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Kurzfassung

Die Bildung schiitzender Oxidschichten auf Fe- und Ni-Basis-Legierungen ist in vielen Hoch-
temperaturanwendungen entscheidend fur die Resistenz der Bauteile gegen korrosiven An-
griff. Die Morphologie und die schiitzende Wirkung der in situ gebildeten Oxidschicht ist ab-
hangig von den Umgebungsbedingungen. Dieser Zusammenhang wurde in der vorliegenden
Arbeit fir die Oxidation in befeuchteter Luft und bei Metal Dusting-Bedingungen untersucht.
Hierfir wurden kommerzielle Legierungen der jeweiligen Anwendungsfalle ausgelagert: Cr-
haltige Stahle (T22, P91 und DMV 304 HCu) in befeuchteter Luft bei 400 — 650 °C sowie Cr-
und Al-reiche Ni- und Fe-Basis-Legierungen (601, 602 CA, 690, 699 XA, HR-235 und APMT)
bei Metal Dusting-Bedingungen bei 620 °C.

In beiden Fallen wurde ein friiheres Versagen der Oxidschicht bei erhdhtem Gasdruck (18
oder 20 bar absolut) im Vergleich mit atmospharischem Druck (1 bar) beobachtet. In be-
feuchteter Luft auRert sich dies in der Bildung einer Fe-reichen statt einer Cr-reichen Oxid-
schicht auf DMV 304 HCu bei 650 °C (Breakaway). Die Cr-Verarmung wird dabei auf die
erhdhte Bildung von CrO2(OH), unter Druck zuriickgefuhrt. Bei den Metal Dusting-
Bedingungen versagt die Oxidschicht von 601 in Form der typischen Pitbildung. Auffallig ist,
dass das friihere Versagen unter Druck nicht auf eine erhdhte C-Abscheidung auf Ni zuriick-
gefuihrt werden kann.

Ebenfalls durch héheren Druck verstarkt ist die Abscheidung von CrO,(OH). auf Fe;Os. Hier-
fur wird eine Reaktion des CrO2(OH), mit den Sauerstoffleerstellen des Fe»Os vorgeschla-
gen. Uber diesen Mechanismus kann Cr in Fe-reichen Oxiden angereichert werden, wenn im
gleichen System eine Cr,Os-bildende Legierung vorliegt.

Anhand der Fe,Os-Plattchen, die sich auf T22 in befeuchteter Luft gebildet haben, wurde der
Einfluss der Umgebungsparameter auf die Oberflachendiffusion untersucht. Bei erhthtem
Druck ist die Oberflachendiffusion grol3er. Interessant ist, dass die Oberflachendiffusion
ebenfalls von dem Rohrmaterial (Al2O3, Quarz und ET45) abhéngt.

Bei den Metal Dusting-Bedingungen wurden Auslagerungen in vier verschiedenen Gaszu-
sammensetzungen aus CO, H,, CO2, H>O und Ar durchgefiihrt. Anhand von TEM, XPS und
Raman-Spektroskopie an 601 wird ein Modell zum Oxidschichtaufbau aufgestellt. Dies zeigt
unter anderem, dass im Wesentlichen ein Aspekt der Oxidschicht von der Gaszusammen-
setzung abhangt: die C-Anreicherung. Proben mit mehr Kohlenstoff im Oxid zeigen ein friihe-
res Versagen durch Pitbildung. Dabei bestimmt die Gaszusammensetzung die Triebkraft zur
C-Abscheidung. Diese kann am besten Uber die Kohlenstoffaktivitit des Gases im met-
astabilen thermodynamischen Gleichgewicht, unter der Bedingung, dass keine Graphitbil-
dung zugelassen ist, beschrieben werden. Uber diesen Parameter kann somit das Metal

Dusting-Risiko von Prozessbedingungen abgeschatzt werden.



Graphische Kurzfassung

Anderung der Gaszusammensetzung im Versuch

Das Gesamtsystem kann nur bedingt Die bevorzugte Adsorption
auf Basis von Berechnungen mancher Verbindungen
getrennter Systeme beschrieben werden. bestimmt die moglichen Reaktionen

Ofenrohr an der Oberflache.

A

Aktivitatsgradienten zwischen dem Gas und den
jeweiligen Oberflachen bestimmen die Anreicherung der
Elemente im Gas und an der Oberflache.

Zusammenspiel von Druck und Aktivitatsgradienten

in befeuchteter Luft in Metal Dusting Bedingungen
ac, der Oberflache Acmetast d€s Gases
OOZ CI‘OZ(OH)Z C)2 CO C02 CO C02
H H 7 H —>
1 bar ° O g par /O T H20

Oxid
Probe

Cr-reich
r Fe-reich

20 bar 18 bar

o/
Breakaway durch
Cr-Verarmung mdoglich Versagen der
Oxidschicht,
Pitbildung




Abstract

In many high temperature applications, the formation of protective oxide scales on Fe- and
Ni-base alloys is a major factor in the resistance of the parts against corrosive attack. The
morphology and protectivity of the in situ-formed oxide scales depends on the environment.
In the presented work, the oxide scales and their protectivity were studied for oxidation in wet
air and under metal dusting conditions. In each condition, relevant commercial alloys were
tested: Cr-steels (T22, P91, and DMV 304 HCu) in wet air at 400 - 650 °C and Cr- and
Al-containing Ni- and Fe-base alloys (601, 602 CA, 690, 699 XA, HR-235, and APMT) in
metal dusting conditions at 620 °C.

In both cases, failure of the oxide scale was accelerated at elevated pressure (18 or 20 bar
absolute pressure) in comparison to atmospheric pressure (1 bar). In wet air, failure occurred
by formation of a fast-growing Fe-rich scale on DMV 304 HCu, instead of a Cr-rich scale
causing breakaway oxidation. The depletion of Cr in these Cr-steels in a wet air environment
was caused by the enhanced formation of CrO2(OH); at elevated pressure.

In addition, the elevated pressure enhances the deposition of CrO2(OH), on Fe;Os. Here, a
reaction of CrO2(OH); with the oxygen vacancies in Fe;O3 is proposed. This mechanism ex-
plains the Cr enrichment in Fe-rich oxides in systems where Cr,O3; forming alloys are present
as well.

The size and density of Fe;Os platelets on the oxide scale of T22 gave insight into the effect
of environmental parameters on surface diffusion. From the analysis, an increase in surface
diffusion at elevated pressures is concluded. This is possibly caused by the formation of a
H.O-rich monolayer. In addition, the surface diffusion was observed to change with the tube
material (Al,Os, quartz glass, and ET45) within the furnace.

Metal dusting exposures were conducted in four different compositions of CO, H;, CO,, H20,
and Ar. In metal dusting conditions, failure of the oxide scale of the Cr- and Al-containing Ni-
and Fe-base alloys results in typical pit formation. Surprisingly, the short pit incubation time
seems to be independent of carbon deposition for Ni. Based on characterization with TEM,
XPS and Raman spectroscopy on 601, a model of the oxide scale is proposed. The gas
composition strongly influenced only the carbon enrichment within the oxide scale and sub-
scale microstructure. Samples with higher carbon enrichment in the oxide showed earlier pit
formation. Hence, the gas composition determined the driving force for carbon deposition in
the oxide scale. This driving force can be best correlated with the carbon activity of the gas at
metastable thermodynamic equilibrium, under suppression of graphite formation. This pa-
rameter enables an estimation of the aggressivity of the metal dusting environment for differ-

ent process parameters.
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1 Motivation

Hohe Temperaturen wie z.B. in der chemischen Industrie stellen hohe Anforderungen an die
mechanische und chemische Bestéandigkeit der Werkstoffe. Um die mechanische Stabilitat
zu gewabhrleisten, kommen fur strukturelle Bauteile vorwiegend metallische Werkstoffe, meist
Fe- und Ni-Basis-Legierungen, in Betracht. Fir eine hohe Lebensdauer der Werkstoffe muss
neben der mechanischen Stabilitdt auch die Bestandigkeit gegen korrosiven Angriff gewahr-
leistet werden. Dies wird oft durch eine schiitzende Oxidschicht erreicht, die als Barriere ge-
gen die aggressiven Medien wirkt. Das Oxid entsteht in situ in den Anlagen und kann sich
wahrend des Betriebs im Fall einer Beschadigung neu bilden. Dessen Eigenschaften héangen
daher stark von den Umgebungsbedingungen ab. Zu den wichtigsten Faktoren bei den Re-
aktionen mit Gasen zahlen die Gaszusammensetzung, die Strémungsgeschwindigkeit, die

Oberflachentemperatur und der Gasdruck [1 bis 4].

In dieser Arbeit wird die Oxidation bei zwei Bedingungen untersucht, bei denen Korrosions-
schaden mit industrieller Relevanz auftreten kdnnen — in befeuchteter Luft und bei Metal
Dusting-Bedingungen. Damit soll das Verstandnis fur den Einfluss ausgewahlter Umge-
bungsfaktoren auf die Oxidation verbessert werden. Das Wissen kann genutzt werden, um
den Korrosionsangriff genauer abzuschéatzen und die Materialauswahl fur die entsprechen-
den Prozessbedingungen zu optimieren. Durch die langere Nutzung der Werkstoffe wird die
Ressourceneffizienz verbessert und so die Nachhaltigkeit erhéht. Zudem kann durch die op-
timierte Werkstoffauswahl die Prozesseffizienz gesteigert werden. Letzteres ist ein wesentli-
cher Faktor zur Vermeidung von CO; Emissionen [5]. Nicht zuletzt tragt die héhere Ressour-

cen- und Prozesseffizienz zur Kosteneinsparung der Unternehmen bei.

Oxidation in befeuchteter Luft - Wasserdampf im Gas entsteht bei Verbrennungsprozes-
sen, liegt aber auch in der Umgebungsluft vor und kann die Oxidation maf3geblich beeinflus-
sen. So werden u. a. in petrochemischen Anlagen, Warmetauschern und Brennstoffzellen
wasserdampfhaltige Gase verarbeitet [2, 6]. Dabei werden meist kostengtinstige ferritisch-
martensitische Cr-haltige Stahle verwendet, die eine hohe Warmeleitfahigkeit und bis maxi-
mal 650 °C eine ausreichende mechanische und chemische Stabilitat aufweisen sollen [7, 8].
Versagt die Cr-reiche Oxidschicht, kommt es zur Bildung schnell wachsender Fe-Oxide. Das
verringert zum Einen die Warmeubertragung und dadurch die Effizienz des Bauteils und fihrt

zum Anderen zum schnelleren Versagen des Bauteils.

Die bisherige Forschung zum Druckeinfluss an wasserdampfhaltigen Atmosphéaren beschéaf-
tigt sich hauptséachlich mit reinem Wasserdampf [9 bis 14]. In dieser Arbeit soll der Druckef-
fekt auf die Oxidation in Luft mit Wasserdampf untersucht werden, da diese Gemische in den

oben genannten Prozessen relevant sind.



In der Entwicklung von Hochtemperatur-Brennstoffzellen wurde ein Einfluss von Cr,O3 auf
die umliegenden Bauteile tber die Bildung von flichtigem CrO2(OH). festgestellt [15]. Analog
kann ein ahnlicher Effekt in anderen Anlagen, in denen hoch- und niedriglegierte Werkstoffe
nebeneinander verwendet werden, auftreten. Der Einfluss auf die Oxidation ist noch nicht

bekannt und soll in dieser Arbeit untersucht werden.

Oxidation bei Metal Dusting-Bedingungen - Metal Dusting tritt in Gasmischungen aus CO,
CO., Hz, H20 und CxHy bei 450 - 750 °C auf. Diese Gase haben einen deutlich niedrigeren
Sauerstoffpartialdruck als Luft oder reiner Wasserdampf und treten in der Herstellung und
Verarbeitung von Synthesegas (CO und H,) auf [16]. Klassische Verfahren sind die Dampfre-
formierung und Ammoniakproduktion [17]. Im COz-verarbeitenden Weg der Synthesegasher-
stellung, der Hochtemperatur-Co-Elektrolyse, besteht ein erhdhtes Metal Dusting-Risiko. Um
den hohen Wasserstoffbedarf einer treibhausgasneutralen chemischen Industrie zu decken,
werden diese Techniken immer wichtiger [18]. Bei diesen Bedingungen werden Fe- und Ni-
Basis-Legierungen eingesetzt, die oft durch hohe Anteile der Oxidschichtbildner Cr und Al

vor dem korrosiven Angriff geschitzt werden sollen [19].

Laborversuche zeigen ein deutlich friheres Versagen bei erhéhtem Druck [20, 21]. Der Me-
chanismus ist noch nicht vollstandig geklart, da die typischerweise diinnen Oxidschichten
(meist < 1 um) die Charakterisierung tiber metallographische Methoden erschweren. Um die
Struktur der Oxidschichten aufzuldsen, werden in dieser Arbeit hochauflésenden Methoden

verwendet.

Aus Anwendersicht ist es bei der Auslegung neuer Anlagen von hoher Bedeutung, das Risi-
ko fur Metal Dusting abschéatzen zu kénnen. Dies soll mit Hilfe von verschiedenen Gaszu-
sammensetzungen untersucht werden. Hierfir werden Parameter diskutiert, mit denen das

Metal Dusting-Risiko ausgehend von den Prozessbedingungen eingeschéatzt werden kann.

In dieser Arbeit wird der Einfluss des Drucks, des umgebenden Werkstoffs, der Gaszusam-
mensetzung und der Temperatur auf die Oxidschichtbildung untersucht. Dadurch sollen Pa-
rallelen und Unterschiede herausgearbeitet werden, die diese Faktoren in befeuchteter Luft
(hoher Sauerstoffpartialdruck) und bei Metal Dusting-Bedingungen (niedriger Sauerstoffpar-
tialdruck) haben.



2 Theoretische Grundlagen

Um den Einfluss der Umgebungsfaktoren beurteilen zu kdnnen, werden zunéchst die Me-
chanismen der Oxidschichtbildung beschrieben. Der aktuelle Wissensstand zu den einzelnen

Umgebungseinfliissen wird jeweils anschlielRend zusammengefasst.

2.1 Oxidschichtbildung bei hohen Temperaturen durch O>

Gelaufige kommerzielle Hochtemperaturlegierungen, die den mechanischen Beanspruchun-
gen zwischen 500 und 1000 °C standhalten, sind Fe-, Ni-, oder Co-Basislegierungen. Co ist
davon am schlechtesten verfligbar, zudem koénnen Co-Basis-Legierungen nur begrenzt in
ihrer Festigkeit gesteigert werden und sind deutlich teurer. Sie finden daher seltener Einsatz
als Legierungen auf Fe- oder Ni-Basis [7]. Um Stahle und Ni-Basislegierungen vor einem
Materialverlust durch Oxidation zu schiitzen, werden meist Cr, Si und Al zulegiert. Diese
Elemente bilden idealerweise dichte, langsam wachsende Oxidschichten [2, 22]. In dieser
Arbeit spielen sowohl die Basiselemente Fe und Ni, die Bildner schiitzender Oxidschichten
Cr, Al und Si, sowie weitere Legierungselemente wie z.B. Mn eine wichtige Rolle. Die Oxid-
schichten dieser Elemente bzw. Legierungen basieren auf den gleichen grundlegenden Me-

chanismen, die im Folgenden erlautert werden.

2.1.1 Thermodynamische Aspekte

Die Oxidschichten bilden sich in der Reaktion von Metallen (M) mit O,.
X 2
2 ; M+Oz(g) (_)§Mxoy (1)

Unter der Annahme, dass Metall und Oxid rein und nicht mischbar sind und dass deren
chemisches Potential unabhangig vom Druck ist, betragt die Gibbssche Standardreaktionse-
nergie von Gleichung (1) im Gleichgewicht

2 0

1
AGHEE = =RT1n <p°2> )
Po2

mit der universellen Gaskonstante R, der Temperatur T, dem Sauerstoffpartialdruck po, und

dem Standarddruck po2° von 1 bar [2]. Die Temperaturabhangigkeit von AG%,}Qf}{ ist in Nach-

schlagewerken aufgelistet [23, 24] und wird Ublicherweise im Ellingham-Richardson-
Diagramm aufgetragen. In Abbildung 1 ist die Temperaturabhangigkeit der Stabilitéat ver-
schiedener Oxide aufgetragen. Durch die direkte Beziehung zum po2 Uber Gleichung (2)
kann der po2 der Bildung bzw. Zersetzung direkt zugeordnet werden (liber eine Diagonale ab

dem Ursprung bei 0 K und 0 J-mol*-K* zur rechten Ordinate und unteren Abszisse).
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Abbildung 1 Ellingham-Richardson-Diagramm mit in dieser Arbeit relevanten Oxiden. Die Zersetzungsgeraden
der Oxide beziehen sich auf die Bildung der Oxide aus den reinen Metallen und Oz, nur im Fall der Fe-Oxide wird
die Bildung aus dem jeweils bei niedrigerem po: stabilen Oxid angenommen. Die gestrichelten Linien geben
Mischoxide in Spinellstruktur, die durchgezogenen binére Oxide an. Fur die Spinelle wird hier die Bildung aus den
metallischen Elementen und Oz angenommen. Eingetragen sind auf3erdem die in dieser Arbeit verwendeten
Temperaturen zur Untersuchung in befeuchteter Luft (in blau) und zum Metal Dusting (in schwarz). Vom Null-
punkt aus wird Uber den Schnittpunkt aus der Geraden und der Temperatur der Gleichgewichtspartialdruck abge-
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lesen, hier am Beispiel von Ni + %2 Oz « NiO bei 620 °C gezeigt. Daten kompiliert von [2, 23, 24].



Abhéngig von der Zusammensetzung der Gasphase variiert der po. und damit auch die Bil-
dung oder Zersetzung der Oxide. An dem Diagramm wird deutlich, dass die haufig verwen-
deten Oxidbildner Al, Si und Cr eine deutlich hohere Affinitat zu O, haben als Fe oder Ni.

2.1.2 Kinetische Aspekte

Beim ersten (Hochtemperatur-)Kontakt der Legierung mit O, entsteht eine diinne Oxid-
schicht, bezeichnet als transiente Oxidation. Dabei kdnnen alle an der Oberflache liegenden
Atome mit O reagieren. Es bilden sich Oxidkeime, die entlang der Metalloberflache wachsen
und eine Oxidschicht ausbilden [22]. Nach der transienten Oxidation bestimmt v. a. die Oxi-
dationsneigung und Diffusion der beteiligten Elemente in Metall und Oxid die Zusammenset-
zung der Oxidschicht [22]. Die grundlegenden Prozesse des Oxidschichtwachstums werden
im Folgendem am Beispiel von reinem O erlautert und sind in Abbildung 2 dargestellt. Hier

und im Folgenden wird die Kréger-Vink-Notation [25] verwendet.

3[Vo 1+6[h]=2[Vy"]+6[e]

MOy )
Bildung und
Gas Adsorption O, Desorption fliichtiger
0 s +0,=0,s Metalloxide MO, )
Anionenbildung
3/2 0,8 = 30X +2V,"+ 6 h’ A
3/20,8+3Vy +6€ = 30 i
Oxid B :
. " Elektroneutralitadtsbedingun ol s
M,0, Vo Vi gonel el

<

Kationenbildung

Abbildung 2 Schematischer Vorgang der Bildung eines M203 Oxids mit Oz am Beispiel von Leerstellen als domi-
nanten Defekt. Adsorptionsstellen werden mit s bezeichnet. Gewellte Pfeile geben Diffusionsvorgange an. [2, 22,
26 bis 29]

Zuerst gelangt O, aus dem Gas durch die Gasgrenzschicht an die Oberflache. Dabei ist der
Transportprozess in der Gasphase nur fur sehr niedrig konzentrierte Gaskomponenten rele-
vant [27]. An der Oberflache wird O, adsorbiert, dissoziiert und zu O% (0%) reduziert. Auf der

Metallseite diffundiert das Metallatom an die Grenzflache und wird zu M™ oxidiert. Zur Bil-
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dung des Oxids kdnnen sowohl O als auch M™ oder die entsprechenden Leerstellen Vg’
und Vyj' durch das Oxid diffundieren. Im Prinzip ist auch die Bildung von lonen auf den Zwi-
schengitterplatzen 0;" und M{** mdglich. Zum Ladungsausgleich bewegen sich entsprechend
Elektronen e’ oder Defektelektronen h* durch die Schicht. Zuséatzlich kann es zur Bildung von
flichtigen Metalloxiden kommen. Das ist vor allem bei hohen Temperaturen relevant, bei-
spielsweise ab 900 °C fiur CrOsg) [2, 22]. Unter 900 °C hat die Bildung von fliichtigen Metall-
(Oxy-)Hydroxiden (MOHy) eine hohere Bedeutung (Kapitel 2.2.1).

Die Kinetik der Oxidschichtbildung ist abhéngig davon, welcher Prozess am langsamsten
ablauft. Sie kann uber thermogravimetrische Messungen bestimmt werden. Am hé&ufigsten
bilden sich Oxidschichten, in denen die Diffusionsgeschwindigkeit der Ladungstrager im Oxid
ausschlaggebend sind. Durch die zunehmende Dicke des Oxids nimmt das Wachstum der
Oxidschicht mit der Zeit ab und kann haufig Gber einen parabolischen Zusammenhang be-
schrieben werden [2, 22]. Diese Kinetik zeigen typischerweise die in dieser Arbeit untersuch-
ten Cr,Os- und Fe,Os-Schichten. Eine linear negative Massené&nderung wird beobachtet,
wenn die Bildung flichtiger Spezies Uberwiegt, hier ist der Abtransport der fliichtigen Spezies
im Gas entscheidend [2]. Wenn sich gleichzeitig fliichtige Spezies bilden, Uberlagern sich

beide Mechanismen und ein paralinearer Verlauf wird beobachtet [30].

Die Festkorperdiffusion spielt fir das Oxidwachstum eine zentrale Rolle. Fur die Diffusion
eines lons oder Atoms muss die Aktivierungsenthalpie AHa Uberwunden werden. Die Abhan-
gigkeit des Diffusionskoeffizienten D von AHa und der Temperatur kann Gber die Arrhenius-
Beziehung beschrieben werden [31]:

D= poe RT 3)
Dabei ist D° die temperaturunabhangige Diffusionskonstante. Die Aktivierungsenthalpie ist im
idealen Gitter am grof3ten und an der Oberflache, wo weniger Bindungen gebrochen und neu
gebildet werden mussen, am kleinsten. Die Diffusionskonstante nimmt daher in folgender
Reihenfolge ab: Oberflache — Korngrenze — Versetzungen — Kristallgitter [31]. Im Oxid dif-
fundieren Elektronen und Defektelektronen zum Ladungsausgleich parallel zu den lonen [28,
32]. Die einwarts diffundierenden Vy;' kdnnen agglomerieren und zu Kirkendall-Poren an der
Metall/Oxid-Grenzflache fihren [2, 33]. Das fortschreitende Wachstum der Oxidschicht nach

innen fuhrt dazu, dass die Poren partiell wieder mit Oxid geflllt werden [33, 34].

Die in dieser Arbeit untersuchten kommerziellen Legierungen sind auf Fe- oder Ni-Basis und
enthalten zudem weitere Elemente wie Cr, Al, Si und Mn, die Oxide bilden. Bei der Verwen-
dung dieser Legierung bilden sich meist Mischoxide oder mehrlagige Schichten aus ver-
schiedenen Oxidphasen an der Oberflache. Wie bei der Oxidation eines reinen Elements
liegt an der Oxidschicht ein Gradient des po2 vor. An der Oxidoberflache wird dieser durch

den O,-Gehalt in der Gas-Grenzschicht bestimmt. An der Metall/Oxid-Grenzflache wird der
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po2 durch die chemische Stabilitdt des Oxids bestimmt. Dadurch ergibt sich, dass sich das
sauerstoffreichste Oxid an der Gas/Oxid-Grenzflache und das sauerstoffarmste Oxid an der
Metall/Oxid-Grenzflache bildet [22]. Wenn sich Sauerstoff in der Legierung lést, bilden sich
im Metall verteilt Oxide des Elements mit dem niedrigsten AGJ,;4 nach Abbildung 1, sofern
dieses Element nicht Teil der Oxidschicht ist. Dieser Vorgang wird innere Oxidation genannt
[22].

Eine hohe Verfligbarkeit eines Elements an der Grenzflache wird durch hohe Anteile in der
Legierung und schnelle Diffusionsraten im Metall erreicht. Daher kann die Temperaturab-
hangigkeit der Diffusionskoeffizienten (Gleichung (3)) dazu fuhren, dass sich der Aufbau der

Oxidschicht mit der Temperatur andert [22].

Ein mechanisches Versagen des Oxids in Form von Rissen kann zur partiellen oder voll-
standigen Delamination des Oxids fiuihren. Durch die Risse gelangt Gas zu einem weiter in-
nen liegenden Bereich derselben oder direkt zum Metall. Das fiihrt an diesen Stellen zu einer
Neubildung von Oxid. In Legierungen mit geringem Cr-, Al- oder Si-Anteil kdbnnen diese Ele-
mente im Metall unterhalb der Oxidschicht verarmt sein. In diesem Fall kann sich ein ande-
res, meist schneller wachsendes Oxid bilden; man spricht vom Versagen der schiitzenden
Oxidschicht [35].

2.1.3 Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks

Der po2 bestimmt neben der Stabilitéat der Oxide auch die Defektstruktur im Oxid, wie z. B. in
Cr,03 [26, 36] oder Al,O3 [37]. Daher spielt der Einfluss vom po2 eine wichtige Rolle fir das
Verstandnis der Oxidschichtbildung. Idealerweise wiirden dafiir Versuche in einem inerten
Gas durchgefiihrt werden, in dem der O,-Gehalt von einer hohen Konzentration bis zum Mi-
nimum, dem Zersetzungsdruck des Oxids, variiert wird. Technisch reine Inertgase haben
jedoch meist eine O.-Verunreinigung im Bereich von 10° bar. Zusétzlich zur Aufreinigung
des Gases muss der adsorbierte Sauerstoff von den Wéanden der Versuchsanlage vollstan-
dig entfernt werden. Da dies sehr aufwendig ist, werden in der Laborpraxis andere Vorge-
hensweisen verfolgt: Eine Variante ist, die Bildungsreaktion von O, aus H.O oder CO; zu
nutzen, um uber das H./H,O bzw. CO/CO; Gleichgewicht den po. einzustellen. In diesem
Fall kbnnen H und C die Oxidationsreaktion beeinflussen, entsprechende Studien zum
H./H>O-Gleichgewicht werden in Kapitel 2.2.4 beschrieben. Alternativ kbnnen Versuche mit
reinem O durchgefiihrt werden, der po> wird dann Uber den Gesamtdruck eingestellt. Aller-
dings kann dabei der Einfluss der beiden Parameter nicht getrennt werden. Diese Methode
haben Baur et al. [38] verwendet. Sie zeigen, dass die beobachteten Oxidationsraten von Co
und Ni im Bereich von 950 - 1200 °C gut uber den direkten Einfluss vom po. auf die Adsorp-
tionsrate des Sauerstoffs beschrieben werden kdnnen. An der Oberflache gilt das Langmuir-
Gleichgewicht [38, 39]:
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Der Bedeckungsgrad mit adsorbierten Sauerstoff [%2 O]s ist dabei von der Adsorptions-
konstante b und vom po2 abhéngig, z ist eine Konstante zur Beschreibung der Oberflachen-
rauigkeit. Zwei Falle kbnnen angenahert werden: Bei hoher Temperatur und niedrigem Druck
ist b-po2®® << 1, sodass der Bedeckungsgrad vom poz abhéngig ist. Bei niedrigen Tempera-
turen und hohem Druck ist b-po2®>>> 1, der Bedeckungsgrad ist vom po. unabhangig, es
liegt eine fast vollstandige Monolage vor. In der Studie von Baur et al. liegt der Ubergang
abhangig von der Temperatur zwischen 1 und 10 bar. Das zeigt, dass die po>-Abhangigkeit
aus Studien bei Drucken < 1 bar nicht zu hohen Gesamtdricken extrapoliert werden kann.
Weitere Versuche bei erhdhten Gesamtdriicken wie in dieser Arbeit sind nétig, um die Oxida-
tion vollstandig beschreiben zu kénnen. Studien zur Oxidation von reinem Cr bei niedrigeren
Temperaturen (300 - 600 °C) zeigen weiterhin, dass die Bildung von Oxidinseln oder flichti-
gen Verbindungen eine Verallgemeinerung des po.-Einflusses auf die Kinetik erschwert [40,
41].

2.1.4 Einfluss des Gesamtdrucks

Abbildung 3 zeigt eine Ubersicht zum Einfluss des Gesamtdrucks auf die Prozesse der Oxid-
schichtbildung. Durch Erhhung des Drucks im Gas steigt die Kollisionsfrequenz der Gasmo-
lekile an. An der Oberflache steigt der Bedeckungsgrad mit adsorbierten Gasmolekilen,
wobei maximal eine durchgehende Monolage erwartet wird [39]. Durch den erhéhten Druck
verschieben sich die Reaktionsgleichgewichte nach dem Prinzip von Le Chatelier zur Seite
mit kleinerem Gasvolumen [42]. Das bedeutet, dass bevorzugt kondensierte Reaktionspro-

dukte oder Gasmolekiile mit héherer Molmasse entstehen.



geringer Druck

Oxid

M203 Vo == VMIII VO gl VMlll

Abbildung 3 Veranderungen der Oxidschichtbildung einer M203-Schicht in Oz durch Erhéhung des Drucks am
Beispiel von Leerstellen als dominantem Defekt, links: geringerer Druck, rechts: hdherer Druck. GroRRere und
kleinere Raten sind Uber die Pfeildicke (dicker und diinner) angedeutet, die Druckabhéngigkeit der Bildung und
Desorption fliichtiger Verbindungen ist abhangig von der jeweiligen Reaktion. Die Punkte an der Gas/Oxid-
Grenzflache stellen adsorbierte Molekdle dar. [31, 39, 40, 42]

Darunter fallt auch die vermehrte Reaktion von Oz nach Gleichung (1). Young et al. [40] wei-
sen auf die Druckabh&ngigkeit der Defektbildung im Oxid hin. Wahrend die Bildung von De-
fekten an der Gas/Oxid-Grenzflache vom Gasdruck abhéangig ist, wird diese an der Me-

tall/Oxid-Grenzflache davon nicht beeinflusst.

Im Festkorper fuhrt eine Erhdhung des Drucks durch die Kompression des Gitters zu einer
Abnahme der Diffusion. Der Diffusionskoeffizient ist wie in Gleichung (3) beschrieben von
der Aktivierungsenthalpie abh&ngig. Dabei ist die Aktivierungsenthalpie tber

vom Gesamtdruck p abhangig. AEa steht fur die Aktivierungsenergie, die Anderung der inne-
ren Energie des Systems bei der Diffusion, und AVa das Aktivierungsvolumen der Diffusion.
Fur die Bestimmung der Druckabhangigkeit ist somit das Aktivierungsvolumen entscheidend.
In der Bestimmung des Diffusionskoeffizienten bei 1 bar kann es meist vernachlassigt wer-
den [31].



2.1.5 Einfluss der umgebenden Materialien

Laborversuche zur Oxidation bei hohen Temperaturen werden Ublicherweise in Rohrdfen
durchgefuhrt. Die Rohre bestehen dabei in den meisten Fallen aus Al>O3z oder Quarz, diese
Materialien gelten als inert. Jedoch hat Opila [43] fir die Oxidation von SiC bei 1300 °C in
trockener Luft gezeigt, dass Verunreinigungen im Al,Os-Rohr die Oxidationskinetik und -
morphologie beeinflussen kdénnen. In dieser Arbeit soll analog der Einfluss dieser Rohrmate-
rialien auf die Oxidation in befeuchteter Luft und bei Metal Dusting-Bedingungen untersucht

werden.

Die Besonderheiten der Oxidschichtbildung in befeuchteter Luft und in C-reichen Gasen

werden in Kapitel 2.2 und 2.3 beschrieben.

2.2 Einfluss des Wasserdampfs

Metalloxide kénnen sich auch in der Reaktion von Metallen mit Wasserdampf bilden. Expe-
rimentell werden drei verschiedene Atmospharen zur Beurteilung des Wasserdampfeinflus-

ses unterschieden:

e trockene Atmosphare, oft synthetische Luft
e befeuchtete Atmosphare, meist Luft oder Argon mit Wasserdampf

e reiner Wasserdampf

2.2.1 Chemische und thermodynamische Aspekte

Wasser kann molekular im Oxid adsorbiert werden (Physisorption) oder durch Abgabe eines
Elektrons direkt bei der Adsorption dissoziieren (Chemisorption). Diese starke Neigung zur
Abgabe eines Elektrons (harte Base) unterscheidet den Wasserdampf von vielen anderen
Gasen (Hz, CO, CO, Oz, N2) und fuhrt dazu, dass er auf Oxiden, die harte Sauren sind, ad-
sorbiert [6]. Die Oxide FeO, MnO und NiO sind wenig acidisch, sodass eine Anreicherung
von OH" in der Oxidschicht vernachlassigbar ist, wenn die Adsorption auf diesen Oxiden
stattfindet. Hingegen flihrt die héhere Aciditat von Fe;Os, Cr,03; und SiO; zur bevorzugten

Adsorption und Dissoziation von Wasserdampf auf diesen Oxiden [6, 44, 45].

In welcher Form die Produkte des Wasserdampfs im Gitter vorliegen, konnte noch nicht ein-
deutig gezeigt werden. Adsobierter Wasserdampf kénnte zur Bildung von molekularem Was-
ser im Gitter (H2O@iss), Gleichung (6)), Hydoxid-Anionen (OH" bzw. OHg, Gleichung (7)),
Wasserstoff auf Zwischengitterplatzen (H* bzw. H;, Gleichung (8)) oder der Bildung von

Sauerstoffanionen (0% bzw. 0¥, Gleichungen (9) und (10)) fuhren.

