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Kurzfassung

Ferritische Stahle mit Chromanteilen bis 16 % finden Anwendung als Materialien far
Verdampferwande oder Uberhitzerrohre in Kraftwerken. Die Verbrennung der Energietrager,
wie beispielsweise Kohle oder Biomasse, produziert heil3e, korrosive Gase,wg, GO,

H20 aber auch S£und fuhrt zu einer starken Materialveranderung und Korrosion der Bauteile.
Durch die Bildung neuer Mineralphasen wird die Langlebigkeit der Bauteile negativ
beeinflusst. Ziel dieser Arbeit ist es, die kombinierte Korrosion von Sehwatl Sauerstoff

an Kraftwerksstahlen ndher zu untersuchen.

Zum tiefergehenden Verstandnig geelseitigen Schadigung werden Korrosionsmechanismen
in einem frilhen Stadium von wenigen Minuten bis BGQuslagerungszeit betrachtet. Es wird
ein vereinfacles Modellsystem aus vier Eis@hromModelllegierungen und SOals
Korrosionsgas verwendet. Aufgrund des breiten Einsatzgebietes von -Eisam
Legierungen ist die Korrosion in S®altigen Atmospharen zwar von Interesse, jedoch fehlt
eine systematischetilie mit Modelllegierungen angelehnt an die verwendeten technischen
Legierungen und einer prozessnahen Temperatur. Ablaufende Schadigungsmechanismen
konnten bisher nicht eindeutig geklart werden.

Schwerpunkte dieser Arbeit sind die Korrosion nach ausdewmiBeitschritten hinsichtlich
qualitativem und quantitativem Phasenbestand, >-iBuzierte Ausscheidungen im
Grundmaterial voreisenmit 13% Chromsowie die Korrosion von den ersten Sekunden bis
maximal 24h, aufgezeichndah situin Schritten vor30 s bis 120s mittels energiedispersiver
Rontgenbeugung. Im Rahmdieser Arbeitvurden zwei neue Korrosionskammern konzipiert
und eingesetzt, die es ermdglichten, die Korrosion nach sehr kurzen Auslagerungszeiten sowie
insitu zu verfolgen und zusatzlich witthe Informationen zu ablaufenda
Schadigungsmechanismen zu erhalten.

Die Ergebnisse der Korrosionsexperimente nach ausgewahlten ZeitschrittenErgktm@sse

der in siti-Versuche ermoglichten eineexaktere und systematischereAnalyse des
Chromeinflusses auf die Korrosion in SRaltigen Atmosphéaren und der Rolle des Schwefels
in der KorrosionsschichDie wesentlichen Erkenntnisse der vorliegenden Arbeit sind, dass
sich die Sulfide nt steigendem Chromgehalt zunehmend in Richtung Metalhjiiche
verlagern sich mehr CgSs-Ausscheidungen in den Korngrenzen des Grundmaterials bilden,
der Hamatitanteil steigt und mehr Sauerstaffi Verhaltnis zu Schwefel in der
Korrosionsschicht gebundevird. Aus den Ergebnissen wird deutlich, dass meholtin der
Legierung nicht bedingungslos vorteilhaft fir die Korrosionsresistergnier SOy-haltigen
Atmosphére ist. Mit steigendem -Gehalt erhdht sich das Volumen an Ausscheidungen im
Grundmetall, und die RauheiedMetallgrenzflache nimmt zwyas zueiner Anderung der
mechanischenigenschaften des Bauteils fuhrt.
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Summary

Ferritic steels with chromium contents of up to 16 % are used as materials for evaporator walls
or superheater tubes in power plants. The combustion of energy sources, socth @s
biomass, produces hot, corrosive gases such,a¥.0C0,, H.O or SQ and leads to a strong
material change and corrosion of the components. The formation of new mineral phases has a
negative effect on the longevity of the components. The aimi®frork is to investigate the
combined corrosion of sulfur and oxygen in power plant steels in more detail.

For a deeper understanding of tlegsatile damageorrosion mechanisms are considered at an
early stage from a few minutes to 500 h ageing ténsimplified model system consisting of

four ironrchromium model alloys and S@s corrosive gas is used. Due to the wide range of
applications for irorchromium alloys, corrosion in atmospheres containing IS@f strong
interest, but a systematic studyth model alloys based on the used technical alloys and a
processrelated temperature is lacking. It has not yet been possible to clarify any damage
mechanisms that may occur.

