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1 Einleitung

Ca. ein Viertel des in Deutschland emittierten CO, stammt aus fossil befeuerten
Dampfkraftwerken, dessen Anteil es durch die Weiterentwicklung von CO,-
Abtrennungstechnologien mit anschlieender Speicherung in geologischen Formationen und
durch die Gestaltung neuer CO,-armer Kraftwerksprozesse zu reduzieren gilt. Die hierzu in
Deutschland laufenden Programme werden unter anderem innerhalb des COORETEC-
Programms (CO,-Reduktions-Technologie-Programm) koordiniert [COR-04].

Allen CO,-Reduktionstechnologien ist gemein, dass die Erzeugung von speicherfahigem CO,
(Luftzerlegung zur Produktion von reinem Sauerstoff, der Separationsprozess von CO, aus
dem Rauchgas und das Komprimieren des CO;) energieaufwindig ist. Um eine CO-
Abtrennung aus den Rauchgasen und dessen Kompression wirtschaftlich zu machen, wird fiir
kohlebefeuerte Kraftwerke eine Erhéhung des Wirkungsgrades der thermisch-elektrischen
Energiewandlung angestrebt [KRA-06]. Der Wirkungsgrad ist das Verhiltnis der
gewonnenen elektrischen Leistung zur Wirme, die aus der Verbrennung eines Brennstoffes
entsteht [DUB-90]. Er lédsst sich fiir Damptkraftwerke unter anderem erhohen durch die
Anhebung der Dampfparameter (Druck und Temperatur). Derzeit liegen die Dampfparameter
im Bereich von 600°C und 250 bar Druck [VIS-00][VIS-06] und sollen auf 720 °C
Dampftemperatur und 350 bar Druck angehoben werden [COR-99].

Eine Erhohung des Wirkungsgrades des Grundkraftwerks ohne CO,-Abscheidung von 50 %
oder mehr wird angestrebt, um eine CO,-Speicherung technisch und wirtschaftlich méglich
machen [COR-04]. Ein Ziel sind Dampfkraftwerke mit Oxyfuel-Verbrennung, bei denen die
Abtrennung von CO, nach dem Verbrennungsprozess stattfindet (post-combustion) [VAT-
08]. Die Kohle wird mit reinem Sauerstoff an Stelle von Luft zu einem
kohlendioxidangereicherten Rauchgas umgesetzt, aus denen sich nach der Kondensation des
Wassers, der Entschwefelung und der Entstickung je nach Stickstoffanteil des Brennstoffs
ein kohlendioxidreiches Gas generieren ldsst. Je nach Kohle und Vorbehandlung der Kohlen
variiert der CO,-Gehalt am Verbrennungsraumausgang (Boiler) zwischen 50 und 70 Vol %.
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Abbildung 1-1: Schema des Oxyfuel-Kraftwerks in Cottbus [VAT-08].



Der Wasseranteil betrdgt 16-25 Vol % und der tiberschiissige Sauerstoff @ndert sich im
Bereich von 2,5 und 4,5 Vol % [KAB-08-1][ KAB-08-2][BOI-09][CAU-09][STR-09]. Das
gleiche Verbrennungsgas entsteht wihrend der druckgeladenen Wirbelschichtfeuerung mit
reinem Sauerstoff [HON-09]. Fiir die Korrosionsuntersuchungen in dieser Arbeit wurde eine
Gaszusammensetzung von 70 mol % Kohlendioxid und 30 mol % Wasserdampf genutzt.

Ein Schaubild der von Vattenfall im September 2008 in Betrieb genommenen Oxyfuel-
Pilotanlage ist in Abbildung 1-1 zu sehen. Wichtige Komponenten sind der gesamte
Dampfkreislauf mit Dampfturbine, die Luftzerlegungsanlage zur Erzeugung von reinem
Sauerstoff und der Kessel, in dem die eigentliche Verbrennung stattfindet, sowie die
Entstaubung und Entschwefelung [VAT-08].

Eine weitere effiziente Technologie mit CO,-Abscheidung stellt der IGCC-Prozess
(Integrated Gasification Combustion Cycle) dar. Er gehort zu den pre-combustion-
Technologien, bei denen die Abscheidung des CO, vor der Verbrennung stattfindet. An
dieser Stelle sei auf die umfangreiche Literatur hingewiesen, in der IGCC-Prozesstechnik
thematisiert wird.

Die Entwicklung und die Eigenschaften der Werkstoffe spielen bei Erhéhung der
Wirkungsgrade in Oxyfuel-Kraftwerken eine bedeutende Rolle, da sie erhohten
Dampfparametern und verdnderten Rauchgaszusammensetzungen widerstehen miissen.
Heute werden die Dampferzeugerrohre und Dampf fithrende Rohrleitungen in
konventionellen ~ Kohle  befeuerten = Dampfkraftwerken aus  kriechfesten  und
korrosionsbestdndigen Materialien gefertigt, die unter Kraftwerksbedingungen eine
Lebensdauer von 100 000 h erreichen sollen [HAH-04][VIS-00][VIS-06][FUJ-92][ENN-07-
2]. In Abhéngigkeit von der Belastung werden fiir die verschiedenen Komponenten im
Kraftwerk unterschiedliche Werkstoffe eingesetzt, welche optimiert fiir die anliegenden
Bedingungen sind. Der Kessel (Verbrennungsraum) besteht aus einem Rohrsystem, die
Membranwinde genannt werden. Diese werden in mit Luft befeuerten Kraftwerken aus
niedrig legierten Stihlen wie z.B. 13CrMo44 und T24 gefertigt. Sie werden maximal
Temperaturen bis 525 °C ausgesetzt [ASM-96][VIS-00]. Innerhalb des Verbrennungsraumes
sind Uberhitzerrohre angeordnet, in denen Wasserdampf {iberhitzt und unter Druck gesetzt
wird. Fiir Uberhitzerrohre werden kriechresistente ferritisch-martensitische Stihle genutzt,
welche sich durch eine hohe Festigkeit, hohe Bruchzdhigkeit, Schweiflbarkeit und im
Vergleich zu austenitischen Stdhlen geringen Wiarmeausdehnungskoeffizienten auszeichnen
[BEN-02][VIS-00][VIS-06]. Die hochsten Einsatztemperaturen liegen fiir die ferritisch-
martensitischen Stdhle in Abhéngigkeit ihrer Kriechfestigkeit heute bei maximal 620°C
[VIS-00][VIS-06]. Typische Vertreter gehoren zur Gruppe der hochwarmfesten Stdhle
9-12 % Chrom-Stzhle (z.B. X20CrMoV12-1, T91, T92) [BUR-06].

Die Anhebung der Dampfparameter Druck und Temperatur in Kombination mit der
veranderten Rauchgaszusammensetzung im Oxyfuel-Kraftwerk haben einen unbekannten
Einfluss auf die in Kraftwerken typischerweise eingesetzten kriech- und
korrosionsresistenten Werkstoffe. In der vorliegenden Arbeit werden entsprechend den
beschriebenen Bedingungen Temperaturen zwischen 500 und 650 °C, Driicke von 1, 30 und
80 bar und eine Gaszusammensetzung von 30 mol % H,O und 70 mol % CO, auf
verschiedene Stihle angewendet. Die Einfliisse der genannten Parameter sind Gegenstand
dieser Arbeit.
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2 Literaturiiberblick

Legierungen auf Eisenbasis finden unter anderem als hitzebestindige, warmfeste und
hochwarmfeste Stihle Anwendung in fossil gefeuerten Kraftwerken [BUR-06][VIE-00][ Vie-
06]. Das =zeitliche Oxidschichtwachstum kann in Abhéngigkeit von Temperatur,
Legierungszusammensetzung  und  Korrosionsbedingung  nach  unterschiedlichen
GesetzméBigkeiten erfolgen. Die verschiedenen Oxidationsgesetze sind zum Beispiel im
Handbuch Hochtemperaturwerkstofftechnik [BUR-06] und im Metals Handbook [MET-87]
zusammengefasst. Die im Zusammenhang mit der Korrosion in CO,-CO und H,0-H,-
Gasmischungen beobachteten linearen und parabolischen Wachstumsgesetze sollen im
Folgenden erldutert werden.

2.1 Wachstumsgesetze

2.1.1 Lineare Wachstumsgesetze

Ein lineares Oxidschichtwachstum ist dadurch gekennzeichnet, dass die Wachstumsrate
konstant mit der Zeit bleibt und sich das Wachstum nicht verlangsamt. Die Oxidschichtdicke
x wird nach der isothermen Korrosionszeit ¢ mit folgender linearen Gleichung errechnet:

x=k -t 1
k, lineare Wachstumsrate [cm/s]

Oxidschichtdicke [cm]
t Zeit [s]

Lineares Oxidschichtwachstum mit der Zeit ldsst sich dann beobachten, wenn Dissoziation
oder Absorption von korrosiven Stoffen das Wachstum dominieren [PET-64][BUR-
06][KOF-88].

Fiir die Beschreibung der Korrosion von reinem Eisen und niedrig legierten Stihlen in CO,
wurden entweder lineare oder parabolische Wachstumsgesetze angewendet. [PET-64][TUC-
66]. Gemal Pettit et al. [PET-64] héngt es im Temperaturbereich von 700 bis 1100 °C von
der Oxidschichtdicke ab, ob lineares oder parabolisches Wachstum auftritt. Unterhalb von
100 pm Dicke ist die Dissoziation von CO, in CO und adsorbiertem Sauerstoff der
Wachstum bestimmende Prozess, welches im Auftreten von linearen Wachstumsgesetzen
miindet. Oberhalb einer Schichtdicke von 100 um wurde generell parabolisch wachsende
Schichten beobachtet, bei denen die Diffusion iiber die Oxidschicht das Wachstum
kontrolliert. Bei niedrigeren Temperaturen von 500 °C stellte Surman parabolisches
Wachstum der Oxidschichten auf reinem Eisen und héher legierten Stihlen in CO, fest
[SUR- 73]. Zur Beschreibung des durch Korrosion in CO; verursachten linearen
Oxidschichtwachstums wurde folgende Gleichung von Petit et al entwickelt [PET-64]:

(Aﬁ — 16K'P'(1+ K )Ny, — Ni, (equilib.)] 2
k, = Ajm lineare Wachstumsrate (g/ (cm2 s))



k' Gleichwichtskonstante der Phasengrenzreaktion (([mol/(cm® s)]

P’ Summe des CO,- und CO-Partialdruckes [Pa]

K Gleichgewichtskonstante ~ fiir ~ Eisen, Wiistit und der
Gasmischung

No, Stoffmengenanteil von CO, in der Gasmischung CO, CO,

N'COz (equilib) Stoffmengenanteil von CO; in der Gasmischung CO, CO; in
Kontakt mit Eisen und Wiistit

Im Temperaturbereich von 925-1075 °C wurde Gleichung 2 fiir Oxidschichtdicken zwischen
4 und 18 pm bestidtigt. Gleichung 2 zeigt, dass eine Erhchung des Partialdrucks P’ zu einer
VergroBerung der Korrosionsraten fithrt [PET-64].

2.1.2 Parabolische Wachstumsgesetze

Wenn das Oxidschichtwachstum durch Diffusion mit einem chemischen Potentialgradienten
als treibende Kraft bestimmt wird, dann bildet sich ein parabolisches Zeitgesetz fiir das
Oxidschichtwachstum aus. Die Oxidschichtdicke l4sst sich unter Kenntnis der parabolischen
Wachstumsrate k, nach einer isothermen Korrosionszeit ¢ wie folgt berechnen [DIE-82]:

2 _
x° =2k, 3
X Schichtdicke [cm]
k, parabolische Wachstumsrate [cm2/s]
t Zeit [s]

Die grundlegenden Uberlegungen zur Diffusion in dichten, haftenden Oxidschichten mit
parabolischer Wachstumscharakteristik stammen von Carl Wagner [MET-87][ATK-85]. In
seiner Theorie setzt er voraus, dass das Oxidschichtwachstum an den Grenzflichen Gas-Oxid
und Oxid-Grundmaterial stattfindet und dass die Ionen im Volumen diffundieren. Die genaue
Herleitung ldsst sich im Metals Handbook - Corrosion [MET-87] nachvollziehen. Die
parabolische Zunderkonstante fiir diffussionskontrolliertes Wachstum ist dann kalkulierbar,
wenn die Sauerstoffaktivitdten und die Diffusionskoeffizienten zum Beispiel fiir das Oxid
Magnetit (Fe;O4) bekannt sind [DIE-83]:

1 Dozf ( won o ' n)z,) Doeu o Mt
kp_E o Ao, —ay, )+ Me™ . a, " —a,, 4
Ny Mg

Dgz, Selbstdiffusionskoeffizient von Sauerstoffionen im Oxid
[cmz/s]

D;)"e“ Selbstdiffusionkoeffizient von Eisenionen im Oxid [cm?/s]

ap, ' ap " Sauerstoffaktivitit an den Grenzflichen Oxid-Metall und Gas-
Oxid

n,,n,, Exponent der Sauerstoffaktivitit

(o Fe™"

Gleichung 4 kann angewendet werden auf Schichten, die aus einer Oxidphase bestehen.
Unterhalb von 570 °C sind die Oxidschichten auf reinem Eisen hauptsédchlich aus Magnetit
aufgebaut, sodass oben angegebene Gleichung zur Beschreibung des parabolischen
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Wachstums genutzt werden kann. Sind die Oxidschichten aus zwei aufeinanderfolgenden
unterschiedlichen Oxiden zusammengesetzt, z.B. aus Magnetit und Wiistit oberhalb von

570 °C, lasst sich die gemischte parabolische Wachstumskonstante K *““" folgendermafien
berechnen [KOF-88]:

gesamt __ Fe;0, FeO
1/Kp —,/kp”+,/kp 5

K g gemischte parabolische Wachstumsrate [cm®/s]
k;ezO“ parabolische Wachstumsrate von Magnetit [cmz/s]
k?o parabolische Wachstumsrate von Wiistit [cm?/s]

2.2 Korrosion in verschiedenen Atmosphéren

Fiur die Widerstandsfihigkeit von Legierungen gegen Korrosion ist es wichtig, dass
chromreiche Oxidschichten gebildet werden, in denen die Diffusion aller Komponenten
gegeniiber eisenreichen Oxiden deutlich verringert ist [MET-87]. Die beste Schutzwirkung
wird erreicht, wenn die chromhaltigen Phasen geschlossene Schichten formen. Im Folgenden
werden die Korrosion an Luft, in Wasserdampf und in Kohlendioxid fiir Legierungen mit
unterschiedlichen Chromgehalten beschrieben. Ziel der vorbereitenden Literaturdiskussion
besteht darin, die bekannten Einfliisse der Atmosphérenbestandteile auf verschiedene
chromhaltige Legierungen zusammenzufassen.

2.2.1 Korrosion in O,

Reines Eisen bildet in Sauerstoff oder Luft ein mehrschichtiges Oxid, welches aus Wiistit

2000 ] ] ] ] ] ]
e, liquid”
] liquid” + liquid \ A +0, |
1800 B
= bce ‘ |
1600 —~F
o
] ; |
w1400~ fece Fe,,0 — - F
~ A
= 12004 ii c |
+
4= bce - .
............................................................... a
1000 T, | T
| T, T =L
800 B
R Fe, 0, - B
600 T T T T T
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7
Fe Ty

Abbildung 2-1: Phasendiagramm zwischen Eisen und Sauerstoff [THE-05].



FeO Fe,0, Fe.0, 0,
Fe' | 5
et Fe'
L = ’ 2Fe* +6e™+30, =Fe,0
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< e
e -
S o 10,+2e7=0

2Fe” +30* =Fe,0,
Fe™ +ne™ 4Fe, 0, = 4Fe O,

Fe=Fe* +2e

Fe® +2e+Fe,0, = 4FeO

Abbildung 2-2: Oxidation von Eisen und die Bildung einer dreiphasigen Oxidschicht bei Temperaturen
oberhalb 570°C [BIR-06].

(FexO), Magnetit (Fe;O4) und Hématit (Fe,O3) gemill zunehmendem Sauerstoffpartialdruck
besteht [BIR-06]. Aus dem Phasendiagramm in Abbildung 2-1 geht hervor, dass sich bei
Temperaturen tiber 570 °C die Phasen FeO, Fe;O4 und Fe,Os bilden, wobei FeO in Kontakt
mit dem Metall und Fe,O;3 in Kontakt mit dem Gas steht. Unterhalb 570°C ist Wiistit
thermodynamisch nicht stabil und die Oxidschichten bauen sich aus Magnetit und Hamatit
auf. Diese Grenztemperatur wird im Folgenden als Nonvarianzpunkt bezeichnet. Wiistit
Fe O hat je nach Temperatur einen Homogenitdtsbereich mit 0.88<x <1, welches

Ausdruck einer hohen Defektdichte in Form von Kationenleerstellen ist [KOF-88][MRO-
89][RAD-90][ZHA-09]. Aufgrund der hohen Defektdichte ist die Beweglichkeit der
Eisenkationen und der Elektronen sehr hoch, weshalb Oxidschichten aus Wiistit gegeniiber
Oxidschichten aus Magnetit hohe Korrosionsraten zeigen [BIR-06][MET-87]. Der Magnetit
Fe;0,4 hat eine inverse Spinellstruktur, in welchem Sauerstoffionen eine kubisch dichteste
Packung bilden und Fe*-Ionen die Oktaederplitzen sowie die Hilfte der Tetraederplitze
besetzen. Fe**-lonen sind auf den Tetracderplitzen angeordnet [KOF-88][DIE-84]. Magnetit
zeigt bis 800 °C eine stochiometische Zusammensetzung. Eine Stochiometrieabweichung
oberhalb 800 °C wird entweder durch Leerstellen im Kationengitter oder durch Eisenionen
auf Zwischengitterpldtzen bedingt [HAN-77][DOR-90][[DIE-87][PET-80][GIL-88][NAM-
78]. Welche Defektart tiberwiegt, hangt von der Temperatur und vom Sauerstoffpartialdruck
ab (siche Kapitel 2.4.1) [DIE-84][DIE-87]. Hématit existiert in zwei Modifikationen,
rhomboedrisches a-Fe,O; und kubisches y-Fe;0;. Es wurde festgestellt, dass oberhalb von
400 °C nur a-Fe,0; stabil ist [BIR-06].

Basierend auf diesem Wissen wurde das Oxidschichtwachstum unter anderem von Birks et al
und Kofstad beschriecben [BIR-06][KOF-88]. Oberhalb von 570 °C diffundieren
Eisenkationen und Elektronen durch ein dreischichtiges Oxid aus Wiistit, Magnetit, Himatit
an die Grenzfliche Gas-Oxid und bauen neues Oxid auf (Abbildung 2-2). Von der Gasseite
wird Sauerstoff durch das Oxid Hématit transportiert und setzt sich an der Grenzfliache
Héamatit-Magnetit zu neuem Oxid um. Unterhalb von 570 °C bildet sich Magnetit und
Hamatit, welche den Transport von Eisen- und Sauerstoffionen und Elektronen dominieren.
Die Bildung und Art der Defekte sowie die Transportwege der Ionen innerhalb der
verschiedenen Oxidphasen sind in der Literatur noch nicht ausreichend untersucht. Es wird
angenommen, dass die Ionen sich hauptséchlich tiber Leerstellen fortbewegen. Es sind aber
auch Bewegungen iiber Zwischengitterplidtze oder komplizierter iiber Leerstellen-Cluster
beobachtet worden [DIE-93] [HAY-70][DIE-98][AND-84].

Die Ausbildung von Oxidschichten in Sauerstoff wurde bei 1000 °C intensiv untersucht.
Aufgrund der vergleichbaren Phasensequenz im Fe-O-Phasendiagramm oberhalb von 600 °C
(Abbildung 2-1) und zum Vergleich mit den Ergebnissen dieser Arbeit, werden der
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Schichtaufbau auf Legierungen mit verschiedenen Chromgehalten und die Wachstumsraten
diskutiert.

—~Fe.04
o a
~—— Fes0,
! ——
. ~Fel
10 "H _,./" Fe - 2Cr “Fe/Cr oxide
]
"_ Fey 05~
2 == (FeCn)0,
'm W0 /) "

Parabolic rate cor

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

Alloy chromium content, wt

Abbildung 2-3: Reduktion der parabolischen Wachstums-konstanten mit zunehmendem Chromgehalt
und Aufbau der Oxidschichten bei 1000°C in 0,13 atm Sauerstoff [MET-87|.

Auf Legierungen mit weniger als 2 % Chrom wachsen eisenreiche Oxide auf. Die
Oxidschichten auf reinem Eisen wachsen parabolisch. Unter der Annahme, dass die
Oxidschichten hauptsédchlich aus Wiistit bestehen, werden auf reinem Eisen Korrosionsraten
im Bereich von 10 g’cm™s™ bei 1000 °C erreicht (entspricht 5,8-107 cm?s™") [MET-87].
Die Zugabe von Chrom fiihrt zu einer Abnahme der parabolischen Oxidwachstumsraten
(Abbildung 2-3) [WOO-70][MET-87]. An der Grenzfliche Oxid-Metall bildet sich schon bei
geringen Chromgehalten ein FeFe(.CryO4 Spinell mit 0 < x <2, welcher die Diffusion von
Eisen und Sauerstoff hemmt. Legierungen mit 1,25 und 2,5 % Chrom weisen an der
Grenzfliche Metall-Oxid Fe-Cr-Spinell-Partikel auf, welche die Auswirtsdiffusion von
Eisenkationen behindern. Hohere Chromgehalte bewirken das Wachstum von diinnen Fe-Cr-
Spinell-Schichten, in welchen die Diffusion der Eisenkationen stark reduziert ist und sich die
Wachstumsraten verkleinern. Die Phasenabfolge der Oxidschichten besteht dann aus einer
inneren Fe-Cr-Spinellschicht und duerem Magnetit und Hédmatit. Wachstum bestimmend ist
auch hier die Diffusion von Fe*'-Kationen im FeFe(.x) CrO4 (0<x<2). Da die Diffusion von
Leerstellen im Fe-Cr-Spinell klein ist, wird der einwérts gerichtete Leerstellenstrom an der
Grenze zum Magnetit/Fe-Cr-Spinell abgeschwicht, wodurch an der Grenzfliche verstarkt
Poren entstehen. Wird der Chromgehalt tiber 14 % erhoht, bildet sich eine duBlere Cr,Os-
Schicht und die parabolischen Wachstumsraten verkleinern sich auf Werte von ca.
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10" g em® s™(entspricht 3,7-10 2 ¢cm®s™"), was im Vergleich zu den Korrosionsraten von
Eisen 5 GroBenordungen geringer ist. Je nach Chromgehalt kann tiber dem Cr,O; Hamatit
auftreten, was eine Folge der schnellen Diffusion von Eisen und der langsamen Diffusion
von Chrom ist (transient oxidation) [BIR-06]. Stellenweise werden neben dichten Cr,Os-
Schichten lokale Korrosionsinseln aus Hamatit, Magnetit, Chromoxid und Fe-Cr-Spinell
beobachtet, deren Auftreten mit statistischen Schwankungen der
Legierungszusammensetzung aber auch mit lokalem Versagen der Cr,O;-Schutzschicht
begriindet wird [ZUR-04-01]. Ein Minimum der Korrosionsrate wird fiir 1bar Sauerstoff bei
22 % Chrom erreicht [WOO-70].

2.2.2 Korrosion in H,O

Es ist bekannt, dass die meisten technischen Stihle in Wasserdampf und
wasserdampfhaltigen Atmosphiren schneller oxidieren als in trockenem Sauerstoff oder an
Luft. Insbesondere Legierungen mit geringen oder moderaten Gehalten an Chrom (2-14 %
Chrom) werden stark durch Wasserdampf korrodiert [IKE-84][QUA-07]. In Legierungen mit
sehr hohen Chromgehalten von mehr als 20 % [ESS-07], welche auch in Wasserdampf
Cr,03-Schichten bilden, werden die Wachstumsraten der Oxidschichten durch die
Anwesenheit von Wasserdampf nur geringfiigig vergréBert [WOO-70][ IKE-84].

Wright und Pint haben die fiir die Korrosion in Wasserdampf publizierten Korrosionsraten
zusammengefasst [WIR-02]. Die Ergebnisse sind in Abbildung 2-4 dargestellt und sollen
spater mit den Korrosionsraten in H,O-CO; verglichen werden.

Die Stihle lassen sich entsprechend ihrem Chromgehalt in die 0-2 %-, 2-9 %- und 9-12 %
Chrom-Stéhle einteilen. Niedrig legierte Stahle mit 0-2 % Chrom zeigen einen geringen
Widerstand gegen wasserdampfindizierte Korrosion [RAH-65][WOO-70]. Beispielsweise
liegen die Wachstumsraten fiir Legierungen mit 0-2 % Chrom bei einer

Korrosionstemperatur von 600 °C im Bereich von 10°g’cm™s™ (entspricht

53-10"cm*s™"). Das Korrosionsverhalten im Bereich von 2-9 % Chrom ist unterhalb von
600 °C unabhéngig vom Chromgehalt. Erst bei hoheren Temperaturen von 600 °C bis 650 °C
zeigen hoher legierte Stihle deutliche kleinere Oxidschichtdicken als niedrig legierte Stihle
[WRI-02] (Abbildung 2-4). Die hoher legierten 12 % Chrom-Stéhle weisen deutlich kleinere
Korrosionsschichten erst bei Temperaturen oberhalb von 600 °C auf [VIS-06]. Bei 600 °C ist

a

2
Log Parabolic Rate, .'.v‘yc ms

Log Parabolic Rate, g cm s

By

Abbildung 2-4: Parabolische Wachstumsraten in H,O fiir 0-2 % Cr-Stihle und 9-12 % Chrom-Stihle
[WRI-02].
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eine parabolische Korrosionsrate von 10" g?cm™s™ (entspricht 53-10"Zcm’s™)

charakteristisch. Der korrosive Angriff auf die Legierungen erfolgt tiber die Korngrenzen, in
denen die chromreichen Partikel oxidiert werden. Die Penetration ist tiefer, je niedriger der
Chromgehalt in der Legierung ist [WOO-07].

Das Langzeit-Korrosionsverhalten der 9-12 % Chrom-Stihle kann entsprechend Abbildung
2-5 in drei Gruppen eingeteilt werden [ZUR-04][QUA-07][ENN-07-1]. Stihle der Gruppe I
sind mit 9-10 % Chrom legiert. Sie zeigen hohe Korrosionsraten in wasserdampthaltigen
Atmosphiren. Die starken Korrosionsschichten sind im Wesentlichen aus nicht schiitzendem
Magnetit aufgebaut. Im Vergleich hierzu bildet sich bei der Korrosion in Sauerstoff auf
Legierungen mit 9-10 % Chrom bereits eine dichte chrombhaltige Schicht, die schiitzend
wirkt. Bei der Korrosion in Wasserdampf wird mehr als 12,5 % Chrom in der Legierung
bendétigt, um eine dichte chromreiche Schicht zu bilden. Diese Legierungen mit mehr als
12,5 % Chrom gehoren der Gruppe III an, welche sich durch eine exzellente
Widerstandsfiahigkeit gegen die Korrosion in Wasserdampf auszeichnen. Die Oxidschichten
bestehen aus schiitzendem Cr,O3, (Cr, Fe),O; oder chromreichem (Cr, Fe, Mn);O4 in
Kombination mit einer dufleren Hédmatitschicht. Gruppe Il umfassten Stihle mit 10-12 %
Chrom und konnen je nach Temperatur, Korrosionsdauer, Oberflichenbehandlung und
weiteren Legierungszusitzen unterschiedliches Korrosionsverhalten zeigen. Die Stihle der
Gruppe II bildeten oft mit steigender Temperatur einen besseren Korrosionsschutz aus
(anomale Temperaturabhéngigkeit der Korrosion). Niedrige Temperaturen fithrten zur
Oxidation der chromreichen Karbide, die als Partikel in der Oxidschicht einen geringen
Beitrag zur Reduktion der Korrosionsanfélligkeit beitragen. Die mit steigender Temperatur
verbesserte Diffusion von Chrom sowie deren Einbindung in die Oxidschichten als FeCr,04
bzw. Cr,05 ldsst die Korrosionsraten mit steigender Temperatur sinken. [WOO-70][KOF-
88][BIR-06][QUA-07].

| “low-Cr" steels | “intermediate-Cr” steels “high-Cr" steels |
650°C

tn
o
o
O

log Kp
&

6 7 8 9 10 1" 12 13 14 15 16
Cr content (Mass.-%)

Abbildung 2-5: Parabolische Wachstumskonstanten als Funktion des Chromgehaltes bei verschiedenen
Temperaturen wihrend der Korrosion in Wasserdampf [ZUR-04-1].

Werden Stihle der Gruppe I und II korrodiert (> 1000 h), dann bilden sich Oxidschichten aus
duBerem Magnetit und inneren zweiphasigen Spinellschichten (Fe, Cr, Mn);04 und Fe3;O4
[QUA-07][IKE-84][ZUR-04-1][ZUR-04-2]. Die Magnetitschicht entsteht durch die
Auswirtsdiffusion von Eisenkationen iiber Leerstellen. Die innere zweiphasige
Spinellschicht ist aus Magnetit und FeCr,O4 in Form von Partikeln, Bandern oder Schichten
aufgebaut. Banderférmiges (Fe, Cr, Mn);04 agiert als Agglomerationsstelle fiir Leerstellen,
weshalb in der Spinellschicht Poren entstchen [QUA-07]. Auch in der duBeren
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Magnetitschicht entstehen Poren, die entweder innerhalb der Schicht oder an der Grenze zum
Fe-Cr-Spinell lokalisiert sind. Es wird angenommen, dass die Poren durch die Behinderung
der Transportprozesse innerhalb des Fe-Cr-Spinells entstehen. Behindernd wirken Poren im
Spinell und chromreiche Spinellschichten, da sie den Diffusionsquerschnitt fiir Eisen und
Sauerstoff reduzieren.

Das  Korrosionsverhalten ist aufler vom Chromgehalt abhingig von den
Minorititslegierungszusitzen, Gasgeschwindigkeit, Temperaturgradient, Wasserdampfgehalt
und Druck des korrosiven Mediums [VIS-06]. Beispielsweise wurde gezeigt, dass
Cobaltgehalte von 6 Masse-% ein anomale Temperaturabhéngigkeit der parabolischen
Wachstumskonstanten und die Verbreiterung der internen Korrosionszone zur Folge haben
[ZUR-04-01] [QUA-07]. Auch die Oberflaichenbeschaffenheit hat einen starken Einfluss auf
die Korrosionsgeschwindigkeit. Es wird berichtet, dass die Empfindlichkeit der 11-12 %
Chromstdhle vom Geflige der Legierungen abhingen. Mechanisches Polieren,
Elektropolieren und chemisches Atzen erhshen die Korrosionsraten, wihrend kaltverformtes
Material weniger korrodiert [KNO-03]. Durch eine Kaltverformung werden viele
Versetzungen erzeugt, die als Diffusionswege fiir Chrom zur Verfiigung stehen und die
Bildung schiitzender chromreicher Oxidschichten erméglichen. Grobe Kérner hingegen
hemmen die Bereitstellung von Chrom an der Oberfliche, weshalb nicht schiitzende
eisenhaltige Oxidschichten auf den Werkstoffen entstehen. Die 9 % Chrom-Stahle sind
praktisch insensitiv gegeniiber der Oberflichenbeschaffenheit, da diese Materialien nicht
schiitzende Oxidschichten bilden.

2.2.3 Korrosionsmechanismen

Die in der Literatur diskutierten Wachstumsmechanismen der Oxide in wasserdampthaltigen
Atmosphéren werden im Folgenden erortert, da sie die Basis fiir das Verstiandnis der in dieser
Arbeit diskutierten Korrosionsvorgéinge sind. Die Wachstumsmechanismen sind nicht
vollstindig geklart und kénnen meist nur Einzeleffekte beschreiben.

Die Anwesenheit von Wasserdampf verdndert das Korrosionsverhalten, modifiziert
Transportprozesse und die Porenbildung innerhalb der Oxide und wandelt die
Transportprozesse in den Legierungen ab. In Wasserdampf wurde immer wieder das
Abdampfen von eisenreichen und chromreichen Verbindungen von der Oxidoberfliche
beobachtet. Das Abdampfen von chromhaltigen Spezies stort insbesondere die Bildung und
Aufrecherhaltung schiitzender Cr,Os-Schichten. Im Folgenden werden die wichtigsten
Mechanismen vorgestellt, welche die erhohte Korrosion in Wasserdampf thematisieren.

Redoxsysteme H»-H,O und CO-CO,

Rahmel und Tobolsky erklirten die vermehrte Korrosion von Eisen und Eisen-
Chromlegierungen in Wasserdampf durch die Bildung von H,-H,O-Redoxysystemen in
Poren, in denen Sauerstoff leichter transportiert werden kann als im Oxidgitter [RAH-65].
Notwendige Bedingungen fiir den Prozess sind Poren an der Grenzfliche Oxid-
Grundmaterial, ein Sauerstoffgradient iiber der Pore (Triebkraft) und gasformige
sauerstofthaltige Spezies innerhalb der Poren. Der eindiffundierende Sauerstoff, aus der
partiellen Zersetzung des Wassers, wird durch H, im H,-H,O-Gasgemisch der Pore
aufgenommen und zur gegeniiberliegenden eisenreichen_Seite transportiert, wo er zu neuem
Oxid umgesetzt wird. Der freigesetzte Wasserstoff kann wieder Sauerstoff aufnehmen und so
zum Oxidschichtwachstum tiber Gasdiffusion beitragen. Als Folge dieses Gastransports und
der Korrosionsvorginge entsteht ein Sauerstoffgradient innerhalb der Poren. In der Theorie
von Rahmel und Tobolsky werden durch die Reaktion von Eisen und H,-H,O-Gasgemischen
Oxidbriicken in den Poren gebildet, welche die Ubertrittshemmung fiir Kationen und
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Anionen an der Grenzfliche Oxid-Metall beseitigen [RAH-65]. Im Unterschied zu der von
Rahmel und Tobolsky aufgestellten Theorie, erkldren Ikeda et al. und Fujii et al, dass an der
Metalloberfliche neues Oxid entsteht und durch die Wiederholung dieses Prozesses die
Poren nach auBlen wachsen (Abbildung 2-6). Diese Theorie beschreibt das Auftreten von
dufleren porenarmen Eisenoxiden und inneren porenreichen Schichten sowie das Auftreten
von starken inneren Korrosionszonen. Welcher Mechanismus dominiert oder ob beide
parallel zueinander auftreten konnen, ist bisher nicht untersucht worden.
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Abbildung 2-6: Dissoziationsmechanismus fiir die Korrosion von Fe-Cr-Legierungen in Wasserdampf
[FUJ-64].
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Abbildung 2-7: Schematische Darstellung des Dissoziationsmechanismus (1) vor der Korrosion, (2) und
(3) wiithrend der Korrosion [IKE-1].

Poren konnen als Folge des einwérts gerichteten Leerstellenstroms und deren Agglomeration
(Abbildung 2-7) an der Grenzfliche Metall-Oxid entstehen, in denen sich ein Teil des
entstechenden Wasserstoff sammelt [IKE-84]. Der Wasserstoff aus der Reaktion mit Wasser
kann sich nach Meinung des Autors im Grundmaterial 16sen oder als H,-H,O-Redoxpaar in
den Poren verbleiben.
Birks et al. argumentiert, dass sich die Zusammensetzung der Atmosphére innerhalb der
Poren hauptsdchlich durch die Gase bestimmt wird, welche durch die Schicht permeieren
konnen [BIR-06]. Die bei der Korrosion in H,O oder CO; auftretenden Redoxpaare H,-H,O
und CO-CO, ermdglichen einen effektiven Transport von Sauerstoff.
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Chromverarmung

Innerhalb der internen Korrosionszone wird Chrom aufgrund des gegeniiber Eisen
niedrigeren Zersetzungspartialdrucks der zugehorigen Oxide selektiv oxidiert, wodurch das
darunter liegende Material an Chrom verarmt [KRU-05]. Gelangen Wasserdampf- oder
Sauerstoffmolekiile an die Oberfldche des Materials, wird das chromarme Material oxidiert.
Als Folge der Verarmungszone entstehen eisenreiche Oxide, welche zum Abplatzen der
Oxidschichten fithren. Ungestorten Zutritt zur Metalloberfliche kénnen Molekiile durch
Mikrorisse und Poren erlangen, die durch den Auswirtstransport von Chromkationen
entstehen [JIA-97]. Die Chromverarmung ist auler von der Schichtzusammensetzung auch
von der Temperatur und vom Chromgehalt abhéngig. Fujii et al. zeigten bei der Korrosion
von Stihlen, dass die Chromverarmungszone mit steigendem Chromgehalt ansteigt und mit
steigender Temperatur groBere Bereiche des Grundmaterials erfasst, was die zunehmende
Mobilitdt des Chroms mit steigender Temperatur zeigt [FUJ-64].

Oberflidchenreaktionen

Basis fiir die Reaktion mit Wasserdampf ist, dass das Wachstum der Oxidschichten durch die
konkurrierende Adsorption von Molekiilen z.B. H,O und O, an externen und internen
Oberflichen kontrolliert wird. Es wird angenommen, dass die Metalloberfldche direkt mit
Wasserdampfmolekiilen reagiert oder mit dem durch die Dissoziation von Wasserdampf
generierten Sauerstoff [ZUR-04-1]:

2H,0 < 2H, +0, 6

Fiir eine Korrosionstemperatur von 600 °C betrigt der Sauerstoffpartialdruck aufgrund der
Dissoziation von Wasser 6.9-107° bar.

Abdampfen von Flementen und Verbindungen von der Oxidschicht

Durch die Reaktion mit Wasserdampf mit der chromreichen Oxidschichte bilden sich
fliichtige Oxide, Hydroxide oder Oxihydroxide tiber der Oxidschicht, wodurch eine
verstirkte Korrosion der Eisen-Chrom-Legierungen hervorgerufen wird. Als fliichtige
Spezies werden vor allem das Chromoxyhydroxid CrO(OH), und das Eisenhydroxid
Fe(OH), diskutiert [AST-04][AST-99] [SEG-02-01][SEG-02-02][OPI-06][EHL-06]. Es wird
angenommen, dass sich CrO,(OH), durch folgende Reaktion iiber Cr,Os bildet:

SCR0,(5)+20,(2)+ H,0 > CrO, (0, (2) 7

Hohe Wasserdampfgehalte und hohe GasflieBgeschwindigkeiten resultieren in gréBeren
Abdampfraten, was die Bildung von nicht schiitzenden Schichten auf Eisenbasis begiinstigt
[SEG-02-02][AST-00]. Der veroffentlichte Mechanismus ist in Abbildung 2-8 dargestellt
und zeigt die Generation nicht schiitzender Eisenoxide als Folge von Abdampfprozessen.
Uber Korngrenzen werden Chromionen an die Oberfliche transportiert und zu einem
schiitzenden Oxid (Cr,Fe),03 umgesetzt. Infolge der Abdampfung von CrO,(OH), iiber dem
chromreichen Oxid, reichert sich das Oxid an Eisen an bis ein eisenreiches Oxid (Cr,Fe),03
entsteht. Die Wachstumskinetik wird dann durch das eisenreiche Oxid bestimmt.

Ob sich chromreiche oder eisenreiche Oxidschichten bilden ist ein Resultat des Verhéltnisses
der Abdampfrate von Chrom und der Bildungsrate von Chromoxid [OPI-06]. Die
Bildungsrate von Chromoxid ldsst sich durch eine hohe Bereitstellung von Chrom infolge
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hoher Chromgehalte in der Legierung, hoher Diffusivitdit von Chrom und hohe
Korngrenzendichten erhéhen [SEG-02-01][AST-00].

Das Abdampfen von Eisenhydroxid Fe(OH), von dem 9 % Chrom-Stahl P91 in N,-O,-H,0-
Atmosphéren mit verschiedenen Wasseranteilen zwischen 2-7 Vol % bei 650 °C wird fur

eine Korrosion mit &, ~6-10""[g’cm™s™"] (entspricht 3,15-10"¢m®s™") verantwortlich

gemacht [EHL-06]. Es wird vermutet, dass sich innerhalb der Poren des Magnetits bei
niedrigen Sauerstoffpartialdriicken das Eisenhydroxid Fe(OH), bildet und Eisen in Bereiche
hoherer Sauerstoffpartialdriicke transportiert, wo das Hydroxid wieder zerfillt. Durch die
Wiederholung dieses Prozesses wird das Eisen schneller nach aufen transportiert als bei der
Oxidation in Sauerstoff, wo vor allem Diffusionsprozesse das Oxidschichtwachstum

dominieren.
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Abbildung 2-8: Schematische Darstellung der breakaway-Oxidation auf dem Stahl 304L (Fe-18Cr-10Ni)
[AST-00].

Perez et al. analysierte mit Hilfe eines Massenspektrometers die abdampfenden Spezies, die
sich wihrend der Korrosion in Ar-10 % H,O und Ar-80 % H,O bei 650°C iiber Fe, Cr, Cr,03
sowie den Legierungen P9/ und 792 bilden [PER-06]. Offenbar 16st sich nicht nur eine
Spezies, sondern eine ganze Reihe an eisenreichen und chromreichen Molekiilen von der
Oxidoberfliche ab. Uber reinem Eisen bilden sich sowohl FeOOH (g) als auch Fe(OH), (g).
Wihrend der Korrosion von P9/ in 1 atm Ar-10 % H,O wurde CrOOH(g), Cr(OH)3(g) und
Cr(OH)s(g) und CrO,(OH),(g), Fe,0s3(g), Fe,O3-HyO(g) im Gasstrom analysiert. Unter
denselben Bedingungen lieB sich wéhrend der Korrosion des Stahls 792, Cr(OH)s(g),
CrO(OH)»(g), Cr(OH)4(g), CrO(OH)4(g) und FeO(g) nachweisen.
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Rissbildung

Unter der Einwirkung von Wasserdampf werden in Korrosionsschichten vermehrt Risse
gebildet. Fir SiO, wurde von Gogotsi nachgewiesen, dass die Anwesenheit von
Wasserdampf zu Rissen in den Oxidschichten fithren, wéahrend trockene
Korrosionsbedingungen weniger Risse hervorrufen [GOG-92]. Offenbar wirkt Wasserdampf
2-fach, oxidierend und rissbildend. Durch eine hohe Rissdichte konnen Wasserdampf und
andere Molekiile direkt zur Grenzfliche Oxid-Grundmaterial transportiert werden und das
Grundmaterial angreifen.

Korrosion unter erhéhtem Druck

Viswanathan et al. fasste in Ubersichtsartikeln zur Korrosion in wasserdampthaltigen
Atmosphéren unter anderem die Wirkung von hohem Druck zusammen [VIS-00][VIS-06].
Im Bereich von 2-10 MPa (20-100 bar) wurde nur ein geringer Anstieg der Korrosionsraten
beobachtet. Allerdings steigen die Korrosionsraten durch die Kombination von
zunehmendem Druck und Temperatur an. Es wurde beobachtet, dass unterhalb von 600°C
der Druck einen groBeren Einfluss auf das Oxidschichtwachstum austibt als der Chromgehalt.
Bei hoheren Temperaturen wird der Chromgehalt wieder bestimmend fiir das
Oxidschichtwachstum und der Einfluss des Druckes verringert sich.

2.2.4 Korrosion in CO,

Bei der Korrosion von reinem Eisen und niedrig legiertem Stahl in CO,-haltigen
Atmosphiren zwischen 450 und 550 °C koénnen zwei Verhalten unterschieden werden. Das
erste ist mit der Ausbildung einer Oxidschicht aus Fe;O4 verbunden, die zu einer sich
kontinuierlich verkleinernden Wachstumsrate fithrt [SUR-73]. Diese Schichten weisen bei

600 °C eine parabolische Wachstumskonstante von ca. £, ~5.6-10"g’cm™s™ auf

(entspricht 2,4-10"?¢m’s™") [SUR-73]. Das zweite Verhalten basiert auf der Bildung nicht

schiitzender kohlenstoffhaltiger Duplexschichten, die anfangs entweder nach einem linearen
Zeitgesetz oder nach einer Inkubationszeit stetig wachsen und von Abplatzen gefolgt sind
[SUR-73][GIB-73][ROW-75].

In Abbildung 2-9 ist der von Gibbs und Rowlands postulierte Mechanismus zur Bildung der
nicht schiitzender Duplexschichten dargestellt. Der Wachstumsprozess ist bestimmt durch
den Transport von Kationen entlang von Fehlstellen wie Mikrorissen, Korngrenzen und
Versetzungen (Abbildung 2-9 a). Infolge der Agglomeration von Leerstellen an der
Grenzfliche Schicht-Metall (Abbildung 2-9 b und c), verliert die bisher dichte Oxidschicht
den Kontakt zum Grundmaterial. Uber lokale Fehlstellen, zB. Risse bildet das
eindiffundierende Kohlendioxid an der Grenzfliche Metall-Oxid lokale CO,-CO-Redoxpaare
(Abbildung 2-9 d) [BIR-06][GIB-73][RAH-65][MAR-65][COY-65]. Wenn sich infolge der
Boudouardreaktion 2CO <> CO, +C der lokale Sauerstoffanteil in den Poren erhoht
(CO, & CO+0,50,), erfolgt eine schnellere Oxidation des Grundmaterials, begleitet von
einer Kohlenstoffausscheidung bzw. Karbidbildung zwischen schnell wachsenden
Oxidkornern. Aufgrund des abgeschiedenen Kohlenstoffs konnen die Oxidkorner keine
Verbindung zueinander herstellen und es kommt zum Abplatzen der Oxidschicht (Abbildung
2-9e).

Oberhalb von 570 °C bilden sich in CO»-haltigen Atmosphéren auf reinem Eisen und niedrig
legierten Stihlen Oxidschichten aus, die aus Wiistit bestehen. Oberhalb von 900°C ist Wiistit
in Gegensatz zu der Oxidation in Sauerstoff das einzige Reaktionsprodukt in CO,-
basierenden Atmosphiren [KOF-88][SME-60]. Fe;O,4 wird nicht gebildet, auch wenn der
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Sauerstoffpartialdruck in CO, wesentlich hoher ist als zur Bildung von Fe;O4 erforderlich ist
[KOF-88].

Die Oxidschichten der Fe-Cr-Legierungen mit bis zu 20 % Chrom setzen sich in
Ubereinstimmung mit der Korrosion in Sauerstoff und in Wasserdampf aus inneren Fe-Cr-
Spinellen und duflerem Magnetit und Hamatit zusammen [TAY-81][BEN-79]. Taylor nutzte
radioaktives CO, zur Korrosion und zeigte durch den ausschlieBlichen Nachweis von
radioaktiven CQO, in der #ulleren Korrosionszone, dass die #duBlere Schicht durch die
Auswirtsdiffusion von Eisenkationen wichst. Ab ca. 20 % Chrom bildet sich eine dichte
Cr,03-Schicht (593 °C).

a 7/4&\“ 7

VACANCIES

b 7

e ——" _‘j
YACANCIES
;CU:
H
Kohlenstoff
e DUPLEX PROTECTIVE SCALE

POROUS BREAKAWAY OXIDE PLUS
CARBON,

Abbildung 2-9: Korrosionsmechanismus von niedrig legiertem Stahl in CO, [GIB-73].

Aufkohlung

Bei der Korrosion von Stihlen in reinem CO, wurde neben der Bildung von Oxiden, die
Aufkohlung des Grundmaterials beobachtet. Gemill Liedtke et al. entstehen wihrend des
Aufkohlens Kohlenstoff-Konzentrationsprofile, wie sie schematisch in Abbildung 2-10 fiir
drei Zeitpunkte ¢, ¢, und ¢, wiedergegeben sind [LIE-07]. Mit zunehmendem Abstand x
von der Oberfliche nimmt die Kohlenstoffkonzentration bis auf den Kernkohlenstoffgehalt
¢, ab. Der Abstand von der Oberfldche bis zu dem Punkt, an dem die Konzentration noch

0,35 Masse-% betrégt, wird als Aufkohlungstiefe 4, ;; bezeichnet (DIN EN ISO 2639).
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Abbildung 2-10: Definition der Aufkohlungstiefe [LIE-07].

Das Konzentrationsprofil fiir die Diffusion ldsst sich in einen halbunendlichen Raum bei
bekannter Zeit ¢, Diffusionskoeffizienten D sowie der Anfangskonzentration ¢, des

Grundmaterials und dem Kohlenstoffangebot ¢’'an der Grenzfliche wie folgt berechnen
[SHE-89]:

c(x,t)—c, = C’_Zco{l - erf[Zx/xDitH 8

c(x,1) Konzentration im Abstand x von Oberfldche nach einer Zeit ¢
t Zeit [s]

D Diffusionskoeffizienten [cm?/s]

¢’ Kohlenstoffangebot an der Grenzflache

c, Kohlenstoffkonzentration im Ausgangsmaterial des Werkstoffs

Der zeitliche Verlauf, der sich aus Formel 8 ergibt, ist in Anhang I dargestellt.

Die Aufkohlung in CO; ist abhéingig vom Chromgehalt der Legierung, Temperatur und Zeit
und von der Oxidschichtzusammensetzung. [WOL-88]. Martin und Weir untersuchten in
flieBendem CO; bei Normaldruck Fe-9 % Ni-Legierungen, in denen sie den Chromgehalt
systematisch von 7 bis 28 Masse-% variierten [MAR-65]. Thre Korrosionsergebnisse im
Bereich von 593-815 °C zeigen, dass mit steigendem Chromgehalt die Aufkohlung solange
zunimmt bis sich schiitzende und dichte Cr,Os-Schichten bilden. McCoy fiihrte ebenfalls
eine systematische Untersuchung des Aufkohlungsprozesses ferritischer Stihle mit
steigendem Chromgehalt bei 538 und 649 °C in reinem CO; bei 1 bar (0,1 MPa) durch [Coy-
65]. Er kam ebenfalls zu dem Ergebnis, dass eine dichte Schicht von Cr,Os; den
Aufkohlungseffekt mindert. Ist jedoch nicht genug Chrom in der Legierung vorhanden, um
eine dichte Cr,Os-Schicht zu bilden, oder es gelangen korrosiv wirkende Molekiile bzw.
Ionen zur chromverarmten Zone des Grundmaterials, dann erfolgt Aufkohlung und
Karbidbildung im Grundmaterial [COY-65][GIG-80][PET-64][RAH-98].