Molekulares Wasser H;0-s & H;0(qiss) + 5 [6] (6)

Bildung OH H,0-s + 0% + V3 + Vi & 20Hy +Vif + s 6] (V)
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Bildung H* 30HY + Vif < 3H; +308+ v [29] (8)
Bildung O% und Ha 3H,0-s 3085 +2V{ +6h" +3H, (g +3s [291 (9)
Bildung O* und Ha) 3 H,0-s+ 2M{™" + 6e’ & 305 +2My+3H, () +3s  [29] (10)

Bei der Bildung von 0% aus H.O (Gleichung (9) und (10)) entsteht Hag), der desorbiert und
sich (bei niedrigen pn2 des Gases) durch die Gasgrenzschicht vom Oxid entfernt. Da bei der
Oxidation mit Wasserdampf atomarer Wasserstoff in das Oxid gelangen und gasférmiger
Wasserstoff entstehen kann, muss deren Einfluss auf die Oxidschicht ebenfalls berticksich-
tigt werden. Gasférmiger H, kann bei langsamer Gasstromung lokal den po2 senken und da-
mit die Fe,Os-Bildung unterdriicken [44, 46].

Zudem konnen in der Reaktion von Wasserdampf mit dem Oxid flichtige MOxHy entstehen.
Als minimalen Partialdruck fur kritischen Massenverlust werden z. B. 10° [47] oder 10 bar
[48] angesetzt. Fir diese Arbeit ist neben dem selektiven Verlust der Elemente Uber die Bil-
dung von MOxHy auch die Anderung der Gaszusammensetzung durch andere Materialien im
Versuchsaufbau relevant.

Der Partialdruck der MOxHy nimmt allgemein mit der Temperatur zu. Die Temperaturabhan-
gigkeiten der Verbindungen kénnen nach Opila [49] Uber die Abhangigkeit der Gleichge-
wichtskonstante K mit Reaktionsenthalpie AH} 3" und -entropie ASP2" eingeschétzt werden.

AH%{bar As%{bar

11
U (11)

In(K) = —

Daraus ergibt sich eine groRe Temperaturabhéangigkeit bei hohen Reaktionsenthalpien. Die
Entropie dagegen wird im Wesentlichen von der Gasmenge bestimmt, da die Entropie von
Gasen deutlich groRer ist als von Feststoffen. GroRe Anderungen des Gasvolumens in der
Reaktion gehen mit einer betragsmafig grofien Reaktionsentropie einher. Da Reaktionen mit
einer starken Abnahme des Gasvolumens unter Druck bevorzugt ablaufen, kann aus der
Reaktionsentropie auf die Druckabhangigkeit geschlossen werden. Abbildung 4 zeigt die
Anderung der Anzahl der Gasmolekiile (linke Ordinate) und die Reaktionsentropie (rechte
Ordinate) Uber der Reaktionsenthalpie fiir in dieser Arbeit relevante Verbindungen. Dabei
fallt auf, dass Si(OH), und CrO,(OH). die gréf3te Druckabhéangigkeit, aber auch die kleinste
Temperaturabh&ngigkeit aufweisen. Die Bildung von Fe(OH). hingegen lauft bevorzugt unter
geringen Dricken ab, weil hier im Gegensatz zu den anderen Reaktionen zusétzlich O; ent-
steht.
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Abbildung 4 Abhangigkeit der Anderung in der Anzahl der Gasmolekiile und der Reaktionsentropie von der Reak-
tionsenthalpie von ausgewahlten flichtigen MOxHy nach [49, 50]. Die Druckabhé&ngigkeit bezieht sich auf den
Einfluss des Gesamtdrucks und des Partialdrucks des Wasserdampfs.

Der Erhalt von Cr,Os-Schichten ist ein zentrales Ziel im Schutz von Hochtemperaturbautei-
len. Das kann durch die Bildung von CrO2(OH). erschwert werden. Dieses Gas wird nur ge-

bildet, wenn O, und Wasserdampf verfligbar sind [51].
3 12
CI‘203 + ZHZO(g) + 502 ® « ZCFOZ(OH)Z ( )

Experimentell kann eine gute Ubereinstimmung zwischen der Verarmung von Cr im Metall
mit dem berechneten Verlust Uber CrO,(OH), gezeigt werden [52]. Die Verdampfungsrate ist
vor allem abhéngig von rheologischen Kenngréf3en des Gases, u. a. von der Temperatur,
der Viskositat - damit auch vom Gesamtdruck -, von der Stromungsgeschwindigkeit und von
der Lange der Probe in Gasflussrichtung [53]. Durch die Bildung von CrO,(OH), kann eine
schitzenden Cr,03- oder eine (Fe,Cr),03-Schicht auf Stahl mit der Zeit in Fe.O3; umgewan-
delt werden [54]. Dieses wachst schneller als Cr,O3 und fiihrt zum Versagen der Oxidschicht.
Liegen statt Cr,Os; Fe-Oxide vor, spielt Fe(OH). spielt eine zentrale Rolle im Wachstum von
Fe-Oxidschichten. Nach Surman [55] und Ehlers et al. [56] kann das Oxidschichtwachstum
von Fe bzw. Fe-9 Gew.-% Cr in wasserdampfhaltigen Atmospharen nicht vollstandig durch
Festkorperdiffusion erklart werden. Sie schlagen vor, dass zusatzlich Fe tber die Bildung
von gasformigem Fe(OH). nach auf3en transportiert wird. Dieses kann aus metallischem Fe

oder dessen Oxiden gebildet werden.
Fe + 2 H,0(g) < Fe(OH), + H; (g [55] (13)

FeO + H,0y ¢ Fe(OH); (g [56] (14)
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1
FE3O4 +3 HZO(g) <3 Fe(OH)z + 502 6 [56] (15)

1
Fe,05 +2 H;0() © 2 Fe(OH); +50; g) [56] (16)

Bei den Reaktionen mit Fe,O3; und Fes;04 entsteht O,, daher laufen diese bevorzugt bei ei-
nem niedrigem poz ab. Dieser liegt in der Nahe der Oxid/Metall-Grenzflache vor. Fe(OH)-
kann Uber die Poren im Oxid nach au3en diffundieren und dort, bei h6herem po2, dissoziie-

ren.

2.2.2 Kinetische Aspekte

Die Zugabe von Wasserdampf hat einen entscheidenden Einfluss auf viele Mechanismen
der Oxidschichtbildung, wie in Abbildung 5 in blau hervorgehoben ist.

MXOVHZ(Q)

Bildung und

) . Desorption fllichtiger
Adsorption H,O  Desorption H,

s + H20= HZO-S S + H2 - H2

Anionenbildung
3H,0-s = 30,%+2V,"+6h +3H,s N
3H,0-s+2Vy +6€ =30"+3H,s
3H,0-s+30"=60Hy +2V," +3s

il OHo’ Elektroneutralitatsbedingung g’

3[Vo1+6[h]+6[0OHoT = 4[Vy"] +6[e]

Mzoa VO' - VMIII

--_--..____5:___________.--

(.

Kationenbildung

Abbildung 5 Schematische Oxidschichtbildung und relevante Mechanismen in Oz und Wasserdampf, erweitert
aus Abbildung 2. In Hellblau dargestellt sind die zuséatzlichen Prozesse durch Zugabe von Wasserdampf, in Dun-
kelblau die Prozesse, die indirekt verandert werden. Nach [44] laufen Adsorption und Dissoziation des Wassers in
einem Schritt ab, der Ubersicht halber wird es hier in zwei separaten Schritten dargestellt. [6, 29, 44, 49, 57 bis
59]

Molekularer Wasserdampf kann im Gitter von weniger dicht gepackten Strukturen wie Glas
diffundieren [6]. In dicht gepackten Oxiden dagegen ist eine molekulare Diffusion nur entlang
von Mikrorissen und in thermisch wachsenden Oxiden nur bis zum Zersetzungspartialdruck
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des Wasserdampfs moglich [6]. Allerdings fuhrt die Bewegung von H* im Oxid in Summe
auch zu einer Diffusion von Wasser [60]. Wenn sich H* einzeln und nicht als OH im Ganzen
bewegen, ware eine schnelle Eindiffusion in das Gitter unabhangig von der Konzentration
der Sauerstoffleerstellen moglich [6, 44]. Alternativ kénnte OH- diffundieren [6, 44]. OH" kann
mit einem Durchmesser im Bereich von 100 bis 120 pm nicht auf Zwischengitterplatzen sit-
zen (im unteren pm-Bereich) und befindet sich daher auf den Sauerstoffplatzen (OHg) [44].
Zur sprachlichen Vereinfachung wird im Folgenden angenommen, dass OH" im Gitter vor-
liegt.

Norby [59] beschreibt ausfiihrlich den theoretischen Einfluss von Wasserstoffdefekten auf die
Diffusion in Oxiden. Unter anderem stellt er fest, dass die Konzentration aller nativen Defekte
von der Wasserstoffaktivitdt abhangt, wenn der atomare Wasserstoff der dominierende De-
fekt ist [59]. Der Anteil des Wasserstoffs im Gas, in Form von H, oder H-O, ist dann ent-
scheidend fur die Eigenschaften des Oxids. Ein hoherer pu2o flhrt zu einer erhéhten Kon-
zentration an Elektronen im Oxid. Gleichzeitig reduziert sich die Sauerstoff-
Leerstellenkonzentration; die Diffusionsrate des Sauerstoffs wird verringert [59]. Genauso
konnte der Ladungsausgleich bei der OH™-Bildung Uber die Metallleerstellen gehen und somit
eine erhohte Kationendiffusion hervorrufen [6]. Aber auch wenn die dominante Spezies kei-
nen Wasserstoff enthalt, kann sich dieser an den Oberflaichen und Korngrenzen ansammeln.

Dann wird die Korngrenzendiffusion vom pr20 abhangig [59].

Wie vorab beschrieben, kann sich durch die Oxidation mit Wasserdampf OH- statt O% bilden
(Gleichung (7)). Experimentelle Studien zeigen, dass eine Anreicherung von Wasserstoff die
Rissanfalligkeit von Fe-Oxidschichten erhdht. Der Wasserstoff konnte daher einen Einfluss
auf die Versetzungsdichte, Anzahl der Versetzungsquellen und -senken oder die Verset-

zungsbeweglichkeit haben [61].

Die Prasenz von Wasserstoff in der Oxidation kann mithilfe von Versuchen, in denen eine
Seite des Blechs in sauerstoffreicher und die andere Seite in Oz-armer, H,-reicher Atmo-
sphére ausgelagert wird, untersucht werden (dual-side atmosphere). Wahrend einer 4-
stiindigen Auslagerung eines Fe-Blechs (0,1 mm Dicke) bei 825 °C in Wasserdampf kann H»
sowohl auf der O.-reichen Seite, in der sich Fe-Oxid bildet, wie auch auf der Ruckseite
nachgewiesen werden [62]. Cr.O3 und Al.Os-bildende Stahle zeigen ein schnelleres Versa-
gen des schitzenden Oxids bei ahnlichen Versuchen [63]. Das zeigt nicht nur, dass Wasser-
stoff durch Oxid und Metall diffundiert, sondern auch, dass deren Eigenschaften dadurch
beeinflusst werden. Die Bestandigkeit bei Ha-reichen Bedingungen konnte durch eine
Voroxidation verbessert werden. Interessant ist, dass diese nicht unter Ausschluss von Was-
serstoff, sondern in Luft mit 3 % H>O durchgefihrt wurde. Trotz der Prasenz von Wasserstoff
schon in der Voroxidation hat diese die schitzende Wirkung der Oxidschicht verbessert [64,
65].
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Essumann et al. [66] haben gezeigt, dass bei Fe-10 Gew.-% Cr Legierungen eine deutlich
erhdhte innere Oxidation bei 900 °C in Ar — 4 % H>— 7 % HO hervorgerufen wird. Eine Er-
klarung dafir ist, dass Wasserstoff die Sauerstoffloslichkeit oder -diffusion im Metall erhoht.
Die Diffusion von Wasserstoff durch ferritische Stahle wurde bei 550 - 650 °C [57] bzw.
800 °C [58] nachgewiesen. Untersuchungen an Cr-Stahlen zeigen eine beschleunigte Bil-
dung von Fe-reichen Oxiden bei Wasserstoffdiffusion durch das Metall [63, 64]. Gunduz et
al. [64] fuhren das darauf zurlick, dass der Wasserstoff im Metall zu einer Verringerung der
Cr-Diffusion an den Korngrenzen fihrt. Der Einfluss des Wasserstoffs auf die Diffusion im

Metall kann damit fir das Wachstum der Oxidschicht ausschlaggebend sein.

2.2.3 Mikrostruktur einer Oxidschicht auf Fe-Cr-Legierungen in befeuchteter Luft

In dieser Arbeit werden Cr-haltige Stéhle in befeuchteter Luft untersucht. Die genannten Ef-
fekte fihren auf diesen Legierungen zu einem Schichtwachstum, welches in vielerlei Studien

beschrieben wurde und in Abbildung 6 zusammengefasst ist.

schiitzend breakaway

H20(

auliere
Oxidschicht
H,O,
Fe(OH), 0,

innere
Oxidschicht

v

Cr-reiches Oxid
(Fe,Cr),05 oder
(Fe,Cr);0,

> 570°C: FeO

Fe-Cr Legierung

Abbildung 6 Schematischer Aufbau der Oxidschicht auf Fe-Cr-Legierungen in Wasserdampf bei Temperaturen
zwischen 300 und 900 °C. Die schiitzende Oxidschicht links ist dinn und wéachst langsam. Wenn hierfur nicht
geniigend Cr verflgbar ist, kommt es zum Breakaway und es bildet sich die rechts abgebildete mehrlagige,
schneller wachsende Fe-reiche Schicht aus. Es entstehen Poren im Oxid, Uber diese kann Sauerstoff transpor-
tiert werden. [6, 13, 45, 55, 56, 67 bis 73]

Ist ausreichend Cr in der Legierung vorhanden, so bildet sich eine schiitzende Cr-reiche
Schicht an der Oberflache. Diese unterscheidet sich jedoch durch die Vielzahl von Effekten
des Wasserdampfs auf die Mikrostruktur deutlich von Cr-reichen Schichten, die in trockener
Luft gebildet wurden [45, 74]. Dazu gehort das frihere Versagen der schitzenden Cr-reichen

Schicht, das sogenannte Breakaway. Hierbei bildet sich eine schneller wachsende Fe-reiche
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statt der Cr-reichen Oxidschicht. Diese Oxidschicht ist typischerweise mehrlagig aufgebaut.
Aul3erhalb der urspriinglichen Oberflache des Metalls ist eine Schicht Fe;O4 (Magnetit), auf
dieser Fe,03 (Hamatit), sofern es der lokale poz beglnstigt. Unterhalb der urspringlichen
Oberflache bildet sich der Spinell (Fe,Cr);04, bei htheren Cr-Gehalten kann sich darunter
Cr,03 bilden [13, 67]. Uber 550 - 580 °C wird die Bildung von FeO (Wauistit) in der inneren
Schicht beobachtet [69].

In befeuchteten Atmospharen werden vermehrt Poren gebildet, sowohl in der inneren Oxid-
schicht [34, 73] als auch in der &uReren Oxidschicht [68]. Ursache hierfir ist die Auswartsdif-
fusion der Kationen (siehe Abbildung 5), die zurtickbleibenden Leerstellen vereinigen sich zu
Poren [33, 34, 68]. Die erhthte Kationenbeweglichkeit durch den Wasserstoff im Gitter fihrt
dann zu hoéherer Porositat [63]. Die Poren verlangern den Diffusionsweg im Oxid. Allerdings
wird nach Rahmel und Tobolski [73] Wasserdampf an der sauerstoffreichen Seite der Pore
(im Oxid weiter aul3en) gebildet und an der sauerstoffarmeren Seite der Pore (im Oxid weiter
innen) reduziert (siehe Abbildung 6). Damit und Uber die Bildung und Dissoziation von

Fe(OH). tragen die Poren zur gesamten Oxidationsrate bei.

An der Oberflache des Oxids bilden sich in wasserdampfreicher Atmosphéare vermehrt, aber
auch in trockenem Gas, Fe,Os-Plattchen aus [6, 70, 75]. Die Plattchen bestehen aus einzel-
nen Kristallen mit einer Zwillingsgrenze in der Mitte. Durch die Mitte fihrt von der Oberflache
des Oxids nach oben zudem ein Tunnel durch das Plattchen (siehe Abbildung 6) [70]. Ent-
lang dieses Tunnels diffundieren die Kationen nach auf3en und bilden an der Spitze neues
Oxid (Oberflachendiffusion). Nguyen et al. [76] zeigen, dass ein ahnlicher Mechanismus
beim Wachstum von Cr.Os-Plattchen auf Fe — 20 Gew.-% Cr — 0,5 Gew.-% Si in Ar —
20 % CO2 — 20 % H0 bei 818 °C auftritt.

2.2.4 Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks

Wasserdampf oder Wasserstoff konnen verwendet werden, um den po. eines Gases zu vari-
ieren. Nach Norby [59] hangt gleichzeitig der dominierende Defekt einer Oxidschicht in
H.O/O, Gasmischungen von den jeweiligen Partialdriicken ab. Dementsprechend kann bei
hohem Gehalt an H. oder H>O im Gas Hj statt V;" zum dominierenden Defekt werden. Somit
kann die Wachstumsrate des Oxids von dem px2o und dem po2 abhéngen. Anhand von Cr
[77] und Fe-22 Gew.-% Cr [72] wurde dieser Effekt in Gasen mit verschiedenen H,, H,O und
O2-Anteilen untersucht (siehe Abbildung 7).
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Abbildung 7 Einfluss von dem poz und dem phzo auf das Wachstum der Oxidschicht. Links: parabolische Wachs-
tumskonstante von Cr203 auf Cr bei 1000 °C in Ar-Hz-H20 bzw. Ar-O2-H20 nach Hansel et al. [77]. Rechts: Mas-
senanderung von Fe-22Cr bei 900 °C in Luft mit H2O bzw. Ar-Hz-H20 nach 70 h (schwarz, Cr20s) und 504 h
(grau, Fe-Oxide) nach Mikkelsen et al. [72].

Dabei fallt auf, dass in beiden Studien bei hohem po, das Oxidwachstum geringer ist als bei
niedrigen poz. Allerdings ist das Wachstum bei niedrigem poz von pwz abhéngig. Die Wachs-
tumsrate ist mit héherem Anteil H, im Gas grol3er, wobei der Effekt besonders auf reinem Cr
(Abbildung 7 links) und im Breakaway auf Fe-22 Gew.-% Cr (Abbildung 7 rechts) auffallt.

An einer kommerziellen Legierung wurde allerdings gezeigt, dass der Effekt von dem po2 und
dem pn20 aus Versuchen mit reinen Elementen bzw. Modelllegierungen nicht direkt tbertra-
gen werden kann. Der untersuchte Stahl hatte ebenfalls 22 Gew.-% Cr, aber die Wachs-
tumsrate des Oxids ist bei 900 °C in Ar-H,-HO (poz2= 10 bar) drei- bis funffach kleiner ist
als in befeuchteter Luft [78]. Die Oxide unterscheiden sich in der Morphologie und enthalten
zusatzlich SiO2 und MnCr,04, welche die Reaktionskinetik verlangsamen bzw. beschleuni-

gen kénnen.

2.2.5 Einfluss des Gesamtdrucks

Bei erhohtem Gesamtdruck des Systems werden alle Reaktionsgleichgewichte nach dem
Prinzip von Le Chatelier verschoben: z. B. bei der Oxidation mit Wasser (Gleichung (7)) und
zur Bildung von CrO2(OH); (Gleichung (12)). Die Bildung von Fe(OH), wird unter Druck ver-
ringert (siehe Abbildung 4). Die meisten Studien zum Einfluss des Drucks in wasserdampf-
haltigen Atmospharen liegen fir reinen, oft Gberkritischen Wasserdampf vor [9 bis 14, 79].
Diese Studien zeigen meist ein erhohtes Oxidschichtwachstum unter Druck. Aus einer Studie
mit reinem Wasserdampf von Holcomb [10] geht hervor, dass bei erhdhtem Druck ein hdhe-

rer Mindest-Cr-Gehalt notwendig sein kann, um Breakaway zu verhindern.
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2.2.6 Einfluss der umgebenden Materialien

In Festoxid-Brennstoffzellen kann sich durch das O»- und H»O-haltige Gas CrO2(OH). an den
Interkonnektoren aus Fe-Cr-Legierungen bilden und an den Kathoden abscheiden. Dadurch
wird deren Funktionsweise beeintrachtigt, sodass nach Mdglichkeiten gesucht wird, um die
Cr-Abscheidung zu verhindern [15, 80]. Zum Schwerpunkt dieser Arbeit, dem Einfluss ande-
rer Materialien auf die Oxidschichtbildung in befeuchteter Luft, wurden keine Studien gefun-
den.

2.2.7 Temperatureinfluss

Temperaturabhéngige Prozesse sind vor allem die Bildung der fllichtigen Verbindungen (sie-
he Abbildung 4) und die Diffusion in den Feststoffen. Die Anderung der Diffusion hat Auswir-
kungen auf das schitzende Verhalten der Oxidschicht. So haben Zurek et al. [81] eine
anormale Temperaturabhangigkeit von Stéhlen in Ar - 50 % H>O aufgezeigt. Stahle mit nied-
rigerem Cr-Gehalt bildeten nur bei hdherer Temperatur von 650 °C eine schitzende Cr.Os-
Schicht aus, wahrend die langsamere Diffusion des Cr bei 550 °C nicht ausreichte und
Breakaway auftrat. Bei diesen Versuchen konnte kein CrO2(OH). gebildet werden, da kein
Sauerstoff vorlag. In einer Studie von Segerdahl et al. [82] mit O,— 10 bzw. 40 % H>O wurde
der Effekt bestatigt. Allerdings hat sich bei 700 °C wieder eine Fe-reiche Oxidschicht gebil-
det, da Cr durch die Verdampfung verloren ging.

2.3 Oxidschichtbildung in Metal Dusting-Umgebungen

Metal Dusting ist eine Form der Hochtemperaturkorrosion, die bei etwa 450 - 750 °C in
C-reichen Gasen (Kohlenstoffaktitvitat ac > 1) beobachtet wird [83 bis 85]. Abbildung 8 zeigt
links beispielhaft eine Metallprobe mit dem Korrosionsprodukt, dem Coke.

n.

\ Graphltﬁlamente

‘\ A

Metal Dpst” 1

‘,

»

Abbildung 8 Aufnahmen eines Metal Dusting-Angriffs aus Auslagerungen von 601 in 40 Vol.-% CO, 10 % Ha,
32 9% CO2, 1 % H20 und 17 % Ar bei 620 °C und 18 bar. Links: Ubersicht der Metallprobe mit dem in 190 h ent-
standenen Coke. Mitte: Nahaufnahme des Cokes im Rasterelektronenmikroskop. Rechts: makroskopische Auf-
nahme des pitférmigen Angriffs.

Bei dem Angriff bildet sich Graphit im Metall und die Legierung zerfallt in kleine Metallparti-
kel, dem ,Metal Dust” (Mitte). Zurtick bleibt das angegriffene Metall mit Pits (rechts). Der Me-

chanismus wird in Kapitel 2.3.2 im Detail beschrieben.
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Obwonhl bei Metal Dusting-Bedingungen haufig auch Wasserdampf vorliegt, ist der po. durch
die hohen Anteile an CO und H: sehr niedrig. Dabei wird z.B. auf Ni-Basis-Legierungen mit
Poz < 10 bar kein NiO gebildet (siehe Abbildung 1) und ein Versagen durch Breakaway
kann ausgeschlossen werden. Kritisch sind dagegen die Abscheidung und Eindiffusion von
Kohlenstoff in das Material. Auf Legierungen mit ausreichendem Gehalt an Cr, Al und/oder Si
kann sich jedoch eine Oxidschicht bilden, die diesen korrosiven Angriff verhindern kann. Al-
ternativ kann die C-Abscheidung durch Einsatz von inhibierenden Elementen (Cu, Sn und
Ge [86 bis 89]) verhindert werden. Die meisten kommerziellen Legierungen im Metal
Dusting-Bereich sind auf Fe- oder Ni-Basis und beruhen auf dem Schutz durch Oxidschicht-

bildung, in neueren Legierungen werden beide Effekte genutzt [90, 91].

Das Wachstum der Pits kann durch Anderungen des Prozessgases, z. B. dauerhaft mit ge-
ringen Mengen H,S (poisoning), hdheren Anteilen CO, oder H>O, oder intervallférmig mit
C-freiem, oxidierendem Gas mit niedrigerem poz verringert oder unterbunden werden [92 bis
94]. Im Sinne einer wirtschaftlichen Prozessfuhrung ist es von hohem Interesse, die Pitbil-

dung von der Materialseite aus zu verhindern.

2.3.1 Gasreaktionen

In fir Metal Dusting typischen Gasmischungen aus CO, COg, Hz, H>O und CxHy wird der po2
durch das CO/CO;- und Hz/H>O-Verhaltnis bestimmt [2, 95]:

. 1
CO.-Bildung COg) +502(g) < €Oz g) (17)

. 1
H.O-Bildung Ha(g) + 5 O2(9) < H20(q) (18)

Metal Dusting-Studien belegen die Bildung von reinen Cr- und Al-Oxiden und Fe-, Ni- und
Mn-reichen Spinellen [85, 96 bis 98]. Zuséatzlich zur Reaktion mit den geringen Mengen O
und H>O wie in Abbildung 5, kénnen Metall und Oxid direkt mit den C-haltigen Gaskompo-
nenten CO, CO, und C4Hy, meist CH, reagieren. Dabei ist nicht die Gaszusammensetzung,
sondern sind die adsorbierten Spezies an der Oberflache entscheidend [99]. Die Messung
der Adsorption bei hoheren Temperaturen ist nicht trivial, daher gibt es hierzu kaum Daten.
Anghel et al. [100] konnten zeigen, dass sich bei 400 - 600 °C folgende Reihenfolge ergibt:

H.O > CO > H;

Mit hohen Gehalten an Wasserdampf kann somit die Adsorption von CO an der Oberflache
unterbunden werden, was gegen den Metal Dusting-Angriff genutzt wird [17, 94]. Wenn je-
doch CO an der Oberflache adsorbiert, so wird auf reinem Fe, Ni und Co dessen Zersetzung
katalysiert [2].

Dabei werden hauptsachlich die folgenden Reaktionen zur C-Abscheidung betrachtet:
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Synthesegasreaktion COgy + Ha(g) © C(s) + H2 0y (19)
Boudouardreaktion 2 C0g) © C5) + COyg) (20)
Methanspaltung CHyggy © Cis) + 2Hy(g) (21)

Zhang, Yin und Young [101, 102] haben beobachtet, dass hauptsachlich die Synthesegasre-
aktion fur die C-Abscheidung auf reinem Ni, reinem Fe und Stahl (2,25 Gew.-% Cr, 1 % Mo)
verantwortlich ist. Die Boudouardreaktion tragt auch zur C-Abscheidung bei, wéhrend tber
die Methanbildung Kohlenstoff zurlick in die Gasphase geht (Gegenrichtung Gleichung (21)).
Die Bildung von Methan wurde unabhangig von der C-Abscheidung auch in anderen Studien
beobachtet [103 bis 105]. Die C-Abscheidung wird Uber die Gaszusammensetzung be-

stimmt, deren Einfluss soll in dieser Arbeit untersucht werden.
Die C-Abscheidung und das damit zusammenhangende Risiko fiir einen Metal Dusting-

Angriff wird Ublicherweise Uber die Kohlenstoffaktivitét der ausschlaggebenden Reaktionen
(Reaktionen (19) und (20)) abgeschatzt [106].

bar
Pu,Pco _AGéyn >pH Pco
a =K 2 = exp( 2 (22)
covn sy PH,0 RT PH,0
_ Pco’ _ —A 13335 Pco’ (23)
acBoud = KBoud Peo. exp RT Peo
2 2

acsyn Und aceous Sind die Kohlenstoffaktivitaten der Synthesegas- und Boudouardreaktion,
Ksyn und Kgoud entsprechend die Gleichgewichtskonstanten. p; die Partialdriicke der jeweili-
gen Gase. Dabei ergeben sich fur eine Gasmischung meist unterschiedliche Werte flr acsyn

u nd acBoud-

Hermse et al. [107] haben gezeigt, dass keine Korrelation zwischen dem Metal Dusting-
Angriff und diesen Kohlenstoffaktivitdten besteht. Kempen et al. [105] berichten zudem, dass
die Wasser-Gas-Shift Reaktion durch Kontakt des Gases mit der Rohrwand (Kanthal APM,
bei 600 °C und 2 bar) fast das Gleichgewicht erreicht. Die Autoren schlagen daher vor, zu-

satzlich die Wasser-Gas-Shift Reaktion zu beriicksichtigen.
Wasser-Gas-Shift-Reaktion CO(gy + Hy0(g) © COy(gy + Hy(g) (24)

Fur ein Gas im Gleichgewicht zur Wasser-Gas-Shift-Reaktion kann die Kohlenstoffaktivitat
nach Gleichungen (22) und (23) berechnet werden, diese werden acsynwes UNd acsoudwes
genannt. Es gilt immer acsynwes = acsoudwes. Dabei wird ein starkerer Metal Dusting-Angriff
bei hoheren Kohlenstoffaktivitaten im Gleichgewicht mit der Wasser-Gas-Shift-Reaktion beo-
bachtet [107]. Eine Studie von Yin et al. [101] zeigt ebenfalls, dass die Aggressivitat des Ga-
ses nicht ausreichend mit acsyn beschrieben werden kann. In dieser Arbeit soll daher die Be-

schreibung der Aggressivitat der Metal Dusting-Bedingungen verbessert werden.
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2.3.2 Versagen der Oxidschicht und Pitwachstum

Bei Metal Dusting-Bedingungen bilden die Oxidschichten eine Barriere gegen die
C-Abscheidung und -Eindiffusion. Trotz Oxidschicht kann ein Metal Dusting-Angriff stattfin-
den. In diesen Fallen liegt keine schitzende Wirkung mehr vor, die Oxidschicht ist versagt.
Eine Fragestellung dieser Arbeit ist, in wieweit das Versagen der Oxidschicht von den Um-
gebungsbedingungen beeinflusst wird. Am Beispiel einer Ni-Cr-Legierung sind in Abbildung
9 vier Hypothesen zum Versagen der Oxidschicht (Schritte 1a - 1d) sowie dem darauf fol-
genden Pit-formigen Angriff (Schritte 2 - 4) dargestellt. Die Oxidschicht versagt, wenn C in
Kontakt mit der darunterliegenden, Cr-verarmten Zone gelangt.

la Eine Mdglichkeit ist, dass die Schicht mechanisch versagt und Risse bildet, wodurch

das Gas zum Metall gelangt [84].

1b Andere Studien zeigen, dass Schichten mit Fe-, Ni- und Mn-haltigen Spinelloxiden
schneller versagen als reines Cr,O3 [108, 109]. Der genaue Mechanismus hinter der
C-Diffusion in den Spinell-reichen Oxiden ist noch unklar. Fir CO; konnte gezeigt wer-
den, dass dieses auf Fe-Ni-Spinellen dissoziiert und dabei C und O ins Material einge-
bracht werden kann [110 bis 112]. Dabei ist die C-Abscheidung auf reinem NiCr,O4
deutlich héher als auf FeCr,04 [113]. Mn-Cr-Spinelle zeigen abhéngig von ihrer Zu-
sammensetzung einen gréReren oder kleineren C-Eintrag im Vergleich zu Cr,03 [114,
115].

1c Der Versagensmechanismus nach Zeng und Natesan [92, 116] basiert auf Ni-
Verunreinigungen, die sich im Oxid befinden. Diese stellen Pfade fir die Eindiffusion
des C dar, denn unter Metal Dusting-Bedingungen entstehen weder Ni-Oxide noch Ni-
Carbide.

1d Anreicherungen von C an den Korngrenzen kdnnen ebenfalls dessen Eindiffusion er-
leichtern. Mdglich wére, dass dieser direkt in die wachsende Oxidschicht eingebaut
wird. Bei Reaktion von CO mit Cr bei etwa 830 °C kann sich gleichzeitig Cr.Os; und
Cr23Cs bilden [117]. Mithilfe von Atomsondenmessungen [118], Transmissionselektro-
nenmikroskopie (TEM) [119] und Raman-Spektroskopie [98] konnte C an Korngrenzen
im Oxid und Graphit in Cr.03-Kdrnern nachgewiesen werden. Die genaue Defektstruk-
tur der Oxidschichten ist nicht ausreichend untersucht. Auffallig ist, dass in Al,Os; kein

Graphit gefunden wurde [119].
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Hypothesen zum Versagen der Oxidschicht

C Pfad
1b
Spinell

Risse, Gas gelangt \Verstéarkte Dissoziation Ni-Verunreinigungen C-Anlagerung an
durch das Oxid von CO und/oder bilden einen Pfad den Korngrenzen
Diffusion von C

2

Defekt ermoglicht Eindiffusion
von Kohlenstoff

C-Anreicherung

3

Uberséttigung mit Kohlenstoff,

Bildung von Karbiden Ni-Matrix
in einer Cr-verarmten Ni-Matrix Cr-Karbide
Ni-Partikel
4
Graphit

Oxidation der Carbide,
Fragmentierung der Ni-Matrix,
Graphitbildung

Abbildung 9 Schematischer Metal Dusting-Angriff am Beispiel einer Ni-Cr-Legierung (Cr blau, Ni rot, Legierung
violett, C schwarz, Oxide hell): Aktuell werden vier Hypothesen (1a bis 1d) zum Versagen der Oxidschicht disku-
tiert, die einzeln oder parallel ablaufen kénnten. Die Schritte 2 bis 4 beschreiben die Pitbildung nach dem Versa-
gen der Oxidschicht mit zunehmender Zeit. Weitere Erlauterungen im Text. Graphik nach [84, 98, 116, 118, 120,
121].