The focus of this work is on corrosion after selected time steps regardihtatoiyugaand
guantitative phase composition, Si@duced precipitates in the base materiataf with 13%
chromiumas well as corrosion from the first seconds up to a maximum of 24 h, recosied

in 30s to 120s steps by means of energy dispersivaXdiffraction.As part of this worktwo

new corrosion chambers were designed and applied, which made it possible to track the
corrosion after very short aging times as welirasitu and to obtainmportant information

about damage mechanisms, additionally.

The results of the corrosion experiments after selected time steps and thosendfitthe
experiments enabled a more detailed and systematic description of the chromium influence on
corrosionin SG-containing atmospheres and the roleSafphurin the corrosion layerThe

main findings of the present work are tlila¢ sulfides shifincreasinglytowards the metal
interface as the chromium content increasesore CgSe precipitatesform in the grain
boundaries of the base material, the hematite content increases, and morekpgenl in
relation tosulfur in the corrosion layer. From the obtained results it becomes clear that more
chromium in the alloy is not unconditionally advargags for corrosion resistance in 50O
atmosphere. With increasing Cr content, the volume of precipitates in the base metal increases
and the roughness of the metal interface increbessfing to a change in the mectcai
properties of the component.
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1 EINLEITUNG

1 Einleitung

Die Korrosion ist ein Ausdruck der Naturgesetze, wonach Metalle ihren thermodynamisch
stabilsten Zustand anstreben und in ilkesgangszustand als Oxid, Sulfid 0.4. zuriickkehren

Sie istvom Menschen lediglich eindammbar, aber nicht zu verhindern. Die jahrlich durch
Korrosion verursachten Kosten belaufen sich abis® % des Bruttoinlandsproduktes (BIP)

in westlichen Industriestaateh Mit einem BIP von 32681rd. G i m J &emtspricht@lds 7

fé¢r Deutschland zwi schen 98 umfadst j@décB lediggtic . a A
die direkt verursachten Kosten wie Neubau, Reparaturen und Instandhaltungen.
Produktionsausfalle oder Anlagenstillstande verursachen dartiber hinaus enorme Fofgekosten
Da die Korrosion voBauteilen nicht zu verhindern ist, spielt das Verstandnis und die Kenntnis
uber die ablaufenden Prozesse eine umso entscheidendere Rolle. Uber 3,17 Mio. Publikationen
zum Thema AKorrosionfi (engl 10.082018)hsmeé mrdérf f AC
Sucmaschine f ¢r wi ssenschaftliche Dokument e
Zahl wird der enorme Forschungsaufwand deutlich, der weltweit betrieben wird, um
Korrosionsprozesse besser zu verstehen simulieren und bestenfalls in  Zukunft
prognostizieen zu kdnnenEin erheblicher Teil dieser Forschung entféllt auf das Gebiet der
Hochtemperaturkorrosion, welche die Reaktion von Metallen mit heiRen Gasen und
Festkorpern darstellt. Die Kombination aus einem Stahl mit zahlreichen
Legierungskomponenten undinem Gas mit einer ebenso umfangreichen Anzahl an
Bestandteilen ermoglicht eine noch grol3ere Zahl an Korrosionsprozessen, die dariber hinaus
auchmit einander gekoppelt sein kénnen. Neben Langlebigkeitsstudien zu den verwendeten
technischen Stahlen simthher umfassende Grundlagenstudissentiell fir das Verstandnis

der Korrosionsprozesse

In vielen Bereichen der Hochtemperaturkorrosion ist Schwefel ein zwar nur geringer
Bestandteil im Gas, aber ein entscheidender Faidoder Korrosion.Zahlreiche 8udier?®
bestétigen eineAnstiegder Korrosionsraten, wenn Schwefel prasentHinzu kommtseine

weite Verbreitung in der Natur, sodassin fast jedem Rohstoff, der zur Energiegewinnung
verwendet wird, enthalten ist: als Sulfide undf&e in der Kohle, alSchwefelwasserstoiin

