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Oxidation von ferritischen 9-12% Cr-Stiahlen in wasserdampfhaltigen
Atmosphiren bei 550 bis 650°C

von
Rolf Jorg Ehlers”
Willem J. Quadakkers

Kurzfassung:

Aufgrund 6konomischer und okologischer Uberlegungen besteht bei den Energieversorgungs-
unternehmen der Bedarf, in konventionellen Kraftwerken den thermischen Wirkungsgrad zu
erhohen, um sowohl den CO,-Ausstofl als auch den Brennstoffverbrauch zu senken. Die
Anhebung der Dampftemperatur von 535 auf 650°C und des Dampfdruckes von 185 auf 300
bar wiirde zu einer Einsparung von Brennstoff und des CO,-Austofles von mehr als 25%
fithren. Fiir diese fortschrittlichen Kraftwerke wurden eine Reihe hochwarmfester 9-12% Cr-
Stiahle als Konstruktionswerkstoffe entwickelt. Neben den mechanischen Eigenschaften ist
das Oxidationsverhalten der neuen Materialien ein Faktor geworden, der bei der Auswahl
immer wichtiger wird. Wihrend die Stihle bei der Auslagerung in Sauerstoff oder Luft eine
sehr gute Oxidationsbestéindigkeit aufweisen, ist bekannt, daB die Anwesenheit von
Wasserdampf in der Testatmosphére die Oxidationsraten dieser Stéhle signifikant steigert.

In dieser Arbeit wurde das Oxidationsverhalten der neuen 9-12% Cr-Stéhle in wasserdampf-
haltigen Atmosphéren, vornehmlich Ar-50Vol.%H;O, insbesondere im Temperaturbereich
von 550 bis 650°C betrachtet. Das Oxidationsverhalten wurde mit dem der bekannten Stéhle
30 CrMoNiV 5 11, X20 CrMoV 12 1 und dem Austenit X3 CrNiMoN 17 13 verglichen. Die
Untersuchungen schlossen eine Reihe von Modellegierungen mit ein, um den EinfluB der
Legierungselemente auf das Oxidationsverhalten beurteilen zu konnen. Es wurden zahlreiche
Analysemethoden benutzt, wie optische Mikroskopie, REM (mit EDX und WDX), TEM,
Rontgendifraktometrie (XRD) und Sekundérionenmassenspektrometrie (SIMS). Hinzu kamen
speziell entworfene Experimentaltechniken, wie z. B. in-situ Gaswechsel zwischen trockenem
und feuchtem Gas, oder Tracer Versuche mit dem 180, Isotop.

Aus den Oxidationstests geht deutlich hervor, dafl der Sauerstoff aus dem Wasserdampf auf
eine andere Art in die Oxidschicht eingebaut wird als der Sauerstoff, der aus dem O,-Molekiil
stammt. Eine typische Eigenschaft der 9-12% Cr-Stihle ist die glockenkurvenformige
Abhingigkeit der Oxidationsrate von der Temperatur. Die Oxidationsraten bei 550 und
insbesondere bei 800°C sind wesentlich kleiner als bei 600 bis 650°C. Fiir die erhthten
Oxidationsraten der 9-12% Cr-Stihle in wasserdampfhaltigen Atmosphdren wird ein
Mechanismus vorgeschlagen, der die Bildung fliichtigen Eisenhydroxides mit einbezieht.
Tests mit einfachen Modellegierungen haben ergeben, daB Zusitze von Kobalt das
Oxidationsverhalten der betrachteten Stihle in Wasserdampf wesentlich verbessern konnen.
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Oxidation of ferritic 9-12% Cr-steels in water vapour containing

environments at 550 to 650°C

by
Rolf Jérg Ehlers
Willem J. Quadakkers

Abstract:

Economical and ecological considerations with respect to the need for reduction of CO;
emission and fuel consumption in conventional steam power plants are leading to the require-
ment for the utilities to increase the thermal efficiency of power generation plant. An increase
in steam temperature from former 535 to 650°C and in steam pressure from 185 to 300 bar
would enable a reduction in fuel consumption and a reduction of CO, emission of more than
25%. A number of high strength 9-12% Cr steels have been developed for applications as
construction materials in such advanced power plants. Besides mechanical properties, the
oxidation resistance of these new steels is becoming an increasingly important material
selection criterion. Whereas exposure tests in oxygen and in air show that the steels possess
excellent oxidation resistance, it is well known that the presence of water vapour in the test
atmosphere significantly enhances the oxidation rates of these steels.

In the present work, the oxidation behaviour of several of the new 9-12 wt.% Cr steels in
environments containing water vapour, mainly Ar-50 vol.% H,O has been studied especially
at temperatures between 550 and 650°C. The oxidation behaviour is compared to that of
common alloys such as 1CrMoV, 12Cr1MoV and the austenitic steel 316LN. Besides this, a
number of model alloys were investigated to study the influence of alloying elements on the
oxidation behaviour. A variety of analytical methods have been used, such as optical
microscopy, electron microscopy (SEM incl. EDX and WDX), transmission electron
microscopy (TEM), X-ray diffraction (XRD), secondary ion mass spectroscopy (SIMS) and
various specially designed experimental techniques, e. g. in-situ gas change between wet and
dry gas, as well as oxygen-18 isotope tracer experiments.

The results of the oxidation tests clearly indicate that the oxygen coming from the water
vapour is incorporated in the oxide scale in a different way as the oxygen originating from the
O, molecule. A typical feature of 9-12% Cr-steels is the bell-shaped temperature dependence
of the oxidation rates in water vapour, i. e. at 550 and especially at 800°C the oxidation rates
are much lower than at 600 to 650°C. For the enhanced oxidation rates of the 9-12 chromium
steels in environments containing water vapour a mechanism is proposed which involves the
evaporation of volatile iron hydroxide. Tests with simple model steels have shown that
additions of cobalt may provide significant improvement in the steam oxidation behaviour of
the studied steels.

* Ph. D. thesis
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1. Einleitung und Problemstellung

1. Einleitung und Problemstellung

Wihrend der Weltelektrizititsverbrauch im Jahr 1990 noch etwa 12 TWh betrug, wird er sich
bis zum Jahre 2020 nahezu verdoppelt haben. Zur Herstellung dieses Stromes werden derzeit
zu etwa zwei Drittel Kraftwerke eingesetzt, die fossile Energietriiger wie Gas, Ol oder Kohle

zur Stromerzeugung nutzen [1, 2].

19500

; ‘ | Asia/ Australia

! America

Western Europe

Eastern Europe
| Middle East / Africa

World Wide Electricity Generation [TWh]

Bild 1.1: Stand und Prognose der weltweit erzeugten Elektrizitét [3]

Dieser Anteil wird weiter und stetig auf etwa 70% ansteigen. Dabei steht das Dampfkraftwerk
deutlich an erster Stelle der verwendeten Kraftwerkstypen [4]. Insbesondere in Ldndern, wo
wenig oder gar kein Erdgas vorhanden ist, Kohle aber in geﬁﬁgendem MaBe zur Verfiigung
steht und kostengiinstig geférdert werden kann, werden auch in Zukunft Dampfkraftwerke
eingesetzt werden. Obwohl sie dem mit Erdgas betriebenen Kombikraftwerk vom
Wirkungsgrad her unterlegen sind, stellen sie in gasarmen Regionen insbesondere
finanzschwacher Nationen die zur Zeit 6konomisch verniinftigste Methode zur einfachen und

preiswerten Stromerzeugung dar.

Gleichzeitig ist Elektrizitit ein frei handelbares Gut geworden, das iiber weite Strecken und
viele Grenzen hinweg ge- und verkauft werden kann. Das zwingt die Energieversorgungsun-
ternehmen (EVU) dazu, den durch die Globalisierung und Deregulierung entstandenen ver-
stirkten Konkurenzkampf aufzunehmen. Der dadurch entstandene Preisdruck fiihrte zwischen

1990 und 1995 zu einer Halbierung der erzielbaren Verkaufspreise fiir Kraftwerke [5].




1. Einleitung und Problemstellung

Kraftwerkstechnologie Jahre 1987-1996 Jahre 1997-2006
Gasturbine 5.3 GW/Jahr 5.7 GW/ Jahr
Kombikraftwerk (Gas u. Dampf) 14.7 GW/ Jahr 24.6 GW/ Jahr
Dampfkraftwerk 27.5 GW/ Jahr 39.4 GW/ Jahr
Summe 47.5 GW/ Jahr 67.7 GW/ Jahr

Tabelle 1.1: Verkaufte Kraftwerksleistung 1987-2006 [4]

Neben diesem rein wirtschaftlichen Aspekt bei der Stromerzeugung ist insbesondere die
okologische Diskussion iiber den Schutz der natiirlichen Ressourcen und die Notwendigkeit
der Senkung des Ausstofes des Treibhausgases CO, in den letzten Jahren immer weiter in den
Vordergrund getreten [6, 7]. Jiingste Uberlegungen der Bundesregierung, die Oko-Steuer im
Bereich der elektrischen Energieerzeugung an die Wirkungsgrade der Kraftwerke zu koppeln,
verdeutlichen den zunehmenden politischen und wirtschaftlichen Druck auf die EVU’s. In der
Tat ist die Anhebung der Wirkungsgrade die Losung sowohl zur Senkung der Betriebskosten
als auch zur Senkung des CO,-Ausstoes bezogen auf die produzierte kWh [8].

Die Steigerung des Wirkungsgrades kann dabei durch die Anhebung des Dampfdruckes und

insbesondere der Frischdampftemperatur erzielt werden, wie im folgenden Kapitel 2 dargelegt
wird.

Bisher wurde die Entwicklung und Beurteilung der neuen 9-12% Cr-Stihle fiir eben diese
erhohten Dampfparameter vorwiegend unter dem Gesichtspunkt der Zeitstandfestigkeit
vorgenommen. Dabei wurde auBer acht gelassen, daB insbesondere bei den angestrebten

Temperaturen, denen diese Werkstoffe ausgesetzt werden, die Oxidation im Arbeitsmedium

Dampf eine wichtige, lebensdauerbeschriinkende Rolle spielen kann.

Das Problem einer zu starken Dampfoxidation der neuen Stdhle wihrend ihres Einsatzes bei
den angehobenen Temperaturen wird nachfolgend behandelt.




2. Konventionelle Dampfkraftwerke

2. Konventionelle Dampfkraftwerke

Die Entdeckung, daB durch das Erhitzen von Wasser Dampf mit hohem Energieinhalt erzeugt
und damit Nutzarbeit gewonnen werden kann, wurde schon in der Antike genutzt, um z. B.

Springbrunnen zu betreiben oder auf "magische Weise" Tempeltiiren zu 6ffnen.

Als Heron von Alexandria in der zweiten Hilfte des 1. Jahrhunderts nach Chr. in seiner

Pneumatica die von ihm gebaute Aolipile [9]
beschrieb, konnte er nicht ahnen, daf} diese
erste  RiickstoBdampfturbine einmal die
Grundlage der weltweiten Erzeugung
elektrischen Stromes bilden wiirde (Bild 2.1).

Wie so vielen Erfindungen des Altertums

wurde auch der Heron'schen Turbine bis in
die Neuzeit hin nur wenig Beachtung ge-

schenkt. Erst die industrielle Revolution

1

Bild21: Terons Aolipile schuf die Voraussetzung dafiir, diese Turbine

groBtechnisch zu realisieren und wirtschaft-
lich zu nutzen. Als Gustaf de Laval 1883 Herons Idee der Dampfturbine aufgriff und eine
Milchzentrifuge mit fiir die damalige Zeit erstaunlichen 42000 Umdrehungen pro Minute
fertigstellte, war ein entscheidender Schritt zur industriellen Nutzung der Dampfkraft mittels
Turbine getan [10]. Laval entwickelte die Turbine weiter, indem er Dampf durch eine (von
ihm entwickelte und nach ihm benannte) Expansionsdiise leitete, bevor der Dampf auf die
Schaufeln eines Turbinenrades traf. Diese Art der Dampfturbine hatte einen erstaunlich hohen
Wirkungsgrad. Als die Wirtschaftlichkeit dieser neuartigen 5 PS starken Turbine mit einer
damals iiblichen 6 PS Kolbendampfmaschine verglichen wurde, stellte sich heraus, daf} die

konventionelle Dampfmaschine 75% mehr Dampf verbrauchte [1 1].

In der heutigen Zeit werden Dampfturbinen in einem geschlossenen Kreislauf betrieben, wie

er in Bild 2.2 gezeigt ist.

Im T-s-Diagramm stellt sich dieser Kreisproze8 in idealisierter Form wie in Bild 2.3 gezeigt

dar.




2. Konventionelle Dampfkraftwerke

Live Steam
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Bild 2.2: Schema einer einfachen Dampfkraftanlage [12]
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g

Bild 2.3: Zustandsinderungen des einfachen Clausius-Rankine-Prozesses im T-s-Diagramm

Der Dampf erfahrt dabei die folgenden Zustandsianderungen:

* 1= 2 isentrope Expansion in der Turbine,

2 = 3 isobare Warmeabfuhr im Kondesator,

* 3= 4isentrope Kompression in der Speisepumpe,

4 = 1 isobare Warmezufuhr (vollstandige Verdampfung und Uberhitzung) im Kessel.




2. Konventionelle Dampfkraftwerke

Der Wirkungsgrad 77 dieses Kreisprozesses 14t sich aus der Beziehung

Nutzen
= ——— 1
1 Aufwand ()
herleiten. Der Nutzen ist hier die abgegebene Arbeit w. Im T-s-Diagramm wird sie durch die
Fliche, die von den Verbindungslinien der Punkte 1 bis 4” umschlossen wird, dargestellt. Der
Aufwand ist die zugefiihrte Wirme q;,, die durch die in Bild 2.3 angegebene Fldche
a4 4'4" 1 b reprisentiert wird. Es 148t sich zeigen [12, 13], da der thermische Wirkungsgrad

N des Dampfkraftprozesses abhingig von der Temperatur im Kondensator T2; und der

thermodynamischen Mitteltemperatur des Dampfes T, ist:

T3
=] - 2
MNth T, (2)
Die Temperatur T, ; muf dabei immer etwas iiber Umgebungstemperatur liegen, da sonst im
Kondensator (Kiihlturm) keine Wirme mehr an die Umgebung abgegeben werden kann. Eine
zweite Grenze bildet gleichzeitig der Feuchtegehalt x; des Nadampfes am Turbinenausgang.
In der letzten Turbinenstufe darf die Feuchte nicht zu gro werden, da sonst Erosionsschidden

durch Tropfchenschlag an den Schaufeln die Lebensdauer der Turbine stark beeintréchtigen

wiirden.

Die Mitteltemperatur T, des Dampfes wird aus dem energetischen Zustand vor (Index 4) und
nach (Index 1) dem Dampferzeuger gebildet, wobei # die Enthalpie und s die Entropie des

Dampfes kennzeichnet:

hy—hy
T, =——% 3
e 3)

Eine Moglichkeit zur Steigerung des Wirkungsgrades besteht darin, die Turbine in Hoch-
druckturbine (HP) und Niederdruckturbine (LP) zu teilen und den Dampf zwischen Austritt
aus der HP-Turbine und Eintritt in die LP-Turbine nochmals zwischenzeitlich im Dampf-
erzeuger zu erhitzen. Neue Dampfkraftanlagen verwenden die sogenannte doppelte
Zwischeniiberhitzung, indem zwischen HP- und LP-Turbine noch eine Mitteldruckturbine
(MP) geschaltet wird, deren Eintrittsdampf ebenfalls nochmals erhitzt wird, wie in Bild 2.4
dargestellt. Das zugehorige T-s Diagramm ist in Bild 2.5 gezeigt. So kann nicht nur die

Temperatur T,; bei konstantem Feuchtegehalt des NalBidampfes weit in Richtung




2. Konventionelle Dampfkraftwerke

Umgebungstemperatur verschoben werden, sondern gleichzeitig wird auch die Linie 1 =2

nach rechts versetzt und so der Wirkungsgrad erhSht.

@ LP-

> . MP- Turbine
Live Steam  |HP- Turbine
. Turbine
Boiler mech.
Fuel, Air < Work

Al

71

@ Water
Feedwater Pump D Cond @
ondenser
®

|
Combustion Gas

Dead Steam

Cooling Water

Bild 2.4 Schema einer Dampfkraftanlage mit doppelter Zwischeniiberhitzung

Eine weitere Moglichkeit zur Wirkungsgradsteigerung ist die Speisewasservorwirmung. Sie

verschiebt die Linie a = 4 weiter nach links. Stand der Technik ist heute die bis zu neunfache

Speisewasservorwédrmung [14].

Neben diesen verfahrenstechnischen MaBinahmen ist es offensichtlich, daB insbesondere eine
Erh6hung der Turbineneintrittstemperaturen eine signifikante Steigerung des Wirkungsgrades
zur Folge hat. Dabei steigt |w|, wihrend die abzufithrende Warme g, gleichbleibt. Die
Steigerung der zugefiihrten Warmemenge ¢;, filhrt also direkt zu einer Steigerung der
Nutzarbeit (Bild 2.5). Wurden in konventionellen Kraftwerken mit Dampfparametern von
535°C und 185 bar energetische Gesamtwirkungsgrade von etwa 35% bei der
Stromerzeugung in GroBkraftwerken erzielt, so gehen die Bestrebungen dahin, den Druck in
der Turbine auf 300 bar und die Temperatur des Dampfes auf 650°C zu erhdhen. Diese
Anhebung der Dampfparameter bei gleichzeitiger zweifacher Zwischeniiberhitzung wiirde
eine Wirkungsgradsteigerung von mehr als 10% auf etwa 45% bedeuten (siehe Bild 2.6).
Dabei wiirden sowoh! der Brennstoffverbrauch als auch der CO,-Aussto um mehr als 28%
pro erzeugter KWh gesenkt. Diese Reduzierung des CO,-AusstoBes ldge somit schon hoher

als die in der Klimakonferenz von Rio de Janeiro vereinbarte Reduktion von 25% COa,.




2.  Konventionelle Dampfkraftwerke
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Bild 2.5: Zustandsénderungen des Clausius-Rankine-Prozesses mit zweifacher
Zwischeniiberhitzung im T-s-Diagramm
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Bild 2.6: Absolute Verbesserung des Wirkungsgrades in Abhéngigkeit von
Druck und Temperatur im Dampfkraftprozess bei doppelter
Zwischeniiberhitzung [15]

Die angestrebten hohen Driicke und Temperaturen liegen aber weit iiber den Einsatzgrenzen
der bisher gebriuchlichen Kraftwerksstéhle. Aus diesem Grunde wurden in den letzten Jahren
eine Reihe hochwarmfester 9-12% Cr-Stihle entwickelt, die im folgenden Kapitel kurz

vorgestellt werden.
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3. Entwicklung hochwarmfester ferritisch-martensitischer

9-12% Cr-Stahle

Werden metallische Materialien oberhalb ihrer Kristallerholungstemperatur von etwa 40%
ihrer Schmelztemperatur eingesetzt, beginnen sie zu kriechen, d. h., sie fangen an, sich schon
weit unterhalb ihrer 0.2% Dehngrenze plastisch zu verformen. Nun kann aber fiir die
technische Anwendung nur eine begrenzte Verformung zugelassen werden, damit sich z. B.
eine Turbinenschaufel nicht soweit 1dngt, da es zum Anstreifen am Gehduse kommt. Daher
ist die Kriechbestdndigkeit ein wichtiges Auswahlkriterium fiir die Materialauswahl im
modernen Kraftwerksbau. Der zweite wichtige Faktor, der die Haltbarkeit dieser
Hochtemperaturwerkstoffe beschrénkt, ist die Ermiidung. ZusammengefaBt werden diese

beiden Phidnomene unter dem Begriff der zuldssigen Lebensdauer [16].

Fiir die Auslegung von Komponenten fiir Kraftwerke gilt dabei i. a. die Forderung, daB die

verwendeten Materialien eine Zeitstandfestigkeit von 100 MPa fiir mindesten 100000 Stunden
aufweisen miissen [17].

Die lange Zeit im Kraftwerksbau verwendeten niedrig legierten Stéhle wie 13 CrMo 4 4 oder
10 CrMo 9 10 kénnen aber den erhéhten Anforderungen an die Festigkeit und Kriech-
bestindigkeit bei steigenden Temperaturen ebensowenig gerecht werden wie der hochlegierte
Stahl X20 CrMoV 12 1 [18, 19, 20, 21]. Aus diesem Grunde wurden in den USA, J apan und
der EU Entwicklungsprogramme gestartet, in denen ferritisch-martensitische 9-12% Chrom-
stéhle entwickelt wurden, welche die benotigte Warmfestigkeit von 100 MPa fiir 10° h bei der
gewiinschten  Frischdampftemperatur  besitzen (siche Bild 3.1). Dabei wird die
Zeitstandfestigkeit vor allem von der Stabilitit der Mikrostruktur bestimmt. Voraussetzung

fir die Langzeitstabilitit ist zum einen, daB es den einzelnen Atomlagen im Werkstoff

mdglichst schwer gemacht wird, sich gegeneinander zu verschieben, also die sog.

Versetzungsbewegungen behindert werden. Zum anderen miissen Phasentransformationen
vermieden werden. Die Versetzungsbewegungen kénnen insbesondere durch Ausscheidungen
im Gefiige gehemmt werden [22,23]. Solche Ausscheidungen konnen dabei durch eine

gezielte Wéirmebehandlung erzeugt werden. Aber auch wihrend des Betriebes der

Komponente bei hoheren Temperaturen bilden oder verindern sich diese Ausscheidungen,

was wiederum EinfluB auf die Lebensdauer des Bauteils hat [24]. Im einzelnen werden diese




3. Entwicklung hochwarmfester ferritisch-martensitischer 9-12% Cr-Stéhle

festigkeitssteigernden Mechanismen bei den 9-12% Chromstdhlen durch die folgenden

Legierungselemente bestimmit:

e Cr, Mo, W: Mischkristallverfestigung
e Crund Mo mit C: Ausscheidungshértung durch die Bildung von M23Cs
e V,NbmitC, N: Bildung von M(C,N)-Ausscheidungen

Bei Betriebstemperaturen und -belastungen veréndern sich nun diese Ausscheidungen, was zu
einer Verringerung der Zeitstandfestigkeit fiihrt [25]. Der Martensit bildet Subkornstrukturen
mit geringer Versetzungsdichte. Gleichzeitig kann die Laves-Phase [26, 27] entstehen, eine
Ausscheidung von (Fe, Cr, Si),(W, Mo) an den Korn- und Subkorngrenzen. Diese Laves-
Phase erzeugt zunichst eine zusitzliche Festigkeitssteigerung im Werkstoff; da sie aber
schnell wichst, reduziert sie binnen kurzem die Zeitstandfestigkeit. Eine derartige
Vergroberung zeigen auch die M3Cs- und MC-Ausscheidungen, die allerdings wesentlich

langsamer wachsen.

300
NF 616
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j \ X3 CrNiMoN 17 132
200 N .
£ X8 CrNiMoNb 16 16
% 150 \&
[
=4
m v <y
100 eas 5\%.\‘ S N A N
50 Pt e A :
15Mo3 ° 13CiMo44  Pr—p HCM 12
™~
0 10 Cr{VIo9 10I X20 CrMoV 12 1 T9|1
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Temperature [°C]
Bild 3.1: 10° h Zeitstandfestigkeit verschiedener Stéhle [28]

Die austenitischen Stihle [29, 30] wie X3 CrNiMoN 17 13 und X8 CrNiMoNb 16 16 besitzen
zwar die geforderte hohe Zeitstandfestigkeit [31], leider weisen sie aber physikalische
Eigenschaften auf, die sie von der Verwendung fiir dickwandige Komponenten ausschlieen.

Nicht nur sind ihre Warmeausdehnungskoeffizienten wesentlich grofer als die der ferritischen
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Stihle, auch die geringere Wirmeleitfhigkeit (siehe Bild 3.2) ist eine Eigenschaft, die im
Kraftwerksbetrieb nicht erwiinscht ist, da sie eine schnelle Leistungssteuerung bzw. ein
ziigiges An- und Herunterfahren der Anlagen nicht zuldBt. Der hohere Materialpreis spricht
ebenfalls gegen diese Werkstoffe [32]. Benutzt werden diese Stihle im Kraftwerksbau seit
den SOer Jahren in der chemischen Industrie, z.B. zur Prozedampferzengung bei 650°C,
allerdings werden hier die Betriebszustinde so selten geidndert, daB die beschriebenen
Nachteile dort nicht zur Geltung kommen. Fiir den Bau von Kraftwerken fiir die
groBtechnische Stromerzeugung, wo schnell auf Bedarfsschwankungen im Leitungsnetz

reagiert werden muB, sind sie aber nicht ohne weiteres geeignet [33, 34].

20 40

10CtMo 9 10

30 4 P91

C s ~

X3 CrNiMoN 17 13

14 10CMo910

X20CtMoV 121 |
20 A /

X3 CiNiMoN 17 13
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12

11 4——pp™ '
0:X20CrtMoV 12 1 :
10 - : 0 | |

0 200 400 600
0 0 200 400 600
Temperature [°C] Temperature [°C]

Vergleich der physikalischen Eigenschaften von 10 CrMo9 10, P91,
X20 CrMoV 12 1 und X3 CrNiMoN 17 13 [35]

Mean Linear Coefficient of Expansion [10'6/K]
O

Bild 3.2:

Als Basis der Werkstoffentwicklung der ferritisch-martensischen Stihle dienten der
hochlegierte 12% Chromstahl AISI 410 [36, 37] und hauptsichlich der in der

petrochemischen Industrie weitverbreitete, druckwasserstoffbesténdige Stahl P9. In Bild 3.3

ist die Entwicklung der darauf aufbauenden 9-129% Cr-Stihle dargestellt. Die Bezeichnung P

(pipe) ist amerikanischen Ursprungs (ASTM-Code) und bezeichnet einen Rohrenstahl fiir
diinne Dampfleitungen, wie sie z.B. in Dampferzeugern und Zwischentiberhitzern verwendet
werden. Daneben besteht noch die Bezeichnung T (tube) fiir dickwandige Rohre groBeren
Durchmessers. Im européischen COST - Programm [38, 39, 40, 41] werden zudem noch die

Bezeichnung C (cast) fiir GuBstiicke und F (forged) fiir geschmiedete Teile verwendet.
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10° Hours Creep Rupture Strength at 600°C

| 35MPa | |60-8()MPa| I $0-100 MPa | | 120-140 MPa I | 200 Mpa
[« >
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Bild 3.3: Entwicklungsschritte der 9-12% Chromstihle nach [42]

Der P9 stand dabei im Zentrum des Interesses, da sich durch den Chromgehalt von 9% bei der
Wirmebehandlung beim Austenitisieren bei etwa 1050°C nur 7y - Eisen bildet (siehe Bild 3.4).
Dadurch wird beim anschlieBenden Abschrecken des Materials reiner Martensit unter

Vermeidung von Ferrit gebildet und somit eine hohe Festigkeit und Homogenitét erreicht.
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Bild 3.4: Bereich von Austenit und Ferrit in Abhéngigkeit von Chromgehalt und
Temperatur

11



4. Zielsetzung und Aufbau der Arbeit

4. Zielsetzung und Aufbau der Arbeit

Bisher wurde dic obere Grenzen der Einsatztemperatur von Stihlen in den technischen
Regelwerken wie TRD oder ASME anhand von Zeitstandversuchen an Luft ermittelt. Diese
Regeln beinhalten aber nicht die Schédigung durch die Korrosion im Arbeitsmedium [43].
Die Oxidationsraten der neuen 9-12% Cr-Stihle liegen jedoch in wasserdampfhaltigen
Atmosphiren einige GroBenordnungen iiber denen, die in Luft gemessen werden. Die derzeit
angewandte Methode, dem Wandstirkenverlust durch die Oxidation konstruktiv mit
Zuschldgen zu begegnen, ist bei dem hier betrachteten Einsatzbereich der St#hle nicht
sinnvoll und wiirde meist zu dickwandigen Komponenten fiihren, mit der Gefahr, da3 durch
starke Abplatzungen zuviel Oxidationsprodukte in den Frischdampfkreislauf abgegeben
werden. Dariiber hinaus behindern Oxidschichten in Wirmetauscherrohren den Wiarmeflufl
von der Feuerseite durch die Rohrwand zum Dampf hin und kénnen so zu unzuldssig hohen
Temperaturen im Rohr fiihren. Damit werden die Anforderungen an die Festigkeit des
Rohrwerkstoffes heraufgesetzt. Dies kann durch den in den Regelwerken vorgeschlagenen
Wandstérkenzuschlag nicht mehr ohne weitere technologische Probleme kompensiert werden.
Das Abplaizen von Oxidschichten stellt ein weiteres grofes Problem dar. Findet dieses
Abplatzen an einer Turbinenschaufel statt, verandert sich die Schaufelgeometrie, was sofort
zu Wirkungsgradverlusten fiihrt. Aber auch das abgeplatzte Oxid in einer Frischdampfleitung
selbst stellt eine Gefahr fiir den reibungslosen Kraftwerksbetrieb dar. Es wird durch die
Strémung innerhalb des Dampfkreislaufes transportiert und lagert sich z. B. auf den
Turbinenschaufeln ab oder bewirkt Erosionserscheinungen, was wieder zu den schon
beschriebenen Wirkungsgradverlusten fiihrt. Es kénnen sich aber auch Oxidteilchen in
Rohrbdgen der Wirmetauscherrohre festsetzen und dort den Wirmeiibergang behindern, was
wiederum zu lokalen Uberhitzungen des Werkstoffes fithrt. Auch die Gleit- und Dichtflichen
von Ventilen und Schiebern kénnen auf diese Weise zugesetzt werden und deren Funktion

stéren. Diese Bauteile wiirden ebenso durch die Oxidation der Funktionsflichen und
Passungen in ihrer Arbeitsweise stark beeintréchtigt.

Das Oxidationsverhalten der neuen 9-129% Cr-Stihle sollte daher bei Ersatz eingefiihrter

Kraftwerksstihle oder bei der Erstellung fortschrittlicher Dampfkraftwerke neben den

mechanischen Eigenschaften als ein wesentliches Kriterium bei der Auslegung von neuen
Kraftwerkskomponenten mit einbezogen werden,

12
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Ziel dieser Arbeit ist es, auslegungsrelevante Daten iiber das Oxidationsverhalten der neuen,
hochwarmfesten 9-12% Chromstéhle in wasserdampfhaltigen Atmosphéren zu erhalten. Dazu
werden Langzeitauslagerungen mit bis zu 10000 Stunden Dauer durchgefiihrt und aufgrund
der daraus erzielten Resultate die Grenzen fiir die Einsatztemperatur dieser Werkstoffe
aufgezeigt. Dabei wird das Oxidationsverhalten der neuen Stéhle mit dem der konventionellen
Materialien 30 CrMoNiV 511 und X20 CrMoV 121 verglichen. Als ein Vertreter der
austenitischen =~ Werkstoffgruppe wird der X3 CrNiMoN 1713 ebenfalls in das
Versuchsprogramm aufgenommen. Neben den kommerziellen Stihlen werden eine Reihe von
Modellegierungen betrachtet, um den EinfluB verschiedener Legierungselemente auf das

Oxidationsverhalten ermitteln zu konnen.

Dabei wird das Oxidationsverhalten nicht nur im Langzeitauslagerungsversuch, sondern auch
mit kiirzeren Versuchen in der Thermowaage, mit in-situ Gaswechseln der Atmosphire und
Thermozyklierung, sowie 180,/'®0, Tracerversuchen bestimmt. Des weiteren wird die
Haftung der Oxidschichten und der Einflul des Gefiiges auf die Oxidation untersucht. Die
Interpretation und Auswertung erfolgt mittels Rasterelektronenmikroskopie (REM/EDX),
Rontgendiffraktometrie (XRD mit EDX und WDX) und Sekundérinonen Massen-
spektrometrie (SIMS).

Im folgenden Kapitel 5 werden die durchgefiihrten Versuche und die dabei verwendeten
Versuchsaufbauten behandelt. Im AnschluB daran werden die Ergebnisse der Langzeitaus-
lagerungen dargelegt. Es schlieBt sich eine Erorterung iiber den EinfluB der Oxidation auf
Passungen an, bevor die Mechanismen der Oxidation und die Bewertung des Wasserdampf-
effektes diskutiert werden. Die Resultate der Korrosionsuntersuchungen an Modellegierungen

folgen, bevor ein zusammenfassender Uberblick tiber die Arbeit gegeben wird.
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5. Experimentelles

Hier werden zunichst die verwendeten Materialien vorgestellt, bevor auf die unterschied-
lichen Versuchsmethoden eingegangen wird. Am Ende dieses Abschnittes werden dann die

verschiedenen Methoden der Nachuntersuchung erléutert.

5.1. Werkstoffe

Die untersuchten Werkstoffe lassen sich zunichst grob in zwei Klassen einteilen. Zum einen
handelt es sich um Materialien, die entweder schon in Kraftwerken eingesetzt oder aber fiir
diesen Einsatzzweck entwickelt worden sind, also technische Legierungen. Zum anderen sind

dies Modellegierungen, bei denen der Gehalt derjenigen Legierungselemente variiert wurde,

die das Oxidationsverhalten beeinflussen.

Die Modellegierungen wurden zunschst im Forschungszentrum Jiilich selbst erschmolzen und
abgegossen. Da sich aber bei den ersten Modellegierungen ein sehr grobes, mit vielen
Dendriten durchsetztes Gufigefiige einstellte, wurden die darauf folgenden Legierungen bei
einem Lieferanten geordert, der in der Lage war, die abgegossenen etwa 20 mm dicken

Ronden zu 2 mm starken Blechen zu walzen. Dadurch wurde ein wesentlich homogeneres
Gefiige eingestellt.

Im folgenden werden die Versuchsprogramme der dieser Arbeit zugrundeliegenden
Legierungen erldutert, wobei bei den technischen Stihlen entweder die gebriduchlichen DIN-
Bezeichnungen oder verstindliche Abkiirzungen verwendet werden. Die Modellegierungen
sind nach der Gruppe der variierten Legierungselemente geordnet. Die genaue chemische
Zusammensetzung vieler der untersuchten Materialien ist im Anhang (Kapitel 14) aufgefiihrt,

wobei die Sortierung alphabetisch nach der internen Bezeichnung durchgefiihrt worden ist.

Im Text und in den Graphiken wird immer wieder die Zusammensetzung der einzelnen

Chargen in Prozent angegeben. Wenn dabei keine besondere Kennzeichnung verwendet wird,
so beziehen sich die Angaben grundsitzlich auf Massenprozent.
5.1.1. Versuchsprogramm mit den kommerziellen Legierungen

Ein Schwerpunkt dieser Arbeit lag in der Untersuchung der neuen 9-12% Chromstihle bei

Temperaturen zwischen 550 und 650°C in Modelldampf. Dieses Medium wurde gewihlt, um

14
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den atmosphérischen Bedingungen des Einsatzes der Stihle in Dampfturbinen bzw. als
Frischdampf fiihrende Rohrwerkstoffe moglichst nahe zu kommen. Da die Oxidationsraten
der 9-12% Cr-Stihle in Luft sehr gering sind, wurden die Legierungen in Luft nur bei der
hochsten Temperatur von 650°C ausgelagert. Die Auslagerungszeiten betrugen bei allen
Temperaturen in beiden Medien jeweils 1000, 3000 und 10000 Stunden. Diese langen Zeiten
wurden gewihlt, um die Zeitgesetze, die zur Bestimmung der lebensdauerbeeinflussenden
Oxidationsraten notig sind, hinreichend gut bestimmen zu konnen. Neben der Gruppe der 9-
12% Cr-Stihle wurde ein 1% Cr-Stahl (30 CrMoNiV 5 11) als Vertreter der niedrig legierten
Stihle in das Versuchsprogramm aufgenommen. Von dem vor allem in Deutschland weit
verbreiteten X20 CrMoV 12 1 kamen zwei Chargen, die sich lediglich in ihrem Chromgehalt
unterscheiden, hinzu. Als Vertreter der austenitischen Werkstoffgruppe wurde das Verhalten

von X3 CrNiMoN 17 13 untersucht. Das Versuchsprogramm ist in Tabelle 5.1 aufgelistet.

Werkstoff / Versuchsbedingungen | Interne Ar-50 Vol.% H,0 Laborluft

Bez.: | 550°C | 600°C | 625°C | 650°C | 650°C
X20 CrMoV 12 1 hoch Cr BMB X X X X X
X20 CrMoV 12 1 niedr. Cr DEC X X X X X
X3 CrNiMoN 17 13 CTA - X - X --
X10 CrWMoVNDbN 9 2 (P92/NF616) | CMS - X X X --
X10 CrMoVNbBN 9 1 (P91) DRQ - X X X --
G-9Cr-1Mo-1W FAF X X X X X
10Cr-1Mo-1W FAG X X X X X
9Cr-1Mo FAJ X X X X X
30 CrMoNiV 5 11 FAK X X -- - X
10Cr-0,5Mo-2W FAM X X X X X
10Cr-1,4Mo FAP X X X X X
10Cr-2,5W-Co FAS X X X X X

Tabelle 5.1:  Versuchsprogramm zum Langzeitoxidationsverhalten in Modelldampf und

Luft

Aufgrund der zu erwartenden sehr hohen Oxidationsraten des 1% Cr-Stahles bei 625 und
650°C wurde fiir diese Legierung die Auslagerung auf den Temperaturbereich 550 und 600°C
beschrinkt. P91, P92/NF616 und der Austenit wurden schon von Thiele [44] bei 650°C in
Laborluft untersucht, so daB hier bereits erste Ergebnisse vorlagen. Daher wurden diese drei

Stihle nicht bei allen Versuchsbedingungen getestet.
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5.1.2. Zusammensetzung der Modellegierungen

Chrom ist das Legierungselement der neuen Stihle, das den groften Einfluf auf die
Oxidationsbesténdigkeit der 9-12% Cr-Stéhle hat. Oberhalb einer Grenzkonzentration von
etwa 11% sinkt die Oxidationsrate in wasserdampfhaltigen Atmosphéren drastisch ab [45].
Allerdings wird die Hohe dieser Grenzkonzentration mehr oder weniger stark von den
anderen Legierungselementen der Stihle beeinfluft, wie in Kapitel 6.3 an den kommerziellen
Legierungen gezeigt wird. Um den EinfluB der einzelnen Legierungselemente genauer
beurteilen zu konnen, wurden Modellegierungen erschmolzen und deren Oxidationsverhalten
in Ar-50Vol.% H,0 bei Temperaturen zwischen 600 und 650°C untersucht. Die erste Reihe
von Modellegierungen sollte dabei AufschluB iiber das grundsitzliche Oxidationsverhalten
liefern, wihrend in den folgenden Schmelzen versucht wurde, genauere Erkenntnisse iiber das

Zusammenwirken der Legierungselemente hinsichtlich des Oxidationsverhaltens zu erlangen.

Da es aus Zeit- und Kostengriinden nicht moglich war, die Legierungszusammensetzungen
insbesondere bei den terniren und quaterndren Systemen sehr fein zu variieren, wurde
versucht, einen Rahmen abzustecken, bei dem die Gehalte an Legierungselementen an der
oberen Grenze der sinnvollen Zusammensetzungen liegt und dabei die jeweiligen
Elementkonzentrationen hinreichend eng zu stufen. Die so entstandenen Modellegierungen

lassen sich zunchst einmal in 6 Gruppen unterteilen. Im einzelnen sind das die Systeme:

e Fe-Cr

* Fe-9% Cr mit festigkeitssteigernden Elementen
¢ Fe-Cr-Si
¢ Fe-Cr-Mn

o Fe-Cr-Co

5.1.2.1 Fe-Cr-Modellegierungen

D‘ - - . . .
ie 9-12% Cr-Stihle weisen Je nach Chromgehalt ein deutlich unterschiedliches Oxidations-

verhalten auf [45, 44]. Die Grenze zwischen hoher und niedriger Oxidationsrate liegt d

h abei
bei einem Chromgehalt von etwa 11%.