In der Pitbildung ist die Diffusionsrate der Oxidbildner zum Oxid im Vergleich mit der des C
zum Metall entscheidend fir die Stabilitat der Oxidschicht. Uberwiegt die C-Diffusion, z. B.
durch Verarmung des Oxidbildners, beginnt an dieser Stelle der Metal Dusting-Angriff. Dabei
I6st sich C im Metall und bildet mit Legierungselementen, die zur Carbidbildung neigen, Car-
bide (Schritte 2 und 3 in Abbildung 9). Dazu gehért Cr, sodass davon weniger zur Oxid-

schichtbildung zur Verfigung steht. Zwischen den lamellenférmigen Carbiden verbleibt die
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Ni-reiche Matrix. Wenn die Carbide in Kontakt mit dem Gas kommen, oxidieren sie, sodass
wieder C frei wird [121]. Durch die lamellenférmige Struktur kann sich keine durchgehende,
schitzende Oxidschicht mehr bilden. C Ubersattigt in der Ni-Matrix und kristallisiert an Korn-
grenzen und Defekten in Form von Graphit (Schritt 4 in Abbildung 9). Die Bildung von Gra-
phit mit hoher Kristallinitdt kann ohne Katalysator nur bei Temperaturen tber 1000 °C [96]
stattfinden. Allerdings haben die Basalebenen von Graphit eine starke epitaktische Uberein-
stimmung mit der (111) Ebene von reinem Ni (Abweichung von etwa 2%). Dadurch dient Ni
als Vorlage fur die Bildung von Graphit [122, 123]. Der amorphe C diffundiert durch das Git-
ter und bildet vorwiegend an Defekten oder Korngrenzen im Metall Graphit [96, 122]. Dabei
wird die Integritat des Gefliges zerstort und das Metall nach und nach zersetzt. Eine Mi-
schung aus Graphit, amorphem C, Oxidpartikeln, und Metallpartikeln entsteht [121]. Dieses
Korrosionsprodukt wird Coke genannt. Der Graphit wachst dabei in Form von vielen diinnen
Filamenten, mit jeweils einem Katalysator-Metallpartikel an der Spitze oder im Filament (sie-
he Abbildung 8 Mitte), sodass dort die C-Diffusion durch den Katalysatorpartikel limitierend
ist [124]. Die Angriffsfront wéachst lokal in Form von meist kreisformigen Pits in das Material,
die die effektive Wandstéarke der Bauteile verringern, bis es zum Versagen kommt.

Stahle sind ebenfalls anfallig fir Metal Dusting, allerdings mit einem kleinen Unterschied im
Mechanismus der Graphitbildung. Dabei bildet sich FesC (Zementit), dieses ist orthorhom-
bisch und der Gitterparameter b ist mit 6,743 A &hnlich groR wie die c-Achse von Graphit mit
6,724 A [96]. Analog zum Ni dient auch FesC als Katalysator in der Graphitkristallisation.

2.3.3 Umgebungseinflisse

Abbildung 10 zeigt die Einflussfaktoren auf die Bestandigkeit einer Legierung bzw. der darauf

gebildeten Oxidschicht bei Metal Dusting-Bedingungen.

Gas
Zusammen-

setzung

’ [ H,  HO . W
¢ B ) ()

Temperatur Strémung Verunreinigungen  Druck

Katalyse der Oberflachen- Korngrenzen- Korn-
Reaktionen verformung dichte orientierung

Rauigkeit

Abbildung 10 Ubersicht der Einflussfaktoren auf den Metal Dusting-Angriff einer Legierung mit Oxidschicht auf der
Gas- und Materialseite.
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Auf der Materialseite ist die Verflugbarkeit der Oxidbildner entscheidend. Ein Grund fir die

Pitbildung auf Cr- und Al-reichen Legierungen ist, dass die Diffusionsgeschwindigkeiten um

600 °C, der Temperatur des maximalen Metal Dusting-Angriffs [2], noch relativ gering ist. Die

Diffusion findet vorwiegend entlang von Korngrenzen und Versetzungen statt, sodass sich

ein feinkorniges Gefluige, starke Oberflachenverformungen oder ein ferritisches Geflige posi-

tiv auswirken kdnnen [94, 125 bis 127]. Ni reduziert im Vergleich zu Fe die Katalyse der

C-Abscheidung, sodass die Wahl von Ni-Basis-Legierungen von Vorteil ist [122, 128, 129].

Auch die Orientierung der Korner und die Oberflachenrauigkeit spielen eine Rolle [98, 130].

Die Einflussfaktoren auf der Gasseite werden im Folgenden erlautert.
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Temperatur: Die C-Abscheidung Uber die Synthesegas- und die Boudouardreaktion
nimmt mit steigender Temperatur ab, die Methanspaltung verhalt sich umgekehrt.
Daher ist die Temperaturabhangigkeit direkt mit der Gaszusammensetzung verknipft
[2]. Der groRte Angriff wird im Bereich von 450 - 750 °C festgestellt [94, 131]. Bei
niedrigeren Temperaturen ist die C-Abscheidung durch die Synthesegas- und Bou-
douardreaktion (Gleichungen (19) und (20)) kinetisch limitiert. Bei hohen Temperatu-
ren kann vor allem in CHas-reichem Gas C abgeschieden werden. Zusatzlich kénnen
oxidbildende Elemente bei htherer Temperatur schneller an die Oberflache diffundie-
ren.

Stromung: Hohere Stromungsgeschwindigkeiten kénnen Coke abtragen, so den
Gasaustausch am Metall erhohen und den Angriff beschleunigen. In niedrigeren
Stromungsgeschwindigkeiten kann sich dagegen Coke ansammeln, lokal die Tempe-
ratur &ndern und daruber den Metal Dusting-Angriff beeinflussen [94].
Gaszusammensetzung: Die Gaskomponenten sind entscheidend fiir die ablaufen-
den Reaktionen (siehe Kapitel 2.3.1):

o CO dient als C-Quelle. Fur aggressive Atmosphéare werden im Labor hohe
CO-Gehalte verwendet [101].

o Hy ist an der Synthesegasreaktion beteiligt und beschleunigt die Boudouard-
reaktion, indem es bei der Zersetzung von CO mit dem adsorbierten O rea-
giert und desorbiert [132 bis 134]. Daher enthalten die aggressivsten Gase
vorwiegend CO und H; [101].

o Die Bildung von CH4 kann bei Temperaturen um 600 °C zum Abtransport von
C fuhren [103, 104]. Bei hoheren Temperaturen ist die Zersetzung von Me-
than kinetisch begtinstigt, C wird abgeschieden.

o H20O und CO- wirken oxidierend, senken die C-Abscheidung nach der Synthe-
segas- und Boudouardreaktion und werden daher zur Verringerung der Ag-

gressivitat zugegeben [94, 135, 136].



Obwonhl die Rolle der einzelnen Komponenten in den wichtigsten Reaktionen bekannt
ist, kann die Aggressivitat einer Gasmischung noch nicht ausreichend beschrieben
werden. Daher wird in dieser Arbeit der Einfluss der Gaszusammensetzung auf die
Aggressivitat untersucht.

e Verunreinigungen: Eine Studie von Di Gabriele et al. [137] zeigt, dass Proben aus
kommerziellen Legierungen in einer CO/H2; Mischung bei 650 °C deutlich starker an-
gegriffen werden, wenn sie in einer gemischten, poroésen Keramik befestigt werden
anstatt einer Aufhangung aus Quarz. Die porése Keramik bestand aus SiO; und
Al,Os mit geringeren Mengen Fe;0s, KO, TiO2, CaO, MgO und NazO. Diese kdnnen
mit dem Gas reagieren und dadurch die Versuchsbedingungen verandern.

e Druck: Mehrere Studien haben gezeigt, dass der Metal Dusting-Angriff bei hdheren
Systemdriicken nach kirzeren Zeiten einsetzt [21, 87, 138]. (schematisch in Abbil-
dung 11 dargestellt). Das gilt auch dann, wenn acsyn der beiden Gase gleich ist. Da-
bei wurde beobachtet, dass sich bei hoherem Druck vermehrt Spinelle bilden [87,
139].

Stabile Oxidschicht

Inkubationszeit
“—>

AN
Pitwachstum, \
Materialverlust \

4—
Erhdhter Druck N \

spezifische Massenanderung

Zeit

Abbildung 11 Schematische spezifische Massenanderung eines Metal Dusting-Angriffs eines Oxidbildners. Es
bildet sich eine Oxidschicht mit parabolischem Wachstum aus, die nach der Inkubationszeit versagt. Durch Pitbil-
dung nimmt die Masse des verbleibenden Materials (Metall + stabiles Oxid) stark ab. Dabei ist die Inkubationszeit
bei erhéhtem Systemdruck kirzer. Nach [140].
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3 Zielsetzung

Thema dieser Arbeit ist der Einfluss von Umgebungsfaktoren auf die Hochtemperaturoxidati-
on und -korrosion. Dabei liegt der Fokus auf den Eigenschaften in situ gebildeter Oxidschich-

ten. Untersucht werden zwei Bedingungen, die in der industriellen Praxis vorkommen:

1. Oxidation von Stahlen in befeuchteter Luft — hoher po2

2. Metal Dusting-Angriff an hochlegierten Werkstoffen — niedriger poz

Der fur die Oxidschichtbildung wichtigste Unterschied bei den Prozessbedingungen liegt im
po2, da dieser die schutzende Wirkung der Oxidschichten bestimmt. Bei beiden Bedingungen
werden anwendungsorientierte, kommerzielle Legierungen untereinander verglichen.
Dadurch kann beurteilt werden, welche Eigenschaften eine Legierung erfillen muss, um bei
den einzelnen Bedingungen eine schitzende Oxidschicht zu bilden. Dabei sollen jeweils drei

Faktoren untersucht werden:
a. Der Gesamtdruck des Systems

Wahrend in industriellen Prozessen oft erhéhte Driicke vorliegen, werden diese nur sel-
ten in Laborversuchen nachgestellt. In dieser Arbeit soll untersucht werden, inwieweit
Wachstum, Aufbau und Versagen der Oxidschicht vom Druck beeinflusst wird. Darauf
basierend kann beurteilt werden, wann die aufwendigeren Laborversuche bei erhéhtem

Druck notwendig sind, um die industriellen Bedingungen nachzustellen.

b. Der Einfluss des Rohrmaterials beim Laborversuch bzw. dadurch die Anreicherung

von flichtigen MOxHy im Gas

In der heil3en Zone industrieller Anlagen kbnnen mehrere Materialien nebeneinander vor-
liegen. Das gilt ebenso fur die meisten Laborversuche, in denen sich Rohr- und Tiegel-
material oft vom Probenmaterial unterscheiden. Sowohl fir das Verstandnis der Oxidati-
on und Korrosion in industriellen Anlagen wie auch fur den Vergleich von Laborversu-
chen in verschiedenen Aufbauten ist es daher wichtig, den Einfluss der Materialien un-

tereinander durch die Gasphase zu kennen.

c. Die Mechanismen bei besonders kritischen Bedingungen, umgesetzt fir 1. durch

Anderungen der Temperatur und fir 2. durch Variation der Gaszusammensetzung

Um die Lebensdauer von Anlagenbauteilen abschatzen zu kénnen, ist ein mdglichst ge-
naues Verstandnis fur das Korrosionsversagen gefragt. Daher sollen in dieser Arbeit die

Mechanismen fir das Versagen in besonders kritischen Bedingungen erweitert werden.

Zusatzlich wird untersucht, inwieweit Berechnungen des thermodynamischen Gleichgewichts
als Grundlage fur die Beschreibung der Oxidation und des Korrosionsversagens verwendet

werden kénnen.

26



4 Experimentelles Vorgehen

4.1 Legierungszusammensetzung und Probenpréparation

Fir beide Bedingungen, befeuchtete Luft und Metal Dusting, wurden kommerzielle Legierun-
gen untersucht, die in den Anwendungsféllen verwendet werden oder fur diese entwickelt

wurden.

4.1.1 Zur Auslagerung in befeuchteter Luft

Im Fall der befeuchteten Luft sind das Stahle, die als Hauptelement gegen den Materialver-
lust durch Oxidation Cr enthalten. Untersucht werden T22 (10CrMo09-10, 1.7380), P91
(X10CrMoVNb9-1, 1.4903) und DMV 304 HCu (X10CrNiCuNb18-9-3, 1.4907). Die Zusam-
mensetzungen der Legierungen wurden mittels Elektronenstrahimikrosonde (ESMA) be-
stimmt und sind in Tabelle 1 in At.-% und in Tabelle 2 in Gew.-% gegeben.

Tabelle 1 Zusammensetzung der Stéhle zur Untersuchung in befeuchteter Luft, statistisch an tber 100 Mess-
punkten bestimmt durch ESMA, in At.-%. Die Messungen haben eine Unsicherheit von 0,1 At.-%, Gehalte
<0,1 At.-% kdnnen nicht bestimmt werden. C-Gehalte werden in dieser Messmethode Uberschatzt.

At.-% Ni  Cr Si Mo Mn Cu N \% C

T22 01 21 04 05 05 02 02 - 2,2
P91 01 97 05 05 05 01 03 02 22
DMV 304 HCu 82 194 04 01 0,7 24 04 - 1,9

Tabelle 2 Zusammensetzung der Stadhle zur Untersuchung in befeuchteter Luft, statistisch an ber 100 Mess-
punkten bestimmt durch ESMA, in Gew.-%. C-Gehalte werden uberschéatzt, zusatzliche Elemente nach Herstel-
lerangaben in der rechten Spalte. Nb liegt in DMV 304 HCu in Ausscheidungen vor und wurde daher bei der git-
terférmigen Messung nicht im realen Anteil aufgenommen.

Gew.-% Ni  Cr Si Mo Mn Cu V N C Weitere Elemente und Spuren nach

Datenblattern

T22 01 20 02 09 05 02 - 00 05 P;S;Al
P91 02 93 03 09 05 01 02 01 05 006-01Nb;P;S;Al
DMV 304HCu 89 188 02 02 0,7 28 - 01 04 03-06Nb;P;S;Al;B

Die maximale Einsatztemperatur von T22 wird mit 590 °C, von P91 mit 650 °C und von DMV
304 mit 815 °C (640 °C in Uberkritischem Wasserdampf) angegeben [141 bis 143]. Die Ver-
suche bei 650 °C haben daher fir T22 keinen Anwendungsbezug, sind aber fiir das grundle-
gende Verstandnis des Versagens von hoher Bedeutung. Abbildung 12 zeigt die Geflige der

Legierungen im Anlieferungszustand.
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Abbildung 12 Gefiige der Stahle zur Untersuchung in befeuchteter Luft im Ausgangszustand, geatzt mit V2A
Beize (50 °C).

Das Gefiige von T22 ist ferritisch/bainitisch, P91 wird martensitisch gehartet. DMV 304 HCu

ist austenitisch und wird Uber feine Cu-Ausscheidungen gehartet (nicht sichtbar).

4.1.2 Zu Metal Dusting-Auslagerungen

Trotz der héheren Kosten werden bei Metal Dusting-Bedingungen zunehmend hochlegierte
Ni-Basis-Werkstoffe eingesetzt [17]. Das liegt u.a. daran, dass die C-Abscheidung aus einem
typischen Metal Dusting-Gas auf Ni deutlich geringer als auf Fe ist [122]. In dieser Arbeit
wurden die hochlegierten Ni-Basis-Legierungen 601 (2.4851), 602 CA (2.4633), 690
(2.4642), 699 XA (2.4842) und HR-235 (Haynes® HR-235%) sowie der ferritische Stahl APMT
(Kanthal APMT) untersucht. Ausgewahlte Versuche wurden mit hochreinem Ni durchgefihrt.
Die Proben wurden aus gewalzten Blechen im Anlieferungszustand gefertigt. Die Zusam-
mensetzung der Bleche, bestimmt durch optische Emissionsspektrometrie (OES) ist in Ta-
belle 3 in At.-% und in Tabelle 4 in Gew.-% aufgelistet. Alle Legierungen sind fur den Einsatz
bei der Testtemperatur von 620 °C geeignet.

Tabelle 3 Zusammensetzungen der Legierungen zur Metal Dusting-Untersuchung, bestimmt mit OES in At.-%.
Nach [144].

At.-% Ni Fe Cr Al Si Mo C Mn  Cu Weitere (<0,09 At.-%)

601 54,9 14,7 256 25 0,7 0,1 0,3 0,6 05Ti Mg, V, W, Co, Zr, Cu,
Nb

602CA 564 95 281 43 02 01 1 0,1 0,2 Ti Mg, V, W, Co, Zr, Cu,
Nb

690 560 94 323 08 06 01 01 02 0,4Ti Mg, V, W, Co, Zr, Cu,
Nb

699 XA 62,8 0,6 32,0 39 0,2 0,1 0,2 0,1 Nb Mg, V, W, Co, Zr, Ta,
Pb, Cu, Ti

HR-235 533 15 356 06 07 36 02 05 38 01Nb Mg,V,W,Co,ZrTa,Ti

APMT 0,2 657 220 93 06 16 01 0.2 0,2N V, W, Co, Ta, Sb, Se,
Ti, Cu, Nb, P

Ni 99,96 0,01 Co
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Tabelle 4 Zusammensetzungen der Legierungen zur Metal Dusting-Untersuchung, bestimmt mit OES in Gew.-%,
Abweichungen von den Herstellerangaben sind fett gedruckt. Nach [144].

Gew.-%  Ni Fe Cr Al Si Mo C Mn Cu Weitere
(0,005-0,09 Gew.-%)

601 58,2 148 24,0 1,2 0,3 0,1 0,1 0,6 05Ti Mg, V, W, Co, Zr, Cu, Nb

602 CA 60,5 97 267 21 01 02 02 0,1 0,2 Ti Mg, V, W, Co, Zr, Cu, Nb

690 58,9 95 301 04 03 01 0,2 0,3 Ti Mg, V, W, Co, Zr, C, Cu,
Nb

699 XA 66,7 0,6 30,1 1,9 0,1 0,2 0,2Nb Mg, V, W, Co, Zr, Ta,
Pb, C, Cu, Ti

HR-235 54,5 1,5 32,3 0,3 0,3 6,0 0,4 4,2 0,2Nb Mg, V, W, Co, Zr, Ta, C,
Ti

APMT 0,2 69,6 21,7 48 03 29 0,2 V, W, Co, Ta, Sb, Se, C,
Ti, Cu, Nb, P, N

Ni 99,96 0,01 Co

601 wird aktuell haufig bei Bauteilen eingesetzt, an denen Metal Dusting auftreten kann.
602 CA, 699 XA und HR-235 wurden speziell fir eine hohe Bestéandigkeit bei diesen Anwen-
dungen entwickelt. Dabei wurden bei 602 CA und 699 XA jeweils die Cr- und Al-Anteile er-
hoht und die Fe-Gehalte im Vergleich mit 601 verringert. Beides reduziert den Metal Dusting-
Angriff [119, 145]. Fur HR-235 wurde zusatzlich zum hohen Cr-Gehalt der Schutzmechanis-
mus Uber Cu als Inhibitor gewéahlt [90]. 690 weist mit 30,1 % einen hohen Cr-Gehalt, jedoch
nur wenig Al, auf. Als einziger Stahl wurde APMT untersucht, da dieser mit einem ferritischen

Geflige und hohem Al-Gehalt eine hohe Verfiigbarkeit der Oxidbildner ermdglicht.

Die Geflige der Legierungen im Ausgangszustand fur die Metal Dusting-Versuche sind in
Abbildung 13 dargestellt.

\ A

J699XA .| soum HR235  soum  APMT

50 um

ey

Abbildung 13 Geflige der Legierungen zur Metal Dusting-Untersuchung im  Ausgangszustand,
Ni-Basislegierungen elektrolytisch geé&tzt mit 10% Oxalséure, APMT geétzt mit V2A-Beize (50 °C).
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Das Blech aus 601 weist zeilig Seigerungen auf, 699 XA ebenfalls, aber schwacher. Die Sei-
gerungen verlaufen in den Proben parallel zur Oberfliche. 602 CA zeigt
Cr-Carbidausscheidungen (hell)und Ti-Nitride (gelb), letztere liegen auch in 690 vor. Diese
vier Legierungen werden vorwiegend Uber Ausscheidungen gehartet [146 bis 149]. Die Kor-
ner in HR-235 sind deutlich groRer, dieser wird als Mischkristall gehartet und kann Mo-
Karbide bilden [90]. APMT zeigt vereinzelt Mo-reiche Einschliisse an den Korngrenzen (dun-
kel). Diese ferritische Legierung erlangt ihre Hochtemperaturfestigkeit durch feine Ausschei-
dungen (im Bereich von 20 bis 200 nm) aus Oxiden, Carbiden und Nitriden [150].

Von P91 und DMV 304 HCu wurden Rohre, von den anderen Legierungen Bleche verwen-
det, aus denen die Proben mittels Drahterodieren herausgetrennt wurden. Die Couponpro-
ben mit 3-5 mm Dicke, 15-20 mm Lange und 10 mm Breite wurden zudem mit einer Bohrung
versehen. Um die Messing-Verunreinigungen der Proben vom Drahterodieren zu entfernen
und eine definierte Oberflachenbearbeitung zu gewdahrleisten, wurden alle sechs Flachen der
Proben mit P220, P320, P500 und P1200 grit geschliffen. Dabei wurden alle Seiten der Pro-
ben fur die Auslagerung an befeuchteter Luft manuell geschliffen. An den Proben fir die Me-
tal Dusting-Auslagerungen wurden die Hauptflachen bis P800 grit maschinell geschliffen, der
letzte Schritt und die Seitenflachen manuell. Alle Proben werden im Ultraschallbad mit Etha-
nol gereinigt, mit Isopropanol gespult und mit Luft getrocknet. Die Dimensionen der Proben
werden an jeweils 3 Stellen mit dem Messschieber bestimmt, daraus wird die urspringliche
Probenoberflache Ao berechnet. Das Anfangsgewicht und alle spateren Probengewichte
werden mit einer Prazisionswaage (Mettler Toledo, 0,01 mg Genauigkeit) erfasst.

4.2 Auslagerungsversuche

42.1 Versuchsaufbau

Die Proben werden in geschlitzten Tiegeln aus Al,O3 aufgehéangt und in horizontalen Rohr-
ofen positioniert. Die Versuche werden alle in flieBendem Gas durchgefiihrt, sodass ein be-
standiger Austausch stattfindet. Um die Feuchtigkeitsmenge zu dosieren, wird bei den Aus-
lagerungen in befeuchteter Luft bei Umgebungsdruck, also 1 bar, synthetische Luft durch
eine Rohrmembran geleitet. Aul3erhalb der Membran flie3t auf 46 °C temperiertes Wasser,
sodass eine Sattigung der synthetischen Luft mit 10 Vol.-% Wasserdampf erreicht wird. Um
Auslagerungen bei erhéhtem Druck durchzufuhren, sind ein Druckregler sowie Gas- und
Wasserdosierungen bei Uberdruck nétig. Der Aufbau der Versuchsapparatur fir erhéhten

Gasdruck ist in Abbildung 14 gezeigt.
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Al,O3-Tiegel mit Proben
Regeleinheit 00 optional: Al,O3- oder Quarzrohr
i 00 Ofen Ni-Basis-Druckrohr (ET45 oder HR-235)

Kondenser (17°C)

Auffangbehalter mit
Fullstandsmessung
o

_

Uberstrom-
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Abbildung 14 Aufbau der Apparatur fir Auslagerungen bei hohem Druck. Gase fiir Metal Dusting-Bedingungen,
fur die befeuchtete Luft werden diese mit synthetischer Luft ersetzt. Schema in Anlehnung an [20].

Uber eine zentrale Einheit werden die Komponenten geregelt und entsprechende Messdaten
ausgelesen (Bronkhorst Power Supply/Readout & Control System E-8000). Die Gase wer-
den in den Gasflaschen bei einem hoheren Druck als beim Versuch zur Verfligung gestellt.
Zur Dosierung der Gasstrome werden Massedurchflussregler (MFC, Bronkhorst EL-FLOW®
Select) verwendet. Fir die Metal Dusting-Versuche werden CO und eine Mischung aus Hy,
CO; und Ar separat geregelt. Fir die Versuche in befeuchteter Luft wird synthetische Luft
verwendet. Die Wasserzugabe erfolgt entweder Uber eine Pumpe (FLUSYS WADose-Lite-
HP) oder eine Wasserdosierung bei Vordruck (LIQUI-FLOW® p-flow). In ersterem Fall ist der
Wasservorrat bei 1 bar mit Helium abgedeckt, in letzterem bei 20 bar mit CO. Zusatzlich wird
das destillierte, gereinigte Wasser zuvor entgast, um die Verunreinigungen im Wasser gering
zu halten. Die Gase werden in einer geregelten Verdampfungseinheit (Bronkhorst W-101A
Evaporator) gemischt und durch eine beheizte Leitung zum Ofenrohr gefiihrt. Die Rohre flr
hohen Druck sind aus Cr-reichen Ni-Basis-Legierungen; entweder Centralloy ET45 Micro (im
Folgenden ET45) oder HR-235. Um den Einfluss anderer Rohrmaterialien bei Uberdruck zu
untersuchen, wurde Rohre aus Al,O3; oder Quarz in die Ni-Basis-Druckrohre geschoben. Das
einstromende Gas hatte somit nur Kontakt mit dem inneren Rohr, bevor es die Proben er-
reicht. Um die Warmestrahlung aus der Ofenmitte nach auf3en zu verringern, werden isolie-
rende Stopfen aus pordsem Al;Oz in die Enden der beheizten Zone eingelegt. Bei den Ver-
suchen bei erhohtem Druck im innerem Al>O3- oder Quarzrohr werden diese Stopfen am
Gaseinlass weggelassen, um potentielle Verdnderungen des Versuchsgases dadurch zu
unterbinden. Am Gasauslass wird das Gas abgekuhlt, um den Wasserdampf zu entfernen
und durch den Druckregler (Bronkhorst FLOW-BUS®) entspannt.

31



Fur die Auslagerung unter Druck wird zunadchst der Ofen aufgeheizt und bei Versuchstempe-
ratur der Druck erhoht. Fur die Oxidation in befeuchteter Luft werden beim Versuch 6 nL/h
(Liter pro Stunde bei Normbedingungen) und fur die Metal Dusting-Bedingungen 10 nL/h
Gas durch den Ofen geleitet. Bei Versuchsende beginnen Druckabbau und Abkuhlen gleich-
Zeitig, wobei der Druckabbau etwa eine Stunde, das Abkihlen einige Stunden dauert. Um
Kondensation des Wasserdampfs an den Proben zu vermeiden, wird das Prozessgas erst zu
Beginn des Druckaufbaus eingelassen und nach dem Druckabbau wieder ersetzt. Als Spuil-
gas wird fur die Versuche in befeuchteter Luft trockene Luft verwendet, fir Metal Dusting
Argon (mit < 2 ppm Oz Verunreinigung). In letzterem Fall wird die Anlage vor und nach jedem
Versuch fur mit Ar gesplilt, sodass das mindestens das 16-fache des Rohrvolumen ausge-
tauscht wird. Davor, um sicherzustellen, dass der po. beim Versuch gering ist und danach,
um beim Probenausbau den Austritt des toxischen CO und des explosiven Hz zu verhindern.

Bei Reaktionen des Rohrmaterials mit dem Versuchsgas kénnen fllichtige Verbindungen
entstehen, die auf das Probenmaterial treffen kdnnen. So kann der Einfluss der Anreiche-
rung der Gase mit fliichtigen Metallverbindungen auf die Oxidation untersucht werden. Ne-
ben dem Material des Druckrohrs ET45 und HR-235 werden Auslagerungen in Al.Os- und
Quarzrohren durchgefuhrt, da letztere Ublicherweise flr Hochtemperaturauslagerungen bei
1 bar verwendet werden. Die Zusammensetzungen der Werkstoffe sind in Tabelle 5 gege-
ben. Dabei wurden als Druckrohr fur die Versuche in befeuchteter Luft nur ET45, fir Metal
Dusting sowohl ET45 als auch HR-235 verwendet. Bei den Versuchen bei 1 bar wurden di-
rekt Al,Os- oder Quarzrohre verwendet, bei den Versuchen bei erhéhtem Druck wurden In-
nenrohre verwendet (siehe Abbildung 14).

Tabelle 5 Rohrmaterialien nach Herstellerangaben.

Gew.-% Ni Fe Cr Si Mo C Mn Cu Nb Weitere Ref.

ET45 Rest 16 35 1,6 0,45 1,0 1,0 Ti, Zr, Selte- [151]
ne Erden

HR-235 Rest <15 31 <06 5,6 <0,06 <065 3,8 <1,0 <04Al, [152]
<05Ti

Al203 Hauptbestandteil a-Al203 Reinheit 99,5 Gew.-% 0 Vol.-% offene Porositat [153]

Quarz Hauptbestandteil SiO2 Verunreinigungen OH < 180 ppm, Al < 45 ppm, andere < 2 ppm [154]

Die beiden Ni-Basislegierungen ET45 und HR-235 enthalten beide tber 30 Gew.-% Cr, so-
dass sich bei den Versuchsbedingungen vor allem eine Cr,Os-Schicht an der Rohrinnenseite
bildet. Zusatzlich kdnnen Si- und Mn-Oxide vorliegen. Dadurch ergeben sich fir die Ni-Basis-
Rohre, die Al,Os-Rohre und das Quarzrohre als Hauptreaktionspartner fir das Gas entspre-
chend Cr,03, Al,O3 und SiOs.
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4.2.2 Versuche in befeuchteter Luft

Das Versuchsschema fiir die Auslagerungen in befeuchteter Luft ist in Tabelle 6 dargestellt.
Es wurden jeweils zwei Proben fur 310, 690 und 1000 h ausgelagert.

Tabelle 6 Uberblick liber die Auslagerungsversuche in befeuchteter Luft. Alle Versuche wurden quasi-isotherm fiir
310, 690 und 1000 h durchgefiihrt. Die Kiirzel geben an fiir welchen Teil der Studie die Proben herangezogen
werden: p — Druck (Kapitel 5.1.2), Ro — Rohrmaterial (Kap. 5.1.3), T — Temperatur (Kap. 5.1.4), TCr — Temperatur
bei erhdhtem Cr-Gehalt der ausgelagerten Legierungen (Kap. 5.1.5). Die Driicke benennen immer den Absolut-
druck des Systems.

Rohrmaterial Al203 Quarz ET45
Temperatur / °C 500 400 500 650 400 500 650

T22 p.Ro T Ro, T T T Ro, T T
1 bar

P91 - TCr TCr TCr TCr TCr TCr
10 % H20 in Luft

DMV 304 HCu - TCr TCr TCr TCr TCr TCr

T22 p.Ro - Ro - T Ro, T T
20 bar

P91 - - - - TCr TCr TCr
7,6 % H20 in Luft

DMV 304 HCu - - - - TCr TCr TCr

T22 hat den niedrigsten Cr-Gehalt und bildet am schnellsten Fe-Oxidschichten mit teilweise
mehr als 100 um Dicke aus, sodass eine detaillierte Untersuchung ohne héchstauflésende
Methoden mdglich ist. Daher wurde mit diesem Werkstoff der Einfluss des Drucks und des
Rohrmaterials bei 500 °C untersucht. Zusammen mit den Legierungen P91 und DMV 304
HCu wurden bei 1 bar im Quarz- und ET45-Rohr und bei 20 bar im ET45-Rohr Auslagerun-
gen bei 400, 500 und 650 °C durchgefiihrt. Dadurch kann an allen Legierungen der Einfluss
der flichtigen Cr-Verbindungen durch das Rohrmaterial, die Temperatur und den Druck un-
tersucht werden. Die Proben wurden in folgender Reihenfolge in Strémungsrichtung ange-
ordnet: T22 — P91 — DMV 304 HCu.

Nach der Auslagerung werden die Proben und, falls vorhanden, Abplatzungen des Oxids
gewogen und makroskopische Aufnahmen (LEICA MZ 16 A) gemacht. Die anschlieRende

Charakterisierung ist in Kapitel 4.3 beschrieben.

4.2.3 Versuche bei Metal Dusting-Bedingungen

Die Steigerung des Metal Dusting-Angriffs durch erhdéhten Druck wurde bereits in anderen
Studien gezeigt, daher wurden die meisten Auslagerungen bei 18 bar durchgefiihrt. Eine

Ubersicht (iber die Versuchsbedingungen ist in Tabelle 7 gegeben.
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Tabelle 7 Versuchsbedingungen Metal Dusting, alle bei 620 °C. Die Driicke benennen immer den Absolutdruck

des Systems.

Versuch bzw. Gas | Druck / bar Gasanteil / Vol.-% Max. Zeit / h
CO CO2 H2 HO Ar H2/H20 CO/H2

| 18 10 2 80 2 6 40 0,125 960

Il 18 10 2 40 1 47 40 0,25 960

i 18 20 8 20 1 51 20 1 980

v 18 40 32 10 1 17 10 4 1507

II'1 bar 1 10 2 40 1 47 40 0,25 960

IV Al203 18 40 32 10 1 17 10 4 960

IV Quarz 18 40 32 10 1 17 10 4 960

Bei den Metal Dusting-Untersuchungen wurden alle Versuche bei 620 °C durchgefiihrt, da
hier ein maximaler Angriff zu erwarten ist [2, 131]. Um das Verstandnis fur die Abhangigkeit
des Angriffs von den Bedingungen zu verbessern, wird die Zusammensetzung der Gase,
gekennzeichnet mit | bis IV, variiert. Diese Versuche wurden bei 18 bar im Ni-Basis-Rohr
(ET45 oder HR-235) durchgefihrt. Die reaktiven Gasbestandteile sind CO, CO;, H, und H-0,
der Rest wird mit Ar erganzt. Dabei werden das H2/H>O- und das CO/H,-Verhéltnis in den
Gasen variiert. Eine Auslagerung bei 1 bar wurde mit Gas Il durchgefiihrt.

Die Auslagerung im aggressivsten Gas IV wird zusatzlich im Al,Os- und im Quarzrohr durch-
gefuihrt. Diese werden, wie in Abbildung 14 ersichtlich, in das Druckrohr eingelegt. Durch den
kleineren Durchmesser kénnen die Proben nicht genauso wie im Druckrohr angeordnet wer-

den. Abbildung 15 zeigt die Anordnung der Proben bei den drei Auslagerungen.