Die von Martin und Weir gemessenen Aufkohlungskurven in Abhéngigkeit vom
Chromgehalt zeigen bei 11 % Chrom ein Maximum. Danach nimmt die Aufkohlungstiefe
aufgrund der Bildung von chromreichen Oxidschichten ab. Das Maximum ist hoher, je héher
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die Temperatur ist. Die von McCoy, Weir und Martin sowie Young beobachtete verstirkte
Aufkohlung mit zunehmendem Chromgehalt konnte gemdB Grabe auf makroskopische
Storungen der Oxidschicht zuriickzufithren sein [COY-65][MAR-65][YOU-07][GRA-83].
Die Permeation von Kohlenstoff durch Oxidschichten erfolgt demnach nicht iiber gelgsten
Kohlenstoff und Volumendiffusion, sondern durch Kohlenstoff tragende Molekiile (CO,
CO,, CHy), welche durch Risse, Defekte sowie Poren in die Oxidschicht eindringen. Defekte
entstehen unter anderem wéhrend thermischer Zyklierung, Kriechbeanspruchung oder durch
Wachstumsspannungen in den Oxiden. Eine andere Erkldrung gibt Mc Coy an [Coy-65]. Die
Priasenz von Chrom in den Legierungen kann die Aktivitit von gelostem Kohlenstoff senken,
sodass niedrigere CO-CO,-Verhiltnisse in den Gasen fiir eine Aufkohlung benétigt wiirden.
Analog zur Korrosion in Wasserdampf, wirken sich auch bei der Korrosion in CO,
Chromverarmungszonen im Grundmaterial beschleunigend auf das Oxidschichtwachstum
aus. Giggins und Pettit untersuchten Legierungen mit 15 % und 35 % Chrom bei 600 und
900 °C in reinem und flieBendem CO,. Wie von Young bei reinem Chrom beobachtet, wird
auch in Eisen-Chromlegierungen Chrom durch Kohlenstoff intern abgebunden. Die im
Vergleich zur Oxidation in Sauerstoff wesentlich schnellere Korrosion in reinem CO, wurde
auf die Bildung ausgedehnter Netzwerke aus Karbiden zuriickgefiihrt, welche die Ausbildung
einer kontinuierlichen Cr,Os3-Schicht auf einer Fe-15Cr-Legierung verhindern und die
Korrosionsgeschwindigkeit erhohen [GIG-80].

Wirkung von Oberfldchenbehandlung

Nach oberflaichennahen Verformungen mit einer anschlieBend hohen Dichte von
Korngrenzen und Gitterstorungen kann Chrom schneller an die Oberfliche gelangen und
schiitzende Oxide bilden [COY-65], sodass kaltverfestigtes Material im Gegensatz zu
geglithtem Stahl ohne Verformungen langsamer korrodiert. McCoy zeigte jedoch, dass sich
nach langen Korrosionszeiten die Wachstumsraten auf kaltverfestigtem Material denen auf
einer unbehandelten Legierungsoberflidche angleichen. Giggins und Pettit schlussfolgern aus
Korrosionsstudien an Eisenlegierungen mit verschiedenen Chrom- und Nickelgehalten, dass
eine Erhohung der Oberfldchenrauheit zu einer erhéhten Korrosionsrate und auch zu einer
hoheren Aufkohlung fithren [GIG-80].

Wirkung von Druck

Die Wirkung des Druckes in CO,-reichen Atmosphéren wird in der Literatur hauptséchlich
im Druckbereich von 0-1 bar diskutiert. Bei niedrigem Druck bis zu 0,013 bar (0,0013 MPa)
sind die Wachstumskonstanten unabhéngig vom Druck. Oberhalb von 0,013 bar (0,0013
MPa) steigen die Korrosionsraten rasch an und zeigen sich oberhalb von 0,13 bar (0,013
MPa) wieder unabhingig vom Druck [COY-65]. Hoherer Druck fiihrt zu keiner Anderung
der Phasenzusammensetzung der Oxidschichten [TAY-81]. Jedoch weisen die unter Druck
korrodierten Proben ein niedrigeres Verhiltnis von innerer zur duleren Korrosionszone von
1:1 auf als die unter 1 bar korrodierten Proben, deren duflere Korrosionsschicht 1,26 und 1,67
mal grofer als die innere Schicht war. Weiterhin zeigten die Schichten unter 1 bar (0,1 MPa)
eine grofere Porositét als unter 28 bar (2,8 MPa) Druck [TAY-1980]. Hoher Druck iiber 1
bar (0,1 MPa) fiithrt zum linear mit dem Druck wachsenden Oxidschichten (siche Kapitel
2.1.1) [BIR-06], wenn die Oxidschichten kleiner als 100 um sind. Oberhalb einer
Schichtdicke von 100 pm werden im Temperaturbereiche von 700 bis 1100 °C parabolisch
Zeitgesetze beobachtet.
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2.2.5 Korrosion in H,O und CO,

Die Korrosion in der Gasmischung CO,-H,O ist in der Literatur von Anthill bis zu einem
Wasseranteil von 2,2 Vol % untersucht worden [ANT-68]. Héhere Gehalte an H,O in CO,
sind bisher nicht dokumentiert.

Die Arbeiten von Anthill beziehen sich auf Untersuchungen mit reinem Eisen, einem
Baustahl und verschiedenen niedrig legierten Stihlen in Kontakt mit trockenem CO, und
Zusdtzen an CO und/oder H,O bei einer konstanten Temperatur von 500°C und unter
Driicken von 1 atm und 20 atm (2,03 MPa). In CO, mit niedrigem Druck formen alle
untersuchten Stidhle sowie reines Eisen dichte Oxidschichten aus Fe;O4. Nicht schiitzende
Magnetitschichten werden auf allen Stihlen in wasserhaltigen CO,-CO-H,0- und in CO,-
H,0-Atmosphéren unter einem Druck von 20 atm beobachtet, wohingegen ein Druck von 1
bar das Wachstum dichter Schichten zur Folge hat. Nicht schiitzende Oxidschichten
tendieren im Vergleich zu dichten Oxidschichten zu einem stirkeren Aufkohlungsverhalten,
wobei sich der Kohlenstoff an der Grenzfliche Metall-Oxid konzentriert. Als
Transferreaktion konnte die Boudouardreaktion abgegrenzt werden, welche stark vom CO-
Partialdruck abhéngig ist.

Die Korrosion in Gasmischungen H,O, CO,, CO, CH4, H, war wiederholt Gegenstand
wissenschaftlicher Untersuchungen. Beispielsweise erforschte Rowlands et al. [ROW-75]
einen ferritischen Fe-9%Cr-1%Mo-Stahl in flieBendem CO, mit geringen Zusdtzen an CO,
CH,, H, und H,O bei 600 psi (41 bar, 4,1 MPa). Im Temperaturintervall von 480 bis 560 °C
wurde im Gegensatz zu drucklos gefiihrten Experimenten kein parabolisches sondern ein
kubisches Wachstum beobachtet. Die Wachstumsgeschwindigkeiten zeigten eine
Abhingigkeit vom Siliziumgehalt der Legierungen und vom Wasseranteil des korrosiven
Mediums. Mit steigender Konzentration an Silizium und sinkendem Wassergehalt des Gases
verringerten sich die Wachstumsraten der Oxide. Oberhalb von 560 °C wurden lineare
Wachstumsgesetze mit Abplatzen festgestellt. Die Zeit bis zum Abplatzen war abhingig von
der Temperatur, Gaszusammensetzung und Probengeometrie. Mit steigender Temperatur und
mit steigendem Wassergehalt sowie CO-Gehalt (von 1 % auf 3 %) wurde die Zeit bis zum
Abplatzen der Oxidschichten verkiirzt. Unterhalb 560 °C wurde eine Doppelschicht
bestehend aus Magnetit und einer internen Schicht aus Fe-Cr-Spinellen gebildet, deren
Schichtdickenverhiltnis tiber die Korrosionszeit konstant blieb. In einigen Féllen wurde die
anfiangliche Doppelschicht von einer erneuten Duplex-Fe;O04/Fe-Cr-Spinell-Schicht
unterwachsen.

Aufkohlung und Bildung von schiitzenden Doppelschichten sind nicht unabhingig von
einander. Mikrohdrtemessungen zeigten eine Kohlenstoffanreicherung an der Grenzfliche
Schicht-Oxid nach kurzen Oxidationszeiten bis zu 1 bis 1,5 Masse-%. Mit ldngeren
Korrosionszeiten nimmt die Aufkohlungshohe in der Grenzschicht ab, erreicht ein Plateau
von rund 0,75 Masse-% und féllt danach auf den Kohlenstoffanteil der urspriinglichen
Legierung. Die Eindringtiefe des Kohlenstoffs in das Grundmaterial nimmt mit ldngeren
Korrosionszeiten zu. Die Korrosion oberhalb 560 °C fiihrte zu linearen Wachstumsgesetzen
verbunden mit der Bildung fein lamellarer Oxidschichten mit alternierenden Schichten aus
Fe3;04 und Fe-Cr-Spinellen mit hohen Kohlenstoffanreicherungen bis zu 3,5-5 Masse-%. Der
Kohlenstoff konzentrierte sich bevorzugt an chromangereicherten Spinellen und fiihrte zur
Bildung von Eisenkarbiden an der Grenzfldche Oxid-Metall.

Nakagawa et al. untersuchte die Stdhle 792 und 7722 in einer Atmosphire aus 4 %0,, 15 %
CO; und 10 % H,0, Rest N, bei Temperaturen von 600, 650 und 700 °C. Vergleichend
wurden diese Stdhle bei denselben Temperaturen in reinem Dampf korrodiert. Die
Oxidationsraten unterschieden sich nicht, da der Wasserdampfgehalt in beiden Atmosphéren
gleich war und Wasserdampf die wachstumskontollierende Spezies sei.
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2.3 Korrosion unter dualen Atmosphérenbedingungen

In zukiinftigen Kraftwerken mit Oxyfuel-Verbrennung sind die Rohre wie z.B.
Uberhitzerrohre und Membranwinde unterschiedlichen Atmosphéren auf
gegeniiberliegenden Seiten ausgesetzt. Korrosionsvorgidnge unter diesen Bedingungen
werden im Folgenden als duale Korrosionsprozesse bezeichnet. Von der Entwicklung der
Interconnects fiir SOFC-Anwendungen (solid fuel cells) ist bekannt, dass solche duale
Atmosphiren das Korrosionsverhalten beeinflussen, ein verstirktes Oxidschichtwachstum
verursachen und die Oxidschichtzusammensetzung verdndern [YAN-03][YAN-07][RUF-08].
Angewendet auf Kraftwerksstdhle und -bedingungen wurde von Nakagawa et al.
nachgewiesen, dass in einer dualen Dampf/Luft-Umgebung bei 600 °C und nach 2000 h
Korrosionszeit anomal hohe Korrosionsraten auf der Luftseite auftreten [NAK-03.
Untersuchungen in dualen H,/Luft-Bedingungen fiir SOFC-Anwendungen zeigen die
Ausbildung von sehr pordsen Oxidschichten, wihrend Luft/Luft-Bedingungen zu einer
dichteren und haftenden Oxidschicht fiihrten. Abgesehen von pordsen Oxidschichten, wurde
der Aufbau der Oxidschichten verdndert. Yang untersuchte unter anderem Stihle mit 22 %
Chrom (Crofer 22 APU) und 17 % Chrom (AlSi) unter dualen H,-H,O/Luft-Bedingungen bei
800 °C nach 300 h [YAN-07]. In den Oxidschichten auf der Luftseite trat an Stelle des
erwarteten Cr,O; Hamatit auf (vgl. Abbildung 2-3). Auch Holcomb dokumentiert eine
Verianderung im Oxidschichtautbau [HOL-06]. Auf dem Stahl 316 L wurden unter dualen
H,-H,O/Luft-Bedingungen auf der Luftseite Fe,Os; und FeCr,O4 beobachtet, wihrend unter
dualen Luft/Luft-Bedingungen beidseitig eine schiitzende Cr,O3-Schicht gebildet wurde.

Die beschriebenen Verdnderungen werden darauf zuriickgefiihrt, dass sich Wasserstoff durch
den Korrosionsprozess mit Wasserdampf bildet [TOM-89] und durch die Wand zur Luftseite
diffundiert. Auch der in Poren befindliche Wasserstoff konnte sich im Grundmaterial 16sen
und zur gegeniiberliegenden Luftseite transportiert werden (vgl. Kapitel 2.2.3). Dort tragt er
zur beschleunigten Korrosion und zur Verdnderung der Oxidschichtzusammensetzung bei.
Holcomb analysierte den Wasserstoff auf der Luftseite, der auf der dampfreichen Innenseite
generiert wurde und durch die Rohrwand permeierte. Der Wasserstoffanteil auf der Luftseite
stieg mit der Zeit an. Es wird vermutet, dass durch die Wand zur gegeniiberliegenden
Luftseite transportierte Wasserstoff in den Oxidschichten H,/H,O-Redoxpaare bildet und so
zu einem erhohten Oxidschichtwachstum beitrdgt [YAN-07][HOL-06].

2.4 Transport in Oxidschichten

Da Oxidschichten in der Regel polykristallin sind und zudem Defekte wie z. B. Risse
enthalten, werden im Folgenden die moglichen Transportwege der Ionen bzw. korrosiven
Stoffe in der Oxidschicht zusammengefasst. Ziel ist es, Diffusionskoeffizienten zu definieren,
mit denen das Oxidschichtwachstum fiir nicht perfekte Schichten abgeschitzt werden kann.

2.4.1 Diffusion und Diffusionskoeffizienten im Volumen — Fe;0,
und FeO

Die Untersuchung der Diffusion von Eisen- bzw. Sauerstoffionen in Magnetit und Wiistit war
wiederholt Gegenstand wissenschaftlicher Untersuchungen und ist bisher nicht abschlieBend
dargestellt. Die Selbstdiffusion von Eisen bzw. Sauerstoff in Magnetit und Wiistit wurde von
Diekmann et al., Castle und Surman, Chen und Peterson und anderen untersucht [DIE-
82][DIE-87][CAS-67][CHE-75]. Die resultierenden Abhingigkeiten in Gleichungsform sind
in Tabelle 2-1 zusammengefasst und konnen als Grundlage zur Abschitzung der
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Diffusionskoeffizienten genutzt werden. Die Diffusion von Eisenionen in Magnetit ist
abhingig vom Sauerstoffpartialdruck des Gases [KOF-88][DIE-87][PET-80]. Je nach
Sauerstoffpartialdruck und Temperatur iiberwiegt die Kationenleitung entweder {iiber
Leerstellen oder iiber interstiticlle Plitze, was in den in Tabelle 2-1 angegebenen
Gleichungen berticksichtigt ist. Die allgemeine Gaskonstante ist in diesen Gleichungen
bereits eingerechnet. Als Sauerstoffaktivitit wird diejenige des molekularen Sauerstoffs in
der Gasphase verwendet [ATK-83]. Die Diffusionskoeffizienten im Wiistit sind ebenfalls
vom Sauerstoffpartialdruck abhingig [CHE-75][YAM-82]. Die angegebenen Gleichungen
beziehen sich auf eine Abweichung x von 0,94 von der stochiometrischen
Zusammensetzung.

Tabelle 2-1: Berechnung der Diffusionskonstanten in Magnetit und Wiistit.

Selbstdiffusion Quelle Gleichung fiir D /(cm?/s)
von
Sauerstoff in [CAS-67]: 0 4 —17000
Fes04 D, =32-107" -exp RT 9
(302-550 °C)
Ei in Fe;0 DIE-87
isen in Fe;04 [ ] Dgem —4.43.107" .exp[l6820Kj 10
Dpyy =17,71-107 -exp(w] 11

0o _ o % 0 -2
Dy, = DFc['V] +DFc['I] = DFe[V] "ag, +DFe[1] “ag,” 12

S toff in Fe,O YAM-82 -
auerstoff in Fe [ 1 D, - 12107 exp 375000 13
RT
Eisen in Fe,O CHE-75 -
isen in Fe [ ] D, =86-10" exp( 1;3;)00]

14

2.4.2 Diffusion und Diffusionskoeffizienten im Volumen - FeCr,0,

Die Defektverteilung und Diffusionskoeffizienten in FeCr,O4 sind im Temperaturintervall
von 500 bis 650 °C nicht untersucht.

Lediglich bei einer Temperatur von 800 °C ist die Diffusion von Eisen und Chrom in der
Phase FeCr,O4 gemessen worden [GIL-06]. Analog zu Magnetit werden Ionen je nach
Sauerstoffpartialdruck auf Kationenleerstellen oder interstitiellen Plitzen transportiert. Die
Diffusionskoeffizienten sind um 6 Zehnerpotenzen geringer als in Magnetit.
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2.4.3 Diffusion und Diffusionskoeffizienten im Volumen und in
Korngrenzen

Beruht das Oxidschichtwachstum auf Volumen- und Korngrenzendiffusion, kann an Stelle
des Volumendiffusionskoeffizienten der effektive Diffusionskoeffizient D;, gemdl Harrison
verwendet werden [BER-03] [KOF-88]:

D, =D, +3 7D 15
d

D, Volumendiffusionskoeffizient [cmz/s]

1% Segregationskoeffizient, fiir Selbstdiffusion gleich 1

D, Korngrenzendiffusionskoeffizient [sz/ s]

o Korngrenzenweite [nm]

d Korngrée [nm]

Nach Ausbildung einer Diffusionsfront ist die Eindringtiefe wesentlich gréBer als die mittlere
KorngréBe und Gleichung 15 kann zur Beschreibung des effektiven Diffusionskoeffizienten
genutzt werden [BER-03]. Weitere Fille (Diffusion in Korngrenze, schnelle Diffusion in
Korngrenze und Abdiffusion ins Volumen) sind in [BER-03] genau beschrieben. Geméal
Kofstad [KOF-88] ldsst sich der Diffusionskoeffizient in der Korngrenze abschétzen:

D, ~10°D, 16

2.4.4 Druckabhingigkeit von Diffusionskoeffizienten

Der Diffusionskoeffizient D kann gemdB der Arrhenius-Boltzmann-Darstellung wie folgt
ausgedriickt werden [LAN-84]:

D = gfa’v, exp[%S] exp( kATUJexp( ‘ZﬁVj 17
D Diffusionskonstante [cm?/s]
p Druck [Pa]

g geometrische Konstante

f Korrelationsfaktor

a Gitterkonstante [cm]

Vo Sprungfrequenz [1/s]

AV Volumendifferenz [m3]

k Boltzmannkonstante [J/K]
AU Aktivierungsenergie [J]

AS Aktiverungsentropie [J]
AV Aktivierungsvolumen [rn3]

Die Diffusionskonstante D verringert sich mit zunehmendem Druck, wenn das
Aktivierungsvolumen positiv ist. Eine Abnahme der Diffusionskoeffizienten in Eisen mit
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dem Druck wird im Bereich von GPa dokumentiert. Fiir den in dieser Arbeit applizierten
Druck wird keine Veranderung der Diffusionskonstanten erwartet [LAN-84].

2.4.5 Gastransport liber multiple Diffusionswege

In Oxidschichten koénnen sich offene Kanidle bzw. Porennetzwerke bilden, in denen das
korrosive Gas bis zum Grundwerkstoff transportiert wird. Der Molekiiltransport innerhalb
dieser Fehlstellen wird bestimmt durch die Zusammenstofle zwischen Molekiilen und Kanal-
bzw. Porenwinden oder durch Kollisionen zwischen den Molekiillen. Mit Hilfe der
Knudsenzahl K, lassen Bereiche abgrenzen, in den verschiedene Kollisionsmechanismen

vorherrschen [ROY-03]:

A
K, =—— 18
dPore
kT

Ame——

\/Epﬂ'd Molekiil
A mittlere freie Weglidnge der Molekiile [m]
dpyre Durchmesser der Pore [m]
d yporenit Durchmesser des Molekiils [m]
P Druck [Pa]
T Temperatur [K]
k Boltzmannkonstante [J/K]

Es wird unterschieden zwischen Knudsendiffusion (free molecular flow),
Nichtkontinuumsstromung, Gleitstromung und Kontinuumsstrémung [WIJ-98]ROY-03]
[WAN-07][WAN-08]. Fiir die Behandlung des Gastransport werden gemif3 Wijgaarden et al.
zwei vereinfachte Modelle angewandt [W1J-98]:

1. Knudsentransport: K, >>1

Wenn die Poren Kleiner als die mittlere freie Weglinge A der Molekiile sind, bestimmen die
Kollisionen der Molekiile mit den Wianden des porésen Mediums den Transport der
Molekiile. Der Fluss ldsst sich wie folgt beschreiben:

dc
J,=-D, dzA 19
J, Molekiilfluss der Spezies A [mol/m’s]
D Knudsendiffusionskoeffizient der Spezies A [m”/s]
C, totale molekulare Konzentration (C = p/RT [mol/m3])
z Lénge [m]
mit
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1/2
d 8RT
DAk — Pore ( J 20

R universelle Gaskonstante [J/ (mol K)]
M, molare Masse der Spezies A [kg/mol]
dpre Durchmesser der Pore [m]

2. Viskoser Fluss: K, <<1

Sind die Poren viel groBer als die freie Weglédnge der Molekiile oder wird der Transport
durch einen Druckgradient — bzw. Konzentrationsgradient verursacht, spielen Molekiil-
Molekiil-Kollisionen eine Rolle. Der Fluss wird folgendermaf3en beschrieben:

J=— B,C di 21
U odz
J Fluss [mol/mzs]
B, Permeabilitit des pordsen Mediums [m?]
7 Viskositit des Gases
C= R—[; totale molekulare Konzentration [mol/m’]
P Druck [Pa]
z Lénge [m]
Die Permeabiltit ldsst sich nach Wijngaarden folgt abschitzen [WI1J-98]:
3
&
BO — % . 7172 22
587 (I-¢,)
S Porenoberfliche pro Einheitsvolumen [1/m]
€ Porositit

P

Dariiber hinaus konnen bei der Diffusion iiber Poren und Kanile andere Diffusionsarten
infolge von adsorbierten Molekiilen auf den Porenoberfldchen etc. eine Rolle spielen. Es sei
an dieser Stelle auf die ausfiihrliche Darstellung von R.J. Wijngaarden hingewiesen [WIJ-
98].

2.4.6 Mischungstheorie

Fir die Beschreibung der dielektrischen Eigenschaften von Mischkorpern sowie der
Wirmeleitung in Mischkorpern, wurden verschiedene Mischungstheorien entwickelt [RAY-
92][OND-78]. Ein Mischkoérper besteht dabei aus einem Stoff, in dem eine sekundire Phase
eingelagert ist. Aufgrund der &quivalenten Beschreibung von Wairmeleitfiéhigkeit und
Diffusionskoeffizienten, lassen sich die abgeleiteten Gleichungen iibertragen [KRA-88].
Angewendet auf Diffusionskoeffizienten lautet die Gleichung zur Beschreibung der
Diffusion in einem Mischkorper:
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1w _[DT D,=D [ D+, ’ ”
£ D,-D, | D, +nD,

D, Diffusionskoeffizient der Matrix [cm?/s]

D, Diffusionskoeffizient der eingelagerten Phase [cm?/s]
D Diffusionskoeffizient der Mischphase [cm?/s]

g, Volumenabteil der eingelagerten Phase, Vol-%

Die Parameter S, Z und n werden durch die Form und die Ausrichtung der eingelagerten
Phase bestimmt:

n:1—(1—F)-cosz§—2F(l—cosz &)

2F(1—cos® &)+ (1-F)-cos* & H
. F-(1-2F) 2
1-(1=F)-cos* £ =2F(1—cos’ &)
Z=S-1+ 2 A-F) 26

2F(1-cos’ &)+ (1-F)-cos* &

Der Formfaktor F wird fiir Kugeln (F =1/3), unendlich lange Zylinder (F =1/2) und
Lamellen ( F' = 0) angesetzt. Der Winkel & ergibt sich aus dem Winkel zwischen der langen
Halbachse der als Ellipsoid angendherten Form der Sekunddrphase und der
Wachstumsrichtung der Oxidschichten [KRA-88].

2.5 Transport unter dualen Atmosphérenbedingungen

Die Aufnahme und der Transport von verschiedenen Gasen durch den Stahl sind abhéngig
von der Loslichkeit der Gase im Stahl, dem Angebot an Molekiilen pro Zeit sowie von
Temperatur und Druck [GEH-94]. Gemill Gehrmann wird der Fluss durch eine Wand analog
zu dem durch eine Membran berechnet [GEH-94]:

D, -c]
s=Deel () .
d
J Fluss [mol/cmzs]
D, Diffusionskoeffizient der diffundierenden Spezies [cm®/s]
ey Gleichgewichtsloslichkeit von Wasserstoff
d Dicke der Membran [cm]

Sollen die Korrosionsmechanismen unter dualen Atmosphiren beschrieben werden, ist die
Kenntnis der Diffusionskoeffizienten der diffundierenden Atome im Grundmaterial
notwendig.
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2.5.1 Diffusion von Wasserstoff in Eisen

Die Diffusionskonstante von Wasserstoff in Eisen ist eine Funktion der Temperatur:

o
D, =D, -exp[— Ej 28
D, Diffusionskoeffizient von Wasserstoff [cm?/s]
D, Frequenzfaktor [cmz/s]
0 Aktivierungsenergie [J/mol]
T Temperatur [K]
R universelle Gaskonstante [J/ (mol K)]

Die im Nachschlagewerk Landolt-Boernstein aufgelisteten Diffusionskoeffizienten fiir
Wasserstoff wurden als Funktion der Temperatur aufgetragen (Abbildung 2-11). Die drei eng
beieinander liegenden Kurven [LAN-1][LAN-4][LAN-5] wurden zu einem Mittelwert
zusammengefasst [LAN-84]. Bei 600 °C betrdgt der Diffusionskoeffizient von Wasserstoff

-3 2 -1
2,0-107em’s™ 1y Vergleich zur Selbstdiffusion in o-Eisen bei 600 °C mit
2,26-10""" cm*s™" ist die Diffusion von Wasserstoff in Eisen sehr schnell [KUC-82].

4,5%10°

4,0x107 -
—3,5x107 1 —— [LAN-1)
o~ : [LAN-2]
£3,0x107 1 - == [LAN-3]
S [LAN-4]
~ 2,5x10°* 1 FR
I — 1| Wi
52.0!10-3_ —”/’:ﬁ Mittelwert

1,5x10°

1,0x1074

500 550 600 650
TG

Abbildung 2-11: Diffusionskoeffizienten von Wasserstoff in o-Eisen.

2.5.2 Diffusion von Kohlenstoff in Eisen
Als Diffusionskoeffizient fiir Kohlenstoff wurde Gleichung 29 und 30 genutzt [LAN-84].

log D = —4,9064 —0,5199X +1,614-107° X *[m*s™"] 29
X =10*/T [K"] 30

Die Ergebnisse sind in Abhéngigkeit von der Temperatur in Abbildung 2-12 dargestellt. Bei
600 °C betrigt der Diffusionskoeffizient von Kohlenstoff in Eisen 2,2-107 cm’s™" .
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5,0x10” -
4,0x107 1
3,0x107 4

2,0x10" 1

D (C) / (cm’/s)

1,0x107

0,0 T r T
500 550 600 650

T/°C
Abbildung 2-12: Diffusionskoeffizient von Kohlenstoff in a-Eisen.
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3 Experimentelle Durchfiihrung

3.1 Versuchsparameter

In der vorliegenden Arbeit wird die Korrosion von ferritischen und ferritisch-martensitischen
Kraftwerksstdhlen mit Chromgehalten zwischen 0,7 und 11,5 Masse-% in Kontakt mit
unterschiedlich druckbeaufschlagten H,O-CO; (30-70 mol %) -Gasmischungen zwischen 500
bis 650 °C nach einer Versuchszeit von 250 und 1000 h untersucht. Die
Gaszusammensetzung von 30 mol % Wasserdampf und 70 mol % Kohlendioxid orientiert
sich dabei an dem wihrend des Oxyfuel-Prozesses generierten Verbrennungsgases (Kapitel
1). Die sich einstellenden zusitzlichen Partialdrucke CO, H, und O, etc. werden in Kapitel
6.5.1 diskutiert. Auf die Zugabe von Schwefeldioxid wurde verzichtet, um das Grundsystem
Wasserdampf-Kohlendioxid-Stahl charakterisieren zu konnen. In Abbildung 3-1 ist das
vollstandige Versuchsprogramm dargestellt, wobei die Schnittpunkte der gestrichelten
Geraden den eingestellten Versuchsparametern entsprechen.

Die durch die Zeitstandfestigkeit der Werkstoffe bestimmten Einsatztemperaturen liegen fiir
die niedrig legierten Stahle im Bereich von 500-525 °C und fiir die 9-12 % Chrom-Stéhle im
Bereich von 550-620 °C. Um den Einfluss des Druckes auf den Korrosionsprozess zu
evaluieren, wurden Versuche in einer flieBenden Atmosphire aus H,O und CO, unter 1 bar,
30 bar und 80 bar durchgefiihrt. Hoher Druck erzeugt dabei ein Spannungsfeld, welches die
Spannungen im Kraftwerkseinsatz simulieren soll. Die Versuche unter 1 bar wurden an
plattchenformigen Probenmaterial durchgefiihrt, bei dem die gesamte Probe von H,O-CO,
umstromt wurde. Die Versuche unter Druck wurden an in Kraftwerken eingesetzten
Wirmetibertragungsrohren durchgefiihrt, die innen unterschiedlich druckbeaufschlagtem
H,0-CO; (30-70 mol %) und auBBen Laborluft ausgesetzt waren. Die unter Laborluft auf der
Auflenseite der Rohre gewachsenen Oxide wurden ebenfalls analysiert mit dem Ziel, einen
direkten Vergleich zu publizierten Daten zu ermdglichen. Neben dem Einfluss von Druck
und Temperatur auf die Korrosion von niedrig legierten Stdhlen und 9-12 % Chrom-Stéhlen,
wird auch die zeitliche Entwicklung der Korrosionsschichten nach 250 und 1000 h betrachtet.

p/bar 4

v t/h
80

30 - -~

N

500 575 650
TI%C

Abbildung 3-1: Versuchsmatrix mit den Versuchsparametern Temperatur, Druck und Zeit.
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3.2 Werkstoffe

3.2.1 Probenmaterial und Dimensionierung der Proben

Fiir die Versuche unter 1 bar wurden Pldttchen mit den Abmessungen 20-10-5 (mm) aus
dickwandigen Rohrwénden herausgetrennt. Das Probenmaterial fiir Versuche unter Druck
bestand sowohl aus Wérmetibertragungsrohren mit speziellen Abmessungen (Stahl 724, 792,
VMI12 SHC) als auch aus eigens fiir diesen Versuch angefertigten Rohren (Stahl /3CrMo44,
X20CrMoV12-1). Tabelle 3-1 gibt die exakten Durchmesser und Wandstirken der
Versuchsrohre wieder. Alle eingesetzten Rohre besaflen eine Lénge von 1 m.

Tabelle 3-1: Abmessungen der Versuchsrohre.

Stahlbezeichnung 13CrMo44 T24 T92 X20CrMoV12-1 VMI12 SHC
AuBendurchmesser / mm 28 38 38 28 56
Wandstérke / mm 10 8,8 6,3 10 4

Fiir die eigens fiir diesen Versuch hergestellten Rohre aus /3CrMo44 und X20CrMoV12-1
war es notwendig, Durchmesser und Wandstérke zu dimensionieren. AnschlieBend wurden
Rohre durch Tieflochbohren hergestellt. Die Versuchsrohre wurden unter der Bedingung
ausgelegt, dass bei einem Innendruck p, von 300 bar die maximale Zugspannung o, und

die maximale Druckspannung o, in der Rohrwand 100 MPa nicht iiberschreiten soll.

Unter Berticksichtigung der genannten Randbedingungen, der kommerziell im Stahlhandel
beschaffbaren Abmessungen und der GroéBe des Versuchsstandes wurde eine Wandstérke von
10 mm bei einem Rohrdurchmesser von 28 mm mit den folgenden Gleichungen errechnet:

pi(a’ +b*)

Tomn =715 3 31

a2 » b2

Crox =55 (=) 32
b” —a a

O max maximale Zugspannung [Pa]

O maximale Druckspannung [Pa]

a Innenradius [m]

b AuBenradius [m]

)2 Innendruck im Rohr [Pa]

Dabei sind a der Innenradius und b der AuBenradius des Rohres. Die durch den inneren
Druck p, (30 und 80 bar) verursachten Spannungen in der Rohrwand eines ideal
symmetrischen Rohres sind in Abbildung 3-2 in Abhéngigkeit von der Wandstérke fiir die in
dieser Arbeit verwendeten kleinsten (4 mm) und gréBten Rohrdurchmesser (28 mm)
dargestellt. In allen eingesetzten Rohren liegen die Druckspannungen o, — und die

Zugspannungen o, - in den Rohrwinden bei Versuchsbedingungen deutlich unter 100

MPa. Wiéhrend des Experiments wird das Rohr auf der AuBlen- und Innenseite korrodiert,
wodurch der unter Spannung stehende Rohrquerschnitt systematisch reduziert wird. Ist die
Korrosionsrate sehr hoch, nimmt die Maximalspannung bei immer kleiner werdender
Wandstirke stark zu und die Wahrscheinlichkeit fiir das Versagen des Rohres steigt.
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Wihrend der hier angestrebten Versuchszeiten ist mit einem Verlust von maximal 2 mm
gerechnet worden.

500 R | T R S P LT B S RS
A --@--a=4 mm, 30 bar, Druckspannung
& \ —e— a=4 mm, 80 bar, Druckspannung
= 400 - \ --A--3=28 mm, 30 bar, Druckspannung -|
S \ —&— 3=28 mm, 80 bar, Druckspannung |
=y 'Ill --m--a=28 mm, 30 bar, Zugspannung
E 300 + \ —0— a=28 mm, 80 bar, Zugspannung |
@ \
& )
&
g 200 - \ 4
o . RY
= 4
= 3
3 100 1
o
=
N
& 04 Rl
E
] . 1 ! ] L I I I ] T 1 |
-1 0 1 2 3 4 5 6 7 8 g 10

Wandstarke / mm

Abbildung 3-2: Maximale Zugspannungen 6o, m.x und Druckspannungen o, .« in den Rohren mit dem
kleinsten (4 mm) und gréfiten Durchmesser (28 mm) in Abhéingigkeit von der Wandstiirke.

3.2.2 Werkstoffe und Ausgangsgefiige

Die detaillierte Zusammensetzung der Legierungen wurde von den Herstellern iibermittelt
und mit Hilfe des an der BAM verfiigbaren Funkenemissionspektrometers Spectrolab der
Firma Spectro iberpriift (Tabelle 3-2). Die Stdhle 7CrMoVTiB10-10 (724),
X10CrWMoVNb9-2 (792) und VMI2 SHC wurden freundlicherweise von der Firma
Vallorec und Mannesmann zur Verfligung gestellt. Die Werkstoffe 13CrMo44
(Werkstoffnummer 1.7335) und X20CrMoV12-1 (Werkstoffnummer 1.4922) wurden als
Stabmaterial aus dem Stahlhandel bezogen und durch Langlochbohren zu Rohren verarbeitet.
Die den Zusammensetzungen entsprechenden Chrom- und Nickeldquivalente sind im
Schiffler-Diagramm eingezeichnet (Abbildung 3-3), aus welchem sich die fiir die
Legierungen typischen Gefiige ableiten lassen. Vorab wurde das Ausgangsgefiige fiir jeden
Stahl an Hand von Gefligeaufnahmen iiberpriift. In Tabelle 3-3 sind die Ausgangsgefiige der
Werkstoffe in Form von Plittchen und Rohren als Ubersicht zusammengestellt.

Der warmfeste Werkstoff 13CrMo44 weist in Plattchenform ein zeiliges Walzgefiige aus
Ferrit und Perlit auf. Das Rohrmaterial zeigt hingegen ein ferritisches Gefiige, was auf
unterschiedliche Wirmebehandlungen zuriickzufithren ist. An der Innenseite der Rohre
befinden sich kleinere Kérner als im Kern des Werkstiicks, was aus der Bearbeitung des
Rohres resultiert (Langlochbohren). In Kraftwerken findet dieser Stahl Anwendung als
Membranwandwerkstoff bis zu Temperaturen von maximal 525 °C. Fiir den warmfesten
Stahl 724 mit 2,4 % Chrom ist sowohl fiir die plittchenférmigen als auch fiir die
rohrformigen Proben ein bainitisches Gefiige typisch. Vor allem im Rohrmaterial sind stark
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variierende KorngroBen kennzeichnend. Der Stahl 724 wird bis zu Maximaltemperaturen von
525 °C als Membranwandwerkstoff und Rohrleitungsstahl verwendet.

Die hochwarmfesten Stdhle 792, VM12 SHC und X20CrMoV12-1(Werkstoffnummer 1.4922)
mit Chromgehalten zwischen 9 und 12 % gehéren laut Schifflerdiagramm (Abbildung 3-3)
zu den Stdhlen mit ferritisch-martensitischen Gefiigen. Thr Einsatzgebiet im Kraftwerk
umfasst den Bereich der Uberhitzer und Hauptdampfleitungen, in denen Temperaturen bis
maximal 620 °C herrschen. Die Schliffe an den Ausgangsmaterialien des Stahles
X20CrMoV12-1 weisen ein martensitisches Gefiige mit im Lichtmikroskop nicht mehr
sichtbaren Ferritanteil auf. Am Innenrand der Rohre sind durch den Herstellungsprozess
(Langlochbohren) plastisch deformierte Bereiche entstanden, welche sich unter anderem
durch kleine Korner auszeichnen. Alle Stihle stammen aus einer Charge, sodass
ausschlielich technisch bedingte Gefiigevariationen zu erwarten sind. Die Gefiige des 792
und VMI2 SHC zeigen Anteile von Bainit. Letzterer Stahl ist eine im Handel nicht
verfiigbare Neuentwicklung der Firma Vallorec und Mannesmann, die insbesondere fiir den
Einsatz in Dampf konzipiert wurde.

Tabelle 3-2: chemische Zusammensetzung der untersuchten Eisen-Chrom-Legierungen in Masse-%.
Stahl C Si Mn Cr Ni Mo \ Nb Ti w Co
min 0,17 - 04 0,7 - 0,4 - - - - -
13 Cr Mo44 max 0,19 035 0,7 115 03 06
Analyse 0,13 0,28 0,57 0,81 0,19 0,46 - - -
min 0,056 0,15 03 2.2 - 09 0,2 - 0,05 - -

T24 max 01 045 0,7 26 - 1,1 03 - 0,1 -
Analyse 0,09 0,22 051 241 0,17 095 0,27 0,01 005 - -
min 0,07 - 03 85 - 03 015 0,04 - 1,5 -

T92 max 013 05 06 95 04 06 025 009 - 2
Analyse 0,14 032 045 888 024 036 02 006 - 204 0,02
min 017 - - 10 03 08 025 - - - -

X20CrMoV12-1  max 023 05 1 125 08 12 035 - - - -
Analyse 0,2 0,15 0,52 11,3 043 0,78 0,29 0,01 - -
min 0,12 046 017 115 02 0,25 021 005 - 1,4 1,49
VM12 SHC max 0,13 049 017 11,5 029 0,29 0,26 0,05 0,01 15 1,6
Analyse 0,13 046 0,17 11,5 02 025 0,21 0,05 0,01 1,41 149

. Cr _ Ni-

Nr. Stahl Aquivalent | Aquivalent
. 1| 13cMoas | ™ 13 53
c max 3,0 6,4
E 9 To4 min 5,0 1,9
o max 6,9 3,6
E.—; 3 T92 min 10,9 3,0
2 max 14,5 6,4
z 4 |X20CrMov12-| min 12,5 54
_ 1 max | 17,3 8,2
Chromium equivalence in wt. % 5 VM 12 SHC min 15’0 6’9
max 15,5 8,4

Abbildung 3-3: Schiiffler-Diagramm mit zugeordneten Versuchswerkstoffen.
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Tabelle 3-3: Gefiige der untersuchten Legierungen.

13CrMo44

T24

T92
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3.3 Technische Korrosionsanlagen

Die Korrosionsversuche wurden in zwei Anlagen durchgefiihrt, ein Reaktor fiir die
»drucklos® gefithrte Korrosion von pléttchenformigem Material (OXIdation-SIMulation-
Anlage: kurz Oxisim) und eine DRuck-OXIdation-SIMulation-Anlage (kurz Droxisim) fiir
die Untersuchung von Rohren unter Druck. Beide Anlagen wurden innerhalb dieser
Promotion entwickelt und montiert. Die Konzeption, der Aufbau sowie die stetigen
Verbesserungen der Korrosionsanlage Droxisim erfolgte in Zusammenarbeit mit Herrn Dr.
Kranzmann und der Firma Dustec. Die Leistungsfahigkeit und einstellbaren Parameter des
technischen Reaktors und der Hochdruckkorrosionsanlage sind in Tabelle 3-4
zusammengefasst. Aus dem Betriecb der Hochdruckkorrosionsanlage wurde eine
miniaturisierte Anlage zur Korrosion von pléttchenformigen Werkstoffen unter definierter
mechanischer Last abgeleitet. Fiir diese Apparatur wurde Patentschutz beantragt. Das Patent
tragt die Nummern DE 10 2007 035 917, EP 0810 4478 und US 12/178,596.

Tabelle 3-4: Vergleich zwischen Droxisim und Reaktor.

Droxisim Oxisim
p / bar 30 - 350 1
T/°C RT - 1100 RT - 1200
v/ (m/s) 0,001 - 80 04-17
Siehe Liste in
Gas H,0, CO,, O, Tabelle 3-5

3.3.1 Reaktor Oxisim

Das Konzept des Korrosionsreaktors ist in Abbildung 3-4 dargestellt. Es handelt sich um ein
offenes System ohne Rezirkulierung der korrosiven Gase. Im Dampfstrom werden
verschiedene Gase und Gasmischungen eingediist. Die Palette der einsetzbaren Gase ist in
Tabelle 3-5 aufgelistet. Neben der flexibel gestaltbaren Zusammensetzung der
Gasmischungen, zeichnet sich  diese  Anlage durch variabel einstellbare
Gasgeschwindigkeiten im Bereich von 0,4 bis 1,7 m/s aus. Der Reaktionsraum wird mit
einem Temperaturgradienten {iberlagert, so dass bei gleich bleibenden Versuchsbedingungen,
Werkstoffe bei unterschiedlichen Temperaturen gleichzeitig korrodiert werden koénnen. In
der vorliegenden Arbeit wurden gleichzeitig 5 Proben bei jeweils 550, 600 und 650 °C
korrodiert. Hinter dem Reaktorraum ist ein Abscheider nachgeschaltet, in dem der Dampf
kondensiert wird. Nachfolgend kann das Kondensat auf fliichtige Korrosionsprodukte
untersucht werden. Die Maximaltemperatur des Ofens liegt bei 1200 °C. Zur Bereitstellung
des Dampfes wird ein Dampferzeuger Typ DA-700/710 der Firma Roegi genutzt. Alle Gase
wurden auf 150 °C aufgeheizt, um eine Kondensation des Wassers zu vermeiden und um die
bendétigten Gastemperaturen an den Proben einstellen zu konnen. Die aufgeheizten Gase
werden {iber eine beheizte Venturidiise bei entsprechend gewéhltem Vordruck in den Dampf
gemischt. Der Gastrakt ist mit einem Massendurchflussregler fiir Einzelgase mit integriertem
Thermostat der Firma Qcal Messtechnik GmbH ausgestattet, mit dem der Gasstrom variabel
zwischen 0,0333 und 1 NL / min einstellbar ist. Fiir die Einstellung von Gasgemischen mit
bis zu 5 Spezies wird ein Gasmischer (Firma Qcal Messtechnik GmbH) eingesetzt, in dem
der Gasfluss zwischen 1 und 5 NL/min variiert werden kann. Um den Einfluss der
Reaktorwand auf die Korrosion so gering wie moglich zu halten, ist das austenitische

33



Tabelle 3-5: einsetzbare Gase.

max. Konzentration /

Bezeichnung Vol %
N2 100

O, (Luft) 20,95
CO 100
CH,4 100
Ar 100
Ha 100
H,O 100
HCN 100
CH;0H 100
H.S 100
CO, 100
N,O 100
SO, 100
SO; 100
NOy 100
0O, 100

Reaktorrohr innen mit einem Aluminiumoxidrohr (99,9999 Masse-% Al,Os) ausgekleidet.
Die Befestigung der Proben erfolgt ebenfalls auf Al,Os-Probenhaltern der Reinheit 99,9999
Masse-%, in denen die plattchenférmigen Proben aufrecht eingeschoben werden
(Abbildungen 3-4 und 3-5). Entsprechend der gewiinschten Korrosionstemperatur und des
Temperaturprofils des Ofens werden die Proben im Reaktor positioniert. Wiahrend der
gesamten Versuchszeit zeichnen 8 im Reaktorrohr tiber 870 mm versetzt angebrachte
Mantelthermoelemente (Typ K) die Temperaturen im Reaktorraum auf. Die Thermoelemente
werden iiber HPLC-Verbindungen gasdicht nach auBlen gefiihrt. Als Abscheider wurde ein
wassergekiihlter doppelwandiger Behilter konzipiert, der dem heilen Gasgemisch Wirme
entzieht und das Destillat in einen Uberlaufbehilter leitet (Abbildung 3-6). Der Einsatz des
Korrosionsreaktors ist vorteilhaft, da kleine Mengen an Testmaterial schneller verfiigbar sind
als grofle, an bestimmte Abmessungen gebundene Testmaterialien. Ungiinstig ist, dass keine
Maoglichkeit zur

P N—— ALO.-Rohr
4 t -------- Proben

COJ D Probenhalter aus Al,O,

Ma ssenﬂussregler Fliyees chtung

_] _] (c%:B—A Abscheider

Dam pferzeuger

Hzo

Abbildung 3-4: Prinzipskizze des Korrosionsreaktors.
Abbildung 3-5: Proben vor dem Korrosionsversuch im AlO;-Probenhalter.
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Dampferzeuger

Massendurchflussregler

Abbildung 3-6: Korrosionsreaktor fiir Versuche unter 1 bar .

Uberlagerung von thermischer und mechanischer Last vorgesehen ist. Fiir die weitere
Betrachtung ermdglichen die Versuche unter 1 bar Druck durch Vergleich mit den Versuchen
unter 30, 80 bar Druck die Bewertung des Druckeinflusses.

3.3.2 Hochdruckkorrosionsanlage Droxisim

Die Droxisim-Anlage wurde konzipiert, um Korrosionsexperimente unter den
Arbeitsbedingungen der zukiinftigen Kraftwerke mit Oxyfuel-Verbrennung durchfiihren zu
konnen. In der Korrosionsanlage lassen sich die in diesen Kraftwerken auftretenden
typischen Temperatur-, Spannungs-, Druck und Strémungsverhiltnisse experimentell
nachbilden und die korrosive Wirkung der Verbrennungsgase H>O-CO, und H,O-CO,-O,
untersuchen. Prinzipiell ist diese Versuchseinrichtung um weitere Gase erweiterbar.
Vorteilhaft ist, dass rohrformige Proben eingesetzt werden, die der Bauteilform in
Kraftwerken entsprechen. Zeitlich aufwéndig ist die Beschaffung der Rohre, da die Rohre
eine hohe Wandstirke aufweisen miissen und selten aus der laufenden Produktion
entnommen werden koénnen. In der Anlage lassen sich Temperaturen zwischen 200 und 1300
°C und Driicke bis zu 350 bar simulieren. Die Gasgeschwindigkeiten sind, abhidngig vom
Rohrdurchmesser, Druck und Massefluss, im Bereich von 0,001 bis 85 m/s einstellbar. Das
maximal erzeugbare Dampfvolumen liegt unter Normbedingungen bei 3000 m’/h. Die
Hochdruckkorrosionsanlage besteht aus einer offenen Dampfstrecke und einem
geschlossenen Gaskreislauf. In  Abbildung 3-7 sind wesentliche Module der
Hochtemperaturkorrosionsanlage wie die Gaskompression (14, 15) mit Gasmischung (24),
die Dampferzeugung (19.1, 19.2), die beiden thermisch getrennten Probenhalter (22.1, 22.2)
und der Abscheider (34) zur Kondensation des Dampfes sowie zur Gas-Wasser-Trennung
gekennzeichnet. Letzteres entspricht auch der letzten Stufe in einer Oxyfuelanlage. Die
Gasriickfithrung ermoglicht es, erhebliche Mengen an Gas (CO») einzusparen. Die Anlage
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Abbildung 3-7: Aufbau der Droxisim-Anlage.

lasst sich in eine Hochdruckstrecke und eine Niederdruckstrecke unterteilen. Die
Hochdruckstrecke umfasst den Bereich hinter den Pumpen (14, 15 und 18) iiber den
Probenraum bis zum Druckreduzierventil (33) und ist zur Sicherheit auf ein Volumen
unterhalb von 5 Litern begrenzt. Zur Niederdruckstrecke gehoren der Abscheider 34 und die
gesamte Strecke der Gasriickfithrung bis zu den Pumpen (14, 15). Eine solche Unterteilung
ist sinnvoll, da in den verschiedenen Bereichen unterschiedliche Zustdnde des korrosiven
Mediums herrschen kénnen, die im Betrieb beachtet werden miissen.