Um diesen Grenzwert genauer zu ermitteln, wurde
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eine Reihe von Modellegierungen erschmolzen, bei denen der Chromgehalt zwischen 8 und

11% variiert wurde. In Tabelle 5.2 sind die Chromgehalte der Fe-Cr-Legierungen aufgefiihrt.

interne Cr-Gehalt
Bezeichnung: [Massen%]
HAS 7,8
HAJ 8,2
HAP 8,7
HDB 9,7
HBD 10,0
HBH 10,2
HBK 10,2
HBB 10,6
HDH 11,2
Tabelle 5.2: Cr-Gehalt in % der Fe-Cr-Legierungen
5.1.2.2 Fe-9% Cr mit Zusitzen von festigkeitssteigernden Legierungselementen

Da die giinstigsten Festigkeitseigenschaften der neuen 9-12% Cr-Stihle bei den niedrigen
Chromgehalten erwartet werden (vergl. Kapitel 3), wurde in dieser Reihe von
Modellegierungen als Ausgangsbasis eine Fe-9%Cr-Legierung gewihlt. Die relativ hohen
Beigaben der in den neuentwickelten Stihlen vorhandenen Legierungselemente, welche die
Festigkeit steigern, sollten es ermdglichen, herauszufinden, ob diese Legierungselemente
einen signifikanten EinfluB auf die Oxidationsbestindigkeit der so entstandenen
Modellschmelzen haben. Daher wurden in einem ersten Versuch Modellegierungen
abgegossen, bei denen der Ausgangspunkt eine Eisen-Chromlegierung war, deren
Chromgehalt bei 9% lag. Hinzugefiigt wurden jeweils 2% an Vanadium, Wolfram, Molybdan
und Kobalt. Der gleiche Gedanke lag der Fe-9%Cr-Legierung mit 0,1% Kohlenstoff
zugrunde. Der Kohlenstoffgehalt entspricht dem in den aktuellen 9-12% Cr-Stéhlen. Ein
wesentlich hoherer Kohlenstoffgehalt in einer Modellegierung wére nicht sinnvoll, da er

technisch nicht genutzt wird. Die Zusammensetzungen der Legierungen sind in Tabelle 5.3

gezeigt.
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interne Zusammensetzung
Bezeichnung: [Massen%])

FLS Fe-9Cr

FLT Fe-9Cr-2V

FLU Fe-9Cr-2W

FLW Fe-9Cr-2Mo

FLX Fe-9Cr-2Co

FLY Fe-9Cr-0,1C
Tabelle 5.3: Zusammensetzung der Fe-9Cr-X-Modellegierungen
5.1.2.3 Fe-Cr-Si-Modellegierungen

Einen deutlich positiven Einfluf auf die Oxidationsraten von 9-12% Cr-Stihlen in
wasserdampfhaltigen Atmosphéren wird dem Legierungselement Si zugesprochen [46, 47, 43
und 49]. Fiir die kommerziellen Legierungen ist aus Griinden der Versprodung und der
SchweiBbarkeit der Si-Gehalt allerdings begrenzt. Die maximal zuldssige Konzentration liegt
bei 0,5%. Diesem Umstand wurde bei der Auswahl der Legierungen Rechnung getragen und
insbesondere der Bereich von 0 bis 0,5% mit drei Schmelzen abgedeckt. Gleichzeitig wurden,
wie schon bei den Fe-9% Cr-X-Legierungen, Schmelzen mit sehr hohem Si-Gehalt (1 und
1,5%) erschmolzen, um festzustellen, ob es eine obere Grenze in diesem Bereich gibt, ab der

eine weitere Erhohung des Si-Gehaltes keinen Einflufl mehr auf das Oxidationsverhalten hat.

interne Zusammensetzung
Bezeichnung: [Massen%]

HAL Fe-9Cr-251

HEX Fe-10Cr-0,2Si

HEY Fe-10Cr-0,4Si

HEZ Fe-10Cr-0,551

HFA Fe-10Cr-185i

HFB Fe-10Cr-1,5Si1
Tabelle 5.4: Zusammensetzung der Fe-Cr-Si-Legierungen
5.1.2.4 Fe-Cr-Mn-Modellegierungen

Aus eigenen Untersuchungen iber die Zusammensetzung der inneren Spinellschicht geht

hervor, dafl sich hier bei der Auslagerung in wasserdampfhaltigen Atmosphiren Mangan
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anreichert. Aus dieser Uberlegung heraus wurde die beiden Modellegierungen hergestellt
(siehe Tabelle 5.5).

interne Zusammensetzung
Bezeichnung: [Massen%]
HDD Fe-9Cr-2Mn
HDL Fe-11Cr-2Mn
Tabelle 5.5: Zusammensetzung der Fe-Cr-Mn-Legierungen-
5.1.2.5 Fe-Cr-Co-Modellegierungen

Um den neuesten Entwicklungen [50, 51] der 9-12% Chromstdhle (Bild 3.3 Seite 11)
Rechnung zu tragen, wurde auch eine Serie von Modellegierungen mit Kobalt in das

Versuchsprogramm integriert. Die Zusammensetzungen zeigt Tabelle 5.6.

interne Zusammensetzung
Bezeichnung;: [Massen%]
HAX Fe-8Cr-6Co
HBR Fe-9Cr-6Co
- HDP Fe-11Cr-6Co
Tabelle 5.6: Zusammensetzung der Fe-Cr-Co-Legierungen

5.2. Probenvorbereitung

Die Proben wurden im iiblicherweise in einer Grofe von etwa 20%10%2 mm’ gefertigt. Das
Abtrennen vom Ausgangsmaterial erfolgte entweder funkenerosiv oder mit einer
Trennscheibe. Die Bearbeitung der Oberfldche geschah durch Schieifen, sukzessive nal} bis zu
Kornung 800 mit SiC-Papier. Vor dem Schleifen wurde, falls die Auslagerung nicht in
Topfen stattfand, ein Loch mit einem Durchmesser von 2 mm randnah an eine Schmalseite in
die Probe gebohrt, um die Aufhéngung an Haken zu ermdglichen. Die Proben fiir die
Untersuchungen mit SIMS und ein Teil der Proben fiir die Versuche in der Thermowaage
wurden vor der Auslagerung mit Diamantpaste und einer 0,06 pm SiO,-Emulsion kratzerfrei
poliert. Dabei galt als kratzerfrei, wenn nach dem letzten Préparationschritt bei fiinfzig- bis
hundertfacher VergroBerung unter einem lichtoptischen Mikroskop keine Kratzer mehr auf
der Probe erkennbar waren. Die Reinigung der Proben vor der Auslagerung erfolgte im

Ultraschallbad.
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5.3.

Langzeitauslagerungen

Fiir die Untersuchungen zur Oxidationskinetik bis 10000 Stunden standen Anlagen, wie sie

Bild 5.1

zeigt, zu Verfiigung. Die Versuche wurden alle 250 Stunden unterbrochen, die

Proben in trockenem Schutzgas auf Raumtemperatur abgekiihlt und die Masseninderung mit

einer Mikrowaage ermittelt.

Bild 5.1:

Steamnline ~130°C
/ Humidifier ~ 83°C
—
Flushing Line
RKRRRSGSSSRNSNNNNN /1
7 5 Flow ~10 1/h
([}
il Argon
omo
(om ol
R —
\ |
)
.
Furnace
§l l Specimen Holder with Crucible
< Vacuum Chamber
- \J Condenser

Skizze des Wasserdampfofens zur Untersuchung der Oxidationskinetik

Mit die i 0 i :
ser Mikrowaage kdnnen die Massenénderungen mit einer Genauigkeit von 0,1 mg

bestim . .
mt werden. Das anschlieBende Wiederautheizen der Proben auf Versuchstemperatur

eschah wie i :
g derum im Schutzgas. War die Versuchstemperatur erreicht, erfolgte erneut das
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Umschalten auf feuchtes Gas. Das Aufheizen geschah mit einer Rate von 10 °C/min, die

DurchfluBrate des Gases betrug 10 1/min.

Da bei vielen Proben insbesondere bei den hochsten Temperaturen ein Abplatzen der schnell
wachsenden Oxidschichten zu erwarten war, erfolgte die Auslagerung der Proben in Al,Os-
Tiegeln, in denen sich das abgeplatzte Oxid sammelte. Die Wégungen gingen so vonstatten,
daB zunichst die Probe mit Tiegel gewogen, anschlieBend die Waage zusammen mit Tiegel
und Probe auf Null tariert und nun die Probe vorsichtig mit einer Pinzette iiber den Tiegel
angehoben wurde. Somit konnte das aktuelle Probengewicht als negativer Zahlenwert von der
Waage abgelesen werden. Diese Methode hat den Vorteil, daB die Probe nicht wihrend eines
MeBvorganges abgelegt werden muB, und da eventuell abplatzendes Oxid wihrend des
Herausnehmens in den Tiegel fillt und nicht verloren geht. Die Auslagerung der Tiegel

erfolgte in Glasbehiltern, wie sie in Bild 5.2 zu sehen sind.

Die Proben fiir die Oxidationsversuch in Luft und Proben, die nicht fiir die Auslagerung in
Tiegeln vorgesehen waren, wurden an Platinhaken aufgehéngt und an einem Probenhalter

befestigt, wie er in Bild 5.3 zu sehen ist.

Specimen
Crucible

Holder

S —

Bild 5.2: Probenhalter mit Tiegeln und Proben

Die Aufhingung der Proben erfolgte an Platindrdhten, die unter diesen Auslagerungs-

bedingungen nicht oxidieren und so die Oxidation der Proben nicht beeinflussen.
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i
]
0
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Bild 5.3: Aufhsingung der an Haken befestigten Proben

54. In-situ TG-Messungen

Fiir weiterfiilhrende Grundlagenuntersuchungen standen Thermowaagen der Fa. Setaram
(Setaram TG 92) zur Verfiigung. Diese Anlagen erlauben es, in-situ Gaswechsel und/oder
Temperaturinderungen vorzunehmen, Wihrend der Versuchszeit wird die Massenédnderung
der Probe permanent gemessen und aufgezeichnet. Schematisch ist eine Thermowaage in
Bild 5.4 zu sehen. Der gewiinschte Wasserdampfanteil des Gasgemisches wurde, dhnlich wie

bei den Ofen fiir die Langzeitversuche, durch einen beheizbaren Befeuchter eingestellt.

Aufgeheizt wurden die Proben mit einer Rate von 90 °C/min.

—Tsﬂ Counter Weight

Carrier pas——» | é Exhaust

Wet gas —

T Exhaust

Specimen

7
ANNNNN NNV

ASSSNOIDNNVN

Vacuum pump

Bild 5.4:  Skizze der Thermowaage
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5.5. Nachuntersuchungen

Die Proben wurden nach Abschlu der Versuche mit Hilfe einer metallographischen
Trennmaschine halbiert, und eine Hilfte davon prépariert. Zunéchst erfolgte in einer
Sputteranlage die Beschichtung des Probenstiickes mit einem diinnen Goldfilm, der die
elektrische Leitfdhigkeit der Probe wiederherstellte, und anschlieBend die galvanische
Vernickelung. Diese Nickelschicht stellt fiir die lichtoptische Mikroskopie einen guten
Kontrast zwischen den dunklen Oxidschichten und der ebenfalls dunklen Einbettmasse her.
Gleichzeitig schiitzt die Vernickelung die Oxidschichten wihrend der weiteren Préparation
vor mechanischer Schidigung. Die vernickelten Probenabschnitte wurden anschlieend
geschliffen und mit Diamantpaste poliert, bis sich eine kratzerfrei Oberfliche des

Querschliffes einstellte.

Bei einem Teil der Probenabschnitte, die nicht eingebettet worden waren, folgte zur
Identifizierung der Phasen eine Rontgenfeinstrukturanalyse (XRD). Weitere Untersuchungen
wurden an ausgewihlten Proben mittels Rasterelektronenmikroskopie (REM), energie-
dispersiver Rontgenanalyse (EDX mit WDX) und Sekundirinonenmassenspektroskopie
(SIMS) durchgefiihrt.

5.6. Modelldampf

Die Idee, die der Modelldampfmischung Ar-50 Vol.% H,O zugrunde liegt, ist es, ein der
Atmosphire im Kraftwerk vergleichbares Medium zu benutzen, das in einer Laboranlage
einfach einzustellen und zu transportieren ist. Der bendtigte Wasserdampfanteil im
Modelldampf wurde dabei sowohl theoretisch als auch im Versuch ermittelt. Thiele [44]
zeigte fiir P91 in einer Gasmischung Na-1 Vol,%0,-X Vol.% H,0, dal} die Oxidationsrate nur
bis etwa 7 Vol.% H,O merklich ansteigt (siehe Bild 5.5), so dal diese Menge Wasser als eine
Grenzkonzentration fiir die Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen betrachtet werden kann, ab der

eine weitere Erhohung des Wasseranteils im Dampf keine weitere signifikante Steigerung der

Oxidationsrate bewirkt.

Um fiir die Oxidationsversuche auf jeden Fall geniigend Wasserdampf zur Verfiigung zu
stellen, wurde als Zusammensetzung des Modelldampfes eine Mischung von Argon und 50
Vol.% Wasserdampf gewihlt. Diese Gasmischung wurde in beheizien, wassergefiillten
Befeuchtern hergestellt, deren Temperatur auf 83°C geregelt war (siehe auch Bild 5.1). Durch

diesen Befeuchter wurde das Argon von unten geleitet und perlte so durch das in den
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Befeuchtern stehende Wasser. Die DurchfluBrate betrug 10 1/h. Aus dem Dampfdruck des
Wassers bei den eingestellten 83°C ergibt sich dann die Gaszusammensetzung (siehe auch
[52]). Aus eigenen, mit dem Programm Chem-Sage [53] durchgefiihrten thermodynamischen
Berechnungen folgt, daB der Partialdruck der bei der Zersetzung des Wassers entstehenden
Spezies nicht wesentlich vom Gesamtdruck des Systems abhingt (siehe Bild 5.6 und 5.7).

Daher erfolgte die Langzeitauslagerungen bei Umgebungsdruck.

10

9 - Ar-50Vol.% H,0 \)K
=
g
)
g
=
Q
3
=

0 ] 1 1 1 I ¥ ] 1

0 1 2 3 4 5 6 7 8
Water Vapour Content [vol.%]

Bild 5.5: Massenz.una-hme von P91 nach Oxidation fiir 250 h bei 650°C in Atmosphéren
unterschiedlichen Wasserdampfgehaltes [44] verglichen mit der
Massenzunahme nach 250 h bei 650°C in Ar-50Vo0l.% H,0

-4
_5 1 : . ‘
6 ; e
-7 | ‘ ;
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e der wichti sten S i - Vol.9 i
thelmodynamischen Gleichgewicht %el 1 bali)l'ezms von Ar-30 L% HZO "
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Ebenfalls diesen Diagrammen zu entnehmen ist die Tatsache, daf der Sauerstoffpartialdruck
bei Driicken von 1 bis 300 bar und Temperaturen zwischen 550 und 650°C zwischen 107 und
10" bar liegt. Das bedeutet, daB sich in dieser Atmosphire bei 650°C aus thermodynamischer

Sicht alle drei Oxide des Eisens bilden konnen, wie Bild 5.8 zeigt.

Aus dem Ellingham-Diagramm (Seite 26) 146t sich gleichzeitig das Verhaltnis von CO/CO,
bestimmen, das in der Modelldampfatmosphére Ar-50 Vol.% H,O bei 650°C etwa 107
betrigt; das Verhaltnis von Hy/H,0 liegt etwa bei 107,

{OH (g), HO (g) I—“-

Log [Activity]

300 400 500 600 700 800 900 1000
Temperature [°C]

Bild 5.7: Berechnete Partialdriicke der wichtigsten Spezies von Ar-50 Vol.% H,O im
thermodynamischen Gleichgewicht bei 300 bar [53]
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6. Ergebnisse und Diskussion

6.1.  Allgemeines

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Langzeitauslagerungen besprochen. Um diesen
Abschnitt {ibersichtlich halten zu kénnen. wird dabei nicht auf jeden Werkstoff im Detail
eingegangen, da sich die Werkstoffe in threm Oxidationsverhalten vielfach stark dhneln. Es
werden hier deshalb nur die Resultate nach 10000 stiindiger Auslagerung gezeigt. Die
verwendete Nomenklatur wurde in Anlehnung an die DIN-Bezeichnungen der Werkstoffe
bzw. mit verstindlichen Abkiirzungen vorgenommen. Bei den zwei im Chromgehalt
differierenden Chargen des X20 CrMoV 12 | wurde abweichend davon mit X20 hoch Cr und

X20 niedr. Cr gekennzeichnet, um den Unterschied deutlich zu machen.

Die gezeigten Bilder der Oxidschichten sind. wenn nicht explizit angegeben, aus metallo-
graphischen Querschliffen entstanden. die
unter dem Lichtmikroskop entweder mit
einer herkdmmlichen Kamera oder digital
fotografiert wurden. Ein typisches Bild eines

Querschliffes ist in Bild 6.1 gezeigt. Hier 1st

im oberen Teil die Kunsistoffeinbettmasse

zu sehen. Die helle Nickelschicht wurde

Alloy 20 um
— zum  Schutz  des  Oxides und  als
Bild 6.1:  Typisches Schliffbild ora3rr  Kontrastschicht zur Einbettmasse galvanisch

aufgebracht (vergl. Kapitel 5.2). Unter dieser
Nickelschicht ist die meist mehrphasige und oft auch portse Oxidschicht zu sehen. Es tolgt

der helle, metallische Grundwerkstoff.

Wiihrend der Langzeituntersuchungen in Luft und Modelldampf wurden die Proben jeder
Legierung fiir 1000, 3000 und 10000 Stunden bei Temperaturen zwischen 550 und 650°C
auseelagert. Bei den neueren Stihlen wurden jeweils zwei 10000 Stunden Proben genommen.

um fir dic Nachuntersuchungen geniigend Material zur Verfigung zu haben und die

Reproduzierbarkeit der Ergebnisse zu prifen.

Es ist anhand der folgenden Diagramme. in denen die Masseniinderung gezeigt wird, nicht

moelich. die Masseninderung direkt mit einer Schichtdickenzunahme in Verbindung zu

brineen. Es ereibt sich zwar theoretisch ein Umrechnungstaktor von 7 um Schichtdicke pro
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1 mg/cm? Massenzunahme, wenn die Bildung von reinem Fe;04 vorausgesetzt wird; bei den
hier durchgefiihrten Versuchen ergaben sich aber Umrechnungsfaktoren, die wesentlich
groBer waren. Dies ist auf die teilweise starke Pordsitét und auch auf die manchmal sehr

ungleichm#Bige Ausbildung der Oxidschichten zuriickzufiihren.

In den Rontgendiagrammen kennzeichnen die Peaks des Fe-Cr-Mischkristalls die Legierung.

6.2. Ogxidation in Luft

Die neuen 9-12% Cr-Stihle weisen in Luft bei 650°C eine wesentlich bessere

Oxidationsbestidndigkeit auf als z. B. der niedriglegierte 30 CrMoNiV 5 11 mit 1,25% Chrom.
Die Massenzunahmen liegen ein bis zwei Grofenordnungen unter dem dieses niedrig
legierten Stahles, wie in Bild 6.2 zu sehen ist.

30 CrMoNiV 5 11 (FAK 9)

30 1

9-12 Massen% Cr-Stihle

0 2000 4000 6000 8000
Time [h]

Massenénderung als Funktion der Zeit wihrend der Ausla erung verschi
0 . schiedener
Stéhle bei 650°C in Luft bis 10000 Stunden s 1

10000

Bild 6.2:

Die Oxidschicht der 9-12% Cr-Stihle wiichst bei 650°C in Luft, aber im Gegensatz zum
niedriglegierten 30 CrMoNiV 5 11 nicht gleichmifig. Sie bildet sich, wie in Bild 6.3
skizziert. Die meist sehr diinne Oxidschicht ist von einzelnen kurzen Abschnitten mit dicker
Oxidschicht (Nodulen) durchbrochen, deren Grofe und Anzahl je nach Legierung stark

schwankt. Dieses gemeinsame Auftreten von diinner Schicht zusammen mit Nodulen 148t

keine genauen Riickschliisse von der Massendnderungskurve auf die gebildete

Oxidschichtdicke zu. Es kann bei Betrachtung der Massenénderungskurven zum Teil der
Eindruck entstehen, daB es sich um lineares Schichtwachstum handelte. Das ist aber nach
Beriicksichtigung der Nodulbildung bei der Oxidation in Luft offensichtlich nicht der Fall
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Alloy

Bild 6.3: Schematischer Aufbau der Oxidschichten auf in dieser Arbeit untersuchten
9-12% Cr-Stihle bei 650°C in Luft

Eine genauere Betrachtung der Massenénderungen bei den 9-12% Cr-Stéhlen 146t deutliche
Unterschiede zwischen den einzelnen Werkstoffen erkennen (Bild 6.4 bis Bild 6.15).

12
—f=FAKY
I e raprn 10Cr-1,4Mo
10 - —(=DEC19 ~
— @ EATLT7
(‘IE b
S 8-
% 1] 30 CrMoNiV 5 11
on
g
i
O
3 9Cr-1Mo
p=
0 2000 4000 6000 8000 1000
Time [h]
Bild 6.4: Massenznderung als Funktion der Zeit wihrend der Auslagerung verschiedener

Stahle bei 650°C in Luft bis 10000 Stunden

Wihrend X20 niedr. Cr und 9Cr-1Mo eine annghernd lineare Schichtwachstumsrate mit
Massenzunahmen nach 10000 Stunden von etwa 8 mg/cm2 im Falle des X20 niedr. Cr und ca.
5 mg/cm® bei 9Cr-1Mo erkennen lassen, zeigt 10Cr-1,4Mo bis etwa 4000 Stunden eine
geringere lineare Massenzunahme. Nach etwa 8000 Stunden steigt die Oxidationsrate des
letztgenannten Werkstoffes jedoch stark an, wobei gleichzeitig Teile der Oxidschicht
abplatzen. Bei allen in Bild 6.4 gezeigten chromreichen Stihlen verhindert die schon
angesprochene Nodulbildung die Ableitung von gebildeter Schichtdicke aus der Betrachtung
der Masseninderungskurven. In den folgenden Bildern werden Querschliffe dieser
Legierungen nach einer Auslagerungszeit von 10000 Stunden gezeigt. Bei 30 CrMoNiV 5 11
fillt sofort die gleichmiBig dicke, mehrlagige Oxidschicht ins Auge (Bild 6.5). Die
Ausbildung dieser Oxidschicht korrespondiert sehr gut mit der Massenénderung, wie sie in

Bild 6.2 zu sehen ist. Der 10Cr-1,4Mo (Bild 6.6) zeigt dagegen eine wesentlich diinnere
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Oxidschicht, die immer wieder von kurzen Abschnitten sehr geringer Schichtdicke

durchbrochen ist.

i
} 3
i .
i
i
i

| —_soopm
Bild 6.5: 30 CrMONIV'5 1T Bild 6.6:
FAKIO GIIMO22Zm FAPLT

Oxidationszeit 10000 Stunden bei 650°C in Luft

Der 9Cr-1Mo zeigt eine dhnliche Morphologie der Oxidschicht (Bild 6.7); auch hier ist die

Oberfliche mit Nodulen belegt. wobei sich allerdings der starke Oxidationsangriff auf

Kleinere Gebiete beschrinkt. Beim X20 niedr. Cr ist demgegeniiber keine Unterbrechung der

Oxidschicht erkennbar (Bild 6.8).

?:3;% 6.7: 9Cr-IMo Bilde.g: ; VXWE( e

YEZMO2I9m DECIY

Oxidationszeit 10000 Stunden bei 650°C in [

BN IEARR 11

Etwas ¢ >
twas anders stellt sich die Situation bej den in Bild 6.9 gezeigien Stihlen dar. Bei insgesamt
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geringen Massenzunahmen der Stihle findet sich bei dem G-9Cr-1Mo-1W nach ctwa
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1en starken Massenzunahme. Der 10Cr-2.5W-Co hat
nach etwa 1500 Stunden bei einer M
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stabile Oxidschicht gebildet, wihrend der X20 hoch Cr ein sehr geringes Schichtwachstum

zeigl.
1.25
o ” LN
J i A . N
——; A5 GX12 CrMoWVNDN 101 ]
o E{x) g AR
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Bild 6.9: Masseninderung als Funktion der Zeit withrend der Auslagerung verschiedener

Stihle bei 650°C in Luft bis 10000 Stunden
Im Querschliff des G-9Cr-1Mo-1W (Bild 6.10) ist zu erkennen, dall sich aut der Probe

teilweise nur eine sehr dinne Oxidschicht

gebildet hat. an anderen Stellen aber eine
breite dicke Oxidschicht vorliegt. Die diinne.
schiitzende Oxidschicht, die sich bei kurzen
Auslagerungszeiten ausgebildet hatte, st nur
noch an wenigen Stellen intakt. withrend in

anderen Bereichen ein Ubergang zu einer

schnellen Oxidation aufgetreten ist. Das

i ‘ é 50 ym

—————2  orklirt die plotzliche Massenzunahme nac

Bild 6.10: GoOCr Mo TW erklirt die plotzliche Massenzunahme nach

FAFLY viMo2Iem  etwa 8000 Stunden. Beim 10Cr-2.5W-Co
Oxidationszeit 10000 Stunden (Bild 6.11) zeigen sich nur wenige. kleine

o1 650°C 1 ift . . . .
bei 650°C in Lt Nodule, die vereinzelt neben einer dilnnen

Oxidschicht vorkommen. Da die Masseninderung bis etwa 8500 Stunden nahezu null ist
(Bild 6.9). sind diese Nodule in der Zwischenzeit nicht mehr gewachsen. Der X20 hoch Cr

zeigt ebenfalls nur eine diinne, von wenigen Nodulen durchbrochene Oxidschicht (Bild 6.12).
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- - < %
{ EOD um
Bild 6.11: 10Cr-1,4Mo Bild 6.12: X20 hoch Cr
FAS17 912M0230m BMBS52 912M0231m

Oxidationszeit 10000 Stunden bei 650°C in Luft

Bei den zwei Stihlen, die in Bild 6.13 dargestellt sind, wurden zwar die niedrigsten
Massenzunahmen von allen den bei 650°C in Luft ausgelagerten Stihlen gemessen; die
Massenénderungen nehmen allerdings nach etwa 6000 Stunden negative Werte an. Es tritt
also wihrend der Auslagerung ein stindiges, wenn auch nur #uRerst geringes Abplatzen der

Oxidschicht auf.

0.15 m=O==FAMI17

=—fr=FAG17

10Cr-1Mo-1W

Mass Change [mg/cnr]

0 2000 4000 6000 8000 10000

Time [h]
Bild 6.13: Massenénderung als Funktion der Zeit wahrend der Auslagerung verschiedener

Stéhle bei 650°C in Luft bis 10000 Stunden

Die metallographischen Querschliffe zeigen sowohl bei 10Cr-1Mo-1W (Bild 6.14) als auch

bei 10Cr-0,5Mo-2W (Bild 6.15) duBerst diinne Oxidschichten, auf denen sich keine Nodule
gebildet haben.
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50 ym 50 ym

Bild 6.14: 10Cr-1Mo-1W Bild 6.15: 10Cr-0,5Mo-2W
FAG17 912M0218m FAM17 912M0226m

Oxidationszeit 10000 Stunden bei 650°C in Luft

Ein bemerkenswertes Ergebnis liefert der 10Cr-1Mo-1W in dieser Versuchsreihe. Wihrend
die GuBvariante (FAF) nach etwa 8000 Stunden Oxidation eine stark steigende
Massenzunahme zeigt (Bild 6.9), ist dies bei der Schmiedevariante (FAG) nicht zu
beobachten (Bild 6.13). Ein Grund dafiir kénnte in dem um einen Prozentpunkt abgesenkten
Chromgehalt der GuBlegierung liegen, der bei etwa 9% liegt. Dieser Chromgehalt ist
offensichtlich nicht ausreichend, um bei dieser Legierung eine iiber 10000 Stunden
anhaltende geringe Massenzunahme zu gewéhrleisten. Der gleiche niedrige Chromgehalt von
ebenfalls etwa 9% im 9Cr-1Mo vermag dies ebenfalls nicht. Der X20 niedr. Cr hat zwar einen
Chromgehalt von etwa 10,3% und liegt damit im Bereich der Stéhle, bei denen ein wesentlich
langsameres Oxidschichtwachstum auftritt, zeigt aber wesentlich hohere Massenzunahmen als
eben diese Stihle. Es ist also offensichtlich nicht nur der Chromgehalt dafiir entscheidend,
wie sich diese Stihle wihrend der Oxidation in Luft verhalten. Es miissen auch andere
Legierungselemente an der Bildung der Oxidschichten beteiligt sein. Thiele [44] hat versucht,
an diinnen Schichten, die bei Luftauslagerung entstanden waren, REM/EDX und XRD-
Analysen durchzufithren. Obwohl insbesondere die chemische Zusammensetzung der
teilweise sehr diinnen Schichten eine genaue Bestimmung der gebildeten Phasen nicht
ermoglichte, so konnte er dennoch feststellen, dafl der X20 hoch Cr und der Austenit
X3 CrNiMoN 17 13 in Luft bei 650°C neben Spinell auch Chromoxid und B-Fe,O; bildeten,

wihrend die von ihm untersuchten 9% Chromstihle Rontgenreflexe lieferten, die den Phasen

Mn,03, Cr; 3Feg 703 und Mn sCry 504 sehr nahe kamen.

Eigene Untersuchungen an vier Stihlen, die 3000 Stunden bei 650°C in Laborluft ausgelagert
wurden, ergaben #hnliche Resultate. Die beiden Stihle 10Cr-1Mo-1W (Schliff in Bild 6.16,
Rontgendiagramm in Bild 6.18) und X20 CrMoV 12 1 hoch Cr (Schliff in Bild 6.20,
Réntgendiagramm in Bild 6.22) bildeten sehr diinne Schichten. Die Analyse lieferte

Ergebnisse, die stark den Reflexen der Phasen Mn, 5Cr; 504 und (Feo ¢Cro4)203 dhnelten.
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Bild 6.18: Ron}%elndtagrmnm des 10Cr-1Mo-1W nach 3000 Stunden Auslagerung bei
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Im Gegensatz dazu wurde sowohl beim 9Cr-1Mo (Schliff in Bild 6.17, Réntgendiagramm in
Bild 6.19) als auch beim X20 CrMoV 12 | niedr. Cr (Schliff in Bild 6.21. Rontgendiagramm
in Bild 6.23) bei der Analyse der wesentlich dickeren Schichten nur Fe>Os festgestellt. Dies

liegt daran, daf die Eindringtiefe des Rontgenstrahles beschrinkt ist und so nur die obersten

Bereiche bei den dicken Schichten analysiert werden konnten.

50 ym

50 ym

Bild 6.20:
BMBS3

Bild 6.22:

X20 CrMoV 12 1 hoch Cr Bild 6.21:

MR 6m DEC20

Oxidationszeit 3000 Stunden bei 650°C in Luft

Intensity Jarbitary units}

20

BMES:

& Alloy
(Mn.Cr)0, ¢ ¢
A (Fe.Cr0,

F S 2000 00 S St SO 0 A 2N A TN A 2

25 30 35 40 45 30 55 a0 65 76
2 Theta [degree]

Rontgendiagramm des X20 CrMoV 12 1 hoch Cr nach 3000 Stunden

Auslagerung bei 650°C in Luft

X20 CrMoV 12 1 niedr. Cr

MR Tm
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’All()y DEC20
O Fe,0; 00 O O 00

Intensity [arbitary units]

20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70
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Bild 6.23: Rontgendiagramm des X20 CrMoV 12 1 niedr. Cr nach 3000 Stunden

Auslagerung bei 650°C in Luft

Die in den Untersuchungen in Laborluft erzielten Ergebnisse lassen keinen Riickschluf auf
das Verhalten der 9-12% Cr-Stihle in Wasserdampf zu. Da die betrachteten Materialien
wihrend des Betriebes aber ProzeBdampf ausgesetzt sind, werden sie im folgenden Kapitel

ausfiihrlich auf ihr Oxidationsverhalten in wasserdampfhaltigen Atmosphiren hin untersucht.

6.3.  Oxidation in Ar-50 Vol.% H,0

Die Korrosionsraten der 9-12% Cr-Stihle in wasserdampfhaltigen Atmosphiren liegen

deutlich iiber denen, die bei gleicher Temperatur in Luft gemessen werden. Es bilden sich
teilweise sehr dicke, mehrlagige Schichten,

Um die folgenden Diagramme, Bilder und die Diskussion verstindlich zu machen, soll

zundchst eine Begriffsdefinition der einzelnen Bestandteile einer Oxidschicht gegeben

werden, wie sie sich oft bei den 9-12% Cr-Stahlen nach Auslagerung bei Temperaturen von

550 bis 650°C in Ar-50Vol.% H,O bilden. In Bild 6.24 ist die Skizze einer solchen
Oxidschicht gezeigt. Die #uBere Fe,03-Schicht

tritt dabei erst nach lingeren
Auslagerungszeiten auf (>3000 Stunden).
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Bild 6.24:  Skizze der Oxidschichtbildung von 9-12% Cr-Stihlen bei Temperaturen von 550
bis 650°C in Ar-50Vol.% H-O

Zwischen der duleren und der inneren Spinellschicht ist die Grenzlinie in den meisten Fiillen
scharf und gerade. Die Vermutung liegt

Direction of EDX-Mapping nahe, daB es sich um die ehemalige Werk-
stiickoberfliche handelt. Diese Annahme
wird insbesondere durch die Betrachtung
von metallographischen Querschliffen be-

starkt, wo neben dicken ausgedehnten

Schichten auch Nodule auftreten. Hier stellt

die diinne, noch schiitzende Oxidschicht, die

—— |
Bild 6.25: OCr-1Mo  an eben dieser Werkstlickoberfliche ent-
FAL4 474426

standen ist, eine gute Markierung  der
Oxidationszeit 1000 Stunden bei 650°C

in Ar-50Vol.% H-O chemaligen Werkstiickoberfliche dar. Es
P ¥ A5 2

wire aber verkehrt. die Grenzlinie zwischen
duBerer und innerer Spinellschicht generell als ehemalige Werkstiickoberfliche  zu
bezeichnen. wie in Kapitel 10 noch erldutert wird. Zunichst soll an einem Beispiel gezeigt
werden. wie insbesondere Eisen und Chrom in der Oxidschicht verteilt sind. Dazu ist in
Bild 6.25 ein Querschliff von 9Cr-1Mo nach 1000 Stunden Auslagerung ber 650°C in Ar-
50Vol.% H,O gezeigt. Das Elementmapping mit Silizium, Sauerstoff. Nickel. Eisen und
Chrom ist in Bild 6.26 (Bilder jeweils um 90° gedreht) zu sehen. Die Grenzfliche zwischen
den beiden Spinellen ist deutlich im Chrommapping zu erkennen. In diesem Mapping ist an
der Grenzfliche von Metall und Oxid eine Chromverarmung. kurz dariiber eine Chrom-
anreicherung festzustellen. Die Zunahme des Chromgehaltes in der inneren Spinellschicht ist
dadurch zu erkliren. daB aus dieser Schicht das Eisen in die dubiere Spinellschicht ditfundiert
ist und Leerstellen bzw. Poren hinterlassen hat. Es handelt sich demnach um eine

Eisenverarmung. nicht um eine Chromanreicherung. Diese Chromverteilung ist auch imsotern
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verstiandlich. da Chrom bei Temperaturen zwischen 350 und 650°C in Ar-50Vol.% H-0O bei
den hier untersuchten 9-12% Cr-Stihlen nicht schnell genug diffundiert. wie noch in Kapitel

8.2.12 ausgefiihrt wird.

h 1000 Stunden Auslagerung

QUOIC

Bild 6.26: EDX-Elementmapping von 9Cr-1Mo (FAJ4) nac
bei 650°C in Ar-50Vol.% H-0

Die Zusammensetzung der cinzelnen Phasen der Oxidschicht wurde exemplarisch an zwei
Werkstoffen mit Hilfe der Rontgenfeinstrukturanalyse untersucht. Die beiden hierfir
herangezogenen Proben waren bei 650°C in Ar-50Vol.% H>0 fiir 3000 Stunden ausgelagert
worden. Von beiden Proben wurde jeweils eine Hiilfte metallographisch  priipariert
(siche Kapitel 5.2) und der Querschliff fotografiert. In Bild 6.27 ist der 10Cr-1Mo-1W zu
sehen, Bild 6.28 zeigt den 9Cr-1Mo.
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%
W
ﬁ

100 pm 50 pum
Bild 6.27: 10Cr-1Mo-1W  Bild 6.28: 9Cr-1Mo
FAG3 OPOIYTm FALD DO4P0 152

Oxidationszeit 3000 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.% H-O

Die zweite Probenhilfte wurde fiir die Phasenanalyse benutzt. Da die Oxidschichten nach
dieser Auslagerungszeit sehr dick sind. ldBt sich mittels XRD nur eine im Vergleich zur
Gesamtdicke relativ diinne Schicht analysieren. Um dennoch die Phasenzusammensetzung
der gesamten Oxidschicht bestimmen zu konnen, wurde bei den zwei Proben die Oberfliche
mit Schieifpapier der Kornung 1200 sukzessive abgeschliffen und die Probe jeweils zwischen
den einzelnen Bearbeitungsschritten rontgenographisch analysiert. In Bild 6.29 ist das
Réntgendiagramm der Oxidschicht des 10Cr-1Mo-1W zu sehen. in Bild 6.30 1st das des 9Cr-
IMo dargestellt. In beiden Fillen wurde festgestellt. daB neben dem erwarteten Spinell in der
Oxidschicht an der Grenzfliche zur Legierung sowohl Cr20O; als auch Fe(Q vorhanden st

Beide Peaks werden erst ab einer bestimmten Tiefe rontgenographisch nachweisbar.

Nach 10000 Stunden Auslagerung ist auf vielen der hier betrachteten Stihle als zusidizliche
Phase auf der duBeren Magnetitschicht (FezOy) auch noch Himatit (Fe-03) entstanden, wie in
Bild 6.31 zu sehen ist. Die rontgenographische Untersuchung an einer Oxidschicht von 10Cr-
[Mo-1W. die nicht abgeplatzt war, bestitigt die Existenz dieser Phase an der Oberfliche
cindeutig (Bild 6.32). Die Bildung von Fe,Os auf dem 10Cr-1Mo-1W_ die auch auf den
Schliffbildern vieler anderer Stiihle nach 10000 Stunden zu erkennen ist. zeugt davon. dab
nach langen Auslagerungszeiten die Oxidationsgeschwindigkeit so weit gesunken ist. dal sich

die thermodynamisch stabile Phase (vergl. Bild 5.8) gebildet hat.
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Bild 6.29:  Rontgendiagramme von 10Cr-1Mo-1W nach Oxidation fiir 3000 Stunden bei
650°C in Ar-50Vol.% H,0 (vergl. Bild 6.27) und schichtweisem Oxidabtrag
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’ B FAI3
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Rﬁntgendiagramm von 9Cr-1Mo nach Oxidation fiir 3000 Stunden bei 650°C
in Ar-50Vol.% Hy0 (vergl. Bild 6.28) und schichtweisem Oxidabtrag

Bild 6.30:

In den folgenden Abschnitten (Kapitel 6.3.1 bis 6.3.4) werden, nach Temperatur geordnet, fir
jede Legierung exemplarisch die Kurven der Massenénderungen nach Auslagerungstem-
pfaratur geordnet vorgestellt. Dabei wurden von zwei vorhandenen 10000-Stunden-Ergeb-
nissen jeweils die Kurven mit der hheren Massenénderung ausgewihlt. Die Ergebnisse sind
dabei in drei Gruppen aufgeteilt, um eine bessere Ubersichtlichkeit zu gewihrleisten. In
jedem Diagramm ist X20 hoch Cr als Referenzwerkstoff mit aufgefiihrt, damit die Ergebnisse
leichter vergleichbar sind. Die auf die Masseninderungskurven fol genden Schliffbilder zeigen

typische beobachtete Erscheinungsformen der Oxidschichtbildung bei den einzelnen Stihlen.
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Dabei sind manchmal fiir eine Legierung zwei unterschiedliche Querschliffe gezeigt, um

herauszustellen, daBl beide Schichtmorphologien beobachtet wurden.