Ni-Basis-Rohr Strémung

>
»
699 699
XA XA

Al,O5-Rohr Stromung ,
' 699 g
e . .
XA
Stromun,
Quarzrohr g

699
XA

Abbildung 15 Anordnung der Legierungen in einzelnen Tiegeln bei Versuch IV, IV Al203 und IV Quarz — Metal
Dusting-Auslagerungen bei 620 °C, 18 bar in Gas IV zur Untersuchung des Einflusses des Rohrmaterials.
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Dabei wurde bei Versuch IV (Ni-Basis-Rohr) festgestellt, dass sich auf Legierung 601 und
602 CA viel Coke bildet. Bei den Auslagerungen im Al;Os- und Quarzrohr wurden die Legie-
rungen in etwa mit absteigender Bestandigkeit angeordnet. Damit soll sichergestellt werden,

dass die Proben nicht einem durch starke Cokebildung verandertem Gas ausgesetzt sind.

Die Metal Dusting-Versuche werden mit 2 Proben von jeder Legierung durchgefiihrt (Aus-
nahme: IV Quarz), die fur 4 Zyklen & 240 h ausgelagert werden. Der Versuch im aggressivs-
ten Gas (Gas IV) wurde bis auf 1507 h verlangert, um die bestandigsten Legierungen zu un-
tersuchen. Nach jedem 240 h-Zyklus wurden die Proben erst mit destilliertem Wasser, dann
mit Ethanol im Ultraschallbad gereinigt, um das Netto-Gewicht zu bestimmen. Dieses enthalt
somit das Gewicht des Restmetalls und der Oxidschicht. AuRerdem wird nach jedem Zyklus
das makroskopische Erscheinungsbild der Proben dokumentiert. Nach knapp 1000 h Ausla-

gerung erfolgt die Charakterisierung.

4.3 Charakterisierung

Messungen an makroskopischen Aufnahmen wurden mit der Software ImageJ [155] durch-
gefuhrt. Damit wurde der gleichwertige Durchmesser von Pits quantitativ ausgewertet. Der
gleichwertige Durchmesser beschreibt den Durchmesser eines Kreises, dessen Flache der
Pitflache in der makroskopischen Aufnahme entspricht. Bei diesen Messungen wurden je-
weils wurden mindestens 38 Pits gemessen. Messwerte mit einem Durchmesser unter
0,04 mm wurden nicht gewertet, da Artefakte in den Bildern &hnliche Dimensionen aufwei-

sen.

Fir jede Bedingung wird von einer Probe ein metallographischer Querschliff angefertigt.
Proben, bei denen vorwiegend die Oxidschicht untersucht werden soll, werden mit Gold be-
sputtert und galvanisch vernickelt, um die Oxidschicht im weiteren Praparationsprozess zu
schitzen und den Kontrast im spéteren Schiliffbild zu erhéhen. Im Fall einiger Metal Dusting-
Proben wird eine Zielpraparation auf einen oder mehrere Pits durchgefihrt. Die meisten Pro-
ben wurden heil3 eingebettet (Epoxidharz KonductoMet, Buehler), einzelne abgeplatzte
Oxidschichten kalt eingebettet (Harzmischung SpeciFix, Struers). Die Schliffe werden mit
SiC Papier bis P1200 grit geschliffen, mit Diamantsuspension bis 1 um poliert und mit OPU-
Endpolitur finalisiert. Die meisten Schliffe von Metal Dusting-Proben und ausgewéhlte Pro-
ben aus den Auslagerungen in befeuchteter Luft wurden geéatzt. Dabei wurden abhangig von

der Legierung V2A-Beize oder ein elektrolytisches Atzverfahren mit Oxalsaure verwendet.

Die Schliffe wurden mittels optischem Lichtmikroskop untersucht, zur Auswertung wurden die
Software IMS Client V21H2 (Imagic Bildverarbeitung AG) und zur Bestimmung der Oxid-
schichtdicke die Software Layers (GFal e.V.) verwendet (125 Messstellen pro Schliffbild im

Abstand von 1 um). Schliffe und Oberflachen wurden im Rasterelektronenmikroskop (REM,
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Hitachi FlexSEM 1000 IlI, Hitachi SU5000 und Philips XL40) mit Sekundéarelektronen (SE)
und Ruckstreuelektronen (back scattered electrons, BSE) mit einer Anregungsspannung von
20 kV untersucht. Qualitative Elementnachweise an der Oberflache wurden mittels energie-
dispersiver Réntgenspektroskopie (EDX, EDAX Element) durchgefiihrt. Zum Nachweis von

Si wurde das Kal-Signal mit einer Anregungsspannung von 7 kV aufgenommen.

Quantitative Elementverteilungen wurden an den Schliffen mittels wellenlangendispersiver
Analyse in der Eletronenstrahimikrosonde (ESMA, JEOL JXA-8100) bestimmt. Dabei wurden
eine Anregungsspannung von 15 kV und ein Arbeitsabstand von 11 mm verwendet. Bis auf
leichtere Elemente wie C ist dartber eine Quantifizierung der Zusammensetzung mit einer
Genauigkeit von 0,1 Gew.-% und einer minimalen lateralen Auflésung von 0,5 pm mdglich.
Es wurden Elementverteilungsbilder an repréasentativen und an relevanten Stellen, jeweils
mit einem BSE-Bild als Referenz, aufgenommen. Fir die statistische Auswertung der Ele-
mentverteilung wurden drei Linescans durch die Oxidschicht mit einem minimalen Abstand
zwischen den einzelnen Messpunkten von 0,5 um gemittelt und auf die Dicke der Oxid-

schicht normiert.

Erganzend zur Bestimmung der Elemente mit ESMA wurden die Oxide mittels Raman-
Spektroskopie (Renishaw inVia Raman Microscope) an Schliffen und Oberflachen unter-
sucht. Dabei wurden Laser mit 532 und 633 nm Wellenlange und maximal 2 bzw. 0,2 mW
Leistung verwendet. Die Punktmessungen haben eine Auflésung von etwa 1 pm in alle drei
Dimensionen. Zur Auswertung wurde die Software WiRE™ 4.2 (Renishaw) und Spectragryph
[156] verwendet.

Fur Aufnahmen der Elektronenriickstreubeugung (electron back scattering diffraction, EBSD,
EDAX Velocity) wurden ausgewahlte Schliffe von 601 auf eine besonders hohe Oberfla-
chengtite hin prapariert und final mit der lonenmuhle poliert, um Kratzer und Verformungen
auf der Oberflache zu verringern. Tiefenprofile mit Rontgenphotoelektronenspektroskopie
(X-ray photoelectron spectroscopy, XPS, PHI Quantera II) wurden vom SGS Institut Freseni-
us GmbH an Proben von 601 nach Auslagerung bei Versuch | bis IV aufgenommen. Auf je-
der Probe wurde eine Stelle von 200 pm Durchmesser mit monochromatischer Al-Ka-
Anregungsstrahlung und einer Passenergie von 26 eV gemessen. Zur Quantifizierung der
Elemente wurden die Signale von Cr 2p, Fe 2pi2, Ni 2paz, Al 2s, Mn 2ps2, Ti 2p, Si 2s, C 1s
und O 1s ausgewertet. Zwischen den Messungen wurde die Oberflache schichtweise durch
Sputtern mit Ar* unter einem Winkel von 45° entfernt. Dabei wurde jeweils fir eine Minute
gesputtert, was auf SiO, einem Abtrag von 720 nm entspricht. Die Abtragsrate auf den Pro-

ben ist unbekannt.

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM, Titan Themis3 300) wurde an der FAU Erlan-
gen-Nirnberg von Dr. Martin Weiser und Dr. Tadahiro Yokosawa vorbereitet und durchge-

fuhrt. Es wurde eine TEM-Lamelle der Oxidschichten von 601 nach Auslagerung in Gas Il
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und zwei Lamellen von 601 aus Gas IV untersucht. Hierfir wurde jeweils lokal eine
Pt-Schicht aufgebracht. Dort wurden mit senkrechten Schnitten 1,8-2,0 um dicke Lamellen
mit einem lonenstrahl freigeschnitten, mit einem Mikromanipulator herausgehoben und an
einem Cu-Netz befestigt. Die Lamelle wurde weiter gedinnt, sodass ein ca. 6 um breites
elektronentransparentes Fenster entsteht. An den Lamellen wurden HAADF-Aufnahmen
(high-angle annular dark field) mit einer Beschleunigungsspannung von 300 kV durchgefihrt.
Die EDX-Signale wurden in der Software Velox (Thermofisher) fir C, O und Al an den

L-Linien, fir Cu, Ni und Si an Ka- und KB-Linien, fur Cr, Mn und Fe an Ka-Linien quantifiziert.

4.4 Thermodynamische Berechnungen

In dieser Arbeit wird der Einfluss von flchtigen MOxHy untersucht, die sich aus den vorherr-
schenden Oxiden an den Oberflachen Cr,03, Fe20s, Al;O3, SiO2 und (Mn, Cr)304 bilden kén-
nen. 2016 hat Opila [49] die thermodynamischen Datenbanken SGPS und FactPS mit expe-
rimentellen Ergebnissen in Hinblick auf die Bildung von MOxH, abgeglichen. Die Cr,03-O»-
H.0O, SiO2-H,O und Al,03-H,O Systeme werden in SGPS gut abgebildet, fir das Mn-O-H
System hingegen bestehen grof3ere Unstimmigkeiten. In dieser Arbeit wird zur Berechnung
des thermodynamischen Gleichgewichts die Software FactSage 6.1 [157] mit einer Daten-
bank von 2009 verwendet. Um falsche Schlussfolgerungen zu vermeiden, wird der Partial-
druck flichtiger Mn-haltigen Verbindungen daher nicht berechnet.

Die Kohlenstoffaktivitdten acsyn, aceoud UNd acsynwes Werden nach Gleichungen (22) und (23)
berechnet, dabei werden die Gleichgewichtskonstanten aus den JANAF-Tabellen interpoliert
[23]. In dieser Arbeit wird evaluiert, inwieweit die Kohlenstoffaktivitéat Gber verschiedene Be-
rechnungswege den experimentell beobachteten Angriff beschreiben kann. Hierflr wird zu-
satzlich zu den oben genannten Werten die Kohlenstoffaktivitat des Gases im Gleichgewicht
ebenfalls mit FactSage 6.1 [157] berechnet. Der Gleichgewichtszustand wird im Prozess
nicht erreicht, daher dient dies nur als Annaherung. In der Berechnung wird die Bildung von
Graphit unterdriickt, sodass ein metastabiles thermodynamisches Gleichgewicht berechnet
wird. Die sich ergebende Kohlenstoffaktivitdt acmetast Z€igt, analog zu acsyn UNd aceoud, die
Triebkraft zur C-Abscheidung an. Der Vorteil von acmetast ist, dass alle Gaskomponenten be-

ricksichtigt werden.

Bei der Berechnung des thermodynamischen Gleichgewichts bei den untersuchten Bedin-
gungen muss folgende vereinfachende Annahme bericksichtigt werden: Die Bestimmung
des Gleichgewichts basiert auf der Minimierung der Gibbs’sche freie Energie, in welcher die

Entropie meist einen kleineren Teil ausmacht.

AG = AH — T AS (25)
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Wahrend die Enthalpie eines idealen Gases nur von der Temperatur abhangt, ist die Entro-

pie zusatzlich Gber:
TdS=dU+pdV (26)

vom Druck des Systems abhangig, U bezeichnet die innere Energie. Zur Vereinfachung der
Berechnung des thermodynamischen Gleichgewichts wird fir alle Dricke die Reaktionsen-
tropie bei 1 bar (AS* @) angenommen. Fir Systeme mit niedrigerer Temperatur oder kleinen
Drickanderungen kann diese Annahme getroffen werden, ohne das signifikante Abweichun-
gen fir -TAS auftreten. Bei allen gasférmigen Verbindungen wird angenommen, dass deren
Aktivitat dem Partialdruck entspricht.

Fur die Bildung von CrO2(OH). nach Gleichung (12) ist AS5® "¢l bar = .58 9 J-mol*-K™* und
ASS00 °C. 20 bar = .40 2 J-mol K (Einzelrechnungen mit FactSage 6.1). Es ergibt sich eine
Diskrepanz zwischen den berechneten Partialdriicken der Gase abhangig davon, welcher
Wert verwendet wird, wie in Abbildung 16 dargestellt ist. Zu vergleichen sind zwei Rechen-
wege, erstens manuell Gber das Massengleichgewicht nach Gleichung (12) (grau in Abbil-
dung 16) und zweitens das vollstandige thermodynamische Gleichgewicht tber die Software
(schwarz in Abbildung 16). Wahrend in ersterem AS beliebig gewahlt werden kann, wird in

der Software AS! ¥ verwendet.

- = 1 bar \_ (A A
e #CrO,(OH), @ 20 bar, AS20ba
1E-6 R .
» CrO,(OH), @ 20 bar, AS'
_‘E 1E-7 ' Volist. Ggw. @ 20 bar
T 1E-8
Q
3) 'oCrO(OH), @ 1 bar, AS'b2
O 1E-9 .o .Vollst_ Ggw. @ 1 bar
1E-10 e
I ' I ' I ' I ' I ' I
400 450 500 550 600 650
T/°C

Abbildung 16 Partialdruck von CrO2(OH)2 tber der Temperatur. Verglichen wird pcrozoH)2 Uber Cr.03 im berech-
neten vollstandigen Gleichgewicht der in dieser Arbeit untersuchten Bedingungen (befeuchtete Luft, in schwarz)
mit der Bildung von CrO2(OH)z nach Gleichung (12) unter Verwendung verschiedener AS® (in grau).

Bei 1 bar ergeben sich die gleichen pcro2ony2 fur das thermodynamische Gleichgewicht von
Luft mit 10 % H,O Uber Cr,03 und fur die CrO2(OH).-Bildung aus dem stochiometrischen
Verhaltnis von H,0, O, und Cr,03 nach Gleichung (12). pcrozony2 im berechneten vollstandi-
gen Gleichgewicht bei 20 bar ist etwas geringer in der CrO»(OH)»-Bildung unter Verwendung
AS! P& Wird jedoch AS? P2 angenommen, ist pcrozon)2 aus der Reaktionsgleichung um eine

Groélienordnung héher.
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Das gleiche gilt fir die Berechnung von ac. Zur Berechnung von acsy» der Gase | bis IV wr-
de dann nicht AS620 °C. 1 bar = _143 4 J-mol*-K?, sondern AS®20 °C.18bar = _119 4 J-mol!-K?
(Einzelreaktionen berechnet mit FactSage 6.1) verwendet werden, sodass acsyn bei 206
(ASS520 °C. 1 bany “sondern bei 3615 (ASS%° °C 18 bany Jiegt, Um die Vergleichbarkeit mit Rechnun-
gen des thermodynamischen Gleichgewichts zu gewahren, werden in dieser Arbeit dennoch
alle Rechnungen unter Annahme von AS* *® durchgefiihrt. Alle Ergebnisse von Berechnun-
gen des thermodynamischen Gleichgewichts bei erhéhtem Druck sind unter diesem Aspekt

zu bewerten.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Im Folgenden werden die Ergebnisse dieser Arbeit vorgestellt und diskutiert. Ergebnisse
werden im FlieRtext beschrieben.

= Mit Pfeil eingeriickte Absatze kennzeichnen Diskussionen.

5.1 Oxidation in befeuchteter Luft

Die Oxidation in befeuchteter Luft wurde an T22, einem ferritisch/bainitischem Stahl mit
2 Gew.-% Cr; P91, einem ferritisch/martensitischem Stahl mit 9 Gew.-% Cr und DMV 304
HCu, einem austenitischem Stahl mit 19 Gew.-% Cr untersucht (vollstandige Zusammenset-
zungen siehe Tabelle 2). Die Ergebnisse und Diskussion sind nach den Umgebungseinflis-

sen aufgeteilt, eine Ubersicht tiber die Versuche ist in Tabelle 6 gegeben.

Im Folgenden wird zunéchst die thermodynamische Beschreibung des Systems dargelegt
(Kapitel 5.1.1). Anhand der Ergebnisse von T22 wird der Einfluss des Drucks (Kapitel 5.1.2),
des Rohrmaterials (Kapitel 5.1.3) und der Temperatur (Kapitel 5.1.4) diskutiert. In Kapitel
5.1.5 werden die Umgebungseinflisse auf die héherlegierten Werkstoffe P91 und DMV 304

HCu beschrieben und diskutiert.

5.1.1 Thermodynamische Berechnung

In dem System liegen H,O, O, und N in der Gasphase vor. Die Gasphase kann an den
Oberflachen des Rohrmaterials, der Tiegel und der Proben reagieren und MOxHy bilden. Fur
die thermodynamische Beschreibung werden dabei die Gleichgewichte des Gases bei Ver-
suchstemperatur und -druck tber AlOs; (Al,Os-Rohr, Tiegel), Cr.Os; (ET45-Rohr, Proben),
SiO; (Quarzrohr), NiO (ET45-Rohr, Proben) und Fe,O3 (Proben) einzeln berticksichtigt. Da-
bei ergeben sich die berechneten Partialdriicke jeweils dominanten MOyHy (pmox+y), gezeigt
in Abbildung 17.
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Abbildung 17 Berechnete Partialdriicke flichtiger MOxHy Uber der Temperatur bei den Auslagerungsbedingungen
zur Oxidation in befeuchteter Luft. Im thermodynamischen Gleichgewicht bildet sich Uber SiO2 vorwiegend
Si(OH)4, Uber Cr203 CrO2(OH)z, uber NiO Ni(OH)z, tber Al203 Al(OH)s und Uber Fe203 Fe(OH)2 [157].

Es wird deutlich, dass der Richtwert von 10° bar als relevanter Partialdruck von fllichtigen
Verbindungen [47] mit Si(OH)s und CrO,(OH)2 bei 20 bar fur alle untersuchten Temperaturen
und bei 1 bar fur 650 °C uberschritten wird. Am niedrigsten liegen die Partialdriicke fur

Fe(OH)., da dieses bevorzugt bei niedrigen poz gebildet wird.

5.1.2 Druckeinfluss bei ferritisch/bainitischem Stahl

Der Einfluss des Drucks auf die Oxidschichtbildung von T22 (2 Gew.-% Cr) soll anhand von
Versuchen im Al:Osz-Rohr bei 500 °C beurteilt werden. Bei diesen Bedingungen (1 bzw.
20 bar) hat fliichtiges AlI(OH)s im Vergleich mit CrO»(OH), und Si(OH)4 den niedrigsten Parti-
aldruck im thermodynamischen Gleichgewicht (siehe Abbildung 17). Da ein moglichst inertes
Rohrmaterial fir diese Auslagerungen gefragt war, wurde Al,O3; gewéhlt. Neben T22 wurden
keine weiteren Legierungen bei den Versuchen ausgelagert, um Kreuzkontaminationen zu
vermeiden. Abbildung 18 zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen der Querschliffe nach 310,
690 und 1000 h bei 1 und 20 bar.
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Abbildung 18 Schiliff als lichtmikroskopische Aufnahme von T22 nach Auslagerung in befeuchteter Luft bei 1 und
20 bar bei 500 °C im Al203-Rohr. Die schwarze Linie in den Bildern zeigt die urspriingliche Metalloberflache,
rechts sind die Schichten zugeordnet.

Es bildet sich eine dreilagige Fe-Oxidschicht, wie sie vielfach in der Literatur auf niedrig le-
gierten Stahlen beschrieben wird [13, 56, 68] (siehe Abbildung 6). Aul3en ist Fe;Os, darunter
nach auf3en gewachsenes, mit Poren behaftetes Fe;O4 und innen eine (Fe,Cr);0O4 Schicht.
Die metallographisch zugeordneten Phasen wurden mittels ESMA und Raman-Messungen
identifiziert (hier nicht gezeigt). BSE-Aufnahmen (Abbildung 19) zeigen die Schichten nach

1000 h in einer héheren VergréRerung. Dabei wird die hohe Porositét der Schichten deutlich.

1 bar . 20 bar

Abbildung 19 BSE-Aufnahmen der Oxidschicht auf T22 nach 1000 h in befeuchteter Luft bei 500 °C und 1 bar
(links) und 20 bar (rechts, abweichender Maf3stab) im Al2O3-Rohr.

Auffallig ist, dass die Schicht nach 1000 h bei 20 bar etwa halb so dick ist wie bei 1 bar (ab-
weichende Mal3stabe in den BSE-Aufnahmen). Zudem ist die aul3ere Fe,Os-Schicht bei den
Proben, die bei 20 bar ausgelagert wurden, deutlich diinner oder fehlt komplett. Das Wachs-
tum beider Oxidschichten nimmt mit der Zeit ab und kann daher als parabolisch oder parali-
near identifiziert werden, wie weiter unten (Abbildung 29) fir alle Bedingungen gezeigt wird.
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= Das parabolische Schichtwachstum lasst darauf schlieRen, dass die Diffusion im Oxid
geschwindigkeitsbestimmend ist. Eine dinne Oxidschicht bei héherem Druck kann
daher mit Anderungen in der Diffusionskonstante zusammenhéngen. Diese hangt wie
in Gleichung (5) beschrieben von dem Aktivierungsvolumen der Diffusion des Defekts
ab. Das Aktivierungsvolumen kann experimentell bestimmt werden, in der aktuellen
Literatur wurden keine Werte fir die hier untersuchten Oxide gefunden. Nach Mehrer
[31] ist das Aktivierungsvolumen von Gold ahnlich dem in verschiedenen Kristallen
mit der NaCl-Struktur. Daher soll an dieser Stelle eine Abschéatzung der Abhangigkeit
der Diffusionskonstante vom Druck tber die Werte von Gold ausreichen. Bei 527 °C
nimmt die Diffusionskonstante in Gold pro 1 bar Druck um 4,1-10"* cm?/s ab [31]. Fur
eine lineare Beziehung zur Druck&nderung ergibt sich bei 19 bar (von 1 auf 20 bar)
somit eine Anderung der Diffusionskonstante um insgesamt 7,8:10° cm2?/s. Zum
Vergleich: Die Diffusionskonstante von Fe in Fe;O, andert sich pro 1 °C um
1,55 - 10 cm?/s [2]. Eine leichte Temperaturschwankung bewirkt demnach eine
groRere Anderung der Diffusionskonstante als die Druckerhthung um 19 bar. Nach
der internationalen Norm zu isothermen Auslagerungen fiir Hochtemperaturkorrosi-
onsversuche [158] sind bei 500 °C Temperaturschwankungen von 3 °C erlaubt. Im
Umkehrschluss sind deutlich héhere Driickdnderungen als 19 bar nétig, um einen
signifikanten Effekt des Aktivierungsvolumens auf die Anderung der Diffusions-
konstanten zu erhalten. Zu beachten gilt bei dieser Abschatzung, dass die Bestim-
mung des Aktivierungsvolumens bei hohem Druck an Materialien stattfindet, die bei
niedrigeren Driicken hergestellt wurden. Bei der Oxidation in erhéhtem Druck hinge-
gen wird direkt bei der Bildung des Oxids eine andere Defektstruktur entstehen. Den-
noch kann eine Veranderung der Defekte, wie z.B. die vermehrte Besetzung von
Zwischengitterplatzen und verringerte Bildung von Leerstellen fir die Diffusion im
Oxid entscheidend sein.
= Aus der Geologie ist bekannt, dass die thermodynamisch stabile Phase auch vom
Druck bestimmt wird. Fir Fe,O3 bei 500 °C ist ein Druck von 10* bis 10° bar nétig, um
eine andere Phase zu bilden, sodass auch dieser Effekt vernachlassigt werden kann
[159, 160].
Der Vergleich der Oberflachen der Proben zeigt, dass bei 20 bar groRere Fe,Os-Plattchen

auf der Oxidschicht aufgewachsen sind, siehe Abbildung 20.
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Abbildung 20 REM-Oberflachenaufnahmen von T22 nach Auslagerung in befeuchteter Luft bei 1 und 20 bar bei
500 °C im Al20s-Rohr.

Die REM-Aufnahmen zeigen, dass sich die Struktur der Plattchen mit der Zeit verandert.
Nach 310 h bilden sich in beiden Driicken &hnliche, halbrunde Plattchen aus. Nach langerer
Zeit bei 1 bar bilden sich kurzere Plattchen und eine mit kleinen Nadeln besetzte Oberflache
wird sichtbar. Bei 20 bar bleiben nach 1000 h Plattchen erhalten, diese haben allerdings ei-
nen zunehmend ,ausgefransten“ Rand. Da bei der Schliffpraparation Driicke auf die Oberfla-
che der Proben einwirken, kdnnen die Plattchen teilweise abgebrochen sein. Ein Vergleich
mit den Plattchen im Schliff ist daher nicht aussagekraftig.

= Die in den Aufnahmen der Schliffe (Abbildung 18) gezeigte verringerte Bildung einer
Fe,03-Schicht bei 20 bar kénnte auf eine erhdhte Hz-Konzentration und dadurch ge-
ringeren po2 an der Oberflache zurtickzufiihren sein [3, 68]. Die Bildung und der Ab-
transport von H> an der Oberflache ist nicht nur von der Strdmungsgeschwindigkeit
des Gases abhéangig, sondern auch von anderen rheologischen Faktoren des Gases.

Die Verdampfungsrate ist proportional zum Faktor Re”°sc”** mit der Reynoldszahl
Re und der Schmidt-Zahl Sc [53].

In Tabelle 8 sind zum Vergleich das an den Schliffen bestimmte Verhaltnis zwischen auferer
und innerer Oxidschicht, der Anteil des Fe;Os an der Gesamtschicht, die Stréomungsge-
schwindigkeit des Gases an den Proben und der Re®®Sc®3* fiir H, im Versuchsgas aufgelis-
tet. Hier sind zum Vergleich direkt alle Werte von T22 bei allen untersuchten Bedingungen
bei 500 °C nach 1000 h angegeben. Der Einfluss der anderen Rohrmaterialien Quarz und

ET45 wird im folgenden Kapitel (5.1.3) beschrieben.

Tabelle 8 Verhaltnisse der Oxidlagen und rheologische Faktoren bei den untersuchten Bedingungen bei 500 °C
und nach 1000 h.

Druck 1 bar 20 bar
Rohr Al203 Quarz  ET45 Al203 Quarz ET45
AuRere/lnnere Oxidschicht 1,7 1,5 1,7 1,5 1,7 1,9
Fe203 / Gesamtoxidschicht 0,21 0,18 0,25 0,12 - 0,09
Strémungsgeschw. / cm/min | 5,7 5,4 9,3 0,59 0,53 0,47

0,5 0,343 -3 -3 -3 -3 -3 -3
Von Hz: Re  Sc 8,510 8,3:10 10,9-10 12,4:10 11,7-10 11,0-10
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Die unterschiedlichen Stromungsgeschwindigkeiten ergeben sich aus den verschiedenen
Rohrdurchmessern der Quarz-, Al,O3- und ET45-Rohre.

= Im Al,Oz-Rohr liegen fur Re®®Sc?3**2 bei den Versuchen bei 20 bar mit 12,4-10° im
Vergleich zu 8,5-10 bei 1 bar etwas hohere Werte vor. Somit ist der Abtransport von
H. von der Oberflache bei 20 bar héher und es wird geringfligig weniger Hz an der
Oberflache erwartet. Dies wird nach [3, 68] mit einer erhéhten Fe»Os-Bildung in Ver-
bindung gebracht. Hier wird allerdings bei 20 bar eine diinnere Fe,Os-Schicht beo-
bachtet. Somit kann die H»-Konzentration als Ursache fur die diinnere Fe>Os-Schicht
unter Druck ausgeschlossen werden.

= Die Erhéhung des Drucks andert sich der po, ebenfalls um den Faktor 20, also um
etwa eine GroRRenordnung. Aus einer Studie von Baur et al. [38] geht hervor, dass ei-
ne Erhdéhung des poz das Oxidwachstum von NiO und CoO beeinflusst, bis der Abso-
lutdruck so hoch ist, dass eine vollstandige Monolage der adsorbierten Spezies vor-
liegt (fir NiO und CoO bei 950 bis 1200 °C liegt das im Bereich von 1 bis 10 bar). Die
Oxide sind parabolisch, also diffusionsbestimmt gewachsen, sodass davon ausge-
gangen werden kann, dass der Bedeckungsgrad nicht wachstumsbestimmend ist.
Der Unterschied im po2 kann daher hier vernachléssigt werden.

Andere Studien unter erhéhtem Druck berichten von der erhéhten Bildung eines Spinells in
der auferen Oxidschicht [20, 161]. In den Fe-Oxidschichten haben sowohl die nach auRen
gewachsene Fe;0,4 wie auch die nach innen gewachsene (Fe,Cr);04-Schicht Spinellstruktur.
Die verringerte Bildung von Fe;O3 unter Druck kénnte durch die bevorzugte Bildung dieser
Oxide zustande kommen. Eine genauere Untersuchung der Spinelle zeigt, dass sich die
Elementverteilung des Cr im aufReren Oxid unterscheidet, diese sind in Abbildung 21 darge-
stellt.
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Cr/At-%
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0,20 4 20bar 1000 h

005 _HHEH HaH R I
0,00 1 bar 1000 h
Gas/Oxid- aulRere urspriingliche innere Oxidschicht  Oxid/Metall-

Grenzflache Oxidschicht Probenoberflache Grenzflache

Normierte Position in der Oxidschicht

Abbildung 21 Cr-Verteilung in der Oxidschicht, gemittelte Werte aus mehreren ESMA-Linescans fur T22 bei
500 °C in befeuchteter Luft im Al2O3-Rohr, Aufnahmen der Schiliffe in Abbildung 18.
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In der bei 20 bar ausgelagerten Probe ist sowohl nach 310 wie auch nach 1000 h 0,15 At.-%

Cr in der &uRBeren Schicht angereichert. Die bei 1 bar gebildete Oxidschicht zeigt eine Ab-

nahme des Cr-Gehalts nach auf3en und fallt unter die Nachweisgrenze der ESMA von

0,1 At.-%. In den inneren Oxidschichten ist kein Unterschied erkennbar.
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=> Bei 1 bar diffundiert kein bzw. nachweisbar weniger Cr in die &uf3ere Oxidschicht, Ur-

sachen hierfur kdnnen sein, dass keine Triebkraft vorliegt; die Loslichkeit oder die
Mobilitat des Cr zu gering ist. Durch die geringe Menge Cr in der &ufR3eren Oxidschicht
liegt ein Cr-Gradient vor, was eine Triebkraft fur die Diffusion darstellt. Fur FeCr.O4
mit FesO4 und Cr,0O3 mit Fe.O3 besteht eine vollstandige Loslichkeit [162, 163]. Zu-
satzlich begunstigt der héhere po2 im &ufReren Oxid rein thermodynamisch die Bil-
dung einer Cr-haltigen auReren Oxidschicht. An diesen Rahmenbedingungen andert
sich unter Druck nur, dass der poz im Gas eine GroRRenordnung héher ist. Dennoch
wird hier in der au3eren Oxidschicht Cr angereichert. Dadurch wird klar, dass sich
Triebkraft und Loslichkeit sich bei den beiden Bedingungen nicht wesentlich unter-
scheiden, sodass nur die Mobilitéat tbrig bleibt. Durch die Dissoziation des Wassers
kann OH" angereichert werden, was bei erhdhtem Druck nach Le Chatelier bevorzugt
ablauft. Zum Ladungsausgleich kdnnen vermehrt V' gebildet werden [6, 59]. Deren
Diffusion ist in Spinellen durch einen Platzwechsel zwischen Tetraeder- und Oktae-
derlicken energetisch am gtinstigsten [164]. Die Kationen zeigen dabei in folgender
Reihenfolge aufsteigende Praferenz zur Besetzung von Oktaederliicken: Fe3* < Fe?*
< Ni?* < Cr®* [164]. Entsprechend nimmt die Kationenmobilitét im Gitter in umgekehr-
ter Reihenfolge zu, die von Cr®* ist am geringsten. Der Diffusionskoeffizient von Cr3*
in reinem Fe304 ist dabei um drei GréRenordnungen kleiner als von Fe?"?* [165]. Eine
erhohte Mobilitat von Cr* im Gitter ware mit einer energetisch glinstigeren Besetzung
der Tetraederliicken verknupft. Bei den untersuchten Temperaturen spielt die Diffusi-
on entlang der Korngrenzen eine grof3ere Rolle [31]. Hierbei ist allerdings unklar, wa-
rum die hohere Korngrenzendiffusion nur die Mobilitat von Cr®* und nicht von
Fe?*/Fe3*, was an einem schnelleren Schichtwachstum erkennbar wére, beeinflusst.

Alternativ ist der Cr-Transport tber die Gasphase mdglich, in Anlehnung an den Me-
chanismus des Fe-Transports lber die Bildung von Fe(OH), [55, 56]. Dabei wird an-
genommen, dass sich Fe(OH). im Inneren der Oxidschicht bildet und bei htheren poz
der aufRReren Oxidschicht durch den niedrigeren Dampfdruck abgeschieden wird. Da-
bei kdnnte sich die Gasphase Uber Poren oder Mikrorisse durch das Oxid bewegen.
Letzteres wurde fir die Bildung von (Ni,Co)O [166] und Cr.Oz [167] vorgeschlagen.
Inwieweit die in Abbildung 19 sichtbaren Poren vereinzelt oder als Netzwerk vorlie-

gen, kann mit den zweidimensionalen Aufnahmen nicht geklart werden.



Abbildung 22 zeigt die Summe der Partialdriicke flichtiger FeOxHy und CrOxHy tber FeCr204
im thermodynamischen Gleichgewicht bei 500 °C und 1 oder 20 bar. Der variable po2 ergibt

sich aus verschiedenen O2/H,O Verhaltnissen.
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Abbildung 22 Summe der berechneten fliichtigen Cr- und Fe-Verbindungen tber FeCr204 bei 500 °C uber variab-
lem poz in O2 und Hz bei 1 und 20 bar. Summiert sind alle im thermodynamischen Gleichgewicht stabilen Verbin-
dungen mit mehr als 10 bar. Die senkrechten Linien deuten den poz an, in dem ein O2/H20-Verhaltnis ahnlich
der Versuchsbedingungen bei den jeweiligen Driicken vorliegt.