Die Anlage arbeitet SPS-gesteuert und verfligt aufgrund sicherheitsrelevanter Aspekte iiber
diverse Sicherheitseinrichtungen, die bei Uberdruck Gas in die Umgebung auBerhalb des
Labors ableiten oder bei Fehlverhalten ein automatisches Abschalten der Anlage bewirken.
Ein Gasbooster (7) des Typs AG-15 von der Firma Haskel speist den Niederdruckkreislauf
mit CO, und/oder O,. In der Niederdruckstrecke wird das Gas unter einen Druck von 10 bis
50 bar gesetzt. Aus diesem Reservoir erfolgt die Verfliissigung des CO, bei 64 bar und die
weitere Komprimierung auf Driicke bis zu 100 bar mit Hilfe eines weiteren Gasboosters (14)
(Haskel, AG-30). Hohere Driicke sind durch das Zuschalten einer Pumpe (15) (Haskel, Typ
ASF-100) erzeugbar, welche einen Maximaldruck von 400 bar bewirken kann. Um ein
gleichmiBiges FlieBen der komprimierten Gase bzw. Fluide zu ermdglichen und ein
Schwingen des Gasflusses durch die Pumpenhiibe zu vermeiden, werden die verdichteten
Stoffe in drei nacheinander verbundene Vorratsbehélter (16) geleitet. Das Volumen dieser
drei Vorratsbehilter ist auf 3 Liter begrenzt. Aus diesem Reservoir wird das verdichtete Fluid
CO0,-0; tber einen Nachdruckregler der Firma Tescom (17) zu Durchflussmessgerdten (31)
und Nadelventilen (32) geleitet. Je nach Aggregatzustand (fliissig bzw. gasformig) miissen
unterschiedliche Flussmesser und Nadelventile genutzt werden. Der Massefluss des fliissigen
CO, sowie des gasformigen CO, wird iiber zwei getrennt voneinander betriebene
Nadelventile des Typs RC200 der Firma Badger Meter Europa GmbH eingestellt. Bei
Benutzung dieser Ventile liegen die Gasgeschwindigkeiten in den Rohren bei gleichzeitiger
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Korrosion von 6 Rohren mit den in Tabelle 3-1 angegebenen Durchmessern zwischen 0,001
und 0,083 m/s. Durch den Einsatz von Nadelventilen der Firma Krohne sind hohere
Gasgeschwindigkeiten bis zu 13,8 m/s bei gleichzeitiger Korrosion von 6 unterschiedlichen
Rohren einstellbar. Hinter den Dosierventilen erfolgt eine Erhitzung des Gases bzw. des
Fluides in 15 kW-Dampferzeugern (19.2) auf eine wihlbare Temperatur bis zu 300 °C. Eine
Zumischung des Wasserdampfes findet erst hinter den Dampferzeugern und kurz vor den
Proben statt (24). Der Wasserdampf wird in einer separaten Strecke, dhnlich der technischen
Peripherie fiir CO,, komprimiert (Haskel-Pumpe Typ GSF-60 (18)), dosiert (Badgermeter
Typ RC 200 (20) und verdampft (Dampferzeuger mit 60 kW Leistung (19.1)). Die getrennte
Verdampfung des verdichteten Gases und Wassers verhindert nicht nur eine vorzeitige
Korrosion an den Rohrleitungen im Bereich der Hochdruckstrecke, sondern gewéhrleistet
auch, dass Experimente in reinem Wasserdampf bzw. in reinem CO, ohne jegliche
Verinderungen an den Moduln durchgefiihrt werden konnen. Eine Verwirbelung und
Durchmischung der heiflen Gase bzw. Fluide wird durch einen statischen Mischer kurz vor
den Proben garantiert (24). In den 2 parallel betriebenen Ofen der Firma Gero (Typ F) (22)
erfolgt der korrosive Angriff an den rohrférmigen Werkstoffen. Fiir eine effiziente
Arbeitsweise werden zum Aufbringen der thermischen Last zwei Ofen genutzt, in denen je 3
rohrformige Proben parallel korrodiert werden konnen. In einem einzigen Versuch kénnen
somit 6 Proben parallel zueinander bei identischen Versuchsbedingungen korrodiert werden.
Die Ofen konnen bei unterschiedlichen Maximaltemperaturen arbeiten, was die gleichzeitige
Korrosion von Materialien bei unterschiedlichen Temperaturen zuldsst. Der Probenraum ist
mit zwei automatischen Trennventilen (25) von der restlichen Hochdruckstrecke abtrennbar,
damit bei einem plotzlichen Druckabfall z. B. durch das Versagen eines Rohres die
austretende Gasmenge minimiert wird. Um die hinter den Proben angeordnete technische
Peripherie zu schonen, werden die heilen Gase bzw. Fluidgemische nach Durchstromen der
Versuchsstrecke durch doppelwandige Kiihlrohre geleitet. Ein zuschaltbarer Wérmetauscher
(28) sorgt bei Bedarf fiir weiteren Entzug von Wirme. Der Druckminderer (33) (Typ 26-
1000) stellt den Ubergang von Hochdruckstrecke zu Niederdruckstrecke dar, in dem der
Gasdruck auf unter 50 bar reduziert wird. Das hinter dem Ofen und dem Druckminderer
angeordnete Modul Wérmetauscher bzw. Abscheider (34) (Abbildung 3-7) dient dem Entzug
von Wirme und der Abspaltung von Wasser aus dem Gasstrom. Der kiihle, entspannte und
wasserarme Gasstrom wird wieder der Pumpe (14) und damit erneut dem Experiment
zugefiihrt.

Das abgeschiedene Wasser 16st unter diesen Bedingungen (geringe Temperatur und hoher
Druck) CO; und CO. Die Loslichkeiten von CO; bzw. CO in H,O betrédgt 1,7 g/l bzw. 30
mg/l (20 °C). Durch die geringe Loslichkeit von CO und die gute Loslichkeit von CO; in
Wasser, reichert sich das riickgefithrte Gas an CO an. Vor den Pumpen (14, 15) wird dem
Gasstrom das fehlende CO, wieder zugefiihrt, sodass das CO,-CO-Verhiltnis hinter den
Proben und vor den Proben identisch ist und sich nur im Bereich des riickgefiihrten Gases
andert. Anders gesagt, wird das CO,-CO-Verhiltnis in der Gasmischung nur durch die
Kinetik der Metall-Gas-Reaktion und den Zerfall von CO; in CO und O, bestimmt.

Die im Abscheider kondensierten Bestandteile konnen aufgefangen und auf geldste
Korrosionsprodukte hin untersucht werden. Welche Legierungselemente fliichtige Phasen
bilden und dem Werkstoff entzogen werden, geben Hinweise auf Korrosionsmechanismen
und dienen zur Bewertung der Korrosionsanfilligkeit von Werkstoffen. Neben der Analyse
des kondensierten Dampfes aus dem Abscheider, kann hinter jedem Rohr dem Gas-
/Fluidstrom eine Gasprobe entnommen und untersucht werden (26, 27). Auf der
Niederdruckstrecke ist eine Feuchtigkeitsfalle mit dahinter geschaltetem potentiometrischem
Sauerstoffsensor mit einer Auflosung von 100 ppm verbaut (11, 12). Damit wird iiber die
gesamte Versuchszeit der Sauerstoffanteil im CO, gemessen.
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In Abbildung 3-8 ist die Anlage fotografisch abgebildet und die wichtigsten Module benannt.
Im experimentellen Kernstiick der Anlage werden rohrférmige Proben eingesetzt, durch die
komprimierte Gas- bzw. Fluidgemische geleitet und durch thermische Einwirkung ein
korrosiver Angriff am Probenmaterial verursacht werden (Abbildung 3-9). Die stromenden
Medien sind druckgeladen und iiben auf die Rohrwand Tangential- und Radialkrifte aus. Je

‘ HeiRgaserzeuger ‘ Dampferzeuger |

2 unabhangige Ofen

Flusssteuerung [ Abscheider

Abbildung 3-8: Druckkorrosionsanlage ,,Droxisim* mit Kennzeichnung der Einzelmodule.

nach Temperatur, Zeit und Probenmaterial kann dies zu elastischen Forménderungen, aber
auch zu zeitabhingigen Verformungen (Coble-Kriechen) fithren. In der vorliegenden Arbeit
werden unter den gegebenen Bedingungen gemiB Verformungskarten (Ashby-Maps) keine
zeitabhidngigen Verformungen erwartet. Entlang der Rohrachse wird ein Temperaturgradient
erzeugt, welcher zur Simulation unterschiedlicher Temperaturen in einem einzigen Versuch
dient. Umfangreiche Experimente, in denen die Wirkung einzelner Temperaturen untersucht
werden, entfallen. Die radiale Warmeflussrichtung ist d4quivalent zur Warmeflussrichtung im
Kraftwerk. Die Dampferzeuger- bzw. Uberhitzerrohre nehmen Wirme aus dem
Verbrennungsraum auf und geben ihn an Wasser bzw. Wasserdampf ab. Auf3en ist die Probe
der Laboratmosphire (Luft) ausgesetzt, sodass an der Rohraulenwand Luftoxidation
stattfinden kann. Bei der spéteren Analyse werden die unter Luft und den Versuchsmedien
entstandenen Korrosionsschichten und entstandenen Phasen direkt verglichen.

3.3.3 Versuchsbedingungen in den Rohren

Die Abbildung 3-9 zeigt schematisch die Probe wihrend des Korrosionsexperiments. Das
Rohr wird von auBien durch einen Ofen auf eine ortsabhingige Temperatur T, erhitzt. Die
Ortsabhéngigkeit entsteht durch den flieBenden Gasstrom und die gekiihlten Enden der
Rohre. Das Gas- bzw. Fluidgemisch stromt mit einer Anfangstemperatur T,(0) von 110°C in
das Versuchsrohr ein und erhitzt sich auf seinem Weg durch das Rohr. Da Wasser unter
hohem Druck bei héheren Temperaturen als 100 °C siedet (Abbildung 3-21), wird der
Aggregatzustand von Wasser im Rohr verdndert. Die Stromung des Gases bewirkt einen
axialen Siedebereich, in dem das Wasser siedet. Das Anfangs- und Endstiick des Rohres
befindet sich auBlerhalb des Ofens, wodurch Wirme durch freie Konvektion an die
Umgebung abgegeben wird. Durch die Querwérmeleitung entlang der Rohre werden die
Anfangs- und Endstiicke der Rohre erwdrmt und damit Warme auf das korrosive Medium
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tibertragen. Im Inneren des Ofens wird das Versuchsrohr und das innen flieBende Gas/Fluid
erwdarmt, wodurch sich die AuBBenwand-, die Innenwand- und die Fluidtemperatur erhohen.
Zur Charakterisierung der Versuchbedingungen werden im Folgenden die Viskositdt sowie
Dichte  der  H,O-CO,-Gemische,  Stromungsverhéltnisse,  Gasgeschwindigkeiten,
Reynoldszahlen, Druckverluste und die Temperaturverteilung entlang der Rohre dargestellt.

Erhitzung durch einen Ofen

0 0,125 0,825 0,95 Lange, m

Abbildung 3-9: schematische Darstellung der Versuchsrohre wihrend des Korrosionsprozesses.

3.3.3.1 Dichte der H,O-CO,-Gemische

Zur Beschreibung der FlieBgeschwindigkeiten, Temperaturverteilungen etc. in den
Versuchsrohren wurde fiir das System H>O-CO; eine Datenbank mit ca. 4000 Daten zur
Dichte in einem Druckbereich von 0,5 — 500 bar und Temperaturbereich von 35-800 °C aus
der 2006 verfiigbaren Literatur zusammengestellt [ABD-95] [BLE-99] [CRO-90] [DUA-96]
[FEN-96] [FRA-59] [FRO-97] [GAL-93] [GRE-69] [MAL-74] [PAT-88] [SHM-80] [STE-
91] [WOR-86] [ZAK-84] [ZHA-02]. In den Diagrammen 3-10 bis 3-13 sind die
experimentell bestimmten Dichten und die durch das ideale Gasgesetz berechneten Dichten
der Gasmischung H,O-CO, fiir einen Druck von 30 bar und 80 bar aufgetragen. Die
Abweichung der Dichte vom Idealzustand im Bereich von 100-800 °C bei Driicken von 30
und 80 bar ist hoher, je kleiner der Anteil von CO; in der H,O-CO,-Mischung, je geringer die
Temperatur und je hoher der Druck ist (Abbildungen 3-11und 3-13). Eine Abweichung vom
idealen Gas um weniger als 0,3 % wird fiir einen Druck von 30 bar oberhalb 500 °C in CO,-
H,0O-Mischungen mit CO, Stoffmengenanteilen von mehr als 0,5 erreicht. Bei dquivalenten
Bedingungen betragen die Abweichungen zum Idealzustand eines Gases bei einem Druck
von 80 bar 0,96 %. Die prozentuale Abweichung zum Idealzustand nimmt mit steigender
Temperatur und mit steigendem Anteil an CO, in der Gasmischung weiter ab. Die
Abweichung zum Idealzustand ist daher fiir die in dieser Arbeit relevante
Gaszusammensetzung von 0,3 H,O und 0,7 CO, geringer als oben angegeben. Genaue
Aussagen sind nicht moglich, da die Messdaten fiir diese spezielle Gaszusammensetzung
fehlen.

Fir die nachfolgenden Berechnungen zur Geschwindigkeit in den Versuchsrohren,
Reynoldszahlen etc. in den Versuchsrohren wurde wegen der vernachldssigbaren
Abweichungen das ideale Verhalten der H,O-CO,-Gas- bzw. Fluidmischung vorausgesetzt.
Die Gesamtunsicherheit der im Folgenden berechneten GroBen Geschwindigkeit und
Reynoldszahl setzt sich aus der Abweichung vom idealen Gas, der Messunsicherheit von
Druck (£ 1 bar) und Temperatur (£ 5 °C) zusammen. Unter Beriicksichtigung der genannten
EinflussgroBen belduft sich die Abweichung auf + 4,5 % bei 500 °C.

39



40

354
304

25+

p/ (kg/m®)

IE)<|:'.l. Dz;len:I

@ xC0=005 A xCO=01 |
xC0O,=0,2 4 xCO=03

< xC0O;=05 e

¢ xCO,=09

errechnet mit idealem Gasgeseltz:

——xC0,=0,70 —— xCO,=0,50

_1___:
6 8 §

300

500 600

T/°C

400

Abbildung 3-10: Dichte von H,0-CO,-Gasgemischen als Funktion der Temperatur bei 30 bar Druck fiir
unterschiedliche Molenbriiche CO,, Exp. Daten von [GAL-93], [IWOR-86], [PAT-88].
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Abbildung 3-11: Abweichung der Messwerte vom idealen Gaszustand bei 30 bar Druck fiir

unterschiedliche Molenbriiche CO,,
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Abbildung 3-12: Dichte von H,0-CO,-Gasgemischen als Funktion der Temperatur bei 80 bar Druck fiir
unterschiedlichen Molenbriiche CO,, Exp. Daten von [GAL-93], [WOR-86], [PAT-88].
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Abbildung 3-13: Abweichung der Messwerte vom idealen Gaszustand bei 80 bar Druck fiir
unterschiedliche Molenbriiche CO,

Die Gleichgewichtsprodukte der Gasmischung &ndern sich mit der Temperatur und dem
Druck der Gasmischung, bleiben aber im Bereich von 10~ mol. Damit haben sie keinen
signifikanten Einfluss auf die Dichte der Gasmischung. Die
Gleichgewichtszusammensetzung des Gases ist fiir diese Arbeit von Belang und wird in
Kapitel 6.5.1 diskutiert.

3.3.3.2 Stromungsverhiltnisse in den Versuchsrohren

Infolge der Temperaturerhohung entlang der Rohrachse vergroBert sich die
FlieBgeschwindigkeit des Gases/Fluids lokal im Rohr. (Abbildung 3-14). Unter der
Voraussetzung idealen Verhaltens der Gasmischung wurde die lokal variierende
Gasgeschwindigkeit fiir den kleinsten und gréBten Rohrinnendurchmesser auf Basis der
temperaturabhingigen Dichte des Gasgemisches abgeschitzt:

[mHzo +%J (M + Moy, )

M
VGas = e - [m/s] 33
A ' p Gas
Mty o Massefluss von Wasser [kg/s]
Mo, Massefluss von Kohlendioxid [kg/s]
My Molare Masse von Wasser [kg/mol]
Mo, Molare Masse von Kohlendioxid [kg/mol]
A Querschnittsfliche der Rohre [m?]
PGas Dichte der Gasmischung [kg/m"]

Wie in der Abbildung 3-14 zu sehen, ist die Stromungsgeschwindigkeit stark von der
Temperatur und vom Durchmesser der Testrohre abhédngig. Fur das Versuchsrohr mit dem
groBten Durchmesser von 0,048 m éndert sich die Gasgeschwindigkeit mit der Temperatur
nur wenig (0,001-0,002 m/s). Versuchsrohre mit kleineren Durchmessern zeigen eine
deutliche Abhingigkeit der Gasflussgeschwindigkeit von der Temperatur. Die errechneten
Daten sind in Anhang A zusammengefasst.
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Die lokale Driftgeschwindigkeit des Fluids kann nicht groBer werden als die
Geschwindigkeit bei der hochsten Temperatur. Zur Beurteilung der Stromung und zur
Berechnung der Reynoldszahlen in den Versuchsrohren wurde deshalb die
Maximalgeschwindigkeit genutzt.

T - - - X o T T T ]
018975 " di=0,008 m, 30 bar
4 di=0,048 m, 30 bar &<
0,144 | | o i
+ di=0,008 m, 80 bar 0% ]
0,124 A di=0,048 m, 80 bar_.oooo<> _

300 400 500 600 700 800

Abbildung 3-14: Geschwindigkeit von kleinstem und gréfitem Rohrdurchmesser bei einem Druck von 30
und 80 bar als Funktion der Temperatur.
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Abbildung 3-15: Gasgeschwindigkeit eines H,O-CO,-Gemisches in Abhiingigkeit von xu,0 bei T=650 °C
und einem Druck von 30 und 80 bar.

Firr eine Temperatur von maximal 650 °C werden lokale Driftgeschwindigkeiten von
maximal 0,13 m/s erreicht. Unter der Annahme eines Masseflusses von 2,2 kg/h und einer
maximalen Gastemperatur von 650 °C wurde die maximale Gasgeschwindigkeit v, fiir alle
im Versuch eingesetzten Rohrdurchmesser ermittelt. Tabelle 3-6 gibt die maximale
Gasgeschwindigkeit bei 30 und 80 bar in den unterschiedlichen Versuchsrohren wieder.
Unter 30 bar Druck hat das Gasgemisch eine hohere Geschwindigkeit als unter 80 bar Druck.
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Tabelle 3-6: Maximale FlieBgeschwindigkeiten in den verwendeten Versuchsrohren in m/s.

di/m

Druck/bar ) ;g 0,0205 0,0254 0,048
30 013 0,02 0,013 0,004

80 0,05 0,008 0,005 0,001

Eine Abweichung von der Gaszusammensetzung 70 mol % CO, und 30 mol % H,O bewirkt
eine Verdnderung der Driftgeschwindigkeiten. Die Abbildung 3-15 zeigt, dass sich die
Driftgeschwindigkeiten im Rohr mit steigenden Anteilen an Wasser vergrofern. Zur
Berechnung wurde Formel 33 und die ideale Dichte bei 650 °C benutzt.

3.3.3.3 Stromungsart

Grundsitzlich ist zwischen laminarer und turbulenter Stromungsform zu unterscheiden. Der
Umschlagpunkt von laminarer in turbulente Stromung wird durch die kritische Reynoldszahl
charakterisiert. Fiir hydraulisch glatte Rohre wird eine kritische Reynoldszahl von 2320
angegeben [DUB-90]. Bei kleineren Werten liegt laminare Stromung vor, d.h. die
Fluidteilchen bewegen sich ohne merkliche Querbewegung auf dquidistanten Strombahnen
[GLU-90]. Hydraulisch glatte Rohre liegen dann vor, wenn das Verhiltnis des
Rohrdurchmessers d, zur Oberflichenrauhigkeit k (Tabelle 3-9) kleiner als die

Reynoldszahl ist (Re < 65d, / k). Im vorliegenden Fall liegen hydraulisch glatte Rohre vor.
Die Reynoldszahl wird wie folgt berechnet:

Re = LGu 4P d-p 34
n

Re Reynoldszahl

Vas Gasgeschwindigkeit [m/s]

d Durchmesser [m]

o Dichte [kg/ m’]

n dynamische Viskositét [Pa s]

Die wesentlichen Einflussgroflen auf die Reynoldszahl Re sind die Gasgeschwindigkeit und
die Viskositit des Gasgemisches. Zur Berechnung der Viskositdt wurden die Gleichungen
nach Wilke fiir méBig komprimierte Gasgemische [VER-86] genutzt:

0 0 0
7 = m i m i 7,
" X X X X X by X, X, X
420, + 20 +.. 720, [+70, +2 0, +... 720,  1+10, +20,, +.. LD,
1 X X X Xy X X, Xy Xn
35
2
’70 0,5 M. 0,25
1+ % —
_ ; M,
mit Gbl.f = 36

7’ Viskositdt der n-ten reinen Komponente [Pa s]
X, Molenbruch der i-ten Komponente
M. . molare Masse der Komponente i,j [kg/mol]
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In Abbildung 3-16 ist die berechnete Viskositit fiir das Gasgemisch H,O-CO; (70-30 mol %)
bei einem Druck von 80 bar exemplarisch dargestellt. Mit steigender Temperatur nimmt die
Viskositit der Gasmischung zu. Fiir eine Temperatur von 650 °C wurde der Einfluss des
Wasseranteils systematisch variiert und mit den oben angefiihrten Gleichungen die
resultierenden Viskositdt der Gasmischung abgeleitet (Abbildung 3-17). Eine Abweichung
von der Testzusammensetzung wirkt sich demzufolge direkt auf die Viskositdt der
Gasmischung aus. Im Folgenden werden deshalb die Reynoldszahl und die daraus folgende
Stromungsart in Abhéngigkeit der Gaszusammensetzung betrachtet.

4,2x10° . : . . —
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Abbildung 3-16: Viskositiit eines Gemisches mit 70 % CO, und 30 % H,O in Abhiingigkeit von der
Temperatur bei 80 bar.
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Abbildung 3-17: Viskositiit eines H,0-CO,-Gemisches in Abhingigkeit vom Stoffmengenanteil xy;0 bei
T=650 °C und einem Druck von 30 und 80 bar.

n/(Pas)

Die mit Hilfe von Gleichung 27 berechneten Reynoldszahlen sind in den Abbildungen 3-18
und 3-19 abgebildet. Die Reynoldszahlen sind fiir 30 und 80 bar vergleichbar. In allen
verwendeten Rohren nimmt die Reynoldszahl deutlich kleinere Werte als 2320 an, d.h. das
H,0-CO,-Gemisch stromt in allen Versuchrohren durchweg laminar. Die laminare
Stromungsart kann nicht durch eine Erh6hung des Wasseranteils in der Gasmischung in eine
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turbulente Stromung umwandeln (Abbildung 3-19). Selbst mit in dieser Versuchsanordnung
maximal moglichem Massefluss von 4 kg/h und bei der dann geltenden Reynoldszahl von
1600 ist kein Umschlag in eine turbulente Strémung zu erwarten.

Fiir Rohre ldsst sich eine Anlaufstrecke bestimmen, nach der sich die laminare Strémung im
Rohr vollstindig ausgebildet hat. In der vorliegenden Arbeit berechnet sich die
Gesamtanlaufstrecke als Summe der Siedezone und der Anlaufstrecke (Abbildung 3-20). In
der Siedezone wird Wasser verdampft, weshalb die Wandtemperaturen in diesem Bereich
konstant bleiben. Durch die Messung der Aufenwandtemperaturen der Rohre lédsst sich
deshalb die Liange der Siedezonen vermessen. Fir /3CrMo44 mit dem kleinsten
Rohrdurchmesser bzw. fiir den Stahl VM2 SHC mit dem groBten Durchmesser betrdgt die
Siedezone unabhingig vom Druck 5 cm bzw. 7 cm. Mit der Abschitzung nach Schiller
[DUB-90] wurde die Anlaufstrecke berechnet:

L,~0,03Re-d 37
L, Anlaufstrecke [cm]

d Innendurchmesser [cm]

Re Reynoldszahl

Fiir alle Versuchsrohre, welche unter einem Druck von 30 bar korrodiert werden, betrigt die
Anlaufstrecke 0,14 m und verédndert sich bei einem Druck von 80 bar auf 0,138 m.

Fiir Rohre mit einem Innendurchmesser von 8 mm (/3CrMo44 und X20CrMoV12-1) betragt
die Gesamtanlaufstrecke 0,19 m. Fiir Rohre mit maximalem Innendurchmesser (VM2 SHC)
von 48 mm wurde eine Gesamtanlaufstrecke von 0,21 m errechnet. Rohre mit Durchmesser
im Bereich zwischen 8 und 48 mm zeigen Gesamtanlaufstrecken zwischen 0,19 und 0,21 m.

1000 —— . . . .
90] <, o 0008 1
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o o 00254 |
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_ o J
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T/°C
Abbildung 3-18: Reynoldszahl als Funktion der Temperatur fiir unterschiedliche Rohrdurchmesser bei
einem Druck von 30 bar (70 %CO,, 30 % H;0) und der Maximaltemperatur von 650 °C.
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Abbildung 3-19: Reynoldszahl als Funktion des Wasseranteils bei unterschiedlichem Rohrdurchmesser
und einem Druck von 30 bar, einer konstanten Temperatur von 650 °C und einem konstanten Massefluss
von 2,2 I/h.

Die Proben fiir licht- sowie rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen wurden generell
aus Bereichen hinter der Anlaufstrecke entnommen. Die fiir die Korrosionsuntersuchungen
wichtigen Bereiche im Rohr sind daher einer vollstdndig ausgebildeten laminaren Strémung
ausgesetzt, die sich durch die Erhitzung des Rohres nicht in eine turbulente Stromung dndert.
Die korrosiven Stoffe H,O und CO, liegen bei in dieser Arbeit relevanten Temperaturen und
Driicken entweder gasformig oder iiberkritisch vor. Der kritische Punkt von CO, liegt bei
30 °C und 64 bar. Bei dem Versuchsdruck von 30 bar ist CO, demzufolge gasformig und bei
einem Versuchsdruck von 80 bar Uberkritisch. Wasser liegt in dem in dieser Arbeit
relevanten Versuchbereich dampfférmig vor (Abbildung 3-21). Der kritische Punkt fiir
Wasser wird nicht erreicht. Unter den experimentellen Bedingungen ist somit eine einphasige
Gasstrémung zu erwarten.

Siedebereich Anlaufstrecke

<
4
1 1

A 4
A

Gasfluss

\4

1. Temperaturmessung

Abbildung 3-20: Siedebereich und Anlaufstrecke in den Versuchsrohren.
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Abbildung 3-21: Dampfdruckkurve fiir H,O.

3.3.3.4 Druckverlust

Der Druckverlust in Rohrleitungen wird durch die Reibung des Gases mit der Rohrwand, die
innere Reibung im Gas und durch Einbauten wie Kriimmer, Kniestiicke, Rohrverzweigungen
und —vereinigungen, etc. verursacht. Die Reibung des Gases mit der Rohrwand wird
vernachldssigt, da hydraulisch glatte Rohre vorliegen. Der Anteil der inneren Reibung wird
durch die Viskositdt reprisentiert, die wiederum in der Reynoldszahl enthalten ist. Unter
Voraussetzung einer konstanten Dichte des stromenden Mediums lautet die Gleichung zur
Berechnung des Druckverlustes in durchstromten, geradlinigen Rohren ohne Einbauten:

2
64 |/
Ap — PV6as i 38
2 \Re d
Ap Druckverlust [Pa]
p Dichte des stromenden Mediums in kg/m’
Vias Stromungsgeschwindigkeit in m/s
Re Reynoldszahl
1 Rohrlidnge [m]
d Durchmesser der Rohrleitung [m]

Mit Gleichung 38 und unter der Annahme der maximalen Gasgeschwindigkeiten wurde der
maximale Druckverlust als Funktion der Temperatur jeweils fiir den kleinsten und den
grofiten Rohrdurchmesser abgeschitzt. In Abbildung 3-22 ist der maximale Druckverlust als
Funktion der Rohrkoordinate aufgetragen. Er betrigt im Rohr mit dem kleinsten
Durchmesser von 8 mm und den hochsten Stromungsgeschwindigkeiten bei 30 bar 1,8 Pa
und fiir den groBten Rohrdurchmesser bei 30 bar ca. 0,0005 Pa (1 bar entsprechen 100000
Pa). Der Einfluss des Druckverlustes ist bei einem Gesamtdruck von 30 und 80 bar gering
(Abbildung 3-22) und kann fiir alle nachfolgenden Diskussionen vernachléssigt werden.
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Abbildung 3-22: maximaler Druckverlust entlang der Rohrachse fiir den kleinsten und den gréfiten
Rohrdurchmesser.

3.3.3.5 Temperaturverteilung

Die Temperatur an der Aulenwand der Rohre wird iiber die gesamte Versuchsdauer an je 6
verschiedenen Positionen mit Hilfe von Thermoelementen (Typ N) gemessen (Abbildung
3-9). Die Thermoelemente werden bei einer Rohrwandstirke von 10 mm in 1,5 mm tief
eingefrdste Nuten angebracht. Fiir Versuchsrohre mit geringeren Wandstérken erfolgt die
Anheftung der Thermoelemente mit Metallband. Alle Thermoelemente sind wahrend des
Versuchs durch einen Hochtemperaturkleber von der Ofenatmosphére isoliert, damit der
Kontakt zum Metall sichergestellt wird und die Oberflichentemperaturen der Rohre
moglichst exakt gemessen werden konnen. Die Thermoelemente sind an 6 verschiedenen
Positionen entlang eines Einzelrohres angebracht: 0,125 m (Ofeneingang), 0,358 m, 0,475 m
(Mitte des Ofens), 0,591 m, 0,65 m und 0,825 m (Ofenausgang) (Abbildung 3-9). Mit Hilfe
der gemessenen Temperaturen wurde der Temperaturverlauf auf der Auflenseite der Rohre
nachgestellt. Ziel der Messung der AuBlenwandtemperaturen ist, die Temperaturen an der
Innenwand sowie die Fluidtemperatur zu berechnen. Mit der Kenntnis der
Innenwandtemperaturen lassen sich Schnitte bei definierten Temperaturen setzen und
auswerten. Voraussetzung zur Simulation der Innenwandtemperaturen sind die Kennwerte
Wairmetibergangszahl o, Warmekapazitit c, des korrosiven Mediums und Wirmeleitfahigkeit
A der Stdhle, deren Berechnung im Anhang B dargestellt ist. Die fiir die Kalkulation der
Innenwand- und Fluidtemperatur notwendigen Stoffwerte sind in Tabelle 3-7
zusammengefasst.

Tabelle 3-7: Kennwerte zur Berechnung der Innenwand- und Fluidtemperaturen.

Stah d; w A o/ (W/(m’K))

m m W/(mK) 30 bar 80 bar
13CrMo44 0,008 0,01 40 27,6 28,0
X20 0,008 0,01 21 27,6 28,0
T24 0,0205 0,0088 35 10,8 10,9
T92 0,0254 0,0063 29,2 8,7 8,8
VMI2 SHC 0,048 0,004 282 4,6 47
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Die gemessenen Aufenwandtemperaturen wurden mit einem Polynom 4-ten Grades
interpoliert. Auf dieser Basis erfolgt die Berechnung der Innenwandtemperatur numerisch
mit dem Programm INSTATCP bis sich der stationdre Zustand einstellt. Der stationédre
Zustand, d.h. keine Anderung der Fluidtemperatur mit der Zeit, wird in Abhéngigkeit von der
Position bereits nach 200 s in allen Bereichen erreicht (Abbildung 3-24).

In Abbildung 3-23 ist der Verlauf der Temperaturen auf der AuBenseite und der
Fluidtemperatur auf der Innenseite beispielhaft fiir den Stahl 7/3CrMo44 dargestellt. Die
Proben aus 13CrMo44 und X20CrMoV12-1 sind mit 10 mm Wandstirke die Proben, bei
denen der Einfluss der Wand auf die Temperaturverteilung am stérksten ist. Trotzdem betragt
der Unterschied zwischen der AuBenwandtemperaturen und der Innenwandtemperaturen
maximal - 1 K, weshalb die Kenntnis der Aulenwandtemperaturen fiir die Bestimmung der
Innenwandtemperaturen ausreichte. Es wurde weiterhin simuliert, dass das Aufwachsen einer
Oxidschicht den Temperaturverlauf nicht beeinflusst. Die Innenwandtemperatur erhoht sich
um + 2 K, wenn eine Oxidschicht von 2 mm Stirke aufgewachsen ist. Fiir das Rohr mit dem
groBten Durchmesser betrdgt die Differenz zwischen Auflen- und Innenwandtemperatur
maximal 0,6 K. Es wurde eine Variationsrechnung mit unterschiedlicher Warmeleitfahigkeit
A der Stihle gemaB Tabelle 3-7 durchgefiihrt, um den Einfluss auf das Temperaturprofil zu
priifen. Die Variationsrechnung ergab eine Unsicherheit von kleiner als 0,1 K fiir das
errechnete Temperaturprofil.

Die Position der Versuchsrohre im oberen oder unteren Teil des Ofens konnte zusétzlich das
Temperaturprofil entlang und senkrecht zur Rohrachse bestimmen. Infolge der Konvektion,
erwiarmen sich die Rohre im oberen Bereich des Ofens stirker als im unteren Teil
(Kamineffekt). Dies wird an Hand von Oxidschichtmessungen experimentell iiberpriift
(Kapitel 4.2.4).

e -

0.1 02 0.3 0.4 05 0.6 0.7

zinm, Knoten 1-2-4
Abbildung 3-23: Verlauf der Auflenwand- und Fluidtemperatur am Bsp. VMI12 SHC (z ist die
Rohrlinge).
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Abbildung 3-24: Einstellung des stationiren Zustandes.

3.3.4 Zusammenfassung und Vergleich der Versuchsbedingungen

Tabelle 3-8 fasst die in den Rohren und im Reaktor an den plittchenformigen Proben
herrschenden Bedingungen zusammen. In beiden Anlagen, Oxisim und Droxisim, werden die
Gase in laminarer Strémung tiber die Proben gefiihrt. Die Flussgeschwindigkeit im Reaktor
und damit an den Proben betrdgt 0,5 m/s. Im Vergleich hierzu werden die Rohre unter Druck
mit unterschiedlichen, aber generell niedrigeren Gasgeschwindigkeiten beaufschlagt (0,001-
0,13 m/s). Unter den gegebenen Gasbedingungen kann das Gas seine
Gleichgewichtsbedingungen einstellen [LIL-97][RAS-08]. Die Zusammensetzung der
Gasmischung unter Gleichgewichtsbedingungen ist in Kapitel 6.5.1 angegeben.

Tabelle 3-8: experimentelle Bedingungen.

Droxisim Reaktor
Gaszusammensetzung 30 mol % H,0, 70 mol % CO,
p/ bar 30, 80 1 bar
T/°C 500, 550 575, 600, 625 550, 600, 650
Vinax / (1M/8) bei 30 bar
13CrMo44 0,13 0,5
T24 0,02 0,5
T92 0,0254 0,5
X20CrMoV12-1 0,008 0,5
VMI12 SHC 0,004 0,5
Vinax / (10/8) bei 80 bar
13CrMo44 0,05 0,5
T24 0,008 0,5
T92 0,005 0,5
X20CrMoV12-1 0,05 0,5
VMI12 SHC 0,001 0,5
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3.4 Préparation und Analysemethoden

3.4.1 Rauheit der Proben

Das rohrformige Probenmaterial wurde mit einer technischen Oberfliche in den
Versuchsstand eingesetzt. Die Rauheiten wurden entlang von fiinf Linien parallel zur
Rohrachse (Ry(I)) und entlang einer Linie in Umfangsrichtung (R,(I)) mit einem Laser
Profilometer Polaris MFC (Modell 08, 1999) der Firma UBM Messtechnik GmbH
vermessen. Die flir die Versuchsrohre ermittelten mittleren Rauheiten R, sind in Tabelle 3-9
zusammengefasst. Die Oberfliche des plattchenformigen Probenmaterials wurde mit 1 pm
Diamantpaste poliert. Die mittleren Rauheiten betrugen 0,01 pm.

Tabelle 3-9: Rauheit R, der Innenrohrwand.

Stahl R,()/pm R, (D/pm
13CrMod4 0,8 11
T24 3,89 3,98
X20CrMoV12-1 1,88 1,432
VM2 SHC 3,83 4,022

3.4.2 Probennahme und -prdparation

Die Préparation der auf unterschiedlichen Stidhlen aufgewachsenen Oxide ist fiir die
Bewertung des Oxidschichtwachstums bzw. der Korrosionsvorginge wesentlich.
Erschwerend zu sproden, leicht abplatzenden Oxiden und den stark variierenden
Eigenschaften Hérte und Abriebverhalten kommt hinzu, dass die Oxide in den Rohren
sowohl auf der Innen- als auch auf der Auf3enseite aufwachsen und untersucht werden sollen.
Die fiir Oxidschichten normalerweise angewendete Préparationstechnik mit Goldbedampfung
und galvanischer Nickelabscheidung konnte fiir die Versuchsrohre nicht eingesetzt werden.
Um Aussagen beziiglich des Oxidschichtwachstums iiberhaupt treffen zu konnen, war es
notwendig, eine auf Rohre, Oxidschichten und unterschiedliche Stdhle zugeschnittene
Praparationsroutine zu entwickeln [NIT-06].

Zusammenfassend sind die entwickelten Routinen in Tabelle 3-10 wiedergegeben.
Abweichend von herkommlichen Préparationsroutinen muss die Oxidschicht vor dem
Trennvorgang mechanisch fixiert werden. Die inneren und dueren Oxidschichten werden
mit Epoxidharz fixiert, dessen Haftung an den Oxiden durch einen Imprignierspray
verbessert wird.

Tabelle 3-10: Priiparationsroutine.

Praparationsvorgang Stufe niedrig legiert hoch legiert
Imprégnieren Merck Fixationsspray fiir Zytodiagnostik
Auffiillen EpoxiCure
Trennen Accutom, 0,01mm/s Vorschub, 357CA, Axitom
Emjbet?en EpoxiCure, Vakuumeinbetten
Imprignieren
Schleifen 320 X X
mit Kérnung 600 X X
1200 X X
Polieren 6 pm X
mit Diamant 3 um X X
1 pm X
0,04 um X X
Finish-Politur OPS-Suspension X X
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Wihrend des Versuchs wurden an sechs verschiedenen Stellen entlang des Rohres, die
Temperaturen {iber die gesamte Versuchszeit aufgezeichnet. Anhand dieser Stiitzstellen wird
ein Temperaturprofil errechnet, das sich entlang der Rohrachse ausbildet (Kapitel 3.3.3.5).
An entsprechenden Positionen, die charakteristisch fiir bestimmte Temperaturen sind, erfolgt
die Entnahme der Probe. Generell wurden zur Auswertung Positionen im aufsteigenden Ast
des Temperaturprofils ausgewertet, da dort nach Meinung des Autors mit einer geringeren
Beeinflussung der Gaszusammensetzung zu rechnen ist als im fallenden Ast des
Temperaturprofils (Vgl. Abbildung 3-23). In Abbildung 3-25 ist beispielhaft ein Trennplan
mit den Entnahmestellen und Temperaturen zu sehen. Die Proben werden mit geringem
Vorschub herausgetrennt, um die Oxidschichten so wenig wie moglich zu beschiadigen.

Auf den entnommenen Schliffen wurden die Lage im Ofen, sogenannte Himmelsrichtungen,
markiert. Nord war dabei der oberste Scheitelpunkt und Stiden der unterste Scheitelpunkt auf
dem Rohr. Diese Markierungen dienten zur Analyse von richtungsabhdngigem Wachstum,
das sich infolge von Temperaturunterschieden (Kapitel 3.3.3.5) etc. ausbilden kann.

Trennplan Rohr 14 : |=
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Abbildung 3-25: Trennplan fiir ein korrodiertes Rohr.

3.4.3 Analysemethoden

Folgende Untersuchungen wurden an den préparierten Proben durchgefiihrt:

Lichtmikroskopische Untersuchung:

Zur lichtmikroskopischen Bewertung der Korrosionsprodukte auf den Rohrinnen— und
Rohrauflenseiten (Rohr: Querschliffe, Plittchen: Langsschliffe) sowie zur Charakterisierung
der Gefiige von Oxid und Stahl wurde ein Auflichtmikroskop MeF3A der Firma Reichert
genutzt. Wihrend des Prdparationsprozesses runden die Oxidschichten in Richtung
Einbettmittel ab. Um tiefenscharfe lichtmikroskopische Aufnahmen zu erstellen, wurden
Stapelbilder erzeugt und mit der Software Analysis Docu der Firma Olympus rechnerisch
tibereinander gelegt.
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Rasterelektronenmikroskopie

Mit Hilfe von Oberflachenuntersuchungen im Rasterelektronenmikroskop SEM/EDX, LEO
1520 VP wurden Linienanalysen tiber der Oxidschicht bis tief in das Grundmaterial sowie
Punktanalysen in der Oxidschicht durchgefithrt. Lokale Unterschiede in der
Phasenzusammensetzung der Oxidschichten, Ausscheidungen im Grundmaterial etc. wurden
im Rasterelektronenmikroskop sichtbar gemacht und waren wegweisend flir die
nachfolgenden Analysen. Aufgrund der Notwendigkeit, Graphit bzw. kohlenstoffhaltige
Ausscheidungen zu analysieren, wurde auf das Bedampfen der Proben (z.B. mit Kohlenstof¥)
verzichtet. Die alternative Bedampfung mit Gold kam aufgrund der schlechten Bild- und
Kontrastverhéltnisse ebenfalls nicht in Frage. Um Aufladungseffekte zu vermeiden und trotz
fehlender Bedampfung optimale Abbildungsverhiltnisse zu schaffen, wurde das Metall mit
Leitsilber und/oder Aluminiumfolie kontaktiert. Waren trotz guter Kontaktierung,
Aufladungseffekte und ein Driften der Aufhahme zu verzeichnen, wurde mit geringem Druck
an Stickstoff im Rezipienten gearbeitet.

Elektronenstrahlmikroanalyse

Die Untersuchungen der Proben wurden mit der JEOL-Mikrosonde JXA-8900 RL
untersucht. Analog zur rasterelektronischen Untersuchung, wurde der Stahl mit
Aluminiumfolie bzw. Leitsilber bei fehlender Kohlenstoffbedampfung kontaktiert. Zur
Darstellung von Diffusionsprofilen wurden fiir jede Probe drei quantitative Reihenanalysen
mit 15 kV Beschleunigungsspannung, 20 nA Probenstrom und einer Schrittweite von 10 pm
durchgefiihrt. Da durch die Analysen im Allgemeinen ein Kontaminationsring von 10 pm
Durchmesser pro Messpunkt erzeugt wird, wurde jeweils eine zweite Reihe parallel mit
identischer Schrittweite und StrahlgroBe gelegt. Der Abstand zur ersten Analysereihe betrug
10 um, wobei die Einzelmesspunkte zusitzlich um 5 um voneinander versetzt waren.
Anreicherungen, Ausscheidungen etc. wurden mittels Elementverteilung mit den
Messbedingungen 15 kV, 150 nA auf einer Fliche von 250 um-250 pm (Schrittweite 1 pm,
Zihlzeit 50 ms) sichtbar gemacht. Quantitative Punktanalysen in der Oxidschicht und dem
Grundmaterial fanden mit 15kV Beschleunigungsspannung, 20 nA Probenstrom statt.

Die Mikrosonde wurde kalibriert, um den Kohlenstoffgehalt und
Kohlenstoffdiffusionsprofile moglichst genau zu messen. Hierfiir wurden zertifizierte Proben
mit einem definierten Kohlenstoffgehalt gemessen und in einer Kalibrierkurve hinterlegt.

Transmissionselektronenmikroskopie

Proben, die mit Hilfe von ESMA und REM nicht zu analysierende Phasen in der Oxidschicht
oder dinne Oxidschichten von unter 50 pm GroBe aufwiesen, wurden mit Hilfe des
Transmissionselektronenmikroskops JEOL 4000FX (Beschleunigungsspannung 400 kV)
untersucht. Die Proben wurden in einer FIB (Fokussierende lonenstrahlanlage) prépariert,
mit der Lamellen von 10-30-1 um GroBe durch beschleunigte Ga'-Ionen exakt herausgetrennt
werden konnen. Die TEM-Lamelle wird nach der FIB-Préparation unter Anwendung der ,, /if
out technique” aus dem Grundmaterial oder der Oxidschicht herausgeldst und auf ein mit
Kohle belegtes Trigernetz gebracht. Aufgrund der Magnetisierbarkeit der Proben, musste ein
zweites Tragernetz auf die Probe gelegt werden, mit der ein Verrutschen, Aufstellen oder
génzlicher Verlust der Probe wihrend der Untersuchung vermieden wird. Die
Elektronenbeugungsverfahren SAD (Selected Area Diffraction) und EDX-Analyse wurden
zur Ermittlung der einzelnen Phasenbestandteile eingesetzt.

Atomemissionsspektrometrie (ICP-OES) und Atomabsorptionsspektrometrie (ET-AAS)

Wihrend der Korrosionsversuche wurde kondensierter Dampf alle 24 Stunden aus dem
Abscheider aufgefangen und chemisch analysiert. Unverdiinnt wurden die Kondensatproben
mit Hilfe der Atomemissionsspektrometer HORIBA Jobin Yvon Ultima 2 CHR mit induktiv
gekoppeltem  Plasma  ausgewertet.  Ausgewihlte Proben wurden mit einem
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elektrothermischen Atomabsorptionsspektrometer AA-Spektrometer Perkin Elmer 4100 ZL
mit Zeeman-Untergrundkompensation analysiert. Die Unsicherheit der mit ICP-OES und
AAS erhaltenen Analysenergebnisse liegt in der Regel unter 5 %.

Design Expert 7
Mit Hilfe der Software Design Expert 7 zur statistischen Versuchsplanung und —auswertung

wurde fiir jeden Werkstoff die Abhingigkeit des Schichtdickenwachstums von der
Temperatur und vom Druck mit einem 2°-Faktor Design ausgewertet. Néihere Informationen
zur statistischen Versuchsplanung bzw. statistischen Analyse mit Varianz- und
Regressionsfunktionen sind in ,,Statistics for Experiments* behandelt [STA-78]. Bei der
Analyse der Schichtdicke y wird ein lineares Modell in vorbestimmten Temperatur- und
Druckintervallen in der mathematischen Form:

yv=a,+aTl+a,p+aTxp 39

aufgestellt. Die dabei berechneten Koeffizienten a; und a, geben die Stirke der Wirkung von
Temperatur und Druck auf das Oxidschichtwachstum quantitativ wieder. Der Koeffizient a3
reprasentiert die Stidrke der Wechselwirkung von Druck und Temperatur auf das
Oxidschichtwachstum in diesem linearen Modell. Ist a, signifikant, dann wirken Temperatur

und Druck in diesem mathematisch-statistischen Modell nicht unabhingig voneinander. Das
bedeutet, dass in einem physikalisch-chemischen Experiment diese Parameter nicht
unabhingig voneinander eingestellt werden konnen.

Quantitative Gefiigeanalyse

Schichtdicke

Die Bestimmung des Oxidschichtwachstums erfolgte nach DIN EN ISO 1463 an einem
Auflichtmikroskop der Firma Zeiss Typ Axioplan 2 in Kombination mit der Software
Analysis Docu der Firma Olympus. Aufgrund der unterschiedlichen Probengeometrien von
Pléttchen und Rohren, wurden die Proben unterschiedlich vermessen.

Zur Messung der Oxidschichtdicke auf den plittchenférmigen Proben wurden 10
lichtmikroskopische Bilder zufillig aufgenommen. An jeder Aufnahme wurden 100
Messwerte generiert und zu einem Mittelwert (1000 Einzelmesswerte) zusammengefasst.

An den Querschliffen der rohrformigen Proben wurden Schichtdicken in 8 radialen
Richtungen in 45 ° Abstand gemil Abbildung 3-26 gemessen. Zur Messung wurden die
gegeniiberliegenden Begrenzungen der Oxidschicht definiert und der Abstand dazwischen
ausgewertet. Auf der AuBen- und der Innenseite der Rohre wurden in jeder Aufnahme
insgesamt 100 Einzelmesswerte bestimmt. Die Oxidschichtdicke auf beiden Seiten ergibt
sich dann als Mittelwert iiber alle gemessenen Richtungen (800 Messwerte). Die
Schwankungen wurden als Standardabweichung 1o beriicksichtigt. Die Darstellung der
richtungsabhéngigen Schichtdicken in Windrosen erlaubt eine Abschitzung des
richtungsabhéngigen Wachstums. Um den Einfluss des Abplatzens von Oxiden zu
charakterisieren, erfolgte eine Maximalanalyse der Schichtdicken.

Effektiver Anteil FeCr;Oy in den Oxidschichten

Zur Bestimmung des effektiven Anteils an FeCr,O,4 in den Oxidschichten wurden die mit der
Elektronenstrahlmikroanalyse gemessenen Chromverteilungsbilder im Konzentrationsbereich
von 25 bis 50 at % Chrom verwendet. Zur Bestimmung des Linearanteils wurde die Lange
der FeCr,04-Partikel auf eine parallel zur Korrosionsfront befindliche Gerade projiziert. Der
prozentuale Linienanteil der Projektionen bezogen auf die Gesamtlinienldnge, gibt dabei den
Linearanteil der FeCr,O4-Partikel an. Der Linearanteil entspricht dem effektiven
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Volumenanteil [SCH-05]. Da die Spinelle aus unterschiedlichen Ebenen in der Oxidschicht
projiziert werden, wird das Ergebnis effektiver Volumenanteil genannt.

Porositdt

Die Messung der Porengrofle und der Porositét ist unsicher, da die Oxidschichten Poren,
Risse und teilweise Ausbriiche enthalten, die nicht allein auf den Korrosionsprozess
zurlickgefiithrt werden konnen. Solche Fehlstellen konnen ein Resultat der Priparation sein,
ihre Ursache in den unterschiedlichen thermischen Ausdehnungen von Grundmaterial und
Oxid bei der Abkiithlung haben oder ein Resultat von Wachstumsspannungen sein. Um den
Einfluss der Priparation auf die Porengrofe zu evaluieren, wurden an Oxidschichten auf dem
Stahl 13CrMo44 verschiedene Politurstufen gemdB der in Kapitel 3.4.2 angegebenen
Praparationsroutine angewendet (Tabelle 3-11). Nach jedem Schritt wurden die
resultierenden Feretdurchmesser der Poren in lichtmikroskopischen Aufnahmen an mehreren
Stellen in der Oxidschicht ausgewertet.

Tabelle 3-11: Priiparationsstufen fiir die Bestimmung der Porositiit und des Porendurchmessers.