Mounting Compound

Ni - Coating

Internal Oxidation
(FeO + Cr:0u

e P20 + (Fe, Cr, Mn Oy

- Fe, 0y
F(f;_r(}%
Alloy
296 ym
Bild 6.31: Querschliff einer typischen Oxidschicht auf einem 9-12% Cr-Stahl
(hier 10Cr-1Mo-1W) nach 10000 Stunden Auslagerung
bei 630°C in Ar-30Vol.% H,O
FAGH Ot 50
FAL
Fe. 0.
1A Spinel
=
5
g
Z
£

60 63 70

iy
Lh

20 25 30 35 40 45 50

2 Theta [degree]
Bild 6.32: Rontgendiagramm von 10CT-1Mo-1W nach Oxidation fiir 10000 Stunden bei
650°C in Ar-50Vol.% H>0
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6.3.1. Oxidation bei 550°C in Ar-50Vol.% H,O
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Bild 6.33:

Massenénderung als Funktion der

. Zeit wihrend der Auslagerung
verschiedener Stihle bei 550°C in Ar-50Vol.% H>0 bis 10000 Stunden
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(bei diesem Stahl sind beide Erscheinungsformen typisch)
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6.3.2. Ogxidation bei 600°C in Ar-50Vol.% H,O

b)

Bild 6.46:

35
] =tr=raK2
1 eompapd 10Cr-1,4Mo 1%CrMoV
30  =o=cMsd6 g
q =e=DbrQ2
& e ] =E=FAGIO
g 25 7 —omBMB4S P92
LI
& 201
o ]
o ]
,§ 15 3
@) ]
i 3
S 10 ]
5
150077000 0000060000006.0006000080800000000000

0 2000 4000 6000 8000 10000
Time [ h]
20
w=QuwmFAFI)  ==@==FAJ10 G-9Cr-1Mo-1W
s lemAMI0  ==O==BMB46

Jusy
W

n=@==FAS10

—
(o)

“.. VWYV .
7

high Cr_

(]

Mass Change [mg/cm?]
(9]

10Cr-2,5W-Co

9Cr-1Mo
-10|lllllllllllIlllllllllllllllllllllllllll|l
0 2000 4000 6000 8000 10000
Time [ h]
6
i wuee BN{B46
O—=DECI3 X20 low Cr

4 o ey CTA3I

N

Mass Change [mg/cmz]
<

-6 ™1t 11 &1 TV ¢ T ™ttt 13  m B Tt L LR L L L
0 2000 4000 6000 8000 10000
Time [ h}

Massenanderung als Funktion der Zeit wahrend der Auslagerung

verschiedener Stihle bei 600°C in Ar-50Vol.% HxO bis 10000 Stunden

45



6.  FEreebnisse und Diskussion

.. & i e - - - Y s o
| Soum | | 20 pm
g e ’ . P(}-}
Bild 6.47: 30 CrMoNIV 511 Bild 6.48: 0;“&4“%79;;
FAK! SI2MOIZ9m  CMS46 2N

Oxidationszeit 10000 Stunden bei 600°C in Ar-30Vol.% H-0O

) LS0pm 50 ym
Bild 6.49- 10Cr-1.4Mo  Bild 6.50: P9l
FAPY

SI2MOISTm DROQ42

Oxidationszeit 10000 Stunden bej 600°C in Ar-50Vol.% H-0

.

31 M Ram

i

Bild 6.51: L0Cr-1Mo-1W  Bild 6.52: H0CT-TMo-TW.
FAGY HEMOIZIm FAGY

S12MUT 1om
Oxidationszeit 10000 Stunden bei 600°C in Ar-50Vol.% H e
(bei diesem Stah sir

1d beide Erscheinungsformen typisch)

46




6. Ergebnisse und Diskussion

50 ym
Bild 6.53: X20 CrMoV 12 1 hoch Cr Bild 6.54: 10Cr-2,5W-Co
BMB46 Y1 2M0169m  FASY Y12MO162m

Oxidationszeit 10000 Stunden bei 600°C in Ar-50Vol.% H.O

! £
50 um 50 pm
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Oxidationszeit 10000 Stunden bei 600°C in Ar-350Vol.% HO
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Oxidationszeit 10000 Stunden bei 600°C in Ar-30Vol.% H-0
(bei diesem Stahl sind beide Erscheinungsformen typisch)
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6.3.3. Oxidation bei 625°C in Ar-50Vol.% H,O
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6.3.4. Oxidation bei 650°C in Ar-50Vol.% H,O
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500 ;m'; " . 50 pm
Bild 6.75: P92 Bild 6.76: 10Cr-1.4Mo
CMS40 003MO3Y3m FAPI GO3IMO3RIm

Oxidationszeit 10000 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.% H.O

200 ym ! 200 pm
Bild 6.77: 10Cr-1Mo-1W  Bild 6.78: P91
FAGH PO 40 DRQ3Y HIAMUO354m

Oxidationszeit 10000 Stunden bei 650°C in Ar-30Vol.% H-O

50 200 pm
Bild 6.79: X20 CrMoV 12 1 hoch Cr Bild 6.80: 9Cr- Mo
BMB40 H13MO30m FAll (OIMNIA

Oxidationszeit 10000 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.% H-0

LA
'}j



6.

Ergebnisse und Diskussion

4

|

200 pm |

%
i
B

i 200 ym —————r————]
Bild 6.81: G-9Cr-1Mo-1W Bild 6.82: 10Cr-0.5Mo-2W
004PO237Tm FAMI ODAPO 9Hm
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Oxidationszeit 10000 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.% H->0O

200 pim § 50pm
Bild 6.83: 10Cr-25W-Co  Bild 6.84: 10Cr-2.5W-Co
GIMO38Tm  FASI CEPABA03RYm

FaS]
Oxidiatifmszeit 10000 Stunden bei 630°C in Ar-50Vol.% H-0O
(bei diesem Stahl sind beide Erscheinungsformen typisch)

200 pm

X20 CrMoV 12 1 niedr. Cr Bild 6.86: X3 CrNiMoN 17

3MO39Im CTAR O0IMO35 3m

Oxidationszeit 10000 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.% H-0
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Die wesentlichen Ergebnisse der Langzeitauslagerungen in Ar-50Vol.% H,0O im Temperatur-

bereich zwischen 550 und 650°C lassen sich wie folgt zusammenfassen:

Der einzige Stahl, der im gesamten betrachteten Temperaturbereich mit Abstand die
geringsten Schichtdicken und Massenzunahmen zeigt, ist X20 CrMoV 12 1 hoch Cr mit

einem Chromgehalt von 11,2%.

Der Austenit X3 CrNiMoN 17 13 oxidiert trotz des hohen Chromgehaltes von 16,5% bei den
beiden betrachteten Temperaturen von 600 und 650°C wesentlich stirker als der
X20 CrMoV 12 1 hoch Cr. Diese Tatsache kann nicht nur auf den hoheren Wirmeaus-
dehnungskoeffizienten (Bild 3.2) zuriickgefiihrt werden, da die hohe Massenzunahme bereits
nach 250 Stunden auftritt, wo noch kein Temperaturwechsel stattgefunden hat. Aus den
Schliffbildern wird gleichfalls deutlich, dal insbesondere ganze Korner vollsténdig oxidieren
(Bild 6.61, 6.62 und 6.86) und die duBere Oxidschicht fast génzlich abgeplatzt ist, was auf den

0. a. hohen Wirmeausdehnungskoeffizienten zuriickzufiihren ist.

Wihrend alle 9-12% Cr-Stihle bei 550°C auch nach 10000 Stunden noch auf groBen
Bereichen der Proben teilweise sehr diinne Schichten zusammen mit einzelnen Nodulen
aufweisen, dndert sich dieses Oxidationsverhalten bei den hoheren Temperaturen. Die
Abschnitte dicker Schichtbildung nehmen mit steigender Temperatur deutlich zu. Bei 650°C
zeigen nur noch X20 hoch Cr und 10Cr-2,5W-Co diese Nodulbildung.

Die Streubreite bei den Masseninderungen und der gemessenen maximalen Schichtdicken der
einzelnen Legierungen ist speziell bei geringen Massenénderungen besonders ausgepragt und
nimmt mit steigender Temperatur bei gleichzeitig groBer werdenden Massenzunahmen

deutlich ab.

Wie die Langzeituntersuchungen zeigen, ist es in den meisten Fillen nicht moglich, nur
anhand der Kurven der Massensnderungen der Proben auf das Oxidationsverhalten und die
sich bildenden Schichtdicken zu schlieBen. Deswegen miissen metallographische Nachunter-
suchung an gleichem Probenmaterial mit unterschiedlicher Auslagerungszeit durchgefiihrt

werden, um eine Beurteilung des Oxidationsverhaltens zu ermdglichen.
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6.4. Oxidation unter erhohtem Druck in wasserdampfhaltigen
Atmosphiren

Die Atmosphire, der die 9-12% Cr-Stihle bei ihrem Betrieb in den Kraftwerken ausgesetzt
sind, steht im Kessel bis hin zur MD-Turbine unter hohem Druck. Die angepeilten maximalen
Driicke von bis zu 300 bar lassen die Frage nach der Druckabhéngigkeit der Oxidationsraten
aufkommen. Daher wurden in einem Stichprobenversuch vier Stéhle fiir 240 Stunden bei
650°C und 300 bar in H,O ausgelagert. Die Stihle wurden dazu jeweils in einen kleinen, mit
Wasser gefiillten Goldbehilter gelegt, der verschlossen wurde. Diese Behilter wurden in einer
Hochdruckkammer deponiert und in dieser Kammer anschlieBend Dampf von 650°C und
300 bar ausgesetzt. Dieser Druck bildete sich durch die Verdampfung des Wassers ebenfalls
im Probenbehilter. Als Gegenversuch liefen die gleichen Proben fiir 250 Stunden bei 650°C
in Ar-50Vol.% H,O und 1 bar in der Ofenanlage fiir die Langzeitversuche. In beiden
Auslagerungsversuchen wurden die Proben wihrend der Auslagerungszeit nicht
thermozykliert. Im folgenden werden, nach den Stahlsorten geordnet, zunichst die
metallographischen Querschliffe und REM-Aufnahmen von den Oberflichen der Stihle nach

Auslagerung bei 1 bar in Ar-50Vol.% H,0 gezeigt. Es folgen die Bilder nach Auslagerung im
Hochdruckreaktor in H,O / H,O.

Es fand wahrend der Auslagerung bei 650°C kein Temperaturwechsel statt, trotzdem finden
sich sowohl bei den Normal- als auch bei den Hochdruckproben Risse in der Oxidschicht.

Dies kann auf die entstehenden Spannungen in der Oxidschicht wihrend der Abkiihlphase

nach Beendigung des Experimentes zurtickgefiihrt werden (vergl. Kapitel. 8.2.10.1).

6.4.1. X20 CrMoV 12 1 hoch Cr

Wihrend nach der Auslagerung bei 1 bar die Oberfliche sowohl von Nodulen (Bild 6.87) als
auch von groBflichigen Oxidschichten bedeckt ist (Bilder 6.88 und 6.89), zeigt sich bei der

unter Hochdruck ausgelagerten Probe eine durchgéngige Oxidschicht (Bild 6.91), bei der auch

keine waagerechten Risse an der Grenze zwischen Fe304 und (Fe, Cr, Mn)304 zu beobachten

sind. Die maximale Schichtdicke betrédgt sowohl bei der Normal- als auch bei der

| Hochdruckprobe etwa 40 pm. Dabei ist die Oxidschicht auf der Hochdruckprobe
durchgehend, wahrend die 1 bar-Probe Nodule zeigt.
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Bild 6.87: wapalze Bild 6.88: D4R 36
BMBX]
X20 CrMoV 12 1 hoch Cr nach Oxidation fiir 250h bei 650°C in Ar-50Vol.% H-O und
| bar

L
Bild 6.89: oosroi3r Bild 6.90: S040B03
BMBx!1
X20 CrMoV 12 1 hoch Cr nach Oxidation fiir 250h bei 650°C in Ar-50Vol.% H:O und
1 bar

v §

Bild 6.91 T ot Bild 6.92: X173
BAMBGIA

X220 CrMoV 12 1 hoch Cr nach Oxidation fiir 240h bei 650°C in H-0 / H:0O und
300 bar
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6.4.2. 10Cr-1,4Mo

50 pym

———————.

Bild 6.93: oo4poos7m Bild 6.94; SO40A02

FAP25

10Cr-1,4Mo nach Oxidation fiir 250h bei 650°C in Ar-50Vol.% H-0 und
1 bar

Bild 6.95: w1571 Bild 6.96; e

10Cr-1.4Mo nach Oxidation fiir 240h bei 650°C in H-0 / H,0 und
300 bar
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56 ym

Bild 6.97: " oomom Bild 6.98: S040D03
COM32

P92 nach Oxidation fiir 250h bei 650°C in Ar-50Vol.% H-0 und
| bar

i

40 ym
ﬁ S ’
Bild 6.99: oo-159-1 Bild 6.100:

COM703

H3-162-1

P92 nach Oxidation fiir 240h bei 6350°C in H-O / H-O und
300 bar
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6.4.4. X3 CrNiMoN 1713

i 20 pm ; 3
Bild 6.101: oodpaosam Bild 6.102: SO40CO2

CTA3?

X3 CrNiMoN 17 13 nach Oxidation fiir 250h bei 650°C in Ar-SOVol.% H-O und
| bar

Bild 6.103:
DBK612

o0-160-1 Bild 6.104- T onisad
X3 CrNiMoN 17 13 nach Oxidation fiir 240h bei 650°C in H 50/ H>O und
300 bar

6.4.5. Bewertung des Druckeinflusses

Die gravierenden Unterschiede zwischen den Normal- und den Hochdruckversuchen sind
zum einen, daB sich bei Normaldruck auf allen 4 Stiihlen an der Grenzfliche Schicht/Gas eine
diinne Schicht Fe,O5 gebildet hat. die bej den Hochdruckproben nicht heobachtet werden
Kann. Zum anderen unterscheidet sich be den Stiihlen die Kristallstruktur auf der Oberfliche
nicht nur durch die Anwesenheit des Fe:05. auch sind die einzelnen Kristallite nach der
Auslagerung bei | bar deutlich kantiger und wesentlich mehr von Rissen durchzogen
(Bild 6.94), Demgegeniiber weisen die Kristalle der Hochdruckpmben mehr Krater und Poren
auf (Bild 6.96). Beim Austenit ist die Ausbildung der Poren auf der Oberfliche der
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Hochdruckprobe noch wesentlich stdrker zu beobachten als bei der Probe, die bei 1 bar
ausgelagert wurde. Die gemessene maximale Schichtdicke fiir die 4 Stihle in den zwei

Atmosphéren ist in Tabelle 6.1 aufgefiihrt.

Stahl interne 1 bar 300 bar
Bezeichnung: Ar-50Vol.% H,O H,0/H;O
X20 CrMoV 12 1 hoch Cr BMB 40 pm 40 pm
P92 CcCQM 110 pm 110pm
10Cr-1,4Mo FAP 90 pm 70 pm
X3 CrNiMoN 17 13 DBK 50 pm 40 pm
Tabelle 6.1: Maximal gemessene Oxidschichtdicken verschiedener Stéhle nach

Oxidation bei 650°C fiir 250 Stunden / 1 bar bzw. 240 Stunden / 300 bar

Demnach unterscheiden sich die maximalen Schichtdicken, die sich in Normal- und
Hochdruck bilden, beim X20 CrMoV 12 1 hoch Cr und dem P92 nicht. Bei 10Cr-1,4Mo und
dem Austenit X3 CrNiMoN 17 13 sind die maximalen Schichtdicken, die sich bei
Normaldruck gebildet haben, geringfiigig grofier als die, die sich bei hohen Driicken gebildet
haben. Die Oxidschichten auf X20 CrMoV 12 1 hoch Cr sind bei 300 bar durchgéngig dick,

wihrend die Normaldruckprobe Nodule aufweist.
Als Fazit bei der Bewertung des Druckeinflusses 146t sich festhalten:

¢ Die maximalen Schichtdicken, die sich bei 1 bar und 300 bar wihrend der Auslagerung

fiir 250 bzw. 240 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.%H,0 gebildet haben, sind annéhernd
gleich.

e Die Stihle, die schon bei Normaldruck eine schlechte Oxidationsbestiandigkeit haben,

zeigen dieses Verhalten auch im Hochdruck.

o  Wihrend der X20 CrMoV 12 1 hoch Cr bei 1 bar Nodulbildung zeigt, ist nach
Auslagerung bei 300 bar eine durchgiéngige Oxidschicht entstanden. Der hohe Druck

scheint hier die Bildung einer schiitzenden Oxidschicht zu verhindern.

6.5. Korrosionsraten der Stihle in Ar-50Vol.% H,O

Die Dauer der Langzeituntersuchungen betrégt mit 10000 Stunden nur ein Zehntel, bezogen
auf die angestrebte reale Einsatzdauer der 9-12% Cr-Stshle im Kraftwerksbetrieb. Um
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Aussagen iiber die Verwendungszeit dieser Stéhle bei den jeweiligen Temperaturen treffen zu
konnen, ist es von groBter Wichtigkeit, die Zeitgesetze zu kennen, nach denen die Oxidation
ablsuft. Im allgemeinen wird in der Korrosionsforschung zwischen logarithmischen,
parabolischen und linearen Zeitgesetzen unterschieden [55, 56]. Wird als geschwindig-
keitsbestimmender Schritt fiir die Oxidation die Wanderungsgeschwindigkeit der Leerstellen

zugrunde gelegt, so ergibt sich aus dem ersten Fick'schen Gesetz fiir Diffusionsvorgénge:

4)

Dabei stellt jy, die Leerstellenwanderungsgeschwindigkeit, k eine Konstante, x die Dicke
der Oxidschicht, ¢ die Zeit, DVM den Diffusionskoeffizienten, C{}M die Kationenleerstellen-

konzentration an der Grenzfliche Metall/Metalloxid, Cy, ., die Kationenleerstellenkonzentra-

tion an der Grenzfliche Metalloxid/Gas dar [57].

Durch Integration ergibt sich das parabolische Zundergesetz:

2 (Am 2
X =(—A—-j =K, t+C (5)

Dabei ist m die Masse der Probe bzw. Am deren Masseninderung, A die Probenoberflache K,

die Zunderkonstante, ¢ die Zeit und C eine Integrationskonstante.

Nicht immer aber folgen die verschiedenen Materialien diesem Gesetz genau. Um aber auch

diese Abweichungen beschreiben zu konnen, kann auf die verallgemeinerte Form des
parabolischen Zeitgesetzes zuriickgegriffen werden.

Am Y
(TJ =K, t+C (6)

Wird diese Gleichung logarithmiert, so ergibt sich:

Am 1
log| == 1= L 1n0.
Og(A} nlogt+C @)

In einem doppeltlogarithmischen Diagramm

stellt diese Bezichung eine G i
dar, der Form: g eradengleichung
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y=a-x+b (8)

Falls sich also in einer Massenidnderungskurve, die doppeltlogarithmisch aufgetragen ist, ein
linearer Zusammenhang zwischen flichenbezogener Massendnderung und der Zeit ergibt,

kann nun die Steigung der Geraden und damit der Exponent » bestimmt werden.

Die eigentliche Schwierigkeit bei der Bestimmung von Zeitgesetzen liegt aber darin,
festzustellen, wie groB die Massenénderung der Probe wirklich ist. Bei den hier betrachteten
Stihlen platzte wihrend der Auslagerung, je nach Temperatur und Legierung, mehr oder
weniger Oxid ab. Dieses Oxid wurde in den Topfen (Crucibles) aufgefangen, in denen die
Proben (Specimen) wihrend der Auslagerung lagen (siehe Kapitel 5.3) Die Messungen
wurden so durchgefiihrt, daB zunichst zu Beginn das Anfangsgewicht sowohl von der Probe
als auch vom Tiegel gemessen wurde. Bei jeder Gewichtsmessung wurde nun zunéchst Tiegel
samt Probe gewogen. AnschlieBend wurde die Waage auf Null tariert und die Probe aus dem
Tiegel entnommen. So wurde das aktuelle Probengewicht bestimmt. Sowohl die
Masseninderung des Tiegels als auch die der Probe wurde auf die Probenoberfldche bezogen.
Die einzige Moglichkeit, wie bei dieser MeBmethode Oxid verloren gehen kann, ist ein
Abplatzen des Oxides von der Probe wihrend der kurzen Zeit, in der die Probe mit einer
Pinzette aus dem Tiegel genommen und gehalten wird. Wiirde z.B. die Probe erst aus dem
Tiegel genommen und separat gewogen, wére die verlorengegangene Oxidmenge durch die
Verfahrensweise: Herausnechmen aus dem Tiegel, Ablegen auf der Waage und wieder
Hineinlegen in den Tiegel wesentlich groBer. Dafl es dennoch manchmal zu Oxidverlust
kommit, ist an den Knicken in einigen der Masseninderungskurven der Topfe zu sehen. Eine
weitere Schwierigkeit, die bei der Messung der Massengnderungen bei den Topfen auftritt, ist
die, daB das abgeplatzte Oxid in den meisten Fillen aus Fe;O4 besteht. Dieses Fe3O4 oxidiert
aber auf dem Tiegelboden liegend in der Ar-50Vol.% H,O Atmosphére weiter zu dem hier
thermodynamisch stabilen Fe;Os. Das bedeutet aber, daB bei Subtraktion Massenzunahme
Tiegel minus Massenzunahme Probe das Ergebnis nicht etwa der Metallverlust der Probe ist,
sondern daB die Sauerstoffaufnahme des Oxides durch die weitere Oxidation des abgeplatzten
Oxides im Tiegel hinzukommt. In den folgenden Diagrammen kennzeichnet die Beschriftung
Crucible den Tiegel und Specimen die Probe. Fiir die Andeutung der Zeitgesetze in Form der
in die Diagramme eingezeichneten Geraden wird die Massendnderung des Tiegels
herangezogen, womit auch das abgeplatzte Oxid mit in die Rechnung einbezogen wird. Die
Verfilschung des Ergebnisses durch die o. a. weitere Oxidation des abgeplatzten Oxides zu

Hématit mu$ dabei beriicksichtigt werden. Das bedeutet aber gleichzeitig, da hier keine
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eindeutigen Zahlenwerte fiir die Zeitgesetze angegeben werden konnen. Vielmehr wird
deutlich, daB bei der Betrachtung des Oxidationsverhaltens der 9-12% Cr-Stihle nicht nur ein
einzelner Mechanismus der Oxidation in Ar-50Vol.% H,O zugrunde gelegt werden kann. Die
unterschiedlichen Steigungen der Ausgleichsgeraden, die bei den einzelnen Proben am
Anfang und gegen Ende der Auslagerungszeit auftreten, zeigen, da in dem hier betrachteten
Zeitraum zumindest zwei unterschiedliche Oxidationsmechanismen vorherrschen. Auch nach
10000 Stunden finden noch Verinderungen bei der Oxidschichtbildung statt, was die
Schliffbilder der Langzeitproben zeigen (siehe Kapitel 6.3). Die bei den meisten Proben
auftretende Bildung von Fe,O3 an der Grenzfliche Oxid/Gas ist ein Anzeichen dafiir, da sich
der Oxidationsprozef} verlangsamt hat. Jetzt ist es fiir den weiteren zeitlichen Verlauf der
Oxidation von entscheidender Bedeutung, wann, ob und an welcher Stelle das Oxid abplatzt.
Voraussetzung fiir die Bildung von Zeitgesetzen wire es aber, dieses Abplatzverhalten mit z.
B. einer kritischen Schichtdicke resp. Massenénderung beschreiben zu kénnen. DaB dies nicht
statthaft ist, wird im folgenden an drei Beispielen gezeigt. Es wird erldutert, wie das
Wachstum der Oxidschichten anhand der Massenénderungsdiagramme beurteilt werden kann,

und es wird aufgezeigt, wo die Beschrinkungen bei der Extrapolation von Oxidationsraten der
hier betrachteten Stihle liegt.

6.5.1. 30 CrMoNiV 511

Die Massenénderungen des 1%Cr-Stahles werden in Bild 6.105 gezeigt. Bei dem Vergleich
der Masseninderungen von T6pfen mit denen der Proben fillt auf, daB} bei der 600°C-Probe
so gut wie kein Oxid abplatzt, und das, obwohl! die Massenénderung nach 10000 Stunden
etwa 31,2 mg/em? betriigt. Im Gegensatz dazu platzt jedoch bei der Probe, die bei der

niedrigeren Temperatur von 550°C ausgelagert wurde, schon bei einer Massenénderung von

¢ 2 . : .
etwa 7,5 mg/lem” deutlich Oxid ab. Aufgrund dieses vollig  unterschiedlichen

Abplatzverhaltens 148t sich keine kritische Oxidschichtdicke oder Massenzunahme ableiten.
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Bild 6.105: Masseninderung als Funktion der Zeit von 30 CrMoNiV 5 11

In Bild 6.106 ist die Masseninderung als Funktion der Zeit in doppeltlogarithmischem
MaBstab aufgetragen. Bei der 550°C-Probe platzte bei der Messung nach 7750 Stunden

Auslagerung ein Teil der Oxidschicht ab und ging somit fiir die folgenden Messungen

verloren. Der so entstandene Knick in der Massenznderungskurve sollte bei der Bildung der

Ausgleichsgeraden keine Beriicksichtigung finden. Bei der 600°C-Kurve ist zu erkennen, daf

sie sich besser durch zwei Geraden approximieren 148t.

100
—0— FAK902

—[~— FAK905

Mass Change [mg/cmz]
S

600°C Crucible

550°C Crucible

1 T T LS B | T =T T 1Tvr]

100 1000 10000
Time [h]
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Bild 6.106: Masseninderung als Funktion der Zeit von 30 CrMoNiV 5 11 in

doppeltlogarithmischer Auftragung

6.5.2. 10Cr-1Mo-1W
Auch bei dem 10Cr-1Mo-1W 18Rt sich ebenso, wie schon bei

kein Zusammenhang zwischen Massenzunahme und Abplatzverhalten erkennen. Bei 62

30 CrMoNiV 5 11 beobachtet,
5°C
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findet das Abplatzen schon bei etwa 2500 Stunden statt, wihrend es bei 650 und 600°C bei
6000 bzw. nach 7500 Stunden zu beobachten ist (Bild 6.107).

50 nafflawFAG2  ==J==FAGY02
45 o ====FAG6 sl EAGI06

40
35
30
25
20
15
10

Mass Change [mg/cmz]

Ollll|llll|l T T3

0 2000 4000 6000 8000 10000 12000
Time [h]
Bild 6.107a: Massenénderung als Funktion der Zeit von 10Cr-1Mo-1W

Auch hier macht die doppeltlogarithmischen Auftragung (Bild 6.108) deutlich, daB sich die

Oxidationsraten bei 650, 625 und 550°C im beobachteten Zeitraum nicht durch nur eine

Gerade approximieren lassen.

[ —A—FAGI0 =A=FAGHI0
. .
—0=FAGl4 =O=FAGII4 000°C Crucible

Mass Change [mg/cm’]
)

9 550°C Spec.
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0 2000 4000 6000 8000 10000 12000
Time [h]
Massendnderung als Funktion der Zeit von 10Ct-1Mo-1W

Bild 6.107b:
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Bild 6.108a: Masseninderung als Funktion der Zeit von 10Cr-1Mo-1W in
doppeltlogarithmischer Auftragung

DaB die Beurteilung des Oxidationsverhaltens durch die alleinige Betrachtung einer

Masseninderungskurve keinen eindeutigen Aufschluf liefert, soll an folgendem Beispiel
verdeutlicht werden. Bei 600°C in Ar-50Vol.% H,O zeigt 10Cr-1Mo-1W bei allen drei
Proben eine unterschiedliche Wachstumsrate (Bild 6.109). Dabei betrigt die Streuung der drei

Proben bereits nach 1000 Stunden mehr als 100%.

s
4 x’

600°C Crucible

550°C Crucible
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> ]
[o11]) -
g |
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=
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T L Dt Mt S I L |

10000
Time [h]
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Bild 6.108b: Massenanderung als Funktion der Zeit von 10Cr-1Mo-1W in
doppeltlogarithmischer Auftragung
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Bild 6.109:  Massenidnderung von 10Cr-1Mo-1W wiihrend der Auslagerung bei 600°C in
Ar-30Vol.% H,0. Streuung

Sowohl die 1000- als auch die 3000-Stunden-Probe (Bild 6.110 und Bild 6.111) besitzen eine

durchgiingige Oxidschicht, die bei der 10000-Stunden-Probe (Bild 6.52 und Bild 6.51) trotz

der wesentlich lingeren Laufzeit teilweise durch sehr diinne Abschnitte durchbrochen ist. die

mit Nodulen durchsetzt sind.

% 4 50 um

stzMoriam Bild 6,111
FAGH

50 ym

Bild 6.110:

¢ SI2MOTSm
FAGL?

1000h 3000h

10Cr-1Mo-1W nach Oxidation bej 600°C in Ar-50Vol.% H-0
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50 um

Bild 6.52: sizMottem Bild 6.51; YI2MOI2Im
FAGY

[OCr-1Mo-1W nach Oxidation fiir 10000 Stunden bei 600°C in Ar-50Vol.% H-O

6.5.3. 9Cr-1Mo

Am Beispiel von 9Cr-1Mo bei 650°C (Bild 6.112a) ist gut zu erkennen. wie wichtig es ist,
moglichst  langfristig  angelegte  Versuche im  Rahmen einer Untersuchung  des
Oxidationsverhaltens durchzufiihren. Das Oxid platzte erst vor dem letzten Auslagerungs-

zyklus ab. Bei 9Cr-1Mo ist ebensowenig wie bei den schon vorgestellten Stihlen ein

Zusammenhang zwischen Masseninderung und Abplatzverhalten zu erkennen.
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Bild 6.112a:  Masseniinderung als Funktion der Zeit von 9Cr-1 Mo
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Bild 6.112b: Massenéinderung als Funktion der Zeit von 9Cr-1Mo

In der doppeltlogarithmischen Darstellung (Bild 6.113) ist das zeitliche Verhalten ebenfalls

fiir die meisten der gewéhlten Temperaturen nicht durch nur eine Gerade zu beschreiben.
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Bild 6.113a: Massenénderung als Funktion der Zeit von 9Cr-1Mo in doppeltlogarithmischer
Auftragung
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Bild 6.113b: Masseninderung als Funktion der Zeit von 9Cr-1Mo in doppeltlogarithmischer
Auftragung

Die Schwierigkeiten bei der Ermittlung von Zeitgesetzen seien hier am Beispiel der 650°C-
Proben verdeutlicht. In Bild 6.114 sind die Masseninderungen der 4 Proben, die 1000, 3000
und 10000 Stunden ausgelagert wurden, zu sehen. Die Kurven der Massendnderungen
verlaufen zwar sehr gleichférmig, dafiir unterscheiden sich aber die entstandenen
Oxidschichten stark voneinander. Bei der 1000-Stunden-Probe ist die Oxidschicht teilweise
abgeplatzt, wobei zu vermuten ist, daB dieses Abplatzen durch die mechanische Belastung
wihrend der Préparation verursacht wurde (Bild 6.115); es gibt aber auch grofe Bereiche, die
wesentlich weniger Poren aufweisen und daher keine Abplatzungen zeigen (Bild 6.25). Bei
der 3000-Stunden-Probe (Bild 6.116) ist eine wesentlich groBere Pordsitdt in der dufferen
Spinellschicht zu beobachten. Gleichzeitig ist ein ausgeprégter Porensaum an der Grenzfliche
von innerer Oxidation und Spinellschicht zu erkennen. Nach 10000 Stunden haben sehr groBe
Bereiche der Oxidschicht keinen Kontakt mehr zur Probe. Diese Bereiche platzen aber nicht
groBflichig ab. Der Porensaum an der Grenzfléche von innerer Oxidation und Spinellschicht

ist stérker ausgepragt, als es ohnehin schon bei der 3000 Stunden Probe der Fall war.
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6.5.4. 10Cr-2,5W-Co

Die bisher betrachteten Stéhle zeigen in Ar-50Vol.% H,0 eine Oxidationsrate, die im Bereich
zwischen 550 und 650°C mit steigender Temperatur zunimmt. Diese Tatsache kann allerdings
nicht fiir alle 9-12% Cr-Stéhle verallgemeinert werden, wie schon Haarmann et al. fiir
X20 CtMoV 12 1 bei Temperaturen zwischen 525 und 650°C berichten [58]. Der in dieser
Untersuchung betrachtete 10Cr-2,5W-Co zeigt von 550 bis 625°C ein mit der Temperatur
ansteigendes Oxidationsverhalten. Bei 650°C sinkt die Oxidationsrate wieder ab (siehe auch
Kapitel 8.2.12). In Bild 6.117 sind die Massenénderungen bei den vier Temperaturen

dargestellt.

Aus der doppeltlogarithmischen Auftragung der Massenénderung des Tiegels (Bild 6.118)
geht wie bei den schon zuvor betrachteten Stdhlen hervor, daB es sich nicht nur um einen

einzelnen Mechanismus iiber den zeitlichen Verlauf bei der Oxidation in Ar-50Vol.% H,0 im

Temperaturbereich zwischen 550 und 650°C handeln kann.
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Bild 6.117a: Massendnderung als Funktion der Zeit von 10Cr-2,5W-Co
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Bild 6.118b:  Massenidnderung als Funktion der Zeit von 10Cr-2.5W-Co in
doppeltiogarithmischer Auftragung

In den folgenden Bildern sind die Oxidschichten zu sehen. die sich nach 10000 Stunden

gebildet haben. Bei 350°C sind sowohl Nodule (Bild 6.40) als auch kompakte Schichten

{Bild 6.41) zu erkennen.
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10CT-2.5W-Co nach Oxidation fir 10000 Stunden
bei S50°C in Ar-30Vol.% H-0O

Bei 600°C hat die Grihe der Nodule zugenommen (Bild 6.54). dafiir sind keine kompakten

Schichten auf dem Querschliff zu erkennen (Bild 6.103).




6. Ergebnisse und Diskussion

v 5

s bt S

e |
—1 N ~3%0um
Bild 6.536: viamotexm Bild 6.119: G12MO1I63m

FASY
10Cr-2.5W-Co nach Oxidation fiir 10000 Stunden
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Bei 625°C hat die Grobe der Nodule weiter zugenommen (Bild 6.120). und die Flichen mit

der diinnen. noch schiitzenden Oxidschicht sind deutlich zurlickgegangen (Bild 6.72).
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omamozzom  Bild 6,120
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10Cr-2.5W-Co nach Oxidation fiir 10000 Stunden
ber 625°C in Ar-50Vol.9% H-0O

Ber 650°C hat sich an einigen Stell

en des Oxides wieder eine kompakte Schicht gebildet
(Bild 6.84).
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10CT-2.5W-Co nach Oxidation fir 10000 Stunden bei 650°C in Ar-30Vol.% H-O

6.5.5. Bewertung der Oxidationsraten

Die Ermittlung von Zeitgesetzen durch Extrapolation von Massenidnderungskurven bei der
Oxidation der 9-12% Cr-Stdhle in Ar-30Vol.% H-0O bei Temperaturen zwischen 350 und
650°C st6Bt an Grenzen. Es ist in den meisten Fillen nicht moglich, die Oxidationskinetik der
hier betrachteten Stihle mit nur einem Zeitgesetz zu beschreiben. In der doppeltloga-
rithmischen Auftragung lassen sich die Masseniinderungen des Tiegels (also der gesamten
gemessenen Sauerstoffaufnahme der Probe) als Funktion der Zeit nicht nur durch eine Gerade
approximicren. Nach Lingeren Auslagerungszeiten dndert sich die Steigung der Kurve. was
darauf schlicBen LiBt, daB es sich zumindest um einen zweistufigen Mechanismus bei der

Oxidation der Stihle in wasserdampthaltigen Aumosphiren handeln mub.
Mehrere Faktoren verhindern sowohl die einfache Extrapolation von Masseniinderungskurven
oder gemessenen Schichtdicken als auch die Interpolation der Masseniinderungen 1ir nicht

beobachtete Zwischentemperaturen:

* Aushildung dicker Schichten bei gleichzeitiger Nodulbildung

*  Porenbildung an unterschiedlichen Stellen in der Oxidschicht mit daraus resultierender
RiBlbildung und verschiedenartigem Abplatzverhalien

*  Umwandlung von Phasen

s Dic Masseniinderung steigt nicht zwangsliufig mit zunchmender Temperatur

J

(siche Bild 6.117a und vergl. Kapitel 8.2.12)

.
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Alle diese Faktoren erschweren die Aufstellung allgemeiner Zeitgesetze selbst bei nur einer
Legierung und nur einer Temperatur. Es gibt wesentliche Punkte, die bei der Beurteilung des
Oxidationsverhaltens der 9-12% Cr-Stéhle in wasserdampfhaltigen Atmosphéiren beachtet

werden sollten, und mit deren Hilfe das Oxidationsverhalten versténdlicher wird:

¢ Ermittlung von Langzeitdaten (> 5000 Stunden), um Phasenumwandlungen und

Abplatzverhalten hinreichend gut beurteilen zu konnen.

e Auslagerung mehrerer Proben bei gleichen Bedingungen, um Schwankungen, bedingt
durch die ungleichméBige Nodulbildung, im Oxidationsverhalten insbesondere bei

niedrigen Oxidationsraten zu erfassen (statistische Absicherung).

» Auffangen des abgeplatzten Oxides, da es sonst leicht zu Fehlinterpretationen der

Massendnderungskurven kommen kann.

* Keine Inter- und Extrapolation in bezug auf die Temperaturabhingigkeit der

Oxidationsraten.

* Keine Umrechnung von Massenénderung auf Oxidschichtdicke.

Fiir eine konservative Abschitzung des Langzeitoxidationsverhaltens in Ar-50Vol.%H,0 ist
es sinnvoll, lineares Schichtwachstum anzunehmen.

6.6.  Betriebserfahrungen

Das Problem der Oxidation der Kraftwerksstihle wird seit langem intensiv erforscht [59, 60,
61, 62, 63, 64, 65]. Dabei ist der Vergleich der im Labor ermittelten Daten mit denen, die im

realen Kraftwerksbetrieb auftreten, ein wichtiges Mittel, die Relevanz des Versuches zu
liberpriifen.

In Feldversuchen im Kraftwerk Wilhelmshaven wurden unter anderem T91, NF616, E911,
X20CrMoV 121 und X3 CrNiMoN 1713 bis zu 43000 Stunden realen Kraftwerks-
bedingungen ausgesetzt (Zabelt et al. [66]). Die Dampftemperatur im Kessel betrug 600°C,
die Rauchgastemperatur 1200°C. Da bei diesen Bedingungen die Metalltemperatur (nach

TRD) etwa 30°C iiber der Dampftemperatur liegt, wurden die gleichzeitig durchgefiihrten
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Laborversuche bei 630°C vorgenommen. In Bild 6.121 sind die Ergebnisse der Feldversuche

mit den Resultaten dieser Arbeit verglichen, die bei 625°C erzielt wurden.

Die im Kraftwerk [66] gemessenen Schichtdicken von NF616 und diejenigen im Rahmen
dieser Arbeit ermittelten stimmen gut miteinander iiberein. Die Werte von E911, hier
vergleichbar mit 10Cr-1Mo-1W, und T91, hier zu vergleichen mit P91, liegen bei dem
doppelten der in dieser Arbeit ermittelten Schichtdicken. Da die chemische Zusammensetzung
des im Kraftwerk eingesetzten X20CrMoV 121 nicht angegeben wurde, werden die
Schichtdicken mit X20 hoch Cr und X20 niedr. Cr verglichen, wobei die Ergebnisse der
Schichtdickenmessung aus dem Kraftwerk gut mit denen des hier untersuchten X20 niedr. Cr

korrelieren.

In Bild 6.122 sind die Ergebnisse aus Messungen der Oxidschichtdicke von 10Cr-1Mo-1W
nach einer Betriebszeit von 7000 und 10000 Stunden bei 560°C in einem Kraftwerk
dargestellt. Diese Daten wurden freundlicherweise von der SIEMENS KWU zur Verfiigung
gestellt. Verglichen werden diese Werte mit den Messungen der maximalen Schichtdicken,
die wihrend der Langzeitauslagerungen bei 550 und 600°C bei G-9Cr-1Mo-1W und 10Cr-
1Mo-IW  in  Ar-50Vol.% H,O ermittelt wurden. Die Gegeniiberstellung  des
Schichtwachstums, das wihrend der Laborversuche gemessen wurde, und dem im

Kraftwerksbetrieb ermittelten zeigt eine gute Ubereinstimmung.