Bei hoheren po: ist der Gesamt-Partialdruck der Fe-Spezies niedriger.

=» Dadurch wird die Abscheidung von Fe in der &uReren Oxidschicht tiber die Gasphase
ermdglicht. Fir flichtige Cr-Spezies steigt der Partialdruck jedoch mit dem po2 an.
Wenn die gesamte Oxidschicht aus FeCr,04 bestehen wiirde, konnte kein Cr aus der
Gasphase wieder abgeschieden werden. In den beobachteten Fe-Oxidschichten ist
der Cr-Gehalt in der au3eren Schicht jedoch deutlich niedriger als innen, sodass die
niedrigere Cr-Aktivitat zur Abscheidung der flichtigen Cr-Spezies fuhren kann. Ge-
gen diese Hypothese spricht, dass der Effekt des Drucks auf die Cr-Anreicherung
damit nicht erklart werden kann, da dieser die Partialdriicke der fliichtigen Verbin-
dungen um den Faktor 20 verschiebt. Diese Verschiebung gilt genauso fur die fliich-
tigen Fe-Verbindungen, aber falls diese maf3geblich zum Schichtwachstum beitragen,
musste das unter Druck steigen.

=>» Die Bildung und Abscheidung flichtiger CrOxHy kann in der Cr-Anreicherung in der
aulleren Fe-Oxidschicht auf T22 entscheidend sein. Diese Mechanismen werden im
folgenden Kapitel durch die Verwendung von Rohren aus ET45 statt Al.O3 genauer
untersucht. Dabei kann in den ET45-Rohren zusatzlich CrO,(OH). von der Rohrwand

abdampfen.
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5.1.3 Einfluss des Rohrmaterials bei ferritisch/bainitischem Stahl

T22 wurde bei 500 °C in drei verschiedenen Rohren ausgelagert, untersucht wurde damit der
Einfluss einer groRen Oberflache aus Al>O3, SiO; (Quarzrohr) und Cr.O3 (ET45-Rohr) auf die
Atmosphéare und auf die Oxidschichten bei 1 und 20 bar. In Abbildung 23 sind die Oberfla-
chen der Oxide dargestellt.

Al,O5-Rohr Quarzrohr ET45-Rohr
. . X '/\ . /.

1 bar
310 h

1000 h

310 h

20 bar

1000 h

Abbildung 23 REM-Oberflachenaufnahmen von T22 nach 310 und 1000 h Auslagerung in befeuchteter Luft bei
500°C und 1 bzw. 20 bar im Al20s-, Quarz- und ET45-Rohr. Nach [168]

Bei allen Bedingungen haben sich Plattchen ausgebildet, wobei sie bei 20 bar und bei 1 bar
im ET45-Rohr groRer sind als unter den anderen Bedingungen. Bei 1 bar im Quarzrohr bildet
sich nach 1000 h eine sehr dichte Oberflache, die nach 310 h noch nicht beobachtet werden
kann. Bei 20 bar ist auffallig, dass sich im AlOs-Rohr ,ausgefranste® Plattchen bilden, wah-
rend im Quarzrohr groRere Plattchen mit geraden Kanten entstanden sind.

= Obwohl sowohl Al,Os- wie auch Quarzrohre bei 500 °C oft als inert angenommen
werden, zeigt die Oberflache, dass auch bei 1 bar das Rohrmaterial einen Einfluss
auf die Struktur der Oxidschicht hat. Die &hnliche Grofl3e der Plattchen bei 20 bar
nach 310 h bei den drei Rohrmaterialien zeigt, dass die Unterschiede in der Nukleati-
on vernachlassigbar sind.

= Das Plattchenwachstum wird von der Oberflachendiffusion bestimmt. Die GroélRe
ergibt sich daher aus der Differenz zwischen der Oberflachendiffusionsrate und der

Korngrenzen- oder Gitterdiffusionsrate, mit der die Oxidschicht unterhalb der Platt-
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chen wachst [72]. Bei 20 bar im Quarzrohr bilden sich gréRRere Plattchen, was auf ei-

ne erhdhte Oberflachendiffusion schlief3en lasst.

Bei allen drei Rohrmaterialien haben sich wie in 5.1.1 beschrieben mehrlagige Oxidschichten
gebildet. Die gemittelten Dicken der einzelnen Schichten sind in Abbildung 24 verglichen.
[ 1Fe,0,

I Fe.0,
Bl (FeCn),0,

351

30

Oxidschichtdicke / um

) Al,O; Quarz ET45 | AlL,O; Quarz ET45
1 bar 20 bar

Abbildung 24 Mittlere Schichtdicken von Fe20s, dulerem FesO4 und innerem (Fe,Cr)304 auf T22 nach 1000 h in
befeuchteter Luft bei 1 und 20 bar in Abhangigkeit vom Rohrmaterial. Nach [168]

Bei 1 bar bilden sich in allen drei Rohren sehr &hnliche Schichten aus, wobei die im ET45-
Rohr gebildeten Schichten innerhalb der Messunsicherheit etwas dicker sind. Bei 20 bar ha-
ben sich in allen Rohren diinnere Schichten ausgebildet. Die Fe,O3-Schicht auf den bei
20 bar im Quarzrohr ausgelagerten Proben kann mit dem Lichtmikroskop nicht aufgel®st
werden. Im ET45-Rohr hat sich eine signifikant dickere Oxidschicht gebildet. Auch bei diesen
Auslagerungen (T22 fiir 1000 h bei 500 °C, 1 bzw. 20 bar und den drei Rohrmaterialien) gibt
die Cr-Verteilung in der Oxidschicht Einblicke in das Oxidwachstum (Abbildung 25).
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Abbildung 25 Cr-Verteilung in der &ufBeren Oxidschicht auf T22 in befeuchteter Luft nach 1000 h bei 500 °C, 1
und 20 bar in den drei getesten Rohren, gemittelte Werte aus mehreren ESMA-Linescans. Nach [168]

Es kdnnen drei verschiedene Typen des Verlaufs abhangig von Rohrmaterial und Druck dif-

ferenziert werden:

e 1 bar Quarzrohr & 1 bar Al.Os-Rohr: geringer Cr-Gehalt, nach auf3en abnehmender
Gradient

e 1 bar ET45-, 20 bar Quarz- & 20 bar Al,Oz-Rohr: leichte Anreicherung von maximal
0,2 At.-% Cr mit gleichmaRiger Verteilung

e 20 bar ET45: starke Anreicherung mit bis 2 At.-% Cr, vorwiegend nahe der Oberfla-

che

= Nach McCarty et al. [162] k6nnen mittels Raman-Spektroskopie Cr-Anreicherungen

sowohl in (Fe,Cr).Oz wie auch in (Fe,Cr)sO4 nachgewiesen werden. Die Messungen
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zeigen ein gleiches Fe,Os-Spektrum bei den Oxiden mit bis zu 0,2 At.-% Cr (siehe
Abbildung 25). In der bei 20 bar im ET45 Rohr gebildeten Schicht kann auch mittels
Raman-Spektroskopie Cr nachgewiesen werden. Abbildung 26 zeigt exemplarisch
ein Spektrum fur eine Oxidschicht mit wenig Cr (max. 0,2 At.-%) im Vergleich zu dem

des Cr-angereicherten Oxids.

Fe,,Cr,0;
= 0<x<027
.% L ‘\ . 1 bar AI203-R0IJr . N
=
) LL\*/J\ 20 bar ET45-Rohr
| ! I ! ] 660 ! ] ! | ! I ! ]
200 400 600 800 1000 1200 1400

Raman-Shift/ cm!

Abbildung 26 Raman-Spektren von Fe203 nach 1000 h auf T22, beispielhaft von der bei 1 bar im Al20s-Rohr
ausgelagerten Probe fiir Cr-armes Fe20s, im Vergleich zur 20 bar / ET45-Rohr Probe. Nach [168]

Uber die Banden bei 230, 250, 290, 410, 500, 620, 660 und 1320 cm™ kann eindeutig Fe,Os
zugeordnet werden [169, 170]. Ein hohere Intensitat der Bande bei 660 cm™ deutet auf eine
leichte Anreicherung von Cr®" in der Fe»Os-Schicht hin [162] und bestéatigt somit den héheren
Cr-Gehalt der auReren Oxidschicht auf T22 nach 1000 h Auslagerung im ET45-Rohr bei
500 °C und 20 bar.

Das Rohrmaterial kann die Oxidschichten durch die Bildung flichtiger Verbindungen beein-
flussen, die wiederum auf den Proben adsorbieren oder zumindest die Oberflachenreaktio-
nen beeinflussen. Die Rohroberflachen bestehen hauptsachlich aus Al.Os, SiO, oder Cr20s3,
die Probenoberflachen aus Fe;Os. Auch die Oberflachen der Tiegel aus AlO3 kdnnten die
Gasatmosphare beeinflussen. Die Partialdricke der dominanten fllichtigen Verbindungen
Uber den jeweiligen Oxiden kénnen anhand von Abbildung 17 fir die zwei Atmosphéaren ver-
glichen werden.

=>» Durch den &hnlichen Partialdruck von Si(OH), und CrO,(OH), missten sich ahnliche
Mengen von Si und Cr in der nach auf3en wachsenden Fe-Oxidschicht ablagern. Die
Abscheidung wird durch die niedrige Konzentration und damit niedrige Aktivitat der
Elemente in der Fe-Oxidschicht angetrieben.

= Im Fall des ET45-Rohrs kann sowohl bei 1 bar als auch bei 20 bar nachgewiesen
werden, dass sich Cr in der auf3eren Oxidschicht anreichert. Bei 1 bar wird im Gleich-
gewicht ein Partialdruck von CrO,(OH), um 10° bar erwartet. Die ESMA-Messungen
zeigen, dass dann Cr vom Rohr auf die Proben transportiert wird. Dieser Wert liegt

eine GroRRenordnung unter dem Partialdruck, ab dem ein signifikanter Massenverlust
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durch die Bildung von fliichtigen Verbindungen angenommen wird [47]. Die zusatzli-
che Einbindung von Cr geht mit einer leicht erhdhten Oxidschichtdicke einher. Wie
auch die Bildung von gréReren Plattchen in den ET45-Rohren zeigt, konnte gleichzei-
tig die Oberflachendiffusionsrate steigen. Bei 20 bar kommt es zu einer Anreicherung
von 1-2 At.-% Cr in der aufReren Oxidschicht. Dabei kann das Cr an der Oberflache
abgeschieden und durch das Wachstum der Oxidschicht Gber Fe?"** Diffusion nach
auf3en in die Schicht eingebunden werden [67]. Durch die hohe Porositéat der Schicht
(siehe Abbildung 19) ist es mdglich, dass die flichtigen Verbindungen auch weiter in-

nen abgeschieden werden.

In den ESMA-Messungen an T22 nach 1000 h Auslagerung bei 500 °C und 20 bar im Quarz-
rohr wurden lokal maximal 0,18 At.-% Si in der Oxidschicht nachgewiesen (nicht gezeigt). Da
durch die Probenpraparation leichte Si-Verunreinigungen auf den Schliff gelangen kénnen,
werden diese Werte nicht weiter ausgewertet. Klar ist, dass im ET45-Rohr mit etwa
1-2 At.-% Cr eine Abscheidung aus der Gasphase stattgefunden hat, wahrend im Quarzrohr

keine Si-Abscheidung aus der Gasphase beobachtet werden kann.
=> Obwohl trotz des hohen Si(OH)s-Partialdrucks kein Einbau von Si in der Oxidschicht
von T22 nach Auslagerung im Quarzrohr nachgewiesen wird, zeigen die Unterschie-
de in der Plattchenstruktur (Abbildung 23) eine Anderung der Oberflachendiffusion.

5.1.4 Temperatureinfluss bei ferritisch/bainitischem Stahl

Um den Einfluss der Temperatur auf die Cr-Abscheidung im ET45-Rohr und den Einfluss
des Gesamtdrucks zu untersuchen, wurden die Auslagerungen bei 1 bar im Quarzrohr und
im ET45-Rohr sowie bei 20 bar im ET45-Rohr bei 400, 500 und 650 °C durchgefihrt (siehe
Versuchstibersicht in Tabelle 6, Kirzel T). Die Oberflachen der T22-Proben nach 1000 h
sind in Abbildung 27 dargestellt.
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1 bar Quarzrohr 1 bar ET45-Rohr 20 bar ET45-Rohr

500°C 400°C

650°C

Abbildung 27 REM-Oberflachenaufnahmen von T22 nach 1000 h in befeuchteter Luft bei jeweils 400, 500 und
650 °C im Quarzrohr bei 1 bar und im ET45-Rohr bei 1 und 20 bar. Aufgrund der unregelméafigen Struktur bei
650 °C sind hier jeweils mehrere Aufnahmen dargestellt.

Bei 400 °C haben sich bei allen Bedingungen Plattchen an der Oberflache gebildet. Diese
werden auch bei 500 °C beobachtet, hier entsteht allerdings bei 1 bar im Quarzrohr bei
500 °C eine dichtere Struktur, wahrend im ET45-Rohr unabhangig vom Druck groRRere Platt-
chen entstehen. Bei den Auslagerungen bei 650 °C hat sich nach allen Zeiten (310, 690 und
1000 h) und bei allen drei Bedingungen eine feinporige Struktur an der Oberflache gebildet,
auf der vereinzelt Plattchen oder lange Nadeln wachsen. Diese Struktur ist teilweise rissig, in
den Rissen sind groRere Kristallite erkennbar. Diese inhomogene Struktur wird in Abbildung

27 an beispielhaften Stellen gezeigt.

=> Ahnliche Ergebnisse haben Pujilaksono et al. [75] fur die Oxidation von Fe fiir 24 h in
befeuchtetem O; vorgestellt, dabei haben sich bei 400 und 500 °C Plattchen und bei
600 °C eine feinporige Struktur ausgebildet. Die Bildung der Plattchen basiert auf der
Oberflachendiffusion in ihrem hohlen Kern (siehe Kapitel 2.2.3 und Abbildung 6). Da-
raus ergibt sich, dass bei hohen Temperaturen, wenn die Diffusion im Gitter und an
den Korngrenzen im Vergleich zunimmt, keine Plattchen entstehen [71, 171].

In der Oxidschicht auf allen T22-Proben, die bei 650 °C ausgelagert wurden, hat sich neben
der bekannten Oxidstruktur (Abbildung 18) zusatzlich vereinzelt FeO gebildet, siehe Abbil-
dung 28.
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Abbildung 28 Links: Lichtmikroskopische Aufnahme eines Schliffs von T22 nach 1000 h in befeuchteter Luft bei
650 °C und 1 bar im Quarzrohr. Lokal bildet sich FeO in der &auBeren Oxidschicht. Rechts: ESMA-
Elementverteilungen und eine BSE-Aufnahme zeigen die innere Oxidation an T22 nach 1000 h in befeuchteter
Luft bei 650 °C und 1 bar im ET45-Rohr.

Quantitative Punktmessungen mit ESMA bestatigen FeO mit 48,19 + 0,19 % Fe,
50,38 £ 0,33 % O, 0,08 £ 0,01 % Cr und 0,11 £ 0,01 % Mn und C-Verunreinigungen.

=>» FeO ist durch seine typische Abweichung von der stdchiometrischen Zusammenset-
zung ein guter Kationenleiter und kann erheblich zum Schichtwachstum beitragen
[172]. Hier liegt FeO jedoch nur vereinzelt in der Schicht vor und tragt daher nicht
zum Wachstum der gesamten Schicht bei. Cr unterdrickt die FeO-Bildung (bei-
spielsweise ab 1,4 % Cr bei 1000 °C [172]). Zusammen mit der héheren thermody-
namischen Stabilitat von FeCr.04 im Vergleich mit FeO (Abbildung 1) kann dies er-
klaren, warum sich nur in der Cr-armen, auf3eren Oxidschicht FeO bildet.

= FeO ist ab 570 °C stabil und kann daher in dieser Versuchsreihe nur bei den Ausla-
gerungen bei 650 °C gebildet werden [69]. Die Prasenz von FeO in der FeszOs-Lage
zeigt weiterhin, dass die Diffusion von Fe im Vergleich mit Sauerstoff schneller ist.
Dadurch bildet sich das O-armere FeO statt FesOa.

Nur bei 650 °C bildet sich Cr.O3 in Form von innerer Oxidation, siehe Abbildung 28.

Abbildung 29 zeigt die spezifische Massenanderung von T22 tber der Auslagerungszeit. Die
Massenzunahme aller Proben verlauft parabolisch oder paralinear, eine genaue Bestimmung
der Wachstumsraten ist aufgrund des kleinen Datensatzes und teilweise groRen Unsicher-
heiten nicht angebracht. Die tiber 200 um dicke Oxidschicht, die sich bei 650 °C bildet, kann
leicht abplatzen. Abgeplatzte Oxidschichten werden in die Berechnung der Massenénderung
mit aufgenommen. Nach dem Abplatzen wéachst die Oxidschicht jedoch wieder schneller,

sodass z. T. eine starke Streuung der Werte entsteht.
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Abbildung 29 Spezifische Brutto-Massenéanderung von T22 inkl. Abplatzungen bei 400, 500 und 650 °C jeweils
bei 1 bar im Quarz- und ET45-Rohr und bei 20 bar im ET45-Rohr in befeuchteter Luft. Mittelwerte aus jeweils
zwei Proben pro Messpunkt. Bei den Messungen bei 650 °C wurden FeO und Fe3zOs gemeinsam gemessen.

Die Temperatur hat erwartungsgemal einen deutlich gréReren Einfluss auf die Wachstums-
rate hat als der Druck oder das Rohrmaterial. Die Messungen der Oxidschichtdicken nach
1000 h zeigen ein ahnliches Bild (Abbildung 30).
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Abbildung 30 Logarithmische Auftragung der mittleren Schichtdicken von Fe203, FezO4 und (Fe,Cr)3O4 auf T22
nach 1000 h bei 400, 500 und 650 °C bei jeweils 1 bar im Quarz- und ET45-Rohr und bei 20 bar im ET45-Rohr in
befeuchteter Luft. Nach 400 °C bei 20 bar im ET45-Rohr kann nicht eindeutig zwischen innerer und &auf3erer
Oxischicht differenziert werden.

Bei 400 °C bilden sich bei allen Bedingungen Schichten mit etwa 5 pm Dicke aus. Auf der
Probe, die bei 20 bar im ET45-Rohr ausgelagert wurde, fehlt Fe-Os und die Trennung der

aufReren und inneren Oxidschicht ist nicht erkennbar, daher wurde hier die Dicke der gesam-
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ten Schicht gemessen. Im Rahmen der Messunsicherheit bilden sich bei 400, 500 und
650 °C jeweils ahnlich dicke Schichten unabhéngig von Druck und Rohrmaterial, allerdings
mit einer stark unterschiedlichen Verteilung der Oxidphasen. Um die relative Verteilung der
Phasen Uber die Oxidschicht zu untersuchen, sind diese in Abbildung 31 als Anteil der Pha-
sen von der Gesamtschichtdicke aufgetragen. Mit diesem Diagramm kann die Anderung der

Phasenanteile Uber der Temperatur verglichen werden.

1 bar Quarzrohr 1 bar ET45-Rehr 20 bar ET45-Rohr
80 804 80
] ] ] Fe O,
—e— Fe.O
704 - f o T D 374 .
] | ] —e—(FeCr),0,
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= i ]
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Abbildung 31 Mittlerer Anteil der einzelnen Oxide auf T22 Uber der Temperatur bei 1 bar im Quarz- und ET45-
Rohr und bei 20 bar im ET45-Rohr. Schattierungen geben die Messunsicherheit an.

Einige Werte decken sich im Rahmen der Messunsicherheit. Mit zunehmender Temperatur
nimmt der (Fe,Cr);Os-Anteil an der Schicht meist zu. Gleichzeitig sinkt bei den Proben, die
bei 1 bar ausgelagert wurden, der Fe,Os-Anteil. Im Unterschied dazu zeigt die Probe bei

20 bar einen abnehmenden Fez04-Schichtanteil.

= Die Ergebnisse aus der Untersuchung des Rohrmaterials bei 500 °C (Kapitel 5.1.3)
deuten darauf hin, dass sich durch Auslagerung im ET45-Rohr in der duReren Oxid-
schicht der Proben Cr angereichert hat.

Abbildung 32 zeigt die Cr-Verteilung in der au3eren Oxidschicht fir die bei 1 und 20 bar im
ET45-Rohr ausgelagerten Proben fir alle drei Temperaturen.
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Abbildung 32 Cr-Verteilung in der du3eren Oxidschicht von T22 nach 1000 h in befeuchteter Luft im ET45-Rohr
bei 400, 500 und 650 °C,gemittelt aus mehreren ESMA-Linescans.

Bei allen Proben, die unter Druck ausgelagert wurden, hat sich bei allen Temperaturen mehr
als 1 At.-% Cr angereichert, wahrend der Anteil in den Proben bei 1 bar immer unter
0,2 At.-% bleibt. Das ist besonders im Vergleich mit dem Verlauf des CrO2(OH).-
Partialdrucks Uber der Temperatur fir die zwei Bedingungen interessant (Abbildung 17). Bei
650 °C und 1 bar liegt pcrozony2 bei 1-10° bar, bei 20 bar und 400 °C bei 5-10° bar, also dem
5-fachen. Im Vergleich dazu steigt pcrozony2 beispielsweise bei 1 bar von 500 °C mit 2:101°
auf 650 °C mit 1:10° etwa um eine GroRenordnung. Diese Anderung von pcrozomyz Mit der
Temperaturanderung bei 1 bar ist damit gro3er als zwischen 650 °C, 1 bar und 400 °C, 20

bar.

=>» Dennoch ist die Cr-Anreicherung bei 400 °C und 20 bar deutlich héher als bei 650 °C
und 1 bar, wahrend die Abhangigkeit der Cr-Anreicherung von der Temperatur gering
ist. Daraus lasst sich schlieBen, dass die Cr-Anreicherung in der Oxidschicht nicht
aus dem berechneten pcrozon)2 bestimmt werden kann. Vielmehr spielt der Gesamt-
druck des Systems eine entscheidende Rolle. Wie in Kapitel 5.1.1 dargelegt wird, ist
der direkte Einfluss des Drucks auf die Prozesse im Oxid (siehe Abbildung 5) ver-
nachlassigbar. Dennoch wird ein starker Einfluss des Drucks speziell auf die
Cr-Anreicherung im ET45-Rohr festgestellt. Das Massengleichgewicht der Bildung
von CrO2(OH), nach Gleichung (12) ist:

1 bar
~AGcroacome ag'r5203 agzo 3%25

RT (27)

Kcrozomz =€
acro2(0H)2

Dabei stehen a; fur die Aktivitdten der Verbindungen i. Die Bildung oder Abscheidung

von CrO2(OH), wird durch Temperatur, Druck, Gaszusammensetzung und acros be-
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stimmt. Dabei kann acros fiir die Cr.Os-bedeckte Oberflache des ET45-Rohrs als eins
und fur die Fe,Os-Schicht auf T22 als null angenommen werden. Dadurch liegt ein
Gradient vor, der zur Cr-Anreicherung im Fe;Os3 fuhrt. Nach Gleichung (12) wirden
sich bei der Abscheidung von Cr als Cr,03 gleichzeitig O, und H>O(g bilden, wodurch
sich das Gasvolumen erhoht. Uber die Reaktion kann die erhéhte Cr-Abscheidung
unter Druck damit nicht erklart werden. Deswegen wird vorgeschlagen, dass die ver-
bleibenden adsorbierten O% und OH-Gruppen direkt in das Oxid eindiffundieren. Bei-
spielsweise konnten folgende Einzelreaktionen ablaufen, wobei sich die Gasmenge

wie angegeben andert.

3
2 CI'OZ(OH)Z ®) d Cr203 + 2 HZO(g) + E OZ(g) + 1,5 MOI Gas [51] (12)
H,0(g) + 05 + V3" + Vi © 2 OHy + Vyy’ - 1 Mol Gas Nach[6]  (7)
3
5 Oz2¢) © 305 +2Vif' + 6 b’ - 1,5 Mol Gas [26] (28)

Insgesamt ergibt sich:

2 Cr0,(OH)y(g) +2 V5" © Cry03 + 4 OHy + 0% + 2 Vif' + 6h° -2 Mol Gas (29)

Die Dissoziation von CrO,(OH). nach der vorgeschlagenen Gleichung (29) ist limitiert
durch die Verfugbarkeit von V3 an der Oberflache und die Eindiffusion von OHg und
Vy/'. Insgesamt ergibt sich unter Druck eine erhéhte Bildung von CrO2(OH). aus Cr.O3
Uber Gleichung (12) und eine erhthte Cr-Abscheidung aus diesem Gas auf Cr-armen
Oberflachen Uber die Reaktion von CrOz(OH), mit Sauerstoffleerstellen in Fe,O3
(Gleichung (29)).

5.1.5 Vergleich mit ferritisch/martensitischem und austenitischem Stahl

Das Verhalten der hoherlegierten Werkstoffe P91 und DMV 304 HCu im Vergleich mit T22
wird im Folgenden analysiert. Diese Legierungen wurden zusammen mit T22 bei 400, 500
und 650 °C bei 1 bar im Quarzrohr, bei 1 bar im ET45-Rohr und bei 20 bar im ET45-Rohr
ausgelagert (siehe Versuchsiibersicht in Tabelle 6, Kirzel TCr). Schliffbilder der Oxidschich-
ten nach 1000 h sind in Abbildung 33 dargestellt.
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Abbildung 33 Schliffbilder der Proben nach 1000 h fiir die Legierungen T22, P91 und DMV 304 HCu bei 400, 500
und 650 °C im Quarzrohr bei 1 bar und im ET45-Rohr bei 1 und 20 bar. Die punktierte Linie gibt die urspriingliche
Metalloberflache an. Um die dickeren Oxidschichten von T22 und P91 bei 650 °C darzustellen, wurden andere
VergroRerungen gewahlt. Auf P91 bilden manche Proben bei 650 °C Fe-Oxidschichten, wahrend andere ein
schitzendes Verhalten zeigen. Die Cr-reichen, schiitzenden Schichten (*) wurden mit Raman-Spektroskopie
charakterisiert (hier nicht gezeigt).

Im Gegensatz zur Auslagerung an trockener Luft [173] tritt auf P91 (9 % Cr) in befeuchteter
Luft Breakaway auf. Mit 19 % Cr in DMV 304 HCu wurde bei fast allen Bedingungen eine
schutzende Oxidschicht gebildet. Im Gegensatz zu T22 kann fur P91 und DMV 304 HCu
eine deutliche Temperaturabhangigkeit der Morphologie der Oxidschicht festgestellt werden.
Die Oxidschichten werden im Folgenden zuerst fir P91, dann fur DMV 304 HCu detaillierter
diskutiert.
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5.1.5.1 Ferritischer/martensitischer Stahl P91

Die Oxidphasen wurden mit ESMA und Raman-Spektroskopie bestimmt (hier nicht gezeigt).
Bei 400 °C bilden sich auf P91 Fe-Oxidschichten aus. Bei 500 °C dominiert die Bildung von
Fe-Oxid-Pusteln neben einer schitzenden Fe2xCrkOs Schicht mit x < 1,6 nach [162]. Diese
kann sich durch die hohere Diffusionsrate von Cr bei hoheren Temperaturen bilden. Bei
650 °C wird der positive Effekt der schnelleren Cr-Diffusion noch deutlicher: Wahrend man-
che Proben eine durchweg schitzende Oxidschicht aufweisen, bildet sich auf anderen die
bei diesen Bedingungen typische mehrlagige Fe-Oxidschicht (siehe Abbildung 6).

= Dieses Verhalten ist vergleichbar zu Ergebnissen einer Studie an P91 bei 650 °C in
Luft mit 10 % H.O bei 1 bar [173]. Dabei waren alle Proben ab 1500 h im Breakaway.
Galerie et al. [45] begrinden dieses Phanomen damit, dass die Adsorption von H>O
von den Saure/Base-Eigenschaften der Oberflache bestimmt wird. Fe;Os ist etwas
basischer als Cr.03. Sobald sich Fe-Oxid Pusteln bilden, wachsen diese lateral durch
die bevorzugte Reaktion mit H.O, sodass die gesamte Probenoberflache mit
Fe-Oxiden bedeckt wird.

Gleichzeitig wird P91 durch die Auslagerung bei 500 bzw. 650 °C sensibilisiert, wie im geatz-
ten Schliffbild zu sehen ist (Abbildung 34).

1 bar ET45-Rohr 20 bar ET45-Rohr

500°C

Ausgangszustand

. Martensit*

Abbildung 34 Links: martensitisches Geflige von P91 im Ausgangszustand, mit V2A-Beize geétzt. Rechts im
Vergleich: Randzone des P91 nach 1000 h Auslagerung in befeuchteter Luft bei 500 und 650 °C und 1 und
20 bar im ET45-Rohr, ebenfalls mit V2A-Beize geatzt.

Die erhohte Cr-Diffusion spiegelt sich auch in dessen Verarmung unter der Oxidschicht wie-
der, die an der carbidfreien Zone erkennbar ist. Diese werden vom aufReren Druck nicht be-
einflusst.

In Kapitel 5.1.2 wurde der Einfluss des Drucks auf die Oxidschichtbildung anhand von T22
bei 20 bar und 500 °C im Al,Os-Rohr untersucht. Dabei wird nach 1000 h eine leichte Anrei-
cherung von Cr in der @uRReren Oxidschicht beobachtet (Abbildung 25). Die Werkstoffe P91
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und DMV 304 HCu wurden dagegen nicht im Al,Os-Rohr, aber fir 310 h bei 500 °C und 1
und 20 bar im Quarzrohr ausgelagert. Anhand dieser Proben kann der Einfluss des Drucks
auf die Oxidschichten dieser Legierungen untersucht werden. Die Auslagerungen im Quarz-
rohr zeigen im Vergleich zum Al,Oz-Rohr, wie in Kapitel 5.1.3 beschrieben, nur Anderungen
in der Oberflachendiffusion. Nach 310 h bei 500 °C und 20 bar im Quarzrohr haben sich auf
DMV 304 HCu eine schitzende Cr-reiche Oxidschicht, auf P91 Fe-Oxid-Pusteln gebildet. In
den Fe-reichen Oxidschichten wurde vergleichbar mit den Untersuchungen an T22
(Abbildung 25) der Cr-Gehalt bestimmt. Abbildung 35 zeigt die Cr-Verteilung in der auf3eren
Oxidschicht der Fe-reichen Oxide auf P91 und T22 nach 310 h bei 20 bar und 500 °C im

Quarzrohr.
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Abbildung 35 Cr-Verteilung (ESMA) in der &uBeren Oxidschicht auf P91 und T22 nach 310 h im Quarzrohr bei
20 bar und 500 °C.

Durch das Quarzrohr und eine Positionierung der Proben in Stromungsrichtung mit aufstei-
gendem Cr-Gehalt kann sichergestellt werden, dass das Cr von den Proben selbst stammit.
In der &ulReren Oxidschicht auf T22 (2,3 At.-% in der Legierung) werden maximal 0,4 At.-%
Cr angereichert. Der htéhere Cr-Gehalt auf P91 von bis zu 0,8 At.-% wird auf den Legie-
rungsgehalt von 9,7 At.-% zurtickgeflihrt. Dabei fallt auf, dass sich der um Faktor 4,2 héhere
Cr-Gehalts in P91 nicht direkt in der Cr-Anreicherung im Oxid wiederspiegelt. Die
Cr-Verteilung auf P91 hat einen nach auf3en abnehmenden Gradienten, wéahrend auf T22
der maximale Cr-Gehalt an der Gas/Oxid-Grenzflache vorliegt. Interessant ist, dass der
Cr-Gehalt an der Gas/Oxid-Grenzflache auf beiden Werkstoffen gleich ist (0,35 At.-%).

In den Oxidschichten auf P91 (Abbildung 33) zeigt sich bei 650 °C ein deutlicher Einfluss des
Drucks. Bei 20 bar im ET45-Rohr entsteht eine dinnere, aber Fe-reiche Oxidschicht, deren
Morphologie sich deutlich von den anderen Fe-reichen Oxidschichten auf P91 unterscheidet.
Die auliere Oxidschicht besteht in disesm Fall (P91 nach 1000 h bei 650 °C und 20 bar im
ET45-Rohr) nur aus Fe;Os3, wobei sich nahe der Oberflache Cr angereichert hat, siehe Abbil-

dung 36. Diese Cr-Verteilung unterscheidet sich von der breiteren Cr-Verteilung in
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Fe-reichen Oxidschichten, die sich bei der gleichen Auslagerung auf T22 gebildet haben
(vergleiche Abbildung 32).
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Abbildung 36 Oxidschicht auf P91 nach 1000 h bei 20 bar und 650 °C im ET45-Rohr. Links: Elementverteilungen
(ESMA) von O, Fe und Cr. Rechts: Gemittelte Elementverteilung aus ESMA-Linescans durch die Oxidschicht
dieser Elemente.

Um zu charakterisieren, inwiefern sich neben dem Aufbau der Oxidschicht auf P91 bei
650 °C und 20 bar im ET45-Rohr auch die Kornstruktur unterscheidet, sind in Abbildung 37
die entsprechenden Mikrostrukturen des Oxids auf P91 (unten) im Vergleich mit einer typi-
schen Schicht auf T22 (oben) dargestellt.
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Abbildung 37 SE-Aufnahmen von Schliffen der gesamten Oxidschicht und Zoom des obersten Bereichs einer
typischen Schicht auf T22 nach 1000 h Auslagerung bei 650 °C im Vergleich mit der andersartigen Struktur auf
P91 bei 650 °C und 20 bar nach 1000 h im ET45-Rohr. Fir eine bessere Darstellung der Strukturen wurden ver-
schiedene VergroRerungen gewéhlt. Die hellen Bereiche im Ubersichtsbild der Oxidschicht von P91 sind Artefak-
te durch Aufladung des Schiliffs.