Préparationsstufe

1 6 um
2 3 um
3 1 pm
4 OP-S

In Abbildung 3-27 ist zu sehen, dass mit fortschreitender Préparation der mittlere
Feretdurchmesser der Poren abnimmt bzw. der Feinanteil der Poren sich erhoht. Aus dieser
Darstellung ist ersichtlich, dass die Angabe der Porendurchmesser nur mit einer genauen
Beschreibung der Préparationsroutine erfolgen kann. Da aber nicht nur die Préparation,
sondern auch Ausplatzungen durch die Abkiihlung etc. die mittlere Porengréfie beeinflussen
koénnen, wird der Porendurchmesser nicht diskutiert.

Die Porositit hingegen ist durch die Priparation oberhalb der Priparationsstufe 2 kaum
beeinflusst (Abbildung 3-28). Aus diesem Grund wurde die Porositit fiir alle Oxidschichten
als Fldchenanteil an der Oxidschicht vermessen. Die Ergebnisse sind in Anhang C
aufgelistet. Die Auswertung von rasterelektronischen Bildern ist vergleichbar mit den
Ergebnissen, die anhand von lichtmikroskopischen Aufnahmen gewonnen wurden
(Abbildung 3-29).

O
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Abbildung 3-26: Positionierung der lichtmikroskopischen Abbildungen zur Bestimmung des
Schichtdickenwachstums.
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Abbildung 3-27: Mittlere Feretdurchmesser der Poren nach verschiedenen Priparationsstufen.
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Abbildung 3-28: Porositiit nach verschiedenen Priparationsstufen.
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Abbildung 3-29: Porositit in den Oxidschichten auf dem Stahl 13CrMo44, die unter 1 bar Druck in H,O-
CO, gewachsen sind.
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4 Beobachtungen und Ergebnisse

4.1 Schichtaufbau

Mit Sicht auf den Chromgehalt der untersuchten Legierungen, die Temperatur und den Druck
werden nach 1000 h Korrosionsdauer in einer HyO-CO,-Atmosphére auf der Rohrinnenseite
Oxidschichten mit unterschiedlichem Aufbau und Phasenzusammensetzung beobachtet. In
den Abbildungen 4-1 und 4-2 sind die Ergebnisse schematisch zusammengefasst, um eine
bessere Orientierung auf den spiteren Einzelabbildungen zu ermoglichen. Die Tafeln 4-1 bis
4-7 fassen die Einzelabbildungen der Oxidschichten zusammen, die bei 1bar, 30 bar und 80
bar Druck des korrosiven Gases HyO-CO; nach 1000 h und unterschiedlichen Temperaturen
gewachsen sind. Die Oxidschichten lassen sich nach ihrer Phasenzusammensetzung sowie
nach inneren und dufseren Korrosionszonen unterscheiden. In den Abbildungen 4-1 und 4-2
ist die ehemalige Oberflidche s des Materials gekennzeichnet. Die Oxidschichten, die durch
die Auswirtsdiffusion von Eisen entstanden sind, werden der duBleren Korrosionszone
zugeordnet und liegen oberhalb der ehemaligen Oberfliche s . Oxide, die durch die Diffusion
von Sauerstoff nach Innen entstehen, gehdren zur inneren Korrosionszone unterhalb der
ehemaligen Oberfliche s. Die chromhaltigen Oxide liegen in den hier untersuchten
Oxidschichten in der inneren Korrosionszone. Die Verteilung von Chrom kann zur
Kennzeichnung der inneren und &ufleren Korrosionszone genutzt werden. Der niedrig legierte
Stahl 13CrMo44 weist eine starke dullere Korrosionszone bestehend aus Magnetit/Wiistit und
Héamatit und eine diinne innere Korrosionszone mit (Fe,Cr);O4 auf, die in den Abbildungen
nicht angegeben ist. Die dufleren Korrosionszonen der hoher legierten Stihle beinhalten die
Phasen Magnetit und Hématit. Zur inneren Korrosionszone werden (Fe,Cr);04, FeCr,04 und
die interne Korrosionszone gerechnet. Die interne Korrosionszone kennzeichnet den
Ubergang von Oxidschicht zum Grundmaterial. In ihr liegen nicht korrodiertes
Grundmaterial und FeCr,O4 nebeneinander vor.

Fiir den niedrig legierten Stahl /13CrMo44 andert sich der Aufbau der Oxidschichten sowohl
mit der Temperatur als auch mit dem Druck (Abbildungen 4-1 und 4-2). Die in H;O-CO, bei
1 bar gewachsenen Oxidschichten bestehen oberhalb von 575 °C aus Héamatit, Magnetit und
Wiistit, wobei der Anteil an Wiistit in der Oxidschicht dominiert. Die Phasen ordnen sich
entsprechend ihrem Sauerstoffgehalt von der Gasseite bis zum Grundmaterial an. Im
Gegensatz zu dem in Abbildung 2-1 dargestellten Phasendiagramm wurde Wiistit in den
Oxidschichten in sehr diinnen Schichten bzw. lokal unterhalb von 575 °C beobachtet. Bei
Temperaturen oberhalb 600 °C wird an der Grenzfliche Oxid-Metall Fe;C gebildet. Eine
Anhebung des Druckes des korrosiven Mediums H,O-CO, auf 30 oder 80 bar bewirkt die
Entstehung der Fe;C-Ausscheidungen sowie die Bildung einer zusitzlichen Fe;O4/FeO-FesC-
Schicht zwischen dem Magnetit bzw. Wiistit und dem Grundmaterial (Abbildung 4-2). Diese
Schicht wird im Folgenden Duplexschicht genannt.

Die hoher legierten Stihle 724 (2,5 % Cr), 792 (9 % Cr), X20CrMoV12-1 (12 % Cr) und
VMI12 SHC (12 % Cr) weisen einen vergleichbaren Oxidschichtaufbau unabhingig von
Druck und Temperatur auf (Abbildungen 4-1 und 4-2 rechts). Bei 1 bar Druck zeigen die
hoher legierten Stihle 724, 792, X20CrMoVI2-1 und VMI2 SHC eine mehrphasige
Oxidschicht, welche aus Hamatit, Magnetit, einer zweiphasigen Schicht aus (Fe,Cr);04 und
FeCr,04 sowie einer internen Korrosionszone an der Grenzfliche zum Stahl bestehen. Im
Weiteren wird die zweiphasige Schicht aus FeCr,04/(Fe,Cr);04 als Fe-Cr-Spinell bezeichnet.
In den Oxidschichten auf den Stihlen 724, 792 und VMI12 SHC und X20CrMoV12-1 fehlt
entweder die duBlere Himatitschicht oder es wird Maghemit nachgewiesen. Die
Oxidschichten sind hauptsédchlich aus Magnetit und Fe-Cr-Spinell sowie einer internen
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Abbildung 4-1: Schematischer Schichtaufbau fiir verschiedene Stiihle bei 1 bar Druck nach 1000 h.
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Abbildung 4-2: Schematischer Schichtaufbau fiir verschiedene Stihle bei 80 bar Druck mit der
ehemaligen Oberfliche s nach 1000 h Korrosionszeit.
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Tafel 4-1: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Oxidschichten auf den Stiihlen bei 1 bar
Druck in H,O-CO,,
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Tafel 4-2: Korrosionsschichten auf dem Stahl 13CrMo44, die nach 1000 h Korrosionszeit bei
verschiedenen Driicken und Temperaturen entstanden sind.

T /°C 30 bar, 1000 h 80 bar, 1000 h
500
550
W : 50 pm
600
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Tafel 4-3: Korrosionsschichten auf dem Stahl 724 nach 1000 h Korrosionszeit bei verschiedenen Driicken
Temperaturen und Zeiten.

T/ °C 30 bar, 1000 h 80 bar, 250 h

500

550

600
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Tafel 4-4: Korrosionsschichten auf dem Stahl 792 nach 1000 h Korrosionszeit bei verschiedenen Driicken
und Temperaturen.

T/°C 30 bar, 1000 h 80 bar, 1000 h

575

50 pm b SOpm

600

650
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Tafel 4-5: Korrosionsschichten auf dem Stahl X20CrMoV12-1 nach 1000 h Korrosionszeit bei
verschiedenen Driicken und Temperaturen.

T /°C 80 bar
: -.M*M&k:;wﬂ’*’ et iibin,. .
b, ’ N -
— "“ . -3 _'_h.
550

Druck.
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Tafel 4-7: Korrosionsschichten auf dem Stahl VM12 SHC nach 1000 h Korrosionszeit bei verschiedenen
Driicken und Temperaturen.

T /°C 30 bar 80 bar

550

575

600

625
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Korrosionszone aufgebaut. Bei 1 bar Druck weisen die Stihle 724 und 792 an der
Grenzfliche Oxid-Metall eine zusétzliche Schicht aus Ferrit und Fe;C auf. Diese Schicht ist
fiir die Stidhle X20CrMoV12-1 und VM2 SHC bei 1 bar Druck und fiir alle druckgefiihrten
Experimente nicht nachweisbar.

4.1.1 AuBere Korrosionszone

In der duBeren Korrosionszone wurden in Kontakt mit der Gasphase entweder o-Fe;O;
(Hématit), y-Fe,O; (Maghemit) oder Magnetit auf allen untersuchten Stihlen gebildet.
Tabelle 4-1 zeigt die Existenz von Hématit in den Oxidschichten aller untersuchten Stéhle.

Tabelle 4-1: Himatit in den Oxidschichten.
Druck /bar 13CrMo44 T24 T92 X20CrMoV12-1 VM12 SHC

1 X X X X X
30 X X
80 X X

Die unter 1 bar Druck entstandenen Hamatitschichten wurden in Kontakt mit dem korrosiven
Medium gebildet und sind je nach Chromgehalt unterschiedlich stark ausgeprégt (Tafel 4-1
bis 4-7). Mit steigendem Chromgehalt der Legierungen und mit steigender Temperatur
werden die Hamatitschichten dicker. Die Hamatitschichten auf T92 zeigen in Abhéngigkeit
von der Temperatur bei 1 bar Druck starkes Buckling [BIR-06], welches durch die
Neubildung von Oxid entlang der
Korngrenzen und dadurch generierte
Druckspannungen verursacht wurde und
zum Abplatzen des Oxids fiihrte. Die
Hématitschicht auf dem Stahl 792 platzte
bei 650 °C ab wund ist in den
lichtmikroskopischen Abbildungen nicht
mehr sichtbar.
Unter erhohtem Druck des korrosiven
Mediums H,O-CO, werden auf den
Stahlen /3CrMo44 und X20CrMoV12-1
Oxidschichten gebildet, die kein Hamatit
(a-Fe,03) sondern Maghemit (y-Fe,Os) an
der Grenzfliche Gas-Oxid enthalten.
Maghemit besitzt die Struktur eines
Defektspinells aber die Zusammensetzung
von Hamatit [SCH-01]. Abbildung 4-3
veranschaulicht die TEM-Untersuchungen
an einer Oxidschicht auf dem Stahl
X20CrMoV12-1, welche bei 80 bar Druck
des korrosiven Mediums nach 1000 h und
550 °C gewachsen ist. Die Oxidschicht ist
pords und mit Rissen durchsetzt und platzt
leicht ab. Fiir die Untersuchungen musste
Abbildung 4-3: TEM-Aufnahme in der &uBeren SI¢ Mit einem weil} erscheinenden Kleber
Korrosionszone auf dem Stahl X20CrMoVI2-1 (80 stabilisiert werden (Abbildung 4-3). An
bar, 550 °C, 1000 h). der Grenzfliche Gas-Oxid befindet sich
grobkorniger Maghemit, gefolgt von
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nanokristallinem Magnetit. Fiir die Stdhle 724, 792 und VMI12 SHC wurde bei erhohtem
Druck des korrosiven Mediums kein Hamatit bzw. Maghemit in Kontakt mit der Gasphase
nachgewiesen (Tafel 4-1, 4-3, 4-4, 4-7). Die mit dem korrosiven Medium H,O-CO; in
Kontakt stehende Phase ist fiir die letztgenannten Stéhle stets der Magnetit. Teilweise werden
auf den Oxidschichten Hamatitnadeln beobachtet (Tafel 4-6), die einen Hinweis auf ein
ungestortes Wachstum der dufleren Oxidschichten geben [KOF-88]. Im Vergleich dazu
zeigen die unter einem Druck von 30 bar gewachsenen Oxidschichten auf dem Stahl 792 und
X20CrMoV12-1 eine offene Oxidstruktur (Tafel 4-4 und 4-5). Kanalartige Poren reichen bis
tief in den Magnetit hinein und enden teilweise erst an der ehemaligen Oberfliche s. Die
niedrig legierten Stidhle und der Stahl VMI2 SHC hingegen bilden bei allen Driicken und
Temperaturen porenarme Oxidschichten in Kontakt mit der Gasphase (Tafel 4-1 und 4-7).

4.1.2 Innere und interne Korrosionszone

Die innere chromreiche Korrosionszone lidsst sich iiber die Chromverteilung in EDX-
Analysen sehr gut von der dulleren eisenreichen Korrosionszone unterscheiden. In Abbildung
4-4 ist beispielhaft eine linienformige EDX-Analyse tiber einer Oxidschicht auf dem Stahl
VM12 SHC zu sehen, die nach 1000 h Korrosionsdauer unter einem Druck von 80 bar bei
600 °C gewachsen ist. Chrom ist nur in der inneren Korrosionsschicht angereichert, wodurch
eine Abschitzung der Dimension von innerer und dulerer Korrosionsschicht méglich wird.
Aus der Lage der immobilen Elemente z.B. Molybdén, Kupfer und Wolfram im Stahl kann
ebenfalls die GroBe der inneren Korrosionszone abgeleitet werden. Der Vergleich von
entsprechenden Analysen mit den lichtmikroskopischen Aufnahmen erlaubt eine
Schichtidentifizierung auch auf diesen Abbildungen.

i

et s e e
nnere Korrosionszone
e G

T 70um 1 40B5D Image
Abbildung 4-4: Linienanalyse von Cr iiber einer Korrosionsschicht (VM12 SHC korrodiert bei 600 °C,
80 bar, 1000 h), EDX.

Der niedrig legierte Stahl /3CrMo44 zeigt unter 1 bar Druck fast ausschlieSlich duBlere
Korrosion, d.h. das Korrosionsschichtwachstum ist bestimmt durch die Auswirtsdiffusion
von Eisen. Die innere Korrosionszone betrégt ca. 4 Fiinftel der Gesamtschicht. Bei hoherem
Druck tritt die innere Korrosion verstirkt auf. Die inneren Korrosionszonen der 2,4-12 %-Cr-
Stihle nehmen bei 1 bar Druck der Gasmischung ca. die Hilfte der Gesamtschicht ein. Unter
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erhohtem Druck weisen alle korrodierten Stidhle eine starke innere Korrosionszone auf, die
jeweils ca. % der sichtbaren Oxidschichten ausmacht (Abbildung 4-4).

Die innere Korrosionszone besteht aus einer zweiphasigen Fe-Cr-Spinell-Schicht, in der
FeCr,04 in einer chromreichen Magnetitmatrix (Fe,Cr);O4 eingelagert ist (Abbildung 4-4).
Chromreicher Magnetit (Fe,Cr);O4 wurde fiir die niedrig legierten Stahle /3CrMo44 und 724
analysiert, wohingegen in den Oxidschichten der 9-12 % Cr-Stihle FeCr,O4 nachweisbar
war. Die Phase FeCr,0O4 kann je nach Temperatur und Chromgehalt in Form von einzelnen
Partikeln oder in Béndern angeordneten Partikeln vorliegen. Je geringer der Legierungsanteil
von Chrom, desto kleiner ist der Volumenanteil von FeCr,04 im Magnetit. Erst mit hoheren
Chromgehalten von 12 % wird die Bildung von Béndern aus FeCr,04 beobachtet. In Kontakt
mit dem Grundmaterial findet man gewdhnlich den hochsten Anteil an Chrom im Spinell. In
Richtung Gasseite nimmt der Chromanteil im Spinell ab. Vollstindig ausgebildete und
schiitzende FeCr,O4-Schichten sind in den Oxidschichten der untersuchten Stdhle nicht
beobachtbar. Die Stihle 724, T92 und VMI12 SHC weisen fiir alle untersuchten Gasdriicke
starke interne Korrosionszonen auf, in der unkorrodiertes Material neben FeCr,O4 vorliegt.
Fir den Stahl X20CrMoV12-1 sind interne Korrosionszonen nur bei 1 bar Druck und
niedrigen Temperaturen existent (Tafel 4-1). Bei Versuchstemperaturen von 600 °C und 650
°C und fiir alle unter Druck gewachsenen Oxidschichten fehlen die internen Korrosionszonen
(Tafel 4-5).

Lokale Korrosionseingriffe entlang der Korngrenzen bis tief in das Grundmaterial hinein,
wurden fiir die Stdhle 724, 792 und X20CrMoV12-1 beobachtet (Tafel 4-3, 4-4, 4-6).
Oberfldchennahe Schadigungen sind auf allen gezogenen Rohren (T24, T92) zu erwarten. Sie
sind normalerweise im Lichtmikroskop nicht sichtbar. Die Rohre aus X20CrMoV12-1 sind
durch Langlochbohren hergestellt und haben deshalb an der Oberfliche eine duktile

Abbildung 4-5: TEM-Schnitt im Fe-Cr-Spinell der inneren Korrosionszone fiir den Stahl VM12 SHC.
nach 250 h Korrosionsdauer bei 600 °C und 80 bar
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Verformungszone. Die lokale Korrosion ist fiir die genannten Stihle ausnahmslos fiir hohe
Driicke des korrosiven Mediums H,O-CO;, nachweisbar, was in diesem Zustand auf die
rasche Korrosion der Oberfliche hinweist. Besonders bei Temperaturen unterhalb von
600 °C ist der Effekt fiir den Stahl 792 deutlich ausgeprégt aber weniger tief als fiir den Stahl
T24 nach 250 h Korrosionsdauer (Tafel 4-4 und 4-3). Fiir den Stahl X20CrMoV12-1 sind die
lokalen Korrosionsangriffe nach einer Korrosionsdauer von 1000 h nicht existent (Tafel 4-5).
Nach einer Korrosionsdauer von 4000 h und nach Abbau der Deformationszone zeigen sich
tiefe Korrosionsangriffe, welche tiefer sind als die auf dem Stahl gewachsenen Oxidschichten
(Tafel 4-6).

4.1.3 Phasenanteile in den Oxidschichten

Eine Messung und Bewertung der Phasenanteile in den Oxidschichten kann herangezogen
werden, um das temperatur-, druck- und zeitabhidngige Wachstum der Einzelschichten zu
charakterisieren, eine gegenseitige Beeinflussung zu dokumentieren sowie letztendlich den
Wanddickenverlust abzuschitzen. Die Grofie der inneren Korrosionszone ist dquivalent zum
Wanddickenverlust.

In den Korrosionsexperimenten bei 1 bar wurden plittchenférmige Proben mit einer polierten
Oberfliache verwendet. Durch die Definition der Oberfliache sind die Unterscheidung von
innerer und &uBerer Korrosionszone und damit die Lage der ehemaligen Oberfliche
lichtmikroskopisch moglich. Im Fall der Versuche bei erhéhtem Prozessdruck wurden Rohre
mit technischen Oberflichen eingesetzt, bei denen die Lage der ehemaligen Oberflache
lichtmikroskopisch unsicher bestimmbar ist. Die genaue Lage der ehemaligen Oberflidche
kann tiber Chromverteilungsbilder (Kapitel 4.1.2) festgelegt werden.

Abbildung 4-6 zeigt die quantitative Entwicklung der Phasenanteile Hématit, Fe-Cr-Spinell
und interne Korrosionszone (Reaktionszone) in der Oxidschicht jeweils bezogen auf die
Gesamtoxidschichtdicke auf den Stihlen 13CrMo44, T92 und VMI2 SHC nach 1000 h
Korrosionszeit als Funktion der Temperatur fiir verschiedene Driicke. Die Analysen fiir den
Stahl 724 entsprechen bei einem Druck von 80 bar einer Korrosionszeit von 250 h und bei
einem Druck von 1 und 30 bar einer Korrosionszeit von 1000 h. Fiir den Stahl X20CrMoV12-
1 konnte aufgrund der geringen Oxidschichtstirke und der Abplatzungen keine Analyse der
Phasenanteile durchgefiihrt werden. Da die Unterscheidung von Magnetit der &ufBeren
Korrosionszone und dem Fe-Cr-Spinell ((Fe,Cr);O04/FeCr,04) lichtmikroskopisch unsicher
ist, wurden diese beiden Schichten zu einer Schicht (Magnetit + Fe-Cr-Spinell)
zusammengefasst.

Fiir den niedrig legierten Stahl /3CrMo44 ist fiir einen Druck von 30 und 80 bar eine
Abnahme des Magnetitanteils in den Oxidschichten mit steigender Temperatur zu Gunsten
der Duplexschicht zu verzeichnen. Wie bereits in Kapitel 4.1 zusammengefasst und in
Abbildung 4-6 wiedergegeben, wird die Existenz der Duplexschicht bei einer Erh6hung des
Gasdruckes zu niedrigeren Temperaturen verschoben. Fiir einen Druck von 30 bar wurde sie
ab einer Versuchstemperatur von 575 °C analysiert. Fiir einen Druck von 80 bar ist die
Duplexschicht bereits bei Temperaturen ab 500°C ausgebildet.

Fiir einen Druck von 30 bar werden die hochsten Anteile der Duplexschicht von bis zu 50 %
in der Gesamtschicht beobachtet (600 °C). Bei vergleichbarer Versuchstemperatur erreicht
der Anteil der Duplexschicht bei einem Druck von 80 bar nur 30 %.

Unabhingig vom Druck des korrosiven Mediums werden fiir die Stidhle 724, 792 und VM12
SHC eine Zunahme des Anteils von Magnetit und Fe-Cr-Spinell in der Gesamtschicht mit
steigender Temperatur beobachtet. Lediglich bei einem Druck von 80 bar wird fiir den Stahl
T24 eine Verringerung des Fe-Cr-Spinellanteils in der Oxidschicht festgestellt, was seine
Ursache in der geringeren Korrosionszeit von 250 h haben konnte. Das Wachstum der
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Magnetit und Fe-Cr-Spinellschicht mit steigender Temperatur auf den 9-12 % Cr-Stihlen ist
mit einer Reduktion der internen Korrosionszone verbunden. Die interne Korrosionszone ist
beispielsweise fiir den Stahl VM12 SHC ab einer Temperatur von 575 °C und einem Druck
von 80 bar verschwunden. Fiir einen Druck von 30 bar nimmt sie bis zu einem Anteil an der
Gesamtschicht von 20 % bei der maximalen Korrosionstemperatur von 625 °C ab. Der Stahl
792 zeigt die beschriebene Temperaturabhéngigkeit fiir einen Gasdruck von 1 bar und 80 bar.
Der Anteil der internen Korrosionszone an der Gesamtschicht pegelt sich mit zunehmender
Temperatur fiir einen Druck von 30 bar bei ca. 20 % ein.

Aus den Analysen der Phasenanteile und der inneren Korrosionszone iiber die Chrom-
Verteilungsbilder in Kapitel 4.1.2 ldsst sich der Wanddickenverlust ableiten. Mit dem
Ergebnis, dass sich bei erhéhtem Prozessdruck die Oxidschicht zu einem Viertel aus duf3erer
und zu drei Vierteln aus innerer Korrosion zusammensetzt (siche Kapitel 4.1.2), kann der
Wanddickenverlust als Summe der inneren Korrosionszone und der internen Korrosionszone
abgeschitzt werden (Abbildungen 4-7 bis 4-9). Fiir einen Druck von 1 bar, wurde die
Oxidschicht aus jeweils gleichen Anteilen duflerer und innerer Korrosion aufgebaut.
Betrachtet man den Wanddickenverlust, dann stimmen die Zusammenhinge von Druck,
Temperatur ~ und Zusammensetzung der Legierungen mit denen der
Schichtdickenentwicklung {iberein und sollen nicht noch einmal erldutert werden. Der
Wanddickenverlust steigt mit zunehmender Temperatur und Druck sowie fiir abnehmende
Chromgehalte in den Legierungen.

Die Oxidphase Hamatit konnte nur fiir die unter 1 bar gewachsenen Oxidschichten fiir alle
untersuchten Stihle vermessen werden. In den Oxidschichten, die unter Druck entstanden
sind, wurde Hématit nur fiir die Stdhle /3CrMo44 und X20CrMoV12-1 nachgewiesen
(Kapitel 4.1.1). Das Wachstum des dufleren Hamatits bei 1 bar Druck ist unter anderem von
der Ausbildung von dichten Schichten in der inneren Korrosionszone abhéngig.

Schichten mit einem hohen Anteil FeCr,O4 hemmen die Diffusion von Eisen und fiihren zu
einer starken Hamatitschicht. Die Messpunkte der niedrig legierten Stihle /3CrMo44 und
724 als auch der 9-12 % Cr-Stihle X20CrMoV12-1 und VMI12 SHC verlaufen parallel. Ein
hoherer Chromgehalt in der Legierung bewirkt einen héheren Hamatitanteil in der &dufleren
Oxidschicht. Mit steigender Temperatur nimmt der Hématitanteil in der Gesamtschicht fiir
die niedrig legierten Stdhle /3CrMo44 und 724 ab und fiir die hoch legierten Stdhle
X20CrMoV12-1 und VMI12 SHC ab einer Versuchstemperatur von 600 °C zu. Der Stahl 792
mit 9 % Chrom zeigt mit steigender Temperatur erst eine Zunahme des Hédmatitanteils in der
Oxidschicht. Bei der hochsten Versuchstemperatur von 650 °C ist der Hamatitanteil der
niedrig legierten Stihle vergleichbar mit dem des T92.
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Abbildung 4-6 Phasenanteile in den Oxidschichten a.) 13CrMo44,b.) T24, ¢.) T92 und d.) VM12 SHC.
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Abbildung 4-7: Wanddickenverlust fiir 13CrMo44, T24, T92, X20CrMoV12-1 und VM12 SHC nach 1000
h Korrosionszeit in H;O-CO; bei 1 bar Druck.
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Abbildung 4-10: Verhiltnis Himatit zur Gesamtschichtdicke in Abhingigkeit von der Temperatur.

4.1.4 Effektiver Anteil FeCr,0,

Der effektive Anteil an FeCr,0,4 in der inneren Korrosionszone wurde gemif3 Kapitel 3.4.3
vermessen, um spiter den Einfluss dieser Phase auf den Massetransport infolge der
Verringerung des Diffusionsquerschnittes zu zeigen. Die Abbildungen 4-11 bis 4-13 zeigen
den Verlauf des effektiven Spinellanteils als Funktion des Chromgehaltes der Legierungen
nach der Korrosion bei unterschiedlichen Temperaturen und Driicken. Der effektive
Volumenanteil FeCr,O4 nimmt mit dem Chromgehalt und der Temperatur zu. So werden
beispielsweise bei einem Druck von 1 bar und einer Temperatur von 600 °C bei dem 9 %-
Chrom-Stahl 792 keine FeCr,O4-Partikel analysiert. Die Oxidschicht bestand aus Magnetit,
in dem Chrom angereichert war. Fiir die hoher legierten Stdhle X20CrMoV12-1 und VMI2
SHC wurden Volumenanteile zwischen 20 und 30 % gemessen. Diese Anteile lassen sich
durch eine Erhohung der Temperatur auf Werte von bis zu 60 % steigern.

Eine Anhebung des Gasdruckes hat die VergroBerung des Volumenanteils FeCr,O4 in den
Oxidschichten zur Folge. So werden auf dem 9 %- Chrom-Stahl 792 bei 600 °C Anteile
zwischen 30 und 40 Vol.-% gemessen. Die 12 % Chrom-Stéhle erreichen ebenfalls hohere
Anteile als bei 1 bar Druck von bis zu 95 %.
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Abbildung 4-11: Effektiver Anteil FeCr,O; fiir einen Gasdruck von 1 bar H,0-CO,.

72 BAM-Dissertationsreihe

©o
[=}



100 — : T T -

1 ® 575°C, 30 bar
R 0] ® 600 °C, 30 bar &
5 & 625 °C, 30 bar
= 804 21 1
= 1 o o
Ov 704 é 7
G 60 1
Lu|3 L ]
— 504 A
;@ 1

4 @ 1
E 40 H ®

9:0 9:5 ‘H]I,D 1C|!,5 ‘}‘Il,O 11,6

Chromgehalt / Masse-%
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Abbildung 4-13: Effektiver Anteil FeCr,O; fiir einen Gasdruck von 80 bar H,0-CO,.

4.1.5 Kohlendioxid- und wasserdampfinduzierte Phasenbildung an der
Grenzflache Oxid-Grundmaterial

In Abhéngigkeit vom Druck des korrosiven Mediums H,O-CO,, der Temperatur, der
Korrosionsdauer und des Chromgehaltes wird der Einbau von Kohlenstoff an der
Grenzfliche Oxid-Metall in Form Duplexschichten aus Fe;O4/FeO-Fe;C auf dem Stahl
13CrMo44, Fe;C-Ausscheidungen in der ferritischen Randschicht auf den Stihlen 724, 792
sowie die Aufkohlung des Grundmaterials beobachtet.

Fe;C-Karbide sind sowohl in drucklos als auch in druckgefiihrten Versuchen beobachtbar.
Die Bildung von Duplexschichten ist ausnahmslos auf den Stahl /3CrMo44 beschréinkt. Die
Duplexschichten treten grundsétzlich in Oxidschichten auf, die unter hohem Druck
entstanden sind. In den Abbildungen 4-14 und 4-15 sind mikroskopische Aufnahmen an
drucklos entstandenen Oxidschichten auf dem Stahl 73CrMo44 dargestellt. An der
Grenzfliche Oxid-Metall des niedrig legierten Stahles scheidet sich bei 650 °C
wiirfelférmiges Fe;C innerhalb eines definierten Abstandes zur Oxidschicht aus (ca. 3-4 um).
Bei 550 °C und 600 °C wurden keine Fe;C-Ausscheidungen im Grundmaterial oder im Oxid
festgestellt. Korrosionsschichten auf dem Stahl /3CrMo44, die unter einem erhdhten Druck
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von H>O-CO; (30 und 80 bar) entstanden, zeigen Fe;C-Ausscheidung an der Grenzfliche
Oxid-Metall und die zweiphasige Duplexschicht aus Magnetit/Wiistit und Zementit zwischen
dem Grundmaterial und dem eisenreichen Oxid. Die Abbildungen 4-16 und 4-17 zeigen
Untersuchungen mit dem Transmissionselektronenmikroskop an Duplexschichten, die unter
80 bar Druck bei 600 °C nach 1000 h gewachsen sind. An der Grenzflache Duplexschicht-
Metall befinden sich a-FeOOH und Fe;C-Ausscheidungen, die im Unterschied zu den
drucklos gefiihrten Versuchen im gesamten Temperaturspektrum existent sind (Abbildung 4-
14). Die Duplexschicht zeichnet sich durch eine nanokristalline Wiistitmatrix aus, in welcher
die Fe;C-Ausscheidungen sédulenartig eingelagert sind (Abbildung 4-17). Zum besseren
visuellen Erfassen wurde Fe;C weiB umrandet. Einen Uberblick iiber die Anordnung und
Verteilung des Fe;C in den Duplexschichten ist in der Abbildung 4-18 gezeigt. Mit Hilfe der
EBSD-Technik konnten die verschiedenen Eisenoxide FesOs und FeO von Fe;C
unterschieden werden (Abbildung 4-18).
Die Duplexschichten auf dem Stahl /3CrMo44 wachsen in Abhdngigkeit von Druck,
Temperatur und Zeit. In Tafel 4-2 sind die lichtmikroskopischen Aufnahmen der
Oxidschichten nach 1000 Stunden Korrosionszeit bei verschiedenen Temperaturen und
Driicken dargestellt. Die helle Duplexschicht tritt bei einem Druck von 30 bar ab einer
Versuchstemperatur von 575°C auf und befindet sich innerhalb der inneren Korrosionszone.
Bei einem Druck von 80 bar ist die Duplexschicht bereits bei Temperaturen ab 500 °C
ausgebildet und zwischen dem Oxid und dem Grundmaterial angeordnet. Das zeitliche
Wachstum der Duplexschicht am Beispiel der Versuche unter 80 bar ist in den
lichtmikroskopischen Aufnahmen in Abbildung 4-19 zu sehen. Nach 125 h Korrosionszeit ist
eine diinne Oxidschicht zu sehen, die keine Karbide einhilt. Bereits nach 250 h hat sich eine
diinne Duplexschicht gebildet, die mit der Zeit weiter wachst (1000 h).
Neben dem Wachstum von kohlenstoffhaltigen Duplexschichten wurde die Anreicherung
von Kohlenstoff in Form Fe;C in der ferritischen Randzone an der Grenzfliche Oxid-Metall
fiir die Stahle 724 und 792 bei 1 bar Druck nachgewiesen. Wahrend Fe;C fiir den Stahl 724
fiir alle Versuchstemperaturen (550, 600, 650 °C) existent ist, entsteht bei der hochsten
Versuchstemperaturen von 650 °C auf dem Stahl 792 kein Fe;C. Die Abbildungen 4-20 und
4-21 zeigen Untersuchungen mit dem Transmissionselektronenmikroskop

TR TS S MO ™ 7§ ! '
" LU L) ? '_"'P;J‘} \ _‘.

Abbildung 4-15:  Transmissions-
Abbildung 4-14: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der elektronenmikroskopie der Grenz-
Fe;C-Ausscheidungen an der Grenzfliche Oxid-Metall des Stahls fliche  Oxid-Metall mit den
13CrMo44 nach 1000 h Korrosionsdauer bei 650 °C und 1 bar Druck wiirfelformigen Fe;C-Aus-
in flieBendem H,0-CO,. scheidungen im 13CrMo44.
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a-FeOOH

Abbildung 4-17: TEM-Aufnahme in der Duplexschicht,

Abbildung 4-16: Analyse an der Grenzfliche Oxid- Welche bei 80 bar und 600 °C nach 1000 h

Metall fiir 13CrMo44 (H,0-CO,, 80 bar, 1000 h, Korrosionszeit zwischen Oxid und Grundmaterial
600 °C). entstanden ist.

Abbildung 4-18: EBSD-Analyse einer Duplexschicht, reliefartige Kontrast entsteht durch den hohen
Einstrahlwinkel der Elektronen und zeigt hochstehende Oxide und tiefer liegendes Fe;C
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an der Grenzfliche Oxid-Metall auf den Oxidschichten der Legierungen 724 bzw. 792, die
drucklos bei 550 °C bzw. 600 °C nach 1000 h gewachsen sind. Durch die Abdiffusion von
Chrom in die Oxidschicht entsteht eine ferritische Randzone, die erst in Wiistit und mit
fortschreitender Korrosionsfront in Magnetit umgewandet wird. An der Grenzfliche Oxid-
Metall ist wahrend des Korrosionsprozesses Fe;C entstanden, welches eine Aufkohlung des
Grundmaterials widerspiegelt. Die Karbide Fe;C sind unterhalb der internen Korrosionszone
angeordnet. Die 12 % Cr-Stihle X20CrMoV12-1 und VMI2 SHC bilden weder unter 1 bar
Druck noch unter erhohten Driicken Fe;C an der Grenzfliche Oxid-Metall aus. In den
Abbildungen 4-22 und 4-23 sind die TEM-Untersuchungen an der Grenzfliche Oxid-Metall
fiir den Stahl X20CrMoV12-1 und VMI12 SHC dargestellt. Der Stahl X20CrMoV12-1 zeigt
unterhalb der Oxidschicht eine chromabgereicherte Ferritzone, die durch die
Auswirtsdiffusion von Chrom zur Bildung eines chromreichen Oxids entstanden ist.
Innerhalb der ferritischen Zone des Stahls X20CrMoV12-1 befinden sich M»3Cs-Karbide. Fiir
den Stahl VMI12 SHC sind keine Ferritzone und keine Mj3;Cg¢-Karbide an der Grenzfliche
Oxid-Metall sichtbar. Die TEM-Untersuchungen an der Grenzfliche Oxid-Metall zeigen eine
bevorzugte Korrosion an den Korngrenzen, wo sich FeCr,O4 und Fe;O4 bilden. An den
Flanken von FeCr,04 ist Magnetit zu finden. Die runden Oxide (FeCr,O4) unterhalb der
Korrosionsfront befinden sich innerhalb der ehemaligen Korner des Grundgefiiges und
konnten durch Korrosion der Karbide an den Lattengrenzen entstanden sein.

Unter erhéhtem Druck des korrosiven Mediums findet keine Fe;C-Bildung an der
Grenzfliche Oxid-Metall statt. Es wird eine Vergroberung der M»3;Cg-Ausscheidungen im
Grundmaterial beobachtet. Exemplarisch wurde an der Innenseite von einem 792-Rohr die
Grofle der M3Ce-Karbide vor und nach dem Korrosionsprozess vermessen. Die Abbildungen
4-24 und 4-25 zeigen die M»3C¢-Karbide vor und nach der Korrosionsauslagerung unterhalb
der Oxidschicht. Die Karbide erscheinen als helle Phase im Gefiige. Vor dem
Korrosionsprozess liegen die Karbide fein verteilt an den Korn- und Lattengrenzen vor. Nach
einer Korrosion in HyO-CO, bei 80 bar, 625 °C und 1000 h sind die M»3C¢-Karbide stark
vergrobert und die Anzahl der Karbide steigt bezogen auf diese Abbildungen von 273 auf
639 an. Die zugehorigen Summenkurven sind in Abbildung 4-26 dargestellt. Die Flache
unter der Summenkurve bis zum Erreichen einer kumulierten Haufigkeit von 100 % ist fiir
die beiden untersuchten Zustinde des Grundmaterials unterschiedlich. Fiir den korrodierten
Zustand ist die Flache wesentlich grofler als fiir den Ausgangszustand des Grundmaterials.
Das Volumen der chromreichen M;3;C¢-Karbide hat somit zugenommen, was sowohl aus der
Neubildung als auch aus der Vergroberung der bereits existierenden M,3Cq-Karbide
resultieren kann. Neben den Fe;C-Ausscheidungen und Duplexschichten wurden in den

Abbildung 4-19: Korrosionsschichten und Entwicklung der Duplexschicht auf dem Stahl 713CrMo44, bei
600 °C, 80 bar in flieBendem H,0-CO, nach verschiedenen Korrosionszeiten.

125 h 250 h 1000 h
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(Fe, Cr);04 und FeCr

" 4

Abbildung  4-20: Mikroaufnahme an der Abbildung 4-21: Mikroaufnahme an der Grenzfliche
Grenzfliche Oxid-Metall (1bar, 550 °C, 1000 h) fiir Oxid-Metall (1 bar, 600 °C, 1000 h) des Stahls T92.

den Stahl 724.
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Abbildung  4-22: Mikroaufnahme an der Abbildung 4-23: Mikroaufnahme an der Grenzfliche

Grenzfliche Oxid-Metall fiir X20CrMoV12-1(80 bar, Oxid-Metall fiir den Stahl VMI12 SHC (80 bar,
550 °C, 1000 h). 600 °C, 250 h).
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Oxidschichten die Phasen a-FeOOH und Fe;(CO)y beobachtet. Der niedrig legierte Stahl
13CrMo44 zeigt nach einer Korrosion bei 80 bar, 600 °C und 1000 h an der Grenzfldche
Oxid-Metall neben den Fe;C-Ausscheidungen die Phase a-FeOOH (Abbildung 4-16). Fiir die
Stahle /3CrMo44 und T92 ist unabhingig vom Druck innerhalb der duBeren Oxidschichten
die Phase Fe(CO)y ermittelt worden (Abbildungen 4-27 und 4-28). Die Phase Fey(CO)o ist
bis zu Temperaturen von 250 °C stabil und demnach nach dem Korrosionsprozess wahrend
der Abkiihlung entstanden [WIS-09]. Das Auftreten der Phasen Fe;C und o-FeOOH an der
Grenzflache sowie das Auftreten von Eisencarbonyl Fe;(CO)y gibt einen starken Hinweis auf
wasser- und kohlenstoffmonoxidinduzierte Korrosionsvorgénge an der Grenzfliche Oxid-
Metall und innerhalb des Oxids.

Oberhalb 575 °C werden innerhalb der Oxidschichten unabhingig vom Druck und der
Stahlzusammensetzung héufig lamellare Strukturen aus Fe;Os; und Fe beobachtet. Die
Abbildung 4-29 zeigt eine TEM-Untersuchung der Oxidschicht auf dem Stahl /3CrMo44,
die nach 1000 h Korrosionszeit in flieBendem H,O-CO, bei 1 bar Druck und 650 °C
gewachsen ist. Der restliche Wiistit und das lamellare Auftreten von Fe;O4 und Fe ldsst den
Zerfall von Wiistit bei der Abkiihlung vermuten. Der Zerfall von Wiistit unter der
Anwesenheit von Wasserdampf wurde auch von Punge-Witteler dokumentiert [PUN-88],

Abbildung 4-24: Grundmaterial an der Innenseite Abbildung 4-25: Grundmaterial an der Innenseite
eines 792-Rohres vor dem Korrosionsprozess. eines 792-Rohres nach 1000 h Korrosionsdauer in
H,0-CO, bei 80 bar und 625 °C.
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------ T92, korrodiert in H20-CO2, 625°C, 1000 h
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Durchmesser / um

Abbildung 4-26: kumulierte Hiufigkeit der M,;Cs-Karbide vor und nach Korrosion im Grundmaterial
unterhalb der Oxidschicht fiir den Stahl 792.
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was unter anderem auf die Verschiebung des Nonvarianzpunktes zwischen Eisen, Wiistit und
Magnetit im System Fe-O, durch Legierungselemente erklért wird [BRA-54].

i

Abbildung 4-27: Hellfeldaufnahme innerhalb einer Abbildung — 4-28: Mikroaufnahme in ~ der
Oxidschicht, die nach 1000 h Korrosionszeit bei 1 bar Oxidschicht, die nach 1000 h bei 600 °C und 1 bar
und 650 °C auf dem Stahl 13CrMo44 gewachsenist. ~ Druck auf dem Stahl 792 gewachsen ist.

F & ‘

Abbildung 4-29: Hellfeldaufnahme (TEM) innerhalb einer Oxidschicht, die nach 1000 h Korrosionszeit bei 80
bar und 575 °C auf dem Stahl 13CrMo44 entstanden ist.
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4.1.6 Elementverteilungen in den Oxidschichten und an der Grenzflache
Oxid-Metall

4.1.6.1 Cr-Verteilung

Eine wesentliche Reduzierung der Korrosionsraten wird gemél Kapitel 2.2.1 und 2.2.2 durch
die Bildung von chromreichen Schichten, insbesondere Cr,O3, FeCr,O4 oder chromreichem
Magnetit bewirkt. Diese chromreichen Schichten behindern die Diffusion des Eisens und des
Sauerstoffs. Gemil den Ausfithrungen in Kapitel 2.2.1 und 2.2.2 war das Wachstum von
schiitzenden chromreichen Spinellschichten fiir die Stihle VM12 SHC und X20CrMoV12-1 in
sauerstoffreichen und in dampfhaltigen Gasen zu erwarten. Unter den genannten
Versuchsbedingungen wird jedoch fiir keinen der untersuchten Stihle eine dichte und
schiitzende chromreiche Schicht beobachtet. Die Legierung mit einem Chromgehalt kleiner
als 1 % Chrom bilden chromreicher Magnetit und Legierungen mit 2,4-12 % Chrom weisen
chromreichen Magnetit und FeCr,O4 in der inneren Korrosionszone auf. Je nach Temperatur,
Legierungszusammensetzung und Druck ordnet sich die Phase FeCr,O4 in Form von
Partikeln oder unterbrochenen Bindern an. KorngréBe, Oberflichenbeschaffenheit und
Minorititslegierungselemente beeinflussen die Ausbildung von chromreichen Schichten zu
einem geringeren Mafle (Kapitel 2.2.3 und 2.2.4).

Die Elektronenstrahlmikroanalysen in den Tafeln 4-8 bis 4-12 zeigen die Verteilung von
Chrom innerhalb der Oxidschichten auf den in dieser Arbeit untersuchten Stihlen, die nach
1000 h Korrosionszeit bei 1 bar Druck fiir verschiedene Temperaturen gewachsen sind. Die
Chromverteilungsbilder der Oxidschichten, die unter erhohtem Prozessdruck gewachsen
sind, sind auszugsweise in den Tafeln 4-13 bis 4-17 dargestellt. Die Farbkodierung der
Verteilungsbilder der niedrig legierten Stihle sind auf Chromkonzentrationen bis 10 %
skaliert. Die 9-12 % Cr-Stihle sind auf die stochiometrische Phase FeCr,O4 normiert, die 49
Masse-% Chrom enthélt.

Tafel 4-8 Chromverteilung innerhalb der Oxidschichten auf dem Stahl 13CrMo44, die nach 1000 h
Korrosionszeit in H,O-CO, bei 1 bar und verschiedenen Temperaturen gewachsen sind.

550 °C 600 °C 650 °C

A T £
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3 ; 3

3 a W St . Lr Cone  frcal
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0. 000

five 0,451
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Tafel 4-9 Chromverteilung innerhalb der Oxidschichten auf dem Stahl 724, die nach 1000 h
Korrosionszeit in H;O-CO; bei 1 bar und verschiedenen Temperaturen gewachsen sind.

550 °C 600 °C

Tafel 4-10 Chromverteilung innerhalb der Oxidschichten auf dem Stahl 792, die nach 1000 h
Korrosionszeit in H;O-CO; bei 1 bar und verschiedenen Temperaturen gewachsen sind.

550 °C 600 °C

CyConc AreaZ
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34.
31.
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Tafel 4-11 Chromverteilung innerhalb der Oxidschichten auf dem Stahl X20CrMoV12-1, die nach 1000 h
Korrosionszeit in H,O-CO, bei 1 bar und verschiedenen Temperaturen gewachsen sind.

550 °C 600 °C 650 °C

CrConc Areal
50.060 9
46._87
43.75
40._62
37.50
34.37
31.25
28.12
25.60
21.87
18.75
15.62
12.50

9.37
6.25
3.12
0.600
Avd2_42

]
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-0
-0
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e
=3
-8
=3
il
-0
-6
.7
.2

Tafel 4-12 Chromverteilung innerhalb der Oxidschichten auf dem Stahl VM12 SHC, die nach 1000 h
Korrosionszeit in H,O-CO, bei 1 bar und verschiedenen Temperaturen gewachsen sind.

550 °C 600 °C 650 °C

Crlonc Hrsai
50.00 -

NN SO LN RSSO

Betrachtet man die Ergebnisse unter 1 bar Druck, dann reichert sich Chrom mit steigendem
Chromgehalt der Legierungen in den inneren Korrosionszonen an (Tafel 4-8 bis 4-12). In den
Oxidschichten auf dem niedrig legierten Stahl /3CrMo44 gibt es Ausscheidungen, in denen
Chrom geringfligig konzentriert ist (bis 2 %). In der inneren Korrosionszone des niedrig
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legierten Stahls 724 hat sich bereits ein chromreicher Magnetit mit bis zu 5 % Chrom und
einzelne FeCr,O4-Partikel gebildet (Tafel 4-9). Eine Erhéhung der Temperatur verursacht
lediglich eine Zunahme der inneren Korrosionszone, jedoch nicht die Erhéhung des
Chromanteils im Magnetit. Eine deutliche Chromanreicherung in der inneren Korrosionszone
von bis zu 20 % zeigen die Oxidschichten auf dem Stahl 792 (Tafel 4-10). Hier liegen
nanokristalliner Magnetit (Fe,Cr);04 neben FeCr,O4 vor. In den Oxidschichten der Stihle
X20CrMoV12-1 und VMI12 SHC wurden mit steigender Temperatur einzelne FeCryOs-
Partikel und in Béndern angeordnete FeCr,O4-Partikel gebildet (Tafel 4-11 und 4-12). Die
Bénder sind nicht geschlossen ausgebildet. Fiir die beiden Stihle X20CrMoV12-1 und VMI2
SHC mit ca. 12 % Chrom werden bereits bei 600°C und teilweise bei 550 °C chromreiche
Bénder in den inneren Korrosionszonen beobachtet. Im Vergleich zu dem Stahl 792,
enthalten die inneren Korrosionszonen der 12 % Chrom-Stdhle chromreiche Schichten mit
hoheren Chromniveaus zwischen 25 und 35 %, die eine feinkristalline Mischung aus
(Fe,Cr);04 und FeCr,O4 sind. Im Unterschied zum X20CrMoV12-1 werden chromreiche
Bénder in den Oxidschichten auf dem Stahl VMI2 SHC erst bei hohen
Korrosionstemperaturen von 650 °C ausgebildet.

In den Tafeln 4-13 bis 4-17 sind Chromverteilungen in Oxidschichten gezeigt, die bei 80 bar
(8 MPa) nach 1000 h Korrosionszeit in flieBendem H,O-CO; entstanden sind. Da sich die
Elementverteilungen bei einem Druck von 30 bar (3 MPa) nicht unterscheiden, werden die
Ergebnisse unter Druck exemplarisch bei 80 bar gezeigt. Im Gegensatz zu den Versuchen
unter 1 bar Druck werden fiir den niedrig legierten Stahl /3CrMo44 innerhalb der
Oxidschichten Chromanreicherungen von bis zu 8 % an der Grenzfliche Oxid-Metall und im
Oxid nachgewiesen (Tafel 4-13), was auf die verstirkte innere Korrosion bei erh6htem Druck
zurlickgefiithrt werden kann (siehe Kapitel 4.1.2). Chrom konzentriert sich lokal am Rande
der Duplexschichten und bildet Bénder aus. Im iiber der Duplexschicht- angeordneten
Magnetit bzw. im Wistit sind keine Chromanreicherungen beobachtbar (Tafel 4-13).

Tafel 4-13 Chromverteilung innerhalb der Oxidschichten auf dem Stahl 713CrMo44 nach 1000 h
Korrosionszeit in H,O-CO, bei 80 bar.