Biogas, als organischer Schwefel in der Biomasse oder als Rickstand im Mull. Das macht
Schwefel zu einem ernsten Problem in der Kraftwerkstechnik. Und auch trotz des zu Recht
steigenden Anteils erneuerbarendegien, vie Wind und Solarenergie odeBeothermie,

bleiben Kraftwerke ein unverzichtbarer Teil der Energieversorgung in Deutschland. Dartber
hinaus finden die hier entwickelten Kraftwerkstechnologien ihren Einsatz in aller Welt. In
diesem Bereich die Fschungsausgan zu kirzen, ist nachlassig, dees kdnnte alle
Ausgaben und Bemuihungen, €Bmissionen zu senken, unwirksam machen.

Kohlekraftwerke sind die am weitesten verbreiteten Kraftwerkstypaer ist es isht
verwunderlich, dass alte Kohlekraftvke im Zuge deEnergiereform nun Biomasde!
verfeuern. Als Materialien fir Verdampferwande oder Uberhitzerrohiohiekraftwerken

werden im Allgemeinen ferritische Stéahle mitrGmanteilerbis 16 % verwendet. Durch die
Verbrennung der Energietrager, wie beispielsweise Kohle oder Biomasse, kommen diese
Materialien in Kontakt mit den hei3en, korrosiven Gasen wjéNg) CO,, H2O aber auch SO

bei einer  Verbrennungstemperatur bis 620°C. Eine der  wichtigsten
Kohlekraftwerkstechnologien im Bereich der Kohleverbrennung ist das Oxyéar&hren, bei

dem die Verbrennung in Sauerstoff mit recyceltem Rauchgas anstatt in Luft erfolgt. Die

1



1 EINLEITUNG

Vorteile sind niedrigere Flammentemperaturen und eip-@®@hesund N-armesBrennga¥’.
Durch die Ruckfuhrung des Rauchgases ist der Schwefelgehalt etwaislveermal hoher als
bei der Verbrennunip Luft. Das Verhéltnis S@SO, betragt etwa 1:2%13 Daher ist S@die
Hauptursache der Schwefelkorrosion. Um den reinen Einfluss von 80 der
Schwefelkorrosion zu untersuchen, wird in dieser Studie nuwr &© korrosive Spezies
verwendet. Eine Temperatur von 63D wurde gewahlt, um den Korrosionsprozess zu
beschleunigen, das Verhalten des Materials im "Worst Case" zu analysieren niochdezthe
der typischen Arbeitstemperatuwn 620°C zu bleiben
Ziel dieser Arbeit ist es, die kombinierte Korrosion von Schwefel und Sauerstoff an
Kraftwerksstéahlen naher zu untersuchen und ein Korrosionsmiiglejede Legierung zu
erstellen. Um die bereits angesprochene Komponentenvielfalt zu vereinfachen, wurden
Modelllegierungen aus Eisen (Fe) und Chrom (Cr) sowie reines a®OKorrosionsgas
verwendet. Die GAnteile sind angepasst an die im Kraftwerk verwendetermrisschen
Legierungen. Die Modelllegierung mit%a Cr ist an den Stahl T24 angelehnt, deMdgerial
fur Verdampferwdnde im Kessel von Kohlekraftwerkemerwendet wird. Die
Modelllegierungen mit 9% und 13% Cr sind an die Stahle P92 bzw. VM12 SHC angdleh
die alsMaterial fur Uberhitzerrohre im Kessel von Kohlekraftwerkemm Einsatz kommen
Reines Eisen dient als Vergleichswerkstoff, um den Einfluss von Chrom systematisch zu
untersuchen
Die vorliegende Arbeit gliedert sich in siebenpial, von denendrei Kapitel Ergebnise
beinhalten Das erste Ergebniskapitel (Kapitel 4) umfasst die Korrosion von einigen Minuten
bis 500h, ausgewertet nach ausgewahlten Zeitschritten und hinsichtlich qualitativem und
guantitativem Phasenbestand. Das zweite ErgelpitskdKapitel 5)betrifft ausschlie3lich
SOr-induzierteAusscheidungen im Grundmaterial von Fe mieA&r. Das sechsteapitel als
letztes Ergebniskapitebezieht sich auflie Korrosion von den ersten Sekunden bis maximal
24h, aufgezeichnetin situ in 30s bis 120s Schritten mittels energiedispersiver
Rontgenbeugung.
Am Ende der Arbeit werden alle Ergebnisteile zusammenhangend diskutiereinnd
Korrosionsmodell fur jed®odelllegierungprasentiert.
Der vorliegenden Arbeit liegemligendeProblemstelingenund deren Klarung zugrunde