Der Aufbau der Oxidschicht auf T22 entspricht dabei der in mehreren Studien beschriebenen
typischen mehrlagigen Struktur im Breakaway (siehe Abbildung 6). Dabei bildet sich feinkor-
niges, kolumnares Fe;Os; und darunter grobkornigeres, aquiaxiales Fesz04. Auf P91 ist bei
diesen Bedingungen dagegen die dulRere Oxidschicht aus Fe,O3; vorwiegend grobkdrnig und
aquiaxial. In der Cr-reichen Lage liegt eine etwas feinkodrnigere Struktur vor.

= Die Struktur der Oxidschicht auf P91 bei 20 bar und 650 °C im ET45-Rohr zeigt her-
ausfallende Merkmale— eine diinnere Schicht, Cr-Anreicherung nur an der Oberfla-
che, kein aul3eres Fesz0., grébere, uniaxiale Korner des Fe;03. Das deutet darauf hin,
dass hierbei mehrere Prozesse der Schichtbildung von denen bei anderen Auslage-
rungsbedingungen abweichen:

e Das auRlere Oxid bildet sich durch Diffusion von Vy;', wobei der daraus entstehen-
de Transport von Fe?"** nach auRen unterhalb der Cr-reichen Oxidschicht an der
Gas/Oxid-Grenzflache endet. Mdglich ware das durch ein durchgangiges,
Cr-reiches Oxid an der Gas/Oxid-Grenzflache, dass die Fe-Auswartsdiffusion ver-
ringert. Allerdings ist die Cr-reiche Lage dinn und die genaue Struktur und Zu-
sammensetzung unbekannt. Die Ergebnisse (Abbildung 36) zeigen, dass im Ge-
gensatz zu der Fe-Oxidschicht auf T22 (Abbildung 32) keine gleichmafige
Cr-Anreicherung entsteht, was fir diesen Mechanismus spricht.
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Es entsteht eine starke Cr-Anreicherung an der Metall/Oxid-Grenzflache, diese
reduziert die Diffusionsrate von Vg, und Vg.. Dadurch kann die Cr-reiche Schicht
die dinnere Oxidschicht bewirken, sie kdnnte aber auch ein Resultat derselben
sein. Dabei entsteht die O-reiche auf3ere Oxidschicht in der reinen M2O3-Struktur
und nicht in der M3O,-Struktur (Abbildung 36).

Bei 500 °C kann sich im Gegensatz dazu durch die geringere Diffusionsrate von
Cr keine innere Cr-reiche Schicht ausbilden, sodass die Auswartsdiffusion von Fe

weniger unterdrtickt wird. Es kann sich du3eres Fez04 bilden (Abbildung 33).

5.1.5.2 Austenitischer Stahl

Auf DMV 304 HCu bildet sich mit Ausnahme von der Auslagerung bei 650 °C und 20 bar im

ET45-Rohr bei allen Bedingungen eine schitzende Cr-reiche Schicht aus. Nach McCarty et

al. [162] kann die Zusammensetzung des Fe,xCrOs; aus der Verschiebung der Raman-

Bande bei 660-700 cm™ bestimmt werden. Der Raman-Shift der Bande verschiebt sich durch

die Substitution von Fe®* mit Cr®*. Uber den anndhernd linearen Zusammenhang nach

McCarty et al. kann daher die Zusammensetzung des Oxids bestimmt werden. Abbildung 38

zeigt an der linken Ordinate den gemessenen Raman-Shift der Bande einzelner Punktmes-

sungen und an der rechten Ordinate die linear verkniipfte Zusammensetzung des Oxids.
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Abbildung 38 Position der Ramanbande zur Bestimmung der Zusammensetzung des Fe2xCrxOz auf DMV 304
HCu nach 1000 h nach [162]. Dabei ist zu beachten, dass die Bande bei reinem Fe203 und reinem Cr203 nicht
auftritt. Jeder Punkt stellt eine Messung dar. Die Proben wurden fir 1000 h in befeuchteter Luft ausgelagert, mit
Ausnahme der Probe bei 650 °C und 20 bar im ET45-Rohr, die Messung stammen von einer fir 310 h in be-
feuchteter Luft ausgelagerten Probe.
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Bei 400 °C bildet sich unabhéngig von dem Rohrmaterial und Druck auf allen Proben eine
dinne Oxidschicht mit einer Zusammensetzung zwischen Fe1,75Cro 2503 und Fe125Cro 7503
aus. Bei 500 °C spaltet sich das Spektrum deutlich weiter auf, bei 1 bar im Quarzrohr bildet
sich vorwiegend Cr-reiches Fe,.«Cr«Os. Die zusatzliche Bande bei 550 — 560 cm™ ist charak-
teristisch fir Cr.O3 (hier nicht gezeigt) [162, 174]. Auf den Proben im ET45-Rohr wurden
auch Raman-Spektren an der Oberflache der Pusteln aufgenommen, diese sind etwas
Fe-reicher als die diinne Oxidschicht. Bei 650 °C bildet sich im ET45-Rohr bei 1 bar eine
Cr-reichere diinne Oxidschicht, wahrend der Cr-Gehalt an der Oberflache der Pusteln zu-

nimmt.

= Interessant ist, dass deren Zusammensetzung an der Oberflache in etwa der Zu-
sammensetzung der dunnen, schitzenden Schicht bei 400 °C entspricht. Wahrend
die Diffusion im Oxid bei 400 °C so langsam ist, dass die Fe-reiche Schicht schit-

zend wirkt, ist dieselbe Phase bei 650 °C Teil des schnell wachsenden Oxids.

Nach 1000 h bei 20 bar im ET45 Rohr ist die ganze Probe im Breakaway, daher wurden die
Messungen an einer Probe nach 310 h aufgenommen, auf der sich sowohl eine diinne Oxid-
schicht als auch Pusteln bilden. Die diinne Oxidschicht zeigt zwei charakteristische Banden.
Die erste liegt bei 555,3 + 4,7 cm? und identifiziert Cr.Os. Die zweite Bande bei
706,4 + 1,7 cm™ kann nach McCarty et al. dem (Fe,Cr),0s-System nicht zugeordnet werden.
Moglich waren die Bildung des Spinells NiFexCr2xOs4 mit dem grofdten Raman-Shift dieser
Bande mit x > 0,9 um 705 cm™ [175]. Analog kann die Einbindung anderer Elemente in den
Spinell, beispielsweise Cu, ebenfalls die Bande verschieben. Galerie et al. [45] beschreiben
fur Fe-15 Gew.-% Cr, dass sich in Wasserdampf diinne (Fe,Cr).0s-Schichten ausbilden, die
sich mit Fe-reichen und Cr-reichen Regionen von den homogeneren Schichten in trockener
Atmosphére unterscheiden. Hier kénnte dementsprechend Cr.Os; neben einem Fe-reichen

Spinell der Zusammensetzung NiFexCr..xO4 vorliegen.

Nach 1000 h bei 20 bar und 650 °C im ET45-Rohr ist die ganze Probe mit einer Fe-reichen
Oxidschicht bedeckt. ESMA-Messungen ergeben folgende Elementverteilung in der Oxid-
schicht:
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Abbildung 39 Elementverteilung in der Oxidschicht auf DMV 304 HCu nach 1000 h in befeuchteter Luft bei 650 °C
und 20 bar im ET45-Rohr.

Die ul3ere Oxidschicht liegt in der M2Os-, die innere in der MsO4-Struktur vor (aus Raman-
Spektroskopie, hier nicht gezeigt). Beide zeigen Gradienten in Cr, Fe und Ni. Darunter haben
sich lokal Zonen mit innerer Oxidation und Cr,O3 ausgebildet. Abbildung 40 zeigt die Struktur
der Oxidschicht. Raman-Messungen bestatigen die mittels ESMA bestimmten Cr- und
Ni-Gehalte nach [162, 175].
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Abbildung 40 BSE-Aufnahme der Oxidschicht nach 1000 h in befeuchteter Luft auf DMV 304 HCu bei 650 °C und
20 bar im ET45-Rohr. Zuordnungen der Phasen erfolgt iiber Raman- und ESMA-Messungen.

66



Wahrend sich bei den anderen Rohrmaterialien bzw. bei anderen Temperaturen dinne
(Fe,Cr)203 Schichten auf DMV 304 HCu ausbilden, liegen bei 20 bar und 650 °C im ET45-
Rohr schon nach 310 h andere Oxide in der Schicht vor. Die oben beschriebenen Raman-

Messungen zeigen Cr.03; heben einem Spinell, méglicherweise in der Form NiFexCr,.4Oa.

=>» Dabei kann der hohe CrO,(OH),-Partialdruck von 1,9 - 107 bar bei diesen Bedingun-
gen bei dem Cr-reichen DMV 304 HCu zu einem Verlust von Cr fiihren. Dabei kann
sich das Ni-haltige Spinell bilden, das sonst nicht auf DMV 304 HCu beobachtet wird.
Alternativ oder zuséatzlich kdnnte die Bildung von Spinellen durch den erhéhten Druck

gefordert werden, dies wird ebenfalls in anderen Studien beschrieben [10, 20, 161].

5.1.5.3 Vergleich der Cr-Anreicherung im auf3eren Oxid

Der Cr-Eintrag in die Oxidschichten der verschiedenen Legierungen kann am besten vergli-
chen werden, wenn fir alle der gleich Typ Oxidschicht — schiitzend oder im Breakaway —
vorliegt. Das ist nur bei 20 bar und 650 °C im ET45-Rohr der Fall, wenn alle drei Legierun-
gen mehrlagige Fe-reiche Oxidschichten ausbilden. Die Schliffbilder und Cr-Verteilungen im
Oxid sind in Abbildung 41 gezeigt.
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Abbildung 41 Schliffbilder und Cr-Verteilung in der Oxidschicht von T22, P91 und DMV 304 nach 1000 h bei
650 °C und 20 bar in befeuchteter Luft mit 7,6 % Wasserdampf im ET45-Rohr. Der Schliff von T22 zeigt eine
teilweise abgeplatzte Oxidschicht.

Dabei fallt auf, dass sich die Cr-Verteilungen in der auf3eren Oxidschicht stark unterschei-
den. Aus den Linescans kann die Cr-Menge im &auf3eren Oxid verglichen werden. Dabei

ergibt sich:
e T22:109+5At.-% - um
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e P91:10+ 3 At-% - um
e DMV 304: 32 + 13 At.-% - um

=> Durch die Anderungen in den Wachstumsmechanismen des Oxids auf P91 bei die-
sen Bedingungen (siehe Kapitel 5.1.5.1) ergibt sich der sehr geringe Cr-Gehalt. Da-
her muss dieser Werkstoff aus dem Vergleich ausgenommen werden. Auf DMV 304
HCu erfolgt das Breakaway erst nach langerer Zeit (> 690 h), das Fe-reiche Oxid auf
T22 ist wahrscheinlich schon in den ersten Stunden der Auslagerung aufgetreten.
Das kann die hohere Menge Cr in der &uf3eren Oxidschicht auf T22 erklaren. Aul3er-
dem bildet sich auf DMV 304 HCu ein Cr-reicher Spinell und lokal Cr.O3; an der
Oxid/Metall-Grenzflache, was beides die Auswartsdiffusion des Fe reduziert. Dadurch
wachst die duRere Oxidschicht langsamer, und das Cr aus dem Gas reichert sich in
hoherer Konzentration an. Auf DMV 304 HCu werden maximale Cr-Gehalte von
11 At.-% an der Oberflache gemessen. Mit zunehmendem Cr-Gehalt sinkt der Gradi-
ent in der Cr-Aktivitat zwischen Gas und Oxid, der fur die Abscheidung nétig ist, siehe
Gleichung (27). Wenn sich viel Cr anreichert, wird ein Gleichgewicht erreicht. Dann
fehlt die Triebkraft fir die Cr-Abscheidung, evtl. geht Cr Uber die Bildung von
CrO2(OH); in die Gasphase verloren.

=>» Fur das Versagen der Oxidschicht auf P91 und DMV 304 HCu bei 650 °C und 20 bar
wird folgender Mechanismus vorgeschlagen: Durch den hohen Druck und die hohe
Temperatur wird ein Teil des Cr.03 aus der schitzenden Oxidschicht in CrO2(OH)2
umgewandelt. Dies kann sich, wenn sich Fe-reiche Pusteln auf derselben Probe be-
finden, dort direkt wieder abscheiden. Zusatzlich werden diese Pusteln durch das
CrO»(OH), vom ET45-Rohr angereichert. Wenn gleichzeitig eine ausreichend schnel-
le Diffusion von Cr aus dem Metall zum Oxid vorliegt, kann sich in der inneren Oxid-
schicht eine Cr-reiche Lage bilden, die das Wachstum der Breakaway-Schicht verrin-

gert.

5.2 Metal Dusting

Funf Ni-Basis-Legierungen (601, 602 CA, 690, 699 XA und HR-235) und ein Stahl (APMT)
wurden bei Metal Dusting-Bedingungen ausgelagert. Dabei wird analog zu den Untersu-
chungen in befeuchteter Luft der Einfluss der Umgebungsfaktoren auf die Oxidschicht und
das Versagen derselben untersucht. Zu Beginn wird das System thermodynamisch be-
schrieben (Kapitel 5.2.1), dann folgt der Einfluss des Drucks (Kapitel 5.2.2), des Rohrmateri-
als (Kapitel 5.2.3) und der Gaszusammensetzung (Kapitel 5.2.4).
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5.2.1 Thermodynamische Berechnung

5.2.1.1 Flichtige Metallverbindungen

Wie bei den Versuchen in befeuchteter Luft gezeigt wurde, kann die Bildung fliichtiger MOxH,
am Ofenrohr das Oxid auf den Proben beeinflussen (Kapitel 5.1.3). Die Ni-Basis-Rohre bil-
den vorwiegend eine Cr,O3-Schicht an der Oberflache (siehe Abbildung 47 zu HR-235 und
[176] zu ET45), zusatzlich kénnen Si und Mn in der Oxidschicht vorliegen. Im metastabilen
thermodynamischen Gleichgewicht (siehe Kapitel 4.4) ergeben sich die in Abbildung 42 dar-
gestellten pwoxny in den Gasen | bis 1V bei 620 °C und 18 bar.

_ Gas| # Gasll B Gaslll ¥ GaslV
1E-6 4
E =
1E-8
] ; v
T 1E.10 4
f. | u [ ]
- .
O 1E-12 s
E 3 < k4
L]
= 1E-14 4 v L
[ -
n_ -
1E-16 .
]
3 v
1E-18 5
1E-20 : : :
Cr(OH), Fe(OH),  Ni(OH), Ni(CO). Si(OH). Al{OH),
Ober Cr;0O Ober Fe,0O,  Ober Ni Ober Ni Ober 310, Ober Al,O4

Abbildung 42 Partialdriicke der dominanten flichtigen Verbindungen tber den Oxiden bzw. Metallen in den Metal
Dusting-Gasen | bis IV bei 620 °C und 18 bar im metastabilen thermodynamischen Gleichgewicht.

Die hochsten Partialdriicke ergeben sich fir Si(OH)a., die niedrigsten flr Cr(OH).. In Reaktion
mit Ni hat abhéngig von der Gaszusammensetzung Ni(OH). oder Ni(CO)4 den héchsten Par-
tialdruck der Ni-haltigen flichtigen Verbindung. Nach Birks et al. [47] kann ein signifikanter
Massenverlust durch die Bildung fllichtiger Verbindungen ab 10° bar erwartet werden. In
Kapitel 5.1.3 wurde bei 1 bar bereits bei einem pcrozom2 von 10%° bar im thermodynami-
schen Gleichgewicht eine Anreicherung von Cr festgestellt. Bei erhéhtem Druck kann die
Bildung der fliichtigen Verbindungen und ihre Abscheidung auf anderen Oberflachen ver-
starkt werden (siehe Diskussionen Kapitel 5.1.4 und 5.1.5.2). Mit dem Richtwert von 10%° bar
ist bei den Metal Dusting-Bedingungen ein Einfluss von Fe(OH). und Si(OH)4 méglich, sofern
entsprechend FezO4 oder SiO, an der Oberflache vorliegen. Zudem kann sich in Gas IV
Ni(CO)4 Uber Ni bilden.
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5.2.1.2 Kohlenstoffaktivitat

Die Anlagenplanung, Prozessfuhrung und Materialauswahl werden an die Metal Dusting-
Aggressivitat der Bedingungen angepasst. Aktuell werden verschiedene Parameter verwen-

det, um die Aggressivitat einzuordnen:

e acsyn Und aceoud: Haufig werden die Kohlenstoffaktivitdten nach den beiden Reaktio-
nen (nach Gleichungen (22) und (23)) berechnet [106].

e acsynwes Und acsoudwes: Hermse et al. [107] haben gezeigt, dass die Kohlenstoffaktivi-
tat der Gase im Gleichgewicht mit der Wasser-Gas-Shift Reaktion (Gleichung (24))
besser mit dem beobachteten Angriff korreliert.

e CO/H.: Das Verhéltnis der wichtigsten Gaskomponenten kann fiir die Kohlenstoffab-
scheidung entscheidend sein.

* acmewst. Unter der Bildung eines metastabilen Gleichgewichts kann die Kohlenstoffak-
tivitdt bestimmt werden, wahrend alle Reaktionen des Gases bertcksichtigt werden
(Berechnung siehe Kapitel 4.4).

Tabelle 9 zeigt die Werte der Kohlenstoffaktivitaten fur alle untersuchten Metal Dusting-
Bedingungen (siehe Tabelle 7).

Tabelle 9 Kohlenstoffaktivitaten bei den Metal Dusting-Versuchen, poz berechnet im metastabilen Gleichgewicht.

Versuch acsyn acsoud acsynwes Acmetast poz/ bar
| 206 62 149 0,08 8,6:10%

I 206 62 120 0,76 4,0-10%

Il 206 62 85 6,25 1,8:10%3

\Y 206 62 70 33,98 7,5:10%
II'1 bar 11 3 6,7 1,19 1,5-10%
IV Al203 206 62 70 33,98 7,5:10%
IV Quarz 206 62 70 33,98 7,5-10%

acsyn Und acsoud WUrden bei den Versuchen | bis IV konstant gehalten, um den Einfluss der
Gaszusammensetzung unabhdngig von diesen Parametern zu untersuchen. Anhand der
starken Variation von acsynwes Und acmetast Wird deutlich, wie stark der Rechenweg den Wert

fur die Kohlenstoffaktivitat beeinflusst.

Die Gaszusammensetzung ist im metastabilen thermodynamischen Gleichgewicht im Ver-

gleich mit der Ausgangszusammensetzung in Abbildung 43 dargestellt.
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Abbildung 43 Urspringliche (urspr.) Zusammensetzung des Gases Il bei 620 °C und 1 bar und der Gase | bis IV
bei 620 °C und 18 bar im Vergleich mit der Zusammensetzung im metastabilen thermodynamischen Gleichge-
wicht (metast. Ggw.). Nach [144].

In den Gasen bilden sich CH4, CO> und H,0, wahrend der Anteil von H, und CO abnimmt.
Durch die Bildung der Molekile mit héherer Molmasse reduziert sich das Gesamtvolumen

des Gases bei gleichbleibender Temperatur und Druck.

Abbildung 44 zeigt die Isoaktivitatslinien von acmetast im O-C-H Diagramm bei 620 °C und
1 bar (oben) und 18 bar (unten).
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Abbildung 44 Berechnete O-C-H-Diagramme mit Isoaktivitétslinien von acmetast Und den untersuchten Gasmi-
schungen | - 1V. Oben flr 1 bar, unten fiir 18 bar. Nach [144]

Bei acmetast > 1 ist definitionsgemald die C-Abscheidung aus der Gasphase mdglich. Durch
die C-Abscheidung Uber die Synthesegas- und Boudouardreaktion (Gleichungen (19) und
(20)) verbreitert sich der zweiphasige Bereich flr CO-reiches Gas mit zunehmendem Druck.

Gleichzeitig kann sich mehr CH4 (Gleichung (21)) bilden, was die C-Abscheidung verringert,
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wie im O-C-H Diagramm durch die Verschiebung der Isoaktivitatslinie zwischen H, und CHa

erkennbar ist.

=>» In anderen Metal Dusting-Studien wurde ein schnelleres Versagen unter Druck fest-
gestellt, wenn in unabhangig vom Druck die gleiche Gaszusammensetzung oder die
gleiche acsyn verwendet wurde [20, 21]. Im Gegensatz dazu wurde hier ein Gas ge-
wahlt, dessen acmetast bei 18 bar mit 0,76 niedriger ist als bei 1 bar mit 1,19 (Gas ).

Mit diesen Parametern wird bei 1 bar theoretisch mit C-Abscheidung gerechnet. Bei 18 bar
finden ebenfalls Gasreaktionen zur Annaherung an das thermodynamische Gleichgewicht
statt, dabei bildet sich jedoch mehr CH4 als bei 1 bar, gleichzeitig wird keine C-Abscheidung
erwartet [144]. Mit diesen Parametern soll in Kapitel 5.2.2 evaluiert werden, inwiefern das

Versagen und die Oxidation unter Druck vom diesem selbst oder von acmetast abhéngt.

Muramoto et al. [95] haben gezeigt, dass die Isoaktivitatslinien von acmetst im O-C-H Dia-
gramm (Abbildung 44) Uber ein System mit vier Gleichungen nachgebildet werden kénnen.
Diese sind die CO2-Bildung (Gleichung (17)), die H»O-Bildung (Gleichung (18)), die Bou-
douardreaktion (Gleichung (20)) und die Reaktion der Dampfreformierung (Gleichung (30)).

Dampfreformierung CHy(g) + H20(g < CO(g + 3 Hy(g (30)

Kombinationen aus diesen Reaktionen ergeben die Synthesegas-Reaktion (Gleichung (19)),
die CHs-Spaltung (Gleichung (21)) und die Wasser-Gas-Shift Reaktion (Gleichung (24)). To-
mie et al. [177] haben die Synthese von C-Nanorohren in verschiedenen C-H-O Verbindun-
gen untersucht. Die Ergebnisse stimmen sehr gut mit den von Muramoto et al. [95] berech-
neten Bereichen der C-Abscheidung im terndren Diagramm Uberein. Das zeigt, dass die
oben genannten Reaktionen alle in der C-Abscheidung bertcksichtigt werden mussen. Ab-
bildung 45 zeigt eine Ubersicht Uber die Reaktionen zwischen CO, CO,, CHg, Hz, H,0, O
und einer Oberflache, an der C und O adsorbieren kdnnen.

73



Reaktionsgruppen:
CO/CO,

H./H,0

CO +H,

Cads Oads

Abbildung 45 Ubersicht iiber mogliche Reaktionen, gestrichelte Linien geben alternative Pfade an. Die CO/CO2
Reaktionsgruppe fasst die Boudouardreaktion (20), die CO2-Bildung (17), die Oxidation mit CO2 [178] und die
Oberflachenreaktionen mit C und Sauerstoff [110, 117] zusammen. Zur H2/H20 Gruppe gehdéren die H20-Bildung
(18) und die Oxidation mit H20 [179]. In der CO+ Hz Gruppe sind die Synthesegasreaktion (19) und die Dampfre-
formierung (30) zusammengefasst. Die Wasser-Gas-Shift Reaktion (24) und die Methanspaltung (21) sind sepa-
rat dargestellt. Nach [144]

Zusatzlich ist die Einbindung von Wasserstoff zu erwarten. Dieser kann in Atmospharen mit
hohem po2 in Hz und H2O unter anderem die Cr-Diffusionsrate beeinflussen [64]. Die Adsorp-
tion des Wasserstoffs wurde fiir eine bessere Ubersichtlichkeit hier vernachléassigt, dessen

Rolle im Metal Dusting-Mechanismus ist nicht bekannt.

5.2.2 Druckeinfluss

5.2.2.1 Druckeinfluss auf den Metal Dusting-Angriff

Bei beiden Versuchen bei 1 und 18 bar in Gas Il bilden die Legierungen 602 CA, 690,
HR-235, 699 XA und APMT schiitzende Oxidschichten aus und zeigen keinen makroskopi-
schen Metal Dusting-Angriff. Daher wird auf die Darstellung dieser Ergebnisse verzichtet.
601 bildet bei 18 bar Pits an den Seitenflachen, wahrend bei 1 bar kein Angriff erkennbar ist.
Um die C-Abscheidung auf Ni bei den beiden Versuchen zu dokumentieren, wurde zusatz-
lich reines Ni ausgelagert. Die Massenanderungen und makroskopische Aufnahmen von Ni
und 601 sind in Abbildung 46 gezeigt.
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Abbildung 46 Massenénderung von 601 und Ni bei 1 und 18 bar und 620 °C in Gas Il. Rechts sind die entspre-
chenden makroskopische Aufnahmen nach 960 h dargestellt. 601 zeigt bei 18 bar Pits auf der Seitenflache.

Interessant ist, dass sich der Angriff auf 601 und reinem Ni deutlich unterscheidet. Bei 1 bar
lagert sich C in der Oberflache des Ni an, der bei der Reinigung zum Teil wieder entfernt
wird. Der verbleibende C fuhrt zur Massenzunahme. Bei der Auslagerung von Ni bei 18 bar
hingegen bleibt die metallisch glanzende Oberflache bestehen. Raman-Messungen (hier
nicht gezeigt) am Ni nach Auslagerung bei 18 bar zeigen lokale Anreicherung von C, aber
nicht die typischen Banden von NiO bei 550, 1100 und 1550 cm™ [174]. Das bestétigt, dass
NiO im niedrigen poz nicht stabil ist (siehe Abbildung 1). Fir das reine Ni liegt eine erhdhte
Abscheidung von C bei hbherem acmetast VOr. Die Ni-Basislegierung 601 hingegen bildet bei

beiden Bedingungen Oxidschichten aus und bildet bei 18 bar Pits.

=>» Die fehlende C-Abscheidung bei 1 bar kann auf die schiitzende Oxidschicht zurtck-
gefuhrt werden. Da reines Ni bei 18 bar jedoch keine C-Abscheidung zeigt, kann die
Pitbildung auf 601 unter Druck nicht auf katalytische Aktivitdt des Ni zuriickgefihrt
werden. Vielmehr missen die Gas-Feststoff Wechselwirkungen durch die Legie-

rungselemente bzw. die Oxidschicht beeinflusst sein.

5.2.2.2 Druckeinfluss auf die Oxidschicht

Raman-Spektren der Oberflache von 601, 602 CA, 690, 699 XA, HR-235 und APMT zeigen,
dass sich bei 1 und bei 18 bar abhangig vom Werkstoff Cr,Os, Fe- bzw. Mn-haltige Spinelle
und Al,O3 ausbilden. Uber die Intensititen der Banden kann das Mengenverhéltnis der Pha-
sen gualitativ bestimmt werden [180, 181]. Dabei werden Banden verglichen, die reprasenta-
tiv fir die Phasen stehen, hier bei 550-560 cm™ fuir Cr.Os [162, 174] und 680-710 cm™ fir
Spinell [175]. Die Bande bei 1300-1360 cm™ wird kleineren Graphitpartikeln bzw. ungeordne-
ten C, die Bande bei 1590-1610 cm™ Graphit zugeordnet [180, 181]. In Abbildung 47 sind
ausgewahlte Verhaltnisse zwischen der Intensitéat der Cr.Os-Bande (lcr203), der Spinell-Bande
(Is), der des ungeordneten C (lp) und des Graphits (Ig) aufgetragen. 699 XA bildet kein Spi-
nell, APMT kaum Cr,0s3, beide Legierungen werden daher nicht in den Vergleich aufgenom-

men.
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Abbildung 47 Verhaltnisse zwischen der Intensitat der charakteristischen Raman-Bande von Cr203 (lcr203), Spinell
(Is), amorphen C (Io) und Graphit (Ic) der Legierungen 601, 602 CA, 690 und HR-235 nach 960 h Auslagerung
bei 620 °C in Gas Il bei 1 und 18 bar, mehrere Messpunkte pro Legierung.

Uber das Ip/le Verhéltnis konnen Riickschlisse zur Kristallinitat des C getroffen werden, wo-
bei eine hohe Kristallinitat mit einem kleinen Ip/lc Verhéltnis einhergeht. Die Raman-
Ergebnisse zeigen, dass die Kristallinitéat des C fur die untersuchten Proben von Druck und

Legierung unabhangig ist. Die Bildung von amorphen C an der Oberflache Uberwiegt.

Das lcr03/ls Verhdltnis zeigt an, wann sich mehr Cr.Os oder Spinell gebildet hat. Dabei wird
deutlich, dass dieses Verhaltnis bei keinem der Werkstoffe vom Druck abhangig ist. Auf 601
hat sich ein Spinell-reicheres Oxid gebildet, wahrend auf 602 CA, 690 und HR-235 eine gro-

Rere Streuung vorliegt.

Zuletzt wird in Abbildung 47 das Verhdltnis zwischen der schiitzenden Cr,Os-Schicht und
der C-Anreicherung an lcroos/(Iotlc) gezeigt. Die Streuung dieser Werte ist grol3, sodass auch

hier keine Abhangigkeit vom Druck festgestellt werden kann.

=» Da sich dennoch die Besténdigkeit von 601 auch ohne die katalytische Aktivitéat von
Ni bei hohem Druck verringert hat, muss eine andere Ursache vorliegen. Mdglich wa-

ren beispielsweise eine Anderung des Mechanismus in der C-Abscheidung durch die
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Interaktion mit anderen Elementen an der Oberflache oder ein entscheidender Ein-
fluss fluchtiger Verbindungen. Um den Mechanismus aufzuklaren, sind hochauflo-

sende Methoden nétig.

5.2.3 Einfluss des Rohrmaterials

Fir die Untersuchung, welchen Einfluss das Rohrmaterial auf das Metal Dusting-Verhalten
hat, wurden die Legierungen im Al2Os-, Quarz-, und Ni-Basis-Rohr in Gas IV bei 18 bar aus-
gelagert.

Die makroskopischen Aufnahmen der Proben in Abbildung 48 zeigen die in verschiedenen
Rohrmaterialien ausgelagerten Proben nach 960 h (480 h fir 601).

601 480 h 602 CA 690 699 XA HR-235

Ni-Basis Quarz Al,O4

Abbildung 48 Makroskopische Aufnahmen von 601 nach 480 h und von den anderen Proben nach 960 h Ausla-
gerung in Gas IV im Al20s-, Quarz- und Ni-Basis-Rohr bei 620 °C und 18 bar.

Die Anlauffarben der Proben, die von der Phase, Morphologie und Dicke der Oxidschicht
bestimmt werden, sind abhangig vom Rohrmaterial. Dies zeigt sich am starksten bei 690,
699 XA, HR-235 und APMT. Beispielsweise weist APMT nach Auslagerung im Ni-Basis-Rohr
eine metallisch glanzende Oberflache auf, zeigt im Quarzrohr eine leichte Verfarbung und im
Al,Os-Rohr eine gleichmafiig braunliche Verfarbung. Aufféllig ist, dass die Anlauffarbe der
Legierungen 699 XA, HR-235 und APMT im Al,Os- und Quarzrohr jeweils sehr &hnlich ist,

wahrend sich im Ni-Basis-Rohr deutlich unterschiedliche Verfarbungen zeigen.

Abbildung 49 zeigt die Massenanderungen der Proben.
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Abbildung 49 Spezifische Netto-Massenanderung Am/Ao der Proben im Al20s3-, Quarz- und Ni-Basis-Rohr bei
620 °C und 18 bar in Gas IV. Im Quarzrohr wurden fur die Legierungen 602 CA, 690, 699 XA, HR-235 und APMT

jeweils nur eine

Dabei wird deutlich, dass die Massenanderung bei allen drei Rohrmaterialien vorwiegend
von der Legierung selbst abhéngt. Schwankungen durch Pitbildung der einzelnen Proben bei
der gleichen Bedingung kommen durch den typischen lokalen Angriff zustande. Aufféllig ist,
dass die HR-235-Proben im Ni-Basis-Rohr eine hohere Massenzunahme zeigen, was auf
eine etwas dickere Oxidschicht als im Al>Osz-Rohr schlie3en l&sst. Abgesehen von HR-235

zeigen die Proben mit verschiedenen Anlauffarben (690, 699 XA, APMT) keine signifikanten
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Unterschiede in der Massenanderung mit dem Rohrmaterial.
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5.2.3.1 Einfluss des Rohrmaterials auf die Oxidschicht

Analog zur Oxidation in befeuchteter Luft kdnnen flichtige Metallverbindungen die Oxidation
beeinflussen (siehe Kapitel 5.1.3). Die bei den Metal Dusting-Bedingungen dominanten
flichtigen Verbindungen sind in Abbildung 42 dargestellt, wobei fur den Vergleich der Rohr-
materialien nur die Werte fur Gas IV relevant sind.

= Uber Cr,0j3 ist durch den niedrigen po2 Cr(OH), die dominante fliichtige Verbindung,
nicht CrO,(OH), wie in befeuchteter Luft. Der pcron)2 liegt in den Gasen | bis IV bei
< 2-:10°%° bar (Abbildung 42), sodass der Verlust von Cr tber die Bildung von fliichti-
gem Cr(OH), vernachlassigt werden kann. Die groRte Anderung der Atmosphare
durch diese Verbindungen ist von Si(OH)s im Quarzrohr und Ni(CO)s im Ni-Basis-
Rohr zu erwarten.
Die Oxidschichten, die sich auf den untersuchten Legierungen bilden, sind sehr diinn,
die Abscheidung von Si oder Ni in den Schichten kann mittels ESMA nicht nachge-
wiesen werden. Raman-Spektren von APMT nach 960 h im Quarzglasrohr zeigen
kein SiO,. An 601, 602 CA und APMT wurden zusatzlich EDX-Messungen zum
Nachweis des Si durchgefiihrt. Dabei konnte kein Unterschied in der Signalintensitét
zwischen den Proben nach Auslagerung in den verschiedenen Rohrmaterialien fest-
gestellt werden.