600 °C
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Auf dem Stahl 724 hat sich in Ubereinstimmung mit Versuchen unter 1 bar Druck
chromreicher Magnetit mit einzelnen FeCr,Os-Ausscheidungen lokal an der Grenzfliche
Oxid-Metall und innerhalb der inneren Korrosionszone gebildet (Tafel 4-9 und 4-14). Der
chromreiche Magnetit enthilt bis zu 12 Masse-% Chrom und bildet keine geschlossenen
Schichten (Tafel 4-14). Der 9 % Chrom-Stahl 792 zeigt innerhalb der inneren
Korrosionszone chromreichen Magnetit und die Phase FeCr,O4 (Tafel 4-15). FeCr,0;4 liegt in
Partikelform vor und bildet keine geschlossene Schicht. Sowohl der Stahl X20CrMoV12-1 als
auch der Stahl VMI12 SHC zeigen innerhalb der inneren Korrosionszone chromreiche
FeCr,04-Bénder, die aus einzelnen Partikeln bestehen (Tafel 4-16 und 4-17). Die
chromreichen Bénder in den Oxidschichten der letztgenannten Stéhle sind fiir unter Druck
gewachsene Korrosionsschichten ausgeprigter als unter 1 bar Druck gewachsene
Korrosionsprodukte (Tafel 4-11 und 4-12). Unter Druck wird die stochiometrische Phase
FeCr,04 eher beobachtet als unter 1 bar Druck.

Tafel 4-14: Chromverteilung innerhalb der Oxidschichten auf dem Stahl 724 nach 250 h Korrosionszeit
in H,O-CO; bei 80 bar.

550 °C 575 °C
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Tafel 4-15 Chromverteilung innerhalb der Oxidschichten auf dem Stahl 792 nach 1000 h Korrosionszeit
in H,0-CO, bei 80 bar.
575 °C 600 °C

CrConc Area
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Tafel 4-16 Chromverteilung innerhalb der Oxidschichten auf dem Stahl X20CrMoV12-1 nach 4000 h
Korrosionszeit in H,O-CO, bei 80 bar.

575 °C 625 °C
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Tafel 4-17 Chromverteilung innerhalb der Oxidschichten auf dem Stahl ¥M12 SHC nach 1000 h
Korrosionszeit in H,O-CO, bei 80 bar.
600 °C 625 °C

Cvlone Arveal
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4.2 Beeinflussung des Oxidschichtwachstums

GemifB den Ausfiihrungen in Kapitel 2.2 ist das Oxidschichtwachstum beeinflusst von der
Temperatur, Zeit und Chromgehalt der Legierungen. In den Abbildungen 4-30 bis 4-32 sind
die Oxidschichtdicken auf den in dieser Arbeit untersuchten Stdhlen in Abhéngigkeit von der
Temperatur fiir verschiedene Driicke des Gases bzw. Fluids nach 1000 h Korrosionszeit
dargestellt. Die Verbindungslinien sollen die Zuordnung der Einzelmesspunkte zu den
untersuchten Werkstoffen erleichtern.

Vor allem bei niedrigen Temperaturen kleiner als 550 °C sind die legierungsspezifischen
Schichtwachstumsunterschiede noch klein. Erst bei hoheren Temperaturen grofBer als 550 °C
machen sich die Chromgehalte in den Legierungen bemerkbar. Mit Ausnahme des Stahles
13CrMo44 und 724 bei 650 °C ordnen sich die Kurvenverldufe nach dem Chromgehalt des
Grundmaterials an, wobei niedrige Chromgehalte ein stirkeres Oxidschichtwachstum
bewirken als hhere Chromgehalte. Das Oxidschichtwachstum war fiir die niedrig legierten
Stihle 13CrMo44 und 724 bei 650 °C durch den Spalt zwischen Oxid und Grundmaterial
bestimmt (Vgl. Tafel 4-1).

Im Bereich der Untersuchungstemperaturen ist das Oxidschichtwachstum von der
Temperatur abhingig. Je nach dem Chromgehalt der Legierungen und Druck des korrosiven
Mediums variiert die Temperaturabhéngigkeit des Oxidschichtwachstums.

Fiir die niedrig legierten Stihle /3CrMo44 und T24 aber auch fiir den hoher legierten 9 %
Cr-Stahl 792 nehmen die Oxidschichtdicken deutlich mit steigender Temperatur zu.
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Beispielsweise werden fiir den Stahl /3CrMo44 bei 1 bar Druck Schichtdicken von 36 pm
Dicke bei einer Versuchstemperatur von 550 °C erreicht (Abbildung 4-30). Eine Erhchung
der Korrosionstemperatur um 50 K hebt das Oxidschichtwachstum auf 260 um an. Der 9 %
Cr-Stahl 792 weist erst bei sehr hohen Temperaturen von 650 °C unter 1 bar Druck ein
deutliches Schichtwachstum auf. Legierungen mit ca. 12 % Chrom (VMI2 SHC und
X20CrMoV12-1) zeigen bei 1 bar Druck eine schwache Temperaturabhiangigkeit des
Oxidschichtwachstums zwischen 550 °C und 600 °C. Die Oxidschichten wachsen bei einer
Temperaturerhdhung um 50 K auf 650 °C nicht weiter an.

Hoéhere Driicke des korrosiven Mediums H,O-CO; beschleunigen das Oxidschichtwachstum
insbesondere bei hohen Temperaturen (Abbildungen 4-31 und 4-32). Niedrig legierte Stéhle
reagieren sensitiver auf eine Druckerhchung als 9-12 % Chrom-Stihle. Auf dem Stahl
13CrMo44 werden bereits bei 550 °C und 30 bar Druck H,O-CO, Schichten mit 100 pm
Dicke festgestellt, was einer Verdopplung im Vergleich zur Korrosion unter 1 bar Druck
entspricht. Eine Erhohung des Druckes H,O-CO, auf 80 bar ldsst die Oxidschicht weiter auf
ca. 150 um wachsen.

Fiir die Stihle 724, 792 und VM12 SHC wird eine Erhéhung des Oxidschichtwachstums mit
steigendem Druck von H,O-CO; insbesondere bei hohen Temperaturen beobachtet. Der Stahl
792 mit 9 % Chrom liegt sowohl bei 1 bar als auch bei 80 bar unterhalb 550 °C auf dem
Oxidschichtniveau der 12 % Chrom-Stihle und zeigt in diesem Bereich ein geringes
temperaturabhidngiges ~ Oxidwachstum. Oberhalb 550 °C  steigt jedoch das
Oxidschichtwachstum fiir alle angewandten Gasdriicke stark an. In Ubereinstimmung mit
dem niedrig legierten Stahl /3CrMo44 fiihrt die Anhebung des Druckes H,O-CO, zur
Verringerung der Temperaturabhéngigkeit des Oxidschichtwachstums fiir die hoher legierten
Stéhle.

Aufgrund der unterschiedlichen Versuchsbedingungen der unter 1 bar Druck und der unter
Druck gewachsenen Oxiden miissen die Wachstumsbedingungen bei einem Vergleich
kritisch einbezogen werden. Unterschiede ergeben sich durch die Rezirkulierung des
Versuchsgases fiir alle druckgefiihrten Experimente, die unterschiedliche Probenformen
sowie die Rauheit der Proben in den Experimenten.
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Abbildung 4-30: Oxidschichtdicken nach 1000 h Korrosionsdauer in flieBendem H,0-CO; und 1 bar
Druck. Die Verbindungslinien dienen der erleichterten Zuordnung der Messpunkte.
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Abbildung 4-31: Oxidschichtdicken nach 1000 h Korrosionsdauer in flieBendem H,0-CO; und 30 bar
Druck. Die Verbindungslinien dienen der erleichterten Zuordnung der Messpunkte.
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Abbildung 4-32: Oxidschichtdicken nach 1000 h Korrosionsdauer in fliefendem H,0-CO; und 80 bar
Druck. Die Verbindungslinien dienen der erleichterten Zuordnung der Messpunkte.

4.2.1 Einfluss der Temperatur

In den Abbildungen 4-33 bis 4-37 sind die Oxidschichtdicken dargestellt, die nach 1000 h
Korrosionszeit fiir 1 bar, 30 bar und 80 bar im Temperaturintervall von 500 bis 650 °C
gemessen wurden. Diese Daten sind mit den Messpunkten in den Abbildungen 4-30 bis 4-32
identisch.

Das Oxidschichtwachstum steigt auf den untersuchten Stihlen mit Ausnahme des Stahls
X20CrMoV12-1 mit der Temperatur fir jeden Druck der Gasmischung an. Der Stahl
13CrMo44 zeigt unter 1 bar Druck ein im Vergleich zu den druckgefiihrten Experimenten
andersartige Temperaturabhingigkeit des Oxidschichtwachstums (Abbildung 4-33). Die
unter 1 bar Druck gewachsenen Oxidschichten 16sten sich bei einer Korrosionstemperatur
von 600 und 650 °C vom Grundmaterial ab (Tafel 4-1). Nach Meinung des Autors war das
Oxidschichtwachstum durch die Risse und damit durch Gastransport bestimmt. Die unter
Druck gewachsenen Oxidschichten zeigen eine vergleichbare Temperaturabhingigkeit des
Oxidschichtwachstums. Die Schichtdicken bei 30 und 80 bar Druck nehmen analog
zueinander mit steigender Temperatur zu, wobei der hochste Druck von 80 bar die stirksten
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Oxidschichten bewirkt. Bei einer Temperatur von 600 °C erreichen die Oxidschichten fiir 80
bar Druck eine Stirke von 293 um und fiir 30 bar Druck eine Stirke von 233 pm. Ein starker
Anstieg der Oxidschichten mit der Temperatur wird fiir den niedrig legierten Stahl
13CrMo44 fiir jeden angewandten Gasdruck beobachtet. Der Anstieg wird bei 1 bar Druck
zwischen 550 °C und 600 °C und fiir die druckgefiihrten Versuche zwischen 575 °C auf
600 °C festgestellt.
Fiir den niedrig legierten Stahl 724 ist das Oxidschichtwachstum bei 1 bar Druck und bei 80
bar Druck H,O-CO; unterhalb von 600°C vergleichbar (Abbildung 4-34). Unterhalb von
600 °C andert sich das Oxidschichtwachstum mit steigendem Druck des korrosiven Mediums
H,0-CO; kaum. Bei einer Temperatur von 650 °C und 1 bar Druck 16ste sich die Oxidschicht
vom Grundmaterial. Aus diesem Grund wird dieser Messpunkt nicht zum Vergleich
herangezogen.
Die Korrosionsraten des 9 %-Chrom-Stahl 792 sind nach 1000 h fiir alle angewandten
Driicke des korrosiven Mediums H,O-CO, bis zu einer Grenztemperatur von 625 °C
vergleichbar (Abbildung 4-35). Oberhalb von 625°C fiihrt eine Erhéhung des Druckes H,O-
CO; zu einem verstirkten Schichtwachstum.
Die Oxidschichten auf dem Stahl X20CrMoV12-1 zeigen eine unterschiedliche
Temperaturabhéngigkeit des Oxidschichtwachstums im Vergleich zu den anderen Stihlen
(Abbildung 4-36). Die Korrosion bei 1 bar Druck verursacht das Wachstum von starken
Korrosionsschichten, die eine ausgeprigte Temperaturabhingigkeit aufweisen. Fiir einen
Druck von 30 und 80 bar wurde ein anomales Oxidschichtwachstum festgestellt. Anomales
Schichtwachstum ist eine Verkleinerung der Oxidschichtdicken mit steigender Temperatur,
was insbesondere fiir Legierungen mit mehr als 12 % Chrom in wasserdampfhaltigen Gasen
erwartet wird (Kapitel 2.2.2). Schichten, die bei 600 °C gewachsen sind, erreichen eine
hohere Schichtdicke von beispielsweise 4 pum wihrend Schichten bei gleicher
Auslagerungszeit bei einer Temperatur von 625 °C nur 1,5 um stark sind (30 bar Druck).
Unter einem Druck von 80 bar ist eine Verringerung der Oxidschichtdicke von 19 um bei
550 °C auf 9 pm bei 600 °C zu beobachten.
Die Oxidschichtdicken auf dem 12 % Chrom-Stahl VM2 SHC nach 1000 h Korrosionszeit
in H,O-CO, weisen fiir alle Driicke des korrosiven Mediums eine schwache Zunahme der
Korrosionsraten bis zur Grenztemperatur von 600 °C auf (Abbildung 4-37). Oberhalb von
600 °C findet eine Vergroferung des Oxidschichtwachstums, insbesondere flir dem hochsten
Druck des korrosiven Mediums (80 bar) statt. Die Oxidschichtdaten fiir 1 bar Druck liegen
zwischen den Werten fiir 30 und 80 bar.
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Abbildung 4-33 Oxidschichtwachstum nach 1000 h Korrosionsdauer in H;O-CO; als Funktion der
Temperatur auf dem Stahl 13CrMo44
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Abbildung 4-34 Oxidschichtwachstum nach 1000 h Korrosionsdauer in H,O-CO; als Funktion der

Temperatur auf dem Stahl 724
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Abbildung 4-35 Oxidschichtwachstum nach 1000 h Korrosionsdauer in H;O-CO, als Funktion der

Temperatur auf dem Stahl T92
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Abbildung 4-36 Oxidschichtwachstum nach 1000 h Korrosionsdauer in H,O-CO, als Funktion der
Temperatur auf dem Stahl X20CrMoV12-1
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Abbildung 4-37 Oxidschichtwachstum nach 1000 h Korrosionsdauer in H,O-CO; als Funktion der
Temperatur auf dem Stahl VM12 SHC

4.2.2 Einfluss des Drucks

In den Abbildungen 4-38 bis 4-42 sind das Oxidschichtwachstum als Funktion des Druckes
bei verschiedenen Temperaturen dargestellt. Diese Daten entsprechen den Messpunkten in
den Abbildungen 4-30 bis 4-32.

Eine VergroBerung der Oxidschichten ist fiir den Stahl /3CrMo44 mit Ausnahme von 600 °C
bei 30 bar Druck fiir jede Korrosionstemperatur nachweisbar (Abbildung 4-38). Die Stihle
724 und 792 zeigen erst ab 625 °C, dass eine Erhohung des Druckes H,O-CO, auf 80 bar
Druck zu ausgepriagtem Oxidschichtwachstum fiihrt (Abbildungen 4-39 und 4-40). So stellt
sich fiir den Stahl 792 bei 650 °C und 1 bar Druck eine Schichtdicke von 202 £ 7,9 um ein,
die sich auf 209 * 14,0 um bei 30 bar und 267 + 11,8 um bei 80 bar vergroBert. Die
Korrosionsraten auf den 12 % Cr-Stdhlen X20CrMoV12-1 und VMI12 SHC nehmen erst mit
steigendem Druck ab und vergrofern sich bei einer Druckzunahme von 30 bar auf 80 bar
(Abbildungen 4-41 und 4-42). Analog zu den niedrig legierten Stdhlen und den 9 %-Chrom-
Stahlen wird fir die 12 % Cr-Stdhle ein Druckeinfluss besonders bei hohen
Korrosionstemperaturen beobachtet. Auf dem Stahl VM2 SHC wurde beispielsweise fiir
einen Korrosionsdruck von 30 bar und eine Temperatur von 625 °C eine Schichtdicke von 40
+ 3,2 um gemessen. Eine Erhohung des Korrosionsdruckes auf 80 bar verursacht das
Wachstum von 150 £ 8,5 um dicken Schichten. Die Messunsicherheiten von 1o der
Schichtdicke sind in den jeweiligen Diagrammen eingezeichnet. Damit sind die oben
angefiihrten Aussagen und Vergleiche signifikant und liegen nicht im Unsicherheitsbereich.
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Abbildung 4-38 Schichtdickenwachstum als Funktion des Druckes fiir den Stahl 13CrMo44 nach 1000 h

Korrosionsdauer in H,O-CO,.
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Abbildung 4-39 Schichtdickenwachstum als Funktion des Druckes fiir den Stahl 724 nach 1000 h

Korrosionsdauer in H,O-CO,.
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Abbildung 4-40 Schichtdickenwachstum als Funktion des Druckes fiir den Stahl 792 nach 1000 h

Korrosionsdauer in H,O-CO,.
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Abbildung 4-40 Schichtdickenwachstum als Funktion des Druckes fiir den Stahl X20CrMoV12-1 nach
1000 h Korrosionsdauer in H,O-CO,.
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Abbildung 4-41 Schichtdickenwachstum als Funktion des Druckes fiir den Stahl VM12 SHC nach 1000 h
Korrosionsdauer in H,O-CO,.
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4.2.3 Einfluss der Zeit

Von den sinnvollen Modellen mit linearen, parabolischen und kubischen Wachstum, stimmt
das parabolische Wachstum am besten mit den Schichtdickenverldufen in Tafel 4-18 iiberein
(Vgl. Kapitel 5.1). Die dargestellten Messpunkte entsprechen den Daten in den Abbildungen
4-30 bis 4-32.

Die Oxidschichtdicken auf dem niedrig legierten Stahl /13CrMo44 weisen fiir einen Druck
von 80 bar zeitabhéngiges Wachstum mit Inkubationszeit auf. In Tafel 4-18 ist dargestellt,
dass sich nach 250 h Korrosionszeit relativ diinne Schichten im Temperaturintervall von 500
bis 600 °C bei 80 bar Druck bilden. Nach 1000 h Korrosionszeit und 80 bar Druck sind die
Oxidschichten stark gewachsen und weisen bei einer Versuchstemperatur von 600°C
Oxidschichtdicken bis zu 293 um auf. Eine Versuchstemperatur von 500 °C fiihrt nach 1000
h Korrosionszeit zu 75 pm dicken Schichten.

Tafel 4-18 Oxidschichtwachstum als Funktion der Zeit fiir 1 und 80 bar Druck des korrosiven Mediums
H,0-CO,.
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Dies entspricht einer Rate, die flir den Einsatz in Kraftwerken zu hoch ist. Die Ausbildung
einer Inkubationszeit ist auf dem Stahl 13CrMo44 unter 1 bar Druck der Gasmischung nicht
beobachtet worden.

Im Gegensatz zum zeitlichen Oxidschichtwachstum auf dem niedrig legierten Stahl
13CrMo44 bei 80 bar Druck, zeigen die Oxidschichten auf dem 9 % Cr-Stahl 792 und dem
12 % Cr-Stahl VM12 SHC wihrend einer Korrosionsbelastung in H;O-CO, unter 1 bar Druck
und 80 bar Druck ein Wachstum ohne Inkubationszeit. Nach 1000 h Versuchsdauer wird der
Temperatureinfluss stérker sichtbar. Das Oxidschichtwachstum ist besonders bei hohen
Temperaturen, beispielsweise bei 80 bar Druck zwischen 625 °C und 650 °C, beschleunigt.

4.2.4 Unsicherheitsbudget

In jedem druckbestimmten Experiment sind bis zu 3 Rohre in je einem Ofen angeordnet und
werden parallel korrodiert. Das Temperaturprofil entlang der Rohrachse wird tiber die
gesamte Versuchsdauer aufgezeichnet und dient zur Bestimmung einzelner Temperaturen,
bei denen die metallographischen Untersuchungen stattfinden. Die radiale
Temperaturunsicherheit wurde messtechnisch nicht erfasst, konnte sich jedoch in den
Oxidschichtdicken widerspiegeln.

Die axialen und radialen Temperaturen konnten dabei beeinflusst werden durch
herstellungsbedingte Wanddickenunterschiede der Rohre und die Position der Rohre
innerhalb des Ofens. Der axiale Warmetransport ist bei dickwandigen Rohren héher als bei
diinnwandigen Rohren, sodass insbesondere der Stahl VMI2 SHC mit der kleinsten
Wanddicke von 4 mm, variierende Temperaturen radial zur Rohrachse ausbilden konnte.
Abgesehen von unterschiedlichen Temperaturen konnten Abweichungen in den
Oxidschichtdicken eine Folge des Korrosionsprozesses, unterschiedlicher
Umfangstemperaturen (Kapitel 3.3.3.5) aber auch der Priparation sein. Abplatzungen,
Verlust von Legierungselementen durch Abdampfeffekte sowie durch die Priparation
bedingte Schiadigungen an den Oxidschichten geben eine kleinere Schichtdicke wieder als
real gewachsen ist. GréBere Schichtdicken konnen unter anderem durch die Ablagerung von
mitgerissenen  Oxidpartikeln  oder  durch  die  Kondensation  abgedampfter
Legierungselementen und deren Verbindungen verursacht werden.

Aufgrund der moglichen Varianz der Oxidschichten senkrecht zur Rohrachse bzw. in den
Querschliffen, wurde tiberpriift, ob die Oxidschichten in Bezug auf die Ofenlage bevorzugte
Wachstumsrichtungen ausbilden. Die Analyse wurde gemidf3 den Ausfithrungen in Kapitel
3.4.3 durchgefiihrt. Die Abbildungen 4-43 bis 4-46 zeigen die temperaturabhingigen
Windrosendarstellungen der gemessenen Oxidschichten nach der Korrosion unter 30 bar und
80 bar Druck nach 1000 h Korrosionsdauer fiir alle parallel untersuchten Stihle. Die
Himmelsrichtungen geben die Lage des Schliffes im Ofen wieder (Kapitel 3.4.2). Die
richtungsabhingige VergroBerung der Schichtdicken ist auf Einzelwerte begrenzt, wodurch
sich der Einfluss von unterschiedlichen Temperaturen ausschliefen ldsst. Ein Vergleich mit
den Oxidschichten ergibt, dass infolge von Abplatzungen bzw. préparativ bedingten
Verlusten an der Oxidschicht das Auftreten von Minima und Maxima verursacht worden ist.
Besonders fiir den Stahl X20CrMoV12-1 wurde eine briichige Oxidschicht festgestellt, die
sich nur sehr schwer wihrend des Abkiihlvorganges und wéhrend der Priparation erhalten
lasst.

Aufgrund der moglichen Beeinflussung der Schichtdicken, wurden die Schichtdickenmaxima
in jeder Richtung ausgewertet und der Einfluss auf den Verlauf der Schichtdicke als Funktion
der reziproken Temperatur analysiert. In Tafel 4-19 sind die Windrosendarstellungen
dargestellt, die sich fiir die Stihle /13CrMo44, T92 und X20CrMoVI2-1 nach 1000 h
Korrosionsdauer bei 30 bar Druck der Gasmischung aus den Maxima ergeben. Die Maxima
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wurden dabei aus den groBten 5 Werten ermittelt. Eine Einteilung der 100 Messwerte pro
Windrosenrichtung hatte zuvor ergeben, dass sich 5 Werte in der hochsten
Schichtdickenklasse befanden. Die Klassenbreite wurde nach Sachs durch (s, —s,.,)/14,5

errechnet [SAC-67]. Die grofiten relativen Abweichungen vom Mittelwert sind fiir den Stahl
X20CrMoV12-1 vorhanden. In absoluten Werten betragt die Abweichung 2 pm. Der Verlauf
der Schichtdicken als Funktion der Temperatur wird durch die Auswertung der Maxima an
Stelle der Mittelwerte nicht verdndert. Die Beriicksichtigung der Mittelwerte wird daher als
reprasentativ fiir die Schichtdickenbestimmung angesehen.

Tafel 4-19 Windrosendarstellungen der Maxima sowie Schichtdicke als Funktion der Temperatur
(Maxima, Mittelwerte) fiir die Stiihle a.) 13CrMo44,b.) T92 und c.) X20CrMoV12-1 nach 1000 h
Korrosionsdauer bei 30 bar Druck H,0-CO; [pm].
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1000 h, 30 bar

Abbildung 4-42: Lage der Versuchsrohre im Ofen und Windrosendarstellungen der Oxidschichten fiir
13CrMo44, T92 und VM12 nach 1000 h Korrosionsdauer bei 30 bar Druck des korrosiven Mediums

[nm].
1000 h, 30 bar

X20CrMoV 12-1
400

200

Abbildung 4-43: Lage der Versuchsrohre im Ofen und Windrosendarstellungen der Oxidschichten fiir
X20CrMoV12-1 und 724 nach 1000 h Korrosionsdauer bei 30 bar Druck des korrosiven Mediums [um]
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1000 h, 80 bar

X20CrMoV 12-1

Abbildung 4-44: Lage der Versuchsrohre im Ofen und Windrosendarstellungen der Oxidschichten fiir
13CrMo44 und 792 nach 1000 h Korrosionsdauer und fiir X20CrMoV12-1 nach 4000 h Korrosionszeit bei
80 bar Druck des korrosiven Mediums [pm].

1000 h, 80 bar

Abbildung 4-45: Lage der Versuchsrohre im Ofen und Windrosendarstellungen der Oxidschichten fiir
VM12 SHC und T24 nach 1000 h Korrosionsdauer bei 80 bar Druck des korrosiven Mediums [pm].
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4.2.5 Wirkung von Druck und Temperatur wahrend der Korrosion
in HzO-COz

Zur Quantifizierung des Temperatur- und Druckeinflusses wurden die Oxidschichten mit der
in Kapitel 3.4.3 vorgestellten Software Design Expert 7 mit einem linearen Zwei-Stufen-
Modell ausgewertet [DES-08]. Das lineare Gleichungssystem, auf dem die Analyse beruht,
erlaubt eine Berechnung des Schichtdickenwachstums innerhalb des gewéhlten Intervalls. An
Hand der errechneten Koeffizienten kann der Einfluss der Einzelparameter und deren
Abhingigkeit  untereinander  bewertet ~werden (Wechselwirkung). Aus  den
Wirkungskoeffizienten ist es moglich, die Werkstoffe beziiglich des temperatur- und
druckabhéngigen Wachstums quantitativ zu vergleichen. In den Abbildungen 4-47 bis 4-49
sind die Temperatur (a, in Gl 39), die Druck (a, in Gl 39), - und die
Wechselwirkungskoeffizienten (a, in Gl 39) zwischen Druck und Temperatur dargestellt,

die sich nach der Auswertung der Schichtdicken nach 1000 h Korrosionsdauer auf der
Innenseite der Rohre in den Temperaturintervallen 500-550 °C, 550-575 °C, 575-600 °C und
600-625 °C im Druckintervall von 30 und 80 bar fiir jeden einzelnen Werkstoff ergeben. Die
Schichtdicken fiir die Intervalle von 1 und 30 bzw. 1 und 80 bar wurden nicht ausgewertet,
da die Randbedingungen (Probenform, Oberflichenrauheit, Stromungsgeschwindigkeit etc.)
zu unterschiedlich waren.

Die Wahrscheinlichkeit des linearen Modells wird in diesem Verfahren mit dem t-Test
ermittelt. Alle im Text als signifikant bezeichneten Modellkoeffizienten sind auf 95 %
Signifikanzlevel getestet.

Die Wechselwirkung zwischen Druck und Temperatur bezogen auf das Schichtwachstum
sind in diesem empirisch linearen Modell unterhalb von 600 °C vernachléssigbar, d.h. Druck
und Temperatur wirken unabhingig voneinander und diirfen unabhingig voneinander
diskutiert werden (Abbildung 4-46). Oberhalb von 600 °C existiert fiir die Stdahle 792 und
VMI12 SHC eine Wechselwirkung von Druck und Temperatur auf das Oxidschichtwachstum,
was bereits in Kapitel 4.2.2 qualitativ beschrieben wurde. Die Temperaturkoeffizienten geben
tendenziell den Verlauf der Schichtdicken als Funktion der Temperatur wieder, d.h. diese Art
des Modells eignet sich zur empirischen Beschreibung von Korrosionsdaten (Abbildung
4-47). Mit steigender Temperatur nehmen die Temperaturkoeffizienten fiir die Stdhle
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Abbildung 4-46: Temperatur-Druck-Wechselwirkungskoeffizienten (a, in Gl. 39) in H,0-CO, im

Intervall von 30 und 80 bar.
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13CrMo44, T92 und ¥MI12 SHC in Ubereinstimmung mit den in Kapitel 4.2.1 getroffenen
Aussagen zu. Der hohere Temperaturkoeffizient fiir den Stahl 13CrMo44 im
Temperaturintervall 500-550 °C im Vergleich zum Temperaturintervall 550-575 °C resultiert
aus der Verdopplung des Analyseintervalls infolge der linearen Modellannahme. Er muss fiir
einen Vergleich mit einem 25 °C-Intervall halbiert werden.

Hohere Chromgehalte in der Legierung schwichen den Einfluss der Temperatur auf das
Oxidschichtwachstum. Die Wirkung der Temperatur ist fiir den niedrig legierten Stahl
13CrMo44 am stirksten. Im Temperaturintervall von 575-600 °C bewirkt die Temperatur ein
doppelt so groBes Schichtwachstum wie im Temperaturintervall von 500-550 °C. Der im
Vergleich zu diesen Temperaturintervallen niedrigere Einfluss im Bereich von 550-575 °C
resultiert aus der doppelt so grofen Intervallwahl. Der 9 % Cr-Stahl 792 hat im
Temperaturintervall von 575-600 °C im Vergleich zum Intervall von 500-550 °C ein 1,2-
faches Wachstum. Erst bei hoheren Temperaturen von iiber 600 °C zeigt sich ein von der
Temperatur deutlich beeinflusstes Wachstum. So wird im Vergleich zum Intervall 575-600
°C im Temperaturintervall von 600-625 °C ein 2,3-faches Wachstum erreicht. Entsprechend
dem Verlauf der Schichtdicken zeigen die 12 % Cr-Stahle X20CrMoV12-1 und VMI2 SHC
die geringste Abhingigkeit des Schichtdickenwachstums von der Temperatur. Unterhalb
600 °C ist der Einfluss der Temperatur gleich bleibend klein. Erst im Temperaturintervall
von 600-625 °C steigt die Wirkung der Temperatur fiir den Stahl VM12 SHC an. Fiir den
Stahl X20CrMoV12-1 ist der Einfluss der Temperatur im gesamten analysierten Bereich
gleich bleibend.

Die Koeffizienten in Abbildung 4-48 geben den Einfluss des Druckes im Bereich von 30 und
80 bar auf das Oxidschichtwachstum nach 1000 h Korrosionsdauer in den
Temperaturintervallen 500-550 °C, 550-575 °C, 575-600 °C und 600-625 °C fiir jeden
einzelnen Werkstoff wieder. Fir die beiden Stihle 792 und X20CrMoVi2-1 ist der
Druckeinfluss auf das Oxidschichtwachstum in H,O-CO; vernachléssigbar klein. Ein durch
den Druck beeinflusstes Wachstum wird fiir den gesamten Temperaturbereich fiir die Stihle
13CrMo44 und VMI12 SHC festgestellt. Aufgrund der vergleichbaren Wirkung des Drucks
auf den Stahl /13CrMo44 und VMI12 SHC (Faktor 20) ldsst sich schlieen, dass der Einfluss
des Druckes unabhingig vom  Chromgehalt der Legierungen wund der
Phasenzusammensetzung in der Oxidschicht ist.
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Abbildung 4-47: Temperaturkoeffizienten (a, in Gl. 39) fiir das Oxidschichtwachstum in H,0-CO, im
Intervall von 30 und 80 bar .
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Abbildung 4-48: Druckkoeffizienten (a, in Gl. 39) fiir das Oxidschichtwachstum in H,0-CO, im
Intervall von 30 und 80 bar .

4.3 Aufkohlung des Grundmaterials

4.3.1 Einfluss von Temperatur, Druck und Zeit

Neben der Bildung von neuen kohlenstoffreichen Phasen wurde die Aufkohlung des
Grundmaterials festgestellt. Die Deutung und Interpretation der Abhéngigkeiten der
Aufkohlungstiefen von Temperatur, Druck und Chromgehalt wird in Kapitel 4.3.2 und 6.2
dargestellt.

Die lichtmikroskopischen Aufnahmen an geédtzten Querschliffen der niedrig legierten Stihle
13CrMo44 und T24 belegen (Tafel 4-20), dass es unterhalb der Oxidschicht bei 550 °C und 1
bar Druck zu keiner Aufkohlung des Grundmaterials kommt. Die 9-12 % Cr-Stihle zeigen
jedoch eine stark aufgekohlte Zone unterhalb der Oxidschicht nach einer Korrosionsdauer
von 1000 h bei 1 bar Druck und 600 °C (Tafel 4-21). Die aufgekohlten Zonen lassen sich
starker dtzen und zeichnen sich dunkel unterhalb der Oxidschicht ab.

Mit Hilfe von Elektronenstrahlmikrosondenanalysen wurden, wie in Kapitel 2.2.4 und 3.4.3
erldutert, die Aufkohlungstiefen fiir jeden Werkstoff bestimmt. In den Abbildungen 4-50 bis
52 sind die temperaturabhingigen Entwicklungen der Aufkohlungstiefen nach 1000 h
Korrosionszeit bei 1 bar, 30 und 80 bar Druck des flieBenden H,O-CO, dargestellt. Fiir die
Beschreibung ist es sinnvoll, analog zur Einteilung in Kapitel 2.2.2, die Stihle gemdf ihrem
Chromgehalt in niedrig legierte Stihle mit weniger als 2,4 % Chrom und in 9-12 % Chrom-
Stihle einzuteilen.

Bei 1 bar Druck betriagt die Aufkohlungstiefe fiir den niedrig legierten Stahl /3CrMo44 bei
einer Korrosionstemperatur von 600 °C und 1000 h Auslagerungszeit 60 pm. Eine
VergroBerung der Aufkohlungstiefen wird fir die Stdhle 792 und X20CrMoV12-1 mit
wachsender Korrosionstemperatur dokumentiert (Abbildung 4-49). Im Vergleich zum Stahl
T92 mit einem starken temperaturabhingigen Anstieg der Aufkohlungstiefe, sind die
Aufkohlungstiefen im Stahl X20CrMoVi2-1 bei 1 bar Druck einer geringeren
Temperaturabhéingigkeit unterworfen. Der niedrig legierte Stahl 724 und der 12 % Chrom-
Stahl VM12 SHC zeigen eine Zunahme der Aufkohlungstiefen von 550 °C auf 600 °C. Eine
weitere Erhohung der Korrosionstemperatur auf 650 °C fiihrt zu keiner weiteren Zunahme
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der Aufkohlungstiefen bei 1 bar Druck bzw. die Abweichungen liegen innerhalb des
Messfehlers.

Eine Erhéhung des Drucks des korrosiven Mediums H,O-CO; auf 30 und 80 bar bewirkt eine
tiefere Aufkohlung der Stihle /3CrMo44, T92 und VMI2 SHC mit Ausnahme von 625 °C
(Abbildungen 4-51 und 4-52). Im Gegensatz zu den drucklosen Versuchen kohlt der Stahl
13CrMo44 unter Druck bei niedrigen Temperaturen auf. Mit einer Erh6éhung der
Korrosionstemperatur im Temperaturintervall von 550 bis 600 °C ist eine Abnahme der
Aufkohlungstiefe fiir den niedrig legierten Stahl /3CrMo44 gegeben. Parallel hierzu wird die
Bildung von Duplexschichten aus Eisenoxiden und Zementit beobachtet (siche Kapitel 4.1).
Die Stihle 792 und X20CrMoV12-1 zeigen in Ubereinstimmung mit den Analysen bei 1 bar
Druck zunehmende Aufkohlungstiefen mit steigender Temperatur, wobei die
Aufkohlungstiefen im Stahl 792 stark und im Stahl X20CrMoVi2-1 schwach
temperaturabhdngig sind. Im Vergleich zu den Versuchen unter 1 bar Druck hat sich die
Aufkohlungstiefe bei 80 bar Druck im Stahl 792 verdoppelt und im Stahl X20CrMoV12-1
halbiert. Fiir den letzteren Stahl erfolgt eine verstirkte Aufkohlung unter 1 bar Druck. Der
Stahl VM12 SHC zeigt bei 30 bar Druck des korrosiven Mediums generell geringe
Aufkohlungstiefen von maximal 50 um (Abbildung 4-50). Unter einem erhéhten Druck von
80 bar wird das Grundmaterial jedoch massiv aufgekohlt. Im Vergleich zu 1 bar Druck ist die
Aufkohlung bei 600 °C und 80 bar doppelt so tief (Abbildung 4-51). Bei hoheren
Korrosionstemperaturen von 625 °C wird eine Abnahme der Aufkohlungstiefe beobachtet,
die mit der Ausbildung von effektiven FeCr,O4-Schichten in der inneren Korrosionszone
verbunden ist.

Der Chromgehalt in den Legierungen beeinflusst die Aufkohlung des Grundmaterials.
Gemdl den Ausfilhrungen in Kapitel 2.2.4 steigt die Aufkohlung mit wachsendem
Chromgehalt der Legierungen an, wobei bei 11 % Chrom ein Maximum der
Aufkohlungstiefen erwartet wird. Sobald sich eine effektive chromreiche Schicht in der
inneren Korrosionszone bildet, sinkt die Aufkohlungstiefe ab. Dementsprechend nimmt die
Aufkohlungstiefe fiir eine Temperatur von 600 °C bei 1 bar Druck mit steigendem
Chromgehalt nach 1000 h Korrosionszeit in flieBendem H,O-CO, tendenziell zu (Abbildung
4-49). Eine Ausnahme bildet der Stahl VM12 SHC, der eine mit dem Stahl 792 vergleichbare
Aufkohlungstiefe ausprigt.

In Abbildung 4-52 ist der zeitliche Verlauf der Aufkohlungstiefen nach 250 h und 1000 h
Korrosionsdauer bei einer Temperatur von 600 °C exemplarisch fiir Versuche unter 1 bar
Druck dargestellt. Die Aufkohlung nimmt mit fortschreitender Korrosionszeit
erwartungsgemill zu, wobei die chrombeeinflusste Anordnung der Aufkohlungstiefen
unverdndert bleibt.

Tafel 4-20 Zeilenformiges Walzgefiige im Stahl 13CrMo44 und bainitisches Gefiige im Stahl 724 nach
einer Korrosion bei 1 bar Druck und 550 °C.

13CrMo44 T24
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Tafel 4-21: Korrosion und Aufkohlung der 9-12 % Chrom-Stiihle nach 1000 h Korrosionszeit bei 1 bar
Druck und 600 °C.

T92 X20CrMoV12-1 VMI12 SHC

600 ; : .
[ 13CrMo44 1
500 | T24 |
. 792
400 |EEEIX20CrMov12-1
- 12 ]
300 1 :

Aufkohlungstiefe / pm

550 600 650
Temperatur / °C

Abbildung 4-49: Aufkohlungstiefen nach 1000 h Korrosionsdauer in flieBendem H,0-CO; und 1 bar

Druck.
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< 200 3
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o |
< 100 .
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Abbildung 4-50: Aufkohlungstiefen nach 1000 h Korrosionsdauer in flieBendem H,0-CO; bei 30 bar.
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Abbildung 4-51: Aufkohlungstiefen nach 1000 h Korrosionsdauer in flieBendem H,0-CO; bei 80 bar.
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Abbildung 4-52: Zeitliche Entwicklung der Aufkohlungstiefen in flieBendem H,0-CO, bei 600 °C und 1
bar Druck.

4.3.2 Wirkung von Temperatur und Druck auf die Aufkohlung des
Grundmaterials

In den Abbildungen 4-54 und 4-55 sind die Temperatur- und Druckkoeffizienten dargestellt,
die sich nach Auswertung (DoE-Verfahren) der Aufkohlungstiefen nach 1000 h
Korrosionsdauer auf der Innenseite der Rohre in den Temperaturintervallen 550-575 °C, 575-
600 °C und 600-625 °C im Druckintervall von 30 und 80 bar fiir jeden einzelnen Werkstoff
bestimmt wurden.

Fiir den niedrig legierten Stahl /3CrMo44 wurde ein negativer Temperaturkoeffizient der
Aufkohlung erhalten, was auf eine Entkohlung des Grundmaterials und den Einbau von
Kohlenstoff in die kohlenstoffhaltigen Duplexschichten hinweist (Kapitel 4.1). Eine
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Abbildung 4-53: Temperaturkoeffizienten (a, in Gl 39) fiir die Aufkohlungstiefen in H,0-CO, im
Intervall von 30 und 80 bar.
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560-575°C
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Abbildung 4-54: Druckkoeffizienten (a, in Gl. 39) fiir die Aufkohlungstiefen in H,O-CO, im Intervall
von 30 und 80 bar.

Erhohung der Temperatur wirkt in Ubereinstimmung mit dem Oxidschichtwachstum auf den
9 %-Cr-Stahl 792 begiinstigend fiir die Aufkohlung. Die Aufkohlung des Stahles VM12 SHC
mit 12 % Chrom ist solange temperaturabhingig bis sich eine schiitzende chromreiche
Schicht gebildet hat (Kapitel 2.2.4).
In Deckung mit den Druckkoeffizienten des Oxidschichtdickenwachstums (Abbildung 4-48)
zeigen auch die Druckkoeffizienten fiir die Aufkohlung fiir den niedrig legierten Stahl
13CrMo44 und den 12 % Cr-Stahl VM12 SHC einen positiven Einfluss. Mit steigendem
Druck vergroBert sich demnach die Aufkohlungstiefe. Der Druckeinfluss fiir den Stahl 792
ist negativ. Sowohl der Druck- als auch der Temperatureinfluss auf den Stahl X20CrMoV'12-
1 ist vernachldssigbar. Entsprechend dem Oxidschichtwachstum kann auch die Reduzierung
der Aufkohlung auf die Bildung von chromreichen Schichten zuriickgefiihrt werden (siche
Kapitel 2.2.4).
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4.4 Abdampfen von Legierungselementen

Bei der Korrosion von chromhaltigen Legierungen wird gemidfl der Zusammenfassung in
Kapitel 2.2.3 das Verdampfen von chromhaltigen Verbindungen tiber Chromoxid fiir das
Versagen bzw. die Existenz von eisenhaltigen Oxidschichten verantwortlich gemacht. Aus
diesem Grund wurde der kondensierte Dampf aus der Versuchsanlage in Zeitraum von 5 h
bis 240 h nach dem Versuchsstart entnommen und auf abdampfende Spezies untersucht.
Nach 240 h wurden keine weiteren Proben entnommen, da die Abdampfraten
vernachlissigbar klein sind.

Da wiahrend der Korrosionsversuche alle in dieser Arbeit untersuchten Stihle parallel
zueinander korrodiert wurden, geben die Daten das Abdampfverhalten aller Stihle integral
wieder. In den Abbildungen 4-56 und 4-57 sind die Analysen im Verhiltnis zu den Gehalten
des zugefiihrten Wassers aufgetragen. Die in Relation gebrachten Einheiten waren pg/l. In
den Versuchen unter 1 bar dampften zu Beginn der Korrosion Gasspezies mit Eisen, Nickel
und Mangan und Chrom ab. Die Abdampfrate von Chrom ist vernachldssigbar klein (Vgl.
Abbildung 4-55). Fiir die Versuche unter 1 bar Druck werden nach einer Korrosionszeit von
100 h konstante Abdampfraten gemessen. Ein erhohter Gasdruck H,O-CO, von 80 bar
bewirkt das Abdampfen von Gasspezies mit Eisen, Mangan, Nickel, Chrom und Molybdan
mit mehr als 10 pg /1 (Abbildung 4-56). Eine konstante Abdampfrate wird nach 120 h
erreicht. Bezogen auf die korrodierte Gesamtprobenoberfliche ist die Abdampfrate
vernachléssigbar.

wl tl v r _.._ . - a0 ool r r - + v : ]
a— Mn
A—Ni 300 504 4
304 v—Mo 4250 §
] ——W | 3 407
g -u— Fe - 200 H
% \L 4150 © S
i o i 100 o §
* 104 BN 4
g RS N N o 104 1
08-0g_o o  * Aa 150
0] Nleeee_ T by ]
- — 40
T T T T - 10+ r - v v T T
50 100 150 200 250 0 20 40 60 80 100 120 140
time /h time /h
Abbildung 4-55: Abdampfdaten wihrend der Abbildung 4-56: Abdampfdaten wihrend der
Korrosion in H,O-CO, bei 1 bar Druck. Korrosion in H,O-CO, bei 80 bar Druck.
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4.5 Gefiigeverdnderungen des Grundmaterials

Da der Korrosionsprozess und der Aufkohlungsprozess unter anderem durch das Geflige der
Legierungen beeinflusst werden, wurde insbesondere an der Grenzfliche Oxid-Metall das
Gefiige vor und nach den Korrosionsprozessen analysiert. Fiir den niedrig legierten Stahl
13CrMo44 ist ein ferritisches Gefiige typisch. Das Ausgangsgefiige fiir den Stahl 724 weist
im Kern ein bainitisches Gefiige auf und am Rand ein ferritisches Gefiige. Es ist zu
vermuten, dass sich durch eine Randentkohlung das bainitisches Gefiige in ein ferritisches
Gefiige 4dndert. Nach 250 h Korrosionszeit ist das bainitische Grundgefiige mit der
ferritischen Randzone noch gut zu erkennen (Tafel 4-22). Der Stahl VMI2 SHC weist
ebenfalls nach 1000 h Korrosionsdauer ein bainitisches Gefiige auf, in welchem sich Ferrit
und Fe;C in geringem Mall ausgeschieden haben. Sowohl fiir den Stahl 792 und
X20CrMoV12-1 zeigt sich nach 1000 h Korrosionsdauer angelassener Martensit, in dem sich
Ferrit und Fe;C gebildet haben. An der Grenzfliche zum Oxid entsteht bei allen 9-12 %
Chrom-Stihlen eine chromarme ferritische Zone, die durch die Diffusion von Chrom in das
Oxid entstanden ist. Die Stihle /3CrMo44 und X20CrMoV12-1 zeigen am Innenrand eine
Verformungszone, die durch den Herstellungsprozess (Langlochbohren) entstanden ist.

Tafel 4-22 Gefiige der Stihle 13CrMo 44, 724 und T 92 im Ausgangszustand und nach 1000 h
Korrosionsdauer bei 575 °C und 80 bar Druck.

13CrMo44
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4.6 Korrosion unter dualen Bedingungen

Auf den AuBenseiten sind die Rohre Laborluft unter 1 bar Druck und Versuchstemperatur
ausgesetzt. Ziel dieser Anordnung und der dualen Korrosion an Luft und Gas war
urspriinglich, die an Luft auf der AuBenseite gewachsenen Oxide und auf der Innenseite unter
H,O-CO, entstandenen Oxide hinsichtlich ihrer Phasenzusammensetzung und
Oxidschichtdicke direkt an einem Querschliff vergleichen zu kénnen und ins Verhiltnis zu
bereits publizierten Oxidationsraten zu setzen.

Die Untersuchungen der auf der Aullenseite unter Umgebungsluft gewachsenen
Oxidschichten ergaben, dass die Temperatur, das korrosive Medium und der Druck auf der
Innenseite sowie die Wandstirke einen Einfluss auf das Wachstum der Oxidschichten auf der
Luft zugewandten Seite ausiiben. Am Beispiel des 12 % Chrom-Stahles ist diese
Korrosionsverhalten an Luft in Abbildung 4-58 verdeutlicht. Auf der Auf3enseite ist unter
Luftatmosphire ein verstirktes Oxidwachstum zu beobachten, was fiir diesen hochlegierten
Stahl untypisch ist. Im Vergleich ist die dinne Korrosionsschicht zu sehen, die in
synthetischer Luft ohne Einfluss eines zweiten Mediums bei gleicher Temperatur wichst.

Laborluft
Umgebungsdruck

H,0-CO; (80 bar)iLuft %=

Abbildung 4-57: Versuchanordnung und Schichtanordnung fiir die Korrosion unter Dualatmosphéren
bei 600 °C fiir den Stahl VM12 SHC.

4.6.1 Aufbau der Oxidschichten

In Tafel 4-23 sind die nach 1000 h Korrosionszeit unter Single- und Dual-Bedingungen bei
einer Temperatur von 600 °C gewachsenen Oxidschichten vergleichend dargestellt. Der
Aufbau dieser Oxidschichten ist schematisch in Abbildung 4-59 zusammengefasst. Die
Stdhle 13CrMo44 und T24 gehoren zu den warmfesten Stdhlen, welche an Luft
zweischichtige Oxide ausbilden, die aus einer diinnen Hématitschicht (Fe,Os) und einer
innen liegenden, dickeren eisenreichen Magnetitschicht (Fe;Os) bestehen. Oberhalb von

109



575 °C bildet sich Wistit als dritte Schicht direkt zwischen Magnetit und dem
Grundwerkstoff und dominiert die Wachstumskinetik der Oxidschicht. Mit der Wiistitbildung
ist ein starker Anstieg der Wachstumskonstanten verbunden (Kapitel 2.2.1). Fiir die niedrig
legierten Stihle und fiir die 9-12 % Cr-Stéhle wird keine Verdnderung der Phasensequenz
unter dualen Bedingungen beobachtet. Im Folgenden wird die Auslagerung unter einem Gas
als single Korrosion bezeichnet. Unter single und dualen Korrosionsbedingungen wird ein
dreischichtiges Oxid aus Hématit, Magnetit und FeCr,O4 beobachtet. Aus den
lichtmikroskopischen Aufnahmen in Tafel 4-23 wird deutlich, dass sich mit steigendem
Druck im Innenrohr auf der AuBenseite interne Korrosionszonen bilden, die FeCr,O4 und
nicht korrodiertes Grundmaterial enthalten. Solche internen Korrosionszonen sind fiir die an
Luft (single) entstandenen Oxidschichten nicht nachweisbar. Unabhingig von der
Wandstirke der Stiahle (Tabelle 3-1) ist die Korrosionsschicht auf der Luft zugewandten
Seite und der Innenseite der Rohre im Aufbau und Phasensequenz &hnlich. Einziger
Unterschied ist die Bildung von Hamatit aufgrund der hohen Sauerstofffugazitit auf der Luft
zugewandten Seite. Der Stahl 792 zeigt an Luft starkes Buckling, was das Abheben von
Hamatit aufgrund von VolumenvergroBerung und Wachstumsprozessen innerhalb der
Schicht beinhaltet.

T/°C la 13CrMod4 o

T24
X20CrMoV12-1

650 YMIZSHC
— ~

| Luft/Luft | | Luft/H,0-cO5 |

e e s
575 b = (Fe,Cr)34// (FC,CI‘)34//
> FeCr,0, > FeCr,04
L J

550

500

Cr/m %

Abbildung 4-58 Schematischer Oxidschichtaufbau fiir verschiedene Stiihle auf der Luftseite unter
Einfach (Luft/Luft) und Dualbedingungen (Luft/H,0-CO,)
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Tafel 4-23: An Luft gewachsene Oxidschichten auf den Stiihlen 13CrMo44,724, T92, X20CrMoV12-1 und
VM12 SHC nach 1000 h bei 600 °C fiir Einfach- und Dualbedingungen. Unter Dualbedingungen lag
unterschiedlicher Druck (30 und 80 bar) auf der Rohrinnenseite vor.