1. Welchen Einfluss hat Chrom auf die Schwefelkorrosion?

2. Wie und wanmgelangt Schwefel in die Korrosionsschicht?

3. Welchen Einfluss haben Sulfidauf den Aufbau und die Schutzwirkung der

Korrosionsschicht?
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2 Grundlagen zur Hochtemperaturkorrosion

2.1 Thermodynamik der Korrosion

Korrosion ist die Reaktion eines Metalls mit seiner Umgebimgh. die Umwandlung des
metastabilen Zustandes Metall in den mit der gegenwartigen Umgebung stabilen Zustand der
Korrosionsprodukte, z.B. Oxid oder Sulfid. Jede Art der stoffichen Umsetzung ist
charakterisiert durch di eergegU:bbbbsche Gl eichun
QY YQYR Qo AQ (2-1)

(T 7 Temperatur,Si7 Entropie,p T Druck, V 1 Volumen, i T Chemisches Potential der
Komponente in 1 Stoffmenge der Komponenig Findet eine Umwandlung von Phaken
Phase? statt, &ndern sich die Stoffmengen der beteiligten Komponenten. Die Auswirkungen
auf die freie Energi® mit Anderung der Stoffmenge wird mittels des chemischen Potentials
beschrieben.

Die freie Gi I&sSisbdefioitrteals Ent hal pi e

0 Y oYY (2-2)
Und durch Einsetzen vda in obige Formel ergibt sich
T QR Ye (2-3)
Te i

Unter Konstanthaltung vomp und T kann als Triebkraft jeder Phasenumwandlung die
Minimierungderf r ei e Gi b b 60s@ dngeseBem wdrdarn: p i e

YO O O (2-4)
fur die Reaktion voiPhasel (z.B. Metall) nach Phasz(z.B. Oxd).

Ein System befindet sich im Gl eichg@lwi cht,
Minimum erreicht hat. Fur ein mehrphasiges System entspricht das Minimum der freien

Gi bbéschen Ent hal pi bBemidchen PdEentialhjedertKbnpenankeem t d e s
SystemDas heil3t, das chemische Potential der Komponepidstin jeder Phase des Systems

gleich groB3. Selbiges gilt fir das chemische Potential der Komponente B. Verschiedene
Komponenten kénnen im selben Symstunterschiedliche chemische Potentiale habénein
Zweikomponentensystem, bestehend aus den Komponenten A wemddBjie molare freie

Gi b b 6 s c h eGuRddie bhanhischierePotentiale verbunden tber die Gleithung

O p OA A (2-5)
mit pa und e T chemische Potentiale der Komponentemnd B und (1 i X) und X als
Molenbruch.

Tragt ma n di e fr eiGelbeGdab MidchundseerhabEnmsB\Hia leip i e
Zweikomponentensysteuf, entsprechen die Schnittpunkte der Tanganteie Kurvemit

den yAchsen den chemischen Potentialgm und ps (Abb. 2-1a) im jeweiligen
MischungsverhaltnisDie Reduzierung vos durch das Mischen von A und B ist dabei die
mol are freie Gipdbuddswirt bescliriaberh izbdtie Potentialdifferenz
zwischen Reinphasen und Mischphasé p:
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v

YO p A AN oA A (2-6)

Die Potentialdifferenz( - 1°) einer Komponente A ist gleichzeitig auch die Aufspaltung in
einen konzentrationsabhangigen Teil des chemischen Potentialsund einen
konzentrationsunabhéngigen Teil, der sog. Standardtherrer konzentrationsabhéngige
Teil wird mit Hilfe der Aktivitatder Komponentaa definiert”:

v \y er
A AN YYD (2-7)
a)
1 AG?
“ |
[AG|
— -
Sy
Zustand Zustand
vor der nach der
Reaktion Reaktion
aktivierter
Zustand
A B