= Falls das Gas in Kontakt mit Ni kommt, kdnnte sich Ni(CO), bilden und an anderer
Stelle abscheiden. Analog zur Cr-Abscheidung Uber CrO2(OH). in befeuchteter Luft
(siehe Kapitel 5.1.4) ist dabei von einer erhdhten Ni-Abscheidung unter Druck auszu-
gehen. Allerdings ist die Anreicherung von Ni(CO), aus den Ni-Basis-Rohren zu ver-
nachlassigen, da diese eine Cr-reiche Oxidschicht ausbilden und somit die freiliegen-
de Ni-haltige Oberflache gering ist. Somit kann der Einfluss fliichtiger MOxHy auf die

Oxidschichtbildung bei den Metal Dusting-Bedingungen vernachlassigt werden.

Mittels Raman-Spektroskopie wurde bestimmt, ob sich die Oxide abhangig vom Rohrmaterial
der Auslagerung unterscheiden. Dabei wurden nur fir APMT Unterschiede festgestellt. Hier
unterscheidet sich die dem Spinell zugehdrige Bande in Position und Intensitat (siehe Abbil-
dung 50). Die charakteristischen Banden von Al,Os auf den Proben werden hier von der

D-Bande (Kohlenstoff) tiberlagert.
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Abbildung 50 Raman-Spektren der Oberflache von APMT nach 960 h Auslagerung im Al20s-, Quarz- und
Ni-Basis-Rohr in Gas IV bei 620 °C und 18 bar, gemittelte Spektren aus jeweils etwa 80 Messungen. Intensitaten
normiert auf die G-Bande.

Die Raman-Spektren auf APMT nach Auslagerung im Al,Os-Rohr zeigt die Bildung von Cr,O3
(550 cm™?) und (Cr,Mn)304 (680 cm™) [175, 182]. Hier nicht gezeigt sind Messungen mit
633 nm Laser, diese zeigen zusatzlich die Bildung von a-Al;O3; (1390 cm™, 1410 cm™ [183,
184]). Die im Quarzrohr ausgelagerte Probe zeigt die gleichen Banden, allerdings mit
schwacherer Intensitat im Verhaltnis zur G-Bande. Nach Auslagerung im Ni-Basis-Rohr da-
gegen ist das Signal der Bande bei 680 cm™ deutlich schwéacher, eine zweite Spinell-Bande
bei 700 cm™ tritt auf. Die zusatzliche Bande bei hoheren Raman-Shifts kann dabei auf die
partielle Substitution von Cr3* (75,5 pm [42]) auf den Oktaederliicken durch Kationen mit ei-
nem kleineren Radius zurlickgefiihrt werden [175, 185, 186]. In diesem Fall ist die Substituti-
on mit AP* (67,5 pm [42]) naheliegend. Demnach hat sich (Cr,Mn,Al);O4 gebildet.

=> Wie in Abbildung 15 gezeigt, ist APMT im Al.Os- und im Quarzrohr die erste Probe in
Stromungsrichtung und damit der erste metallische Werkstoff, mit dem das heil3e Gas
in Kontakt kommt. Im Ni-Basis-Rohr dagegen standen Proben aus 601 und 699 XA
an erster Position in Stromungsrichtung. Zusatzlich konnte das Gas zuvor mit der
Oxidschicht auf dem metallischen Rohrmaterial reagieren. Die Unterschiede in der
Anlauffarbe (Abbildung 48) und der Art der Oxide (Abbildung 50) von APMT wird da-
rauf zuriickgefuhrt, dass diese Proben im Al,Os- und Quarzrohr das erste metallische
Material in Stromungsrichtung waren.

= Die Ursache fur den Einfluss von Al;Os- und Quarzrohr auf die Art und Anteil des
Spinells auf APMT (Abbildung 50) kann mit den verwendeten Methoden nicht nach-

gewiesen werden. Mdglich ist der Einfluss von Verunreinigungen der Rohre [43, 137].
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5.2.3.2 Einfluss des Rohrmaterials auf den Metal Dusting-Angriff

Wenn sich Metal Dusting Pits bilden, ist deren Inkubationszeit und die Wachstumsrate ent-
scheidend fur die Bestandigkeit der Materialien. Hier gilt es zu klaren, wie sich dies durch die
Auslagerungen in verschiedenen Rohrmaterialien &andert. Abbildung 51 zeigt Histogramme
der gleichwertigen Durchmesser von Pits auf 601 nach 240 h.
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Abbildung 51 Histogramme der gleichwertigen Pitdurchmesser auf 601 nach 240 h in Gas IV bei 620 °C und
18 bar, verglichen werden Proben nach Auslagerung im Alz203-, Quarz- und Ni-Basis-Rohr.

Die ungleichmafigen Verteilungsbilder sind zum Einen auf die kleine Anzahl an Messpunk-
ten und zum Anderen auf den typisch lokalen und spontanen Metal Dusting-Angriff zurtickzu-
fuhren. Im Quarz- und Ni-Basis-Rohr haben sich gréf3ere Pits von bis zu 0,5 mm Durchmes-
ser gebildet, im AlLOs-Rohr haben die Pits einen Durchmesser von maximal 0,3 mm. Dort

haben sich mehr Pits mit bis ca. 0,2 mm Durchmesser gebildet.

= In Summe bestehen nur wenige Unterschiede im Metal Dusting-Angriff zwischen den
drei Rohrmaterialien. Eine Erklarung hierfur bietet eine Studie von Kempen et al.
[105]. Die Autoren haben gezeigt, dass sich die Zusammensetzung eines Gases mit
ursprunglich 46 Vol.-% H,, 37 % CO, 7 % CO,, 9 % H,O andert, sobald ein metalli-
sches Objekt in der heil3en Zone vorhanden ist. Daflir reichen Thermoelemente aus
einer Ni-Cr-Legierung mit einer Flache von 4 cm? aus. Im absoluten ,Umsatz* des
Gases sind neben der metallischen Oberflache — trotz Oxidschicht — die Stromungs-
geschwindigkeit (vergleiche Tabelle 8) und die Lange der heil3en Zone entscheidend.
Durch die geringe Strdmungsgeschwindigkeit in dieser Arbeit kann die partielle Ande-
rung der Gaszusammensetzung durch die Proben und damit deren gegenseitige Be-
einflussung nicht ausgeschlossen werden. Festzuhalten ist, dass im Vergleich der

Rohrmaterialien kein signifikanter Unterschied im Angriff festgestellt werden kann.
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Die Oxidschichten kdnnen sich jedoch leicht unterscheiden. Daher kénnen gegebe-

nenfalls langfristig Unterschiede in der Bestandigkeit der resistenteren Legierungen

auftreten. Fur die typischen Auslagerungsversuche mit Proben aus mehreren Legie-

rungen bedeutet das, dass diese das Gas unabhangig vom Rohrmaterial stark um-

setzen kdnnen. Ein ahnlicher Effekt wurde fur Ni-Cu-Legierungen beobachtet [187].

Der Grad, zu dem das Gas umgesetzt wird, hangt von der katalytischen Aktivitat der

Oberflachen ab.

5.2.4 Einfluss der Gaszusammensetzung

Die Massendnderungen der Legierungen in den Gasen | bis IV bei 620 °C und 18 bar im

Ni-Basis-Rohr sind in Abbildung 52 dargestellt (Gaszusammensetzungen siehe Tabelle 7).
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Abbildung 52 Spezifische Netto-Massenénderungen der Proben durch Auslagerung in den Gasen I-1V bei 620 °C

und 18 bar im Ni-Basis-Rohr. Nach [144]

Abbildung 53 zeigt die zugehdrigen makroskopischen Aufnahmen von jeweils einer Probe

nach knapp 1000 h.
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Abbildung 53 Makroskopische Aufnahmen der Hauptflachen der Proben nach 960 h in den Gasen |, Il und IV und
nach 980 h in Gas lIl, jeweils bei 620 °C und 18 bar im Ni-Basis-Rohr. Auf 601 in Gas Il bilden sich auf der Sei-
tenflache Pits, dies ist zusatzlich gezeigt. 601 wurde in Gas IV nur bis 480 h ausgelagert. Nach [144]

In Gas | bildet sich auf allen Proben eine Oxidschicht ohne Pits (Nachweis der Oxide in Ra-
man-Messungen, hier nicht gezeigt). In Gas Il bilden sich auf 601 nur an den Seitenflachen
Pits. Dabei unterscheiden sich die Seitenflachen von den Hauptflachen der Probe leicht in
der Oberflachenbearbeitung. Die Hauptflachen wurden bis P800 grit maschinell und nur im
letzten Schritt auf P1200 grit manuell geschliffen, die Seitenflachen wurden vollstandig ma-
nuell geschliffen. Das kann zu einem leichten Unterschied in der Oberflachenverformung
fuhren, welche die Pitbildung beeinflusst [125, 127]. In Gas Il bilden sich auf 601, 602 CA
und 690 Pits. Dabei ist der Metal Dusting-Angriff schwéacher als in Gas IV. In Letzterem wur-
den die 601 Proben nach 480 h wegen starker Coke-Entwicklung entfernt. 602 CA, 690 und
HR-235 bilden in diesem Gas ebenfalls Pits. Nur 699 XA und APMT zeigen bei allen Ausla-
gerungen keine Pits. Insgesamt ergibt sich folgende Reihenfolge fur die Bestandigkeit der
Legierungen: 601 < 602 CA < 690 < HR-235 < 699 XA = APMT.

Der unterschiedliche Angriff kann anhand der Ergebnisse von 601 gut unterschieden wer-
den. Die Veranderung durch die Gase wird anhand detaillierter Untersuchungen der Oxid-
schicht von 601 untersucht (Kapitel 5.2.4.1), ein Modell zum Oxidschichtversagen entwickelt
(Kapitel 5.2.4.2) und darauf basierend die Metal Dusting-Bestandigkeit der anderen Legie-
rungen diskutiert (Kapitel 5.2.4.3).
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5.2.4.1 Charakterisierung der Oxidschicht auf 601

Abbildung 54 zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen und ESMA-Elementverteilungen der

Schliffe der Randzone von 601 nach Auslagerung in den Gasen | bis IV.

Lichtmikroskop

ESMA

hoch e — niedrig

Abbildung 54 Zeile 1: Aufnahmen der geatzten Schliffe (elektrolytisch mit Oxalséure); Zeile 2-6: Elementvertei-
lungsbilder (ESMA) von O, Ni, Cr, Al und Mn in 601 nach Auslagerung in Gas | (960 h), Gas Il (960 h), Gas llI
(980 h) und Gas IV (480 h) bei 620 °C und 18 bar im Ni-Basis-Rohr.

In allen Gasen hat sich eine diunne, Cr-, Al, und Mn-haltige Oxidschicht ausgebildet. Diese
Elemente sind unterhalb der Oxidschicht verarmt. Dabei werden 15 bis 19 At.-% Cr in dem
Bereich direkt unter der Oxidschicht gemessen, im Vergleich zu 26 At.-% Cr im Grundwerk-
stoff (ESMA-Punktmessungen). Die lichtmikroskopischen Aufnahmen der geatzten Schliffe
zeigen die verarmte Zone als weiRes Band (Abbildung 54 oben). Die EBSD-Aufnahme in
Abbildung 55 zeigt, dass es sich hierbei um einen oberflachennahen Bereich aus rekristalli-

sierten Kornern handelt.

Vernickelung ™

Oxidschicht

Abbildung 55 Farbkodierte EBSD-Aufnahme vom Schiliff einer Probe aus 601 nach 960 h bei 620 °C und 18 bar in
Gas Il im Ni-Basis-Rohr (dunklere Bereiche haben eine schlechtere Signalqualitat).

= Eine Ursache fir die Rekristallisation ist die Oberflachenbehandlung. Die eingebrach-
ten Versetzungen durch das Schleifen der Proben fuhren bei der Auslagerung bei

620 °C zur Rekristallisation [102]. Gleichzeitig verarmt das Material in diesem Be-

84



reich, denn die hohe Versetzungsdichte beschleunigt die Diffusion von Cr, Al und Mn
zur Oxidschicht. Bei dieser Temperatur ist die Diffusion aus der Probenmitte relativ
langsam, sodass viele Leerstellen bzw. eine Zugspannung in der verarmten Zone

entstehen kdnnen. Diese fordert ebenfalls die Rekristallisation.

Mehr Details werden mit der Untersuchung der Schliffe mit BSE im REM sichtbar. Abbildung
56 zeigt reprasentative Stellen der Oxidschichten auf 601 in allen vier Gasen.

Vernickelung

Metallische

Gas|, 960 h Gasll, 95& "

Innere Oxidation

Gas Ill, 980 h Gas IV, 480 h _um

Abbildung 56 BSE-Aufnahmen der Oxidschichten auf 601 nach Auslagerung in Gas I-IV bei 620 °C und 18 bar im
Ni-Basis-Rohr. Die gestrichelte Linie deutet die Grenze zwischen der duf3eren Cr-reichen-Schicht und der inneren
Oxidation an.

Die BSE-Aufnahmen zeigen, dass die Schichten zwischen 70 bis 800 nm dick sind. In den
dickeren Bereichen sind an einigen Stellen metallische Partikel (hell) in der nach aul3en
wachsenden Oxidschicht sichtbar. Diese befinden sich meist direkt oberhalb der urspriingli-
chen Metalloberflache, manche sind weiter auRerhalb in der Oxidschicht. Die auf3ere Oxid-
schicht ist ungleichmafig und teilweise ports. Das innere Oxid (dunkel) verlauft teilweise

parallel zur Oberflache und teilweise entlang der Korngrenzen der rekristallisierten Korner.

An 601-Proben nach Auslagerung in Gas Il und IV wurden hochaufgeléste TEM-Aufnahmen
durchgefiihrt. Abbildung 57 zeigt HAADF-Aufnahmen und EDX-Elementverteilungsbilder
beispielhaft von 601 nach 480 h Auslagerung in Gas 1V, in den anderen TEM-Aufnahmen
wird ein ahnlicher Aufbau der Oxidschicht beobachtet.
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Abbildung 57 Oben: HAADF-Aufnahme einer Oxidschicht auf 601 nach 480 h Auslagerung in Gas IV bei 620 °C
und 18 bar im Ni-Basis-Rohr. Unten: VergroRerter HAADF-Ausschnitt und zugehorige Verteilungsbilder von O, C,
Cr, Mn, Si, Ni, Fe und Al. Die metallischen Partikel im Oxid an den Stellen a und b unterscheiden sich in der Zu-
sammensetzung.

Die Ubersichtsaufnahme (oben) eine Oxidschicht mit ungleichmaRiger Dicke und Struktur.
Die Elementverteilungsbilder zeigen, dass das nach aul3en gewachsene Oxid vorwiegend Cr
mit vereinzelten Mn-reichen Regionen im aufieren Bereich enthélt. EDX-Messungen zeigen
dort 60 At.-% O, 24 % Cr und 12 % Mn, was anndhernd der Zusammensetzung von MnCr,04
entspricht. Zudem hat sich ein inneres Al-Oxid gebildet. Eine dinne, Si-reiche Zone deutet
auf die Bildung eines Si-Oxids hin, diese ist als dinne, schwarze Linie auch in den BSE-
Aufnahmen erkennbar (Abbildung 56). Auffallig sind die metallischen Partikel im Oxid (Stelle
a). Diese Dbestehen hauptsachlich aus Ni, Fe und Cr im Verhaltnis
58 Ni / 16 Fe / 26 Cr (EDX-Messungen). Gleichzeitig wird Sauerstoff gemessen, sodass ein
Teil des gemessenen Cr vom umliegenden Cr.Os stammt. Der Al- und Si-Anteil liegt jeweils

unter 0,5 At.-%. Insgesamt ergibt sich eine sehr &hnliche Zusammensetzung zum Grund-
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werkstoff mit 55 At.-% Ni, 15 % Fe und 26 % Cr (Tabelle 3). An Stelle b ist ein Ni-reicher Par-

tikel zu sehen, der weder Fe noch Cr enthélt.

=> Li et al. [119] haben ebenfalls metallische Partikel in der &uf3eren Oxidschicht von
Cr-reichen Ni-Basislegierungen bei Metal Dusting-Bedingungen nachgewiesen.
Durch die hohe VergrofRerung und aufwendige Probenpraparation kann das Oxid mit
TEM nur sehr lokal untersucht werden.

Um die Elementverteilung nicht nur lokal mit TEM-EDX aufzulésen, wurden XPS-

Tiefenprofile aufgenommen (Abbildung 58).
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Abbildung 58 XPS-Tiefenprofile in den Oxidschichten auf 601 nach Auslagerung in den Gasen | (960 h), Il (960
h), 111 (980 h) und IV (480 h) bei 620 °C und 18 bar im Ni-Basis-Rohr. Die absolute Tiefe der Messungen ist mate-
rialabhangig, daher wird hier der Verlauf Giber der Sputterzeit dargestellt. Ab den senkrechten Markierungen der
Proben von Gas |, Il und IV wurden die Signale von Ti und Si nicht mehr aufgenommen.
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Beim Sputtern der Oberflache fir das Tiefenprofil treffen die Ar*-lonen unter 45° auf die Pro-
be, sodass durch die Unebenheiten der Oberflache ein ungleichmafiger Abtrag entsteht.

Dadurch ergeben sich die flachen und stark Gberlappenden XPS-Tiefenprofile.

Die XPS-Messungen bestétigen die Bildung einer aul3eren Cr-Oxidschicht und der inneren
Al-Oxidschicht. Zuséatzlich wird in der duf3eren Oxidschicht 1,0 - 1,6 At.-% Ti nachgewiesen.
In Gas | und IV wurde mehr Si in der Nahe der Oberflache angereichert.

= Dabei kann sich in Gas | aus dem Ni-Basis-Rohr (max. 1,6 Gew.-% Si) mit einem
Gleichgewichtspartialdruck von 1-10° bar Si(OH)s im Gas und auf der Probe anrei-
chern. Auf der Probe in Gas Il wird allerdings deutlich weniger Si angereichert, ob-
wohl im Gleichgewicht mit 5-107 bar Si(OH)4 eine Anreicherung mdglich ware. Da Si
ebenfalls von 601 selbst stammen kann, ist der Ursprung unklar.

Das in Gas IV gebildete Oxid weist weniger Al auf. Diese Probe wurde nur fir 480 h ausge-
lagert (im Vergleich zu knapp 1000 h der anderen Proben). Die bei diesen Bedingungen rela-
tiv langsame Diffusion von Al fiihrt dazu, dass sich dieses erst nach langeren Zeiten als Oxid
anreichert. In den zwei aggressivsten Gasen Il und IV zeigen die Proben eine deutlich gr6-
Rere Anreicherung von C. Diese hat ihr Maximum an der Gas/Oxid-Grenzflache und nimmt
zur Oxid/Metall-Grenzflache ab.

= Eine bei 650 °C in CO-H>-H20O gebildete Oxidschicht auf dem Stahl AISI 304 zeigt ei-

ne ahnlich verlaufende C- Anreichung [125].

Zur Bestimmung der Oxidphasen wurde Raman-Spektroskopie an den Probenoberflachen
durchgefuhrt, diese sind in Abbildung 59 dargestellt.
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Abbildung 59 Raman-Spektren von der Oberflache auf 601 nach Auslagerung in Gas | (960 h), 1l (960 h), IlI
(980 h) und IV (480 h) bei 620 °C und 18 bar im Ni-Basis-Rohr. Gemittelte Spektren aus jeweils mindestens 5
Messungen, jeweils aufgenommen mit Lasern mit 633 nm und 532 nm Wellenlange.

Cr,03 wird mit Banden bei 300, 350, 560 und 620 cm™ [175] nachgewiesen. Die Bande bei
690 cm™ wird (Cr,Mn);04 zugeordnet [182]. Fur die schwacheren Banden bei 530 cm™, um
650 cm™ und die Schulter um 710 cm™ ist die Zuordnung nicht eindeutig. Alle drei kdnnen
MnO. zeigen, wobei die Schulter um 710 cm™ von V§* im MnO; verursacht wird [186]. Alter-
nativ kann die Bande bei 530 cm™ Cr,Os [175] und die Bande um 650 cm™ einer leichten
Anreicherung von Cr,Os mit Fe [162] zugeordnet werden. Fir die Schulter bei 710 cm™ konn-
te eine partielle Substitution vom Cr3* im (Cr,Mn)s04 durch APF* verantwortlich sein (analog
zur Auswertung der Raman-Spektren in Kapitel 5.2.3). Allerdings zeigen die XPS- und TEM-
Analyse, dass kein Al im auReren Oxid vorliegt, sodass diese Moglichkeit ausgeschlossen
werden kann. Obwohl die XPS- und TEM-EDX-Messungen Si im Oxid zeigen, kédnnen in den
Raman-Spektren keine Si-Oxide nachgewiesen werden. Charakteristische Raman-Banden
liegen bei 460 cm fir amorphes SiO; [188], bei 420 cm™ fir kristallines SiO2 [189] und bei
990 cm! fur Cr-haltiges SiO; [190].

Nicht in Abbildung 59 gezeigt sind lokal auftretende Signale von TiO; (450 cm™ und 610 cm?
[191)]); schwéachere, lokale Banden von y-, 8- und a-Al,Os (ein Anstieg ab 1100 cm, Banden
bei 1170 cm?, 1390 cm™, 1410 cm™ [183, 184]) und auf allen Proben die D- und G-Bande
von C (1350 und 1600 cm™ [180, 181]). Insgesamt kann keine Verschiebung der Banden
oder Unterschiede in den Verhaltnissen der Intensitaten festgestellt werden. Die Zusammen-

setzung der Oxide wird demnach nicht von der Gaszusammensetzung beeinflusst.
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5.2.4.2 Modell der Oxidschichtbildung auf 601

=>» Aus der Charakterisierung ergibt sich das in Abbildung 60 dargestellte Modell fur die
Oxidschichtbildung auf 601 in den Gasen | bis IV bei 620 °C und 18 bar im Ni-Basis-
Rohr.

Metal Dusting Atmosphare

(Cr,Mn),0,

rekristallisierte/verarmte Zone in 601

Abbildung 60 Schema der Oxidschicht auf 601 nach Auslagerung bei Metal Dusting-Bedingungen bei 620 °C und
18 bar im Ni-Basis-Rohr. Der Aufbau der Oxidschicht in den Gasen I-IV unterscheidet sich im Wesentlichen in
Gehalt und Tiefe der C-Anreicherung.

Es bildet sich eine vorwiegend nach au3en wachsende Cr.Os-Schicht. Darunter ist nach den
TEM-EDX-Messungen Si angereichert (Abbildung 57). Dabei ist bekannt, dass sich an der
Oxid/Metall-Grenzflache Si-reiche Oxide bilden konnen und die Diffusion von Cr®* verringern
[192 bis 196]. Die als dunkle Linie erkennbare Si-reiche Phase (siehe Abbildung 57 (TEM-
EDX) und Abbildung 56 (BSE)) tritt verstarkt in Bereichen mit einer diinneren Cr.Os-Schicht
auf. Das spricht zusammen mit der thermodynamischen Stabilitat von SiO, zwischen Cr,Os
und Al,Os; (Abbildung 1) daflir, dass es sich hierbei um ein Si-Oxid handelt. Mittels Raman
konnte kein amorphes oder kristallines SiO., nachgewiesen werden. Nach den XPS-
Messungen (Abbildung 58) liegt Si vorwiegend nahe der Oberflache vor, die Verteilung deckt
sich nicht mit der in den TEM-EDX-Messungen. Daher ist unklar, in welcher Form Si im Oxid

vorliegt.

Auf der rechten Seite in Abbildung 60 ist der zweite Typ Mikrostruktur der Oxidschicht skiz-
ziert. Dabei ist die mutmalfiliche SiO2-Schicht diinner und unterbrochen, wahrend die aul3ere
Cr-haltige Schicht deutlich dicker ist. Im &ufReren Bereich bildet sich (Cr,Mn);O4, wie die
Elementverteilungen aus TEM-EDX (Abbildung 57) und XPS (Abbildung 58) sowie Raman-
Bande bei 690 cm™ (Abbildung 59) zeigen. Nach dem Ellingham-Richardson-Diagramm
(Abbildung 1) wird die Bildung von MnCr,O4 aus Mn und Cr bei niedrigeren poz als Cr.O3
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erwartet. Kommerzielle Legierungen zeigen oft die beobachtete Bildung von (Cr,Mn)s04 an
der Gas/Oxid-Grenzflache. Diese wird auf die niedrige Mn-Konzentration in der Legierung
und damit niedrige Mn-Aktivitat im Oxid zuriickgefuhrt [2]. Es bildet sich dennoch ein
Mn-haltiges Oxid, da der Diffusionskoeffizient von Mn?*3* in Cr,Os; hoher ist als von Cr3*
[197].

Wahrend das Cr,Os/Spinell Verhaltnis in dieser Arbeit in den vier Gasmischungen gleich ist,
zeigen Guo et al. [109], dass sich auf 601 bei 750 °C in 10 Vol.-% CO, 90% Ar mehr Cr.O3
bildet als in 20 % CO, 25 % H», 15 % CO», 10 % H,0 und 30 % Ar. Demnach ist es mdglich,
dass die Spinellbildung durch CO,, H>O und H; verstéarkt wird.

Es bildet sich inneres Al,Os, das in den drei Kristallstrukturen y, 8, und a vorliegt. Bei der
Bildung des inneren Oxids kommt es zur Volumenausdehnung, die das Metallgitter unter
Druck setzt. Um die Spannungen auszugleichen, kann eine Leerstellendiffusion im Metall
stattfinden [198, 199]. Diese fuhrt dazu, dass sich metallische Partikel in der &uReren Oxid-
schicht bilden. Interessant ist, dass der verarmte Bereich gleichzeitig durch die Auswartsdif-
fusion von Cr-, Si- und Mn-Leerstellen unter Zugspannungen steht. Diese Verarmung geht
meist tiefer (1-3 pum) in das Material als die innere Oxidation (um 0,2 um), sodass beide
Spannungszustande nebeneinander vorliegen. Durch angelegte Spannung kann es zu einer
Diffusion der Leerstellen im Metall VX, kommen, analog zum Nabarro-Herring-Kriechen
[199]. Dabei diffundieren VX, zu den Bereichen mit hoher Druckspannung neben der inne-
ren Oxidation. Wenn Phasen- oder Korngrenzen vorhanden sind, kann die VX, -Diffusion
entlang dieser stattfinden. Dies entspricht dem Coble-Kriechen [7, 199]. Uber diesen Mecha-
nismus kann die Bildung metallischer Partikel in der Oxidschicht erklart werden. Alternativ
schlagen Schimmel et al. [200] vor, dass ein Aktivitatsgradient zwischen der Probenmitte und
der Oberflache anliegt, der zur Auswartsdiffusion der metallischen Elemente und Bildung

metallischer Partikel au3erhalb der urspriinglichen Oberflache flhrt.

Waéhrend die Bildung einer durchgehenden Al,Os-Schicht einen sehr guten Schutz ermdglicht
[201], kann die vereinzelte innere Oxidation zur Bildung metallischer Partikel im Oxid und
damit einem friiheren Versagen fihren. Fabas et al. [202] zeigen, dass die Legierung 690
durch die fehlende Al,Os-Bildung eine hohere Bestandigkeit bei Metal Dusting-Bedingungen
bei 570 °C erreicht als der hochlegierte Werkstoff 693 mit 3 Gew.-% Al. Analog argumentie-
ren Rouaix-Vande Put et al. [203], dass das Versagen der Cr,O3-Schicht auf 601 auf die in-

nere Oxidation von Al zuriickzufiihren ist.

Vereinzelt sind metallische Partikel im auReren Teil der Oxidschicht erkennbar. Die TEM-
EDX-Aufnahmen mehrerer Partikel zeigen, dass diese weniger Cr enthalten als die Partikel
direkt an der Oxid/Metall-Grenzflache. Ein metallischer Partikel weiter aul3en enthalt nur
noch Ni. Diese Elementverteilung entspricht der Stabilitdt der jeweiligen Oxide nach Abbil-

dung 1. Bei den gewéahlten Bedingungen ist NiO nicht stabil, Fe kann jedoch oxidiert werden.
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Wenn das metallische Partikel weiter auf3en in der Schicht vorliegt, ist der po. héher, ent-

sprechend werden Cr und Fe oxidiert. Dafir spricht die Raman-Bande bei 650 cm™, die nach

[162] eine leichte Fe-Anreicherung im Cr.O3 zeigt.

Anhand des Aufbaus der Oxidschicht kénnen Rickschliisse auf den Versagensmechanis-

mus getroffen werden. Im Vergleich mit den in Abbildung 9 vorgestellten Hypothesen 1a bis

1d ergibt sich, dass nicht einzelne Mechanismen, sondern deren Gesamtheit zum Versagen

fuhrt. Folgendes konnte in dieser Arbeit festgestellt werden:

la Risse, Gas gelangt durch das Oxid: Es liegen (noch) keine Risse vor, jedoch besteht

1b

1c

1d
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eine geringe Porositat in dem auflersten Teil der Oxidschicht. Durch diese kann Gas
eindringen, wobei fir die C-Abscheidung am Metall ein offenes Porennetzwerk durch
die gesamte Oxidschicht notig ware. Diese wirde analog den Zugang von O, zum Me-
tall erlauben. Trotz Verarmung ist ausreichend Cr vorhanden, um Cr,03 zu bilden und
die fortschreitende C-Eindiffusion vorerst zu unterbinden. Daher kann diese Hypothese
nicht bestatigt werden.

Verstarkte Dissoziation von CO und/oder Diffusion von C durch Spinelle: Es wird
(Cr,Mn)304 gebildet. In diesem kann mehr C gel6st werden als in Cr,03, sodass es die
C-Eindiffusion ins Oxid verstarkt [204].

Ni-Verunreinigungen bilden einen Pfad: Im Oxid liegen metallische Partikel vor. Nach
Zeng et al. [116] kdnnen sich diese durch die Reduktion von Ni- und Fe-haltigem Spinell
bilden. Dies kann hier nicht beobachtet werden, stattdessen wird an dieser Stelle ein
neuer Mechanismus vorgeschlagen: Durch die innere Oxidation von Al bilden sich me-
tallische Partikel mit einer dem Grundwerkstoff ahnlichen Zusammensetzung. Bei der
Bewegung dieser Partikel zu héheren po2 werden Fe und Cr oxidiert. Es entsteht ein Ni-
reicher Partikel nahe der Gas/Oxid-Grenzflache. Sobald C aus dem Gas oder durch
den Spinell zu dem Ni-Partikel gelangt, kann dieses die Graphitbildung katalysieren
[103, 180]. Durch die Volumenausdehnung platzt der dariiber liegende Teil der Oxid-
schicht ab. Liegen mehrere metallische Partikel in einer Verkettung vor, diffundiert C tie-
fer in die Oxidschicht und kann im Versagensfall die Pitbildung ausldsen.
Wichtig ist, dass die metallischen Partikel in der Oxidschicht einen anderen Ursprung
und eine andere Rolle im Versagen des Materials durch Metal Dusting haben als der
,Metal Dust®, der im Coke verteilt ist (siehe Schritt 4 in Abbildung 9).

C-Anlagerungen an den Korngrenzen: Mittels XPS und Raman-Spektroskopie konnte
eine Anreicherung von C im Oxid nachgewiesen werden. Das zeigt, dass C angerei-
chert wird, jedoch kein vollstandiger Pfad des C bis zum Grundwerkstoff vorliegt, der
die Pitbildung hervorruft. In welcher Form C vorliegt, kann hier nicht nachgewiesen
werden. In den XPS-Messungen zeigt sich allerdings, dass in den aggressiveren Gasen

[l und IV eine starkere und tiefergehende C-Anreicherung vorliegt.



Im Gesamtbild ergibt sich ein Zusammenspiel aus Porositat, metallischen Partikeln im Oxid,
erleichterter Eindiffusion von C im MnCr,O4 und der Anreicherung von C als Ursachen des
Versagens. Dabei sind die ersten drei Faktoren fur die Oxide in den Gasen I-IV gleich, wah-
rend sich der Grad der C-Anreichung unterscheidet. Diese wird durch die Triebkraft der
C-Abscheidung aus dem Gas bestimmt. Sie bestimmt, wie aggressiv der Metal Dusting-
Angriff ist. Eine verlassliche Beschreibung der Triebkraft zur C-Abscheidung ist daher essen-

ziell und wird in Kapitel 5.2.4.4 betrachtet.

5.2.4.3 Schitzende Oxidschichten auf anderen Legierungen

Neben 601 wurden finf weitere Legierungen bei den Metal Dusting-Auslagerungen unter-
sucht. Die unterschiedliche Bestandigkeit der Legierungen wird vor allem auf deren Zusam-
mensetzung und die daraus resultierenden Oxidschichten zuriickgefuihrt. Dabei basiert die
Charakterisierung der Oxide vorwiegend auf Raman-Spektroskopie. Abbildung 61 gibt eine
Ubersicht Gber den Angriff in Abhangigkeit vom Al- und Cr-Anteil der Legierungen.

54 APMT
@ schnellere Cr-Diffusion im Ferrit
- |und hoher Al-Anteil
4
$ 34 Ni-Basis-Legierungen: hohe Cr- und hohe Al-Anteile verbessern die Bestandigkeit
% 602 CA 699 XA
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le— Starker Angriff innere Oxidation Cu verringert
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Abbildung 61 Ubersicht iiber die bei den Metal Dusting-Bedingungen getesteten Legierungen iiber dem Cr- und
Al-Anteil und weiteren Eigenschaften, die die Besténdigkeit beeinflussen. Makroskopische Aufnahmen zeigen
Proben nach Auslagerung bei 620 °C und 18 bar in Gas IV nach 960 h bzw. fiir 601 nach 480 h.