Scale Thickness [pm]
N
(o]
o

- 10Cr-IMo-1W (Present Work)
\XZO low Cr (Present Work)
P91 (Present Work)
O~ 20 high Cr(Present Work)

0 IO(I)OO 20000 30000 40000 50000
Time [ h] . ]
Bild 6.121: Gemessene Schichtdicken nach Dampfoxidation im Kessel bei etwa 600°C

Dampf und etwa 1200°C Rauchgastemperatur aus [66] (dargestellt als

Kurvenschar mit den dunkel gefarbten MeBwerten), verglichen mit eigenen

MeRergebnissen bei 625°C in Ar-50Vol.% H,O
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Bild 6.122: Gemessene Schichtdicken von 10Cr-1Mo-1W nach Dampfoxidation bei 560°C
in einem von der SIEMENS KWU gelieferten Kraftwerk verglichen mit den ge-
messenen maximalen Schichtdicken von G-9Cr-1Mo-1W und 10Cr-1Mo-1W
nach Oxidation bis 10000 Stunden bei 550 und 600°C in Ar-50Vol.% H,0O

Die gute Ubereinstimmung der Resultate des Oxidschichtwachstums aus Laborversuch und
Kraftwerksbetrieb machen Oxidationsversuche im Labor sinnvoll fiir die Ermittlung

relevanter Ergebnisse fiir die Auslegung und den Betrieb von Dampfkraftwerken.

6.6.1. Vergleich mit anderen Laborversuchen

Es wird an dieser Stelle kein ausfiihrlicher Vergleich mit den in der Literatur veroffentlichten '
Daten der Oxidation in wasserdampfhaltigen Medien vorgenommen. Fine umfassende
Aufstellung dariiber ist von Hopf in [46] erstellt worden. Es wird hier nur explizit auf eine

Literaturstelle eingegangen, die fiir diese Arbeit Beachtung finden sollte.

Die in [58] angegebenen Werte aus Laborversuchen in Dampf nach 3000 Stunden sind in

guter Ubereinstimmung mit den hier erzielten Resultaten. In Tabelle 6.2 sind die ermittelten
Schichtdicken aufgefiihrt.

Die Autoren dieser Arbeit haben im Rahmen der durchgefiihrten Versuche u. a. das Ergebnis
erhalten, dal der von ihnen verwendete X20 CrMoV 12 1 mit 11,3% Cr bei 550°C eine

hohere Oxidationsrate aufwies als bei 600°C. Dieser Effekt wird in Kapitel 8.2.12 ausfiihrlich
diskutiert.
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550°C 550°C 600°C 600° 650°C 650°C

[58] Ar- [58] Ar- [58] Ar-
Dampf 50Vol.% Dampf 50Vol.% Dampf 50Vol.%

H,0O H,O H,O
X2011,3%Cr/| 10-50 pm | 1-33pm | 0-50pm | 1-33pm | 10-40pm | 1-59 pm

X20 hoch Cr

P91 70 pm - 140 pm 104 pm 210 pm 145 pm
NF616 90 pm - 170 pm 166 pm 290 pm 375 pm
Tabelle 6.2: Vergleich der Oxidschichtdicken nach 3000 Stunden in Dampf [58] und

Ar-50Vol.% H,O
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7. Oxidation und Auslegung

7.1. Wanddickenverlust

Die Oxidation der in einem Kraftwerk verwendeten Stihle stellt die Betreiber vor ernsthafte
Probleme [67]. Zum einen behindert eine entstandene Oxidschicht den Wirmeiibergang z. B.
in Kesselrohren und fiihrt dort zu 6rtlichen Uberhitzungen [68, 69, 70], zum anderen dndert
sich durch das Abplatzen von Oxidschichten die Geometrie derart, daB es zu
Stromungsverlusten und damit zu WirkungsgradeinbuBen kommt [71]. Desgleichen konnen
sich abgeplatzte Oxidteilchen in den Bogen von Wirmetauscherrohren festsetzen, was
wiederum zu lokalen Uberhitzungen fiihrt. Diesen so gesteigerten Belastungstemperaturen
kann nicht durch den in den technischen Regelwerken vorgeschlagenen Wandstirkenzuschlag

[43]1 Rechnung getragen werden.

Die neuentwickelten 9-12% Cr-Stihle weisen eine gute Oxidationsbestéindigkeit in Luft auf.
Demgegeniiber steht aber die Tatsache, daB bei diesen Chromstéhlen in wasserdampfhaltigen
Atmosphéren und dem angestrebten Temperaturbereich derart hohe Oxidationsraten
gemessen wurden, daB die Oxidation als ein Faktor angesehen werden muf, der die
Lebensdauer begrenzen kann [72, 73, 74]. Als ein Beispiel ist in Bild 7.1 das

Oxidationsverhalten eines Vertreters der 9% Chromstihle, des P92, gezeigt.
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EinfluB von Wasserdampf auf die Massensnderung von P92 i
Ar-50 Vol.% H,0 und Luft bei 600°C ® "

Bild 7.1:
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Auch die entstandenen Oxidschichten unterscheiden sich signifikant. Wihrend sich in Luft

nach 10000 Stunden eine sehr diinne Oxidschicht gebildet hat (Bild 7.2), st in Wasserdampf

eine sehr dicke und pordse Schicht entstanden.

L)
&
o || L .
Biid 7.2: oospoiom Bild 6.75 OU3IM0393m
CMSI% CMS40
Luft Ar-50Vol.% H-0O

P92 nach Oxidation fir 10000 Stunden bei 650°C

Diese hohe Oxidationsrate kann wesentlichen Einflu auf die Lebensdauer von insbesondere
diinnwandigen Bauteilen haben. wie Bild 7.3 zeigr. Hier ist deutlich zu erkennen, dall der
Vorteil bei der Zeitstandfestigkeit dem X20 CrMoV 121 gegeniiber be dinnwandigen

Komponenten durch die wesentlich hohere Oxidationsrate in Dampf wieder verloren geht und

unter Umstiinden keine signifikante Verbesserung der Lebensdauer erreicht werden kann.
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Bild 7.3: Berechneter Eintluf} der Oxidation auf die Lebensdauer von PO2 mit verschie-

denen Wandstirken im Vergleich zum X20 CrMoV 12 1 bei 600°C [75]
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Fiir die Auslegung von Kraftwerkskomponenten ist aber nicht nur die Wandstérken-
reduzierung durch die Oxidation relevant. Es gibt auch konstruktive Gegebenheiten wie
Passungen, bei denen die Oxidation die Funktionsfihigkeit beeintrichtigen oder ganz zum
Erliegen bringen kann. Im folgenden wird auf eben diese Problemstellung eingegangen, und

die Untersuchungen zu diesem Thema werden vorgestellt.

7.2.  Oxidation in Passungen

In den heiBdampffiihrenden Armaturen der Kraftwerke werden Werkstoffverbunde eingesetzt,
bei denen in vielen Fillen zwei Teile durch eine Passung miteinander gekoppelt sind. Die
Funktion dieser Bauteile ist aber nur dann gewdhrleistet, wenn sich die geometrischen
Abmalle von z. B. eingeprefiten Buchsen wihrend des Betriebes nicht dndern. Daher stellt
sich die Frage, ob eine Oxidation an Passungsflichen, eine sog. "Hinterzunderung",
stattfindet. Das konnte zur Folge haben, daB3 auf der Buchse eine Oxidschicht aufwichst und

sich so das innere AbmaRB der Buchse soweit verkleinert, daB es zum Klemmen kommt und

das Bauteil somit seine Funktion nicht mehr erfiillen kann.

In den Versuchen, die zu dieser Fragestellung durchgefiihrt wurden, stand zunzchst einmal die
Frage im Vordergrund, ob es in einer starken PreBpassung iiberhaupt zu Oxidation kommen
kann. Die zweite Frage war, ob sich die Oxidschichtmorphologie in zuoxidierten Passungen
stark von der frei gewachsener Oxidschichten unterscheidet. Daher wurde eine Reihe von
Proben gefertigt, deren Form in Bild 7.4 gezeigt ist. Neben diesen kieinen Proben wurde eine
groBe Rohrprobe angefertigt, deren 2,5 mm starkes Innenteil mit einem AuBendurchmesser
von 40 mm in ein 5 mm starkes Rohr mit 50 mm AuBendurchmesser gepreBt wurde. Die
Prefipassung wurde mit der Toleranz -0,2/10 bis -0,4/10 mm gefertigt. Ein Foto der
gefertigten Proben ist in Bild 7.5 zu sehen. Der verwendete Werkstoff war ein 1%
Chromstahl, der in Ar-50Vol.% H,0 bei 625°C fiir 500 und 2000 Stunden ausgelagert wurde.
Diese Kombination von Material und Auslagerungstemperatur in Dampf sollte sicherstellen,

daB die eingestellten Spalte in der gew#hlten Versuchszeit auf jeden Fall zuoxidierten.
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Bild 7.4: Zeichnung der kleinen Buchsen fiir die Oxidationsversuche in Passungen
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Die maschinell gefertigten Einzelteile nach Bild 7.4 wurden zu endgiiltigen Proben

zusammengepreBt. Eine Aufstellung der daraus entstandenen Proben zeigt Tabelle 7.1.

Interne. Bez.: Verwendete Bautelle: Auslagerungsdauer:
Rohrprobe 40%2.5 Rohr / 50%5 Rohr 500 h
FVQI Teil 3 (X =12mm)/Teil 4 500 h
FVQ2 Teill / Teil2 500 h
FVQ3 Teil 3(X = 12mm) / Teil 4 2000 h
FVQ4 Teil 3(X = 15mm)/Teil 4 2000 h
FVQ5s Teil 1/ Teil 2 2000 h

Tabelle 7.1:

50Vol.% H-O

Aufstellung der gefertigten Passungsproben zur Oxidation bei 625°C in Ar-

Dabei konnten neben der Rohrprobe nur FVQ1 und FVQ3 komplett gefiigt werden. Bei den

anderen Proben war die PreBpassung so groll bzw. das Nachgeben des AuBenteils so gering,

dal} diese Proben nur ein Stiick weit zusammengepreft werden konnten,

Von der Rohrprobe wurde nach der Auslagerung ein 18 mm breites Stiick abgetrennt und von

diesem Ring ein Querschliff angefertigt. In Bild 7.6 ist eine Ubersichtsaufnahme der Fiige-

stelle der beiden Rohre zu sehen. die Bilder 7.7 bis 7.10 zeigen Detailaufnahmen.

200 pm i

50 pm

Bild 7.6:

anmoszsm Bild 7.7:

Rohrprobe

AulBlenseire mit

Anfasung

OO2MOA30m

Abstand von der AuBenseite = 400 pm

21 CNiIMoV 55 11 nach Oxidation fiir 500 Stunden bei 625°C in Ar-50V0l.% H.O

Der Bereich zwischen den gegeniiberliegenden 45° Phasen ist komplett zuoxidiert. Die

sichtbare Oxidation erstreckt sich tiber die gesamte beobachtete Tiefe von 18 mm
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7. Oxidation und Auslegung

¥
50 ym ‘ 50 ym
Bild 7.8: ooaMos3im Bild 7.9: 02MOS32m
Rohrprobe
Abstand von der Auflenseite = | mm .
Abstand von der Aulenseite = 2.5 mm

71 CrNiMoV 5 5 11 nach Oxidation nach 500 Stunden bei 625°C in Ar-30Vol.% H-0O

Da bei der hier ausgefiihrten PreBpassung davon ausgegangen werden kann. dall beide

Werkstiicke vollen Kontakt an der Fiigestelle
hatten. kann davon ausgegangen werden, dal
eine "Hinterzunderung” der Passung statt-
gefunden hat. Die ehemalige Fiigefliche ist

in den randnahen Bereichen. die stark

oxidiert sind, durch einen Porensaum
gekennzeichnet (Bild 7.7 und 7.8). In den

Schliffbildern ist zu sehen. daB sich die

50 pm
Bild 7.10: o innere Oxidation stark ausgebildet hat. Das
R i’h[';) robe . - . .
heift. dab der Sauerstoff schon innerhalb

Abstand von der Aullenseite = 18 mm

s . e von 500 Stunden Zugang selbst zu Bereichen
21 CrNiMoV 5 5 11 nach Oxidauon =Te

fiir SO0 Stunden bei 625°C hatte. die weit im Passungsinneren liegen.
in Ar-50Vol.% HC - : - . L
in Ar-50Vol.% H.0 Bei der Probe FVQI1 (Tabelle 7.1) 1st diese

tiefgehende innere Oxidation an den Fiigestellen nicht iberall zu beobachten. Hier st es

augenscheinlich aufgrund der hohen Fiigekrifte zu einer Verschweilung an  einigen

Nahustellen gekommen (Bild 7.11). Der durch die Fertigung eingestellte Spalt (vergl. Bild 7.4

Teil 4) ist vollie zuoxidiert (Bild 7.12). Die beiden Oxidschichtmorphologien unterscheiden

sich deutlich voneinander. Die AuBenseite der Probe ist fast porenfrei, wihrend im Spalt eine

duberst porise Oxidschicht entstanden ist.




7. Oxidation und Auslegung

200 pm 100 pm

Bild 7.11: on2Mostsm Bild 7.12: OO4PO4 T 8
FVQI

21 CrNiMoV 5 5 11 nach Oxidation fiir 500 Stunden bei 625°C in Ar-50Vol.% H-O

An der Figestelle zwischen beiden Einzelieilen gibt es auch Bereiche, wo durch den

Fligevorgang grole Zwischenriiume zwischen den beiden Teilen entstanden sind. Diese Poren

sind teilweise mit Oxid gefiillt. Ein Beispiel
ist in Bild 7.13 zu sehen. aufgenommen an
der Probe FVQ4. Die Enistehung des
Hohlraumes ist darauf zuriickzufithren, daB
wihrend des Fiigens der starken PreBpassung
Material des AuBenteils durch das Innenteil

aufgeworfen und vor dem Innenteil

hergeschoben wurde. Dieses Material wurde

. 500 pm
[t

Bild 7.13: wiomozoom  durch die hohe Reibung mit dem Innenteil
FVQ4

. verschweilit und hinterlieB den Hohlraum.
21 CrNiMoV 5 5 11 nach Oxidation

fiir 500 Stunden bei 625°C Die weiteren Bilder verdeutlichen dic
in Ar-50Vol.% H-0 Bildung der Oxidschichten in Passungen.
Wihrend das frei gewachsene Oxid der

Probe FVQ3 nach 2000 Stunden sich. wie in Bild 7.14 zu sehen, gebildet hat, sind im

vorgefertigten Spalt die Schichten gewachsen, wie Bild 7.15 zeigt. Im Bereich zwischen

Preipassung und Spalt hat sich ebenfalls eine Oxidschicht in der PreBpassung gebildet
(Bild 7.16). Diese Schicht zieht sich durch die gesamte PreBpassung, von wenigen

Ausnahmen abgesehen, wo nur innere Oxidation zu beobachten ist (Bild 7.173

Aus dieser Untersuchung ergibt sich. dal} es auch an weit von der Oberfliiche entfernten
Stellen in PreBpassungen zu starken (Z)xidationsersoheinungen kommen kann. In Poren und
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7. Oxidation und Auslegung

durch die Pressung entstandenen Zwischenrdumen oxidiert das Metall teilweise so stark wie

an freien Oberflichen. In den zuoxidierten Spalten ist eine vermehrte Porenbildung in der

Oxidschicht zu beobachten.

i

) w50 yml 50 ypm |
Bild 7.14: ommozosm Bild 7.15: MO Tm
FVQ3

21 CrNiMoV 5 5 11 nach Oxidation fiir 2000 Stunden bei 625°C in Ar-50Vol.% H-0O

Bild 7.16: aoomovem Bild 7.17: (O2MO29
FVO3

21 CrNiMoV S 5 11 nach Oxidation fiir 2000 Stunden bei 625°C in Ar-50Vol.% H-O

Eine Abschiitzune der Kriifte. die in solchen Spalten durch die wachsende Oxidschicht in der

Passung entstehen konnen. ist mit der hier verwendeten Versuchstechnik nicht moghich.

Dennoch  zeigen diese  Untersuchungen,  daB diesem Thema in  Zukunft erhohte
Aufmerksamkeit eewidmet werden mul. Denn eine Sauerstoffaufnahme bedingt durch den

stattfindenden Kationentransport immer eine VolumenvergroBerung. Das bedeutet: Wenn

kein  Abplatizen der Oxidschicht erfolgt  oder moglich ist.  findet mmmer c¢ine

VolumenvergriBerung statt, aus der dann eme Spannung resultiert,
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphiiren

8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in

wasserdampfhaltigen Atmosphéren

8.1.  Allgemeines

Sowohl die in Kapitel 6.3 diskutierten Ergebnisse als auch die in Feldversuchen gemachten
Erfahrungen [76, 77] zeigen, daB die Oxidationskinetik bei 9-12% Cr-Stiihlen durch die An-
wesenheit von Wasserdampf stark beschleunigt wird. Diese in vielen Fillen sehr hohen
Massenzunahmen lassen den Einsatz vieler dieser Stihle bei Temperaturen ab 600°C fraglich
erscheinen. Das gilt aber teilweise auch fiir die austenitischen Werkstoffe, die z.B. als Dampf-
erzeugerrohre thermischer Wechselbeanspruchung ausgesetzt sind. Um Losungsansitze fiir

dieses Problem ableiten zu konnen, ist zunichst einmal die Kenntnis der Mechanismen der

Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen erforderlich.

8.2. Mechanismen der beschleunigten Oxidation durch Wasserdampf

In einer Vielzahl von Arbeiten ist der Effekt von Wasserdampf auf die Oxidation bei ver-
schiedensten Temperaturen und in unterschiedlichsten Gaszusammensetzungen untersucht
worden. Aus den daraus erzielten Ergebnissen sind mehrere Theorien entwickelt worden, um
die beschleunigte Oxidation dieser Materialien durch Wasserdampf zu erkliren. Bisher ist es
nicht gelungen, alle bisher erzielten Resultate mit nur einer Theorie zufriedenstellend zu inter-
pretieren. Im folgenden werden zunzichst die meistdiskutierten Mechanismen beschrieben. Im
AnschluB daran soll versucht werden, diese Mechanismen anhand der in dieser Arbeit
erzielten Versuchsergebnisse zu bewerten. Diese Resultate bilden die Grundlage fiir eigene

Uberlegungen, die mit der Vorstellung eines Mechanismus fiir die beschleunigte Oxidation
der hier betrachteten 9-12% Cr-Stihle abgeschlossen werden.

8.2.1. Anderung der Defektstruktur des Oxidgitters durch Protoneneinlagerung

Ein Ansatz zur Erklérung der beschleunigten Oxidation in wasserdampfhaltigen Medien wird
durch Kofstad [55, 78] und Norby [79, 80] gegeben. Ihre Hypothese ist, daB durch die
Einlagerung von Protonen im Oxidgitter die Defektstruktur derart beeinfluBt wird, daB der
Diffusionskoeffizient der diffundierenden Tonen stark ansteigt. In der Schreibweise nach

Kroger und Vink [81] kénnen die Protonendefekte wie folgt beschrieben werden:
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphiren

2H20(g) = 4H1. +02(g) +4e, 9)

Zwei Wasserdampfmolekiile spalten sich demnach in vier positiv geladene Protonen, in ein
gasformiges Sauerstoffmolekiil und in vier einfach negativ geladene Elektronen. Das so
entstandene Proton bildet zusammen mit einem elektrisch neutralen Sauerstoffion im

Oxidgitter ein Hydroxidion:
H; +07 < (OH)g (10)

Das hier beschriecbene Wasserstoffion ist nach Ansicht der Autoren eher an ein
Sauerstoffatom auf seinem Gitterplatz gebunden (HOo). Es konnen sich aber auch zwei oder
gar drei Protonen an ein Sauerstoffion binden. Sie bilden dann auf Zwischengitterplédtzen
Hydroxid- (OH);, Wasser- (H,0)%, bzw. Hydroxoniumionen (H30)%;. Eine weitere mogliche

Reaktion ist der einfache Einbau eines Wassermolekiiles im Gitter:
Hzo(g) L= (HzO)i( 11

Kofstad gibt in [82] noch die Moglichkeit an, daB der Wasserdampf mit einer

Sauerstoffleerstelle im Oxid auch wie folgt reagieren kann:
(1] [ ] [ J 1
Hzo(g) +VO = (OH)O +h +-5H2(g) (12)

In diesem Fall werden also Sauerstoffleerstellen aufgefiillt und Protonen im Oxid gelost.

Aus dem Massenwirkungsgesetz [83] folgt nun, daf3, wenn die Reaktion nach (9) abléduft, die

Loslichkeit der Protonen mit p(HZO)“2 und p(Oz)”4 steigt. Wiirde sich das Wassermolekiil

direkt im Gitter 1osen (11), wire die Loslichkeit proportional p(Hz0). Bei TiAl in

wasserdampfhaltigen Atmosphéren hat Kremer [84] eine Zunahme der Oxidationsrate mit

steigendem p(H,0) und abnehmendem p(O,) gefunden.

Der Effekt der Protoneneinlagerung ist demnach bei niedrigen Wasserdampfpartialdriicken
gering. Bei steigendem p(H20) kénnen die Protonendefekte in der Defektstruktur iiberwiegen.
Dabei kann bei hohen Wasserdampfpartialdriicken die Elektroneutralititsbedingung dadurch

erfiillt werden, daB sich Defektelektronen oder Metallionenleerstellen bilden, oder daB sich

Sauerstoff auf Zwischengitterplétzen einlagert.
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8.2.2. Beschleunigter Sauerstofftransport aus dem Gas zur Grenzfliche Metall/Oxid

Durch den EinfluB von Wasserdampf steigen nicht nur die Oxidationsraten von 9-12% Cr-
Stihlen gegeniiber den in Luft gemessenen Werten stark an. Gleiches gilt z. B. fiir Titan. Die
Oxidationsrate zeigt in Dampf zunichst einem parabolischen Zusammenhang zwischen
Massenidnderung und Auslagerungszeit, bevor sich ein lineares Verhéltnis einstellt. Das
Hinzufiigen von Wasserstoff zum Testgas hat dabei keinen EinfluB auf die beobachtete
Reaktionsrate. Galerie et al. [85] schlagen einen zweigeteilten Mechanismus vor, wobei der
diffundierende Defekt im feuchten Gas an der Grenzfliche Oxid/Gas geschaffen wird, im
Gegensatz zum trockenen Gas, wo dieser Defekt an der Grenzfldche Metall/Oxid entsteht. An
der Grenzfliche Gas/Oxid wird der Wasserdampf adsorbiert und reagiert mit einer

Sauerstoffleerstelle zu einem Hydroxid und einem interstitiellen Proton, gemiRB:
Hzo(ads) +VO ~ (OH).O +Hi. (13)

Da der Radius des Hydroxidions kleiner ist als der eines Sauerstoffions, wird die
Festkorperdiffusion beschleunigt. Das Hydroxidion reagiert an der Grenzfliche Metall/Oxid
mit einem Metallion zu Oxid und Wasserstoffgas. Letzteres 16st sich im Metall. Die
geschwindigkeitsbestimmenden Schritte sind demnach zuniichst die Festkorperdiffusion

(parabolisches Zeitgesetz nach Wagner [86]) und anschlieBend die Oberflichenreaktion
(lineares Zeitgesetz [55]).

8.2.3. Dissoziationsmechanismus

Fujii und Meussner [87, 88] beobachteten eine zweilagige Schichtenbildung auf Fe-Cr-
Legierungen bei Oxidation in Ar-10% H,0 im Temperaturbereich von 700 bis 1100°C. Die
duBere Schicht bestand aus Wiistit, die innere aus Wiistit und Spinell. Die von ihnen

gefundene Oxidationsrate war dabei weitestgehend unabhingig vom Chromgehalt der
Legierungen, linear und proportional zu p(HzO)l/ 2,

Sie schlugen als Erklarung einen Dissoziationsmechanismus vor, der in Bild 7.18 gezeigt ist.

Die duBere Wiistitschicht und die innere Lage aus Wiistit und Spinell sind nur iiber schmale
Oxidbriicken verbunden. Der Gittertransport von Eisen vom Metall zur Grenzfliche Gas/Oxid

ist durch diese schmalen Briicken begrenzt. Der zweite Transportmechanismus fiir das Eisen
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphiren

ist die Dissoziation von Oxid an der Grenzfldche von Oxid und Pore (II). Hier dissoziiert das

Oxid zu Eisenionen und Sauerstoff.

H,0(2) Hyg)
|
H
: |
B | RIS 0@
@ s LT e e e Fe® %
T GRBRp R Spinel + 2¢ Hy(g)
S e i s e Vel ] § g
o e “" Subscale
p(H,0), > p(H,0); > p(H,O)yy Alloy
Bild 7.18: Dissoziationsmechanismus fiir der Oxidation von Fe-Cr Legierungen in

Wasserdampf (nach [88])

An der Grenzfliche (I) wird Wasserdampf adsorbiert, und der Sauerstoff aus dem

adsorbierten Wasserdampf wird in die Oxidschicht eingebaut:

Hy0(g)  HO(ags) (14)

H,O(aq5) +Fe* " +2¢™ & FeO+ Vpe+2h° +Hy . (15)
Haags) © Hag) (16)

Ho (a) < 2H(on) 17

Der aus dem Wasserdampf stammende Sauerstoff reagiert mit einem Eisenion und einer

Leerstelle im Kationenteilgitter. Der Wasserstoff, der aus dem Wasserdampf entsteht, kann

dabei sowohl als Gas entweichen als auch im Oxid gelost werden. Die Anwesenheit von

Wasserstoff im Oxid kann dabei die Eigenschaften des Oxides durch  sog.

"Wasserstoffdefekte" beeinflussen. Da die Dissoziation von Wasserdampf zu Sauerstoff und

Wasserstoff nicht im Gleichgewicht ist, fiihren auch groBe Zusitze von Wasserstoff nicht zu

einer Anderung der Reaktionsrate [85].

An der Grenzfliche von Oxid und Porensaum dissoziiert das Eisenoxid zu Eisenionen und

Wasserdampf geméhB:
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FeO+ Vp, +2h* & Fe?* +07 (18)
2H (o) © Hy, (19)
Ha(ags) = Hag) 20
Hyqds) +Olads) € HaOg) +2¢~ @21)

Der Wasserstoff reagiert somit mit dem Sauerstoff des Oxids und bildet Wasserdampf. An der
Grenzfliche von Porensaum und Oxid (III) reagiert dieser Wasserdampf mit Eisenionen nach
dem gleichen Prinzip wie schon an der Grenzfliche (I). Der geschwindigkeitsbestimmende

Schritt dieser Reaktion ist die Aufnahme von Sauerstoff aus dem Wasserdampf in das Oxid.

8.24. Wasser-Wasserstoff-Briickenbildung

Rahmel [89, 90] schligt einen Mechanismus vor, der dem o. a. Dissoziationsmechanismus
stark &hnelt. In Bild 7.19 ist eine schematische Darstellung dieses Mechanismus gezeigt.
Wiahrend einer Inkubationsperiode ist die diinne Oxidschicht in der Lage, eine Porenbildung
an der Grenzfliche von Metall und Oxid zu verhindern (a). Wachst nun das Oxid weiter, wird
seine Verformbarkeit eingeschrénkt und somit Porenbildung erméglicht (b). In trockenen
Gasen bilden diese Poren eine Sperre fiir die weitere Oxidation, wihrend bei der Anwesenheit
von Wasserdampf oder Kohlendioxid das Metalloxid in der Pore dissoziiert und der

Sauerstoff mit dem Wasserstoff bzw. dem Kohlenstoff zu Wasser resp. Kohlendioxid
rekombiniert.

Fe FeO Fe,0, Fe,0, | O, / Pr-Marker
- Fen : - /LCracks Fe
. —— et Fet—s
fe 0 fo— Q2] Fe /_ fv— O2—] '—,Feb /— Qr—
viaFe O l\ via \ N e N
a) via tsg::he- Y U" Feh— \ Fef—
dral a. octa- b) C) ~—H,0=Pores
hedral places —H
e e e e . . ) .
viae via® viae y € £ Fe. - £ £
Inter ande Inter Inter- ¢
face: | It I IV facer | 1 m v face: | i} I v
Bild 7.19:

Scl}emg des Diff}xsionsmechanismus und der Phasengrenzreaktionen bei der
Oxidation von Eisen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren [91]

Der Sauerstoff wird in den Poren iiber gasférmiges H,O transportiert und reagiert dann an der

Metalloberfldche zu neuem Oxid (¢). Im Unterschied zum Dissoziationsmechanismus nach
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Fujii und Meussner ist hier die Reaktion in den Poren geschwindigkeitsbestimmend fiir die

Oxidation, nicht die Reaktion an der Grenzfliche Oxid/Gas.

Nakagawa et al. [92] setzten kommerzielle Stéhle mit Chromgehalten von 2,25 bis 11,04%
auf beiden Probenseiten jeweils unterschiedlichen Atmosphéren aus. Auf der Seite der Probe
lag ein Gemisch aus 50 % N,-50% H,O vor, wéhrend die andere Seite gleichzeitig Luft
ausgesetzt wurde. Die Oxidschichten, die sich auf beiden Seiten einstellten, &hnelten sich
sowohl hinsichtlich der Morphologie als auch von der Dicke her sehr und sind gut mit den z.
B. in Kapitel 6.3.2 gezeigten metallographischen Querschliffen vergleichbar. Nur auf der
AuBenseite der Probe, die der Luft ausgesetzt war, hatte sich Fe,O3 gebildet. Diese dhnliche
Schichtbildung fiihren die Autoren auf an der Dampfseite gebildeten Wasserstoff zuriick, der
durch das Metall an die Luftseite diffundiert und dort den Dissoziationsmechanismus in Poren

in Gang setzt.

8.2.5. Gastransport itber Risse

Nach thermodynamischen Berechnungen schlossen Ikeda and Nii [93] den Dissoziationsme-
chanismus von Fujii und Meussner [87, 88] aus, da wesentlich mehr Sauerstoff an die Metall-
oberfliche transportiert werden miisse, um die beobachteten Oxidationsraten hervorrufen zu
konnen. Daraus leiteten die Autoren ab, daf der Dissoziationsmechanismus nur eine
untergeordnete Rolle bei der Oxidation spielen konne. Sie favorisierten die Moglichkeit, daf
es durch den Wasserdampf zu einer vermehrten RiBbildung in der Oxidschicht kommt.
Dadurch wire es dem Gas moglich, direkt an die Metalloberfliche zu gelangen, was eine
starke Erhhung der Oxidationsrate zur Folge hitte. Sie nahmen Versuche an Chromstihlen
(5 - 30% Cr) in trockenem und feuchtem (10 Vol.% H,0) Sauerstoff bei 750 und 950°C vor.
Thre Ergebnisse zeigten, daB lediglich Stdhle mit Chromgehalten von mehr als 25% in den

feuchten Atmosphéren ausreichend oxidationsbesténdig sind. Um ihre Theorie zu erhérten,

setzten sie ihre Proben nach der Oxidation fiir kurze Zeit einer H,S-haltigen Atmosphére aus.

Tatséchlich ergab sich eine Schwefelanreicherung an der Grenzfliche von Metall und Oxid.

Tracerversuche mit ‘0 von Ericsson [94] bestétigen diese Theorie.

In einer Untersuchung von Jianiang et al. [95] stellen die Autoren die These auf, daf3

Mikrorisse schon wihrend der Anfangsstadien der Oxidation gebildet werden. Diese Risse

erlauben es dem Wasserdampf, direkt an die Metalloberfliche zu gelangen, und reagieren an

der chromverarmten Oberfliche mit Eisen nach:
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3H,0+2Fe & Fe,03 +3H, (22)

Der so entstandene Wasserstoff reduziert das Chromoxid, das wihrend der Anfangszeit

gebildet worden ist, geméf:
3H, +CryO3 & 2Cr+3H,0 (23)

Das Eisenoxid aus Gleichung (22) reagiert nun mit dem frei gewordenen Chrom aus
Gleichung (23):

Fe,03 +4Cr +5H,0 & 2FeCr,04 +5H, (24)

Gleichzeitig erzeugt die Reaktion (23) noch Wasser. Ist also ein Mikrorif} entstanden, so folgt

die katastrophale Oxidation in einem sich selbst verstérkenden Prozef.

Mayer and Manolescu [96] fiihren die beobachtete zweilagige Schichtenbildung auf zwei
verschiedene Diffusionsprozesse zuriick. Die #HuBere Eisenoxidschicht wichst durch

Kationendiffusion, die innere, chromreiche Schicht wichst durch molekularen Gastransport

{iber Poren und Risse in der Oxidschicht.

8.2.6. Bildung fliichtiger Chromverbindungen

Caplan et al. [97] und Zaplatynsky [98] fiihren die erhohten Oxidationsraten von Chrom-
stdhlen in Wasserdampf auf die Bildung von abdampfenden Chromhydroxiden und
-oxyhydroxiden zuriick. Kim et al. [99] berichteten insbesondere von CrOsgs und
CrO;0H(g.s), und Glemser et al. [100] fanden CrO2(OH)y(gas). Armanet et al. [101] schlugen

folgenden Mechanismus fiir das Abplatzen von Oxidschichten beruhend auf der Abdampfung
von Chromverbindungen vor:

3
CryOs +=
173 + 202 & 2cr03(gas) (25}
CryO3 + 0, +H,0 & 2Cr0, (OH) ) (26)
2CrO; + H,0 & 2C 1
3 2 TOz(OH) (eas) + > Oz(gas) (27}
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Durch diese gasformigen Verbindungen [102, 103], die teilweise an der Grenzfliche von
Metall und Oxid abdampfen, entsteht ein so starker Uberdruck insbesondere an den

chromreichen Korngrenzen, dafl die Oxidschichten abplatzen.

8.2.7. Bildung fliichtiger Eisenverbindungen

Surman und Castle [104, 105] schlossen aus ihren Ergebnissen zur Oxidation von Eisen und
Stdhlen in Wasserdampf und Kohlendioxid, daf der geschwindigkeitsbestimmende Schritt bei
der Oxidation in Wasserdampf die Bildung von fliichtigem Fe(OH)z(as) ist. Dabei finden an

der Grenzfliche von Metall und Oxid ihrer Meinung nach folgende Reaktionen statt:

Fe+2H,0 & Fe(OH), (28)

, + 2H2(gas)
3Fe+4H,0 & Fe30, +4Hy, (29)

An der Grenzfliche Oxid/Gas wird aus dem gasformigen Eisenhydroxid Magnetit gebildet

gemil:

3Fe(OH)y,,, < Fe30q +2Hy  +H)0 (30)

Die Bildung von Himatit erklérten Tsuji et al.[106, 107] mit folgender Reaktion:

2Fe(OH)y, ) & Fe03 +HO ) +Ha (31)

Die Autoren schitzten dabei den Anteil der Festkorperdiffusion an der gesamten
Oxidationsrate als gering ein. Der berechnete Wert des Gasphasentransportes von
Fe(OH); (gas) ist zwar ebenfalls zu niedrig, um die ermittelten Oxidationsraten erkldren zu
konnen, allerdings beruhen diese Berechnungen auf Werten von Belton et al. [108], die diese
Daten bei Temperaturen von 1300 bis 1400°C ermittelt haben. Die Extrapolation dieser
thermochemischen Daten des Eisenhydroxides zu niedrigen Temperaturen hin konnte eine
Erklirung fiir den Unterschied zwischen dem Ergebnis des Experiments und der Berechnung
sein. Bei einem Wasserdampfgehalt von 1,4 Vol.% steigerten Surman und Castle den
Sauerstoffpartialdruck. Dabei ging der EinfluB des Wasserdampfes auf die Oxidationsrate

zuriick, Wurde das Verhéltnis von Wasserdampf- zu Sauerstoffpartialdruck kleiner als 1, so

tiberwog der Anteil der Festkorperdiffusion am OxidationsprozeB, und es stellte sich eine

parabolische Zeitabhingigkeit der Oxidationsrate ein.
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stahlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren

Klein et al. [109, 110] hielten dieser These entgegen, daB bei ihren Experimenten mit Fe-Ni-
Co-Legierungen in Wasserdampf bei 500°C sich zwar eine zweilagige Oxidschicht bildete,
die HuBere Oxidschicht aber weder Co noch Ni enthielt, obwohl deren Hydroxide
Dampfdriicke besitzen, die dem des Eisenhydroxides #hneln, so daf sowohl Kobalt als auch

Nickel in der Oxidschicht vorhanden sein sollten.

8.2.8. Allgemeines

Keiner der o. a. Mechanismen ist fiir sich allein betrachtet in der Lage, alle Versuchs-
ergebnisse zur beschleunigten Oxidation der 9-12% Cr-Stihle in wasserdampfhaltigen
Atmosphiren zu erklaren. Um die Vorgéinge bei der Oxidation von 9-12% Cr-Stéhlen besser
verstehen zu konnen, wurden neben den Langzeitauslagerungen in Laborluft und in
Modelldampf eine Reihe von Versuchen mit kiirzeren Laufzeiten und in verschiedenen
Atmosphéren durchgefithrt. Zu diesen Grundlagenuntersuchungen gehorten u. a.
Experimente, bei denen sich der Sauerstoff- bzw. Wasserdampfgehalt im Testgas #nderte.
Hinzu kamen Umschaltversuche, bei denen sowohl die Gaszusammensetzung als auch die
Temperatur variierte. Ebenso wurden Untersuchungen zur Temperaturabhingigkeit der
Oxidationsraten und Versuche mit einem 16O/“‘O-Tracergas unternommen mit dem Ziel,
genauere Informationen iber den Wachstumsmechanismus und den Aufbau der
Oxidschichten zu erhalten. Eigene thermodynamische Berechnungen mit Chem-Sage
(Bild 8.2 bis 8.6) lieferten zusitzliche Hinweise darauf, wie sich die Anwesenheit von
Wasserdampf auf die Oxidation der 9-12% Cr-Stihle auswirkt. Anhand der bei diesen
Versuchen ermittelten Resultate und theoretischer Uberlegungen werden im folgenden die
einzelnen Mechanismen auf ihre Giiltigkeit hin tiberpriift und ein Ansatz zur Erklarung fiir die

beschleunigte Oxidation der 9-12% Cr-Stihle in wasserdampfhaltigen Atmosphiren
vorgestellt.

Die Massenénderungen der 9-12% Cr-Stihle in Laborluft sind im Gegensatz zu denen in Ar-
50Vol.% H>0 sehr gering (siehe Kapitel 6). Nun enthilt aber die Laborluft insbesondere im
Sommer durchaus Feuchtewerte, die 2 Vol.% oder mehr betragen kénnen. Es stellt sich also
die Frage, warum trotz des vorhandenen Wasserdampfes in der Luft die Oxidationsraten bei
Langzeitauslagerungen, die wie in dieser Untersuchung fast 1,5 Jahre dauerten, nicht
jahreszeitlich bedingt schwanken. Die zweite Frage ist die nach der Grenzkonzentration von

Wasserdampf bzw. Sauerstoff im Gasgemisch, ab der die Oxidationsrate stark zunimmt.
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphiren

8.2.9. EinfluBl des Sauerstoffgehaltes auf die Oxidationsrate in wasserdampfhaltigen
Atmospharen

In Bild 8.1 ist der EinfluB des Wasserdampfgehaltes auf die Oxidationsrate nach 24stiindiger
Auslagerung von P91 bei 650°C in N2-O,-H,0-Gemischen zu sehen. Der Wasserdampfgehalt
wurde dabei zwischen 4 und 50 Vol.% variiert, der Sauerstoffgehalt lag bei 1, 2 und 20
Vol.%. Bei niedrigem Sauerstoffgehalt gibt es keinen signifikanten EinfluB des Wasserdampf-
gehaltes auf die Oxidationsrate. Die Massenzunahmen sind generell hoch. Bei 20 Vol.%
Sauerstoff und einem Wasserdampfgehalt bis zu 25 Vol.% sind die Massenzunahmen
zunichst gering. Erst bei 50 Vol.% H,O steigt die Oxidationsrate deutlich an. Das erklart,
warum Feuchteschwankungen der Luft bei der Auslagerung in Laborluft keinen Einflu auf
die Oxidationskinetik ausiiben. Selbst bei 30°C und 100% Luftfeuchtigkeit liegt der
Wasserdampfgehalt bei 4,24Vol.% [52] und ist somit viel zu niedrig, um einen Einfluf} auf
das Oxidationsverhalten der Stihle zu haben. Das Diagramm zeigt auBerdem, daB ein
Sauerstoffpartialdruck von 0,2 bar in der Lage ist, den schidlichen Einflu des
Wasserdampfes auf die Oxidation bis hin zu einem Dampfgehalt von 25 Vol.% zu
unterdriicken. Frst wenn der Wasserdampfgehalt auf 50 Vol.% gesteigert wird, ist ein starker

Anstieg der Oxidationsrate zu verzeichnen.

o @-.-.::‘.'.:‘.'.‘.'.'.'.Z'.".'.'.'.'.'.::._:: ------------ © .
72— A 1% 0,

DRQ 80-83, 85-89, 90-94

——09—‘: -Q---.-----I---.(g T T T

Mass Change [mg/em’]
o = N w
o [¥) — 3 ) [¥)) w [ ~
L 1 1 1 ] 1 ] 1

0 10 20 30 40 50 60
H,0 Concentration [%]
Bild 8.1: Masseninderung nach Auslagerung von P91 fiir 24 Stunden bei 650°C in

N,-0,-H,0-Gemischen als Funktion des Wasserdampfgehaltes
Das erzielte Ergebnis 148t sich durch den Mechanismus iiber die Anderung der Defektstruktur
dren. Die Abhéngigkeit

des Oxidgitters durch Protoneneinlagerung (Kapitel 8.2.1) nicht erkl ”

der Oxidationsrate vom Wasserdampfgehalt wire entweder proportional zu p(H20)
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphiren

(siehe Gleichung 9) oder aber proportional zn p(H;O) (Gleichung 11). Dies ist aber aus
Bild 8.1 nicht abzuleiten. Gegen diese These spricht ebenso die im Rahmen dieser Arbeit
jmmer wieder gemachte Beobachtung, daB insbesondere bei polierten Proben die Zeit bis zum
Auftreten der beschleunigten Oxidation wesentlich kiirzer ist als bei Proben mit hoherer
Oberflichenrauhigkeit. Der Oxidationsproze geht schneller vonstatten, obwohl, bedingt
durch die wesentlich niedrigere Oberflichenrauhigkeit, eine weitaus geringere Anzahl von

Absorbtionsplitzen fiir die HO-Molekiile zur Verfiigung steht.