X-

Abbildung 2-1: Freie Energie G in Abhangigkeit vom Mischungsverhéltnis AB¢ (a) und Darstellung der
thermodynamischen Triebkraft einer Reaktion'® (b)

Die freie Enthalpiegp Gmuss abnehmen, d.h. je hélpiGdesto hoher ist die Triebkraft und

desto schneller verlauft die Reaktion. Zusatzlichfeeien Enthalpie ist die Verflugbarkeit der

Edukte entscheidend fur die Reaktionsgeschwindigkeit. Die Verfligbarkeit der Edukte wird als
Kinetik zusammengefadsund ist neben der Temperatur und der Zeit abhangig von der freien

Gi bbdschen Ak t iqv@ (Abb.u2flig).sDeenrt hBé pi &g der freie
Aktivierungsenthalpiep G ist der Energiebetrag, der Uberwunden werden muss, damit die
Reaktion startet.

Tabelle2-1 zeigt mittelsFactSagé.4'%e r r e ¢ h 4Werte &ir dip Baufigsten Phasen dieser
Arbeit.

Tabelle 2-1: Freie Gi bbé6 slpidfardi@am hdutigstgnsaeftreteriden Phasen bei 651

Phase g6 [kI*mol?] Reaktiorsgleichung
pro mol Fe, Cr
Cnr0O3 -443,01 Cr ‘H’T O, A p ¢ Cr03
FeCrO4 -382,61 p.Fe+s Cr+¢ OA e FeCpOs
FeOs -290,97 Fe +o T O, A p ¢ FeOs
Fe&sOq -271,32 Fe +c ;O A e F&04
FeO -204,66 Fe +¢ O; A FeO
CrsSs -145,36 Cr+¢ SSAr, CrsSs
FeS -105,47 Fe+r S A FeS

4



2 GRUNDLAGEN ZURHOCHTEMPERATURKORROSDN

2.2 Initiale Korrosion
2.2.1 Adsorption un@opdaxie

Der initiale Angriff reaktiver Gasmolekiile auf eine saubere Metalloberflache kainaiin
Schritte unterteilt werdén

a) Adsorption(Ansammlung von Gasotekilen an der Metalloberflache)

b) Keimbildung der Reaktionsprodukte, z.B. Oxid oder Sulfid, mit lateralem
Keimwachstum bis zu einer geschlossenen, kontinuierlichen Korrosionsschicht

c) Wachstum der Oxidschicht senkrecht zur Probenoberflache

Kofstad® bestimme die durchschnittliche Zeit bis zu der Bildung einer Einzelsthich
adsorbierten Gases auf einer sauberen Metalloberflache mit 1,5 st ®ruck und bei
Raumtemperatur. Um die Reaktion des reinen Metalls mit einem Reaktionsgas betrachten zu
konnen, musste jede Probe demnach konstant im Vakuum mit einem Druckp atni
aufbewahrt und aufgeheizt werden. Da dies in keinem Korrosionsexperiment dieser Arbeit
gewahrleistetvar, ist davon auszugehen, dass das Metall bereits eine diinne Oxidschicht durch
die Umgebungsluft besessen hat.

Zur Betrachtung des Einflusses diarritorientierung ist es hingegen irrelevant, wodurch die
initiale Oxidschicht gebildet wurde. Atome an der Oberflache eines Kristalls lmestméNatur

aus weniger Nachbarals die Atome im Inneren des Kristallverbundes. Aufgrund des
Bestrebensdiese fehlendefreien Bindungen zuwschlie3enweisen sie eine hohe Reaktivitat

auf. Daraus resultiert, dass Orientierungen der Ferritkrner mit einer hoheren Atomdichte
tendenziell mehr Bindungen zum reaktiven Gas eingehen und somit mehr Keime an
Korrosionsprodukten bilden. Ferrit kristallisiert im kubisch raumzentrierten (krz) Gitter. In
Tabelle2-2 ist die Besetzungsdichte der drei Basisebenen inGkter dargestellt. Die hochste
Besetzungsdichte hat demnach di20)-Kristallebene