Alle getesteten Legierungen aufer 699 XA enthalten Mn und kénnen entsprechend
(Cr,Mn)304 bilden (siehe Abbildung 47). Raman-Messungen zeigen entsprechende Banden
um 690 cm™? auf Proben aus 690 und HR-235. Auf APMT bildet sich ebenfalls Spinell mit
einer Bande um 700 cm™, die Verschiebung zu héheren Wellenzahlen wird durch die partiel-

le Substitution der Kationen mit Al** verursacht (analog zur Diskussion in Kapitel 5.2.3).

= Trotz der Bildung von Spinellen auf diesen Legierungen wird in den aggressiven Ga-
sen IlIl und IV kein starker Metal Dusting-Angriff festgestellt. Das kann auf andere Ei-

genschaften der Oxidschichten zurtickgefuhrt werden:
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o 690 enthalt mehr Cr und weniger Al als 601 (siehe Tabelle 3). Die innere Oxi-
dation von Al (siehe Modell in Abbildung 60) und einhergehende Bildung me-
tallischer Partikel im Cr.O3 spielt daher eine untergeordnete Rolle. Dadurch
wird die Eindiffusion von C durch das Oxid unwahrscheinlicher, es entstehen
weniger Pits.

o HR-235 enthéalt ebenfalls weniger Al und mehr Cr als 601, wobei die Abschei-
dung von C zusétzlich durch Cu unterbunden wird [205].

o APMT ist ferritisch und bildet durch den hohen Al-Anteil ein schiitzendes Oxid
aus Al,Os aus. Dieses liegt als y-, 6-, und a-Al.O3 vor, Cr.O3; kann mit Raman-
Spektroskopie nicht nachgewiesen werden. Durchgehende Schichten aus
AlO3 sind bekannt dafiir, die Metal Dusting-Bestandigkeit zu erhéhen [119,
145, 206]. Das wird auf die niedrige Loslichkeit und Diffusionsrate von C in

Al,O3 zuriickgefihrt.

Die Legierungen 602 CA und 699 XA weisen mit 2,1 bzw. 1,9 Gew.-% von den getesteten
Ni-Basis-Legierungen den hdchsten Al-Gehalt auf. Raman-Messungen bestatigen die Bil-
dung von Al,Os auf 602 CA und 699 XA (hier nicht gezeigt). Wenn sich eine durchgangigere
Al,O3-Schicht als auf 601 mit 1,2 Gew.-% Al bildet, schiitzt diese das Metall besser vor der
Pitbildung. Der Angriff von 602 CA in Gas lll und IV kann auf den geringeren Cr-Gehalt von
26,7 Gew.-% (699 XA: 30,1 Gew.-%), die zusatzlich geringere Cr-Verfiigbarkeit durch die
primaren Cr-Carbide, den hoheren Fe-Gehalt von 9,7 Gew.-% (699 XA: 0,6 Gew.-%) und
den Mn-Zusatz zurtckgefuhrt werden.

Das Zusammenwirken aller Oxidbildner ist somit entscheidend. Dabei kann im Fall von Cr
mit einem hoéheren Gehalt eine schiitzendere Wirkung erzielt werden, wahrend der Effekt
von Al positiv und negativ sein kann: Durch die Bildung einer durchgangigen Al,Os-Schicht
an der Oberflache kann eine hohe Metal Dusting-Bestandigkeit gewéhrt werden. Allerdings
kann sich durch niedrige Temperaturen und geringe Al-Anteile eine Zone mit innerer Oxidati-
on bilden, durch die metallische Partikel im Cr.Os entstehen. Diese erleichtern die

C-Eindiffusion und fuhren zu einem friiheren Versagen der Oxidschicht.

5.2.4.4 Theoretische Beschreibung der Metal Dusting-Aggressivitat

Die Massenanderungen (Abbildung 52) und makroskopischen Aufnahmen (Abbildung 53)
zeigen, dass der Metal Dusting-Angriff auf den Legierungen mit der Gaszusammensetzung
variiert. Um die experimentell beobachtete Aggressivitat quantitativ zu beschreiben, kann der
Verlust der spezifischen Netto-Masse (Abbildung 52), das Wachstum der Pits oder die Inku-
bationszeit verglichen werden [207]. Ideal ist die Bestimmung der Pittiefe, da diese Ruck-
schlisse auf die verbleibende Wanddicke des Materials erlaubt. Dies ist jedoch sehr auf-

wendig, da Schliffe wiederum nur eine Ebene der Pits zeigen. In oberflachenabbildenden
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Methoden kénnen Rickstande des Cokes falschlicherweise als Metall interpretiert werden.
Mittels Computertomographie kann die exakte Pittiefe bestimmt werden [208], dies ist jedoch
sehr aufwendig. Praktikabler ist die Bestimmung des Pitdurchmessers. Abbildung 62 zeigt
die Anderung des gleichwertigen Pitdurchmessers (links) auf 601 in den verschiedenen Ga-

sen (in Gas | sind keine Pits entstanden).
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Abbildung 62 Links: Verénderung des gleichwertigen Durchmessers grof3er Pits auf 601 in Gas I, Il und IV, be-

stimmt an makroskopischen Aufnahmen. Rechts: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Schliffe von Proben nach
Ende der letzten Auslagerung (abweichende MaR3stabe). Nach [144]

Die Pits im Schliff (rechts) sind firr alle Gase halbkreisformig. Das zeigt, dass die Form der
Pits in allen Gasen &hnlich ist. Daher kann statt der Pittiefe der Pitdurchmesser, ausgewertet
an makroskopischen Aufnahmen der Oberflachen, zum Vergleich der Aggressivitat verwen-
det werden.

= Das Wachstum der Pits kann fiir lange Zeiten als linear angenahert werden, zu Be-
ginn kann jedoch ein nicht-lineares Wachstum vorliegen [209]. Die Pits in Gas IV zei-
gen ein nicht-lineares Wachstum: Wird der Pitdurchmesser linear zu kirzeren Zeiten
extrapoliert, ergibt sich eine ,negative” Inkubationszeit. Somit kann die lineare Anna-
herung nicht genutzt werden, um die Inkubationszeit oder die Pitwachstumsrate zu
bestimmen. In dieser Arbeit wird die Aggressivitdt daher Uber das laterale Pitwachs-
tum eingeordnet, dieses ist der Quotient aus dem mittleren gleichwertigen Pitdurch-
messer nach der langsten Auslagerung jedes Versuchs und der jeweiligen Auslage-
rungszeit. Damit kann der wichtigste Aspekt des Pitwachstums beschrieben werden —
in aggressiveren Gasen bilden sich friiher gréRere Pits, das ergibt ein grol3eres late-

rales Pitwachstum.

Abbildung 63 zeigt die theoretische Beschreibung der Aggressivitdt — der Kohlen-

stoffaktivitdten Uber verschiedene Berechnungen und dem CO/H; Verhéaltnis nach
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Tabelle 9 — aufgetragen Uber der experimentell bestimmten Aggressivitat — dem late-

ralen Pitwachstum.

Gas Gas Gas Gas IV
a. CO/H,
250 - -&-
] aCSyn [
2004 H® n . L
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Abbildung 63 Auftragung der berechneten Parameter zur Abschatzung der Metal Dusting-Aggressivitat fur die vier
getesteten Gasmischungen Uber dem lateralen Pitwachstum von je 10 Pits nach der jeweils maximalen Auslage-
rungszeit auf 601 bei 620 °C und 18 bar im Ni-Basis-Rohr. Nach [144].

acsyn, aceoud UNd acsynwes zeigen keinen Zusammenhang mit der Aggressivitat der
Gase, wahrend CO/H, und acmetast €ine positive Korrelation aufweisen. Die Ursachen
hierfir werden im Folgenden diskutiert.

acsyn, aceoud - IN dieser Arbeit wurden die Gase | bis IV so gewahlt, dass fir alle Mischungen
acsyn=206 (nach Gleichung (22)) und aceous=62 (nach Gleichung (23)) gilt, die Koh-
lenstoffaktivitat dieser Reaktionen ist konstant. Der deutlich unterschiedliche Angriff
zeigt, dass diese Parameter nicht geeignet sind, um die Aggressivitat des Gases zu
beschreiben. Damit kann das Ergebnis aus anderen Studien bestatigt werden, dass
die Synthesegas- und Boudouardreaktion nicht allein fir den Angriff entscheidend
sind [101, 105, 107].

acsynwes — Die Ergebnisse in Abbildung 64 zeigen einen umgekehrten Zusammenhang zwi-
schen acsynwes (=acsoudwes) und der Aggressivitat im Vergleich mit der Studie von
Hermse et al. [107] .
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Abbildung 64 Kohlenstoffaktivitaten der urspringlichen Gasmischung dieser Arbeit und der Gase im Gleichge-
wicht mit der Wasser-Gas-Shift Reaktion im Vergleich mit Ergebnissen von Hermse et al. [107]. Nach [144]

CO/H2

Statt einer positiven Abhangigkeit der beobachteten Aggressivitat von acsynwes wird in
dieser Arbeit eine negative Abhangigkeit beobachtet. Ursache fiir die Unterschiede in
den Studien konnten andere Einflussfaktoren, wie die katalytische Aktivitat der Ober-
flachen (Proben, Rohrmaterial) und damit die experimentell ablaufenden Reaktionen
sein. Festzuhalten ist, dass diese Methode keine konsistente Einschatzung der Ag-

gressivitat ermoglicht.

Verhaltnis - Der Einfluss des CO/H; Verhéltnisses in CO-H, Gasmischungen, z.T.
unter Zugabe von Wasser, wurde in verschiedenen Studien untersucht. Ein Vergleich
zeigt, dass das CO/H; Verhéltnis des maximalen Angriffs um 600 + 50 °C zwischen 1
und 4 variiert [144]. Diese Abweichung hat verschiedene Ursachen, darunter das
Fe/Ni-Verhdltnis der Legierung [103]. Zudem kann in Hz-armen Gasen H;O) zu H>
reagieren (Gleichung (18)) und einer verstarkten C-Abscheidung fiihren (siehe Kapitel
2.3.1) [210]. In Hz-reichen Gasen dagegen wird H>O nicht reduziert, aber bevorzugt
adsorbiert [100] und verringert die C-Abscheidung [210].

Der H,O- und CO.-Anteil kann daher wesentlich zur Aggressivitat des Gases beitra-
gen, diese Komponenten werden im CO/H; Verhdltnis jedoch nicht berlicksichtigt.
Daher kann das CO/H,-Verhaltnis nicht zur Beschreibung der Aggressivitat verwen-
det werden, wenn sich die Bedingungen stark unterscheiden. Innerhalb der Ergebnis-
se dieser Arbeit korreliert das CO/H-Verhaltnis gut mit der beobachteten Aggressivi-
tat (siehe Abbildung 63).

acmetast - SOWOhI acmetast als auch die Anderung der Gaszusammensetzung (Abbildung 43)

dienen als Orientierung fiur die erwarteten Anderungen des Gases. Tatsachlich wird
bei Laborversuch und Praxis das Gleichgewicht im Gesamtsystem nicht erreicht. Lo-

kale Anderungen des Gases nahe der Oberflache in einer laminaren Strdmung kon-
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nen jedoch davon abweichen und sind entscheidend fir den Metal Dusting-Angriff.
Dennoch kann die Aggressivitdt mithilfe des metastabilen thermodynamischen
Gleichgewichts gut beschrieben werden (Abbildung 63). Diese Methode bildet im Ge-
gensatz zu den anderen Rechenwegen die Vielzahl an Reaktionen zwischen dem
Metal Dusting-Gas und der Oxidoberflache ab (siehe Abbildung 45). Fir eine Verbes-
serung der Methode koénnten die Reaktionen mit der Oxidschicht sowie kinetische

und katalytische Effekte berticksichtigt werden.

Durch den Vergleich der Parameter zur Beschreibung der Aggressivitat kann die
Vergleichbarkeit zwischen Studien und die Beschreibung neuer Prozesse hinsichtlich
des zu erwartenden Metal Dusting-Angriffs verbessert werden. Das System kann am
besten mit acmeast UNter Berlcksichtigung des Drucks (siehe Kapitel 5.2.2.1) be-

schrieben werden.



6 Vergleichende Diskussion

Im Folgenden werden Gemeinsamkeiten und Unterschiede zwischen der Oxidation in be-
feuchteter Luft und bei Metal Dusting-Bedingungen diskutiert.

6.1 Druckeinfluss

Fir den Einfluss des Drucks auf die Oxidschichtdicke wird zwischen diinnen Oxidschichten
vor und dicken Oxidschichten nach Breakaway (nur in befeuchteter Luft) unterschieden. Bei
dinnen Oxidschichten kann mittels quasi-isothermer Auslagerung kein Unterschied in der
Massenzunahme festgestellt werden (DMV 304 HCu bei 400 und 500 °C in befeuchteter Luft
in Abbildung 33 und 601 bei Metal Dusting-Bedingungen vor der Inkubation in Abbildung 46).
Fir dicke Fe-reiche Oxidschichten, also im Breakaway, verringert sich bei 500 °C im Al,Os-
und im Quarzrohr die Schichtdicke unter Druck (T22 in befeuchteter Luft, Abbildung 18). Da
das Oxidwachstum diffusionskontrolliert ist, deuten diese Ergebnisse darauf hin, dass die
Diffusionsrate im Oxid bei erhdhtem Druck verringert ist. Ursache dafuir kdnnen Anderungen
im Geflige, der Defektstruktur oder partielle Substitution der Elemente an den Korngrenzen

sein.

Fir die meisten dinnen Oxidschichten konnten weiterhin keine Verénderungen in der Mor-
phologie und den Phasen der Oxide mit dem Druck festgestellt werden (DMV 304 HCu bei
400 und 500 °C im ET45-Rohr in Abbildung 38 sowie 601, 602 CA, 690 und HR-235 im
Ni-Basis-Rohr in Abbildung 47). Lediglich auf DMV 304 HCu ist bei 650 °C und 20 bar im
ET45-Rohr vor dem Breakaway ein Spinell mit veréanderter Zusammensetzung nachweisbar
(siehe Kapitel 5.1.5.2). Dies kann auf die verstarkte Cr-Verarmung durch Bildung von
CrO2(OH); zurtickgefiihrt werden, die indirekt mit dem Druck zusammenhangt (Abbildung 4).
An den dickeren, Fe-reichen Oxidschichten auf T22 wird bei 20 bar (im Al.Os-Rohr, ohne
CrO2(OH)2 im Gas) bis 0,2 At.-% Cr im auferen Oxid angereichert (Abbildung 21). Im Ver-
gleich dazu: Der Cr-Gehalt der auReren Oxidschicht nach Auslagerung bei 1 bar fallt unter
die Nachweisgrenze der ESMA von 0,1 At.-%. Die Cr-Anreicherung bei 20 bar kann auf eine
erhohte Cr¥*-Diffusion entlang der Korngrenzen oder den Transport von CrO,(OH). im Po-
rennetzwerk zurickgefiinrt werden. Bei letzterem ist eine erhdhte Cr-Abscheidung nach

Gleichung (29) zu erwarten.

In befeuchteter Luft bilden sich bei 400 und 500 °C Oxidplattchen an der Oberflache der Fe-
Oxide, diese werden bei Metal Dusting-Bedingungen nicht beobachtet. Das Plattchenwachs-
tum kann durch OH- Gruppen an der Oberflache und die damit verbundene héhere Oberfla-
chendiffusion erklart werden [71, 75]. Die Auslagerungen von T22 bei 400 und 500 °C im
Al,Os-Rohr zeigen, dass bei 20 bar groRere Plattchen entstehen (Abbildung 20). Das wird

darauf zurickgefuhrt, dass mit hdherem Gesamtdruck der Bedeckungsgrad mit H.O bis zur
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Bildung einer Monolage zunimmt. Dadurch erhdht sich wiederum die Oberflachendiffusion
und das Plattchenwachstum. Bei CrO»(OH)z-haltigen Bedingungen (im ET45-Rohr) bilden
sich unabhangig vom Druck groRere Plattchen. Das deutet auf einen Zusammenhang zwi-

schen der Adsorption von CrO2(OH). und der Oberflachendiffusion hin.

Fir DMV 304 HCu in befeuchteter Luft bei 650 °C und fur 601 bei Metal Dusting-
Bedingungen wird jeweils ein friheres Versagen der Oxidschicht unter Druck beobachtet.
Das Versagen auf3ert sich dabei fir DMV 304 HCu in einer Fe-reichen, schnell wachsenden
Oxidschicht und wird durch den Verlust von Cr tber die erhdhte Bildung von CrO»(OH), aus-
gelost. Fur 601 bei Metal Dusting-Bedingungen tritt das frihere Versagen in der Bildung von
Pits trotz niedriger katalytischer Aktivitat von Ni auf (siehe Vergleich mit reinem Ni, Abbildung
46). Im Gegensatz zum Versagen von DMV 304 HCu in befeuchteter Luft kann bei den Metal
Dusting-Bedingungen die Verarmung von Cr Uber flichtiges Cr(OH). vernachlassigt werden
(Kapitel 5.2.3.1). Fir das frihere Versagen der Oxidschichten unter Druck bei Metal Dusting-
Bedingungen wurden verschiedene Ursachen vorgeschlagen. Der Mechanismus konnte auf-

grund der diinnen Schichten nicht abschlielBend geklart werden.
Fir beide Formen der Korrosion lasst sich zusammenfassen:

e Schichtdicke und -wachstum von dinnen Oxidschichten sind, soweit nachweisbar,
vom Druck unabhangig.

e Bei den schneller wachsenden Oxidschichten auf T22 bei 500 °C in niedrigem
Pcroz(ony2 ist die Diffusionsrate bzw. das Schichtwachstum unter Druck etwas geringer.
Bei hohem pcro2ony2 (im ET45-Rohr) ist hingegen kein signifikanter Unterschied er-
kennbar.

o Anhand der Plattchenbildung wurde beobachtet, dass die Oberflachendiffusion von
Vgs auf Fe,Os unter Druck durch Ausbildung einer H,O-haltigen Monolage erhoht
wird.

e Das Versagen der schitzenden Oxidschicht (Breakaway oder Pitbildung) kann durch
erhohten Druck beschleunigt werden. Ursachen hierfir sind systemabhangig.

Fur die industrielle Anwendung bedeuten die Ergebnisse, dass — zumindest fur die hier un-
tersuchten Bedingungen — kein signifikanter Einfluss des Drucks auf die Eigenschaften din-
ne Oxidschichten zu erwarten ist. Das Versagen der Oxidschichten hingegen, und damit der
beschleunigte Korrosionsangriff der Bauteile, tritt bei erh6htem Druck friiher auf. Daher kann
die Lebensdauer der Legierungen bei atmospharischem und erhéhtem Druck nicht gleichge-
setzt werden. Dies schrankt die Ubertragbarkeit von Ergebnissen aus Laborversuchen bei
1 bar auf Prozessbedingungen bei erhdéhtem Druck ein. Fir entsprechende Anwendungen
kénnen Laborversuche bei erhéhtem Druck erforderlich sein, um die Prozessbedingungen

bestmdglich nachzustellen.
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6.2 Einfluss des Rohrmaterials

Allgemein gilt, dass die Rohrmaterialien an der Oberflache mit dem Gas reagieren und des-
sen Zusammensetzung verandern konnen. In welchen Fallen diese Veranderung den Korro-
sionsangriff auf den Proben beeinflusst, héngt stark von den Bedingungen (Partialdriicke
flichtiger MOxHy, selektive Adsorption beispielsweise von Wasserdampf, andere Verunreini-
gungen, Reaktivitat des Gases) und den Proben selbst (Gehalt Oxidbildner und Katalysato-
ren) ab. Der Partialdruck der flichtigen MO4Hy, die sich an der Rohrwand bilden kénnen, ist
stark von den Bedingungen abhangig. Fur die Auslagerungen in befeuchteter Luft sind die
entsprechenden Partialdricke im thermodynamischen Gleichgewicht in Abbildung 17 und fir

die Metal Dusting-Bedingungen in Abbildung 42 dargestellt.

Fur alle untersuchten Bedingungen hat Si(OH). den héochsten Partialdruck der flichtigen
MOxHy. Mit den Charakterisierungsmethoden, die fir die in befeuchteter Luft ausgelagerten
Proben verwendet wurden, konnte der Cr-Gehalt im Oxid mittels ESMA quantitativ hachge-
wiesen werden (u. a. Abbildung 32), der Si-Gehalt dagegen war zu gering. Von 601 wurden
nach Auslagerung bei Metal Dusting-Bedingungen XPS-Tiefenprofile aufgenommen
(Abbildung 58). Mit dieser Methode kann Si eindeutig nachgewiesen werden. Die Tiefenprofi-
le zeigen, dass Si nach Auslagerung in Gas | starker an der Oberflache angereichert ist als
nach Auslagerung in Gas IV. Dies kann auf den hoheren psionys im thermodynamischen
Gleichgewicht von Gas | mit SiO, zurtickgefuihrt werden (Abbildung 42). Das rechte Dia-
gramm in Abbildung 65 zeigt, dass die Si-Anreicherung durch die Auslagerung in Gas | quali-

tativ mit EDX-Messungen an der Oberflache bestatigt werden kann.
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Abbildung 65 Vergleich der Si-Kal Signale an der Oberflache. Links: Oberflache von DMV 304 HCu Proben nach
Auslagerung bei 500 °C, Rechts: Oberflache von 602 CA nach Auslagerung bei 620 °C und 18 bar im Ni-Basis-
Rohr

Die hochste Si-Konzentration bei den Auslagerungen in befeuchteter Luft wird auf den din-

nen, langsam wachsenden Oxidschichten erwartet. Fir EDX-Messungen zum qualitativen
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Nachweis von Si wurden entsprechend die Oxidoberflache von DMV 304 HCu nach Auslage-
rung im Quarz- und ET45-Rohr bei 500 °C ausgewahlt (Abbildung 65 links). Die Legierung
enthalt 0,2 Gew.-% Si, daher wird bei allen Bedingungen Si nachgewiesen. Die Probe, die
fur 1000 h bei 1 bar im Quarzrohr ausgelagert wurde, zeigt eine geringfligige zusatzliche
Anreicherung von Si. Im Vergleich dazu hat sich nach 310 h im Quarzrohr bei 20 bar weniger
Si abgeschieden, obwohl der berechnete psions Um mehrere GréRenordnungen hoher ist
(Abbildung 17). Das bestitigt, dass bei den untersuchten Bedingungen unabhéngig von dem
hohen psionys IMm thermodynamischen Gleichgewicht kaum Si abgeschieden bzw. in die

Oxidschichten aufgenommen wird.

Die Bildung von CrO»(OH), wird bei hohen po. beglnstigt. Bei den Metal Dusting-
Bedingungen ist die dominante Cr-haltige Verbindung Cr(OH),, die mit < 2 - 106 bar einen
sehr niedrigen Partialdruck hat. Wahrend die schitzende Wirkung der Cr-Oxidschichten in
befeuchteter Luft mafRRgeblich von pcrozon)2 bestimmt wird, spielt die Cr-Verarmung (oder
-Anreicherung) bei Metal Dusting-Bedingungen keine Rolle. Fir die Oxidation in befeuchteter
Luft besteht zudem ein starker Einfluss des Gesamtdrucks auf die Cr-Anreicherung (siehe
Abbildung 31). Dies wird zum Einen mit dem héheren pcro2on)2 als im berechneten thermo-
dynamischen Gleichgewicht (siehe Abbildung 16) und zum Anderen mit der Reaktion des
CrO2(OH)2 mit den Sauerstoffleerstellen im Fe;Os3 (siehe Gleichung (29)) erklart.

In industriellen Prozessen liegen meist wesentlich héhere Strémungsgeschwindigkeiten vor
als in typischen Laborversuchen wie in dieser Arbeit. Dadurch kommt es in den Anlagen zu
einem erhdhten Gasaustausch, was die Bildung der fliichtigen MOyH, begunstigt [53]. Es ist
anzunehmen, dass die Cr-Verarmung in befeuchteter Luft in industriellen Bedingungen
schneller ablauft. Dadurch tritt das Breakaway friiher ein und es sind hoherlegierte Werkstof-
fe notig, um das Versagen zu vermeiden. Das CrO,(OH), im Gas scheidet sich auf Oberfla-
chen mit niedrigerer Cr-Aktivitat ab (Abbildung 25). Dies kdnnen beispielsweise Bauteile aus
niedriger legierten Werkstoffen sein. Weiterhin sinkt der pcrozconyz Mit der Temperatur
(Abbildung 17), sodass sich aus dem abkihlenden Gas ebenfalls Cr abscheiden kann. Ob
dies einen Einfluss auf das Produkt oder die Lebensdauer der Anlage hat, ist von dem Sys-
tem selbst abhéngig. Beispielsweise kann dadurch die Funktion von Katalysatoroberflachen
dauerhaft beeintrachtigt werden, wahrend Fe-reiche Oxidschichten weniger stark beeinflusst

werden.

Bei Metal Dusting-Bedingungen ist die Reaktivitdt des Gases entscheidend. Diese wird von
der Gaszusammensetzung bestimmt und kann sich in Anwesenheit von Ni- oder
Fe-Legierungen trotz der Oxidschicht durch deren katalytische Einflisse oder deren Adsorp-
tionseigenschaften andern. Bei den Auslagerungen im Al,Os- oder Quarzrohr im Vergleich
mit dem Ni-Basis-Rohr kann dennoch kein Unterschied im Angriff festgestellt werden. Das

wird darauf zurlckgefihrt, dass die katalytische Wirkung der Proben auf das Gas dem des
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Rohrmaterials Gberwiegt. Dennoch zeigen Unterschiede in den Anlauffarben (Abbildung 48)
und dem Spinell auf APMT (Abbildung 50), dass die Oxidschicht vom Rohrmaterial beein-
flusst wird. Bei langeren Auslagerungen, wie in der industriellen Anwendung, kann dies die

Inkubationszeit beeinflussen.

6.3 Aktivitatsgradienten

In befeuchteter Luft und bei den Metal Dusting-Bedingungen sind Aktivitatsgradienten ein-
zelner Elemente entscheidend fir die Reaktionen, die zum Versagen der Oxidschichten fuh-
ren. Dies wird fur DMV 304 HCu in befeuchteter Luft bei 650 °C und 20 bar beobachtet. Das
Breakaway wird in diesem Fall auf die Verarmung von Cr an der Oberflache durch die ver-
starkte Bildung von CrO2(OH). nach Gleichung (12) zurtickgefuhrt. Obwohl diese Auslage-
rungen im ET45-Rohr durchgefiihrt wurden und das Gas damit bereits CrO2(OH). enthalt,

kommt es zur Verarmung von Cr durch ein Aktivitatsgeféalle vom Cr-reichen Oxid zum Gas.

Bei den Metal Dusting-Auslagerungen ist ebenfalls ein Aktivitatsgradient entscheidend, aller-
dings fir die C-Abscheidung aus dem Gas in das Oxid. Diese Triebkraft kann fur die Ausla-
gerungen in den Gasen | bis IV bei 620 °C und 18 bar von den verschiedenen verglichenen
Parametern am besten mit acmewast beschrieben werden. In der Versuchsreihe wurden Gase
mit verschiedenen acmetast UNtersucht. Gezeigt wurde, dass der Kohlenstoffgehalt der Oxid-
schichten bei 601 vor allem vom Gas und weniger von der Legierungszusammensetzung

bestimmt wird.

Die Ergebnisse zeigen, dass die Kinetik der Reaktionen zwischen Gas und Oxid neben der
Temperatur und dem Druck wesentlich von der Aktivitat der zentralen Elemente bestimmt
wird. Obwohl diese in thermodynamischen Datenbanken hinterlegt sind, knnen zusatzliche
Effekte, wie die Reaktion von CrO2(OH), (Gleichung (29)) mit Sauerstoffleerstellen in Fe,O3
oder die Pitbildung auf 601 ohne katalytische Aktivitat von Ni (Kapitel 5.2.2.1), zu grundle-
genden Unterschieden zwischen thermodynamischen Modellen und experimentellen Be-
obachtungen fiihren. Fir die Auslegung von Anlagen mit neuen Prozessbedingungen muss

dieser Aspekt beachtet werden.
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7 Schlussfolgerung und Ausblick

In dieser Arbeit wurde die Oxidschichtbildung von Stéhlen in befeuchteter Luft bei

400 — 650°C und von Cr-reichen Fe- und Ni-Basis-Legierungen bei Metal Dusting-

Bedingungen bei 620 °C untersucht. Der Fokus lag dabei auf den Einflissen der Umge-

bungsfaktoren Druck, Material des Ofenrohrs, Temperatur und Gaszusammensetzung.

Gemeinsamkeiten

Fur diinne, Cr-reiche Oxidschichten aus Auslagerungen bei 1 und 20 bar in befeuch-
teter Luft kann kein Unterschied identifiziert werden. Das spricht dafiir, dass Studien
bei 1 bar fur diesen Aspekt vor dem Breakaway auch bei héheren Driicken Gultigkeit
behalten.

Das Versagen der Oxidschichten wird unter Druck beschleunigt. Dabei &uR3ert sich
das Versagen in befeuchteter Luft in Breakaway (DMV 304 HCu) und bei Metal
Dusting-Bedingungen in der Pithildung (601). Die Ursache flr das friihere Versagen
unter Druck ist systemabhangig. Laborversuchen bei erhéhtem Druck sind dement-
sprechend notwendig, wenn das Versagen der Oxidschichten und der Korrosionsan-
griff untersucht werden soll.

Neben Temperatur und Druck sind Aktivitdtsgradienten zwischen der Gasphase und
dem Oxid entscheidend in der Bildung fliichtiger Verbindungen oder der Abscheidung
aus dem Gas. Abschatzungen mit thermodynamischen Modellen entsprechender
Systeme konnen verbessert werden, indem dies bertcksichtigt wird. Langfristig kann
damit die Modellierung der Oxidation und Korrosion erméglicht werden, um die An-
zahl der Laborversuche zur Bestimmung geeigneter Werkstoffe fir industrielle Anla-

gen zu reduzieren.

Oxidation in befeuchteter Luft
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Dickere, Fe-reiche Oxidschichten (Breakaway) zeigen eine diinnere Schichtdicke bei
erhdhtem Druck, sofern kein CrO2(OH). im Gas angereichert ist (im Al.Os-Rohr).

In dieser Arbeit wurde eine starkere Cr-Abscheidung aus CrO,(OH). bei erhéhtem
Druck (20 bar) festgestellt. Dabei wird eine neue Reaktion von CrO2(OH). mit Sauer-
stoffleerstellen im Fe,Os vorgeschlagen (Gleichung (29)). Diese findet statt, wenn ein
entsprechender Aktivitdtsgradient von Cr vorliegt. In industriellen Anlagen muss ana-
log mit einem Einfluss der benachbarten Materialien gerechnet werden, wenn sich an
einem Material hohe Mengen MOxHy bilden und an einem anderen abscheiden kon-
nen.

Das Rohrmaterial (Al203, Quarz oder ET45) kann die Oberflachendiffusion beeinflus-
sen. Wenn diese in der industriellen Anwendung entscheidend ist, muss der Einfluss

der anderen Materialien im System bertcksichtigt werden. Genauso muss in Labor-



versuchen zur Untersuchung von Mechanismen, in denen die Oberflachendiffusion
eine Rolle spielt, der potentielle Einfluss des Rohrmaterials beachtet werden.

Durch die Cr-Anreicherung in den Fe-Oxiden bei Auslagerung im ET45-Rohr kénnen
sich die relativen Anteile im mehrlagigen Fe-Oxid andern. Nur in Einzelfallen (P91 bei
650 °C und 20 bar in befeuchteter Luft im ET45-Rohr) hat die Cr-Anreicherung einen
signifikanten Einfluss auf die Eigenschaften Oxidschicht. In den meisten Fallen kann
von einer guten Vergleichbarkeit der Schichtdicken im Breakaway von Studien aus
unterschiedlichen Versuchsaufbauten ausgegangen werden.

Die vorgestellten Ergebnisse zur Oxidschichtbildung auf T22 im Cr,Os-bildenden
ET45-Rohr bilden eine passende Basis fur die Beurteilung der Oxidation in industriel-
le Anwendungen, in denen hoch- und niedriglegierte Stahle nebeneinander vorliegen
konnen. Um die Mechanismen und die Kinetik des Schichtwachstums ohne den Ein-
fluss fliichtiger MOxHy zu verstehen, werden dagegen Laborversuche bendtigt, in de-
nen sich das Rohrmaterials moglichst inert verhalt.

Oxidation bei Metal Dusting-Bedingungen

Es wurde kein Einfluss des Rohrmaterials auf die Bestandigkeit gegen Metal Dusting
festgestellt. Der Einfluss der Gaszusammensetzung und des Drucks dominiert ge-
genlber dem des Rohrmaterials bei gleichbleibender Probenauswahl.

Es wurde ein Modell zum Versagen der Oxidschicht basierend auf vorhandenen Hy-
pothesen und neuen Ergebnissen aufgestellt. Ein entscheidender Faktor fir das Ver-
sagen ist dabei die Mikrostruktur der Oxidschicht, dazu gehéren der Anteil des
MnCr204-Spinells und der metallischen Partikel im auf3eren Oxid, beide werden von
der Zusammensetzung der Legierung bestimmt. Der zweite entscheidende Faktor ist
die C-Anreicherung im Oxid, die von dem Gas bestimmt wird. Das Modell erweitert
das Verstandnis fur das Versagen der Oxidschicht, auf dessen Basis die Entwicklung
von Legierungen und die Lebensdauervorhersage von Bauteilen bei Metal Dusting-
Bedingungen erfolgt.

Die beste Beschreibung der Triebkraft zur C-Abscheidung vom Gas in das Oxid wird
Uber die Kohlenstoffaktivitat des Gases im metastabilen thermodynamischen Gleich-
gewicht erreicht. Ein solcher Parameter ist wichtig, um das Metal Dusting-Risiko ab-
schatzen zu kdnnen, ohne fur die Auslegung jedes Prozesses neue Laborversuche
durchfihren zu mussen. Fir eine verlassliche Vorhersage der Bauteillebensdauer bei
neuen Prozessbedingungen missen das Verstandnis zum Versagen der Oxidschicht

und die theoretische Beschreibung der Aggressivitat weiter vertieft werden.
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