Weder der Dissoziationsmechanismus noch der Mechanismus tiber die Bildung von Wasser-
Wasserstoff-Briicken (Kapitel 8.2.3 bzw. 8.2.4) konnen dieses Resultat erkldren. Der
geschwindigkeitsbestimmende Schritt bei Fujii/Meussner [87, 88] ist die Aufnahme von
Sauerstoff aus dem Wasserdampf in das Oxid, bei Rahmel/Tobolski [91, 90] die Reaktion in
den Poren. Beide Ansitze konnen aber nicht erldutern, warum bei einer Erhohung des
Sauerstoffpartialdruckes und konstantem Wasserdampfgehalt die Oxidationsrate sinkt
(siehe Bild 8.1). Da die Menge des vorhandenen Wasserdampfes gleichbleibt, sollte sich die

Oxidationsrate nicht derart signifikant dndern, wenn nur der Sauerstoffpartialdruck angehoben
wird.

Bei der Diskussion des Mechanismus iiber die Bildung fliichtiger Chromverbindungen
(Kapitel 8.2.6) liefern thermodynamische Berechnungen deutliche Hinweise, inwiefern die
beschleunigte Oxidation in Wasserdampf dadurch beeinfluft werden kann. In Bild 8.2 sind
die mit dem Programm Chem-Sage berechneten Partialdriicke fliichtiger Chromverbinduﬁgen

in Ar-50Vol.% H,0 bei 650°C und 1 bar als Funktion des Sauerstoffpartialdruckes zu sehen.

Die gasférmigen Chromhydroxide und -oxyhydroxide, die in Kapitel 8.2.6 fiir die erhohten
Oxidationsraten der Chromstihle in Wasserdampf vorgeschlagen werden, besitzen nach
dieser Berechnung generell einen sehr geringen Dampfdruck. Insbesondere sinkt dieser
Dampfdruck mit abnehmendem Sauerstoffpartialdruck [111, Seite 70]. An der Grenzfliche
Metall/Oxid ist eben dieser Partialdruck sehr klein und verhindert so die Bildung der
flichtigen Chromverbindungen. Aber auch die Tatsache, dal hohe Sauerstoffgehalte in
feuchtem Gas die Oxidationsrate senken (siche Bild 8.1), spricht gegen die Hypothese, daf
dieser Mechanismus der abdampfenden Chromverbindun gen der Grund fiir die Steigerung der
Oxidationsraten bei Auslagerung der Chromstihle in Wasserdampf sein konnte. Die
fliichtigen Chromoxide und -oxyhydroxide haben hohe Dampfdriicke bei hohem
Wasserdampf- und hohem Sauerstoffpartialdruck. Das heiBt aber nichts anderes, als daff der

100



8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stdhlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren

beschleunigende Effekt bei der Oxidation in Wasserdampf durch die Bildung fliichtiger
Chromverbindungen bei niedrigem p(O,), wie er in Dampf herrscht, eben gerade nicht
auftreten sollte. In Bild 8.3 sind die berechneten Dampfdriicke fiir die Chromverbindungen
aus Bild 8.2 bei 100 bar dargestellt. Sowohl die Kurvenverldufe als auch die Dampfdriicke
shneln denen bei 1 bar errechneten so sehr, da auch nicht auf einen EinfluB des Druckes

geschlossen werden kann.
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Bild 8.2: Partialdriicke gasformiger Cr-Verbindungen bei 650°C und 1 bar in Ar-
50Vol.% H,O als Funktion des Sauerstoffpartialdruckes
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Bild 8.3: Partialdriicke gasformiger Cr-Verbindungen bei 650°C und 100 bar in Ar-
50Vol.% H,O als Funktion des Sauerstoffpartialdruckes

Die Méglichkeit der Bildung fliichtiger Eisenverbindungen (Kapitel 8.2.7) wird zunéchst auch

mittels thermodynamischer Daten verifiziert. Wiederum mit Chem-Sage wurden die
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stdhlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren

Dampfdriicke verschiedener gasformiger Komponenten des Eisens, die bei 650°C in Ar-
50Vol.% H,0 entstehen, berechnet. Bild 8.4 zeigt diese Spezies bei 1 bar. Es ist zu beachten,
daB die Berechnung dieser Aktivitidten nach Daten erfolgt, die bei sehr hohen Temperaturen
ermittelt worden sind und extrapoliert wurden. Die Absolutwerte der Aktivitdten sind also
nicht unbedingt exakt. Die Abh#ngigkeiten vom Druck oder dem Sauerstoffpartialdruck sind

jedoch richtig. Eine kurzes Beispiel mag dies verdeutlichen. Die Reaktion:

Fe+2H,0 o & Fe(OH)y . +2Hy . (28)
hat nach dem Massenwirkungsgesetz die Gleichgewichtskonstante:
2
o PO ) P Eay,y) )
2
p (H20 )
Umformen ergibt:
2
Lop| ——® | = p(Be(OH), ) (33)
K Hz(g ) Ha

Die Gleichgewichtskonstante K wird thermodynamischen Datenbanken entnommen. Eine
ungenaue Gleichgewichtskonstante #ndert zwar den Wert des Partialdruckes des
Eisenhydroxides, die prinzipielle Abhingigkeit vom Quadrat des Wasser-Wasserstoff-
verhiltnisses bleibt aber erhalten. Eine derart einfache Rechnung gilt aber nur, wenn die in
der Reaktionsgleichung angegebenen entstehenden Produkte auch in der Realitt iiberwiegend
entstehen. Bilden sich daneben noch andere Produkte (z. B. Eisenoxide), so beeinflussen sie

sich in der Entstehung gegenseitig, und die Berechnung der einzelnen Aktivitdten wird zu
einem iterativen Prozef.

Die Aktivitit der fliichtigen Spezies Fe(OH), s besitzt an der Grenzfliche von Eisen und
Oxid ein Maximum, welches mit steigendem Sauerstoffpartialdruck absinkt. Die Bildung von
Fe(OH)2 gas) an der Phasengrenze Metall/Oxid ist also mdglich, dieses Fe(OH), (gay) zerféllt
aber wieder an der Grenze Oxid/Gas. Das gleiche Verhalten zeigt sich bei einem Druck von
100 bar (Bild 8.5). Hier steigt die Aktivitit des Fe(OH); (gs) an der Grenzfliche Metall/Oxid
bei dem hoheren Druck sogar noch an (siehe Bild 8.6). Daraus 148t sich eine

Druckabhingigkeit der Oxidation ableiten (vergl. Kapitel 6.4). In den dort gezeigten
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren

Schliffbildern ist gut zu erkennen, daf} an der Oberfliche der Proben, die bei 1 bar ausgelagert
wurden, noch Fe;O3 zu sehen ist, was bei den Hochdruckproben nicht zu beobachten ist. Dies
kann als ein Indiz dafiir gewertet werden, dafl zu Beginn der Oxidation die Verdampfung von

Fe(OH); (gas) gemiB Gleichung 28 vonstatten geht [112, 113].

Fe+2H,0 < Fe(OH), () +2H, (a5) (28)
Das Hamatit entsteht, wie schon in Gleichung 31 dargestellt, geméR:
2Fe(OH)2(gaS) < Fe,05+H,0 @ T H, (g5) 31)

Das so entstandene Fe,Os; wird durch das iiber Kationentransport schnell wachsende Oxid
wieder reduziert, eine Tatsache, die insbesondere durch Ergebnisse aus Umschaltversuchen,

die im folgenden noch besprochen werden (Kapitel 8.2.10), untermauert wird.
1
3F6203 = FC304 +—2-02 (34)

Dieser ProzeB ist bei den Hochdruckproben nach kurzer Zeit abgeschlossen, wihrend er bei
den 1-bar-Proben nach Auslagerung fiir 250 Stunden noch lauft. Dies kann auch erkléren,
warum sich die Schichtdicken beim Betrachten der 1 bar- und 300 bar-Proben nur beim
X20 CrMoV 12 1 hoch Cr unterscheiden. Bei dem P92 und dem 10Cr-1,4Mo sind die
Massenénderungen schon bei 1 bar so hoch, daf durch eine weitere Aktivitatserh6hung des
Fe(OH), (easy keine weitere Steigerung des Schichtwachstums ~erfolgt. Nur der
X20 CtMoV 12 1 hoch Cr, der mit seinem Chromgehalt von 11,2% wéhrend der

Auslagerungen bei 1 bar sowohl schiitzende als auch nicht schiitzende Oxidschichten bildet,

zeigt einen signifikanten Einflu des Druckes. Auf der Hochdruckprobe haben sich keine

Nodule mehr gebildet, die Oxidschicht ist durchgingig dick (Bild 6.91). Die maximal

gebildete Oxidschichtdicke ist allerdings fast gleich, d. h. unabhingig vom Druck. Der

Hochdruck verhindert lediglich die Bildung einer schiitzenden Oxidschicht.

Der Austenit bildet bei 100 bar Oxidschichten, die stark den Schichten ghneln, die bei 1 bar

entstehen.
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Bild 8.4: Partialdriicke gasférmiger Fe-Verbindungen bei 650°C und 1 bar in
Ar-50Vol.% H,O0 als Funktion des Sauerstoffpartialdruckes
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Bild 8.5: Partialdriicke gasformiger Fe-Verbindungen bei 650°C und 100 bar in
Ar-50Vol.% H,0 als Funktion des Sauerstoffpartialdruckes

Es miite also demnach auch bei reinem Eisen einen Einfluf von Wasserdampf auf die
Oxidationskinetik geben. Tatsichlich ergaben eigene Auslagerungen von reinem Eisen, bei
Temperaturen zwischen 300 und 650°C in N2-1%0,~(4%H,0) fiir 48 Stunden, auch bei
diesem Material einen Einflul des Wasserdampfes auf die Oxidationsraten. Dieser EinfluB
war allerdings nur bei 400 und 500°C deutlich erkennbar. Sowohl bej den tieferen als auch bei
den hoheren Temperaturen verschwand dieser Effekt wieder. Die Oxidationsraten sind bei
300°C ohnehin sehr gering, und daher ist der EinfluR des Wasserdampfes, obwohl zu

erkennen, nicht sehr ausgeprégt, zumal der Dampfdruck des Fe(OH); gas sehr klein ist. Bei den
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stéhlen in wasserdampfhaltigen Atmosphiren

hohen Temperaturen ist die Oxidationsrate des Eisens in Luft schon so hoch, daB hier der

Wasserdampf die Oxidation nicht wesentlich beschleunigt.

0
-5 4
Fe(OH), (gas) at 100 bar
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< -15 -
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Bild 8.6: Druckabh#ngigkeit der Aktivitéit von Fe(OH)z gas) bei 650°C in
Ar-50Vol.% H,O als Funktion des Sauerstoffpartialdruckes

In Bild 8.7 wird die Oxidationsrate des reinen Eisens als Funktion der Zeit bei 400 und 650°C
einmal in trockener und einmal in feuchter Atmosphdre gezeigt. Dabei wurde fiir die

Berechnung des Kp der folgende Ansatz gewdhlt.
Am? =Kp-t (35)

Die Zunderkonstante Kp wurde dabei aus der Steigung dreier nebeneinander liegender Punkie
der Masseninderungskurve der TG bestimmt, Am bezeichnet die Masseninderung und ¢ die
Zeit. Bei 400°C ist der Unterschied der Oxidationsraten sehr deutlich zu sehen. Im
Anfangsstadium verhdlt sich das reine Eisen in der feuchten Atmosphére noch wie im
trockenen Gas. Dann jedoch steigt die Oxidationsrate stark an, erreicht ein Maximum und
wird wieder langsam kleiner, wobei die Werte jetzt mehr als eine GroSenordnung iiber denen
im trockenen Gas liegen. Bei 650°C ist dieser Effekt nicht mehr zu beobachten. Hier liegen

beide Oxidationsraten bei insgesamt sehr hohen Werten eng beieinander.

In Bild 8.8 ist der gleiche Zusammenhang fiir 300, 500 und 600°C dargestellt. Wie schon bei
650°C, so ist auch bei 600°C ein EinfluB des Wasserdampfes auf die Oxidationsrate nicht zu

beobachten. Der steile Anstieg der Oxidationsrate bei Auslagerung im feuchten Gas ist bei

500°C ebenso ausgeprdgt wie bei 400°C. Nach langen Zeiten stellt sich bei 500°C ein
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stahlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren

Unterschied bei den Kp-Werten zwischen trockener und feuchter Atmosphére von etwa einer
GroRenordnung ein und ist somit etwas kleiner als die Differenz, die bei den Kp-Werten der
beiden 400°C-Proben gemessen wurde. Bei der Probe, die bei 300°C in N,-1%0,-4%H,0
ausgelagert wurde, verschiebt sich der Anstieg der Oxidationsrate zu hoheren Zeiten hin. Es
ist auch ersichtlich, daB fiir diese Proben die Auslagerungszeit bei 300°C wohl zu kurz

gewihit wurde, da sich noch keine stabile Wachstumsrate eingestelit hat.
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Bild 8.7: Kp als Funktion der Zeit bei reinem Eisen in N»-1%0,-(4%H,0)
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Bild 8.8: Kp als Funktion der Zeit bei reinem Eisen in N2-1%0,-(4%H,0)
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8.2.10. Einfluf} des Wasserdampfgehaltes auf die Oxidationsrate

Die Untersuchungen zum Einflul des Wasserdampfgehaltes auf die Oxidationsrate erfolgten
zumeist an P91 bei Temperaturen von 650°C, da bei dieser Temperatur mit hohen
Wachstumsraten der Oxidschichten auf diesem Stahl gerechnet werden konnte. Die

Versuchszeiten konnten so klein gehalten werden.

In Bild 8.9 ist zu sehen, welchen Einfluf Wasserdampf auf das Oxidationsverhalten von P91
bei 650°C in N»-1%0, hat. Wihrend der ersten Stunden bildet sich eine schiitzende
Oxidschicht, ghnlich der in trockenem Gas. Nach einigen Stunden kommt es zu einer starken
Beschleunigung der Oxidationsrate, dem sog. "break-away". Die Dauer der Zeit bis zum
Auftreten von break-away ist vom Wasserdampfgehalt des Gases abhingig. Die

Oxidationsrate nimmt mit steigendem Wasserdampfgehalt stark zu.

Um zu ermitteln, wie die nach kurzen Zeiten in Gasen ohne Wasserdampf gebildeten
Oxidschichten beschaffen sind, wurde P91 fiir 5 Stunden bei 650°C in N»-1%0, ausgelagert.
Die dabei entstandenen extrem diinnen Schichten wurden mittels Transmissionselektronen-
mikroskopie untersucht. Bild 8.10 zeigt die Legierung mit der aufgewachsenen Oxidschicht.
An der Grenzfliche von Metall und Oxid ist ein deutlicher Porensaum zu erkennen, der durch
Kondensation von nach innen diffundierenden Kationenleerstellen entstanden ist. Die Oxid-
schicht ist deutlich zweigeteilt, wie die Bilder 8.11 bis 8.13 erkennen lassen. Die dufere
Schicht besteht aus Fe,Os, wihrend sich in der inneren Teilschicht (Fe, Cr, Mn)s04 gebildet

hat. An der Innenseite der Poren ist ebenfalls eine Schicht aus (Fe, Cr, Mn)304 entstanden.
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X=7%H,0

X =4% H,0

X=2%H,0

Mass Change [mycmz]
(9]
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X =0% H;0
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Bild 8.9: Isotherme Oxidation von P91 in N,-1%0,(-X% H20) bei 650°C [114]
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% Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphiren

In den Bildern 8.14 bis 8.17 ist die gleiche Probe bei stirkerer VergroBerung zu sehen. Hier
ist auch die oben angesprochene Mangananreicherung in der inneren Oxidschicht zu erkennen

(Bild 8.17).
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-129 Cr-Stihlen in wasserdampthaltigen Atmosphiren

In Bild 8.18 ist eine AusschnittvergriBerung der Probe zu sehen. in der eine entstandene Pore
stark vergroBert gezeigt ist. Bei der Oxidation von P91 bei 650 “C in No- 19 Q: ist bereits nach
3 Stunden eine zweilagige Oxidschicht entstanden. Die dulere Schicht besteht aus FeaOs,
withrend die innere Teilschicht aus einem Mischoxid besteht. das vornehmlich aus Eisen.
Chrom und Mangan zusammengesetzt ist. Diese innere Schicht ist gleichzeitig mit Poren

durchsetzt.

Bild 8.1%8: PY1 nach Oxidation fiir 5 Stunden bei 6‘3(}( in N--1%0,
DRO6S s .
Telidzh

Die gebildete (Fe, Cr, Mn);,0s-Schicht schiitzt den Stahl in trockener Atmosphiire iiber lange
Zeven hinweg. In feuchtem Gas hingegen kann sie den Stahl nicht gegen schnelle Oxidation
schiitzen. Es stellt sich in wasserdampfhaltigen Atunosphiiren eine giinzlich andere Kinetik des
Oxidschichtwachstums ein, Dieses Verhalten wurde an P91 in No-19%0--49% H-O verifiziert.
In Bild 8.19 ist die Masseniinderung innerhalb der ersten 32 Stunden dargestellt, so wie si¢
sich bei P91 bei 650°C in N»-19%0,-4%H,0 einstellt. Unter diesen Versuchsbedingungen
wurden P91 Proben jeweils 1,2, 7. 16 (Bild 8.20 bis 8.23) und 30 Stunden bei 650°C in No-




8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stéhlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren

1%0,-4%H,0 ausgelagert und anschlieBend sowohl metallographisch als auch mittels

Rontgendiffraktometrie untersucht.

Mass Change [mg/cmz]

DRQI24

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 30 32
Time [h]
Bild 8.19: Masseninderung als Funktion der Zeit von P91 wéhrend isothermer Oxidation

bei 650°C in N»-1%0,-4%H,0

Gleichzeitig sollte dieser Versuch AufschluB dariiber geben, wie sich der Sauerstoff aus dem
O,-Molekiil und der Sauerstoff aus dem Wasserdampfmolekiil in der Oxidschicht verteilen,
und ob sich Unterschiede in der Verteilung innerhalb des Oxids ergeben. Daher wurde in dem
Versuchsgas das normale Isotop 160 fiir das O, und im Wasser das Sauerstoffisotop B0
benutzt, so daB das Versuchsgas aus Np-1%'°0,-4%H,"°O bestand. Mittels MCs*-SIMS
konnte somit nach dem Versuch die Verteilung der einzelnen Sauerstoffisotope neben den
anderen Legierungselementen in der Oxidschicht nachgewiesen werden. Diese
Isotopenverteilung zeigte, an welcher Stelle in der Schicht das Wasser bzw. der reine
Sauerstoff maRgeblich an der Oxidation beteiligt war. Fiir die metallographische
Nachuntersuchung wurden die Proben schréig eingebettet, um die vertikale Auflosung der sehr
diinnen Oxidschichten zu verbessern. Deshalb ist der Mafstab in den Schliffbildern nur in
vertikaler Richtung giiltig. Wahrend der Anfangszeit der Oxidation mit geringer

Wachstumsrate (1 Stunde siehe Bild 8.20) wird eine Oxidschicht gebildet, die aus einer

duBeren Fe,0Os- und einer inneren Poren- und FeO-Teilschicht besteht. Es ist kaum Fe304

erkennbar (siehe Bild 8.24). Im Vergleich zu der Oxidschich
gebildet hat, sehr pords. An vielen

t, die sich in trockenem Gas

gebildet hat, ist die Oxidschicht, die sich in feuchtem Gas

Stellen ist sogar deutlich ein Spalt zu erkennen. Nach dem Auftreten von break-away bildet
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphiiren

sich zusitzlich zwischen der FeO-Schicht und dem Spaltbereich die bekannte innere

Teilschicht aus Fe 0, + (Fe, Cri;0,.

Bild 8.20: ox-53.1 Bild 8.21: 98521
DRO6O I Stunde DRO61 2 Stunden

L]
Bild 8.22- w361 Bild 8.23: o551
DRO®3 7 Stunden DROB4 16 Stunden

Metallographische Schrigschliffe von P91 nach Oxidation fiir | bis 16 Stunden bei 630°C in
N-1%°02-4%H, "0




8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stéhlen in wasserdampfhaltigen Atmosphiren
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Bild 8.24: Rontgendiagramm der Oxidschichten von P91 nach Oxidation fiir 1, 2, 4, 7 und
16 Stunden bei 650°C in N»-1%"°0,-4%H,"*0

Bei der Betrachtung des Rontgendiagramms der 16-Stunden-Probe ist zu beachten, daf kein
Matrixpeak mehr zu erkennen ist; es wurde also nur der #duBere Teil der Oxidschicht

gemessen.

Aus den metallographischen Schliffbildern (Bild 8.20 bis 8.23) und dem Réntgendiagramm
(Bild 8.24) lassen sich wichtige Erkenntnisse iiber das Anfangsstadium der Oxidation

ferritisch-martensitischer Stihle in wasserdampfhaltigen Atmosphéren ableiten:

Das klassische zweigeteilte Oxid aus einer dufleren Fe;O4- und einer inneren (Fe, Cr, Mn);04-
Schicht, wie sie sich bei den hier betrachteten Stihlen nach langen Zeiten einstellt
(Bild 6.31, Seite 41), ist zu Beginn der Oxidation nicht zu beobachten. In der Anfangsphase
entstehen fast nur FeZO_;, und geringe Mengen an FeO- und Cr,Os-Stringern, aber kein Fe304.
Die Diffusion in der Oxidschicht kann demnach nicht geschwindigkeitsbestimmend sein. Da
das Fe,0; entstanden ist, ohne daf sich Fe3Oq4 gebildet hat, kann es keinen direkten Kontakt
zur Legierung gehabt haben. Der Spalt zwischen dem Himatit und der Legierung ist in
Bild 8.20 deutlich erkennbar. Wiistit entsteht an der Grenzfldche von Legierung und Spalt
entsteht durch Dissoziation von Fe;Os. Aus diesem Grunde ist das Anfangsstadium der
Oxidation keine Inkubationszeit, also eine Zeit schiitzender Oxidation, wie sie z. B. in Luft
beobachtet wird. Der Oxidationsproze8 ist langsam, da der Sauerstofftransport zur Legierung
durch die Himatitschicht behindert wird, und der Transport der Kationen wird durch den

Spalt gehemmt. Die Oxidationsraten steigen erst dann, wenn sich der Spalt schlief3t

(Bild 8.23).
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren

Eine mogliche Erkldrung fiir diese Oxidationskinetik 148t sich aus der Bildung von
Fe(OH); g ableiten (vergl. Kapitel 8.2.7). Das lose haftende Fe;Os entsteht aus dem durch
das Wasser an der Metalloberfléche gebildeten fliichtigen Eisenhydroxid, welches sich in der
Atmosphére durch den dort herrschenden zu hohen Sauerstoffpartialdruck wieder zersetzt,
Durch weitere Zersetzung des Fe;O3 im Spalt wird FeO und Cr,O; auf der Legierung gebildet
(Bild 8.20 und 8.21). Die innere Teilschicht wéchst durch die Zersetzung des #ufBeren
Himatits weiter (Bild 8.22). Aus diesem Bild ergibt sich aber zwangsldufig die Frage, wie die
duBere Teilschicht weiterwichst, wenn doch der Kationentransport durch den Spalt verhindert
wird. Offensichtlich gelangt Gas durch molekularen Transport in den Spalt, wodurch sich
Fe(OH), g5 bildet. Dieses Eisenhydroxid zersetzt sich an der AuBenseite des Spaltes wieder

und sorgt so fiir den Eisentransport.

Die SIMS-Untersuchungen ergaben, daB die Verteilung von 0 und '®0 wihrend der
Anfangszeit der Oxidation innerhalb der ersten Stunde (Bild 8.25) in der Oxidschicht

annghernd gleichférmig verlduft,
1
Fe+H,'%0 + %0 & Fe(OH), resp. Fe(ISOH)(MOH) (36)

Jedoch ist festzustellen, daB das Verhiltnis von '30/'°0 im #uBeren Teil der Oxidschicht
hoher ist als im inneren. Sowohl nach zwei- als auch nach vierstiindiger Oxidation ergaben
sich qualitativ #hnliche Profile. Der Sauerstoff aus dem Wasserdampf wird also an einer

andern Stelle in das Oxid eingebaut als der Sauerstoff, der aus der Luft stammt.

Nach siebenstiindiger Oxidation in N2-1%1602-4%H21
Oxidschicht aus Fe,0s3,

®0 ist die Bildung einer dreilagigen
Fe304 und Fe304 + (Fe, Cr);04 zu beobachten (Bild 8.26). Dies 146t

sich auch am metallographischen Schliff in Bild 8.22 gut erkennen. Im #uBeren Teil der

Oxidschicht ist das Verhaltnis von '*0/'%0 hoher als im inneren. Bedingt durch den

stattfindenden Isotopenaustauch [115, 116, 117] ist in der Fe;Q, + (Fe, Cr)304-Schicht

18 .
ebenfalls O zu beobachten. Die Chromkonzentration betréigt in dieser Schicht etwa 1/4 der

des Eisens.

Bereits nach dreiBigstiindiger Oxidation zeigt sich eine ahnliche Verteilung von '*0 und °O,

wie schon bei der siebenstiindigen Auslagerung beobachtet (Bild 8.27). Allerdings ist jetzt der

Schnittpunkt der 180/160-Verteilung weiter zur Oberfliche hin gewandert. Durch die

Abscheidung des gasférmigen Eisenhydroxides an der Innenseite der Hématitschicht wandern
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stéhlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren

sowohl der Spalt als auch die Stelle, an der die '*O-Konzentration groBer als die 0.
Konzentration wird, nach auen. Vergleiche mit den metallographischen Schliffen (Bild 8.22

und 8.23) bestiitigen diese Uberlegungen.

Um das Wandern der Poren zu verstehen, ist es von Nutzen, den zeitlichen Ablauf der
Oxidation zu betrachten. Zu Beginn hat das Gas freien Zutritt zur Metalloberfliche und bildet
das lose haftende Fe,Os. Dieses wird im entstehenden Spalt zersetzt und fiihrt zur Bildung
von FeO und Cr,0s; an der Legierungsoberfliche. Ist die duBere Hamatitschicht dicker
geworden, so wichst die gesamte Oxidschicht durch molekularen Zutritt des Gases zur
Metalloberfliiche dort und durch entweichendes Hydroxid an der Grenzfliche Oxid/Gas. Da
die freie Metalloberfliche, die zur Bildung des Eisenhydroxides bendtigt wird, zunehmend in
Oxid umgewandelt wird, gewinnt das Schichtwachstum durch Zersetzung im Spalt immer
stirker an Bedeutung. Die innere Teilschicht wéchst so schneller, wodurch sich der Spalt nach

auBen verschiebt.

100 Fe, 0, FeO, Cr,0; Alloy _

80 -
N
& 60 1
[=]
2
b
2 40
(&7
g
o
@]

20 4

/
0 : - -
0 0.05 0.1 0.15 0.2
Depth [pm] DRQS0

Bild8.25:  MCs'-SIMS-Tiefenprofil von P91 nach 1 stiindiger Oxidation bei 650°C in
N,-1%'%0,-4%H,"°0
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren
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Bild 8.26:  MCs*-SIMS-Tiefenprofil von P91 nach 7 stiindiger Oxidation bei 650°C in
N»-1%'%0,-4%H,'%0
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Bild 8.27:

N,-1%'%0,-4%H,'%0

MCs"-SIMS-Tiefenprofil von P91 nach 30 stiindiger Oxidation bei 650°C in

Die Verteilung von '®0 und '%0 in der Oxidschicht und der beobachtete Schichtaufbau nach

ein- bis dreiffigstiindiger Oxidation in N2—1%1602-4%H2130 lassen sich wie folgt erklédren:

Sauerstoff- und Wasserdampfmolekiile, die in die Schicht eindringen, reagieren mit dem Oxid

im Spalt, der sich im duferen Teil der Oxidschicht befindet. In diesem Spalt ist, insbesondere

an der Innenseite, der Sauerstoffpartialdruck klein genug, um die Bildung von Eisenhydroxid

zu ermdglichen. Dieses gasformige Hydroxid gelangt nun nach auBen, wobei es Oxid

entweder in der duBeren Teilschicht oder an der Grenzfliche Gas/Oxid bildet. Diese Art des

Transportes erklart auch die beobachtete Whiskerbildung durch Abscheidung aus der
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stéhlen in wasserdampfhaltigen Atmosphzren

Gasphase. Es kann davon ausgegangen werden, daf die Bildung des Hydroxides durch eine
direkte Reaktion von Wasserdampf mit dem Oxid vonstatten geht. Es miissen sich demnach
verhéltnisméBig mehr Sauerstoffionen aus dem Wasser als aus den Sauerstoffmolekiilen in
dieser so gebildeten Oxidschicht befinden. Wird also, wie in diesem Falle, ein Gasgemisch
aus N2—1%1602-4%H2180 fiir die Oxidation verwendet, so mufl das Verhiltnis von 180/160
oberhalb des Spaltes hoher sein als unterhalb. Dieses Verhalten zeigen die SIMS-Profile nach
allen Versuchszeiten (Bild 8.26 und 8.27) deutlich.

Das Verhiltnis von Metall zu Sauerstoff in der inneren Teilschicht des Oxides (vergl.
Bild 8.25 bis 8.27) ist hoher, als es fiir Oxide des Typs M3O; zu erwarten wire. Das geht aus
den SIMS-Tiefenprofilen hervor. Dies konnte auf eine sehr rauhe Grenzfliche Oxid/Metall,
den SIMS-Matrix-Effekt [118, 119], oder aber auf das Vorhandensein metallreicher Oxide
wie FeO zuriickzufiihren sein, was auch nach Betrachtung der metallographischen Schliffe zu
erwarten wire. Um dies zu kliren, wurde bei der 30-Stunden-Probe die Oxidschicht
rontgenographisch untersucht (Bild 8.28). Da die Schichtdicke der Oxidschicht groBer war als
die Eindringtiefe der Rontgenstrahlen, wurde die Probe sukzessive mit SiC-Papier der
Kornung 800 zwischen jedem Rontgen abgeschliffen, bis im Rontgendiagramm die Legierung

deutlich erkennbar wurde (vergl. Kapitel 6.3.4).

B Iron O Spinell & CryCo

’ F3203 A FeO = O
' $ o e ¢ O0 oF
* o ®A A A

4th grinding &

3rd grinding

2nd grinding

Surface ANJL A\ . __)\l TA_,.N._—JJV—L—

20 25 30 35 40 45 50 55 60 65DRQ6570

2 Theta [degree]
Bild 8.28:  Rontgendiagramm der Ox1dsch1chten von P91 nach Oxidation fiir 30 Stunden

bei 650°C m Nz—l% 02—4%H2 O

Intensity [arbitary units]

Auf der AuBenseite der Probe hat sich Fe,0sgebildet, und die innere Oxidschicht besteht aus

zwei Spinellen des Typs M3O4 (Bild 8.29). An der Grenzfliche Oxid/Metall, der Zone innerer

Oxidation, wurde FeO gefunden, das neben Cr205 bzw. (Fe, Cr);04 vorliegt.
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren

Der Vergleich des metallographischen Schliffes (Bild 8.22) mit der Verteilung von Bo/%0
(Bild 8.28) zeigt, daB auch hier im #uferen Bereich der Oxidschicht das '80/'°0O-Verhiltnis
groBer ist als in der inneren Teilschicht. Der Schichtbereich, in welchem der Ubergang

stattfindet, fillt mit dem zu allen Zeiten auftretenden Spalt zusammen.

Spinel 2
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g
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g
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Bild 8.29: Ausschnittvergroflerung des Rontgendiagramms von P91 nach 30 stiindiger
Auslagerung bei 650°C in N;-1%'°0,-4%H,"%0 nach dem zweiten Schliff
(vergl. Bild 8.28)

Um den zeitlichen Ablauf des Oxidschichtwachstums in wasserdampfhaltigen Atmosphéren
besser verstehen zu konnen, wurde in einem weiteren Versuch P91 bei 650°C zweistufig
oxidiert. Dabei wurde die Probe in den ersten 15 Stunden in N,-50%Vol.H,'°O und
anschliefend ohne zwischenzeitliche Abkiihlung 7 Stunden in N»-50Vol.% H,'*0 aus gelagert
(Bild 8.30). Die Y-Achse mit der Elementkonzentration ist logarithmisch skaliert. Ein
Vergleich mit SIMS-Profilen, die fiir unterschiedliche Wachstumsmechanismen von
Oxidschichten ermittelt wurden [115, 116]), 14Bt den SchluB zu, daB die Oxidschicht in erster
Linie durch Eisentransport nach auBlen wichst, wobei die Schicht zusitzlich iiber schnelle
Diffusionswege, wie sie z. B. Korngrenzen oder Poren bieten, geringfiigig auch nach innen
wichst. In diesem Falle wire die Zunahme der '*O-Konzentration an der Grenzfliche
Oxid/Metall zu erwarten. Im vorliegenden Fall ist jedoch die '*0-Konzentration in der FesO4
+ (Fe, Cr)304-Oxidschicht niedrig, aber konstant. Das Wachstum der inneren Teilschicht ist
demnach nicht die Folge klassischen Korngrenzentransportes von Sauerstoff. Die '*0-Kon-

zentration in diesem Teil der Oxidschicht beruht auf der Neubildung von Oxid in den Poren.
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stéhlen in wasserdampfhaltigen Atmosphzren

Bei der Oxidation von Eisen und Eisenlegierungen in trockenem Gas wird davon
ausgegangen, dal die Oxidschichten durch Anionentransport im Fe,Os und durch
Kationentransport im Fes;O4 bzw. Fe wachsen [120, 121, 122, 123]. Dieser Transport-
mechanismus ist aber nicht in der Lage zu erkldren, warum die #ufBere Oxidschicht

weiterwichst, obwohl sie durch einen Spalt von der inneren Oxidschicht getrennt ist
(Bild 8.20 bis 8.23).
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Bild 8.30: MCs -SIMS-Tiefenprofil von P91 nach fiinfzehnstiindiger Qxidatiqn bgi .
650°C in Ar-50Vol.% H21602 und anschlieBend siebenstiindiger Oxidation in
Ar-50Vol.% H,'*0

Fiir das Verstindnis der Vorginge wihrend der Oxidation ist es zungchst wichtig, den Verlauf
des Sauerstoffpartialdruckes sowohl an der Deckschicht als auch an der Grenzfléche
Metall/Oxid zu kennen. In Bild 8.31 ist dieser Verlauf als Funktion der Zeit qualitativ

dargestellt.

Zu Beginn (t=0) herrscht in der Atmosphére der iiber die Gaszusammensetzung eingestellte
Sauerstoffpartialdruck und im Metall der Zersetzungsdruck des Oxides. Kurz danach (t20) hat
sich bereits eine diinne Oxidschicht gebildet. An der Grenzfliche Oxid/Gas herrscht jetzt ein
Sauerstoffpartialdruck, der je nach Stromungsgeschwindigkeit des Gases Kleiner sein kann,
als der Sauerstoffpartialdruck im Gas. Da die Diffusion im diinnen Oxid sehr schnell vor sich

geht, sind die beiden Grenzflichenreaktionen des Oxides geschwindigkeitsbestimmend, und

die Sauerstoffpartialdriicke sind an den AuBenseiten der Oxidschicht weder im Gleichgewicht

mit der Atmosphire noch mit dem Metall. Nach langen Zeiten (¢ >> 0) ist die Diffusion durch
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren

die nun wesentlich dickere Oxidschicht geschwindigkeitsbestimmend, und an den

@ t=0
Metal Atmosphere
\% -"'f"-'-;;;'_‘;é P©y
!
® t20
Metal  Oxide Scale Atmosphere
CX i
< ) > P p(oz)
= .,-f""/:_t
é ’——»l ' ;
cmeed D ‘:
i
© t>>0
__Metal __Oxide Scale Atmosphere
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DI LK
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Bild 8.31: Sauerstoffpartialdruck

als Funktion der Zeit

Grenzflichen  herrscht  Gleichgewicht  des

Sauerstoffpartialdruckes.

Fir den Mechanismus der Oxidation in

wasserdampthaltigen Atmosphidren hat diese

zeitabhidngige  Verteilung des  Sauerstoff-
partialdruckes in der Deckschicht eine wichtige
Bedeutung. Zu Beginn der  Oxidation
(Diffusionsvorginge in der transienten Schicht
sind schnell) ist der Sauerstoffpartialdruck an der
Grenzfliche Oxid/Gas geringer als in der
Atmosphire und hoher als der Zersetzungsdruck
des Oxides. An der Grenzfliche Metall/Oxid ist
der Sauerstoffpartialdruck so gering, dafl zu-
sammen mit dem vorhandenen Wasserdampf die

Bildung von Fe(OH); (g.s) moglich ist.

Fe+2H,0 (37)

9 = Fe(OH)z(gas) +H, (&29)
Das bei dieser Reaktion vorhandene Wasser-
Wasserstoff-Verhéltnis ergibt sich dabei aus

(vergl. Bild 8.4, Seite 104):

F
e+Hy0 o @ FeO+Hy (38)

s)

Dieses gasformige Fe(OH), @s) gelangt an die

Oberflache des Oxides und zerfillt aufgrund des dort vorhandenen hohen Sauerstoffpartial-

druckes unter Bildung von Oxid. Da sich das Oxid aus der Gasphase bildet, besteht es aus
Hématit und haftet nur schlecht auf der Metalloberfliche.

2F6(0H)2 (ga5) L=t F6203 + HZO (gas

, +Hj (g35) (39

In jiingster Zeit haben auch Viefhaus et al. [124] starke Hinweise fiir das Entstehen dieser

fliichtigen Spezies gefunden. Sie wiesen wihrend in-situ AES/ESCA-Untersuchungen von
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stéhlen in wasserdampfhaltigen Atmosphiren

P91 in wasserdampfhaltiger Atmosphére mit sehr niedrigen Absolutdriicken die Anwesenheit
von Hydroxid nach. Gleichzeitig beobachteten sie eine Vielzahl von Poren an der Oberfldche

des Stahles. In trockener Atmosphére konnten sie beide Effekte nicht beobachten.

Diese Bildung von Hématit durch den Zerfall von
Fe(OH); (gasy ist in Bild 8.32 (t;) schematisch

e 1,0 =
== Fe(OH), dargestellt. Die Bildung von Eisenhydroxid geht

@ nun solange vonstatten, bis das gesamte Metall von
"""""""" % i einer Hamatitschicht iiberzogen ist und das Gas

%?/ H,0- keinen direkten Kontakt mehr zur inneren
% Oxidschicht hat, bzw. das Fe(OH); gas) nur noch

~~ Fe(OH), iiber Risse und Poren an die Oberfliche gelangen

kann (Bild 8.32, t).

An der Grenzfliche Metall/Oxid wird durch den
sehr niedrigen Sauerstoffpartialdruck die Bildung

> der im Gleichgewicht mit dem Metall stehenden,
g thermodynamisch stabilsten Oxide wie Cr,0O3 und

0, —
FeO ermdglicht, da sich das Fe;Os an der

Legierungsseite zersetzt (Bild 8.32, t3).