Tabelle 2-2: Besekzungsdichte der Basisebenen im keBravais-Gitter

Kristallebene Anzahl Atome N  Flache in & Besetzungsdichte N*a
100 1 1 1

110 2 1,41 1,41

111 0,5 1,73 0,29

a- Gitterparameter

Die Anordnung der Atome des Ferritatin der initialen Korrosion einen Einfluss auf die
Anordnung der Atome der KorrosionsprodukiEogotaxi§. Boggs et at® findet kei der
Oxidation von Fe bei 220 b#50°C und einem Sauerstoffdruck zwischen 0,13 und 1,3x10
atm (0,131 1,3 Pa)ls erste Phaseedkubisch& Magnetit passend zum kubischen Feraihd
nicht die in dem Partialdruck stabile Phase Ham&twél und CoheR? haben die Oxidation
von FeEinkristallen bei 200C betrachtet und stellten ein erhthtes Oxidvolumen fur die
niedrig indizierten Basisebenen (100), (11@du111) im Gegensatz zu hdher indizierten
Ebenen fest. Bei der Betrachtung vonrGelegierungen finden Leygraf und Hultquisals
erste Phase ein rhioedrisches (Fe,G)s mit epitaktischem Wadtum von
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(001)ke,cr203|| (110)1re bei 900K (627 °C)und 10° bis 10° Torr (1,3x10%*1 1,3x10 Pa)
Sauerstofbartiadruck und fur Legierungen mitlis 20 % Cr.

2.2.2 Heterogene Keimbildung und Ausscheidungsvorgénge

Sowohl die heterogene Keimbildung an der Oberflache als auch die Bildung von
Ausscheidungen entlang einer Korngrenze sind gleichermal3en eine Phasenreaktion wie die
Korrosion selbst und unterliegen demnach gleichermal3en der thermodynamischen Triebkraft.
Die Anderung der gesamten freien Bildungsenthalpie bei Keimbildungad
AusscheidungsvorgangepGesmuss negativ sein und setzt sich zusammett:aus

) (9]

Yo YO YO YO YO (2-8)

G T freie Volumenenthalpie (negativer Wert)freiwerdende Energie durch die
Phasenumwandlung undsrundvoraussetzung fir die Bildung von Ausscheidungen.

Ggeséttigte Matrix+Ausscheidurfg G(]berséttigte Matrix

pGh T freie Enthalpie der Phasengrenzflache Matrix/Ausscheidung (positiver Wert),
Energiekosten fur den Aufbau einer Phasengrenze zwischen Matrix und Ausscheidungen,
erhoht den Betrag vamp Ges

G mi freie Gitterverzerrungsenthalpie (positiver Wert), Energieédo fur die
Gitterverzerrung zwischen Ausscheidung und Matrix, erhéht den Betragp Gag

P Ger T Einsparung freier Enthalpie bei Keimbildung der Ausscheidungen an Gitterdefekten
im Vergleich zu homogener Keimbildung (negativer Wert)

Abbildung 2-2 stelt die drei ersten Energieterme der Gleich@&§ in Abhangigkeit vom
Teilchenradius grafisch darZur Vereinfachung wird naherungsweise von einem
kugelférmigen Teilchen mit dem Radiusausgegangenp Ger und o G nverhalten sich
proportional dem Keimradiusgp Gn ist abhangig von der Oberflache des Keims. Die Summe
aller drei Energieterme stellt dip GesKurve dar. Es wird deutlich, dass bis zu dem kritischen
Keimradius r* die freie Enthalpie der Phasengrenzflache und die freie
Gitterverzerrungsenthalpie shonierend sind, was bedeutet, dass Keime dieser Grof3e mit
P Ges> O theoretisch nicht existieren, d.h. nicht stabil sind. Erst wenn zuféllig der kritische
Keimradius Uberschritten ist, ist der Keim bzw. die Ausscheidung stabil.
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Abbildung 2-2: Anderung der freien Enthalpieterme mit dem Teilchenradius die freie
Akt i vierungsent h'ahgpgebenentsommen aus Birgdfl s @G