Luft (1bar)/Luft (1 bar) Luft (1 bar)/H,0-CO,(30 Luft (1 bar)/H,0-CO,(80
bar) bar)

13CrMo44

S0 pm-
nicht untersucht

X20CrMoV12-1 T92 T24

VM12 SHC

»
T 3 50 pm Spm
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4.6.2 Beeinflussung des Oxidschichtwachstums

Im Folgenden werden der Einfluss von Temperatur, Druck, Wandstiarke auf die Korrosion
auf der Luftseite sowie deren Beziehungen untereinander dargelegt.

4.6.2.1 Einfluss der Temperatur

Die den Abbildungen 4-60 und 4-61 zeigen die auf der Luftseite unter der dualen
Bedingungen Luft/ H,O-CO, gewachsenen Oxidschichtdicken als Funktion der reziproken
Temperatur nach 1000 h Korrosionszeit. Im unteren Teil der Abbildung 4-60 sind die
Schichtdicken ohne dualen Einfluss hervorgehoben.

Die Dicke der Oxidschichten auf der AuBenseite des Rohres /3CrMo44 waren flir einen
Innendruck von 80 bar stark abgeplatzt und konnten nicht vermessen werden. In der
Auswertung sind fiir den Stahl X20CrMoV12-1 Daten eingeschlossen, die nach 4000 h
beobachtet wurden.

Die Oxidschichten auf der AuBenseite nehmen fiir alle untersuchten Stihle nach 1000 h
Korrosionszeit an Luft (dual) iiber dem gesamten Temperaturbereich zu. Fiir den niedrig
legierten Stahl werden in Abhédngigkeit von Versuchstemperatur und Innendruck die
starksten Oxidschichten festgestellt.

T4 G
835 595 560 525 495
250 " T T T T T T T
®-- 13CrMo44, 30 bar, dual
. o 13CrMo44, 1bar, single
200 4 3 -X=-T24, 30 bar, dual i
[ ®—T24, 1bar, single
3
£ 1s04 : 5 .
®
-
o \ )
2 004 i
5 () .
S . :
73] 2 =
50 4 ‘e Il
=
04 W .
T T T T T
10.5 110 11.5 12,0 125 130 135

AT K104 K"

Abbildung 4-59: Wachstum der Oxidschichten unter Einfach- und Dualatmosphéren auf den Stihlen
13CrMo44 und 724 nach 1000 h Korrosionszeit.
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Abbildung 4-60: Wachstum der Oxidschichten unter Einfach- und Dualatmosphiiren auf den Stihlen
792, VMI12 SHC und X20CrMoV12-1 nach 1000 h Korrosionszeit. Der grau unterlegte Bereich
kennzeichnet die Korrosion ohne dualen Einfluss (single).
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4.6.2.2 Einfluss des Drucks und der Wandstirke

Der Druck der H,O-CO,-Atmosphire auf der Innenseite beeinflusst das Oxidwachstum auf
der Luftseite. In den Abbildungen 4-62 bis 4-64 ist die Entwicklung der Oxidschichtdicke als
Funktion des Innendrucks fiir die 9-12 % Chrom-Stéhle aufgetragen. Mit wachsendem Druck
auf der Innenseite ldsst sich eine direkt dem Druck proportionale Vergroferung der Schichten
auf der Luft zugewandten Seite erkennen:

dA ~ p[nnen

Die Ergebnisse unter 1 bar Druck sind in dem in Kapitel 3.3.1 beschriebenen Reaktor
entstanden (single). Messpunkte fiir hohere Driicke stammen aus Korrosionsuntersuchungen
in dualen Atmosphdren. Die stirksten Oxidschichten wurden fiir den Stahl VMI2 SHC
festgestellt. Die gemessenen Schichtdicken auf dem Stahl 792 weichen nur leicht von denen
auf Stahl VMI12 SHC ab. Die diinnsten Oxidschichten bilden sich auf dem Stahl
X20CrMoV12-1 aus. Dies steht in Relation zu den unterschiedlichen Wandstirken der
Proben. In den Abbildungen 4-65 und 4-66 sind die Oxidschichtdicken als Funktion der
Wanddicke fiir die 9-12 % Cr-Stihle 792, X20CrMoV12-1 und VMI2 SHC aufgetragen.
Tendenziell nimmt das Oxidschichtwachstum auf der AuBenseite mit wachsenden
Wandstirken a ab:

d,~~
a

Diese Abhingigkeiten entsprechen dem in Kapitel 2.5 beschriebenen Transport durch eine
dichte Membran.

200 . .
180] ®™ Air/CO,H,0,550°C ]
1601 ® Air/CO,H,0,600°C 1

€ 140] A Air/COH,0,625°C v ]

2 120] v Air/COH,0, 650°C 1

%‘ 100 v :

5 80 A : ]

5 60+ ® s

£ 40 l ]

0 204 ]

o] & ]
0 20 40 60 80
Druck / bar

Abbildung 4-61: druckabhingiges Schichtwachstum auf der AufBlenseite fiir den Stahl 792 nach 1000 h
Korrosionsdauer unter dualem Einfluss.
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Abbildung 4-62. druckabhingiges Schichtwachstum auf der AuBlenseite fiir den Stahl X20CrMoV12-1
nach 1000 h Korrosionsdauer unter dualem Einfluss.

Abbildung 4-63: druckabhiingiges Schichtwachstum auf der AuBlenseite fiir
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Abbildung 4-64: Schichtdicke in Abhiingigkeit der Wanddicke bei 30 bar Druck nach 1000 h

Korrosionsdauer.
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Abbildung 4-65: Schichtdicke in Abhéngigkeit der Wanddicke bei 80 bar Druck nach 1000 h
Korrosionsdauer.

4.6.3 Wirkung von Druck und Temperatur wahrend der Korrosion unter
dualen Atmosphiarenbedingungen auf der Luftseite

In den Abbildungen 4-67 bis 4-69 sind die Temperatur-, Druck- und
Wechselwirkungskoeffizienten aus der DoE-Analyse dargestellt (Kapitel 3.4.3). Zugrunde
gelegt ist die Auswertung der Schichtdicken nach 1000 h Korrosionsdauer auf der
AuBlenseite der Rohre in den Temperaturintervallen 500-550 °C, 550-575 °C, 575-600 °C
und 600-625 °C im Druckintervall von 30 und 80 bar fiir die Stahle 792 und VM2 SHC. Die
Oxidschichten auf den Stihlen 13CrMo44, T24 und X20CrMoV12-1 konnten aufgrund von
Abplatzungen nicht ausgewertet werden. Die Daten fiir den Stahl 792 im Intervall von 600-
625 °C sind ebenfalls durch Abplatzungen zu niedrigen Werten hin verschoben.

70 T T T T

e - T92 1
Il VM12 SHC |

504 g

40+ |
30 .
20

104

Temperaturkoeffizient

500-550°C  550-575°C 575-600°C  600-625°C {
Temperaturintervall -

Abbildung 4-66: Temperaturkoeffizienten (a, in Gl. 39) fiir das Oxidschichtwachstum auf der Luft
zugewandten Seite im Intervall von 30 und 80 bar auf der Innenseite.
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Abbildung 4-67: Druckkoeffizienten (a, in Gl. 39) fiir das Oxidschichtwachstum auf der Luft
zugewandten Seite im Intervall von 30 und 80 bar auf der Innenseite.

Werden die Oxidschichtdicken auf der AuBlenseite mit Hilfe des DoE-Verfahrens
ausgewertet, ergeben sich dhnliche Aussagen wie fiir die Korrosion auf der Innenseite. Das
Oxidschichtwachstum  steigt erwartungsgemd mit der Temperatur an. Der
Wechselwirkungsparameter ~ von  Temperatur und Druck bezogen auf das
Oxidschichtwachstum ist nur oberhalb von 600 °C signifikant. Die Oxidschichten auf der
AuBlenseite weisen ein durch den Innendruck verursachtes druckabhingiges Wachstum auf.
In Ubereinstimmung mit den Druckkoeffizienten auf der Innenseite der Rohre VMI2 SHC,
bleibt der Druckkoeffizient mit steigender Temperatur bis zum Temperaturintervall von 600-
625 °C gleich. Oberhalb von 600 °C wird ein durch Temperatur und Druck stark
beschleunigtes Wachstum nachgewiesen. Der Druckkoeffizient fiir die Luftoxidation unter
dualen Atmosphérenbedingungen ist fiir den Stahl 792 groBer als fir die Korrosion unter
H,0-CO,. Wihrend das Oxidschichtwachstum auf der Innenseite unter H,O-CO,-Einfluss
hauptséchlich temperaturabhéngig ist, wachsen die Oxidschichten auf der Luft zugewandten
Seite in Abhédngigkeit vom Innendruck der Rohre. Fiir den Stahl VMI12 verlaufen die
Druckkoeffizienten auf der Innen- und Aufenseite parallel zueinander.

70 T T T

80 4 T2 i
. /M 12 SHC
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30 B

204 .

T*p-koeffizient

" 500-550°C 550-575°C 575-600°C  600-625°C |
Temperaturintervall

Abbildung 4-68: Temperatur-Druck-Wechselwirkungskoeffizienten (o, in Gl 39) fiir das
Oxidschichtwachstum auf der Luft zugewandten Seite im Intervall von 30 und 80 bar auf der Innenseite.
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4.6.4 Phasenanteile in den Oxidschichten

Da die Korrosion auf der Luft zugewandten Seite abhéngig ist von der Korrosion auf der
Innenseite der Rohre (Dualeffekt), wurden die Phasenanteile in den Oxidschichten auf der
Luftseite vermessen und mit denen auf der Innenseite verglichen.

Die quantitativen Phasenanalysen am Beispiel der Stihle 792 und VM12 SHC zeigen, dass
der Anteil Fe;O4 und (Fe,Cr);04/FeCr,O4 #dhnlich dem Verlauf auf der Innenseite der
korrodierten Rohre mit steigender Temperatur wichst (Abbildungen4-6, 4-71, 4-72). Eine
Ausnahme stellt der Stahl 792 bei einer Temperatur von 650 °C dar. Der Anteil Fe;O4 und
(Fe,Cr);04/FeCr,0y4 ist stark zu Gunsten des Hamatitanteils im Oxid reduziert. Die internen
Korrosionszonen, in denen neben chromreichem Fe-Cr-Spinell noch nicht oxidiertes
Grundmaterial vorliegt, werden mit zunehmender Temperatur tendenziell kleiner. Der
Verlauf stimmt mit dem Verlauf auf der Innenseite iiberein (Abbildung 4-6). Die
Hamatitanteile in der Oxidschicht sind im Bereich von 0,2. Die Auftragung des
Hématitanteils in den Oxidschichten in Abbildung 4-69 zeigt, dass sich der Hamatitanteil mit
steigender Temperatur vor allem fiir die 12 % Chrom-Stéhle vergroBert, was auf die Bildung
von schiitzenden Schichten in der inneren Korrosionszone hinweist. Mit steigender
Temperatur abnehmende Hématitanteile in den Oxidschichten werden sowohl fiir die niedrig
legierten Stahle /3CrMo44 und 724 als auch fiir den 9 % Chrom-Stahl 792 beobachtet.
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Abbildung 4-69: Himatitanteil in der Oxidschichten bei 30 bar Druck nach 1000 h Korrosionsdauer.
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5 Zusammenfassung der Ergebnisse

5.1 Vergleich der Korrosionsraten

Fiir die Auswertung des zeitlichen Oxidschichtwachstums in H,O-CO, (,,Innenseite*) wurde
ein parabolisches Gesetz herangezogen. Die Oxidschichtdicken auf den niedrig legierten
Stdhlen sind grofer als 100 pm und sollten gemidl3 der Analyse von Petit et al. daher
parabolisch wachsen [PET-64] (Kapitel 2.1.1). Fir die in dieser Arbeit gemessenen
Schichtdicken wurde ein parabolisches Wachstum gepriift. Mit 30 prozentiger
Wahrscheinlichkeit nach F-Test (DoE-Auswertung) existiert fiir die in dieser Arbeit
untersuchten Oxidschichten ein besseres Fitmodell. Von den wissenschaftlich sinnvollen
Modellen mit linearem Wachstum, parabolischem und kubischem Wachstum, ist das
parabolische Zeitgesetz das Modell, welches am Néchsten mit den Datenpunkten
ibereinstimmt.

Um einen Vergleich zwischen der hier untersuchten Korrosion in HO-CO, (30-70 mol %)
und der technische wichtigen Korrosion in Wasserdampf zu ermdoglichen, wurden die
parabolischen Wachstumskonstanten %, fir die untersuchten Temperaturen und fiir

unterschiedlichen Druck fiir den Zeitpunkt 1000 h Korrosionszeit nach Gleichung 3
berechnet (siehe Kapitel 1.6). Die Ergebnisse fiir &, sind in Abbildung 5-1 als Funktion der

reziproken Temperatur aufgetragen. Zum Grofenvergleich sind die Wachstumsraten fiir
verschiedene chromhaltige Legierungen in reinem Dampf als Linie eingezeichnet [WRI-02]
[SUR-73]. Der Vergleich mit trockenem CO,-CO-Gas zeigt, welches etwa die gleiche
Korrosionsrate aufweist wie reines CO, (Kapitel 2.2.4), dass die Korrosionsraten viel
niedriger sind als in Wasserdampf. Die Kombination von CO, mit H,O sollte also héhere
Korrosionsraten als in trockenem CO, zeigen.

13CrMod4:

T/°C O 1 bar

-9 T T T T T T T v T & 30 bar
635 595 560 525 500 | @ sobar

-10—‘ g .

» -114 o 4 < A1bar
Fons Pay  — “ 30 bar

— 4+ 1bar
* 30 bar

o

A

- & 80 bar
% 4 vM12 SHe:

&

(
R
1

>

A1 bar
A A 30 bar

o A 80 bar
.. X20CrMoV12-1:
o 1 - - = 1 O A1bar
144 i ™ 30 bar
B 80 bar

Pl
w
L
| |
1

T Y T T T Y T ¥ T —0-2% Crin HZO
11,0 115 12,0 12,5 13,0 ... 0-2% Cr in CO.-CO

1” }r (1 0'4 K'1) ——9-12% Crin HTO

Abbildung 5-1: Parabolische Wachstumskonstanten in H,O-CO,, H,O und CO,-CO.
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Die in H,O-CO; fiir Stdhle mit 0-2,4 %-Chrom bestimmten parabolischen Wachstumsraten
(13CrMo44, T24) sind oberhalb von 575 °C vergleichbar mit den Korrosionsraten in
Wasserdampf. Unterhalb 575 °C sind die Wachstumsraten fiir den Stahl /13CrMo44 deutlich
groBer als in Wasserdampf. Der Stahl 724 weist unterhalb von 575 °C niedrigere
Korrosionsraten als in Wasserdampf auf. Die fiir 9-12 % Chrom-Stihlen in H,O-CO,
errechneten Wachstumsraten stimmen bei einem Druck von 1 bar mit dem Wachstum in
reinem Dampf im Temperaturbereich von 500-600 °C tiberein. Oberhalb von 600 °C sind die
Wachstumsraten in H,O-CO, grofier als in reinem Dampf.

Fir den Stahl VMI2 SHC ist ein deutlicher Druckeffekt auf das Oxidschichtwachstum zu
sehen, wie bereits in Kapitel 4.2.5 fiir die Innenseite gezeigt. Die parabolischen
Wachstumsraten vergréflern sich mit steigendem Druck des Gasgemisches H,O-CO, und
tiberschreiten bei 80 bar die Wachstumskonstanten fiir reinen Dampf. Fiir einen Druck von 1
bar und 30 bar liegen die parabolischen Wachstumskonstanten unterhalb der Kurve fiir reinen
Dampf. Fir den Stahl X20CrMoVI12-1 wurden generell kleinere parabolische
Wachstumsraten in HyO-CO,-Atmosphdren berechnet als in Wasserdampf, was auf
ausgeprigtes Abplatzen zuriickzufiihren ist (4.1.1). Die Wachstumsraten k, fiir den Stahl
X20CrMoV12-1 werden deshalb bei hohem Druck nicht zur Interpretation herangezogen.
Lediglich die Versuche unter 1 bar Druck in flieBendem H,O-CO, lassen eine Einordnung
des Korrosionsverhaltens im Vergleich zu den iibrigen Stihlen zu. Unter den genannten
Bedingungen ordnen sich die Wachstumsraten auf dem Stahl X20CrMoVi2-1, gemil
Chromgehalt zwischen den Wachstumsraten des 792 und VM12 SHC ein.

In Kapitel 2.2.2 wurde das Korrosionsverhalten in Wasserdampf fiir 9-12 % Cr-Stahle in drei
Gruppen eingeteilt. Die in dieser Arbeit untersuchten Stihle lassen sich an Hand ihres
Oxidschichtaufbaus und ihren Korrosionsraten ebenfalls in dieses Schema einordnen.
Entsprechend gehort der Stahl 792 in die Gruppe 1, die hohe Korrosionsraten in
wasserdampfhaltigen Atmosphiren aufweisen. Die Stidhle VM2 SHC und X20CrMoV12-1
lassen sich in Gruppe II eingliedern. Im vorliegenden Fall bildet der Stahl VMI12 SHC
zweiphasige Schichten aus Magnetit und Fe-Cr-Spinellen und der Stahl X20CrMoV12-1 zeigt
ein anomales Schichtwachstum (Kapitel 2.2.2).

Es ldsst sich zusammenfassen, dass im Allgemeinen die Korrosionsraten in H,O-CO, fiir
niedrig legierte Stihle oberhalb 575 °C im Bereich der Dampfkorrosion liegen. Unterhalb
575 °C ist das Oxidschichtwachstum in H,O-CO, héher als in Wasserdampf. Die
Korrosionsraten des 9 % Cr-Stahls 792 sowie der 12 % Cr-Stihle bei 1 bar Druck stimmen
im Temperaturintervall von 500 °C bis 600 °C ebenfalls mit denen fiir Dampfkorrosion im
Rahmen der Messunsicherheit iiberein. Die 12 % Cr-Stéhle X20CrMoV12-1 und VMI12 SHC
weisen bei einem Druck von 30 bar kleinere Korrosionsraten als in reinem Dampf auf. Ein
erhohter Gasdruck H,O-CO; verursacht eine VergroBerung des Oxidschichtwachstums.
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6 Diskussion

6.1 Beeinflussung des Oxidschichtwachstums

Hdmatit und Magnetit

Die Oxidschichten, welche unter 1 bar Druck gewachsen sind, bilden in Kontakt mit dem
korrosiven Gas a-Fe,O; aus (Vgl. Tafel 4-1). Im Gegensatz dazu wurde unter erhhtem
Prozessdruck entweder y-Fe,Os oder Fe;O4 als dullerste Oxidschicht analysiert.

Dieses Ergebnis konnte in direktem Zusammenhang mit der Gasgeschwindigkeit H,O-CO, in
den Rohren und an den Plittchen stehen, die bei einem Druck von 80 bar im Bereich von
0,001 bis 0,013 m/s liegen und bei einem Druck von 1 bar 0,5 m/s betragen (Kapitel 3.3.3.2).
In den Oxidschichten auf den Rohren, die den hochsten Gasgeschwindigkeit (/3CrMo44 und
X20CrMoV12-1) ausgesetzt waren, wurde y-Fe,O3; nachgewiesen, wihrend in den Rohren
mit einer kleineren Gasgeschwindigkeit Fe;O4 als duflerste Oxidschicht in Kontakt mit der
Gasphase analysiert wurde.

GemidB den Ausfithrungen in Kapitel 2.2.3 wird durch den Korrosionsprozess in
Wasserdampf als Reaktionsprodukt Wasserstoff gebildet. Infolge der Wasserstoffproduktion
wird die Sauerstofffugazitit im Gasgemisch gesenkt [QUA-07]. Erreicht die
Sauerstofffugazitit an der Oberfliche des Oxids den Zersetzungspartialdrucks von Hématit,
entsteht Magnetit.

GemidB Quadakkers et al. geniigen in Ar-50 % H,O bereits 10 ppm H;, um den
Zersetzungspartialdruck von Hématit bei 650 °C zu unterschreiten [QUA-07]. Wird der
produzierte Wasserstoff durch eine erhohte Gasgeschwindigkeit so schnell abtransportiert,
dass der Zersetzungspartialdruck von Hamatit nicht unterschritten wird, bildet sich Hamatit
als duBerste Schicht an der Grenze zum Gas aus. Wird der produzierte Wasserstoff jedoch
nicht schnell genug abgefiihrt und féllt dadurch die Fugazitit an der Grenze zum Oxid
unterhalb des Zersetzungspartialdrucks von Hématit, entsteht Magnetit in Kontakt mit dem
Gas. In Abhingigkeit des Rohrinnendurchmessers bilden sich bei gleichem Massefluss
unterschiedliche Stromungsgeschwindigkeiten aus. In den untersuchten Rohren konnte die
Gasgeschwindigkeit derart sein dass die Sauerstofffugazitit entweder unter- (724, T92,
VM12 SHC) bzw. iiberschritten (13CrMo44, X20CrMoV12-1) wird.

Eine andere Erkldrung ist, dass y-Fe,O; wihrend des Korrosionsprozesses oder der
Abkiihlung abplatzt. In Kontakt mit der Gasphase wurde in den Oxidschichten auf dem Stahl
13CrMo44 und X20CrMoV12-1 Maghemit nachgewiesen. Wenn sich y-Fe,O3 zu a-Fe,Os bei
Temperaturen grofer als 370 °C umwandelt, wird durch die y zu a- Umwandlung ein
Volumensprung erzeugt und konnte fiir das Abplatzen der Phase verantwortlich sein. Unter 1
bar Druck wurde o-Fe;O; in Kontakt mit dem Gas analysiert. Da hier keine
Volumenzunahme infolge der y zu o- Umwandlung stattfinden konnte, sind diese Schichten
erhalten geblieben.

Nach Meinung des Autors ist letztere Erkldarung wahrscheinlicher, da wihrend der
mikroskopischen Aufnahmen Bruchstiicke aus Hédmatit gefunden werden. Beispielsweise
lassen sich solche Bruchstiicke in den Tafeln 4-3, 4-4, 4-7 und Abbildung 4-4 deutlich im
Epoxidharz erkennen.

Wiistit

Gemil den Befunden in Kapitel 4.1.5 ist Wiistit in Oxidschichten, die bei einer Temperatur
von 550 °C gewachsen sind, stabil. Dieses Phinomen konnte durch die Absenkung des
Nonvarianzpunktes zu niedrigeren Temperaturen infolge von Legierungselementen
verursacht worden sein [BRA-54]. Demzufolge ldsst sich insbesondere durch die Zugabe von
Mangan bis zu 1 % zu den Legierungen der Nonvarianzpunkt zu niedrigeren Temperaturen
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hin verschieben. Die Untersuchungen an dem Stahl /3CrMo44 und 724 haben dies auch
belegt.

Fe-Cr-Spinell

Das Oxidschichtwachstum hingt wie erwartet und wie im Kapitel 2.2.1 beschrieben vom
Chromgehalt der Legierungen ab. Mit steigendem Chromgehalt wird entweder Magnetit mit
einem Chromgehalt bis 7 % (13CrMo44, T24) bzw. ein Gemisch aus chromreichen Magnetit
mit der maximalen Loslichkeit von 12 % und FeCr,04 (9-12 % Cr-Stéhle) gebildet, welche
verantwortlich fiir die Reduzierung der Korrosionsraten sind (2.2.1) [KJE-08].

Der Chromgehalt der niedrig legierten Stihle /3CrMo44 und T24 reicht nicht aus, um bei
hohen Temperaturen und damit verbesserter Chromdiffusion eine geschlossene Schicht aus
chromhaltigem Magnetit zu bilden. Das Oxidschichtwachstum steigt infolge dessen stark mit
der Temperatur an und wird oberhalb von 575 °C durch die Bildung von Wiistit zusétzlich
angeregt. (2.2.1). Eine Absenkung des Schichtwachstums wird mit der Bildung von
Gemischen aus chromreichem Magnetit und FeCr,O4 (Fe-Cr-Spinell) erreicht. Entscheidend
fiir die Schutzwirkung sind ein hoher Volumenanteil und die Anordnung der FeCr,04-Phase
in Form einer Schicht. Die Anordnung der schiitzenden Phase wird durch die
Chrommobilitit, das Chromangebot und die Temperatur festgelegt. Beispielsweise bildet der
Stahl 792 infolge seines Chromgehaltes der Legierung bei jeder Temperatur (Fe,Cr);0,4 und
FeCr,04 (Fe-Cr-Spinell). Infolge der Einlagerung des FeCr,O4 in den chromreichen Magnetit
der inneren Korrosionszone bzw. durch die Verringerung des Diffusionsquerschnitts, wird
das Schichtdickenwachstum reduziert (Kapitel 2.4.2). Die Schutzwirkung auf diesem 9 %
Chromstahl ist auf Grund fehlender zusammenhéngender einphasiger FeCr,Os-Schichten
beschrinkt (Kapitel 4.1.3).

Die 12 % Cr-Stdhle konnen wegen des hohen Chromgehaltes in den Legierungen Schichten
aus FeCr,0y4 in der inneren Korrosionszone ausbilden. Diese agieren als Diffusionsbarriere
und reduzieren das Oxidschichtwachstum. Die schiitzenden Schichten werden umso schneller
gebildet, je hoher die Temperaturen und damit die Chrommobilitdt sind. Beispielsweise
benotigt der Stahl VMI2 SHC unter diesen Bedingungen 625 °C, um eine effektive
Diffusionsbarriere aufzubauen. Bei niedrigeren Temperaturen sind die FeCr,O4-Schichten
auf Grund der niedrigen Chrommobilitit nicht geschlossen. Ahnlich dem Verhalten des
Stahls 792 ist die Schutzwirkung der Oxidschichten gegen Aufkohlung und Korrosion bei
Temperaturen von 600 °C und niedriger verringert. Fiir Rohre des Stahls X20CrMoV12-1
wurde im Gegensatz zu allen anderen Materialien ein anomales Oxidschichtwachstum mit
steigender Temperatur beobachtet (Kapitel 4.2.1). Die Chrommobilitit ist im Falle des
Stahles  X20CrMoV12-1  durch  Temperatur und  zahlreiche  Diffusionswege
(Deformationszonen an der Innenseite der Rohre, Kapitel 3.2.2) erh6ht. Oberhalb von 575 °C
ist die Mobilitdt des Chroms grofl genug, damit schiitzende chromreiche Oxidschichten
gebildet werden konnen (Kapitel 4.1.6.1). Unterhalb von 575 °C werden wie in den
Oxidschichten auf dem Stahl VM12 SHC bevorzugt FeCr,O4-Ausscheidungen in eisenreiche
Oxide eingelagert. Fiir die plattchenférmigen Proben des Stahls X20CrMoV12-1 aber auch
fir die Rohre aus VMI12 SHC fehlten die Deformationszonen an den Probenoberfldchen,
weshalb kein anomales Schichtwachstum auftrat (Kapitel 4.2.1).

Die Chromverteilungsbilder beider 12 % Cr-Stahle, VM12 SHC und X20CrMoV12-1, zeigen,
dass sich unterhalb der FeCr,O4-Spinellschicht Chromverarmungszonen bilden (Tafel 4-16
und 4-17). Durch die nicht geschlossene FeCr,Os-Schichten eindiffundierende Gasmolekiile
und lIonen wandeln die darunter liegende eisenreiche Verarmungszone in Magnetit um.
Dieser Prozess erfolgt so lange, bis die Chromverarmungszone aufgebraucht ist und der
Chromgehalt wieder ausreicht, um neues FeCr,0O4 zu bilden. Eine dauerhafte Schutzwirkung
wird nur erreicht, wenn sich bei entsprechend hohem Chromangebot und hoher Mobilitéit des
Chroms eine geschlossene FeCr,O4-Schicht bildet.
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6.2 Beeinflussung der Aufkohlung

Die Korrosion in reinem CO; bzw. in CO,-CO-Gasgemischen fiihrt zur Ausbildung
kohlenstofthaltiger Duplexschichten und zur Aufkohlung des Grundmaterials (siehe Kapitel
1.4). In Ubereinstimmung mit den Ausfiihrungen zur Korrosion in CO, in Kapitel 2.2.4,
findet bei der Korrosion in einem H,O-CO,-Gemisch ebenfalls die Ausbildung von
Duplexschichten und die Aufkohlung des Grundmaterials statt.

Fir den niedrig legierten Stahl /3CrMo44 ist die Aufkohlung im Grundmaterial gering
(Kapitel 4.3). Aufgrund der geringen Loslichkeit des Kohlenstoffs im Ferrit reichert sich der
Kohlenstoff an der Grenzfliche Oxid-Metall an bis die Aktivitit hoch genug ist, um Fe;C zu
bilden [GRA-07]. Die Aufkohlungstiefe im Stahl /3CrMo44 nach der Korrosion in H,O-CO,
ist geringer als in den hoher legierten Stihlen. Abweichend zu der in Kapitel 2.2.4
dargestellten Korrosion in trockenem CO; ist, dass die Duplexschicht an den Grenzflichen
Oxid-Metall des niedrig legierten Stahls /3CrMo44 aus einer mehrphasigen Schicht Fe;C /
FeO / Fe;04 aufgebaut ist.

Der Existenzbereich der Duplexschichten in den Oxidschichten des Stahls /3CrMo44 wird
bei erhohtem Druck zu niedrigeren Temperaturen verschoben, was auf eine erhohte
Kohlenstoffaktivitit mit zunehmendem Druck schlieBen ldsst (Kapitel 6.5.5).
Dementsprechend wird Zementit bei 1 bar Druck und 650 °C nachgewiesen. Unter einem
Druck von 30 bzw. 80 bar lédsst sich Zementit bereits bei niedrigeren Temperaturen von 550
bzw. 500 °C finden.

Die Einbindung von Kohlenstoff an der Grenzfliche Oxid-Grundmaterial in Form von Ferrit
und Fe;C ist fiir die Stahle 724 und 792 nachgewiesen worden. Fiir die hoher legierten Stdhle
(724, 792, VM12 SHC und X20CrMoV12-1) wird Kohlenstoff bevorzugt in chromreichen
M,3Cs-Karbiden im Grundmaterial abgebunden. Die chromreichen Karbide kénnen entweder
wachsen oder neu gebildet werden. Dieses Phinomen wird durch die Loslichkeit in der
Matrix dahingehend beeinflusst, dass eine hohere Loslichkeit ein groferes Reservoir zur
Bildung von Karbiden bedingt. Die Abbindung des Chroms in Form von M;Cs-Karbiden
reduziert das Chromangebot an der Grenzfldche zum Oxid, weshalb keine chromreichen und
vor weiterer Korrosion schiitzenden Schichten gebildet werden. Dieses Ergebnis stimmt mit
dem in Kapitel 2.2.4 fiir die Korrosion in CO, gesammelten Angaben iiberein.

In Ubereinstimmung mit den Literaturangaben in Kapitel 2.2.4 zeigen die in dieser Arbeit
dokumentierten Aufkohlungstiefen eine Abhdngigkeit vom Chromgehalt der Legierung,
Temperatur und Zeit (Kapitel 4.3). Zusétzliche existiert eine Abhdngigkeit vom Gesamtdruck
der Gasmischung. Da das Material mit steigendem Druck tiefer aufkohlt, wird Chrom in
einem groferen Volumen abgebunden. Dieses Chrom kann nicht mehr an die
Korrosionsfront diffundieren und zur Bildung schiitzender Oxidschichten beitragen. Aus
diesem Grund ist die Schutzwirkung einer Legierung bzw. die Bildung chromreicher
Schichten druckabhéngig. Die Aufkohlungstiefe nimmt solange mit dem Chromgehalt der
Legierungen, der Temperatur und dem Druck der Gasmischung zu bis sich eine dichte und
schiitzende FeCr,04-Schicht bildet. Da die Entwicklung der FeCr,O4-Schicht temperatur-
und chromgehaltsabhingig ist, steht auch die Aufkohlungstiefe in Beziehung zu Temperatur
und Chromgehalt der Legierungen. Bei einem Chromgehalt von 11 % wird ein Maximum der
Aufkohlung erwartet. Aufgrund der fehlenden FeCr,O4-Schicht zeigt der Stahl 792 die
hochsten Aufkohlungstiefen. Die Aufkohlung des Stahles VMI2 SHC mit ca. 12 % Chrom
nimmt mit der Temperatur bis 600 °C zu. Bei einer Korrosionstemperatur von 625 °C wird
eine effektive FeCryOs-Schicht gebildet, welche das Oxidschichtwachstum und die
Aufkohlung reduziert. Der FeCr,Os-Volumenanteil an der Gesamtschicht wird mit
steigendem Druck erhoht. Solange sich aber keine effektiven und schiitzenden FeCr,O4-
Schichten gebildet haben, steigt die Aufkohlung mit dem Druck der Gasmischung an.
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Grabke et al (Kapitel 2.2.4) stellte fest, dass eine Aufkohlung vermehrt durch Risse initiiert
wird. Die Permeation von Kohlenstoff durch Oxidschichten erfolgt demnach nicht tber
gelosten Kohlenstoff und Volumendiffusion, sondern durch Kohlenstoff tragende Molekiile
(CO, CO,, CHy), welche durch Risse, Defekte sowie Poren der Oxidschicht eindringen.
Defekte entstehen unter anderem wihrend thermischer Zyklierung, Kriechbeanspruchung,
durch Wachstumsspannungen in den Oxiden oder durch den Einfluss von Wasserdampf.
Wasserdampf ist bis zu 30 mol % im untersuchten System vorhanden und ist in der Lage,
Risse zu induzieren (Kapitel 2.2.3).

6.3 Systematisierung der Einfliisse Temperatur, Druck und
Chromgehalt der Legierungen

In Abbildung 6-1 wird ein Wirkschema fiir die hier betrachtete Korrosion in H,O-CO,
vorgeschlagen, welches den Einfluss von Temperatur, Chromangebot, Druck auf das
Oxidschichtwachstum und die Aufkohlung zusammenfasst. Die rot unterlegten
EinflussgroBen Temperatur, Druck und Chromgehalt der Legierungen wurden innerhalb
dieser Arbeit variiert. Die eingestellten Variationen sind fiir den Anlagenbau maBgeblich.
Grau markiert sind die beeinflussten abhingigen GroBen (Chromangebot, Diffusion,
Phasenbildung und —Anordnung) und griin gekennzeichnete Felder stehen fiir die
Messgrofen (Oxidschichtzusammensetzung, Oxidschichtwachstum und Aufkohlung).

Im Zentrum steht die Phasenbildung und -anordnung in den Oxidschichten, welche
beeinflusst wird durch die temperaturabhidngige Stabilitit der Phasen (Bsp. Wiistit und
Magnetit), Mobilitdt von Schicht bildenden Elementen (Diffusion), dem Chromangebot und
dem Druck. Diese Zusammenhidnge werden im Kapitel 5 beschrieben. Essentiell fiir die
Schutzwirkung einer Schicht und geringe Korrosionsraten ist die Bildung einer dichten
FeCr,04-Schicht. Diese findet nur dann statt, wenn der Chromgehalt der Legierungen, die
Chrommobilitdt infolge erhohter Temperaturen grof3 und die Abbindung des Chroms durch
den Aufkohlungsprozess klein ist. Eine Erhéhung des Gasdruckes H,O-CO, hat eine
verstidrkte Korrosion und Aufkohlung des Grundmaterials zur Folge.

In Abbildung 6-2 ist die mogliche Wirkung des Drucks zusammengefasst. Eine Erhchung des
Gasdrucks kann sowohl die Stabilitit der Gasphase als auch die Gleichgewichtslage
chemischer Reaktionen verdndern. Mit einer Druckerh6hung wird das Angebot an Molekiilen
pro Flidchenanteil an der Grenzfldche Gas-Festkorper erhoht, die fiir eine Korrosionsreaktion
zur Verfugung stehen. In Hinsicht auf den zu diskutierenden Gastransport durch Kanile und
Poren in der Oxidschicht, wirkt sich eine Druckerhdhung auf die Gasmenge aus, die durch
Poren und Kanéle befordert werden kann.
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Abbildung 6-1: Systematik der Beeinflussung des Oxidschichtwachstums.
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Abbildung 6-2: Wirkung des Drucks.
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6.4 Modellbildung

Die untersuchten Stihle kénnen auch nach den gebildeten Fehlstellen in der Oxidschicht in 2
Gruppen unterteilt werden. Die erste Gruppe umfasst die Stihle 724, 792 und X20CrMoV12-
1, welche isolierte Poren in der inneren Korrosionszone und an der Grenzfliche Oxid-Metall
zeigen (Abbildung 6-3). Es wird dabei angenommen, dass die Poren durch die
Auswirtsdiffusion von Eisen entstanden sind. Zur zweiten Gruppe gehoren die Stihle
13CrMo44 und VMI2 SHC, deren Oxidschichten mit Kanidlen und Porennetzwerken
durchzogen sind (Abbildung 6-4). Mit Kenntnis der erarbeiteten Resultate und
Zusammenhdnge, werden zwei Modellvorstellungen fiir das Korrosionsschichtwachstum
gemil den oben genannten Gruppen unterschieden (Abbildungen 6-5 und 6-6).

Abbildung 6-4: FIB-Schnitt in der Oxidschicht des
Stahls 792 (80 bar, 1000 h). Stahl VM12 SHC (80 bar, 1000 h).

Das erste Modell entspricht dem Wagnermodell (s. Kapitel 2.1.2). Es beinhaltet das
diffusionsgesteuerte Oxidschichtwachstum tiber Volumen- und Korngrenzendiffusion, bei
denen der Transport von Eisen- und Sauerstoffionen zwischen dem Grenzflichen Gas-Oxid
und Oxid-Grundmaterial wachstumsbestimmend ist. Die Diffusion ist im Wesentlichen von

1, 1o,
Gas Fugazitét von Sauerstoff im Gas Gas Fugazitat von Sauerstoff im Gas
Fe;O, Fe;O,
Fe [ Fe*| Oz Fe> /Fe* oz =
co,, Co
Poren Poren
Grundmaterial P5, Grundmaterial Po,
Zersetzungspartialdruck des Oxids Zersetzungspartialdruck des Oxids
Abbildung 6-5: Schema fiir diffusionskontrolliertes Abbildung 6-6: Reaktionsschema fiir die Korrosion
Wachstum von Magnetitschichten, Modell 1. zu Magnetit bei Gastransport in Poren, Modell 2.

der Sauerstofffugazitdt und der Temperatur abhiangig. Zwischen Oxid und Grundmaterial
werden, wie in Kapitel 2.2.3 beschrieben, Poren gebildet, in denen lokale Gasgleichgewichte
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(siehe Kapitel 2.2.3) den Aufkohlungsprozess steuern. Die Diffusion ist temperaturabhingig
aber nicht druckabhingig (Kapitel 2.4). In den vorliegenden Experimenten koénnte die
Druckabhingigkeit des Korrosionsprozesses mit der Anderung der Gaszusammensetzung mit
steigendem Druck verbunden sein.

Im zweiten Modell sind Oxidschichtwachstum und Aufkohlungsprozess durch den direkten
Kontakt der korrosiven Gase mit dem Grundmaterial beeinflusst. Der direkte Zugriff des
Gases wird durch ein Porennetzwerk und Kanile in der Oxidschicht ermdglicht (Abbildung
6-6). An der Stahloberflache stellt sich ein lokales Gasgleichgewicht ein, welches sowohl
von der Reaktionsgeschwindigkeit der Gase mit dem Stahl als auch von der Druckdifferenz
tber der Oxidschicht sowie Temperatur abhingig ist. In diesem Modell wird angenommen,
dass sowohl der Transport von Ionen durch Diffusion als auch der Gastransport von
korrosiven Molekiilen tiber Kanile das Wachstum der Oxidschicht beeinflusst. Mit Hilfe
beider Modelle werden zwei Extremsituationen beziiglich des Massetransports in
Oxidschichten nachgestellt, mit denen die in Kapitel 5.1 dargestellten parabolischen
Korrosionsraten als Funktion der Temperatur und des Druckes modelliert werden sollen.
Angewendet auf die in dieser Arbeit untersuchten Legierungen, ldsst sich das
Korrosionsverhalten nach dem Chromgehalt in Stéhle mit weniger als 2,4 % Chrom und in
Stdhle mit 2,4 - 12 % Chrom unterteilen. Die detaillierten Korrosionsschritte fiir beide
Gruppen sind in den Abbildungen 6-7 und 6-8 schematisiert. Als Randbedingung soll
angenommen werden, dass das Oxidschichtwachstum nach einem parabolischen Zeitgesetz
an den Grenzflichen Gas-Oxid und Oxid-Metall stattfindet (Vgl. Kapitel 5.1). Die
Berechnungen der Wachstumskonstante erfolgt im Weiteren unter der Voraussetzung, dass
das Oxid auf niedrig legierten Stihlen mit 0 bis 2,4 % Chrom hauptséchlich aus Magnetit
bzw. Wiistit besteht. Fiir die hoher legierten Stahle muss die Wirkung von chromreichen
Spinellschichten eingerechnet werden, durch welche sich der Diffusionsquerschnitt im Oxid
fiir alle korrosiven Stoffe verringert.

Gemif den Untersuchungen von Liliedahl et al. und Rasmussen et al. an &hnlichen
Gasgemischen stellt das flieBende Gasgemisch den Gleichgewichtszustand entsprechend den
gewihlten Temperatur- und Druckverhiltnissen in wenigen Sekunden ein [LIL-97][RAS-08].
Auf die Oberfliche wirken somit neben den Gasen CO, und H,O zusitzlich CO, H,, O,
korrosiv auf das Material ein. In Kontakt mit den Oxidoberflichen bilden die flieBenden
Gase laminare Grenzschichten aus (3.3.3.3), durch die der Stofftransport vom Gasgemisch
zur Werkstoffoberflache / Oxidoberfliche und in umgekehrter Richtung von der Oberflache
in das Gasgemisch erfolgt.

Die heute akzeptierte Vorstellung ist, dass an der Grenzfliche Gas-Oxid (I) in den
Abbildungen 6-7 und 6-8 die Adsorption und Dissoziation in H, bzw. CO und Ubergang der
korrosiven Stoffe H,O, CO; in das Oxid stattfindet (Kapitel 2.2). Ein Beleg fiir die Bildung
von Wasserstoff sind die Messungen von Nakagawa [NAK-03]. Die an der Oberfliche
generierten Ionen O° reagieren entweder direkt mit den nach auBen diffundierten Eisenionen
(I) oder werden iiber die Oxidschicht bis zur Grenzfliche Oxid-Metall (II bzw. III)
transportiert, wo neues Oxid gebildet wird (Wagner-Modell). Die Einwirtsdiffusion von
Sauerstoffionen bestimmt dabei die Bildung der inneren Korrosionszone. Die &duflere
Korrosionszone wird durch aus dem Grundmaterial diffundierende Eisenionen (Fe®* bzw.

Fe’") iiber die Oxidschicht nach auBen aufgebaut (Vgl. Abbildung 2-2). Die Balance
zwischen dem Transport von Sauerstoffionen nach innen und Eisenionen nach auflen
bestimmt das Verhiltnis von duflerer und innerer Oxidschichtbildung. Unabhingig davon,
wie die korrosiven Stoffe/lonen zur Grenzfliche Gas-Oxid gelangen, reagieren die

Eisenionen Fe®" bzw. Fe’" mit dem korrosiven Gasgemisch und bilden Reaktionsprodukte
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Abbildung 6-8 Korrosion von 9-12 % Chromstiéihlen in H,0-CO,.
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wie Oxide, Karbide, Hydroxide. Die dabei ebenfalls generierten Reaktionsprodukte, z.B.
Wasserstoff oder Kohlenstoff werden je nach Losungsvermdgen des Stahls etc. entweder in
das Gas oder in den Stahl abtransportiert oder reagieren erneut.

Ausgehend von den genannten Einflussmoglichkeiten werden in den folgenden Kapiteln
Annahmen und Vereinfachungen zur Gaszusammensetzung (Kapitel 6.5.1), Gasdiffusion in
der laminaren Grenzschicht (6.5.3), Ubergang der korrosiven Stoffe vom Gas ins Oxid,
Loslichkeit im Oxid, Diffusion im Festkorper, Reaktionen an den Grenzflichen und die
Wirkung des FeCr,Os-Spinells auf das Oxidschichtwachstum begriindet. Durch die
Betrachtung dieser Randbedingungen soll die Beschreibung des Korrosionsprozesses
hinsichtlich der Temperatur- und Druckabhéngigkeit prazisiert werden.

6.5 Randbedingungen

6.5.1 Zusammensetzung des korrosiven Gases

Mit Hilfe des Programms FactSage, Version 5.5 und den Datenbanken ELEMBASE und
FS53BASE wurde die Zusammensetzung der korrosiven Gasmischung berechnet.

Die Experimente wurden bei konstantem Druck gefahren, weshalb zwischen den
Rohrsegmenten mit nahezu konstanter Temperatur unterschiedliche Gasdichten existieren.
Die Rechungen zur Gaszusammensetzung wurden den experimentellen Gegebenheiten
angepasst und bei konstantem Druck und fiir die Gaszusammensetzung 70 mol % CO; und
30 mol % H»O durchgefiihrt. Auf den Massefluss in den Experimenten bezogen wurde 7 mol
CO, und 3 mol H,O fiir die Berechnungen genutzt.

In den Abbildungen 6-9 bis 6-12 ist die kalkulierte Fugazitit der einzelnen Gaskomponenten
feor>» Juo» feound  f,, fiir verschiedene Temperaturen als Funktion des

Gesamtgasdruckes dargestellt. Je groBer Druck und Temperatur des Gasgemisches, desto

hoher ist die Fugazitit f., und f,, im Gasgemisch. Das relative Verhiltnis Jeo sowie

co,
f; nimmt jedoch mit steigendem Druck ab (Abbildung 6-14 und 6-15). Aus
S0+ Jfeo,

thermodynamischer Sicht, sind die hdchsten CO bzw. O,-Konzentrationen im korrosiven
Gasgemisch bei 1 bar Druck sowie hohen Temperaturen zu erwarten. Durch die
Rezirkulation des Gasgemisches wihrend der druckgefiihrten Experimente sind jedoch eine
niedrigere Fugazitit O, und eine hohere Fugazitét CO in den Rohren existent.

In Abbildung 6-13: ist der Zersetzungspartialdruck fiir die Oxide Fe,Os, Fe;04 und FeO und
der Sauerstofffugazitit in den Versuchen (1 bar, 80 bar) als Funktion der Temperatur
verglichen. Fiir jede Korrosionstemperatur liegt die Sauerstofffugazitit oberhalb des
Zersetzungspartialdrucks des Hamatits, d.h. es ist geniigend Sauerstoff fiir die Bildung von
Hématit vorhanden. Trotzdem fehlte auf den rohrférmigen Proben teilweise eine
Héamatitschicht. Die Diskussion der Stabilitdt von Hamatit oder Magnetit in Kontakt mit der
Gasphase wurde in Kapitel 6.1 durchgefiihrt.

Gemill Kapitel 3.3 bestand die experimentelle Ausstattung in dieser Arbeit aus einem
Reaktor flir Versuche bei 1 bar Druck und einer Korrosionsanlage fiir erhohten Prozessdruck
(Droxisim). Beide unterscheiden sich unter anderem in der Art der Gasfithrung. Im Reaktor
wurde das CO, in einem offenen System gefithrt und nicht rezirkuliert. Die
Fugazititsverhiltnisse stellen sich deshalb fiir die Experimente unter 1 bar Druck so ein, wie
in den Abbildungen 6-9 bis 6-15 dargestellt. Experimente unter erhohtem Prozessdruck

130 BAM-Dissertationsreihe



wurden in einem geschlossenen Gaskreislauf mit CO,-Riickfithrung verwirklicht. Wahrend
des Korrosionsversuches kann unter anderem CO als Reaktionsprodukt entstehen, welches
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Abbildung 6-9: CO,-Fugazitit in Abhiingigkeit von Druck und Temperatur fiir 70 mol % CO, und 30
mol % H,0.
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Abbildung 6-10 H,0O-Fugazitit in Abhingigkeit von Druck und Temperatur fiir 70 mol % CO, und 30
mol % H,O.
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Abbildung 6-11: CO-Fugazitiit in Abhingigkeit von Druck und Temperatur fiir 70 mol % CO, und 30
mol % H,0.
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Abbildung 6-12: O,- Fugazitit in Abhiingigkeit von Druck und Temperatur fiir 70 mol % CO, und 30
mol % H,0.
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Abbildung 6-13: Sauerstofffugazitit und Zersetzungpartialdruck verschiedener Eisenoxide in
Abhingigkeit von Gesamtdruck und Temperatur im System 70 mol % CO; und 30 mol % H,O.
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Abbildung 6-14: Relativen Fugazititsverhiiltnisse fco/fco, in Abhingigkeit von Gesamtdruck und
Temperatur fiir 70 mol % CO, und 30 mol % H,O.
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Abbildung 6-15: Relativen Fugazititsverhiltnisse fO,/(fCO,+fH,0) in Abhiingigkeit vom Gesamtdruck
und Temperatur fiir 70 mol % CO; und 30 mol % H,O.

sich im korrosiven Gas infolge der Rezirkulierung des CO, sowie der geringen Loslichkeit
von CO im Wasser des Abscheiders (CO: 30 mg/l bei 20 °C, CO,: 1570 mg/l bei 20 °C
[DOD-56]) anreichert (Kapitel 3.3.2). Bei allen druckgefiihrten Experimenten ist daher mit
einer VergroBerung des CO-Anteils und einer steigenden Aufkohlung wihrend des
Korrosionsprozesses zu rechnen. Kranzmann et al. schitzte den Anteil an CO und anderen
Gasen nach 1000 h Korrosionsdauer in der verwendeten Korrosionsapparatur ab [KRA-09].
Dementsprechend betrédgt der durch die Rezirkulation und die geringe Loslichkeit des CO in
Wasser bei 80 bar Druck verursachte CO-Gehalt im Gaskreislauf ca. 0,0008 mol bei 500 °C
und 0,001 mol bei 600 °C. Bei 1 bar Druck ist der CO-Anteil im Gasgemisch mit ca. 10™ mol
3 Grofenordnungen geringer.