7 . . . . :
Dieser Mechanismus ist auch in der Lage zu

i erkldren, weshalb eine  Steigerung  des

Wasserdampfgehaltes die Zeit bis zum Auftreten

von break-away verkiirzt. Die Zugabe von

Wasserdampf erhoht den Sauerstoffpartialdruck
nicht signifikant. Dies zeigt Bild 5.6 (Seite 24), aus

dem deutlich wird, dal die Anwesenheit von

50Vol.% H,O im Trigergas Argon bei 650°C und 1

= bar lediglich zu einem Sauerstoffpartialdruck von

Fe,O
00 | etwa 10® bar fiihrt. Bs steht aber bei Erhthung des

Y-l

Fe
Fe,0, + (Fe, Cr);0,
FeO + Cr,0;,
Bild 8.32: Anfangsphase der um die Bildung von Fe(OH) (gas) kinetisch zu

Oxidation in ) s
Wasserdampf begiinstigen und S0 den Oxidationsproze3 zu

Wasserdampfgehaltes mehr H2O zur Verfiigung,

beschleunigen.
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stéhlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren

Ist die Fe,Os-Schicht weit genug gewachsen (Bild 8.32, t4), behindert sie zunehmend den
molekularen Transport von Wasserdampf und somit die direkte Bildung und das Entweichen
des Fe(OH); (gas). Die innere Teilschicht wéchst durch Transport von Kationen weiter und
verschiebt den Porensaum nach auflen. Hier reagieren die Kationen mit dem Sauerstoff, der
durch die Dissoziation des Fe,O3 entsteht. Moglicherweise wird zusitzlicher Sauerstoff durch
die Bildung von Wasser-Wasserstoff-Briicken (Kapitel 8.2.4) von aufen nach innen
tibertragen. Durch das Wachstum der Wiistitschicht sinkt die Eisenaktivitit, so daB ab einem

bestimmten Zeitpunkt Fe;O,4 gebildet wird (t4).

Dieses Fe30, steht mit dem Eisenhydroxid im Gleichgewicht geméB:

Fe;04+3H,0 & 3Fe(OH)2(gas) +%02 (40)
Das Gleichgewicht verschiebt sich mit zunehmendem Sauerstoffpartialdruck in Richtung des

Magnetits, und die Menge von Fe(OH), (gas) NIMMLt immer weiter ab.

Der Transport von Sauerstoff muB ab diesem Zeitpunkt von einem anderen Mechanismus
ibernommen werden. Hier liefert wiederum der Transportmechanismus iiber Wasser-
Wasserstoff-Briicken (Kapitel 8.2.4) eine gute Erkldrung fiir das weitere Oxidationsverhalten.
In diesem Stadium der Oxidation wichst die innere Teilschicht schneller als die duflere, und
demzufolge bewegt sich der Spalt zwischen den Oxidschichten nach auBen und wird kleiner
(Bild 8.32, t5). Dies ist an den metallographischen Schiiffen in Bild 8.22 bzw. 8.23 gut zu
erkennen. Der Transport des Eisens zur duBeren Schicht wird weiter vom Fe(OH); (gas)

tibernommen, bis sich der Spalt geschlossen hat. Im weiteren Verlauf der Oxidation dominiert
der Kationentransport durch Diffusion.

Wenn der oben beschriebene zweiteilige Mechanismus richtig ist, so miifte sich der Spalt
zwischen der inneren und der suBeren Oxidteilschicht mit neugebildetem Oxid fiillen, sobald
von feuchtem auf trockenes Gas umgeschaltet wird. Dies wurde wihrend isothermer
Auslagerung bei 650°C in einer Thermowaage mit zweifacher in-situ Umschaltung nach 24
Stunden von feuchtem Gas (N2-1%0,-4%H,0) auf trockenes Gas (N2-1%0,) iiberpriift. In
Bild 8.33 ist zun#chst die Kurve der Masseninderung dargestellt, die sich ergibt, wenn in
einem zweistufigem Versuch in-situ von feuchtem auf trockenes Gas umgeschaltet wird.
Nach einer kurzen Anfangszeit mit geringer Oxidationsrate setzt die fiir Wasserdampf

typische schnelle Oxidation ein. Nach Umschalten auf trockenes Gas nimmt die
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphiren

Massenzunahme praktisch sofort ab und n#hert sich nach einiger Zeit den fiir dieses Medium

typischen niedrigen Wachstumsraten.

1 wet dry [

Mass Change [mg/cmz]

DRQI48

0 T T T T T T T T T T T T T T T T T
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180
Time [h]
Bild 8.33: Masseninderung von P91 wihrend isothermer Oxidation in N»-1%0; (-4%H;0)
mit in-situ Gaswechsel von feuchtem zu trockenem Gas bei 650°C

Um herauszufinden, ob das Oxidationsverhalten, das bei der Umschaltung von feuchter (N»-
1%0,-4%H,0) zu trockener (N>-1%0,) Atmosphére auftritt, umkehrbar ist, und ob der
entstehende Spalt zwischen den Oxidschichten wie vorhergesagt sich wieder mit Oxid fiillt,
wurde ein vierstufiger Versuch mit einer Folge wechselnden Wassergehaltes in der

Atmosphire nach jeweils 24 Stunden durchgefiihrt. In Bild 8.34 sind die Auslagerungs-

bedingungen fiir die verschiedenen Proben dargestellt.

Wihrend der ersten Phase der Oxidation in feuchtem Gas ist auch hier (wie schon in Bild 8.33
zu sehen) eine kurze Zeit mit geringer Oxidationsrate zu beobachten. Nach dem ersten

Umschalten auf trockenes Gas wird die Massenzunahme sehr schnell klein, ihr Wert nihert

sich den Oxidationsraten, wie sie in trockenem Gas beobachtet werden. Wird wieder auf

feuchtes Gas umgeschaltet, so steigt die Massenzunahme nicht sofort nach dem Gaswechsel

wieder an; es ist zunéchst wieder eine Inkubationsperiode zu beobachten, bevor beschleunigte

Oxidation auftritt. Wird erneut auf trockenes Gas umgeschaltet, so ist wiederum eine

Verringerung der Massenzunahme zu erkennen.

Um die wihrend der unterschiedlichen Oxidationsstufen auftretenden Prozesse analysieren zu

konnen, wurden insgesamt 4 Proben ausgelagert und jeweils nach der ersten,
aus Bild 8.34 metallographisch untersucht. In den Bildern

zweiten, dritten

und vierten Stufe des Versuches
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8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stéhlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéren

8.35 bis 8.38 sind die metallographischen Querschliffe dieser 4 Proben gezeigt. Die Proben
wurden nach der Einbettung schrig geschliffen und poliert, um die - bedingt durch die kurzen
Auslagerungszeiten - diinnen Oxidschichten vertikal besser auflésen zu konnen. Der Mafstab

gilt daher nur in horizontaler Richtung.

wet dry wet dry

Mass Change [mg/cmz]

40 50 60 70 80 90
Time [h]

Bild 8.34:  Massenénderung von P91 wihrend der Auslagerung in No-1%0,(-4%H,0) mit
mehrfachem in-situ Gaswechsel von feuchtem zu trockenem Gas bei 650°C [44]

Nach der ersten (feuchten) Auslagerungsstufe ist eine dreilagige Oxidschicht entstanden, an
deren Grenzfliche zur Legierung noch eine Zone innerer Oxidation zu erkennen ist
(Bild 8.35). Mit verschiedenen Analysemethoden wurde der Schichtaufbau bestimmt und
festgestellt, da die duBere Schicht aus Fe,0s, die mittlere Schicht aus Fes;04 und die innere

Schicht aus Fe;O4 mit (Fe, Cr, Mn);0, besteht. Die Ahnlichkeit mit Bild 8.23 ist deutlich

erkennbar,

In der Zone der inneren Oxidation wurde FeO gefunden. Die duflere Fe;O,-Schicht ist nach

Auslagerung in dem feuchten Gas sehr stark mit Poren durchsetzt.
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Mounting Compound

| Nickel Coating

30 um

I
Zone of Internal Oxidation Alloy
Bild 8.35: Schrigschliff der Oxidschicht auf P91 nach Oxidation fiir 24 Stunden bei
6350°C in No-1%0--49%H-0 (siehe Bild 8.34) el
DEBS3

Nach weiterer Oxidation fiir 24 Stunden in trockenem Gas werden diese Poren fast giinzlich
wieder mit Oxid gefiillt. wie in Bild 8.36 zu erkennen ist. Gleichzeitig wiichst die duBere
Fe-Os-Schicht deutlich, withrend die Breite der Zone innerer Oxidation abnimmt. Das Fe-0s
scheint insbesondere nach innen zu wachsen und fiillt dabei die vorher vorhandenen Poren.

was sich auch durch die Reaktionsgleichung erkldren ldsst:
1 s
2Fe;04 +~;;Oz ¢ 3Fe»05 (41

Aus zwei Molekiilen Magnetit entstehen demnach drei Molekiile Hamatit, womit verstindlich
; wretndf e Poren fiillen kar
ist. daB das Hiamatit als Reaktionsprodukt von Magnetit und Sauerstoff die Poren fiillen kann.

L2 3 e :
) .o i i it < i« & 4%107 ke/c fir Magnetit
Die Dichten der beiden porenfreien Eisenoxide sind mit 5,0 bis 5.4%10° kg/em g2

und 5.24%10° ke/em” fiir Himatit bei 20°C [125] annihernd gleich. Dabei mul} der Sauerstoff

: 0PI M ) vy =D 3o} e OB ac 5 e
durch molekularen Transport in die Oxidschicht gelangt sein. da sich das beobachtete

; Sl e i i Kliren liaBt. Nach einer weiteren
Dickenverhiltnis von Fe-O3/Fe;0s nicht mit Diffusion erkli i

' e ke der Fe-Ow-Schicht zuriickgegangen. und die PorGsitit m
Stufe in feuchtem Gas ist die Dicke de Fe-Os-Schicht zurlickgegange ¢
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der Fe;Oy Schicht ist zuriickgekehrt (Bild 8.37). Gleichzeitig sind Reste des Fe-O, an den

Riandemn des Fez O, zu erkennen.

Fe, Oy + (Fe, Cr, Mn), 0O,

Zone of Internal Oxidation 30
MM

Bild 8.36: Schrigschliff der Oxidschicht auf P91 nach Oxidation fiir 24 Stunden bei 6350°C
in N>-19%0:-49%H-0 und anschlielend 24 h in N>-1%0., (siche Bild 8.34)

DEB4 97.840-2

Mounting Compound

Nickel Coating

e 0, + (Fe, Cr, Mn);0,

| Zone of Internal Oxidation
’ Alloy 30 m
Bild 8.37: Schrigschliff der Oxidschicht auf P91 nach Oxidation fir 24 Stunden bei

T~y atel " T Y Pt | N
fﬂ’f} Cin N>-19%0,-4%H,0, 24 h N»-1%0; und anschliefend 24 h in Na-
1960,-4%H:0 (siche Bild 8.34)

DEB2 G839

ach einer weiteren vierundzwanzigstiindigen Auslagerung in N3-19%0; ist die ehemals
Pt 2 pnpeen o 1 Ao rbye b A . - .

dullere porose Doppelschicht fast komplett in Fe,0; umgewandelt. nur einzelne kleine Fe;Os-

Inseln sind an der Grenzfliiche von dullerer zu innerer Teilschicht verblieben. Es deutet sich
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an, dab die Umwandlung von Fe:04 zu Fe-Os an eben dieser Grenzfliche stoppt. Die Anzahl
und die Grobe der Poren in der duBeren Teilschicht sind sehr stark reduziert (Bild 8.38), was

sich durch Gleichung 41 schliissig erkldren lésst.

Nickel Coating

Fe:0Oy 4 (Fe, CroMn)l, \

Grenzilache

Alloy

g Zone of Internal Oxidation 30 m
E _L |

, |

Bild 8.38: Schrigschliff der Oxidschicht auf P91 nach Oxidation fiir 24 Stunden bei
6350°C in N>-19%0>-4%H-0. 24 h N>-1%0;, 24 h in N>-1%0,-4%H.0 und
anschlieBend 24 h in No-1%0- (siehe Bild 8.34)
DER2

97 -H43R.2

8.2.10.1 Einfluf} thermischer Zyklierung

Eine Bestitigung der Vermutung. daff bei der Oxidation in  wasserdampthaltigen
Atmosphiren der molekulare Gastransport in der duBeren Teilschicht eine wesentliche Rolle
spielt. liefert das folgende Experiment. Eine P91-Probe wurde in einer Thermowaage
zuniichst in Na-1%0, ausgelagert. Nach 24 Stunden wurde dann in-situ bel Konstanter
Temperatur auf feuchtes Gas (N--1%0--4%H-0) umgeschaltet. Die Masseninderung als
Funktion der Zeit ist in Bild 8.39 gezeigt. Die Probe nimmt withrend der ersten Phase der
Oxidation im trockenen Gas wie erwartet nur sehr wenig an Gewicht zu. Das dndert sich auch
ltet wird. Auf P91 in N»>-1%0; bildet sich bel
lten auf N3-19%0;-

nicht. nachdem auf das feuchte Gas umgescha
650°C nach 24 Stunden bei 6350°C eine Oxidschicht, die nach Umscha

49%H-0 fiir mindestens 150 Stunden stabil bleibt,
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Bild 8.39: Masseninderung von P91 in N,-1%0; (-4%H,0) bei 650°C wihrend isothermen
Gaswechsels [44]

Dieses Ergebnis schlieft die Theorie des schnellen Sauerstofftransportes aus dem Gas zur
Grenzflidche Metall/Oxid (Kapitel 8.2.2) aus. Bei dieser Theorie wird davon ausgegangen, dal
das Hydroxidion, welches in eine Sauerstoffleerstelle eingebaut wird, bedingt durch seinen
kleineren Durchmesser schneller zur Grenzfliche Metall/Oxid diffundiert als ein
Sauerstoffion. Dies wurde insbesondere bei der Oxidation von Titan in Wasserdampf
beobachtet. Hierbei kénnen sich insbesondere in Titan groflere Mengen Sauerstoff 16sen, was
bei den 9-12% Cr-Stahlen nicht der Fall ist [55]. Auch wurde bei der Oxidation der Stihle bei
Temperaturen zwischen 600 und 650°C in Ar-50Vol.% H,O kein parabolisches
Schichtwachstum festgestellt (vergl. Kapitel 6.5), was bei dem vorgeschlagenen
Diffusionsmechanismus der Fall wire. Dies schliet aber der o. a. Umschaltversuch von
trockenem auf feuchtes Gas aus. Nach Umschalten auf feuchtes Gas wiirden die besagten

Hydroxidionen entstehen, gleichwohl wird die Oxidationsrate nicht beschleunigt.

Die Anwesenheit von Wasserdampf fithrt auch nicht zu vermehrter Rifbildung (Kapitel
8.2.5). Die schiitzende Oxidschicht bleibt ebenso im Wasserdampf stabil und 148t keinen
Wasserdampf an die Grenzfliche Metall/Oxid gelangen.

Das Resultat aus Bild 8.39 fiihrt sofort zu der Uberlegung, ob es moglich ist, einen 9-12% Cr-
Stahl durch Voroxidation in wasserfreier Atmosphiire gegen den Angriff von Wasserdampf zu
schiitzen. Diese Schutzwirkung der im trockenen Gas gebildeten Oxidschicht bleibt aber nur
so lange erhalten, bis die Komponente wihrend des Betriebes einen Temperaturwechsel

erfahrt, wie das Ergebnis des nichsten Experimentes verdeutlicht. Hier wurde die Probe
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ebenso wie im vorigen Versuch bei 650°C zunéchst 18 Stunden in N»-1%O, voroxidiert und
anschliefend in-situ auf N»-1%0,-4%H,0 umgeschaltet. Nach weiteren 18 Stunden wurde
die Probe im feuchten Gas fiir 2 Stunden auf Raumtemperatur abgekiihlt und anschlieBend
wieder, ebenfalls in N;-1%0,-4%H,0, auf 650°C aufgeheizt. Die schiitzende Wirkung der
Voroxidation in trockener Atmosphére bleibt dabei so lange erhalten, wie die Probe isotherm
lauft. Wird aber im feuchten Gas auf Raumtemperatur abgekiihlt, so startet nach einer kurzen
Zeit die beschleunigte, vom Dampf induzierte Korrosion (siche Bild 8.40). Mit einer
Voroxidation im normalen Kraftwerksbetrieb, wo derartige Temperaturwechsel sehr oft
vorkommen, kann aber keine permanent schiitzende Schicht gebildet werden. Die unter-
schiedlichen Wirmeausdehnungskoeffizienten von Stahl und Oxidschicht verursachen ein
AufreiBen der in trockener Atmosphire gebildeten schiitzenden Schicht und ermdglichen dem
Wasserdampf freien Zutritt zum Metall, woraus die hohen Oxidationsraten resultieren. Fiir
Komponenten, die nach der Voroxidation keinen Temperaturwechsel mehr erfahren, kann
dies eine Losung des Oxidationsproblems in wasserdampfhaltigen Atmosphiren sein. Fiir den

normalen Betrieb eines Kraftwerkes allerdings scheidet diese Moglichkeit des Schutzes aus.

0.04
Cooling to Heating to 650°C £
| Room Temperature in Wet Gas :5
& - in Wet Gas &
= 0.03 ;
= ] Isothermal &
g Change to Wet Gas &
& .
§ 0.02 Dry Gas \
2 J | at 650°C m‘
g o
= 0.01 - \
DRQI22
0'00 ] L) Ll L] L] 1] T L] Ll T 1 L] L L) L) 1] T 1 1 T | L] L) L] ¥ L) ¥ L) L] L]
0 10 20 30 40 50 60

Time [h]

Bild 8.40: Masseninderung von P91 in N,-1%0, (-4%H:0) wihrend Gas- und

Temperaturwechsel

obe REM-Aufnahmen der Oberfldche angefertigt,
deutlich, wie die Oxidschicht aufgerissen

aben, die aus Fe;Os3 bestehen[55,

Nach der Auslagerung wurden von dieser Pr
die im folgenden zu sehen sind. Diese Bilder zeigen
ist und sich an den Lochern und Spalten Whisker gebildet h

126, 127].
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Bild 8.41: ooo1a? Bild 8.42: Q001 AY
DRO122
P91 nach Oxidation fiir 18h bei 650 N>-1%0-, 18h bei 6350°C in N»-19%0--4%H;0,
2h bei 20°C in N»-19%0:-4%H-0 und 18h bei 650°C in N»-1%0,-4%H,0 (siche Bild 8.40)

Bild 8.43: ooorarr Bild 8.44:; | QuoiAL4
DROI22

P91 nach Oxidation fiir 18h bei 650 N»-1%0,, 18h bei 650°C in N»>-1%0--4%H,0,
2h bei 20°C in N>-1%0,-4%H,0 und 18h bei 650°C in N>-1%0--4%H-0 (siche Bild 8.40)

Die hier nach der Thermozyklierung entstandene starke Whiskerbildung wirft die Frage auf.
wie die Oxidschichten beschaffen sind, die sich direkt am Anfang der Auslagerung in
feuchtem Gas bilden. Diese Frage war Grundlage fiir die folgenden Versuche, bei denen P91
bei 650°C in Ar-2Vol.% H,O fiir 3, 10 und 20 Minuten ausgelagert wurde. Die REM-

Aufnahmen der Oberflichen dieser Proben sind in den Bildern 8.45 bis 8.50 zu sehen.

Nach 3 Minuten (Bild 8.45 und 8.46) ist die Oberfliche mit einem Oxidnetzwerk bedeckt.

dessen Teilstiicke etwa 0.2 nm dick sind.
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Bild 8.45: oooraot Bild 8.46: Q07 AL3
DRQ144

P91 nach Oxidation fir 3 min bei 650°C in Ar-2Vol.% H,O

Nach 10 Minuten (Bild 8.47 und 8.48) ist dieses Netzwerk deutlich sichtbar in die Hohe

gewachsen, und es haben sich einige Whisker gebildet.

Nach 20 Minuten (Bild 8.49 und 8.50) ist das Netzwerk geschlossen. Die Anzahl und auch die

GroBe der Whisker hat stark abgenommen.

QOUEBO3

Bild 8.47: oonrrol Bild 8.48:
DRO145
P91 nach Oxidation fiir 10 min bei 650°C in Ar-2Vol.% H-0

In Bild 8.51 sind die Rontgendiagramme der drei Proben dargestellt. Bei der 3-Minuten-Probe
sind durch die diinne Oxidschicht hindurch noch die Chromkarbide der Legierung zu sehen.

Nach 10 und 20 Minuten kommen Rontgenreflexe von Spinell deutlich sichtbar hinzu. wobei

) ) . R . e I . [N . vt LRI o (. “% ,qu YT
Hiimatit nach wie vor deutlich tiberwiegt. Dieses Ergebnis ist ein weiteres deutliche Indiz fiy

o . R areanemechanismus (Bild 8.32). Die Bildung von
den in dieser Arbeit vorgeschlagenen Oxidationsmechanismus (Bild 8.32). Die Bildung
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Fe;O; geht auch in einer Atmosphiire vonstatten, die aus Ar-2Vol.% H->O besteht und in der

kein O, vorhanden ist.

Bild 8.49: omrcor Bild 8.50: OOO7C03
DRO146

P91 nach Oxidation fiir 20 min bei 630°C in Ar-2Vol.% H-0

Iron O Spinell
. ‘ E:ez():z A CI‘:;C(‘
L 2R 2

° |
;73 -—-L__/\J 20 min
»::3 DRO14G
= 10 nun
_-:: . - L....J DROIIS
] FANIVAN FARAY
] 3 min
‘ DR
20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70
2 Theta [degree]
Bild 8.51:

R@ntgendiagramme von P91 nach Oxidation fiir 3. 10 und 20 Minuten bei
650°C in Ar-2Vol.% H,O

8.2.10.2 Umschaltversuche bei Langzeitauslagerung in Luft und Wasserdampf
In zwei Langzeitversuchen tiber jeweils 1000 Stunden wurde der Stahl 9Cr-1Mo bei 650°C in

wechselnden Atmosphiiren ausgelagert. Eine Probe (FAJ22) wurde zunichst 250 h lang in

Laborluft und anschlieBend fiir 750 Stunden in Ar-50 Vol.% H-0O ausgelagert, Eine weitere

Probe (FAJ23) wurde im Gegensatz dazu zuniichst 250 Stunden in Ar-50 Vol.% H-O und

anschlieBend 750 Stunden lang Laborluft ausgesetzt. Da die Auslagerung in den Ofen
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stattfand, die auch im Rahmen der Langzeitauslagerungen benutzt wurden, erfuhren auch
diese Proben alle 250 Stunden eine Abkiihlung auf Raumtemperatur. Die Kurven der
Massenznderungen sind in Bild 8.52 zu sehen. Die Massenénderung von FAJ22 ist zunéchst
in Luft wie erwartet sehr gering. Wihrend der anschlieBenden Auslagerung im Modelldampf
nimmt die Oxidationsrate stark zu. Sie ist nur etwas geringer als die Massenzunahme, die
auch in den Langzeitauslagerungen desselben Stahles (Kapitel 6.3.4) beobachtet wurde. Die
Probe FAJ23 zeigt wihrend der Auslagerung in Ar-50 Vol.% H,O die fiir Auslagerungs-
bedingungen iibliche hohe Massenénderung. Im ersten Zyklus der Auslagerung an Luft nimmt
die Massenzunahme stark ab. Nach lingerer Auslagerungszeit zeigt sich mit sehr geringen

Massenzunahmen typisches Oxidationsverhalten in Luft.

14 1

12 -
§101 wet —®@ FAI22
0‘0 =
E g1 wet —
0 -]
g ]
£ 6
3 ] wet
% -
s T wet

dl‘y l T T T T T T T
0 250 500 750 1000 1250
Time [h]

Bild 8.52: Oxidation von 9Cr-1Mo in Luft und Ar-50 Vol.% H>O bei 650°C

Die Querschliffe von FAJ22 (Bild 8.53) und FAJ23 (Bild 8.54) lassen nach den

Auslagerungen wesentliche Unterschiede im Aufbau der Oxidschichten erkennen. Bei FAJ22

besteht die suBere Schicht aus Fe;O4 und die innere Schicht aus Fe;Oq4 plus (Fe, Cr, Mn);04.

Durch innere Oxidation ist an der Grenzflache zur Legierung aus dem Chromkarbid an den

Martensitlamellen Chromoxid entstanden. 7Zwischen diesen ehemaligen Martensitlamellen ist

FeO vorhanden. Bei FAJ23, die zuletzt 75
das zunichst entstandene FesOq in der #uBeren Teilschicht fast vollstandig in Fe O3

umgewandelt. Die vorhandenen Fe;Os-Inseln in Bild 8.54 lassen darauf schlieBen, daB die

Oxidation durch molekularen Transport und nicht durch Pestkorperdiffusion erfolgt ist. Bei
iese Inseln nicht vorhanden. Es wiirde dann, je nach Dauer

0 Stunden lang in Luft ausgelagert wurde, hat sich

reiner Festkorperdiffusion waren d .
der Oxidation in Luft, ein Saum Fe3Oq4 an der Grenzfliche zum (Fe, Cr, Mn)304-Spinell
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verbleiben. Ein solcher Saum ist hier nicht zu erkennen, daflir scheint die schnelle
Umwandlung des Oxides an eben dieser Grenzfliche zu stoppen. Diese Tatsache ist ein
deutliches Indiz dafiir, daB sich die Transportprozesse withrend der Oxidation in der inneren

und duBeren Oxidteilschicht grundsitzlich voneinander unterscheiden.

Ni - Coating o ' Ni - Coating

Alloy / Alloy 3
s FeO + Internal Oxidation i
20 um |
;l _—E_— Crrich (Fe. Cr);0,Laver ‘_w |
Bild 8.53: o165 Bild 8.54- 1473
FASZ2 , ) _ FAIZ3
250h Luft / 750h Ar-50 Vol.% H,0O ‘ 250h Ar-50 Vol .% H-0 / 750h Luft

9Cr-1Mo nach Oxidation bei 650°C in Luft / Ar-50Vol.% H-0O

Zuniichst erfolgt die Umwandlung der #uBeren Schicht also durch molekularen Transport.
Wenn dieser Prozel3 abgeschlossen ist, wiichst die duBere Schicht durch Sauerstoffdiffusion
sehr langsam weiter. Daher wiichst jetzt die Grenzfliche Metall/Oxid ebenfalls wesentlich
langsamer nach innen. Das hat zur Folge, daB das Chrom nun geniigend Zeit hat, die 1m
Gleichgewicht mit der Legierung stabile Phase. d.h. (Fe. Cr)304 an eben dieser Grenzfliche
zu bilden. Die Zone mit FeO und den chromreichen inneren Oxiden verschwindet bei der

Bildung dieses Saumes.




8. Mechanismen der Oxidation von 9-12% Cr-Stihlen in wasserdampfhaltigen Atmosphéiren

8.2.11. Schiitzende Oxidschichten in Atmosphéiren mit hohem Wasserdampfgehalt

In Bild 8.55 wird die Oxidationsrate als Funktion des Chromgehaltes der in den
Langzeituntersuchungen ausgelagerten Stihle gezeigt (Kapitel 6.3.2). Die logarithmisch
dargestellte Oxidationsrate wurde dabei nach dem parabolischen Ansatz (nach Gleichung 35)
aus der Masseninderung der Proben nach Oxidation fiir 3000 Stunden bei 600°C in Ar-
50Vol.% H,O bestimmt. Dabei wurde das in den Topfen aufgefangene, von den Proben

abgeplatzte Oxid mit beriicksichtigt.
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Bild 8.55: Logarithmisch dargestellte Oxidationsrate als Funktion des Chromgehaltes
nach Oxidation fiir 3000 Stunden bei 600°C in Ar-50Vol.% H,O

Zunichst macht dieses Bild deutlich, da einige der 9-12% Cr-Stihle eine sehr #hnliche

Oxidationsrate aufweisen wie der niedrig legierte 30 CrMoNiV 5 11. Die Oxidationsraten der

Stihle mit einem Chromgehalt zwischen 9,2 und 11,0% schwanken um mehr als eine

GroBenordnung. Interessant ist, daB es dabei keinen erkennbaren Zusammenhang zwischen

Oxidationsrate und Chromgehalt zu geben scheint. Der 10Cr-2,5W-Co mit 10,8% Chrom hat

eine Oxidationsrate, die eine GroBenordnung unter der des 10Cr-0,5Mo-2W mit 11.0%
wird noch ausfiihrlicher in Kapitel 9.7 eingegangen. Von

Jen zeigt nur der X20 CrMoV 12 1 mit 11,2% Chrom eine

ist der Chromgehalt ausreichend hoch, um das (Fe, Cr,

Chrom liegt. Auf dieses Ergebnis
den ferritisch-martensitischen Stdh
sehr geringe Oxidationsrate. Hier 3
Mn);0,4-Spinell durch ein hinreichend hohes Cr/Fe-Verhltnis soweit zu stabilisieren, daf3 es
de Schicht bilden kann. Interessanterweise zeigt der Austenit

eine sehr langsam wachsen
Chrom eine hohe Oxidations-

X3 CrNiMoN 17 13 trotz des hohen Chromgehaltes von 17%

rate. Da die Chromdiffusion im Austenit mit dem kubisch flichenzentrierten Gitter wesentlich
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langsamer verlauft als im Ferrit mit dem kubisch raumzentrierten Gitter, ist dieses

Oxidationsverhalten erklédrbar [128].

Die Feststellung, daB gerade die o. a. langsame Chromdiffusion im Werkstoff einen
entscheidenden Anteil daran hat, da viele der 9-12% Cr-Stihle bei Temperaturen zwischen
550 und 650°C ein derart schlechtes Oxidationsverhalten in Wasserdampf zeigen, wird im
jetzt folgenden Kapitel iiber die Temperaturabhéngigkeit der Massendnderungen weiter

untermauert.

8.2.12. Glockenkurvenkinetik

Die Auswertung eines GrofBteiles der Versuchsergebnisse 148t darauf schliefen, daBl die
Oxidation von Stdhlen bei der Auslagerung in wasserdampfhaltigen Atmosphdren mit
steigender Temperatur zunimmt. Es ist aber bekannt, daB es zu einer "ungewdohnlichen
Temperaturabhingigkeit" [122 , Seite 814] und [129] bei der Oxidation von Stihlen kommen
kann. Haarmann et al. [58] haben festgestellt, da X20 CrMoV 12 1 wihrend der Auslagerung
in Wasserdampf bei 550°C eine grofere Massenzunahme aufweist als bei hoheren
Temperaturen. Bei Austeniten ist dieses Verhalten ebenfalls beobachtet worden [130]. Die im
folgenden diskutierten Ergebnisse zeigen, daB es bei Auslagerung typischer 9-12% Cr-Stihle
in N»-1%0O;-Atmosphéren, denen unterschiedliche Mengen an Wasserdampf zugesetzt

wurden, zu eben dieser ungewohnlichen Temperaturabhiingigkeit des Oxidationsverhaltens

kommen kann.

Bei 550°C in N2-1%0,-X%H,O wurden geringe Massenzunahmen ermittelt, die mit
steigender Temperatur in Abhéngigkeit des Wasserdampfgehaltes zunahmen. Bei 800°C und
Wasserdampfgehalten bis 4 Vol.% sanken die Massenzunahmen wieder stark ab. Eine Kurve,

bei der die Massendnderungen als Funktion der Auslagerungstemperatur dargestellt wird, hat

dann die Form einer Glocke, woraus sich die Uberschrift dieses Kapitels ableitet.

In Bild 8.56 ist die Massenénderung von P91 wihrend isothermer Oxidation in Na-1%05-
2%H,0 bei Temperaturen zwischen 600 und 800°C dargestellt. Es zeigt sich, daf die
Oxidationsrate steigt, wenn die Temperatur von 600 auf 650°C angehoben wird. Eine weitere
Anhebung der Temperatur auf 700°C fiihrt zu einem Absinken der Massenzunahme. Wird die
Temperatur auf 800°C gesteigert, so ist die Massenzunahme etwas hoher als bei 550°C, bleibt

aber immer noch unter den Werten, die bei 600 und insbesondere bej 650°C ermittelt wurden.
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Bei 650°C ist eine scheinbare Inkubationszeit bis zum Auftreten von break-away zu

beobachten. Dieses Verhalten wurde schon ausfiihrlich in Kapitel 8.2.10 diskutiert.
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Bild 8.56: Masseninderung von P91 wihrend isothermer Oxidation in Na-1%0,-2%H,0
und Temperaturen zwischen 600 und 800°C [44]

Wird der Wasserdampfgehalt auf 4 Vol.% gesteigert, so &dndert sich die Temperatur-
abhingigkeit des Oxidationsverhaltens von P91 (Bild 8.57). Die Massenzunahme ist
wiederum bei 600°C gering und steigt bei einer TemperaturerhShung auf 650°C stark an. Im
Gegensatz zum Oxidationsverhalten in No-1%0,2%H,0 (Bild 8.56) steigt die

Massenzunahme bei 700°C weiter an. Bei 800°C ist die Massenzunahme auch in diesem Gas

sehr gering.

Bild 8.58 zeigt die Massenénderungen von P91nach Oxidation fiir 100 Stunden als Funktion

der Temperatur. Verglichen werden diese mit Massenznderungen von P91, die in trockenem

Gas (N,-1%0,), in N-1%0,-2%H,0 und in N2-1%0,-4%H;0 gemessen wurden. Es ist

deutlich zu sehen, da die Oxidationsraten in trockenem Gas im gesamten betrachteten

hr gering sind und mit steigender Temperatur leicht zunehmen. Bei

Temperaturbereich se
0°C.

einem Wasserdampfgehalt von 2 Vol.% liegt das Maximum der Oxidationsrate bei 65

Bei 4 Vol.% Wasserdampf im Testgas steigen die Massenzunahmen sichtlich an, und
0°C (Bild 8.59 bzw. Bild 8.60). Bei

gleichzeitig verschiebt sich das Maximum hin zu 70
H,O sehr gering.

800°C sind die Massenzunahmen sowohl bei 2 als auch bei 4 Vol.%

Kurve der Massenénderung bei der Atmosphire mit 4 Vol.% Wasserdampf

Insbesondere die

dhnelt einer Glocke.
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Bild 8.57:

Bild 8.58:
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Masseninderung von P91 wihrend isothermer Oxidation in N»-1%0,-4%H>0
und Temperaturen zwischen 600 und 800°C [44]
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Massenénderung von P91 nach isothermer Oxidation fiir 100 Stunden in N,-
19%02-X%H,0 bei Temperaturen zwischen 600 und 800°C [44]

Eigene Versuche lieferten die Temperaturabhéngigkeit der Oxidationsrate von P91 verglichen
mit derjenigen einer Fe-10Cr-Modellegierung (Charge BEP), X20 CrMoV 12 1 hoch Cr und
10Cr-1Mo-1W (Bild 8.61). Der X20 CrMoV 12 1 hoch Cr weist ebenso wie der P91 die
Glockenkurve auf. Dabei ist dieser Effekt aufgrund der geringeren Absolutwerte weniger
ausgeprédgt als bei P91. Der 10Cr-1Mo-1W zeigt ebenfalls einen Anstieg und einen
nachfolgenden Abfall der Oxidationsrate bei einer Temperatursteigerung auf 650 und 700°C.

Allerdings sinkt die Oxidationsrate bei 800°C nicht wieder ab, sondern liegt leicht iiber dem

Niveau des Wertes bei 700°C. Die Fe-10Cr-Modellegierung zeigt im Gegensatz zu den
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anderen hier betrachteten Legierungen kontinuierlich zunehmende Oxidationsraten bei

steigender Temperatur.
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Bild 8.59: Massengnderung von P91 nach verschiedenen Zeiten isothermer Oxidation in

Ny-1%0,-2%H,0 bei Temperaturen zwischen 600 und 800°C [44]
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Bild 8.60: Massengnderung von P91 nach verschiedenen Zeiten isothermer Oxidation in
N,-1%0,-4%H,0 bei Temperaturen zwischen 600 und 800°C [44]
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Bild 8.61: Massenénderung von P91 (Charge DRQ), 10Cr-1Mo-1W (Charge FAG),
X20 CrtMoV 12 1 hoch Cr (Charge BMB) und der Fe-10Cr-Modellegierung
(Charge BEP) nach Oxidation fiir 24 Stunden in N,-1%0,-4%H,0 bei
Temperaturen zwischen 550 und 800°C

Die Fe-10Cr-Modellegierung, deren Chromgehalt mit 10,7% wesentlich hoher ist als der des
P91 (Chromgehalt von 8,6%) zeigt keine Glockenkurve. Es kann demnach nicht nur am
Chromgehalt allein liegen, dal der P91 wihrend der Oxidation bei 800°C in N,-1%0, mit
Wasserdampfanteilen von 2 und 4 Vol.% eine schiitzende Oxidschicht bildet. Das bedeutet,
dal neben Chrom auch andere Elemente in Betracht gezogen werden miissen, um

herauszufinden, warum P91 und X20 CrMoV 12 1 hoch Cr schiitzende bzw. nicht schiitzende
Oxidschichten bilden.

Um die Rolle der anderen Legierungselemente bei der Bildung der schiitzenden Oxid-
schichten ~zu kldren, wurden SIMS-Analysen an Proben von P91 und
X20 CrMoV 12 1 hoch Cr durchgefiihrt, die 24 Stunden lang bei Temperaturen zwischen 650
und 800°C in Luft ausgelagert wurden (Bild 8.62 bis 8.66). Bei einem Vergleich der
Tiefenprofile von P91 bei 650 und 800°C fillt auf, daB nach der Auslagerung bei 800°C
(Bild 8.64) die Anteile von Chrom und Mangan in der Oxidschicht wesentlich hdher sind als
bei 650°C (Bild 8.62 und 8.63). Bei der Probe, die bei 800°C ausgelagert wurde, liegt die

Chromkonzentration bei etwa 30 Atom %, und der Anteil des Mangans stieg auf etwa 10
Atom %. Gleichzeitig sank der Eisenanteil unter 10 Atom %.
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Bild 8.62: MCs*-SIMS-Tiefenprofil der Oxidschicht von P91 nach Oxidation fiir 24
Stunden bei 650°C in Luft
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Bild 8.63: Ausschnittvergroferung des MCs*-SIMS-Tiefenprofils der Oxi.dschicht von
P91 nach Oxidation fiir 24 Stunden bei 650°C in Luft (vergl. Bild 8.62)

Im Gegensatz dazu sind bei X20 CrMoV 12 1 hoch Cr sowohl bei 650°C (Bild 8.65) als auch
bei 800°C (Bild 8.66) hohe Gehalte von Chrom und Mangan und nur geringe Mengen Eisen

in der Oxidschicht vorhanden.

Die schiitzenden Schichten, die in trockenem Gas (oder in Luft) auf P91 bei 650°C gebildet
werden, bestehen aus zwei Lagen, wobei die duBere neben Sauerstoff nur Eisen, und die
innere zusdtzlich etwa 10 Atom % Chrom und etwas Mangan enthilt (Bild 8.62 und 8.63).
Das Verhiltnis von Chrom zu Eisen liegt hier bei etwa 1:4. Die Oxidschicht, die sich bei

800°C gebildet hat, ist im Gegensatz dazu nahezu einphasig. Das Verhdltnis von
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(Cr + Mn) / Fe betrigt etwa 3:1. In der Oxidschicht von X20 CrtMoV 12 1 hoch Cr liegt dieses
hohe Verhaltnis von fast 3:1 bereits bei 650°C Auslagerungstemperatur vor (Bild 8.65) und ist
damit etwas Kleiner als das von P91 bei 800°C. Bei 800°C ist das Verhiltnis von
(Cr + Mn) / Fe bei X20 CrMoV 12 1 hoch Cr weiter stark gestiegen (Bild 8.66).
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Bild 8.64:  MCs*-SIMS-Tiefenprofil der Oxidschicht von P91 nach Oxidation fiir 24

Stunden bei 800°C in Luft

Neben Eisen, Chrom und Mangan wurden keine signifikanten Mengen der anderen
Legierungselempnte in den schiitzenden Oxidschichten der beiden Stdhle nach der
Auslagerung in N2-1%0, bzw. Luft gefunden. In einigen Fillen wurden geringe Anteile
Silizium, die aus den Anfangsstadien der Oxidation herriihrten, an der Grenzfliche Oxid/Gas

gefunden. Gleiches wurde fiir Aluminium beobachtet, das ebenfalls vereinzelt an der
Grenzfldche Oxid/Legierung vorlag.