Die freie Aktivierungsenthalpigo @ (beschrieben migp Gin Abb. 2-2) bestimmt maf3geblich
die Keimbildungswahrscheinlichkeit. Die Keimbildungsratekann mit dem Ansatz der
ArrheniusGleichung beschrieben werden

y (2-9)

6% Q

und zeigt deren Abhangigkeit von der freien Aktivierungsenthalpie sowie von der universellen
Gaskonstant® und der Temperatur.
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2.3 Wachstumsgesetze
2.2.1 LineareNVachstumskinetik

Die Rate der Korrosion kann am einfachsten Uber den Massezuwachs einer Probe oder die
Dicke der gebildeten Korrosionsschichten und deren Dichte bestimmt werden. Jedes

kontinuierliche Schichtwachstum erfordert den Transport von Gasmatekiife Metall oder

von Metallionen zum Gas. Ist einer dieser beide Massetransporte unabhangig von der
Schichtdicke, stellt sich eine lineare Wachstumskinetik mit der linearen Ratenkonsgémte k

d Qo (2-10
(X1 Schichtdicke bzw. Massegewirtr, Zeit).

Am haufigsten tritt eineineare Wachstumskinetiei einer stark porésen Kisionsschicht

auf, in derder Gastransport Uber die ausreichend grof3en Poren erheblich schneller ist als die
Diffusion von Metall und Gasionen durch die Schickine lineare Wachstumskinetik kann
ebensodurch kontinuierliches Abplatzen der Korrosionsschicht wahrend des Experiments
entstehen

2.2.2 Parabolische Wachstumskinetik

Istdas Schichtwachstum la#éingig von der Schichtdicke uiffusion die einzige Moglichkeit

des Massetransportstellt sicheine parabolische Wachstumskinetik mit der Ratenkonskante
ein’?

® Qo (2-11)

Die parabolische Wachstumskinetik wurde erstmals von Tamfhaexperimentell
nachgewiesen. Basierend auf einer parabolischen Wachstumskinetik und der Annahme reiner
Gitterdiffusion (siehe Kap. 2.3) hat Wagner 1951 ein erstes Oxidationsmodell aufgestellt.
Nach seiner Theorie ist die Diffusion von Metallionen, Gasionen und Elektronen der
geschwindigkeitsbestimmende Schritt. Voraussetzung fiir diese Theorie ist eine kompakte und
anhaftende Korrosi@schicht sowie isotherme und isobare Umgebungsbedingungen. Die
Metallionen und Elektronen diffundieren von déetallgrenzflachezur GasgrenzflacheDie
Gasionen diffundieren in umgekehrter Richtung. Gleichzeitig mit der Auswartsdiffusion von
Metallkationen missen Leerstellen in die umgekehrte Richtung diffundiéfdab. 2-3).
Wagner unterscheidet drei Falle des Schichtwachstums

a) Die Diffusion der Gasionen ist schneller als die der Metallkationen, sodass die Schicht
an der Grenzflache zum Metall wéachst. Bsp(ze

b) Die Diffusion der Metallkationen ist schneller als die der Gasioretgss die Schicht
an der Grenzflache zum Gas wéchst. Die schnelle Kationendiffusion erzeugt Leerstellen
im Metall, die bei ausreichender Konzentration zu Poren kondensieren kénnen. Bsp:
Cr0Os3

c) Die Diffusion der Elektronen isgeschwindigkeitsbestimmendie Schicht kann an
beiden Grenzflachen wachsen. Bspi@Gyl
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Abbildung 2-3: Oxidationsmodell nach Wagner modifiziert nach Burgel®

Zwischen dem @Gleichgewichtsdruck je Phase und dem Sauerstoffpartialdruck des Gases

pO. baut sich Uber die Schiahtke X ein Gefalle aufln umgekehrter Richtung baut sich ein

Gefalle der Aktivitat des Metalls auber daraus resultierende Gradient des chemischen
Potentials bildet die Triebkraft fir den gerichteten Diffusionstransport.