6.5.2 Zusammensetzung des korrosiven Gases in Kontakt mit
der Stahloberflache

Fiir ein erstes Verstindnis der thermodynamischen Reaktionen an der Grenzfliche Oxid-
Metall unter Voraussetzung eines idealen thermodynamischen Gleichgewichts, wurde mit
Hilfe des Programms FactSage, Version 5.5 und den Datenbanken ELEMBASE und
FS53BASE, Eisen in Kontakt mit der Gasmischung (H,O-CO,, 30-70 mol %) ohne
Oxidschicht gebracht. Als Gasmischung wurde die Gleichgewichtszusammensetzung
eingesetzt, die sich bei unterschiedlichem Druck und unterschiedlicher Temperatur aus der
Testzusammensetzung H,O-CO; (30-70 mol %) ergibt.

In den Abbildungen 6-16 bis 6-17 ist die Aktivitdt fiir Kohlenstoff sowie die Fugazitit fiir
Kohlenmonoxid und Wasserstoff als Funktion der Mole reines Eisen bei unterschiedlichem
Gasdruck aufgetragen. Mit Sicht auf die Rechnungen ldsst sich ableiten, dass sich in Poren
bzw. Kanidlen die Aktivitit fiir Kohlenstoff a. und die Fugazititen f.,und f,, als
Funktion des reaktionsfihigen Eisenangebots (mol), des Gasdrucks und der Temperatur
einstellen. Mit wachsendem Eisenangebot und Druck der Gasmischung erhohen sich die
Aktivitit von Kohlenstoff und die Fugazititen fiir jede einzelne Gaskomponente. Aus diesem
Ergebnis
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Abbildung 6-16:

Aktivitit von Kohlenstoff in Kontakt mit pulverformigem Eisen bei 1 und 80 bar

Gasdruck.
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Abbildung 6-17: Aktivitit von Kohlenmonoxid in Kontakt mit pulverformigem Eisen bei 1 und 80 bar
Gasdruck.

resultiert, dass die Aufkohlung unmittelbar an das Angebot von Eisen oder an die offen
zugingliche Flache gekoppelt ist, welche iiber Poren in Kontakt mit dem Grundmaterial
steht. Bei einem Druck von 80 bar muss gemif3 Abbildung 6-16 ca. 0,6 mol Eisen vorliegen,
damit die Aktivitidt von 1 fiir Kohlenstoff erreicht wird. Eine erhohte Aufkohlung ist somit
bei grofen Poren in Kontakt mit dem Grundmaterial bzw. hohem Eisenangebot durch
Diffusion zu erwarten. Mit steigendem Druck der Gasmischung erhoht sich die Aktivitdt des
Kohlenstoffs. Es wird weniger Eisen benotigt bzw. die Querschnittsfliche der Poren in
Kontakt mit dem Grundmaterial kann kleiner sein, um dieselbe Kohlenstoffaktivitit wie
unter 1 bar Druck zu erreichen. Steigende Temperaturen wirken der wachsenden Aufkohlung
des Grundwerkstoffes mit steigendem Druck und mit erhdhtem Eisenangebot entgegen. In
Ubereinstimmung mit den gemessenen Aufkohlungstiefen fiir die niedrig legierten
Werkstoffe 13CrMo44 und 724 (Kapitel 4.3), nimmt die Kohlenstoffaktivitit und die
Aufkohlungstiefe in Kontakt mit reinem Eisen mit steigender Temperatur ab (Abbildung
6-16). Das Wachstum der zweiphasigen Schicht Fe;C-FeO auf dem Stahl /3CrMo44 mit
steigendem Gasdruck und Temperatur unterstiitzen die thermodynamischen Rechnungen.
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Das Auftreten der zweiphasigen Schicht Fe;C-FeO bei 80 bar Druck wurde ab 500 °C
beobachtet. Bei einem Druck von 30 bar trat sie hingegen erst ab
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Abbildung 6-18: Aktivitit von Kohlenstoff und Wasserstoff in Kontakt mit pulverformigem Eisen bei 1
bar Gasdruck.
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Abbildung 6-19: Aktivitéit von Kohlenstoff und Wasserstoff in Kontakt mit pulverformigem Eisen bei 80
bar Gasdruck.

575 °C auf und wurde fiir 1 bar Druck im untersuchten Temperaturintervall nicht existent
(siehe Kapitel 4.1). Es ist lange bekannt, dass Werkstoffe in reduzierenden Atmosphéren mit
Ha, CO aufkohlen. In den Abbildungen 6-18 und 6-19 sind die Aktivitdt Kohlenstoff und die
Fugazitdt Wasserstoff als Funktion des Eisenangebotes aufgetragen. Bei 1 bar werden
generell nur kleine Fugazititen f,,und f., erwartet, weshalb die Aufkohlungstiefe gering
ist. Unter erhohtem Gasdruck steigen die Fugazititen f,,und f,, an. Bei bereits geringem

Eisenangebot werden reduzierende Verhiltnisse eingestellt, die eine erhthte Aufkohlung mit
steigendem Gasdruck zur Wirkung haben.
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6.5.3 Diffusion im Gas

Die Kenntnis der Diffusionskoeffizienten innerhalb des Gases und durch die Grenzschicht ist
notwendig, um Verdnderungen der Gaszusammensetzung an der Oxidoberfldche und in der
Grenzschicht abzuschitzen. Aus diesen Berechnungen ldsst sich beurteilen, ob sich im
flieBenden Gas oder tiber der Oxidoberfliche oxidierende bzw. reduzierende Bedingungen
einstellen. Konzentriert sich beispielsweise eine Gaskomponente direkt iiber dem
wachsenden Oxid, kann der Korrosionsprozess durch das neue Gleichgewicht an der
Grenzfliche bestimmt werden. Reaktionsprodukte, die von der Oxidoberfliche abdampfen
(Kapitel 2.2.3) konnen in gleicher Weise die Gaszusammensetzung variieren und die
Diffusion aller Gasspezies verdndern. Die Analysen des kondensierten Dampfes in Kapitel
(Kapitel 4.4) sind auf 6 parallel zueinander korrodierte Rohre Stahls bezogen. Aus diesem
Grund ist es nicht moglich, die gemessenen Abdampfraten auf einen Werkstoff und eine
Temperatur zuriickzufithren. Die Verdnderungen der Gaszusammensetzung infolge von
abdampfenden Stoffen werden deshalb vernachldssigt. Gesichert ist jedoch, dass neben
Chrom auch Eisen, Mangan, Nickel in vergleichbar groeren Mengen von der
Oxidoberflache abgefiihrt werden. Die Analysen geben einen starken Hinweis darauf, dass
nicht wie bisher in der Literatur diskutiert, ausnahmslos chromhaltige Spezies abdampfen
und den Korrosionsmechanismus veréndert.

An der Grenze Oxid/Gasgemisch bildet sich eine laminare Grenzschicht aus, durch die alle
korrosiven Spezies und Reaktionsprodukte ausgetauscht werden. Unter der Voraussetzung,
dass alle mit Hilfe von FactSage berechneten Gasbestandteile mit weniger als 10** mol
vernachldssigt werden konnen, besteht das Gas aus den fiinf Stoffen CO,, H,O, H,, CO und
0,. Die genannten Spezies bilden eine polynire Gasmischung, in denen zur Abschédtzung des
Gastransports fiir jeden Einzelstoff Diffusionskoeffizienten benétigt werden. Es wurden
Naherungsformeln fiir die Berechnung von Selbstdiffusionskonstanten in polynéren
Gasgemischen auf der Grundlage von bindren Gasgemischen oder verdiinnten Gasen
abgeleitet [REI-77] [VER-86]. Schaber et al. entwickelte ein Stoffgruppenmodell fiir die
Berechnung der Diffusion in polynidren Gasgemischen und verifiziertes es fiir Luft sowie H-
C-N-O-Gemische [SCH-75][SCH-68]. Dieses Modell wurde genutzt, um die
Diffusionskoeffizienten im vorliegenden polyniren Gas zu berechnen. Stoffe mit dhnlichen
Selbstdiffusionskoeffizienten (Berechnungsmethoden und Ergebnisse in Anhang D) wurden
jeweils in einer Gruppe zusammengefasst und die mittleren bindren Diffusionskoeffizienten
fir jede individuelle Gruppe nach der kinetischen Gastheorie unter der Annahme einer
Wechselwirkung gemifl des Lennard-Jones-Potentials bestimmt (Formel 40 [SCH-68]).
Aufgrund der dhnlichen Selbstdiffusionskoeffizienten werden die Stoffe H,O, CO,, CO und
O, zu einer Gruppe M zusammengefasst, wihrend H, aufgrund seiner schnelleren Diffusion
zur Gruppe A gehort.

D, =2.6280-10° (Mt Meps 1 __ 40
I MM, po Q"

D, Binirer Diffusionskoeffizient der Komponente i in k [cm?/s]

M, Mittlere Molmasse der Gruppe i [g/mol]

M, Mittlere Molmasse der Gruppe k [g/mol]

T Temperatur [K]

p Druck [bar]

Cus Ex Potentialparameter [A]

Qv StoBintegral Lennard-Jones-Potential
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Die EinzelgroBen lassen sich wie folgt berechnen:

& =(5-5)" 41
(0,+0,)

Op = 42

QT =1121-(TH ™ 43

T*= k—T 44
Eik

Die mittleren Gasdiffusionskoeffizienten, welche sich nach der Methode von Schaber
ergeben, sind in Tabelle 6-1 fiir 500 und 600 °C angefiihrt. Dvy bezeichnet dabei die
Diffusion in der Gruppe MM, die aufgrund ihrer dhnlichen Selbstdiffusionskoeffizienten
H,O, CO;, CO und O enthalten. Die Gruppe A besteht nur aus Wasserstoff mit dem
Selbstdiffusionskoeffizienten Daa. Diffusionskoeffizienten, die mit AM bezeichnet werden,
reprasentieren die Diffusionskoeffizienten der Gruppe A in M, bzw. von H, in H,O, CO,, CO
und O, Die Potentialparameter, molaren Massen, die Gaszusammensetzung bei 600 °C sowie
ein Beispiel zu Berechung der Gasdiffusionskoeffizienten bei 600 °C sind in Anhang D
ausgefiihrt.

Tabelle 6-1 Diffusionskoeffizienten der Gruppe A (H,) und der Gruppe M (H,0, CO,, CO, O,)

500 °C 600 °C
Druck Dum/(cm®s) Dauw!/(cm?/s) Daa/(cm®/s) Dum/(cm?/s) Dau/(cm%s) Daa!(cm’ls)
1 0,89 3,30 5,57 1,09 4,04 6,83
30 0,03 0,11 0,19 0,04 0,13 0,23
80 0,01 0,04 0,07 0,01 0,05 0,09

Marrere und Mason, Walker und Westenberg sowie Ember et al. untersuchten die
Gasdiffusionskoeffizienten in den Systemen H,O-CO,, H,0-0,, CO-O, und CO,-O, [MAR-
72][WAL-60][EMB-64]. In den Diagrammen (Abbildungen 6-20 und 6-21) sind die bindren
Diffusionskoeffizienten in Abhdngigkeit von der Temperatur dargestellt und den errechneten
mittleren Gruppendiffusionskoeffizienten gegeniibergestellt. Die bindren
Diffusionskoeffizienten werden bei 500 °C am besten fiir das System CO-O, und bei 600 °C
fiir das System CO,-O, durch das Stoffgruppenmodell nach Schaber wiedergegeben. Die
Abweichung betrdgt maximal 1 %. Die grofiten Abweichungen ergeben sich fiir das System
H,0-0,. Bei 500 °C bzw. 600 °C betragen die Abweichungen der gemessenen
Diffusionskoeffizienten zu den errechneten Werten 35 bzw. 47 %. Abweichungen dieser Art
wachsen mit dem Masseunterschied der Molekiile und mit dem StoBintegral. Im System
CO,-H,0 ist der Masseunterschied grofl und das StoBintegral dhnlich. Es daher mit einem
kleineren Fehler als 35 % zu rechnen. Kleine Abweichungen wurden fiir das System CO-O,
und CO,-O;, kalkuliert. Die fur 600 °C mit Hilfe der Methode nach Schaber berechneten
Gruppendiffusionskoeffizienten Dyv liegen im extrapolierten Bereich der bindren
Diffusionskoeffizienten fiir H;O-CO; (Abbildung 6-21).

Auf Grundlage dieser Ergebnisse kann erwartungsgemiB festgestellt werden, dass die
Diffusion im Gas wesentlich schneller ist als die Diffusion von Eisen im Oxid. Demzufolge
ist das Gasangebot an der Grenzfliche Gas-Oxid kein begrenzender Schritt der Reaktion und
ein lineares Korrosionsmodell ist aus diesem Grund nicht zu erwarten (Kapitel 2.1.1).

137



20— ——
| | '
25| i Ll e T ———
. LG .' ! |
& .
20} ‘ m\"_‘ bl ‘I‘ e
= 1
= (¥ | |
i R I B D, (CALC)
E 15 = | “
'%. d l /
& %] ! ;
Eew——-a;/-f- — 5,,(0BS)
1.0 w ,l/ -
a \ |
- D, (CALC)
i .*_ — _l _— __i__ — _E -
: : !
o [ | |
o I I [ 1 j [00 1000 Hoo 1200 1300 1400
0 %0 rewemarome ki %0 TEMPERATURE, °K.
Abbildung 6-20: Biniire

Diffusionskoeffizienten in den Systemen H,O- A‘bl‘)‘ildung 6-2‘1: Selbstdiffusit‘mskoefﬁzienten und
0,, CO-0, und CO,-0, [WAL-60]. binirer Diffusionskoeffizient im System H,0-CO,

Eingezeichnet sind die berechneten biniren [EMB-64].

Diffusionskoeffizienten.

6.5.4 StofRrate der Molekiile mit der Oxidoberflache

Die Molekiilzahl, welche auf die Oxidschichtoberfldche trifft und zur Reaktion effektiv zur
Verfligung steht, kann geschwindigkeitsbestimmend fiir die Kinetik der Oxidschichtbildung
sein. Gemdf den Ausfiihrungen in Kapitel 2.2.4 wurde bis zu einem Druck von 0,13 bar das
Wachstum der Oxidschichten in CO, durch die Molekiilzahl und damit den Druck der
Gasmischung dominiert. Ist das Molekiilangebot an der Oberfliche kleiner als die
Diffusionskonstanten aller korrosiven Stoffe durch das Oxid, bestimmt das Molekiilangebot
das Wachstum der Oxidschichten. Ist sie wesentlich groBer als die durch Diffusion an die
Oberflache transportierten Ionen, wird das Oxidschichtwachstum durch den Transport im
Oxid festgelegt.

Fiir die Berechnungen des Angebotes bzw. der StoBrate auf die Rohroberfliche wurde das
Rohr in 1 cm lange Segmente unterteilt, in denen die Temperatur als konstant angenommen
wurde (Anhang H). Die Ergebnisse der Berechnung sind fiir den kleinsten und gréften
Rohrdurchmesser in Tabelle 6-2 zusammengefasst. Trotz insgesamt mit dem Druck bei
konstanter Temperatur abnehmendem Fugazitétsverhdltnis fi., / f, und f,, /( ot fcoz)

(siche Abbildung 6-14 und Abbildung 6-15) wird die absolute Anzahl der Molekiile pro Zeit
an der Grenzfliche Oxid-Gas durch den Druck erhoht (Anhang H). Die Auftreffrate der
Molekiile auf die Oxidoberflache ist flir jeden untersuchten Druck und Temperatur grofer als
der Diffusionskoeffizient von Eisen durch Magnetit (Berechnung in Kapitel 6.6.2). Dies
begriindet, dass die Stofrate der Molekiile auf die Oxidschichtoberfliche nicht der
begrenzende Schritt des Oxidschichtwachstums ist.
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Tabelle 6-2: Stossrate an der Grenzfliiche Oxid-Gas in Bezug auf ein Rohrsegment mit der Linge von 1
cm.

Druck / Temperatur / z/

bar °C (mole/ m?)

1 500 5,1E-05

1 600 5,42E-5

di=0,008 m di=0,048 m

30 500 8,79E-05 1,97E-02
30 600 8,60E-05 1,86E-02
80 500 2,55E-04 8,81E-02
80 600 2,40E-04 8,65E-02

6.5.5 Reaktionen an der Grenzflache Gas-Oxid und Gas-
Grundmaterial

In Tabelle 6-3 sind eine Reihe von Reaktionen aufgelistet, die zeigen, dass Eisen mit H,O
und CO; zu Oxiden reagieren konnen. a-Eisen ist in der Lage an der Grenzfliche Oxid-
Grundmaterial direkt zu reagieren, wenn die korrosiven Stoffe tiber Poren und Kanéle Zutritt
bis zur Grenzfliche Oxid-Grundmaterial haben (Modell 2). In den Reaktionen ist
beriicksichtigt, dass sich die Oxide durch Korrosion in eine héhere Oxidationsstufe mit
hoherem Sauerstoffanteil tiberfithren lassen. Die Berechnungen wurden fiir die hdufigsten
Korrosionsprodukten Wiistit, Magnetit und Hématit durchgefiihrt, um prinzipielle
Zusammenhénge zwischen Temperatur, Druck auf das Oxidschichtwachstum zu zeigen. Fiir
jede Reaktion wurde die Freie Enthalpie bei 600 °C fiir einen Druck von 1 und 80 bar mit
dem Programm FactSage (Version 5.5) errechnet und das Massenwirkungsgesetz aufgestellt.
Der Einfluss der Temperatur wird im Intervall von 300 bis 800 °C in den Abbildungen 6-22
bis 6-27 veranschaulicht. Mit den dargestellten Daten lassen sich die Einfliisse von
Temperatur und Druck voneinander separieren.

Aus dem direkten Vergleich der Freien Enthalpien bei 1 und 80 bar Druck ist ableitbar, dass
eine Erhohung des Druckes alle aufgelisteten Reaktionen begiinstigt. Ist AG kleiner als Null,
konnen chemische Reaktionen spontan ablaufen. Bei Werten oberhalb von Null kann die
Reaktion nur durch Zufuhr von Arbeit erzwungen werden [RIE-90].

Die Reaktionen zu Fe;Oj3 (Gleichungen 3, 5, 8, 10, 15, 20) verlaufen generell unter positiven
Freie Enthalpien, so dass dessen Bildung energetisch ungiinstig ist. Fiir die Reaktionen 13
und 18 ist eine Triebkraft vorhanden, die Fe,O; spontan entstehen ldsst. Da die
Sauerstofffugazitit groBer als der Zersetzungspartialdruck von Hématit ist, wird durch das
Gasgemisch gentigend Sauerstoff zur Hamatitbildung bereitgestellt. In den Versuchen wurde
fir die Stdhle 13CrMo44, T24 und X20CrMoV12-1 Hamatit an der Grenzfliche Gas-Oxid
nachgewiesen. In den Schliffen der Stihle 792 und VMI2 SHC wurden mehrfach
Bruchstiicke aus Hamatit im Epoxidharz und an der Grenzfldche Gas-Oxid beobachtet. Nach
Meinung des Autors ist der fehlende Hamatit auf den Stidhlen 792 und VM 12 bei erhhtem
Prozessdruck auf Abplatzungen zuriickzufiihren. Weitere Griinde fiir die Abwesenheit von
Himatit konnten durch die Verringerung der Sauerstofffugazitit infolge der
Wasserstoffproduktion wihrend der Oxidschichtbildung [QUA-05], Buckling [BIR-06] oder
durch Porenagglomeration mit anschlieBendem Abplatzen an der Grenzfldche
Hamatit/Magnetit oder im Magnetit gegeben sein. Des Weiteren erzeugt die Umwandlung
von Maghemit in Hdmatit Spannungen, die zum Abplatzen des Oxids fiihren konnte.

Die Bildung von FeO und Fe;0,4 in Kontakt mit HO und CO; sind begiinstigt, wenn H,, CO
und C entstehen (Gleichungen 1, 2, 3, 6, 7, 8, 11, 12, 13, 16, 17, 18). Unterhalb 575 °C sind
gemdfl den Abbildungen 6-22 bis 6-27 Fe;0, und oberhalb von 575 °C FeO stabil.
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Diese Berechnung steht im Gegensatz zu den Befunden in Kapitel 4.1.5, wo FeO auch bei
550 °C stabil war. Gemill Punge-Witteler kann sich FeO auch bei geringeren Temperaturen
bilden, wenn der Nonvarianzpunkt im System Fe-O infolge von Legierungselementen zu
niedrigeren Temperaturen verschoben wird [PUN-88]. Aus den vorliegenden Verldufen der
Freien Enthalpien (Abbildung 6-226-22 bis 6-27) ergibt sich, dass die Bildung von Fe;04
bzw. FeO bis 690 °C dann favorisiert ist, wenn dabei Kohlenstoff entsteht. Aus der
temperaturabhingigen Auftragung von AG ldsst sich ableiten, dass im vorliegenden
Korrosionsprozess eine Aufkohlung sowohl durch CO, als auch durch CO erreicht werden
kann. Die Reaktionen 11, 12, 16, 17, setzen voraus, dass CO; tiber Poren

Tabelle 6-3: Chemische Teilreaktionen wihrend des Korrosionspr

Nr | Reaktion AG bei 600 °C K Druckab-
hingigkeit
bezogen auf 1 mol H,O, CO,, CO 1bar 80bar von K
1 | Fe+ H,O <> FeO+H, -8240 -40052 S nein
; . K= 2 T EE——

2 %Fe+ HZO(—) %F€304 + H2 8274 40087 fHZO nein
3 %Fe+H20 AN %F6203 +H2 1509 1552 nein
4 3FeO+ H,0 <> Fe,0,+H, -5655 -37468 nein

5 | 2Fe,0,+ H,O <> 3Fe,0,+H, 74332 42519 nein

6 Fe+CO, <> FeO +CO -1015 -32828 % feo nein
7 %Fe+ C02 AN %Fe304 + CO -1050 -32863 - fCOz nein

8 %Fe+ C02 AN %Fezos + CO 8734 8776 nein

9 3FeO + CO, > Fe,0,+CO 1569 -30244 nein
10 | 2Fe,0, + CO, > 3Fe,0, + CO 81556 49743 nein
11 | 2Fe+ CO, <> 2FeO+C -19779 -51592 % ac ja

12 %Fe+ C02 o %F€304 +C -19847 -51660 fCOZ ja

13 %Fe+ C02 o %F3203 +C -281 -31967 ja

14 | 6FeO+CO, - 2Fe,0,+C -14610 | -46422 ja

15 | 4Fe,0, + CO, — 6Fe,0,+C 145364 | 113552 ja

16  Fe+CO — FeO+C -18763 -50576 ja

17 %Fe+CO—>%Fe3O4+C -18177 -49930 ja

_ 4c -
18 % Fe+CO— Y, Fe,0,+C 9014 40743 | K=—"—ja
3° 27 fco

19 | 3FeO + CO — Fe,0,+C -16179 -47992 ja

20 | 2Fe,0, + CO — 3Fe,0,+C 63808 31996 ja

21 Fe+ H,0+ 150, > FeO(OH)+ Yy H, ~157517  -189330 o f? o Ja

szo " 002’5
- 0,75 1
22V Fe+ H,0 > V) FeO(OH) + ¥, H, 21018 -10795 P Ja
Sino
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und Kanile bzw. CO iiber Poren, Kanile und Diffusion bis zum Grundmaterial vordringen
konnen. Die Modellannahmen in Kapitel 6.4 werden durch diese Tatsachen untermauert. Die
Umsetzung von Eisen mit CO, zu Oxid und CO ist erst oberhalb von 690 °C energetisch
sinnvoll (Abbildungen 6-22 bis 6-27).

Reagiert reines Eisen mit Wasser und Sauerstoff (Gleichung 21), so wird bevorzugt Goethit
unter dem hier hochsten Energiegewinn gebildet, wie es auch nachgewiesen wurde (Kapitel
4.1.5). Die Rechnungen in Kapitel 6.5.1 belegen, dass Sauerstoff im System mit einer
Druckabhéngigkeit vorhanden ist.

In Tabelle 6-3 sind die Gleichungen 9 und 22 aufgefiihrt, welche einen Beitrag zum
druckabhéngigen Wachstum der Oxidschichten unter entsprechenden Sauerstoffanteil leisten
konnen. Bei 1 bar Druck sind die Reaktionen 9 und 22 aufgrund der positiven Freien
Enthalpien nicht begiinstigt. In Gleichung 9 wird Wiistit mit CO, zu Magnetit und CO
umgesetzt und in Gleichung 22 erfolgt die Reaktion von Eisen mit Wasserdampf zu Goethit
und Wasserstoff. Erst mit einer Erhohung des Druckes wird die Reaktion spontan (AG
negativ) ablaufen.

An die Grenzfliche Gas-Oxid (Grenzfldche I in den Abbildungen 6-5 und 6-6) transportierte
Eisenionen kénnen sich gemdB den Gleichungen 1, 2, 3,6, 7, 8, 11, 12, 13, 16, 17 und 18 zu
verschiedenen Eisenoxiden umsetzen. Oberhalb von 570 °C verlduft die Umsetzung von
Wiistit mit CO,, CO und H,O zu Magnetit unter Enthalpiegewinn (Gleichung 4, 9, 14, 19).
Es ist daher zu vermuten, dass sich Wiistit in der Nédhe der Oberfliche in Magnetit
umwandelt. An der Oberfliche generierte gasformige Produkte (Wasserstoff und
Kohlenmonoxid) konnen in das Gas abgefiihrt werden oder mit dem Sauerstoff der Gasphase
rekombinieren. Die Reaktionen gemdfl Gleichung 12 und 17 sind auf der Oberfldche der
Oxide unwahrscheinlich, da kein Kohlenstoff in der Oxidphase oder auf den Oberflichen
nachgewiesen wurde. Des Weiteren wiirde Kohlenstoff den Magnetit reduzieren und als CO,,
CO in die Gasphase Uberfiihrt werden.

Die in Tabelle 6-3 betrachteten Reaktionen sind beeinflussbar durch Druck, Temperatur- und
Konzentrationsdnderungen. Durch eine Erhohung des Gesamtdruckes wird die
Gleichgewichtslage zu Gunsten der Produkte verschoben, wenn sich dabei die Molzahl
verringert (Prinzip des kleinsten Zwanges). Verdndert sich die Molzahl nicht, hat der Druck
iber die Verringerung von AG Einfluss auf die Gleichgewichtslagen der chemischen
Reaktionen. Gleichungen 1 bis 10 zeigen keine direkte Druckabhingigkeit, da die
gasférmigen Edukte und Produkte zu gleichen Anteilen gebildet werden. Die genannten
Reaktionsgleichungen zeigen eine Abhingigkeit von der Konzentration. Die gasformigen
Reaktionsprodukte H, und CO koénnen durch das flieBende Gas abtransportiert, H, im Stahl
gelost (Gleichung 1-5) oder CO durch die Boudouardreaktion in CO, und C umgesetzt
werden. Durch die genannten Prozesse verringert sich die Konzentration der Produkte und
die Gleichgewichtslage wird in Richtung der Produkte verschoben. Entsprechend den
Beeinflussungsmdoglichkeiten des Gleichgewichts, werden neue Produkte solange generiert
bis sich das Gleichgewicht neu einstellt.

Die Gleichgewichtslage in den Reaktionen 11-21 ldsst sich durch eine Erhohung des Druckes
direkt verdndern, da sich AG selbst verkleinert und sich die Molzahl bei der Umsetzung zu
Produkten dndert. Die Reaktionen 11-21 sind wie in Tabelle 6-3 durch die
Massenwirkungsgesetze gezeigt, abhiangig von der reziproken Fugazitit CO,, CO bzw. H,O
und damit abhingig vom Gesamtdruck p. Mit p, = p- N, lassen sich die Gleichungen

verallgemeinern:
K= de _ 1 .G 45
f co, P N co,
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a. 1 a
K=—F¢=-—."¢ 46
Jeo P Neo
0,5 0,5
. 11; 1 N1f2
K= =i 47
fuz()f()2 P NyolV,
0,75 0,75
Ju, 1 Ny
K= 7 =—5 N 48
Ho P H,0
mit N, Molfraktion der Komponente i

Bei konstanter Temperatur ist K und damit der Quotient auf der rechten Seite in den
Gleichungen 11 bis 14 konstant [RIE-90]. Eine Erh6hung des Gesamtdrucks im System bei
konstanter Temperatur bewirkt eine Erhéhung der Aktivitdt des Kohlenstoffs, wenn das
kohlenstoffhaltige Gas mit Eisen in Bertthrung kommt, d.h. direkten Kontakt mit dem
Grundmaterial hat (Kapitel 6.5.2). Es ist daher theoretisch ableitbar, dass eine
Druckerhdhung die Aufkohlung durch die VergroBerung der Kohlenstoffaktivitit und die
Verschiebung der Gleichgewichtslage (AG, Konzentrationsinderung) steigert. Diese
Betrachtung steht nicht im Widerspruch zu den Beobachtungen in Kapitel 4.3.

Eine &dhnliche Situation stellt sich fiir die Korrosion von Eisen in Wasserdampf mit dem
Reaktionsprodukt Goethit a-FeOOH unter Wasserstoffentwicklung ein. Die zu den
Reaktionen 21 und 22 entsprechenden Formulierungen des Massenwirkungsgesetzes zeigen,
dass eine Erhohung des Druckes die Verschiebung des Gleichgewichtes zu Gunsten der
Produkte Wasserstoff und Goethit zur Folge hat. Energetisch giinstiger verlduft die Reaktion
zu Goethit, wenn Sauerstoff und Wasserdampf (Gleichung 21) anwesend sind. Mit
Ausnahme der Gleichung 22 wird das Gleichgewicht reziprok mit der 1. Potenz des Druckes
fir alle vom Druck beeinflussbaren Reaktionen verschoben. Fiir die Reaktion 22 ist die
Druckabhingigkeit geringer als in den iibrigen Reaktionen.

Eine Anhebung der Temperatur vergroBert die  Aufkohlung infolge der
Konzentrationsédnderung tiber vermehrte Diffusion.
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Abbildung 6-22: Enthalpieverlauf bei der Reaktion von Eisen mit CO, und CO bei 1 bar Druck.
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Abbildung 6-23: Enthalpieverlauf bei der Reaktion von Eisen mit CO, und CO bei 30 bar Druck.
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Abbildung 6-24: Enthalpieverlauf bei der Reaktion von Eisen mit CO, und CO bei 80 bar Druck.
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Abbildung 6-25: Enthalpieverlauf bei der Reaktion von Eisen mit Wasser bei 1 bar Druck.
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Abbildung 6-26: Enthalpieverlauf bei der Reaktion von Eisen mit Wasser bei 30 bar Druck.
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Abbildung 6-27: Enthalpieverlauf bei der Reaktion von Eisen mit Wasser bei 80 bar Druck.
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6.6 Modell 1: Diffusionskontrolliertes
Oxidschichtwachstum

Dominieren Grenzflichenreaktionen das Wachstum der Oxidschichten, werden lineare
Wachstumsgesetze beobachtet (Kapitel 2.1.1). Gemal Pettit et al. spielt bei der Korrosion in
COs-haltigen Atmosphdren die Adsorption von CO, an der Oxidoberfliche und die
Dissoziation von CO; dann eine Rolle, wenn die Schichtdicke im Temperaturbereich von 700
bis 1100 °C kleiner als 100 pm ist [PET-64]. Bei 500 °C wurden auf héher legierten Stihlen
sowie auf reinem Eisen parabolisch wachsende Oxidschichten beobachtet [SUR- 73] (Kapitel
2.2.4). In wasserdampfhaltigen Atmosphiren wurde iiber dem gesamten Temperaturbereich
generell diffusionskontrolliertes Wachstum dokumentiert (Kapitel 2.2.2).

Von den Wachstumskurven in Kapitel 4.2.3 wurde abgeleitet, dass das Oxidschichtwachstum
auf den untersuchten Stihlen 724, 792, X20CrMoVi2-1 und VMI2 SHC im
Temperaturbereich von 500 bis 650 °C nicht durch Grenzfldchenreaktionen bestimmt wird.
Das  Oxidschichtwachstum wird als parabolisch interpretiert, was auf ein
diffusionskontrolliertes Oxidschichtwachstum hinweist. Fir den [3CrMo44 ist ein
parabolisches Wachstum mit Inkubationszeit zu erwarten. Die Inkubationszeit liegt im
Bereich zwischen 125 und 250 h fiir einen Gasdruck von 80 bar und ist mit der Bildung der
Duplexschicht Fe;C/FeO/Fe;04 verbunden. Fiir 1 bar Druck wurde aufgrund der fehlenden
Duplexschicht keine Inkubationszeit beobachtet und die Schichten wachsen ebenfalls
parabolisch.

6.6.1 Parabolische Wachstumsraten

Unter der Voraussetzung, dass die Ionen tiber Volumendiffusion innerhalb der Oxidschicht
transportiert werden, erfolgt das zeitliche Wachstum der Oxidschichten parabolisch und kann
mit Hilfe von Gleichung 3 (Kapitel 2.1.2) beschrieben werden:

x2= 2kpt

Entsprechend der Theorie von Wagner, lésst sich die parabolische Wachstumskonstante k,

unter Kenntnis der Diffusionskoeffizienten fiir Eisen Dﬁez‘ und Sauerstoff Dg2 und des

Sauerstoffangebotes berechnen (2.1.2). Es wurde weiterhin vorausgesetzt, dass die
Reaktionen an der Grenzfliche Oxid-Grundmaterial (Abbildung 6-5, Grenzfliache I in den
Abbildungen 6-7 und 6-8) vollstindig ablaufen. Damit ist die Sauerstoffaktivitdt ay,

(entspricht dem Zersetzungspartialdruck des Oxids) verschwindend gering. Aufgrund der
folgenden Zusammenhénge wird o/, mit Null approximiert:

(- a,)= f{l - %o ]

f/
a 1073
1= o0 o109)~
f 10
(r'=ap,)= 1
I Fugazitit von Sauerstoff in der Gasmischung
a:% Sauerstoffaktivitit an der Grenzflache Oxid-Metall
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Dann lésst sich die Konstante &, wie folgt berechnen (Kapitel 2.1.2):

3 .2 .2
kP - 4(Dgz 'fOZ + ka’:* fOz ’ j ®

Die Oxidschichten auf dem untersuchten niedrig legierten Stahl 7/3CrMo44 sind
hauptséchlich aus Magnetit bzw. Wiistit aufgebaut, durch welche Ionen bzw. korrosive Stoffe
transportiert werden (Kapitel 4.1 und 5). Fiur die Berechnung der parabolischen
Wachstumskonstanten wurde unterhalb 575 °C Magnetit und oberhalb 575 °C ein
zweischichtiges Oxid aus Wiistit und Magnetit angesetzt. Die Wirkung von geringen
Chromzusitzen in den niedrig legierten Stihlen (/3CrMo44 und T24) von 1 und 2,4 Masse-
% und deren Wirkung auf das Oxidschichtwachstum wurde vernachldssigt, da sich die
Korrosionsraten nur geringfiigig verdndern (Kapitel 2.2.1).

In den Korrosionsschichten der hoher legierten 9-12 % Cr-Stihle liegen chromreicher
Magnetit (Fe,Cr);04 und FeCr,O4 nebeneinander vor (Kapitel 4.1). Fiir die Modellierung der
parabolischen Wachstumsraten wurden die Diffusionskoeffizienten der Eisenionen und
Sauerstoffionen in Magnetit und FeCr,04 genutzt. Die Schutzwirkung der Oxidschichten auf
den in dieser Arbeit untersuchten Stdhlen beruht auf der Phase FeCr,0,, in der die Diffusion
von lonen gegentiber der Diffusion der Ionen in Magnetit reduziert ist (Kapitel 2.4.1und
2.4.2).

Kennt man die Volumendiffusionskoeffizienten D, von Eisen- und Sauerstoffionen in
Magnetit und FeCr,O4 sowie den Volumenanteil FeCr,Os, lassen sich effektiven
Diffusionskoeffizienten D, fiir Eisen- bzw. Sauerstoffionen definieren. Eingesetzt in

Gleichung 5 kann das parabolische Oxidschichtwachstum in zweiphasigen Oxidschichten
berechnet werden (Kapitel 2.1.2).

Die Oxidschichten auf allen untersuchten Stihlen sind polykristallin, sodass ein Transport
der Ionen iiber Volumen- und Korngrenzendiffusion stattfindet (Kapitel 2.4.3). Sowohl fiir
die niedrig als auch fiir die hoher legierten Stihle wird der Einfluss der Korngrenzendiffusion
auf das parabolische Oxidschichtwachstum mit Hilfe von effektiven Diffusionskoeffizienten
D, und D;f» angegeben. Die Bezeichnung der Diffusionskonstanten ist in Tabelle 6-4

zusammengefasst.

Tabelle 6-4: Bezeichnung und Bedeutung der Diffusionskoeffizienten.

Diffusionskoeffizient Bedeutung Ergebnis der
Berechnung
D, Selbstdiffusionskoeffizient der Komponente i (Fe, Oy) k,
im Volumen
D; Selbstdiffusionskoeffizient der Komponente i (Fe, O) k;
im Volumen eines zweiphasigen Oxids (Fe;O4 und
FCCI‘204)
D, Selbstdiffusionskoeffizient der Komponente i (Fe, Oy) k,.
infolge von Volumen- und Korngrenzendiffusion
D Selbstdiffusionskoeffizient der Komponente i (Fe, O,) k

off . . . .
ef infolge von Volumen- und Korngrenzendiffusion in

einem zweiphasigen Oxid (Fe;O4 und FeCr,04)
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6.6.2 Diffusionskoeffizienten in Magnetit und Wiistit

Die Diffusionskoeffizienten in Magnetit bzw. Wiistit tiber Volumen- sowie Volumen- und
Korngrenzendiffusion D, und D,, wurden in Abhédngigkeit von der Temperatur mit den in

Kapitel 2.4.1 und 2.4.3 angegebenen Gleichungen 9-15 abgeschitzt. Als Sauerstofffugazitit
wurden die Daten in Kapitel 6.5.1 genutzt (Vgl. Abbildung 6-12). Da die Korngrofe tiber die
Oxidschichtdicke und mit der Zeit variiert, wurde der effektive Diffusionskoeffizient D, fur

eine KorngroBe von 1, 5 und 10 um und fiir eine Korngrenzenweite von 0,5 nm [BER-03]
gemill Kapitel 2.4.3 kalkuliert. Die Ergebnisse sind in den Tabellen 6-5, 6-6 und 6-7
zusammengefasst. Die Diffusionskoeffizienten von Eisen in Magnetit und die
Fehlstellenkonzentration in Magnetit sind von der Sauerstofffugazitit der Gasmischung und
der Temperatur abhingig [DIE-87] (Kapitel 2.4.1). Da die Sauerstofffugazitit nach Kapitel
6.5.1 eine Funktion der Temperatur und des Druckes der

Tabelle 6-5: Diffusionskoeffizienten von Eisen im Magnetit fiir Volumendiffusion und Volumen- und
Korngrenzendiffusion mit einer Korngréfie d von 1 pm.

D, (Fe)/(cm’ls) D,, (Fe)/(cm?/s) (d=1 um)

T/°C 1 bar 30 bar 80 bar 1 bar 30 bar 80 bar
500 4,33E-08 1,96E-07 3,03E-07 6,53E-06 2,96E-05 4,58E-05
525 3,83E-08 1,74E-07 2,69E-07 5,79E-06 2,62E-05 4,06E-05
550 3,43E-08 1,55E-07 2,40E-07 5,18E-06 2,35E-05 3,63E-05
575 3,10E-08 1,40E-07 2,17E-07 4,68E-06 2,12E-05 3,28E-05
600 2,82E-08 1,28E-07 1,98E-07 4,26E-06 1,93E-05 2,99E-05
625 2,59E-08 1,17E-07 1,82E-07 3,91E-06 1,77E-05 2,74E-05
650 2,39E-08 1,09E-07 1,68E-07 3,62E-06 1,64E-05 2,53E-05

Tabelle 6-6: Diffusionskoeffizienten von Eisen im Magnetit fiir Volumen- und Korngrenzendiffusion mit
einer Korngréfie d von S pm und 10 pm.

D, (Fe)/(cm’fs) (d=5 um) D, (Fe)/(cm’/s) (d=10 um)

T/°C 1 bar 30 bar 80 bar 1 bar 30 bar 80 bar
500 1,34E-06 6,08E-06 9,40E-06 6,92E-07 3,14E-06 4,85E-06
525 1,19E-06 5,39E-06 8,33E-06 6,13E-07 2,78E-06 4,30E-06
550 1,06E-06 4,82E-06 7,45E-06 5,49E-07 2,49E-06 3,85E-06
575 9,61E-07 4,36E-06 6,73E-06 4,96E-07 2,25E-06 3,48E-06
600 8,75E-07 3,97E-06 6,14E-06 4,52E-07 2,05E-06 3,17E-06
625 8,03E-07 3,64E-06 5,63E-06 4,15E-07 1,88E-06 2,91E-06
650 7,42E-07 3,37E-06 5,20E-06 3,83E-07 1,74E-06 2,69E-06

Tabelle 6-7: Diffusionskoeffizienten von Eisen in Wiistit fiir Volumendiffusion und Volumen- und
Korngrenzendiffusion mit einer Korngrifie d von 1 pm, 5 pm und 10 pm.

D, (Fe)/(cm’s) D, (Fe)/(cm’s)

T/°C 1um 5 pum 10 ym
500 4,20E-11 6,34E-09 1,30E-09 6,72E-10
525 7,65E-11 1,15E-08 2,37E-09 1,22E-09
550 1,34E-10 2,03E-08 4,16E-09 2,15E-09
575 2,28E-10 3,44E-08 7,07E-09 3,65E-09
600 3,76E-10 5,68E-08 1,17E-08 6,02E-09
625 6,03E-10 9,10E-08 1,87E-08 9,64E-09
650 9,41E-10 1,42E-07 2,92E-08 1,51E-08
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Abbildung 6-28: Volumendiffusionskoeffizienten in Magnetit in Abhéingigkeit von der berechneten
Sauerstofffugazitit (Vgl. Abbildung 6-12).

Gasmischung ist, sind auch die Diffusionskoeffizienten in Magnetit vom Gesamtdruck der
Gasmischung abhingig. Mit steigendem Druck nimmt die Sauerstofffugazitit in H,O-CO,
zu, weshalb sich auch die Diffusionskoeffizienten in Magnetit mit wachsendem Gasdruck
vergroBern. Die Anderung der Sauerstofffugazitit um eine GroBenordnung ergibt bei
konstanter Temperatur die Anderung des Diffusionskoeffizienten um eine GréBenordnung
(Abbildung 6-28). Die numerischen Diffusionskoeffizienten in Magnetit sind in Tabelle 6-5
dargestellt. Eine Temperaturerhhung von 500 auf 650 ©°C verringert den
Diffusionskoeffizienten auf die Hélfte des Diffusionskoeffizienten bei 500 °C. Eine
Druckerhéhung von 1 auf 80 bar verdoppelt den Diffusionskoeffizienten.

6.6.3 Diffusionskoeffizienten in Gemischen aus Fe;0, und
FeCr204

Die Wirkung unterschiedlicher Volumenanteile von FeCr,04 auf das Oxidschichtwachstum
ist durch die Berechnung von effektiven Diffusionskoeffizienten moglich. Die Kalkulation

*

der effektiven Diffusionskoeffizienten D, und D,; in einem Oxidgemisch aus Fe;O4 und

FeCr,04 wurde mit der in Kapitel 2.4.6 beschriebenen Mischungstheorie durchgefiihrt. Ein
Beispiel fiir die Berechnung ist in Anhang E gegeben.

Aufgrund der Untersuchungen von Gilewicz-Wolter et al. (Kapitel 2.4.2 ) wird die Diffusion
in FeCr,04 im Temperaturintervall 500-650 °C 6 GroBenordungen kleiner angesetzt als in
Magnetit (Tabelle 6-6). Als Volumenanteil FeCr,O4 wird der in Kapitel 4.1.4 bestimmte
effektive Volumenanteil des Spinells genutzt, da dieser die Verringerung des
Diffusionsquerschnittes infolge der Anordnung der Phase bzw. hohem Chromgehalt der
Legierung bereits enthédlt. Um die Wirkung des FeCr,O4-Anteils systematisch zu
beschreiben, wurde der Volumenanteil schrittweise zwischen 1 und 98 % variiert (Tabelle
6-8). Unter der Voraussetzung von kugeligen Ausscheidungen wurden die effektiven

Diffusionskoeffizienten D; und D: i in einem Gemisch aus Fe;O4 und FeCr,O4 berechnet.

Der Einfluss der Korngrenzendiffusion auf den effektiven Diffusionskoeffizienten D://
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wurde fiir eine Korngrofle von 1 pm kalkuliert. Die Ergebnisse sind exemplarisch fiir einen
Druck von 30 bar in den Tabellen 6-8 und 6-9 zusammengefasst.

Tabelle 6-8: effektive Volumendiffusionskoeffizienten D; bei 30 bar Druck.

Temperatur / °C

- . 500 550 575 600 625 650
Spinellanteil

1 1,93E-07 1,53E-07 1,38E-07 1,26E-07 1,15E-07 1,07E-07
5 1,82E-07 1,44E-07 1,30E-07 1,19E-07 1,08E-07 1,01E-07
10 1,67E-07 1,32E-07 1,20E-07 1,09E-07 9,99E-08 9,31E-08
20 1,40E-07 1,11E-07 1,00E-07 9,16E-08 8,37E-08 7,80E-08
30 1,15E-07 9,08E-08 8,20E-08 7,50E-08 6,85E-08 6,39E-08
50 6,93E-08 5,48E-08 4,95E-08 4,53E-08 4,32E-08 3,85E-08
60 4,96E-08 3,92E-08 3,54E-08 3,24E-08 2,96E-08 2,76E-08
70 3,22E-08 2,55E-08 2,30E-08 2,10E-08 1,92E-08 1,79E-08
80 1,75E-08 1,39E-08 1,25E-08 1,15E-08 1,05E-08 9,75E-09
85 1,14E-08 9,01E-09 8,14E-09 7,44E-09 6,80E-09 6,33E-09
90 6,22E-09 4,92E-09 4,44E-09 4,06E-09 3,71E-09 3,46E-09
95 2,17E-09 1,71E-09 1,55E-09 1,42E-09 1,29E-09 1,21E-09
98 542E-10 4,29E-10 3,87E-10 3,54E-10 3,24E-10 3,02E-10

5

Tabelle 6-9: effektive Diffusionskoeffizienten De s fiir Volumen- und Korngrenzendiffusion bei 30 bar

Druck und 1pm Korngrofie.
Temperatur/°C 5, 550 575 600 625 650

Spinellanteil

1 2,92E-05 2,32E-05 2,09E-05 1,90E-05 1,74E-05 1,62E-05

5 2,74E-05 2,18E-05 1,96E-05 1,79E-05 1,64E-05 1,52E-05
10 2,53E-05 2,01E-05 1,81E-05 1,65E-05 1,51E-05 1,40E-05
20 2,12E-05 1,68E-05 1,52E-05 1,38E-05 1,27E-05 1,17E-05
30 1,73E-05 1,38E-05 1,24E-05 1,13E-05 1,04E-05 9,61E-06
50 1,05E-05 8,31E-06 7,50E-06 6,83E-06 6,26E-06 5,80E-06
60 7,49E-06 5,95E-06 5,37E-06 4,89E-06 4,48E-06 4,15E-06
70 4,86E-06 3,87E-06 3,49E-06 3,17E-06 2,91E-06 2,70E-06
80 2,65E-06 2,11E-06 1,90E-06 1,73E-06 1,59E-06 1,47E-06
85 1,72E-06 1,37E-06 1,24E-06 1,12E-06 1,03E-06 9,55E-07
90 9,43E-07 7,49E-07 6,76E-07 6,15E-07 5,64E-07 5,23E-07
95 3,32E-07 2,64E-07 2,38E-07 2,16E-07 1,98E-07 1,84E-07
98 8,64E-07 6,86E-08 6,19E-08 5,64E-08 5,17E-08 4,79E-08

6.6.4 Berechung von parabolische Wachstumskonstanten

6.6.4.1 Niedrig legierte Stihle
Fur die Berechnung von k&, mit Hilfe der Gleichung 3 in Kapitel 2.1.2 wurden die

Diffusionskoeffizienten fiir Volumendiffusion genutzt, die in Kapitel 6.6.2 in Abhingigkeit
von der Sauerstofffugazitit veranschlagt wurden. Ein Beispiel zur Berechnung der
parabolischen Wachstumskonstanten ist in Anhang F dargestellt. Die Ergebnisse sind in den
Abbildungen 6-29 bis 6-31 fiir den Temperaturbereich von 500 bis 650 °C fiir einen
Gasdruck von 1, 30 und 80 bar grafisch vorgestellt. Die Resultate beziehen sich auf die
Oxidschichten, die aus Magnetit und Wiistit aufgebaut sind. Unterhalb von 575 °C wurde von
einem einschichtigen Oxid Magnetit bzw. Wiistit ausgegangen. Wiistit wurde auBerhalb
seines Stabilititsbereiches bei Temperaturen von 550 °C nachgewiesen (Kapitel 4.1.5).
Oberhalb von 575 °C wurde angenommen, dass ein zweischichtiges Oxid aus Magnetit und
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Wiistit vorliegt. Um den Einfluss der Korngrenzendiffusion auf die parabolischen
Wachstumskonstanten k, zu charakterisieren, wurden mit den in Kapitel 6.6.2 fiir eine

KorngroBe von 1, 5 und 10 um kalkulierten, effektiven Diffusionskoeffizienten D, fiir
Wiistit und Magnetit effektive parabolische Wachstumskonstanten %, , berechnet. Fiir

zweischichtige Oxide wurde die Berechnung der parabolischen Konstante mit der in Kapitel
2.1.2 angegebenen Gleichung 5 durchgefiihrt. In Anhang G ist ein Beispiel fiir die
Berechnung angefiihrt. In den Abbildungen 6-29 und 6-31 sind die nach 1000 h aus den
experimentellen Daten berechneten parabolischen Wachstumskonstanten fiir die niedrig
legierten Stihle /13CrMo44 und T24 fur Driicke von 1 bar, 30 und 80 bar vergleichend mit
den Wachstumsraten dargestellt, die sich durch die Modellrechnung mittels
Volumendiffusion sowie durch Volumen- und Korngrenzendiffusion in Wiistit und Magnetit
aus den Diffusionskoeffizienten ergeben (Tabellen 6-5 bis 6-9). Die Korrosionsraten der
niedrig legierten Stihle in H,O-CO; lassen sich durch die Kombination von Volumen- und
Korngrenzendiffusion als alleinige Transportmechanismen nachvollziechen. Wenn sich

oberhalb von 575 °C Wistit in den Oxidschichten bildet, steigt die
Korrosionsgeschwindigkeit aufgrund der hohen Fehlstellendichte drastisch an (Kapitel
T/°C
8 635 595 560 525 500
9- e |
@D 404 o . i
™
E
AL .
=
2124 -
¥° O 13CrMod4
! T24 y
o 13- Volumendiffusion, FeO+Fe304 1
[} - === Volumendiffusion, FeQ gy
Ea —— Vol - und Korngrenzendiff. (5 pm), FeO+Fe304- .
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Abbildung 6-29: Berechnete und experimentell bestimmte parabolische Wachstumskonstanten bei 1 bar

Druck HzO-COz.