Ein Vergleich der Temperaturabhzngigkeit der Schichtzusammensetzungen, die auf den
verschieden Legierungen in Np-1%0, bzw. Luft gefunden wurden, und dem

Oxidationsverhalten in feuchten Gasen lassen folgenden Schluf auf den Mechanismus der
Schichtbildung zu:

Bei niedrigen Temperaturen von 600 bis 650°C bildet sich auf P91 in trockener Atmosphiire
eine schiitzende Oxidschicht, die aus einer duBeren Teilschicht aus Fe,03 und einer inneren
(Fe, Cr, Mn);04-Schicht besteht (siche auch Kapitel 8.2.10). In dieser Schicht, die
verantwortlich fiir die schiitzenden Eigenschaften ist, betrigt das Verhiltnis von

(Cr+Mn):Fe etwa 1:4. Diese Schicht verliert ihre schiitzenden Eigenschaften, wenn
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Wasserdampf (z. B. 2 Vol.% in N;-1%0,) zum Testgas hinzugefiigt wird, was zu stark
erhohten Oxidationsraten fithrt. Wird die Temperatur auf 700 oder insbesondere 800°C
erhoht, so fiihrt die beschleunigte Diffusion von Chrom und Mangan in der Legierung zu
einem vermehrten Einbau dieser Elemente in die Spinellschicht, was zur Bildung von fast
reinem CroMnO, fiihrt (Bild 8.64). Dieser Cr/Mn-Spinell behilt in wasserdampfhaltigen
Atmosphéren seine schiitzenden Eigenschaften (Bild 8.58). Wesentlichen Anteil an der
Bildung dieser schiitzenden Schicht haben die hohen Anteile von Chrom und Mangan, was
eindeutig aus den Versuchsergebnissen von P91 und X20 CrMoV 12 1 hoch Cr in feuchtem
Gas abgeleitet werden kann. Insbesondere das letztgenannte Material bildet schon bei der
niedrigen Temperatur von 650°C in Luft oder trockenem Gas ein auerordentlich (Cr + Mn)-
reiches Spinell (Bild 8.65), was der Grund fiir die sehr guten Oxidationseigenschaften dieses
Werkstoffes in feuchter Atmosphire auch bei langen Zeiten ist (vergl. Kapitel 6.3).
Bemerkenswert ist auch die Tatsache, daB der P91 mit nur 8,6% Chrom in feuchtem Gas bei
800°C eine geringere Oxidationsrate aufweist als der X20 CrMoV 12 1 hoch Cr mit 11,2%
Chrom bei 650°C (Bild 8.61). Dieses Verhalten 148t sich durch das etwas hohere Verhiltnis
von (Cr + Mn) / Fe in der Oxidschicht auf P91 nach Oxidation bei 800°C im Vergleich zum
X20 CrMoV 12 1 hoch Cr bei 650°C erkléren.
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Bild 8.65: MCs*-SIMS-Tiefenprofil der Oxidschicht von X20 CtMoV 12 1 hoch Cr nach
Oxidation fiir 24 Stunden bei 650°C in Luft
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Bild 8.66: MCs*-SIMS-Tiefenprofil der Oxidschicht von X20 CrMoV 12 1 hoch Cr nach
Oxidation fiir 24 Stunden bei 800°C in Luft

In Bild8.67 sind die Verhdltnisse von Chrom bzw. Mangan zu FEisen nach
vierundzwanzigstiindiger Oxidation von P91 in Luft als Funktion der Temperatur dargestellt.
Die Werte wurden aus SIMS-Profilen ermittelt. Es zeigt sich, da sowohl Chrom als auch
Mangan mit zunehmender Temperatur stirker in die Oxidschicht diffundieren. Dabei nimmt

die Konzentration des Chroms deutlich stéirker zu als die des Mangans.

Nun bildet P91 bei 650°C eine Oxidschicht, die in Dampf nicht stabil ist. Es stellt sich die
Frage, wie diese Oxidschicht beschaffen ist, und wie sich die Verhiltnisse von Cr/Fe und

Mn/Fe wihrend der Oxidation von P91 bei 650°C indern. Die Oxidschichtzusammensetzung

als Funktion der Zeit nach Auslagerung in Luft zeigt Bild 8.68.

Diese Daten wurden ebenfalls aus SIMS-Profilen ermittelt. Es ist deutlich zu erkennen, dafl
im Verlauf der Zeit immer mehr Mangan in die Oxidschicht diffundiert, wéhrend die
Chromkonzentration nahezu konstant bleibt. Daraus folgt, daB sich bei der Oxidation von P91

bei 650°C auch nach langen Auslagerungszeiten vornehmlich ein Eisen-Mangan-Spinell

bildet. Dieser Spinell ist aber in wasserdampfhaltiger Atmosphére nicht stabil.
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Bild 8.67:
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Verhiltnisse von Cr/Fe und Mn/Fe in der Oxidschicht von P91 nach Oxidation
fiir 24 Stunden in Luft bei Temperaturen zwischen 550 und 800°C (abgeleitet

aus SIMS-Tiefenprofilen)

Es sollte demnach moglich sein, durch die Bildung einer Oxidschicht mit hohem Chrom-

und/oder Mangananteil im Spinell eine Legierung zu erzeugen, die im Gegensatz zu den

meisten 9-12% Cr-Stihlen eine sehr gute Oxidationsbesténdigkeit in wasserdampfhaltigen

Atmosphiren aufweist. Diese Uberlegung fiihrte zu einer Reihe von Modellegierungen, deren

Oxidationsverhalten im folgenden Kapitel diskutiert wird.

Bild 8.68:
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9. EinfluB der Legierungselemente auf die Oxidation

9.1. Allgemeines

Es ist moglich, einen in wasserdampthaltigen Atmosphédren und Temperaturen bis 650°C
oxidationsbestindigen Stahl zu erhalten, wenn der Chromgehalt dieser Legierung iiber 12%
liegt. Das wiirde jedoch die Festigkeit des Werkstoffes durch die Bildung von 8-Ferrit bei der
Gefiigeumwandlung wihrend der Wirmebehandlung so stark herabsetzen (Bild 3.4), daf ein
solcher Stahl zwar oxidationsbestindig wire, jedoch die geforderte Zeitstandfestigkeit von
100 MPa nach 100000 Stunden nicht erreichen wiirde. Fiir die Zeitstandfestigkeit ist aber
nicht nur das Umwandlungsverhalten des Stahles bei der Wirmebehandlung zu beachten.
Auch die Gefiigeverinderungen wihrend des Betriebes oder durch fertigungstechnisch

bedingten Warmeeintrag, z. B. wihrend des Schweilvorgangs [131], konnen entscheidenden
Einfluf auf die Lebensdauer haben.

Der bekannte martensitische, nichtrostende Messerstahl X40 Cr 13 wird wegen seines
ferritbildenden Chromgehaltes von 13% mit 0,4% des austenitbildenden Kohlenstoffes
legiert, damit ein hochfestes, martensitisches Gefiige entsteht. Wird dieser Stahl aber langere
Zeit Temperaturen {iber 600°C ausgesetzt, also genau der Temperatur, in der die 9-12% Cr-
Stdhle eingesetzt werden sollen, so versprédet er durch die Bildung der G - Phase, die aus
etwa 50% Cr und 50% Fe besteht [132, Seite 211]. Somit scheidet die Mdglichkeit aus, eine

derart hochchromhaltige Legierung in diesem Temperaturbereich einzusetzen.

Als Konsequenz aus den in Kapitel 8 dargestellten Ergebnissen folgt, daR es bei den 9-
12% Cr-Stdhlen nicht allein am Chromgehalt einer Legierung liegt, ob sie in wasserdampf-
haltigen Atmosphédren und Temperaturen von 550 bis 650°C eine gute Oxidations-
bestindigkeit aufweisen. Die anderen Legierungselemente konnen das Oxidationsverhalten

ebenfalls stark beeinflussen, wie unter anderem am Beispiel von 10Cr-0,5Mo-2W und 10Cr-
2,5W-Co gezeigt wurde (Bild 8.55).

Es muB also das Ziel der Entwicklung eines 9-12% Cr-Stahles sein, sowohl gutes Oxidations-

verhalten als auch die geforderte Warmfestigkeit miteinander zu vereinen, und daher den
Chromgehalt so niedrig wie moglich zu halten.
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Um eine Legierung zu finden, bei der sich bei der Wéarmebehandlung ein reines martensi-
tisches Gefiige bildet, liefert das Schaeffler-Diagramm [Bild 9.1] Hilfestellung. Hier sind die
Gefiigebestandteile des Stahles bei 20°C als Funktion seiner Zusammensetzung aufgetragen.
Zunichst einmal gilt dieses Diagramm insbesondere fiir die sog. "rostfreien" Chrom-Nickel-
Stihle, wird aber auf eine Vielzahl anderer Legierungen anwendbar, wenn statt der reinen
Chrom- und Nickelgehalte deren Aquivalente auf die anderen im Stahl vorhandenen
Legierungselemente angewendet werden. So ist hier als Abszisse die empirisch ermittelte
Gewichtung der ferritbildenden Elemente in Form eines Chroméquivalentes, als Ordinate die
der austenitbildenden Elemente als Nickeldquivalent aufgetragen. Dabei ist das Chrom-

dquivalent definiert durch:

Criquivalent = Cr+2-Si+15-Mo+5-V+55- Al+175- Nb+15- Ti+075- W (42)

Das Nickeliquivalent berechnet sich nach:

Ni 4 quivalent = Ni+Co+0,5-Mn+0,3-Cu+25-N+30-C (43)

Fiir die Entwicklung der ferritisch-martensitischen Chromstihle muB nun im Sinne moglichst
guter Oxidationsbestdndigkeit und mechanischer Festigkeit versucht werden, im Schaeffler-

Diagramm mdglichst weit rechts im schraffierten Bereich des Martensits zu gelangen.

Anhand der Berechnung des Chrom- und Nickeldquivalentes wird schnell deutlich, wo die
Grenzen fiir die Mengen der jeweiligen Legierungselemente liegen. Der Chromgehalt ist
moglichst niedrig zu halten, da die anderen festigkeitssteigernden Elemente wie Molybdin,
Vanadium, Niob, Wolfram und Titan das Chromigquivalent weiter erhthen. Um im

schraffierten Bereich der "Martensitnase" des Schaeffler-Diagramms zu bleiben, 18t dann

immer das passende Nickeldquivalent zu bestimmen. Dabei sind insbesondere die hohen

Faktoren des Kohlenstoffs und des Stickstoffes zu beriicksichtigen. Nickel, Kupfer, Kobalt

und Mangan erhohen ebenfalls das Nickeldquivalent. Die Notwendigkeit einer guten

Oxidationsbestindigkeit bei gleichzeitiger Beachtung der diskutierten Restriktionen fiihrten

zu einer Reihe von Modellegierungen,

hinreichenden Chromgehaltes im Vordergrund stand. Wie in Bild 8.55 gezeigt ist, gibt es

einen Grenzwert fiir den Chromgehalt, oberhalb dessen die Bildung einer schiitzenden

t wird. Gleichzeitig verschieben aber andere Legierungselemente diese

wobei zungchst einmal die Bestimmung eines

Oxidschicht ermoglich

Grenze zu hoheren oder niedrigeren Chromgehalten hin. Da nicht klar war, wie sich die
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9. EinfluB der Legierungselemente auf die Oxidation

Vielzahl der in den kommerziellen Stihlen vorhandenen Legierungselemente auf die
Oxidationsbestindigkeit auswirkt, und insbesondere wie sich diese Elemente dabei

gegenseitig beeinflussen, wurden moglichst einfache binire und terndre Systeme gewdhlt.

25

Austenite

20

Austenite

Austenite
+
Martensite

+
§ - Ferrite

15

Nickel Equivalent [%]

Austenite
+

Martensite

Chromium Equivalent [%]
Bild 9.1: Schaeffler-Diagramm {128]

9.2. Einfluf des Chromgehaltes

Die Grenze zwischen schiitzender und nicht schiitzender Schichtbildung bei der Oxidation der
9-12% Cr-Stéhle in Ar-50Vol.% H,0 bei Temperaturen zwischen 550 und 650°C liegt etwa
bei 11%. Um diesen Grenzwert néher bestimmen zu konnen, wurden Fe-Cr-
Modellegierungen erschmolzen, bei denen der Chromgehalt zwischen 8 und 11% variierte.
Alle Legierungen wurden fiir 500 Stunden bei 600 und 650°C in Ar-50Vol.% H,O
ausgelagert. Nach diesen 500 Stunden wurden die Oxidationsversuche an drei ausgewihlten
Legierungen bis zu 2000 Stunden weitergefiihrt. Bei 625°C wurden nur die 9,7 und die
11,2% Cr-Modellegierung untersucht, um stichprobenartig auch diesen Temperaturbereich

abzudecken und so eine evtl. vorhandene Glockenkurve der Temperaturabhingigkeit (vergl.
Kapitel 8.2.12) miterfassen zu konnen.

Die Ergebnisse zeigen deutlich, dal nur die Charge HDH mit 11,2% Cr eine optimale
Oxidationsbestdndigkeit ~ aufweist. Alle anderen Modellegierungen haben grofe

Massenzunahmen, die aber nicht eindeutig mit dem Chromgehalt korreliert werden konnen.
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9. EinfluB der Legierungselemente auf die Oxidation

Die Sauerstoffaufnahme sinkt von 8 bis 10% Cr nicht ab, sondern schwankt um einen hohen

Absolutwert. Insbesondere in Bild 9.5 ist deutlich zu sehen, da bei einem Chromgehalt

zwischen 8 und 10% die Massenidnderungen bei Auslagerung in wasserdampfhaltigen

Atmosphéren in einem sehr breiten Streuband liegen, und daB kein Unterschied in der

Oxidationsbestindigkeit bei den Fe-Cr-Modellegierungen erkennbar ist. Anhand dieses

Ergebnisses wird auch die Streubreite bei den Resultaten aus den Langzeitauslagerungen der

kommerziellen Legierungen besser verstandlich.

Bild 9.2:

Bild 9.3:
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9.  EinfluB der Legierungselemente auf die Oxidation
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Bild 9.4:  Masseninderung wihrend der Auslagerung der bindren Fe-Cr-Modellegierungen
bis 2000 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.% H,0O
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Bild 9.5: Massenédnderung als Funktion der Temperatur nach 2000 Stunden Auslagerung
der bindren Fe-Cr-Modellegierungen bei 600, 625 und 650°C in Ar-50Vol.% H,O

9.3. EinfluB festigkeitssteigernder Elemente

Die erste Charge von Modellegierungen, die einen ersten Aufschluf iiber den EinfluB der
zusétzlich zum Chrom vorhandenen Legierungselemente auf das Oxidationsverhalten liefern
sollte, wurde mit einem Chromgehalt von 9% abgegossen (vergl. Kapitel 5.1.2.2). Die Proben
wurden fiir 250 und 1000 Stunden bei 625°C in Ar-50Vol.% H,0 ausgelagert. Nach diesen
Auslagerungszeiten  wurden die Proben metallographisch pripariert und die

Oxidationsprodukte lichtmikroskopisch charakterisiert. In Bild 9.6 werden die dazugehdrigen
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9. EinfluB} der Legierungselemente auf die Oxidation

Massenénderungen der Proben dargestellt. Es zeigt sich, daB es keinen signifikanten
Unterschied in der Sauerstoffaufnahme der verschiedenen Legierungen gibt. Alle Proben
haben nach 1000 Stunden eine Massenzunahme von mindestens 15 mg/cm?, was mit den

Ergebnissen bei den kommerziellen Legierungen (Kapitel 6.3) gut vergleichbar ist.

0250 h
E1000h

Mass Change [mg/em’ ]
S

0 ik T £, o r Cliats r e
Fe9%Cr +2%V +#2%W +2%Mo +2%Co +0.15%C
Alloy Composition

Bild 9.6: Massenénderung nach 250 und 1000 Stunden nach Auslagerung der Fe-9Cr-X-

Modellegierungen bei 625°C in Ar-50Vol.% H,O

In den folgenden Schliffbildern werden jeweils nebeneinander die Proben gleicher chemischer
Zusammensetzung nach Auslagerungszeiten von 250 und 1000 Stunden gezeigt. Die
Zusammensetzuﬁg der Oxidschichten ist #hnlich der auf den 9-12% Cr-Stdhlen nach
Auslagerung in Ar-50Vol.% H20. Die dulere Schicht besteht aus Fe;Oa, die innere Schicht
besteht aus Fe;Os und (Fe, Cr);04 An der Grenzfliche zur Legierung ist ein schmaler

Streifen innerer Oxidation zu sehen, wo Cr,03 und FeO vorliegen.

Bei den Proben, die nur 250 Stunden lang ausgelagert worden sind, ist an der Grenzfldche

zwischen der inneren und dufleren Teilschicht stellenweise eine hellere Phase zu erkennen, die
s {iber

REM-Untersuchungen zufolge einen etwas niedrigeren Sauerstoffgehalt aufweist als da

ihr liegende Fe;O4. Bei den 1000-Stunden-Proben ist diese Phase nicht mehr zu erkennen.

Ein weiteres, wesentlich deutlicheres Unterscheidungsmerkmal zwischen den
ie Oxidschichtdicke. Sie ist bei den Proben mit der langeren Laufzeit

Auslagerungszeiten ist d
0-Stunden-

i den Proben mit kiirzerer Laufzeit. Auch sind bei den 100

erheblich grofer als be
den Proben, die

n Oxidschicht wesentlich mehr Poren vorhanden als bei

Proben in der duflere
ch wesentlich weiter

nur 250 Stunden lang ausgelagert worden sind. Diese Poren sind au
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9. Eintlub der Legierungselemente auf die Oxidation

auBen angesiedelt. Fast alle Proben haben gemeinsam, daB sich ein Spalt zwischen innerer
Oxidation und innerer Oxidschicht gebildet hat. Die einzige Ausnahme bildet die Fe-9% Cr-

2% Co-Legierung. Hier ist dieser Spalt nicht zu beobachten (Bild 9.15 und 9.16).
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9. Emflull der Legierungselemente auf die Oxidation
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Fe-9Cr-0,1C-Modellegierung nach Oxidation bei 625°C in Ar-50Vol.% H,O

9.4. EinfluB des Siliziumgehaltes

Bei 600°C in Ar-50Vol.% H,0 zeigt die Fe-Cr-Si-Modellegierung HAL (9% Cr-2% Si) eine
Massenzunahme von etwa 3.2 mg/em” nach 2000 Stunden. Deutlich geringer fillt diese bel
den Proben mit 10% Cr und einem Si-Gehalt 2 0,2 % aus. Sie liegen mit einer maximalen

- ~ > ~ . - « re -
Sauerstoffautnahme von | mg/cm™ auf wesentlich niedrigerem Niveau (Bild 9.19).
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Bild 9.19: Masseniinderung wihrend der Auslagerung der Fe-Cr-Si-Modellegierungen bei

600°C in Ar-50Vol.% H-O

Bei 625°C wurde die Modellegierung 9% Cr-2% Si (HAL) nicht mituntersucht. Die

Masseninderungen der 10% Cr-Proben liegen nach 2000 Stunden in Ar-SOVol.% H-O bei




9. EinfluB der Legierungselemente auf die Oxidation

maximal 0,45 mg/cm2 und bleiben deutlich unter dem Ergebnis von 1 mg/cm?® bei 600°C
(Bild 9.20). Bei den Chargen mit einem Si-Gehalt 2 0,4% Si fillt bei 625°C auf, dal} die
Massenzunahmen nach etwa 1250 Stunden fast sprunghaft groBer werden, ein Effekt, der bei
der Charge 9% Cr-2% Si (HAL) nach 250 Stunden bei 600°C zu beobachten ist und auf

Verarmungseffekte zuriickzufithren sein konnte.

0.5
11 Fe-9,7% Cx
0.4
k
2 03-
() E . b 4
g 10% Cr - (0,2-1,5%) Si. | -
O 024 e ; s
2
=
0.1-
0- ‘ L} ] L) 1 T ] I T
0 500 1000 1500 2000
Time [h]

Bild 9.20: Massenanderung wihrend der Auslagerung der Fe-Cr-Si-Modellegierungen bei
625°C in Ar-50Vol.% HxO

In der Aufiragung der Massenénderung als Funktion der Temperatur nach 2000 Stunden in

Ar-50Vol.% H,0 (Bild9.21) sind die Ergebnisse der Si-haltigen Modellegierungen
°C ein Gehalt von 9% Cr und 2% Si zu wenig, um
bei 650°C reicht dieser Gehalt aber aus,

um bis 2000 Stunden eine schiitzende Oxidschicht zu Dbilden. D. h. auch bei den

ckenkurve der Oxidationsrate, nur ist der

Effekt auch nach dem "Sprung" auf die hoheren Massenzunahmen bei 625°C nicht sehr stark

Si hat bei 625°C ein Minimum in der Massenzunahme und

ausgeprigt. Die Charge mit 0,2% ‘
zeigt bei 650°C nach 2000 Stunden einen sehr hohen Wert. Fiir das Zusammenspiel von

Chrom und Silizium 148t sich in bezug auf die Oxidationsbesténdigkeit der hier untersuchten

Modellegierungen die Aussage treffen, daB eine gute Oxidationsbestdndigkeit mit
die auch mit hoheren Si-Gehalten nicht wesentlich
des Einflusses

zusammengefaBt. Demnach ist bei 600

eine gute Oxidationsbesténdigkeit zu gewihrleisten;

Modellegierungen mit Silizium existiert eine Glo

Siliziumgehalten 2 0,4% erzielt wurde,
Effekt, der bei der Betrachtung der Ergebnisse

verbessert werden konnte. Ein
bei 600 und 625°C beobachtete

ht vergessen werden darf, ist der

der Legierungselemente nic
X Legierungen nach 250 bzw. 1250 Stunden.

sprunghafte Anstieg der Oxidationsraten einiger
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9. EinfluB der Legierungselemente auf die Oxidation

Um dieses richtig einschétzen zu kénnen, miissen insbesondere bei hoheren Temperaturen
Langzeitauslagerungen vorgenommen werden, um eine evtl. erst spdt auftretende

beschleunigte Oxidation ebenfalls erfassen zu kdnnen.

9
8 0,2% Si
~~ 7 T
54
&
_§ 4 0,4 bis 2% Si
O
231
[
2 9
14
0 — T
600 625 650
Temperature [°C]
Bild 9.21: Massenénderung als Funktion der Temperatur wihrend der Auslagerung der

Fe-Cr-Si-Modellegierungen bei 600, 625 und 650°C fiir 2000 Stunden in
Ar-50Vol.% H,0O

9.5. Einflu von Manganzusitzen

Das Legieren mit Mangan verschlechterte die Oxidationsbestindigkeit der Legierungen mit
9% Chrom leicht gegeniiber den reinen Fe-9Cr-Modellegierungen bei allen drei betrachteten
Temperaturen. Bei den Chargen mit einem Chromgehalt iiber 11% verschlechterte sich das
Oxidationsverhalten gegeniiber der bindiren Fe-1 1,2Cr-Legierung sprunghaft. Trotz des
hoheren Cr-Gehaltes von 11,1% lagen die Massenzunahmen mit einer Beimengung von 1,8%
Mangan bei 600°C um das 10-fache iiber den Ergebnissen, die an der reinen Fe-11,2%Cr-
Modellegierung gemessen worden waren (Bild 9.22). Auch bei 625°C (Bild 9.23) und 650°C
(Bild 9.24) wurde das gleiche Ergebnis erzielt. Die Massenzunahmen liegen bei den hohen
Chromgehalten weit iiber denen, wie sie an manganfreien Legierungen gemessen worden

waren. Es ist aber ein deutlicher Unterschied zu der Fe-Cr-Mn-Modellegierungen mit 9,7% Cr
sichtbar (Bild 9.25).
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9. EinfluB der Legierungselemente auf die Oxidation
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Bild 9.22: Masseninderung als Funktion der Zeit wihrend der Auslagerung der

Fe-Cr-Mn-Modellegierungen bei 600°C in Ar-50Vol.% H,0
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Bild 9.23: Masseninderung als Funktion der Zeit wihrend der Auslagerung der

Fe-Cr-Mn-Modellegierungen bei 625°C in Ar-50Vol.% H,0
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Bild 9.24: Masseninderung als Funktion der Zeit wihrend der Auslagerung der
Fe-Cr-Mn-Modellegierungen bei 650°C in Ar-50Vol.% H,0
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Bild 9.25: Massenénderung als Funktion der Temperatur wihrend der Auslagerung der

Fe-Cr-Mn-Modellegierungen bei 600, 625 und 650°C fiir 2000 Stunden in
Ar-50Vol.% H,0

9.6. Einfluf von Kobaltzusatzen

In Bild 9.26 ist die Abhéngigkeit der Oxidationsrate vom Chromgehalt bei 600°C erkennbar.
Die Probe mit einem Cr-Gehalt von 11% verhilt sich deutlich besser als die Proben mit einem
Cr-Gehalt von 8 und 9%. Bei 625°C dagegen (Bild9.27) liegen alle Kurven der
Massenénderungen eng beieinander auf einem sehr niedrigen Niveau. Die Auslagerung bei
650°C (Bild 9.28) liefert wieder ein differenzierteres Bild. Die Probe mit 8%Cr und 6%Co

zeigt die hochste Massenzunahme bis 1750 Stunden. Danach platzen grofe Teile der
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9. EinfluB der Legierungselemente auf die Oxidation

Oxidschicht ab. Die Charge mit 9% Cr hat eine wesentlich geringere Massenzunahme, ihre
Oxidschicht zeigt auch nach 2000 Stunden keine Neigung abzuplatzen. Die niedrigste
Massenzunahme zeigt, wie schon bei 600 und 625°C, die 11% Cr-Charge (Bild 9.28).

—r L AXA

124 —o—ppra 8% Cr - 6% Co

Lo

9% Cr - 6% Co

Mass Change [mg/cmz]

11% Cr - 6% Co

0 500 1000 1500 2000
Time [h]

Bild 9.26: Masseninderung als Funktion der Zeit wihrend der Auslagerung der
Fe-Cr-Co-Modellegierungen bei 600°C in Ar-50Vol.% H,0
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Bild 9.27: Masseninderung als Funktion der Zeit wihrend der Auslagerung der

Fe-Cr-Co-Modellegierungen bei 625°C in Ar-50Vol.% H,0O
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Bild 9.28: Masseninderung als Funktion der Zeit wihrend der Auslagerung der
Fe-Cr-Co-Modellegierungen bei 650°C in Ar-50Vol.% H,O

Zusammenfassend ist nach 2000 Stunden in Ar-50Vol.% H,O zu sagen, daB die 11% Cr-
Probe mit Co-Zusatz bei allen drei Auslagerungstemperaturen sehr niedrige Oxidationsraten
aufweist. Alle anderen Fe-Cr-Co-Modellegierungen zeigen bei 600 und 650°C teilweise sehr

hohe Massenzunahmen. Nur bei 625°C sind diese sehr klein (Bild 9.29).

Zwei der Fe-Cr-Co-Modellegierungen wurden eingehender untersucht. Zunichst wurde die
Phasenzusammensetzung  rontgenographisch  ermittelt. In  Bild9.30 sind die
Rontgendiagramme der Charge HBT (10% Cr- 3% Co) nach Auslagerung fiir 2000 Stunden
in Ar-50Vol.% H;O bei 600, 625 und 650°C zu sehen. Bei 600°C (Schliff in Bild 6.68) und
650°C (Schliff in Bild 9.33) haben sich insbesondere Fe,Os; und FeCr,04 in einer dicken
Oxidschicht gebildet, wihrend bei der diinnen Oxidschicht der Probe HBT7 bei 625°C hohe

Anteile von Cr,0O3 nachgewiesen wurden.

160
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Bild 9.29: Massenénderung als Funktion der Temperatur wihrend der Auslagerung der
Fe-Cr-Co-Modellegierungen bei 600, 625 und 650°C fiir 2000 Stunden in
Ar-50Vol.% H,0
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Bild 9.30: Rontgendiagramme einer kobalthaltigen Modellegierung m?t weniger als 11%
Cr nach 2000 Stunden Auslagerung in Ar-50Vol.% H,0 bei 600, 625 und

650°C
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Um weitere Informationen iber den Aufbau der Oxidschichten. die sich auf dieser
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Bild 9.33:
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2000 Swnden bei 650°C in Ar-30Vol.% H-O

Verbesserung  der Oxidationsbestindigkeit wurde erreicht. indem bei

Modellegierung bei  Auslagerung in  Ar-
50Vol.% H->O bilden. zu erhalten. wurde eine
Probe fiir 500 Stunden bei 600°C ausgelagert
und anschlieBend mittels SIMS untersucht.
Dabei wurde die Analyse an einer Stelle
vorgenommen, die nach dieser relativ Kurzen
Zeit noch nicht von einer dicken Oxidschicht
Das

Untersuchung ist in Bild 9.34 zu sehen. Die

iberzogen  war. Ergebnis  dieser
Oxidschicht ist sehr chromreich und dabei
arm an Eisen, withrend das Kobalt nicht in
der Oxidschicht enthalten ist. Eine weitere

der Fe-Cr-Co-

Modellegierung 11% Chrom hinzulegiert wurde. Es bildete sich nun bei allen drei der hier

betrachteten Temperaturen Cr,0s.

Bei 600°C sind im Rontgendiagramm noch deutlich

Anteile von Fe-Ox und FeCr,O; zu sehen. beide Phasenanteil

e an der Oxidschicht verringern

sich aber mit zunehmender Temperatur (Bild 9.35).
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Bild 9.34: MCs*-SIMS-Tiefenprofil der diinnen Oxidschicht einer kobalthaltigen
Modellegierung mit weniger als 11% Cr nach 500 Stunden Auslagerung bei
600°C in Ar-50Vol.% H,O
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Bild 9.35: Rontgendiagramme einer kobalthaltigen Modellegierung mit 1 1% Chrom nach

2000 Stunden Auslagerung in Ar-50Vol.% H,0 bei 600, 625 und 650°C

Die Oxidschicht besteht bei allen drei Proben aus einer sehr diinnen Schicht, die teilweise von

einzelnen Nodulen durchbrochen ist. Die durchschnittliche Grofe und

nimmt mit steigender Temperatur stetig ab (Bild 9.36 bis 9.38).

Hiufigkeit der Nodule
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9. Einflub der Legierungselemente auf die Oxidation

50 pm

50 pm

Bild 9.36:
HioM2

RIMO2YIm

600°C

Bild 9.37:

GUIMO293m

HDM4

Fe-11% Cr-Co-Modellegierung nach Oxidation fiir 2000 Stunden in Ar-50Vol.% H,O

Das Bemerkenswerte an den gezeigten Resultaten der Fe-Cr-Co-Modellegierungen ist die

50 ym

Bild 9.38:
HDMe

OO3MO2YTm
650°C
Fe-11% Cr-Co-Modellegierung nach
Oxadationszeit 2000 Stunden bei 650°C in
Ar-50Vol.% H-0

ist weder auf die Bildung von kobalthaltigen

[133. 134, 135] zurtickzufiihren.

9.7.

Tatsache. daB sich hier im Temperaturbereich

von 600  bis  650°C in  emer
wasserdampfhaltigen  Atmosphire  nach
Auslagerung fiir 2000 Swnden auf der

Oberfliche der Proben Chromoxid gebildet

hat. Bei keiner anderen in dieser Arbeit

betrachten Legierung - weder bei den

Stithlen

Modellschmelzen -

kommerziellen noch bhei den

konnte dies nachge-
Cr-
Modellegierung ist nach 2000 Stunden bei
650°C in Ar-50Vol.% H>0 deutlich sichtbar

mit FeiOy, bedeckt. Der Einflufi des Kobalts

wiesen werden. Selbst die Fe-112%

Oxiden noch auf eine Phasentransformation

Bewertung des Einflusses der Legierungselemente

Die Untersuchungen iiber den Einflufl der Legierungselemente auf das Oxidationsverhalten

ehiederte sich in mehrere Abschnitte. Zuniichst wurde untersucht, ab welchem Chromgehalt

die Bildung emer schiitzenden

Oxidschicht

erfolgt.  Parallel dazu  wurden 9%
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9.  EinfluB der Legierungselemente auf die Oxidation

Chromlegierungen mit Zusétzen der wichtigsten festigkeitssteigernden Elemente ausgelagert.
Aufbauend auf den Ergebnissen der bindren Chromlegierungen wurden die Einfliisse von

Silizium, Mangan, Kobalt und einer Mischung von Mangan und Kobalt ermittelt.

Die scharfe Grenze zwischen schiitzender und nicht schiitzender Oxidation in
wasserdampfhaltigen Gasen, die schon bei den kommerziellen Legierungen festgestellt wurde
(Bild 8.55, Seite 135), existiert auch bei allen hier betrachteten Systemen von
Modellegierungen. Dabei verschieben die einzelnen zugesetzten Legierungselemente diese
Grenze des zur Bildung einer schiitzenden Schicht notwendigen Chroms entweder zu hoheren

oder zu niedrigeren Chromgehalten hin.

Aus den Ergebnissen, die bei den Auslagerungen der bindren Fe-Cr-Modellegierungen erzielt
wurden, geht hervor, da die Grenze, ab der eine gute Oxidationsbestédndigkeit bei diesen
Legierungen erzielt werden kann, oberhalb eines Chromgehaltes von 11% liegt. Nur die

Modellegierung mit 11,2% Cr zeigte geringes Oxidschichtwachstum.

Die Fe-9Cr-Modellegierungen mit jeweils 2% Zusétzen festigkeitssteigernder Elemente wie
Vanadium, Wolfram etc. zeigten keine Verbesserung des Oxidationsverhaltens. Auch ein

Gehalt von 0,15% Kohlenstoff zeigte keine signifikante Anderung des Oxidationsverhaltens

der Modellegierung mit 9% Cr.

Einen deutlich positiven EinfluB auf die Oxidationsbestindigkeit hat Silizium. Hier wurden
bereits bei einer Siliziumkonzentration von 04% bei 600, 625 und 650°C sehr geringe
Oxidationsraten gemessen. Die Legierung mit 9% Cr und 2% Si zeigte dagegen erst bei 625

und 650°C geringe Sauerstoffaufnahmen. Dieses Verhalten deutet die schon in Kapitel 8.2.12

besprochene Glockenkurve an.

Mangan zeigt keinen Einfluf auf das Oxidationsverhalten der Modellegierungen mit
niedrigen Chromgehalten. Dagegen verschlechterte es das Oxidationsverhalten der
hochchromhaltigen Legierungen nachhaltig. Durch den Zusatz von Mangan stiegen die

Massenzunahmen sowohl bei den Fe-Cr- als auch bei den Fe-Cr-Co-Legierungen sprunghaft

an. Dieser Zusammenhang ist in Bild 9.39 dargestellt.
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Bild 9.39: Massenédnderung als Funktion der Temperatur wéhrend der Auslagerung

verschiedener der Fe-11Cr +X-Modellegierungen bei 600, 625 und 650°C fiir
2000 Stunden in Ar-50Vol.% H,O

Der EinfluB von Mangan auf die Oxidation in wasserdampfhaltigen Atmosphéiren wird auch
bei den kommerziellen Legierungen deutlich. 10Cr-0,5Mo-2W mit 11,0% Chrom zeigt, wie
schon in Kapitel 6.3 besprochen, ein wesentlich schlechteres Oxidationsverhalten als 10Cr-
2,5W-Co mit 10,8% Cr. Beide Legierungen weisen einen #hnlichen Mangangehalt auf,
allerdings enthélt 10Cr-2,5W-Co zusitzlich 2,6% Co. 10Cr-0,5Mo-2W bildet augenscheinlich
eine Oxidschicht, die in wasserdampfhaltigen Atmosphiren wesentlich weniger stabil ist als
die Oxidschicht auf 10Cr-2,5W-Co. Um die Unterschiede im Aufbau dieser Oxidschichten
beurteilen zu konnen, wurden die beiden Stihle bei 650°C in Luft ausgelagert und
anschliefend mittels SIMS untersucht. Die Ergebnisse fiir den 10Cr-0,5Mo-2W sind in
Bild 9.40, die des 10Cr-2,5W-Co in Bild 9.41 dargestellt. Es fillt sofort ins Auge, da} beim
10Cr-0,5Mo-2W die Oxidschicht nach 200 Stunden an der AuBenseite deutlich mehr Mangan
enthdlt als die des 10Cr-2,5W-Co. Diese manganreiche Schicht ist in Ar-50Vol.% H,O
wesentlich weniger stabil als die Oxidschicht, die sich beim 10Cr-2,5W-Co gebildet hat.
Dabei scheint schon ein geringer Anteil Mangan - er betriigt bei den hier betrachteten
kommerziellen Schmelzen etwa 0,5% - ausreichend, um die Bildung einer schiitzenden

Oxidschicht bei 10Cr-1,4Mo zu verhindern.
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Bild 9.40: MCs*-SIMS-Tiefenprofil der Oxidschicht von 10Cr-0,5Mo-2W nach
200 Stunden Auslagerung bei 650°C in Luft
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Bild9.41:  MCs*-SIMS-Tiefenprofil der Oxidschicht von 10Cr-2,5W-Co nach
200 Stunden Auslagerung bei 650°C in Luft

Der EinfluB auch von sehr geringen Mengen Mangan ist in Bild 9.42 gezeigt. Es handelt sich
dabei um eine Ausschnittvergrofierung von Bild 9.34. Diese Modellegierung hat geringen
Mangangehalt. Trotzdem ist in der SIMS-Analyse deutlich eine Anreicherung von Mangan in

der Oxidschicht zu erkennen. Dieses Bild mag die sehr hohe Diffusionsgeschwindigkeit des

Mangans in die Oxidschicht verdeutlichen.

167



9. EinfluB der Legierungselemente auf die Oxidation

Concentration [at%]

0 500 1000 1500 2000 2500 3000
Sputter Time [s]

Bild 9.42: AusschnittvergréBerung des MCs*-SIMS-Tiefenprofils der diinnen Oxidschicht

einer kobalthaltigen Modellegierung mit geringen Anteilen von Mangan nach

500 Stunden Auslagerung bei 600°C in Ar-50Vol.% H,0 (vergl. Bild 9.34)

Die Feststellung einer Grenzkonzentration ist nicht nur in bezug auf das Oxidationsverhalten
von zu entwickelnden 9-12% Cr-Stihlen sehr wichtig. Das Zusammenspiel von Kobalt und
Mangan bei der Berechnung des Nickeldquivalentes (Gleichung 43) fiir die Phasen-
bestimmung im Schaeffler-Diagramm (Bild 9.1) zeigt, da} dies ebenfalls fiir die

mechanischen Eigenschaften entscheidend ist.

Ein Zusatz von Kobalt verbesserte insbesondere das Oxidationsverhalten bei langen
Auslagerungszeiten und der hdchsten Versuchstemperatur von 650°C erheblich. Ein duferst
bemerkenswertes Novum bei den Co-Modellegierungen auf Fe-Cr-Basis war die Tatsache,

daf sich bei der Fe-11Cr-Co-Legierung bei 600, 625 und 650°C ein iiber den gesamten

Temperaturbereich schiitzendes Chromoxid bildete.
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10. Zur Haftung der Oxidschichten

Die bei den Untersuchungen auf den Modellegierungen gewachsenen Oxidschichten (insbes.
Kapitel 9.3) zeigen deutlich, wie die Ausbildung einer Porenstruktur wihrend der Oxidation
in wasserdampfhaltigen Gasen vom Gefiige der ausgelagerten Proben beeinflut wird. Diese
Ausbildung der Porenstruktur hat aber einen wesentlichen Einflu} auf das Abplatzverhalten
der Oxidschichten und somit auf die Oxidationsraten der Stdhle. An P92 soll im folgenden
diskutiert werden. wie sich Porenbildung und das Abplatzverhalten darstellen, nachdem der
Stahl bis zu 10000 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.% H-O ausgelagert wurde. Zuniichst ist in
Bild 10.1 das metallographische Schliffbild nach Oxidation fiir 250 Stunden abgebildet. Eine

stiarkere VergroBerung zeigt Bild 10.2.