T/°C
8 635 585 560 526 500
-84 =
2 10 p =
£
E_ -114 —
g %
=129 & 13cimoas
e v T24
= 134 ----- Volumendiffusion, FeO+Fe304
g-‘ Volumendiffusion, FeQ
- — Vol.- und Komgrenzendiff. (5 pm), FeO+Fe304
=14 4 — Vol.- und Komgrenzendiff, (10 ym), FeO+Fe304
11,0 1.5 12,0 12,5 13.0
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Abbildung 6-30: Berechnete und experimentell bestimmte parabolische Wachstumskonstanten bei 30 bar

Druck H,0-CO,.
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Abbildung 6-31: Berechnete und experimentell bestimmte parabolische Wachstumskonstanten bei 80 bar
Druck H,0-CO,.

2.2.1). Mit steigendem Druck wird der Anstieg bei 575 °C geringer, was seine Ursache in der
hoheren Sauerstofffugazitit bei groBerem Druck und damit hohen Diffusionskonstanten in
Magnetit hat.

Unabhéngig vom Druck. kann das Oxidschichtwachstum auf dem Stahl /3CrMo44 unterhalb
von 575 °C durch Volumen- und Korngrenzendiffusion in 5-10 pm groflen Kérnern
beschrieben werden. Korner dieser GroBe sind in den Abbildungen 6-32 und 6-33 als Schicht
sichtbar. Allerdings wird hier auch die Schwierigkeit einer Modellierung sichtbar. Die
Magnetitschicht ist inhomogen und weist einen Schichtaufbau des Magnetits auf mit
KorngroBlen zwischen ca. 1,1 bis 36 pm. In zukiinftigen weiter zu entwickelnden
Modellierungen sollte dies berticksichtigt werden.

Bei 1 bar Druck wurde oberhalb von 575 °C (13CrMo44) das Ablosen der Oxidschicht vom
Grundmaterial beobachtet. Die parabolischen Wachstumsraten sind deshalb beeinflusst durch
den Gastransport innerhalb des Spaltes zwischen Oxid und Stahl. Bei erhéhtem Prozessdruck
wurde kein Spalt zwischen Oxid und Grundmaterial analysiert und die Wachstumsraten
konnen mit den berechneten Wachstumsraten verglichen werden.

Die parabolischen Wachstumsraten der Oxidschichten auf dem Stahl /3CrMo44, welche
unter erh6htem Prozessdruck entstanden sind, lassen sich oberhalb von 575 °C durch
Volumendiffusion in Magnetit und Wiistit und unterhalb von 575 °C durch Volumen- und
Korngrenzendiffusion in Magnetit mit einer Korngrée von 10 pm wiedergeben. Von den
Berechnungen lasst sich ableiten, dass das Wachstum von Oxidschichten aus Magnetit
innerhalb der beiden Fallbetrachtungen (Kapitel 6.4) dominiert durch Volumen- und
Korngrenzendiffusion ist. Sobald sich Wiistit in den Oxidschichten bildet, bestimmt dieses
Oxid aufgrund seiner hohen Fehlstellendichte die Wachstumskinetik. Fiir eine genauere
Analyse sollte zukiinftig die GroBenverteilung der Wiistit- und Magnetitkdrner in die
Modellierung mit einbezogen werden.

Die gréBeren Werte insbesondere bei 600 °C und 30 bzw. 80 bar kénnten aber auch durch die
Bildung der mehrphasigen Oxidschicht FeO/Fe;C/Fe;O4 oder durch Gastransport in Poren
und Kanilen erkldrbar sein. Da keine Diffusionsdaten fiir die mehrphasige Oxidschicht
vorliegen, kann der Beitrag dieser Schicht zum Gesamtwachstum nicht berechnet werden.
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Abbildung 6-32: Aufnahme einer Magnetitschicht
mit iiberlagertem Orientierungsverteilungsbild
(I13CrMo44, 600 °C, 1 bar).

IFFZ1 I agnetite
) 1

=20 pm; IPF_R1+HPF_=1+PF_x1; Step=0.5 pm; Grid1 50260

Abbildung 6-33: Orientierungsverteilungsbild von
Magnetit in der Oxidschicht auf dem Stahl
13CrMo44 (600°C, 1 bar).

6.6.4.2 9-12 % Cr-Stiihle

Analog zu den niedrig legierten Stéhlen wurden die parabolischen Wachstumskonstanten fiir
die 9-12 % Cr-Stdhle errechnet, wenn der Korrosionsvorgang durch Volumendiffusion sowie
durch Volumen- und Korngrenzendiffusion in Fe;O4 und FeCr,O4 erfolgt. Als Korngréfen
wurden 1 und 5 pm angesetzt. Diese und kleinere Kérner mit einer mittleren Korngrof3e von
0,8 um bilden die innere Korrosionszone auf dem Stahl VMI2 SHC (Abbildung 6-34). Fiir
die Berechnung wurden die in Kapitel 6.6.3 kalkulierten Diffusionskoeffizienten und die
Sauerstofffugazititen aus Kapitel 6.5.1 genutzt. Die berechneten Wachstumskonstanten und
die experimentell bestimmten Wachstumsraten sind fiir verschiedene Temperaturen und fiir
einen Druck von 1, 30 und 80 bar als Funktion des FeCr,O4-Anteils in den Abbildungen 6-35
bis 6-37 dargestellt.

152 BAM-Dissertationsreihe



Unter der Annahme von Volumen- und Korngrenzendiffusion in Fe;O4 und FeCr,O4 mit
einer KorngréBe von 1 pum lassen sich analog zu den niedrig legierten Stdhlen die unter 1 bar
Druck experimentell beobachteten parabolischen Wachstumsraten auf den 9-12 % Cr-Stihlen
rechnerisch wiedergegeben. Fiir einen Druck von 30 und 80 bar werden Abweichungen
beobachtet, die nach Meinung des Autors auf Abplatzen der Oxidschichten zuriickzufiihren
sind. Die experimentell bestimmten parabolischen Korrosionsraten liegen zwischen den
Korrosionsraten, die sich aus Volumendiffusion sowie Volumen- und Korngrenzendiffusion
mit einer KorngréBe von 1 um ergeben. Dies ist ein Resultat der gemittelten Korngrofle und
damit ungenauen Beschreibung der Diffusionspfade. Damit ist zumindest eine obere und
untere Grenze ableitbar, die sich aus Volumendiffusion und aus der Kombination von
Volumen- und Korngrenzendiffusion in 1 pm groen Koérnern ergeben.

Die modellierten Wachstumsraten werden durch den Anteil FeCr,O4 in den Oxidschichten,
der Korngrof3e und dem Sauerstoffangebot im korrosiven Gas bestimmt. Liegen hohe Anteile
an FeCr;04 in der Oxidschicht vor, wird das Oxidschichtwachstum effektiv verringert.
Wichtig ist, dass FeCr,O4 in Schichtform vorliegt und eine Barriere fiir die fortschreitende
Korrosion bildet. Wie viel Volumenanteil FeCr,O4 gebildet wird, hidngt, wie bereits in
Kapitel 5 beschrieben, von der Temperatur, dem Chromangebot und der Aufkohlung des
Grundmaterials ab. Der Anteil FeCr,04 scheint durch den Gasdruck H,O-CO; beeinflussbar
zu sein. Bei geringem Druck des korrosiven Gases H,O-CO; werden im Vergleich zu hohem
Gasdruck prozentual weniger FeCr,O4 gebildet. Dieses Verhalten ist in der Literatur nicht

Abbildung 6-34: TEM-Aufnahme durch die innere Korrosionszone (VM12 SHC, 250 h, 80 bar), Balken
geben eine Linge von 1 pm wieder.

untersucht und konnte unter anderem durch die mit steigendem Druck bevorzugte innere
Korrosion des Grundmaterials erklarbar sein. Werden mehr chromreiche Karbide M»3Cg des
Grundmaterials infolge der vergroBerten inneren Korrosion oxidiert, steht ebenfalls mehr
Chrom fiir die Bildung von FeCr;O4 zur Verfiigung. Ein hoheres Angebot und eine hohere
Mobilitdt von Chrom fiihrt bei hohen Korrosionsraten und hohen Temperaturen letztendlich
zur Bildung schiitzender Schichten (Kapitel 6.1).
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Abbildung 6-35: Berechnete und experimentell bestimmte parabolische Wachstumskonstanten bei 1 bar
Druck H,0-CO,.

-9 T T T T T T

Ao == _

_____‘_“‘“—-—‘
Volumen- und Komgrenzen- — ————— ¢
diffusion im Magnetil h .
114 @=1m) 7
L 4

agd === 9 i
Volumendmus:cmzin“éﬂ“‘h-._,_
13- = _
I :
——575°C 4 575°C
14+ 600°C ¢ 600°C \ 1
625°C @ 625°C

0O 20 40 60 80 100
Anteil F1=:Cr20‘1 1 %

Abbildung 6-36: Berechnete und experimentell bestimmte parabolische Wachstumskonstanten bei 30 bar
Druck HzO-COz..
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Abbildung 6-37: Berechnete und experimentell bestimmte parabolische Wachstumskonstanten bei 80 bar
Druck H,0-CO,.
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6.7 Modell 2: Gasdiffusion in Poren und Kanélen

Gemil den Ausfithrungen in Kapitel 2.4.5 werden beim Gastransport vereinfachte Modelle
unterschieden, in denen sich Knudsendiffusion, Kontinuumsdiffusion und viskoser Fluss
voneinander unterscheiden lassen. Die Einordnung in die verschiedenen Transportregime
erfolgt tiber die Knudsenzahl. In Tabelle 6-10 sind die Knudsenzahlen zusammengefasst, die
sich im Temperaturbereich von 500-650 °C in Poren mit einem Durchmesser von 0,1 pm und
einem Molekiildurchmesser fiir H,O und CO; von 0,460 nm [WRJ-98] ergeben.

Tabelle 6-10: Knudsenzahlen in Abhiingigkeit von Temperatur und Druck.

Temperatur / °C

Druck / bar 500 550 575 600 625 650
1 1,13478 1,20818 1,24488 1,28158 1,31828 1,35498
30 0,03783 0,04027 0,04150 0,04272 0,04394 0,04517
80 0,01418 0,01510 0,01556 0,01602 0,01648 0,01694
T/°C
635 595 560 525 500
2 s : ' ! : © 13CrMod4
S , £ T4
4] ) Volumendiffusion,
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7
- T \\ Porositat:
E ] A\ 0.1
= ] \\\.‘- ...... 05
x:-m- ) = ;
@ 1] z
2 24 8
-134 10
-14 20
10 115 120 125 130

UT /(107K

Abbildung 6-38: Berechnete und experimentell bestimmte parabolische Wachstumskonstanten bei 1 bar
Druck H,0-CO, fiir zylinderformige Poren.
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Abbildung 6-39: Berechnete und experimentell bestimmte parabolische Wachstumskonstanten bei 1 bar
Druck H,O-CO, fiir kugelformige Poren.
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Der Porendurchmesser wurde an Hand von FIB-Schnitten abgeschitzt (siche Abbildungen 6-
3 und 6-4). Durch die Aufweitung der Poren und Kanéle wihrend der Lamellenherstellung ist
hier mit einer Uberschitzung des Porendurchmessers zu rechnen. Die errechneten
Knudsenzahlen bei 1 bar Druck ldsst die Einordnung des Gasflusses in den Bereich der
Knudsendiffusion vornehmen. Fiir die Experimente unter erhéhtem Prozessdruck ist
Gasdiffusion wahrscheinlich, wenn offene Transportwege verfligbar sind. Die Wirkung
dieser Transportart wird im Anschluss an die Knudsendiffusion behandelt.

Am Beispiel der Versuche unter 1 bar Druck soll gezeigt werden, wie sich Poren in Form von
Zylindern und Kugeln auf die parabolischen Wachstumsraten auswirken. Mit Hilfe der in
Kapitel 2.4.6 beschriebenen Mischungstheorie wurden die Volumendiffusionskoeffizienten
fiir Sauerstoff in Magnetit bzw. Wiistit mit den Knudsendiffusionskoeffizienten zu einem
effektiven Diffusionskoeffizienten D% und D¢Z = verrechnet. Die Berechnung der

Pore Kanal
effektiven Diffusionskonstanten erfolgt analog zur Beispielrechung in Anhang E. Im ersten
Fall wird vorausgesetzt, dass sich isolierte Poren in der Oxidschicht bilden, welche die
Auswirtsdiffusion von Eisen nicht beeinflussen. Im zweiten Fall sind Kanile angenommen,
die unter 45 ° zur Wachstumsrichtung eine Verbindung zwischen dem duBleren Gas und der
Stahloberflache herstellen. Auch im letzteren Fall wird die Auswirtsdiffusion von Eisen
nicht gestort.

Um die parabolischen Wachstumskonstanten zu berechnen, wurden diese effektiven
Diffusionskoeffizienten D¢ und D¢ = in Gleichung 49 eingesetzt (analog zur

Pore Kanal
Beispielrechnung in Anhang G). In den Abbildungen 6-38 und 6-39 sind die Ergebnisse der
Berechnung fiir Oxidschichten gezeigt, die unterhalb von 575 °C aus Magnetit und ab 575 °C
auf Magnetit und Wiistit aufgebaut sind. Bereits ein geringer Volumenanteil an langen
zylinderférmigen Poren verursacht eine im Vergleich zu reiner Volumendiffusion starke
Erhohung der parabolischen Wachstumskonstanten um 4-5 Zehnerpotenzen. Isolierte Poren
fithren hingegen zu keiner Anderung der parabolischen Wachstumsraten. Die berechneten
Wachstumskurven liegen in Abbildung 6-39 iibereinander.
Diese Betrachtung zeigt, dass sich kein konstanter Zugang durch zylinderférmige Kanile
tiber die gesamte Oxidschicht bis zum Grundmaterial bildet. Das Oxidschichtwachstum wird
als ein dynamischer Prozess betrachtet, bei dem sich in Abhédngigkeit von der Zeit Kanile
offnen und wieder schlieBen. Kanile kénnen durch den Wachstumsprozess des Oxids aber
auch durch das Einwirken von Wasserdampf entstehen (Kapitel 2.2.3). Durch den Transport
von Eisen und die Bildung von neuem Oxid konnen die Risse wieder geschlossen werden.
Bezogen auf die Gesamtfliche F, miissen 107 - F, frei fiir das Gas zuginglich sein, um die
experimentell bestimmten Korrosionsraten zu erhalten. Das bedeutet, dass z.B. in einer
Fliiche von 1 cm? Stahl Poren bzw. Kanilen mit einer Querschnittsfliche von insgesamt 0,01
bis 0,1 pm existent sein sollten.
Bei erhohtem Gasdruck werden die Stoffe durch Gasdiffusion in Poren und Kanédlen
transportiert. Die in Kapitel 6.5.3 errechneten polynédren Gasdiffusionskoeffizienten sind ca.
fiinfmal so groB wie die Knudsendiffusionskoeffizienten. Aus diesem Grund verschieben sich
die in den Abbildungen 6-38 und 6-39 dargestellten Kurven zu hoheren Werten.

6.8 Zusammenfassung und Vergleich der Modelle

Am Beispiel einer Pore, die sich an der Grenzfldche Oxid-Grundmaterial befindet, wird ein
mogliches Reaktionsschema vorgestellt. Dabei wird die Korrosion durch CO, zu Magnetit
beschrieben. Aquivalente Reaktionsschemata werden erhalten, wenn an Stelle von Magnetit
Wiistit und an Stelle von CO, Wasserdampf eingesetzt wird.
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An der Grenzfliche Oxid-Grundmaterial bilden sich innerhalb von Poren lokale
Gasgleichgewichte aus CO-CO; und H»-H,O (Kapitel 2.2.3). In den Abbildungen 6-40 und
6-41 ist der vorgeschlagene Reaktionsmechanismus an der Grenzfliche Oxid-Grundmaterial
fiir das Redoxpaar CO-CO; und Magnetit (T<570 °C) dargestellt. Das Redoxpaar CO-CO,
bestimmt die Korrosion und die Aufkohlung des Grundmaterials bzw. Bildung von
kohlenstoffreichen Phasen an der Grenzfliche Oxid-Metall. Innerhalb der Poren gibt es 2
Quellen, bei denen Kohlenstoff an der Grenzfliche Oxid-Grundmaterial entstehen kann. Zum
einen sind das die Reaktionen von Eisen mit CO,, CO und zum anderen die
Boudouardreaktion. Fiir beide Quellen gilt, dass sich durch eine Konzentrationsédnderung die
Gleichgewichtslage in Richtung der Kohlenstofffreisetzung verschieben lédsst. Das wird unter
anderem durch die Verringerung der Kohlenstoffkonzentration infolge der Loslichkeit im
Grundmaterial und durch Zementitbildung aber auch durch die Erhéhung der Fugazitit an
CO; und CO erreicht. Die Rechnungen in Kapitel 6.5.2 belegen, dass sich die
Zusammensetzung der Gasphase und auch die Aktivitdt von Kohlenstoff in Poren und
Kanédlen durch den Druck veridndern. Unter der Voraussetzung, dass sich bei erhéhtem
Prozessdruck in den Poren ebenfalls die Fugazitit der Einzelgase vergroBert, wird die
Aufkohlung klar konzentrations- und druckabhingig. Eine vergleichbare Abhidngigkeit wird
durch das Redoxpaar H,-H,O erwartet.
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Abbildung 6-40: Reaktionsschema in Poren mit CO-  Abbildung 6-41: Reaktionsschema fiir Kaniile mit
CO,-Redoxpaaren. CO-CO,-Redoxpaaren.

Es wurde unter anderem in Kapitel 6.6.4 gezeigt, das die Korrosion durch Diffusionsprozesse
bestimmt ist. Die Diffusion von Ionen durch die Oxidschicht bis zu den Poren, die in Kontakt
mit dem Grundmaterial stehen, ist langsam (Abbildung 6-40). Im Gegensatz hierzu ist die
Bildung von Oxid an der Grenzfliche Oxid-Stahl bzw. Pore-Stahl schnell, da die Reaktionen
zu Oxiden eine hohe Triebkraft aufweisen (Kapitel 6.5.5). Es ist daher anzunehmen, dass die
Sauerstofffugazitdt in der Pore nahe dem Zersetzungspartialdruck des gebildeten Oxids ist.
Wenn der Zersetzungspartialdruck tiberschritten wird, entsteht neues Oxid.

Der Transport von Molekiilen in Kanilen ist schnell, sodass an der Grenzfliche zum Stahl
immer geniigend Sauerstoff etc. fiir die Bildung von neuem Oxid zur Verfligung steht.

Die Diskussion der Modellextrema belegt, dass der diffusive Transport durch den Festkorper
Oxid tiberwiegen muss.
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6.9 Korrosion unter dualen Bedingungen

Das Oxidschichtwachstum auf den Rohren, die auf der Innenseite H,O-CO,-Gasgemischen
und auf der AuBenseite Luft ausgesetzt waren, unterliegt einem deutlich beobachtbaren
Dualeffekt. Dabei versteht man unter Dualeffekt die gegenseitige Beeinflussung der
Korrosionsmechanismen und Wachstumsraten. So wurde wihrend der experimentellen
Arbeiten fiir diese Ausarbeitung festgestellt, dass das Oxidschichtwachstum auf der
AuBlenseite der Rohre (Luft) durch das Gas auf der Rohrinnenseite, dessen Druck,
Temperatur, Zeit sowie Chromgehalt der Legierungen bestimmt ist. Die Oxidschichtdicken,
die fiir den Stahl 792 und VM12 SHC gemessen wurden, sind in den Abbildungen 6-42 und
6-43 exemplarisch als parabolische Wachstumsraten eingeflossen. Es ldsst sich zeigen, dass
mit einer Erhohung der Druckdifferenz tiber der Wand als auch mit kleiner werdenden
Wandstarken das Oxidschichtwachstum auf der Luft zugewandten Seite ansteigt. Diese
Resultate indizieren einen Korrosionsmechanismus auf der Auflenseite der Rohre, der durch
den Transport von korrosiv wirkenden Spezies von innen nach auBlen bestimmt wird
(Abbildungen 6-42 und 6-43).

Der duale Effekt begriindet sich nach Meinung des Autors darin, dass Wasserstoff und
Kohlenstoff auf der Innenseite durch den Korrosionsprozess und durch den Gaszerfall
generiert werden (Kapitel 6.5.5). Infolge des chemischen Potentials wandern Wasserstoff und
Kohlenstoff von der Rohrinnenwand auf die drucklose AuBenseite. Dort bildet der
Wasserstoff mit dem eindiffundierenden Sauerstoff Wasser und verursacht eine verstirkte
Korrosion. Die in dieser Arbeit dokumentierten Oxidschichten auf der AuBenseite sind
dhnlich der durch die Korrosion in Wasserdampf entstandenen Oxidschichten und damit ein
indirekter Hinweis fiir die Diffusion von Wasserstoff von der Rohrinnenseite zur
Rohrauflenseite. Dass auch der Kohlenstoff nach einer Versuchszeit von 1000 h sich zur
gegeniiberliegenden Seite bewegt, wurde mit Elektronenstrahlmikroanalysen nachgewiesen
(Kapitel 4.3). Auf der Luft zugewandten Seite verdndert der Kohlenstoff ebenfalls die
Korrosionsmechanismen. Analog zur Korrosion auf der Innenseite, kann der Kohlenstoff
auch auf der AuBenseite Chrom abbinden, was im folgenden Korrosionsprozess nicht mehr
zur Bildung einer schiitzenden chromreichen Schicht zur Verfiigung steht. Die Korrosion auf
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Abbildung 6-42: Parabolische Wachstumskonstanten auf der Luftseite der Rohre als Funktion der
Wandstiirke und Druckdifferenz bei 30 bar Druck und der Atmosphére H,O-CO,.
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Abbildung 6-43: Parabolische Wachstumskonstanten auf der Luftseite der Rohre als Funktion der
Wandstirke und Druckdifferenz bei 80 bar Druck und der Atmosphére H,O-CO,.

der AuBenseite ist damit direkt gekoppelt mit der Korrosion auf der Innenseite der Rohre, die
mit H,O-CO, beaufschlagt wurden. Wird keine schiitzende chromreiche Schicht auf der
Innenseite gebildet, erfolgt eine beschleunigte Korrosion mit der Bildung von Wasserstoff
und das Aufkohlen des Grundmaterials.

Beide Spezies fiilhren auf der gegeniiberliegenden  Seite zu  dhnlichen
Korrosionsmechanismen und Korrosionskinetik wie auf der Innenseite.

Wihrend der Wasserstoff beispielsweise bei 600 °C einen Diffusionskoeffizienten in a-Eisen

2 -1

von 2,0-107c¢cm?s™ aufweist, ist der Kohlenstoff bei 600 °C mit 2,2-107 em?s™ 4
GroBenordnungen langsamer (Kapitel 2.5). Welche Strecken nach 1000 h Korrosionszeit
durch Kohlenstoff bei verschiedenen Temperaturen zuriickgelegt werden konnen, wurde mit
Hilfe der Gleichung 8 berechnet. Zur Kalkulation der rechnerisch moglichen Eindringtiefe
wurde Gleichung 8 wie in Anhang I dargelegt, umgeformt. Unter der Bedingung, dass reines
Eisen vorliegt und sich die Aufkohlungstiefe durch das Absinken auf den Kohlenstoff des
Grundmaterials ¢, ergibt sowie dass ¢’ durch die Kohlenstoffloslichkeit ¢, darstellen lisst,

lautet die Gleichung:

—c c
O TN W= v %
CL €L~

-c,

und es folgt:

x =~ /Dt 51

Am Beispiel des 792 in den Abbildungen 6-44 und 6-45 lédsst sich zeigen, dass die
Aufkohlungstiefen quadratisch mit der Zeit wachsen. Die oben abgeleitete Beziehung kann
daher fiir die Beschreibung der Aufkohlungstiefe genutzt werden.

An Hand der berechneten Aufkohlungstiefen in Abbildung 6-46 ldsst sich zeigen, dass
Kohlenstoff nach 1000 h Korrosionszeit in der Lage ist, die in dieser Arbeit eingesetzten
Rohre bzw. deren Winde zu durchdringen und die gegeniiberliegende Seite zu erreichen.
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Eine genaue Berechung der Aufkohlungstiefen ist moglich, wenn das Kohlenstoffangebot an
der Grenzfliche Oxid/Stahl in Abhéngigkeit von Zeit, Temperatur, Druck sowie die
Loslichkeit von Kohlenstoff in  Abhidngigkeit von Temperatur, Druck und
Legierungszusammensetzung bekannt ist. Es sollte weiterhin beriicksichtigt werden, dass
chemische Reaktionen innerhalb des Werkstoffs stattfinden und sich Karbide bilden, die
wihrend des Aufkohlungsprozesses als Senken wirken.

Die Korrosion und damit auch die Produktion von Wasserstoff und Kohlenstoff werden dann
herabgesetzt, wenn sich eine schiitzende chromreiche Schicht bildet. Mit einem verstiarktem
Dualeffekt ist demzufolge zu rechnen, wenn sich keine schiitzende chromreichen Schicht
FeCr,04/ Cry0; bildet. Da Oxidschichten ohne Fehlstellen praktisch undurchlédssig fiir
Wasserstoff sind [GEH-94], darf angenommen werden, dass korrosives Gas wegen des hohen
Dampfanteils durch Porennetzwerke bzw. Kanile Zutritt zur Stahloberflache erhélt (Kapitel
2.2.2) und Wasserstoff direkt an der Grenzfliche Oxid-Stahl durch den Korrosionsprozess
entsteht und damit einen Dualeffekt hervorruft.

i L 120000
400004 # 550°C » 4 * 575°C

& 600°C 1000001  « 600°C 1
® 650°C ¢ 625°C >
300004 1 80000 4
“E 200001 ‘E 60000+
o= = .
oo “ = 40000+ ]
> 100004 L 4 =
: 20000 1
¥ s =
04 * 1 04 « il
——r L ———Tr L
0 200 400 600 8OO 1000 0 200 400 600 8OO 1000

t/h t/h
Abbildung 6-44: Aufkohlungstiefe versus Zeit fiir den Abbildung 6-45: Aufkohlungstiefe versus Zeit fiir den
Stahl 792 nach der Korrosion in H,O-CO, bei 1 bar Stahl 792 nach der Korrosion in H,O-CO, bei 80 bar
Druck. Druck.
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Abbildung 6-46 berechnete Diffusionsléinge von Kohlenstoff nach 250 und 1000 h
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7 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde das Korrosionsverhalten an Stahlqualititen mit
Chromgehalten zwischen 1 und 12 % in H,O-CO,-Atmosphédren bei unterschiedlichem
Druck im Temperaturbereich von 500 bis 650 °C dargestellt und die parallel erfolgende
Aufkohlung gezeigt. Fiir die Untersuchungen wurde ecine Korrosionsanlage aufgebaut,
welche die Simulation der Kraftwerksbedingungen Temperatur, Druck und
Gaszusammensetzung und —geschwindigkeit erlaubt.

Die experimentell bestimmten Korrosionsraten sind oberhalb von 575 °C vergleichbar mit
denen in Wasserdampf. Unterhalb von 575 °C werden héhere Korrosionsraten in HyO-CO»-
Atmosphiren beobachtet als in Wasserdampf, was als Folge der Fixierung des Chroms durch
den wihrend des Korrosionsprozesses gebildeten Kohlenstoff und der Existenz von Wiistit
unterhalb dessen Existenzbereichs gesehen wird.

Je nach Chromangebot wird der Kohlenstoff verschieden im Grundmaterial gebunden. In
niedrig legierten Stdhlen findet bevorzugt die Bildung von Fe;C statt. In den 9-12 % Chrom-
Stdhlen wird durch Karbidbildung Chrom fixiert und steht nur begrenzt zur
Oxidschichtbildung zu Verfiigung. Als Folge dessen tritt eine erhohte Korrosionsrate im
Vergleich zu Wasserdampf bei Temperaturen zwischen 500 und 575 °C ein.

Es wurde gezeigt, dass der Aufkohlungsprozess mit Beginn des Korrosionsprozesses
stattfindet und die Korrosionskinetik tiber den gesamten Testzeitraum beeinflusst. Durch die
Reaktion mit Wasserdampf wird Wasserstoff generiert, der gemeinsam mit dem Kohlenstoff
durch die Rohrwand diffundiert und die Korrosionsrate auf der duBeren Rohroberfliche
erhoht. Dieses Phdnomen wird als Dualeffekt an anderen Systemen in der Literatur
beschrieben.

Unterhalb von 600 °C wirken Temperatur und Druck unabhéngig voneinander. Die
Untersuchung zwischen 600 und 625 °C zeigen, dass Druck und Temperatur keine
unabhingigen Parameter bezogen auf das Oxidschichtwachstum sind. In Kombination
bewirken diese Parameter eine erhohte Korrosionsrate und Aufkohlungstiefe. In der
vorliegenden Arbeit ist diese erhohte Korrosionsrate und Aufkohlungstiefe durch ein
erweitertes Transportmodell beschrieben worden (Kapitel 6.4).

Essentiell fiir eine Absenkung der Korrosionsraten und der Aufkohlung des Grundmaterials
ist die Bildung von chromreichen Schichten. So wurde in dieser Arbeit beobachtet, dass eine
Oxidschicht mit ausreichendem Anteil an FeCr,04 die Korrosionsraten und Aufkohlung des
Grundmaterials senkt. Die Bedingungen fiir die Bildung von ausreichend schiitzenden
FeCr,04 in H,O-CO,-Umgebung sind nach Meinung des Autors ein Chromgehalt in den
Legierungen von mehr als 12 % und hohe Temperaturen, welche die Chrommobilitit und
somit das Angebot an der Korrosionsfront erhoht. Eine Maflnahme zur Verbesserung der
Chrommobilitit konnte der Einsatz von kalt verformten Oberfldchen sein.

In den in dieser Arbeit diskutierten EinflussgroBBen fiir eine erhohte Korrosion und
Aufkohlung wurden druckabhédngige Reaktionen an den Grenzflichen Gas/Oxid und
Oxid/Grundmaterial, druckabhéngige Gaszusammensetzung, Konzentrationséinderungen an
den Korrosionsfronten infolge von Diffusion und Gasstromung und Fehlstellen wie z.B.
Porennetzwerke und Kanile in den Oxidschichten identifiziert. In Abbildung 7-1 ist die
Wirkung des Drucks wie in Abbildung 6-2 zusammengefasst aber hebt die relevanten
EinflussgréBen hervor.
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Abbildung 7-1: Wirkung des Drucks der korrosiven Gasmischung H,0-CO, auf Korrosion und
Aufkohlung.

Rot unterlegt sind die Parameter, die eine vergroBernde Wirkung auf Korrosionsraten und
Aufkohlung haben. Mit der Anhebung des Druckes wird die Kohlenstoffaktivitit in der
Gasmischung linear erhoht und die Freie Enthalpie AG der Korrosionsreaktionen abgesenkt.
Risse und Kanile fithren zu einem druckabhingigen Transport der korrosiven Gase. Da
sowohl Edukte als auch Produkte betroffen sind, werden die Reaktionen druckabhingig.
Weiter wirkt der Druck auf die Konzentration der einzelnen Komponenten im Gas, wenn
Reaktionsprodukte geldst oder durch das flieBende Gas abtransportiert werden.

Aus den Beobachtungen und Folgerungen lieB3 sich eine Modellrechnung ableiten, die fiir
dichte Oxidschichten im Wesentlichen das Wagnermodell wiedergibt. Das Wagnermodell
erweitert um den Gastransport in tempordren Rissen und Porenkandlen, wie sie bisher fiir
Oxidschichten auf Stiahlen vernachlédssigt wurde, beschreibt den Fall der nicht vollstindig
geschlossenen Oxidschicht.
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Anhang B

Der Wirmeiibergangskoeffizient & ist strdmungsabhéngig und wird nach 52 errechnet:

N u- /’i’Gas
o =0 52
d
a Wirmeiibergangskoeffizient [W/m?’K]
Nu Nusselt-Zahl
d Durchmesser [m]
Ates Wirmeleitfahigkeit des Gases/Fluids [W/(m'K)]

Die Nusselt-Zahl charakterisiert den Warmetransport durch die Grenzschicht und wird im
Falle einer laminaren Stromung nach Gleichung 53 errechnet: [GLU-90]:

0,333
Nu = [49,028 +4,173RePr L} 53
mit
&
Pr=—"_ pe, = ot 54
ﬂ’ Gas ﬂ“GaS
Re Reynoldszahl
Pr Prandtl-Zahl
L Lange des Rohres [m]
d Durchmesser [m]

Wirmekapazitit des Gases [J/ kg]
Dichte [kg/m’]
Wirmeleitfahigkeit des Gases/Fluids [W/(m-K)]

kinematische Viskositét [Pa s]
dynamische Viskositét [mz/s]]

< o
= RS

Fir ¢, des H,O-CO,-Gemisches wurde aus den Daten der reinen Stoff fiir eine Druck von 30
bar ein Wert von 1,5 kJ/(kgK) und fiir 80 bar ein Wert von 0,85 kJ/(kgK) eingesetzt. Fiir die
Kalkulation der Warmeleitfihigkeit des Gases/Fluids A, wurde die Naherungsgleichung
nach Lehmann [VER-86] fiir médBig komprimierte Gasgemische von unpolaren oder schwach
polaren mit polaren Stoffen verwendet.

1+2 55
35

k k 2
k inwp _[in,p]
j’Gas = (ZXIA?J = %
i=1

Molenbruch der i-ten polaren Komponente

Anzahl aller Komponenten
Anzahl der polaren Komponenten

= 3
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Porosititen bei 1 bar, 30 bar und 80 bar Druck:

Anhang C:

Tabelle C1:
1 bar
X20CrMoV12- VM12
°C 13CrMo44 + T24 + T92 + 1 + SHC +
550 5,6 0,91 2,1 0,91 1,1 0,47 2,3 0,72 1,2 0,48
600 2,8 0,55 4.4 2,02 2,0 0,40 1,4 0,53 2,2 1,32
650 2,3 1,13 5,8 2,13 1,9 0,50 1,8 0,96 2,1 1,16
Tabelle Cc2
30 bar
°C 13CrMo44 + T24 + T92 + VM12 SHC +
500 0,4 0,26 2,0 0,91 0,9 0,70 0,3 0,32
550 0,9 0,54 1,5 0,62 4.8 1,46 1,2 0,57
575 2,1 0,57 2,1 0,55 4,7 2,35 0,5 0,44
600 2,3 0,63 3,1 0,51 6,9 1,32 1,8 1,32
625 7,4 1,42 7,9 2,64 1,8 2,41
650 13,1 2,33
Tabelle C3
80bar
VM12
°C T92 + SHC +
500 1,6 1,25 2,5 1,58
550 0,5 0,39 2,1 1,14
575 2,5 3,57 1,7 0,50
600 3,5 1,97 1,6 0,54
625 3,8 3,23 5,7 3,61
650 3,8 1,34
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Anhang D:

Die Kalkulation der Selbstdiffusionskoeffizienten wurde mit der Chapman-Enskog-Weissman
Gleichung (Gleichung 56) und zum Vergleich mit der Methode nach Slattery und Bird
(Gleichung 57) durchgefiihrt [VER-86].

0
DloI =132-10" RTn_ 56
Mp
D](J]p — 1,806 . 10—8M—l/pr/STvC—O,%Tl,SZS 57
mit M Molmasse [kg/mol]
R universelle Gaskonstante
n’ Viskositit
P Druck
T Temperatur
Pe kritischer Druck
T, kritische Temperatur
Tabelle D1: Berechnung von Selbstdiffusionskoeffizienten [NIS-09] [VER-86]
CO, CO H,O O, H,
n’, 80 bar, 500°C 3,46E-05 2,88E-05 4,18E-05 1,71E-05
n’, 80 bar, 600°C 3,78E-05 3,30E-05 4,53E-05 1,86E-05
M 44 28 18 32 2
p/MPa 8 8 8 8 8
T (500°C), K 773 773 773 773 773
T (600°C), K 873 873 873 873 873
R /(J mol''K™) 8,3145 8,3145 8,3145 8,3145 8,3145
Pc / MPa 7,382 3,499 647,3 5,056 1,297
Tc/K 304,2 132,9 22,12 154,7 33,2
Tr/500°C 2,541091387 [5,816403311 [34,94575045 |4,996767938 |23,28313253
Tr/600°C 2,869822485 |6,568848758 |39,46654611 |5,643180349 | 26,29518072
Selbstdiffusionskonstanten /(mzls)
500°C, 80 bar
Weismmann 8,34568E-07 1,69693E-06 [ 1,38425E-06 |9,07075E-06
Slattery, Bird 8,27004E-07 | 1,43067E-06 1,47168E-06 [ 1,09051E-05
600°C, 80 bar
Weismmann 1,02876E-06 2,19352E-06 | 1,69379E-06 |1,11209E-05
Slattery, Bird 1,03235E-06 [ 1,7859E-06 1,83709E-06 | 1,36128E-05

Die eingesetzten Daten mit den dazugehérigen Quellen sind in Tabelle D2 und D3 aufgelistet:
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Tabelle D2: Potentialparameter und molare Massen der einzelnen Gaskomponenten

co, | co ] H,O | 0, H,
Gruppe M Gruppe A
gin10-10 m 3,941 3,69 2,641 3,467 2,827
e/kin K 195,2 91,7 809,1 106,7 59,7
M 44 28 18 32 2
x(600°C, 80 bar) |0,69968051 | 1,01317E-09 0,30031949 1,08605E-09 | 1,17631E-09

Tabelle D3: Potentialparameter der Gruppen A und M

g(gr M)k in K 300,675 o (gr.M)in 10" m |3,43475
g(gr A)k in K 59,7 o(grA)in10™m |2,827
gik, in K 133,9787 oikin 10-10 m 3,130875

Berechnungsbeispiel: 600 °C, 80 bar

&, =(5-5,)" e, =(59,7-300,675)"
&, =133,978

rx- KT

€k T% = k-873 K
133,978 K

T*=6,516

Q" (1) = 1,121 (7%) """ QO (TH) = 1,121-(6,516) 7"
Q(l,l)* (T*) — 0,878

-+ . 10
o, = (o, 2ak) - = (3,43475 + 22,827) 10 1

o, =3,131-10""m
M, :zxf,kMi.k M, =2g/mol

My =xc0,Mco, + XcoMco +Xy,0M 0 + X0, M,
M,, =36,19g/mol

S (M + M, 1
D, =2,6280-10 3\/’7"]"3‘ 2 4 D*
MM, PO
D, =2,6280 -10° 2+36,19 8737 . i 1 - (gmol K3)% 1 :
2-2-36,19 80-3,131°-107" -0,878 | mo Ig barm

D, =0,05056cm* /s

176 BAM-Dissertationsreihe



Anhang E:

Beispiel: Berechnung des effektiven Diffusionskoeffizienten bei 30 bar, 600 °C, 50
Volumenprozent FeCr,O4, FeCr,O4 ist rund

Fugazitit von Sauerstoff im Gasgemisch

Temperatur / °C

500 525 550 575 600 625 650
Druck / bar
1 2,12E-10 | 4,91E-10 | 1,08E-09 | 2,30E-09 | 4,68E-09 | 9,19E-09 | 1,00E-04
30 2,05E-09 | 4,74E-09 | 1,05E-08 | 2,22E-08 | 4,52E-08 | 8,87E-08 | 1,00E-04
80 3,94E-09 | 9,11E-09 | 2,01E-08 | 4,27E-08 | 8,69E-08 | 1,71E-07 | 1,00E-04
Volumendiffusionskoeffizient cm”/s von Eisenionen in Magnetit
Temperatur / °C
Druck / bar 500 525 550 575 600 625 650
1 4,33E-08 | 3,83E-08 | 3,43E-08 | 3,10E-08 | 2,82E-08 | 2,59E-08 | 2,39E-08
30 1,96E-07 | 1,74E-07 | 1,55E-07 | 1,40E-07 | 1,28E-07 | 1,17E-07 | 1,09E-07
80 3,03E-07 | 2,69E-07 | 2,40E-07 | 2,17E-07 | 1,98E-07 | 1,82E-07 | 1,68E-07
Volumendiffusionskoeffizient cm?/s von Eisenionen in FeCr,O4
Temperatur/ °C | 544 525 550 575 600 625 650
Druck / bar
1 4, 33E-14 | 3,83E-14 | 3,43E-14 | 3,10E-14 | 2,82E-14 | 2,59E-14 | 2,39E-14
30 1,96E-13 | 1,74E-13 | 1,55E-13 | 1,40E-13 | 1,28E-13 | 1,17E-13 | 1,09E-13
80 3,03E-13 | 2,69E-13 | 2,40E-13 | 2,17E-13 | 1,98E-13 | 1,82E-13 | 1,68E-13

Auszug aus dem Mathcad-Programm (Mathcad Professional):

Eingabedaten

Formfaktor (1/3 f. Kugel, 1/2 unendlich lange Zylinder, 0 unendlich flache Lamelle)

FK =

FZ =

1
2

FL:=0

& Winkel zwischen Zylinderachse oder Lamellenebenen und duflerem Feld. Feld ist der
treibende Gradient. Fiir Kugeln &= 0

&:=0

Porositit PK, PZ, PL

PK:=0.2
PZ:=0
PL:=0

Eigenschaft x der Mischung aus den Einzelkomponenten 1 und 2 mit den Eigenschaften x1
und x2. x1 ist die Matrix und x2 ist die verteilte Phase.

1= 128107

X2:= 12810 13

Exponenten fiir Bestimmungsgleichung
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[1— 1= Peos(e)® — 20 L1 = (eos ()]

L2k 1~ (eos ()] + (1 - F-(eos (2)?]

[F-(1 - 2F)]

S:=

L1 (1= P(eos(@) - 27 ] 1 - (eos (2]

Z=S-1+

[(1-F)-2-F]

[27 L1~ (cos(2)*]+ (1 = F-(cos(e))’]

a = min(x1,x2)
b := max(x1,x2)

S Z
_(x1 ] (x2-x) ) (x+ n-x2 o
FOLB) A_[ Xj |:X2*X1:| |:(x1+ n-x2):| (1-PK)

Neuer Matrixwert mit kugelnahen Poren/Phasen

xK1:= wurzel(POL(x),x,a,b)

Ergebnis mit 1 Mischung

Anhang F:

XK1= 4525x 107 °

n=05

S=10.333

Z=0

Beispiel: Berechnung der parabolischen Wachstumskonstanten bei 30 bar, 600 °C in Magnetit

Fugazitit von Sauerstoff im Gasgemisch

Temperatur / °C

500 525 550 575 600 625 650
Druck / bar
1 2,12E-10 | 4,91E-10 | 1,08E-09 | 2,30E-09 | 4,68E-09 | 9,19E-09 | 1,00E-04
30 2,05E-09 | 4,74E-09 | 1,05E-08 | 2,22E-08 | 4,52E-08 | 8,87E-08 | 1,00E-04
80 3,94E-09 | 9,11E-09 | 2,01E-08 | 4,27E-08 | 8,69E-08 | 1,71E-07 | 1,00E-04
Volumendiffusionskoeffizient cm’/s von Eisenionen in Magnetit
Temperatur /°C | 54 525 550 575 600 625 650
Druck / bar
1 4,33E-08 | 3,83E-08 | 3,43E-08 | 3,10E-08 | 2,82E-08 | 2,59E-08 | 2,39E-08
30 1,96E-07 | 1,74E-07 | 1,55E-07 | 1,40E-07 | 1,28E-07 | 1,17E-07 | 1,09E-07
80 3,03E-07 | 2,69E-07 | 2,40E-07 | 2,17E-07 | 1,98E-07 | 1,82E-07 | 1,68E-07
Volumendiffusionskoeffizient cm’/s von Sauerstoffionen in Magnetit
Temperatur /°C | 54 525 550 575 600 625 650
Druck / bar
1 2,27E-15| 2,47E-15| 2,67E-15| 2,87E-15| 3,08E-15| 3,28E-15| 3,49E-15
30 2,27E-15| 247E-15| 2,67E-15| 2,87E-15| 3,08E-15| 3,28E-15| 3,49E-15
80 2,27E-15| 2,47E-15| 2,67E-15| 2,87E-15| 3,08E-15| 3,28E-15| 3,49E-15
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Anhang G:

2
1(3,0840“5 -(4,52-107)% +1,28-1077 -(4,52-10‘8)3J

Beispiel:, Berechnung des der parabolischen Wachstumskonstanten einer zweischichtigen
Oxids aus Magnetit und Wiistit bei 30 bar, 600 °C

Parabolische Wachstumskonstanten fiir Magnetit

T, °C 500 525 550 575 600 625 650
1 bar 1,15E-14 | 1,79E-14 | 2,72E-14 | 4,05E-14 | 5,92E-14 | 8,53E-14 | 1,21E-13
30 bar | 2,37E-13| 3,68E-13 | 5,58E-13 | 8,32E-13 | 1,22E-12| 1,75E-12| 2,48E-12
80 bar | 5,67E-13| 8,79E-13| 1,33E-12| 1,99E-12| 2,91E-12| 4,19E-12 | 5,94E-12
Parabolische Wachstumskonstanten fiir Wiistit

1 bar 3,08E-12 | 6,44E-12| 1,29E-11| 2,49E-11| 4,61E-11| 8,27E-11| 1,44E-10
30 bar | 4,49E-12| 9,40E-12| 1,88E-11| 3,63E-11| 6,73E-11| 1,21E-10| 2,10E-10
80 bar | 5,01E-12| 1,05E-11| 2,10E-11| 4,05E-11| 7,51E-11| 1,35E-10| 2,34E-10

gesamt _ Fey0, FeO
JKE = k5% + K,

Die mittlere Geschwindigkeit der Molekiile hdangt unter anderem von der Temperatur ab:

Anhang H:

Berechnung der Auftreffrate von Molekiilen auf die Innenwandoberflidche

\/Kjesamz :\/1’22'10712 +\/6’73_10*11

K = 8,66 - 10" em?® /s

mGus ‘72

A

2kt
2

Masse des Gases [kg]

mittlere Molekiilgeschwindigkeit [m/s]

Boltzmannkonstante [J/K]
Temperatur [K]

Avogadro-Konstante [1/mol]

58

59
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M molare Masse von Wasser [g/mol]

H,0

co, molare Masse von Kohlendioxid [g/mol]

Damit errechnet sich die mittlere Molekiilgeschwindigkeit zu:
_ /3kT
V=, — 60
m
Die StoBzahl an einer der sechs Wiirfelfldchen ergibt sich dann:
=2 VAtA 61
6

At ... Zeitintervall [s]
A ...Gesamtfliche [m?]

Der Vorfaktor %muss modifiziert werden, da die Stosszahl auf die Innenoberflache eines

Rohres bezogen werden muss:

2= (oA, 62
90-a)4,
An Manteloberfliche[m?]
A, Grundfliche [m?]
A, Oberfléiche [m?]
a Winkel gemif3 Abbildung H1
500 °C 600 °C
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E1 Unterteilung des Rohres in Segmenten mit dem Winkel ¢ , der den Ubergang von
Mantelfldche zur Grundflache festlegt

Ein Segment ist 1 cm lang und hat aufgrund der unterschiedlichen Rohrdurchmesser

variierende Driftgeschwindigkeiten des Gases und Stofzahlen an der Rohroberfléche. Aus der
Driftgeschwindigkeit vprin wurde die Verweilzeit Az errechnet, in der das Gas ein Segment

durchliuft.
Einheit

Na 6,02E+23 mol”

k 1,38E-23 J/IK

Mgas 6,01E-26 kg

T (500 °C) 773 K

T(600 °C) 873 K

R 8,31E+00 J mol” K

¥ (500 °C) 7298206158 m/s

v (800 °C) 775,5923235 m/s

An(di=0,008m)  0,000251429 m?

An(di=0,048m)  0,001508571 m?

A4(di=0,008m) 5,02857E-05 m?

A(di=0,048m) 1,81E-03 m?

Ao(di=0,008m) 0,000352 m?

Ao(di=0,048m) 0,005129 m?

a (1 bar)

(04

(di=0,008m) 51,34 °

(04

(di=0,048m) 11,77 °

Druck Temperatur vy fiir di / m At /s

°C 0,008 0,048 0,008 0,048
1 500 0,5 0,5 0,02 0,02
1 600 0,5 0,5 0,02 0,02
30 500 0,111 0,0031 0,09 3,23
30 600 0,126 0,0035 0,08 286
80 500 0,042 0,0012 024 86
80 600 0,047 0,0013 021 7,62
Anhang I:

’
c'—c,

c(x,t)—c, = 3 {1—

Al

mit ¢ =¢, fur x>0,/=0

¢ fir x<0,=0

n/ mol

0,008

0,00108
0,00095
0,00023
0,00021
0,00063
0,00055

0,048
0,00108
0,00095
0,00845
0,00748
0,02253
0,01995

z / (m/s)
3,86E-06  3,00E-02
3,03E-06  2,35E-02
2,55E-04  9,10E-02
2,00E-04  7,13E-02

63

Entwicklung mit Tayler-Reihe unter Beriicksichtigung des ersten Gliedes:
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c(x,t)—c _< 1_2[)6]
2 Jz \24D1

umgeformt ergibt sich:

x=[“’(x”)+co+1}\/;\/ﬁ

d—¢, —¢
Randbedingung:

c(x,t) =c,

¢'=c¢, mit ¢, ... Loslichkeit im Grundmaterial

x:(_c‘)+c‘)+lJ~\/;-\/Dt
C

L ~C €L 76
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