20 ym

EBiEd 10.1: ootporaam  Bild 10.2: O04P143-1m

COM32

Oxidation von P92 fiir 250 Stunden bei 630°C in Ar-50Vol.% H-0O

Die iiuBere Oxidschicht ist fast ginzlich porenfrei, nur an der Grenzfliche zur mneren

Oxidschicht ist eine Ansammlung schmaler Poren zu beobachten. Die iuBere Oxidschicht ist

bis in den durchgehenden Porensaum reichen, der sich in
dschicht

von vertikalen Rissen durchsetzt, die
Idet hat. An den Grenzen des Risses in der dulleren Oxi

der inneren Oxidschicht gebi
hen. Nach 1000 Stunden

an der Grenzfliche Oxid/Gas. Fe-0z zu se

(Bild 10.2) ist. ebenso wie
M * Y e oy ] a
ht an einem vertikalen Rif} etwas von der Probe

(Bild 10.3) hat sich ein Teil der Oxidschic

{ stark von Poren durchsetzt und nicht mehr von FexOs

abechoben. Die duBere Oxidschicht 1s

hedeckt. das auch an den RiBflanken nicht mehr zu sehen ist.

169



10, Zur Haftung der Oxidschichten

Nach lingeren Auslagerungszeiten ist es kaum mehr moglich, die ehemalige Werkstiick-
oberfliche zu identifizieren. Nach
Auslagerung fiir 3000 Stunden bei 650°C in
Ar-50Vol.% H-O ist die Oxidschicht des P92
derart vom Grundwerkstoff abgeplatzt, daf3

sich zwei Doppelschichten aus innerer und

duBerer  Spinellschicht  gebildet  haben
(Bild 10.4). An der rechten Seite des Bildes

ist der Teil der Oxidschicht zu sehen. der
100pm

' nicht abgeplatzt ist. Innere und iHuBere
Bild 10.3: 99. 1444
CMS42 Spinellschicht liegen tibereinander, wobei die

Oxidation von P92 fiir 1000 Stunden bei

1 Grenzfliche die ehemalige Werk-
650°C in Ar-50Vol.% H-O

stiickoberfliiche darstellt (Bereich 1). Der
QuerriB in Bereich 2 ist in der inneren Spinellschicht entstanden und hat dazu gefiihrt, da3
sich auf der inneren. haftenden Oxidschicht bedingt durch Kationentransport wieder reines

Fe:O, gebildet hat.

250 pm

Bild 10.4: P92 nach Oxidation fiir 3000 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.% H-0;

Erlduterung Bereich 1 und 2: siehe Text

M4 emsdl-1e3

Platzt jetzt, was zu vermuten ist. die duBere Oxidschicht - bedingt durch den Rif3 bei weiterer
Auslagerung - ginzlich ab. so bietet sich dann im metallographischen Querschliff das Bild
einer verbliebenen Oxidschicht, die zum einen bedingt durch das Abplatzen wesentlich
diinner geworden ist, zum anderen ist wieder eine Grenzfliiche zwischen den beiden Spinellen
zu erkennen. die jetzt nicht mehr an der Position liegt, wo sich die echemalige

Werkstiickoberflidche befand. Im Bereich, wo der Querri endet (Bereich 2 in Bild 10.5). ist
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10.  Zur Hattung der Oxidschichten

ebenfalls die doppelte Zweiteilung der Oxidschicht zu beobachten. Allerdings ist der Querrify
der zweifelsohne urspriinglich vorhanden war, wie die Fe;O4-Schicht zwischen den beiden
Schichten inneren Spinells belegt, im weiteren Verlauf der Oxidation wieder mit Magnetit

geschlossen worden.

250 pm

Bild 10.5: P92 nach Oxidation fiir 3000 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.% H.O

MS41 cmsd o124

Anhand  dieser Bilder lassen sich die Schichtbildungen erkldren, die bei der
metallographischen Untersuchung von Langzeitproben insbesondere nach lingeren Laufzeiten
auftreten. Ein Beispiel dafiir ist Bild 6.48 auf Seite 46, wo ein Teil der inneren Spinellschicht
von reinem Fe:Os umschlossen ist. Nach 10000 Stunden ist im metallographischen
Querschliff bei P92 eine etwa 450 um dicke Oxidschicht zu erkennen (Bild 6.75). Deutlich
rigen Risse, die von der Oberfliiche bis zur Grenzfliche Metall/Oxid

wie sie bei der 3000-Stunden-Probe

erkennbar sind die sch
reichen. Es waren keine Abplatzungen zu erkennen,

vorhanden waren. Dic Risse laufen in einen Porensaum, der sich an der Grenziliche

Metall/Oxid gebildet hat. In der inneren Spinellschicht sind zwei Streifen zu erkennen, die als

chemalige Querrisse wieder mit Fe:0, gefiillt sind.

Nicht nur bei den kommerziellen Sgihlen. sondern insbesondere bei den Modellegierungen ist

dic Porenbildung so auffallend ausgeprigt. daf hier noch einmal einige metallographische
rden. Bei der Fe-9Cr-Legierung hat sic
1 der inneren Oxidation gebildet. Beide

Querschliffe gezeigt we h nach 250 Stunden ein Spalt

swischen der inneren Oxidschicht und dem Bereict
Seiten dieses Spaltes wurden bei der Priparation mit einer Nickelschicht iiberzogen. was auf
Abplatzen wiihrend der Priiparation schliefen Lif. An der Grenzfliche der beiden Oxid-
schichten sind in der duberen Oxidschicht neben einem Porensaum einige Stellen zu beob-
achten. die eine ctwas hellere Farbe als das sie umgebende FeiO aufweisen. REM-Untersu-




10, Zur Haftung der Oxadschichten

chungen ergaben, dal3 der Sauerstoffgehalt etwas unter dem des Fe;O4 liegt. Der Schiufi. dafy
es sich dabei um FeQ handelt. liegt nahe, konnte aber nicht durch eine rontgenographische
Untersuchung verifiziert werden. Nach 1000 Stunden ist der Spalt an der Grenzfliche zur
inneren Oxidation ebenfalls sehr deutlich ausgeprigt. In der dufleren Oxidschicht hat die
Anzahl der Poren stark zugenommen. Gleichzeitig sind die Poren mehr an der Aulienseite der
Schicht konzentriert (Bild 9.8). Diese Porenmorphologie ldt sich dadurch erkldren, dall der
Spalt an der unteren Grenze der inneren Oxidschicht verhindert. dal weitere Eisenionen durch
Feststofftransport zur Bildung der #dufleren Oxidschicht beitragen konnen. Die Wasser-
Wasserstoff-Briicken sind nicht in der Lage. Eisen vom Metall in die innere Oxidschicht zu
transportieren. Daher kann die Oxidschicht nur dann schnell weiterwachsen, wenn sie sich
zusitzlich aus dem Eisenreservoir bedient, der ihr in den beiden Oxidschichten zur Verfiigung

steht.

String of Pores

200pm

Bild 6.75 omosesm  Bild 10.6-

OMSae

200 pm

OO3MB393 1

P92 nach Oxidation fiir 10000 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.% H-O
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50 ym | 50 pm |

Bild 9.7: soopzim Bild 9.8: S06pU0E9m
FLS2 250 Stunden FLS3 1000 Stunden

Fe-9Cr-Modellegierung nach Oxidation bei 625°C in Ar-50Vol.% H>O

Alle Fe-9Cr-X-Modellegierungen zeigen dieses ausgeprigte Oxidationsverhalten. nur die Fe-
9Cr-2Co-Legierung bildet eine Ausnahme. Hier sind nach 250 Stunden zwar auch viele Poren
an der unteren Grenze der inneren Oxidschicht entstanden, haben aber keinen durchgiingigen
Spalt gebildet (Bild 9.15). Dies fiihrt dazu. dals Eisenionen weiterhin iber das Gitter und
entlang von Korngrenzen aus dem Metall durch die Oxidschicht diffundieren konnen. Daher
ist die duBere Oxidschicht auch weniger von Poren durchsetzt (Bild 9.16) als dies bei den

anderen Fe-9Cr-X nach 1000 Stunden der Fall ist.

\ .
50 ym 50 pm
t : B
Bild 9.15: ROOp023m Bild 9.16: o ROGpH D
FLX2 250 Stunden FLX3 1000 Stunden

— . . . T A o N oA & .
Fe-9Cr-2Co-Modellegierung nach Oxidation bei 625°C in Ar-50Vol.% H-O

Ein weiteres Beispiel fir die Porenbildung in Oxidschichten. die durch Auslagerung des
Werkstoffes in  wasserdampfhaltiger Atmosphiire entstanden sind. ist ein mit emem
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Verschleiischutz [136] beschichteter X22 CrMoV 12 1. Die Beschichtung besteht aus einer
Kobalt-Matrix. in der Chromoxidteilchen eingebettet sind (Bild 10.7). Nach 3000 Stunden bei
650°C in Ar-S0Vol.% H-O hat sich eine Kobaltoxidschicht auf der Verschleifischutzschicht
gebildet. wie REM-Untersuchungen ergaben. Diese Oxidschicht besteht aus einer

aufgewachsenen und einer inneren Oxidschicht (Bild 10.8).

i

Bild 10.7: ootmoo7sm Bild 10.8; 001 m00%6m
FZBS FZB7
X22 CrMoV 12 1 mit Cr>04 in Co-Matrix X22 CrMoV 12 1 mit Cr-0s in Co-Matrix
Ausgangszustand nach Oxidation fiir 3000 Stunden

be1 650°Cin Ar-50Vol.% H,0

Die Leerstellen scheinen bevorzugt an starken Verdnderungen in der Mikrostrukiur zu
kondensieren, also insbesondere an den chromreichen Oxiden der chemaligen

Martensitlamellen, an Phasengrenzen oder, wie im Falle des Cr-O; in der Kobalt-Matrix. an

den Chromoxiden (Bild 10.8 und 10.9).
Dieser Effekt wurde auch von Papaiacovou
[137] bei Eisenbasislegierungen gefunden.
Sind keine mikrostrukturellen Unterschiede
in der Oxidschicht vorhanden. so konden-
steren die Leerstellen erst an der Grenz-

flache zur Legierung. Dies fiihrt zur Bildung

eines  durchgehenden  Spaltes  zwischen

gL e

Bild 10.9: " I : Y ideceh:
55; 109 Wtmooso-lm— Legierung und Oxidschicht, wodurch der
X22 CrMoV 12 1 mit Cr;05 in Co-Matrix Transport vOn Eisenionen stark

Oxidationszeit 3000 Stunden bei 650°C

‘ - . eingeschriinkt wird und so die Oxidations-
in Ar-50Vol.% H-O

rate absinkt. Zum anderen platzt die Oxid-

schicht an eben diesem Spalt bevorzugt ab, was dann zu einer linearen Oxidationsrate fihrt.
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10. Zur Haftung der Oxidschichten

10.1. EinfluB} des Gefiiges auf die Oxidhaftung

Bei den 9-12% Cr-Stihlen wird durch eine gezielte Wirmebehandlung ein martensitisches
Gefiige erzeugt und dadurch die gewiinschte Festigkeit eingestelit. Es gibt fiir diese Stihle, je
nach Stahlsorte und Einsatzzweck, verschiedene Wirmebehandlungen und daraus
resultierende Gefiigezustinde. Nun sind aber Diffusionsvorgéinge und somit auch das
Oxidationsverhalten abhéingig von der Gefiigestruktur [55, 138]. Daher stellt sich die Frage,
ob die Ausbildung des Gefiiges bei den 9-12% Cr-Stihlen einen EinfluB auf das
Oxidationsverhalten hat. Um dies zu untersuchen, wurde eine Probe von NF616 (Charge
CQM) derart wirmebehandelt, daf reines Ferrit entstand, um den groBtmoglichen
Unterschied zu dem sonst martensitischen Gefiige zu erzeugen. Das Ausgangsmaterial (CQM)
wurde der fiir diese Stihle iiblichen Warmebehandlung unterzogen; d. h. 2 Stunden
austenitisieren bei 1070°C, danach abschrecken in Luft, anschliefend 2 Stunden anlassen bei
775°C und wieder in Luft abschrecken. Die Charge HAA wurde danach zusétzlich zwei
Stunden lang in Luft bei 1050°C gegliiht, also wieder austenitisiert, dann im Ofen abgekiihlt
auf 780°C, auf dieser Temperatur fiir 8 Stunden gehalten und anschliefend im
ausgeschalteten Ofen langsam auf Raumtemperatur abgekiihlt. Ein gedtztes Schliffbild der bei
dieser Wirmebehandlung entstandenen Charge HAA ist in Bild 10.11 dargestellt. Daneben in
Bild 10.10 ist das Ausgangsgefiige einer geitzten Probe CQM, d. h. nach der Standard-
Wirmebehandlung abgebildet. Die ehemaligen Austenitkorner sind bei beiden Chargen etwa
gleich groB und mit Karbiden belegt. Im Korninneren haben sich beim HAA feine Karbide
ausgeschieden, wihrend beim CQM die fiir die 9-12% Cr-Stihle typischen Martensitlamellen
7u sechen sind. Beide Proben wurden fiir 1250 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.% H,O
ausgelagert. Wie das Diagramm der Masseninderung als Funktion der Zeit (Bild 10.12)

aufzeigt, ist kein signifikanter Einflufl der Wirmebehandlung auf die Oxidationsrate zu

erkennen.

Die metallographischen Querschliffe zeigen jedoch, daB die Oxidschichtbildung deutlich von
den Wirmebehandlungen beeinflut wird. Sowohl die Anordnung der Poren als auch deren
Verteilung in der Oxidschicht differiert bei den beiden Proben merklich. Wihrend bei der
martensitischen Probe CQM30 Poren in der suBeren Oxidteilschicht zu beobachten sind,
fehlen diese bei der ferritischen HAA3 (Bild 10.13 und Bild 10.14). Die Verteilung der
Querrisse ist demgegeniiber bei beiden Proben gleich. Im ferritischen Werkstoff ist die
Ausbildung eines Porensaumes an der Grenze zur inneren Oxidation wesentlich deutlicher zu

erkennen als im martensitischen.
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Bild 10.12:  Massenénderung von martensitischem (CQM) und ferritischem NF616 (HAA)
wihrend der Auslagerung bei 650°C in Ar-50Vol.% H,0

Betrachtet man die innere Oxidschicht der zwei oxidierten Proben, so fillt sofort ins Auge,
daf bei beiden Proben das Aussehen dieser inneren Teilschicht stark den jeweiligen geitzten
Ausgangszustinden dhnelt. Es stellt sich als ein unverkennbarer "Fingerabdruck" des Gefiiges
in der Oxidschicht dar. Bei CQM30 (Bild 10.15) ist die Martensitstruktur genauso deutlich zu
erkennen, wie bei der HAA30 (Bild 10.16) der ferritische Gefiigeaufbau. Die Ausbildung der
inneren Oxidation ist ebenfalls bei beiden Proben ein Abbild des Gefiiges. Bei CQM30 sind
die lamellenformig angeordneten Chromkarbide oxidiert, wihrend die Chromkarbide, die bei

HAA3 feinverteilt sind, auch in dieser Anordnung oxidiert sind.
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10, Zur Haftung der Oxidschichten

Zusammenfassend kann gesagt werden. daB die hier untersuchte extrem unterschiedliche
Wiirmebehandlung keinen wesentlichen Einfluf auf die Masseninderung und damit die
Oxidwachstumsrate hat. welche die Proben im Laufe der Zeit erfahren: allerdings
kondensieren die Leerstellen im Oxid an anderen Orten, wodurch sich Struktur und

Anordnung der Poren deutlich dandern.

l 50 pm } 50 ym
.Biid 10.13: COQM30 (Martensit) vosmoodrm Bild 10.14: HAA3 (Ferrit) HIMOO45m

Oxidationszeit 12350 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.% H-O

50 ym

50 ym
»»»»»»»»»»»»»» J—— :Biid 10.16¢ HAAZ3 (Ferrit) OIMOS6m

Oxidationszeit 1250 Stunden bei 630°C in Ar-50Vol.% H.O
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11. Zusammenfassung

Durch die Globalisierung der Energiemérkte und den damit verbundenen verstirkten
Preisdruck auf die Energieversorgungsunternehmen und den politischen Willen zur Senkung
der CO,-Emissionen bei der Stromerzeugung aus Griinden des Umweltschutzes sind in den
letzten Jahren weltweit eine Reihe von Forschungsvorhaben gestartet worden, die das Ziel
haben, den thermischen Wirkungsgrad bei der Verstromung fossiler Energietriager deutlich zu
steigern. Dies wird in Dampfkraftwerken dadurch erreicht, daB die Dampfparameter
gesteigert werden, wobei derzeit eine Anhebung auf 650°C und 300 bar ins Auge gefaBt wird.
Die derart gestiegenen Anforderungen an die Zeitstandfestigkeit der Werkstoffe konnen aber

von den derzeit verfligbaren Materialien nicht erfiillt werden.

Aus diesem Grunde sind eine Reihe neuer ferritisch-martensitischer 9-12% Cr-Stihle
entwickelt worden, die diesen mechanischen Anforderungen gerecht werden sollen. Bei den
drastisch gestiegenen Temperaturen ist aber in Hinsicht auf die Lebensdauer nicht nur die
Festigkeit der Werkstoffe von Bedeutung, sondern auch das Oxidationsverhalten hat

entscheidenden EinfluB auf die Einsatzgrenzen (Temperatur und Lebensdauer) der neuen
hochfesten Stihle.

In der vorliegenden Arbeit wurden insgesamt acht der neuen Legierungen in
Langzeitversuchen bis 10000 Stunden auf ihr Oxidationsverhalten in wasserdampfhaltigen
Atmosphiéren hin untersucht. Um einen Vergleich mit den bisher in Kraftwerken eingesetzten
Materialien zu ermdoglichen, wurden der niedrig legierte 30 CrMoNiV 5 11, zwei sich im
Chromgehalt unterscheidende Chargen von X20CrMoV 121 und der austenitische
X3 CrNiMoN 17 13 mitbetrachtet. Die Langzeitauslagerungen wurden in Luft und in Ar-
50Vol.% H,O durchfithrt. Da die Oxidationsraten der genannten Stihle in Luft
bekanntermalen sehr gering sind, wurden die Untersuchungen in Luft ergianzend nur bei
650°C vorgenommen. Im Modelldampf aus Ar-50Vol.% H,O hingegen erfolgten die

Auslagerungen bei vier Temperaturen zwischen 550 und 650°C.

In Luft zeigten die 9-12% Cr-Stéhle zwei unterschiedliche Oxidschichttypen. Bei den Stihlen,
die eine diinne, nur wenige pm dicke Schicht bildeten, bestand diese aus Mischoxiden vom
Typ M;04 und M>0s. Bei dem niedriglegierten Stahl (= 1% Cr), auf dem sich bis zu 140 pm

dicke Oxidschichten bildeten, bestand diese aus mehreren Schichten mit Fe,O; an der
Oberfliche.
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11. Zusammenfassung

Die Massenzunahmen in wasserdampfhaltigen Atmosphdren dagegen waren bei den
untersuchten Stihlen um ein Vielfaches hoher. Wahrend sich auf dem hochchromhaltigen
X20 CrMoV 12 1 hoch Cr ebenso wie auf dem 10Cr-2,5W-Co neben Bereichen starker
Oxidation auch diinne, schiitzende Schichten bildeten, zeigten die anderen 9-12% Cr-Stéhle
insbesondere bei Temperaturen ab 600°C sehr dicke Oxidschichten, die z. B. bei P92 nach
Auslagerung fiir 10000 Stunden bei 650°C in Ar-50Vol.% H,0 etwa 450 pm dick waren.
Diese Schichten waren zunichst zweilagig und bestanden aus aufgewachsenem Fe;04 und
innerem (Fe, Cr, Mn);0;4 Spinell mit einer Zone innerer Oxidation im Grundwerkstoff. Nach
einer Auslagerungszeit von 10000 Stunden hat sich an der AuBenseite der Oxidschicht

zusitzlich eine diinne Schicht Fe,0s gebildet.

Die Ergebnisse aus den Versuchen zur Haftung der Oxidschichten verdeutlichen, daf3 die
durch Leerstellenkondensation entstehende Porenstruktur wesentlichen Einfluf auf das
Abplatzverhalten der Oxidschichten hat. Diese Poren scheinen insbesondere dort zu

entstehen, wo sich die Mikrostruktur des Gefiige @ndert.

Die Ursache fiir diese signifikante Steigerung der Oxidationsraten liegt in der Anwesenheit

des Wasserdampfes begriindet, der schon ab einem Anteil von 1Vol.% eine oxidations-

steigernde Wirkung erzielen kann. Dabei erscheint wichtig, daB der bei der Oxidation

benutzte Sauerstoff aus dem Wasserdampf stammit, da die Anwesenheit von ausreichenden

Mengen Lufisauerstoffes keine Erhohung der Oxidationsraten bewirkt, viel mehr diese sogar

wieder riickgangig machen kann.

ur vorgeschlagenen Erklarungen fiir den

Die Untersuchung der unterschiedlichen in der Literat
und 16Oz/ 1802

Wasserdampfeffekt geschah dabei unter anderem mittels Thermowaagen-
sowie REM/EDX, XRD, TEM und SIMS Untersuchungen. Um die eigenen

- c~
theoretischen Uberlegungen zu stiitzen, wurden neben den o.a. Versuchs- und Analys

und in-situ Umschaltversuche durchgefiihrt. Als Ergebnis wird

Tracerversuchen,

methoden neuartige Zyklier-

ein zweistufiger Mechanismus vorgeschlagen,
Eisenhydroxides Fe(OH)2 gas) beruht. Das zweite Stadium der Oxidation in Wasserdampf

kann dann gut mit der Bildung von Wasser-

der dabei zunichst auf der Bildung des

Wasserstoff-Briicken erklart werden.

Die oxidationssteigernde Wirkung von Wasserdampf ist auch bei reinem Eisen .zu
beobachten, wobei der Effekt allerdings nur bei Temperaturen von 400 und 500°C deutlich
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ist. Bei hoheren Temperaturen wird die Wirkung des Wasserdampfes durch die auch in Luft

sehr hohen Oxidationsraten tiberdeckt.

Der im Kraftwerksbetrieb herrschende hohe Druck hat bei den 9-12% Cr-Stihlen, die einen
niedrigen Chromgehalt aufweisen, keinen signifikanten Einfluf}, wie an Auslagerungen bei
650°C und 300 bar in wasserdampfhaltiger Atmosphédre gezeigt wurde. Bei
X20 CrMoV 12 1 hoch Cr wurde festgestellt, daB die Oxidschichten im Gegensatz zur
Auslagerung bei 1 bar keine Nodule mehr aufwiesen, sondern durchgéngig dick waren. Die
maximalen Schichtdicken #nderten sich hingegen nicht. Der hohe Druck scheint eher den

Ubergang zur beschleunigten Oxidation zu begiinstigen.

In dieser Arbeit wird dargelegt, daB die erste Stufe des Oxidationsmechanismus auf der
Bildung des Eisenhydroxides Fe(OH); (sas) beruht, und daf diese Bildung druckabhiingig sein
kann. Deswegen sollte bei der weiteren Entwicklung der 9-12% Cr-Stédhle in zukiinftigen

Oxidationsversuchen der Druck Beriicksichtigung finden.

Fiir die Bildung einer schiitzenden Oxidschicht ist in erster Linie das Legierungselement
Chrom verantwortlich. Dabei erwies sich die Diffusionsrate des Chroms bei Temperaturen bis
650°C als zu klein, um bei den Stihlen mit weniger als etwa 11,2% Chrom die Bildung einer
schiitzenden Oxidschicht auf Chrombasis zu erméglichen. Eine Ausnahme bildet der 10Cr-
2,5W-Co, der bei 650°C ebenso wie der X20 CrMoV 12 1 hoch Cr eine gute Oxidations-
bestdndigkeit aufweist. Werden die 9-12% Cr-Stihle bei Temperaturen oberhalb 650°C
wasserdampfhaltigen Atmosphéren ausgesetzt, so kann die Oxidationsrate, bedingt durch die
nun stattfindende schnellere Chromdiffusion, auf sehr niedrige Werte abgesenkt werden.
Diese glockenkurvenartige Temperaturabhingigkeit der Oxidationskinetik wurde in der
vorliegenden Arbeit ausfiihrlich untersucht. Aus der Glockenkurve folgt auch die wichtige

Erkenntnis, dafl Oxidationsraten mit einfachen und konventionellen Verfahren weder extra-

noch interpoliert werden diirfen.

Das starke Abplatzen von Oxid, das wihrend der Langzeitauslagerungen bei den 9-12% Cr-
Stdhlen auftrat, macht Lebensdauervorhersagen schwer. Im betrachteten Zeitraum von 10000
Stunden stellten sich zumindest zwei Mechanismen und damit auch zwei unterschiedliche
Zeitabhingigkeiten bei der Bildung der Oxidschichten ein. Wihrend der zweiten Phase der
Oxidation wurde in vielen Fdllen bei Temperaturen von 625 und 650°C lineares

Schichtwachstum festgestellt, was darauf hinweist, da es nicht zur Bildung einer
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11. Zusammenfassung

schiitzenden Schicht kommt. Eine konservative Abschitzung des Materialverlustes muf

diesem Verhalten Rechnung tragen und mit konstantem Wanddickenverlust pro Jahr rechnen.

Auch die Umrechnung von flidchenbezogener Massenzunahme auf eine Oxidschichtdicke
wird durch die Abplatzungen und die Bildung von porenreichen Schichten erschwert. Als
theoretischer Umrechnungsfaktor ergibt sich etwa 7 pm Schichtdicke pro 1mg/cm® Massen-
zunahme, wenn die Bildung von reinem Fe;O, bei der Oxidation vorausgesetzt wird. Ein
Vergleich von den gemessenen maximalen Schichtdicken mit den Massenénderungskurven
liefert teilweise Werte von bis zu 9 pm Schichtdicke pro 1 mg/cm® Massenzunahme, was auf
die starke Pordsitit der entstandenen Oxidschichten hinweist. Es hat sich wahrend der
Versuchsdurchfiihrung als schwierig herausgestellt, das abplatzende Oxid komplett zu
quantifizieren. Hinzu kommt, daB bereits abgeplatztes und evil. aufgefangenes Fe;04 weiter

zu dem stabilen Fe,O5 oxidiert und so die Messung weiter verfélscht.

Durch die beschriebenen grofen Schichtdicken, die sich wéhrend der Oxidation vieler der hier
untersuchten 9-12% Cr-Stihle einstellen, sind diese Werkstoffe fiir wirmeiibertragende
Bauteile wie Uberhitzerrohre schon bei Temperaturen ab etwa 600°C nur mit genauer
Kenntnis ihres Oxidationsverhaltens einsetzbar. Die moglicherweise entstehenden dicken

Oxidschichten behindern den Wirmefluf derart, daB es zu einer unzuldssigen

TemperaturerhShung im Werkstoff kommen wiirde.

Fiir die weitere Entwicklung der 9-12% Cr-Stihle ist es von entscheidender Bedeutung,
sowoh! das Zeitstandfestigkeitsverhalten als auch die Oxidationsbestindigkeit miteinander zu
vereinen. Dabei muf insbesondere der Chromgehalt optimiert werden, da ein zu hoher
Chromgehalt die Zeitstandfestigkeit bei hoheren Temperaturen stark negativ beeinflussen
kann. Zu bedenken ist aber insbesondere auch, daB die neu zu entwickelnden Stihle bei

650°C eingesetzt werden sollen, was nur etwa 100°C unter der AnlaBtemperatur der derzeit
betrachteten Materialien liegt.

Anhand von Modellegierungen wurde gezeigt, daf ein Chromgehalt von mindestens 11%

erforderlich ist, um die Bildung schiitzender Oxidschichten im Temperaturbereich zwischen

550 und 650°C zu erméglichen. Zusitze von Mangan verschieben diese Grenze zu hoheren

Chromgehalten hin. Kobalt unterstiitzt die Bildung von chromreichen Oxidschichten, was an

Modellegierungen mit 11% Chrom und Zusitzen von Kobalt gezeigt wurde. Manganzusitze

tendieren dazu, die giinstige Wirkung des Kobalt riickgangig zu machen. Die positive
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Wirkung des Kobalts beruht nicht auf der Bildung Co-haltiger Oxide, sondern auf einer

Erhdhung der Diffusion und/oder Aktivitit des Chroms in der Legierung.

Die Erkenntnis, daB eine Legierung mit 11% Chrom und Kobalt bei 650°C in dem hier
verwendeten Modelldampf eine schiitzende Oxidschicht mit hohen Anteilen an Cr,O3 bildet,
kann der Ausgangspunkt fiir weiterfiihrende Stahlentwicklungen sein, die dem Ziel gerecht
werden, einen in Wasserdampf oxidationsbestdndigen ferritisch-martensitischen Chromstahl

fiir den angestrebten Temperaturbereich bis 650°C bereitzustellen.
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12. Formelzeichen

12. Formelzeichen

Zeichen Grofie

Wirkungsgrad

Temperatur

thermodynamische Mitteltemperatur
Enthalpie

Entropie

Masse

Massenénderung

Zunderkonstante

Zeit

Konstante

Leerstellenwanderungsgeschwindigkeit

Diffusionskoeffizient

Kationenleerstellenkonzentration an der Grenzfliche

Metall/Metalloxid

Kationenleerstellenkonzentration an der Grenzfldche

Metalloxid/Gas

Linge

Einheit

JK

[ke]

[kg/s]

[mg’ cm® ']
[s]

[mol m/s]
[m?/s]

[mol/m3 1

[mol/m’]

[m]
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14. Anhang

14. Anhang

In diesem Abschnitt sind die chemischen Zusammensetzungen der in dieser Arbeit
verwendeten Legierungen aufgefiihrt. In den folgenden Tabellen sind alle Angaben in
Massen% angegeben. Die Angaben iiber die Legierungszusammensetzung sind den Angaben
der Hersteller entnommen, wobel das Zentralinstitut fiir Chemie (ZCH) am
Forschungszentrum Jiilich zusitzliche Analysen der Elemente vorgenommen hat. Die
Sortierung der Legierungen erfolgte alphabetisch nach der internen Bezeichnung. Zu beachten
ist, daB die chemische Zusammensetzung der NF616 Charge HAA nicht nochmals gesondert
aufgefiihrt ist, da sie sich von der Charge CQM nur durch eine unterschiedliche
Wirmebehandlung unterscheidet. Die Bezeichnung --- wird in den Tabellen verwendet, wenn

bei der betreffenden Legierung die Konzentration dieses Elementes nicht ermittelt wurde.

Werkstoff Fe X 20 P91 NF616 NF616 X3 P91
10Cr CrMoV P92) (P92) CrNiMoN
121 17 13
Interne Bez.: BEP BMB CLT CMS CcQM CTA DEB
HAA
Fe Basis Basis Basis Basis Basis Basis Basis
C 0,003 0,187 0,10 0,106 0,12 0,015 0,185
Cr 10,7 11,2 8,10 8,96 9,07 16,48 10,4
Mo <0,04 0,86 0,92 0,47 0,46 2,25 0,52
W <0,1 <0,030 --- 1,84 1,79 --- <0,030
Mn <0,015 0,47 0,46 0,45 0,47 1,66 0,52
Co <0,01 <0,020 --- <0,020
Ni <0,02 0,68 0,33 0,06 0,06 12,8 0,65
A% <0,02 0,28 0,18 0,20 0,19 0,28
Al <0,04 <0,020 0,034 0,007 0,007 <0,020
B <0,015 <0,010 - --- 0,0028 0,0033 <0,010
Cu <0,025 0,096 -— --- --- 0,060
Nb <0,1 <0,010 0,069 0,063 -— <0,010
P <0,05 <0,020 0,02 0,008 0,011 0,027 <0,020
Si <0,025 0,27 0,38 0,04 0,02 0,38 0,23
S 0,002 <0,001 0,002 0,001 0,006 0,002 <0,001
N 0,0008 0,0610 0,043 0,118 0,0180

Tabelle 14.1.a:  Zusammensetzung der Legierungen in Massen%
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Werkstoff X 20 P91 G-9Cr-1Mo-1W 10Cr-1Mo-1W 9Cr-1Mo
CrMoV
121
Interne Bez.: DEC DRQ FAF FAG FAJ
Fe Basis Basis Basis Basis Basis
C 0,185 0,10 0,115 0,082 0,173
Cr 10,4 8,6 9,3 10,3 9,2
Mo 0,52 0,93 0,95 1,05 1,55
W <0,030 - 0,95 1,05 <0,030
Mn 0,52 0,41 0,93 0,43 0,061
Co <0,020 - <0,020 <0,020 0,050
Ni 0,65 0,26 0,83 0,75 0,095
\Y% 0,28 0,205 0,22 0,20 0,29
Al <0,020 - <0,020 <0,020 <0,020
B <0,010 - <0,010 <0,010 -
Cu 0,060 --- 0,031 0,030 0,012
Nb <0,010 - 0,100 0,080 0,095
P <0,020 - <0,020 <0,020 <0,020
Si 0,23 0,36 0,20 0,095 0,070
S <0,001 - <0,001 <0,001 <0,001
N 0,0180 0,053 0,0540 0,0410 ---
Tabelle 14.1.b:  Zusammensetzung der Legierungen in Massen%
Werkstoff [ 10Cr-0,5Mo-2W 30 10Cr-14Mo | 10Cr-2,5W-Co P91
CrMoNiV NF616
511
Interne Bez.: FAM FAK FAP FAS FLD
Fe Basis Basis Basis Basis Basis
C 0,121 0,297 0,112 0,092 0,12
Cr 11,0 1,3 10,1 10,8 9,07
Mo 0,51 1,08 1,40 0,16 0,46
W 1,70 <0,030 <0,03 2,70 1,79
Mn 0,54 0,64 0,50 0,45 0,47
Co <0,020 <0,020 <0,020 2,6 ---
Ni 0,71 0,72 0,59 0,53 0,06
A% 0,24 0,28 0,23 0,23 0,19
Al <0,020 <0,020 <0,020 <0,020 0,007
B - <0,010 <0,010 - 0,028
Cu --- 0,072 0,051 - ——
Nb - <0,010 0,073 - 0,063
P <0,020 <0,020 <0,020 <0,020 0,011
Si 0,053 0,058 0,018 0,075 0,02
S <0,001 <0,001 <0,001 <0,001 0,006
N --- 0,0094 0,0612 --- 0,043

Tabelle 14.1.c:

Zusammensetzung der Legierungen in Massen%
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Werkstoff Fe Fe Fe Fe Fe Fe
9Cr 9Cr 9Cr 9Cr 9Cr 9Cr
2V 2W 2Mo 2Co 0,10C
Interne Bez.: FLS FLT FLU FLW FLX FLY
Fe Basis Basis Basis Basis Basis Basis
C 0,004 0,004 0,004 <0,002 <0,002 0,085
Cr 9,11 9,16 9,07 9,04 9,02 9,07
Mo <0,01 <0,01 <0,01 2,05 <0,01 <0,01
W <0,08 <0,08 2,0 <0,08 <0,08 <0,08
Mn <0,005 <0,005 <0,005 <0,005 <0,005 <0,005
Co <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 2,04 <0,01
Ni <0,02 <0,02 <0,02 <0,02 <0,02 <0,02
A" <0,02 <0,02 <0,02 <0,02 <0,02 <0,02
Al <0,03 <0,03 <0,03 <0,03 <0,03 <0,03
B - — — - —
Cu - - --- - - ---
Nb <0,02 <0,02 <0,02 <0,02 <0,02 <0,02
P <0,015 <0,015 <0,015 <0,015 <0,015 <0,015
Si <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
S 0,008 0,008 0,009 0,008 0,008 0,009
N 0,0007 0,0015 0,0005 0,0017 0,0006 0,0007
Tabelle 14.1.d:  Zusammensetzung der Legierungen in Massen%
Werkstoff 10Cr-1Mo-1W 21 Fe Fe Fe Fe
CiNiMoV 8Cr 9Cr 9Cr 8Cr
5511
Interne Bez.: FVL FVQ HAJ HAL HAP HAS
Fe Basis Basis Basis Basis Basis Basis
C 0,081 0,209 0,012 0,002 0,003 0,004
Cr 10,5 1,1 8,18 8,92 8,72 7,75
Mo 1,06 1,11 0,27 0,025 0,17 0,033
w 0,81 <0,01 <0,02 <0,02 <0,02 <0,02
Mn 0,43 1,05 <0,005 <0,005 0,078 <0,005
Co <0,005 0,016 0,008 <0,005 <0,005 <0,005
Ni 0,5 0,95 0,017 <0,01 <0,01 0,022
N 0,11 0,28 <0,005 <0,005 <0,005 <0,005
Al 0,015 0,02 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
B <0,005 <0,01 <0,005 <0,005 <0,005 <0,005
Cu 0,016 0,063 <0,005 0,006 <0,005 <0,005
Nb 0,03 <0,01 <0,02 <0,02 <0,02 <0,02
P <0,01 <0,01 <0,02 <0,02 <0,02 <0,02
Si 0,065 0,1 <0,01 1,90 <0,01 <0,01
S 0,002 0,005 0,008 0,008 0,009 0,009
N 0,0518 0,0088 <0,0002 0,0004 <0,0002 <0,0002

Tabelle 14.1.e:

Zusammensetzung der Legierungen in Massen%
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14. Anhang

Werkstoff Fe Fe Fe Fe Fe
8Cr 11Cr 10Cr 10Cr 10Cr
6Co

Interne Bez.: HAX HBB HBD HBH HBK
Fe Basis Basis Basis Basis Basis
C 0,002 0,002 0,002 <0,001 0,002
Cr 8,10 10,6 10,0 10,2 10,2
Mo 0,051 <0,005 <0,005 0,061 <0,005
W <0,02 <0,02 <0,02 <0,02 <0,02
Mn <0,005 <0,005 <0,005 0,061 <0,005
Co 5,86 <0,005 <0,005 <0,005 <0,005
Ni <0,01 0,014 <0,01 <0,01 <0,01
A% <0,005 <0,005 <0,005 <0,005 <0,005
Al <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
B <0,005 <0,005 0,009 <0,005 <0,005
Cu <0,005 0,011 <0,005 <0,005 <0,005
Nb <0,02 <0,02 <0,02 <0,02 <0,02
P <0,02 <0,02 <0,02 <0,02 <0,02
Si <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
S 0,011 0,01 0,009 0,011 0,010
N <0,0002 <0,0002 <0,0002 <0,0002 0,0002
Tabelle 14.1.f: Zusammensetzung der Legierungen in Massen%

Werkstoff Fe Fe Fe Fe Fe Fe
9Cr 8Cr 9Cr 11Cr 11Cr 11Cr
6Co 2Mn 2Mn 6Co

Interne Bez.: HBR HDB HDD HDH HDL HDP

Fe Basis Basis Basis Basis Basis Basis
C 0,002 0,002 <0,001 <0,001 <0,001 <0,001
Cr 8,91 9,67 9,66 11,2 11,1 114
Mo <0,005 0,064 0,022 0,016 0,029 0,026
w <0,02 <0,01 0,01 <0,01 <0,01 <0,01
Mn <0,005 0,04 1,89 <0,01 1,80 <0,01
Co 5,95 0,078 0,071 0,071 0,069 5,69
Ni 0,013 0,014 0,013 <0,01 <0,01 0,019
v <0,005 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
Al <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
B <0,005 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
Cu <0,005 0,012 0,011 0,013 0,016 0,019
Nb <0,02 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
P <0,02 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
Si 0,014 0,010 <0,01 0,019 0,017 0,010
S 0,007 0,006 0,005 0,006 0,008 0,006
N <0,0002 0,0015 0,0005 0,0008 0,0029 0,0024

Tabelle 14.1.g:

Zusammensetzung der Legierungen in Massen%
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14. Anhang

Werkstoff Fe Fe Fe Fe Fe
10Cr 10Cr 10Cr 10Cr 10Cr
0,2Si 0,4Si 0,5Si 1Si 1,551
Interne Bez.: HEX HEY HEZ HFA HFB
Fe Basis Basis Basis Basis Basis
C 0,003 0,003 0,003 0,003 0,002
Cr 10,1 10,1 10,2 10,2 10,1
Mo 0,019 0,012 0,019 0,011 0,19
A\ <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
Mn <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
Co <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 0,030
Ni 0,021 0,035 0,011 0,013 0,010
\Y% <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
Al <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
B <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
Cu 0,023 0,029 0,017 0,014 0,015
Nb <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
P <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01
Si 0,22 0,40 0,52 0,99 1,56
S 0,006 0,006 0,006 0,006 0,007
N 0,0011 0,0021 0,0040 0,0010 0,0227

Tabelle 14.1.h:

Zusammensetzung der Legierungen in Massen%
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