2.2.3 Diffusion in Oxidschichten

Die Hochtemperaturkorrosion von Metallen verlauft im haufigsten Fall nach deabglischen
Wachstumsgesetz atlessen geschwindigkeitsbestimmender Prozess die Diffusion ist. Ohne
diese Platzwechsel der Atome kdme jede Reaktion zu einem Korrosionsprodulareyed &h

Edukten unmi
beschrieben werdéh

Qo 0

0 .. =
Qw 00

ttel

bar

zum Er |

egen.

Di e

(2-12)

Di

(J7 MaterieflussD 1 Diffusionskoeffizientci Konzentrationxi WegkoordinatelNi Anzahl

der diffundierten AtomeA i betrachtete Diffusionsflachej Zeit)

Der MaterieflussJ ist proportional zum Konzentrationsgradientelo/dx entgegen der

Diffusionsrichtung und beschreibt die Anzahl der TeilcNedie sich in einer bestimmten Zeit

t durch eine definierte Flache die senkrecht zur Diffusionsrichtung liegewegen.

ffus

Zwar ist neben der Diffusion in der Oxidschicht auch die Diffusion im Reaktionsgas ein

entscheidender Faktor. Aufgrund der kontinuierlichen Gaszufuhr wahrend der Experimente
kann diese jedoch vernachlassigt werden, weshalb im Folgenden nig Biffusionsarten in
einem Festkorper eingegangen wird. Die Beschreibung erfolgt anhand des Buches
Hochtempesturwerkstofftechnik von Biirgé.

Intersitielle Diffusion auch Zwischengitterdiffusionintersttielle Diffusion findet auf

Zwischengitterplatzen stattnd betrifft bevorzugkleine Atome oder loneywie beispielsweise
H, N sowieC. Die Aktivierungsenthalpigo G fir die interstiielle Diffusion ist die thermische
Energie. Mit steigender Temperatur, d.h. héherer thermischer Energie im System, nimmt die
interstitielle Diffusion folglich zu. Zur intergtiellen Diffusion gehort auch die Diffusion tGber
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nicht besetztanterstitiellePlatze im Kristallgitter. Die F©xide beispielsweise bestehen i.d.R.
aus einehexagonal dichtesten PackumglP®) odereiner kubisch dichtesten Packukd®) der
grofR3en Sauetsffionen mit Metallionen innterstitiellenPlatzen. Aber nur ein Bruchteil dieser
interstitiellenPlatze ist regular besetzt, sodass Uber die freien Platze Diffusion stattfinden kann.

Gitterdiffusion auch LeerstellendiffusionGitterdiffusion findet aufregularen Platzen im
Kristallgitter statt. Im Gegensatz zumterstitiellen Diffusion bendtigt die Gitterdiffusion
Leerstellen im Gitter, deren Anzahl stark temperatad kompositionsbhéangig ist. Aufgrund

der zusatzlich bendtigten Leerstellen ist digiierungsenthalpie der Gitterdiffusion hoher als
die der interstitiellen Diffusion. Zuséatzlich hangt die Aktivierungsenthalpie von den
Bindungskraften des Gitters ab. In den dichtest gepacktenukid hdRGittern ist die
Gitterdiffusion beispielsweiseahgsamerals im weniger dicht gepackten kitter. Man
unterscheidet die Gitterdiffusion in Selbstdiffusion, z.B. Fe in metallischem Fe, und
Fremddiffusion, z.B. Cr in metallischem Fe.

Diffusion entlang von Versetzungslinieversetzungslinien sinéindimensionald=ehler im
Kristallgitter. Die Diffusion ist besonders an Versetzungslinien beglnstigt, da die
Aktivierungsenthalpie fur einen Atomplatzwechsel gemindert ist. Die Versetzungsdichte ist
hauptséchlich von den &rnen Spannungen im Materialden auf3eren mechanisclsmwie
chemischerkinflissen abhangig.

KorngrenzendiffusianGrof3winkelkorngrenzen bilden einen Hauptweg der Diffusion. Sowohl
die Diffusion entlang von Versetzungslinien als auighKbrngrenzendiffusion bentgg nur
eine Aktivierungsenthalpie von 08,7 der Aktivierungsenthalpie der regularen Gitterdiffusion.

10
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2.4 Struktureller Aufbau von Korrosionsschichten im Querschliff

Um die gebildeten Korrosionsschichten zu charakterisieren, wird deren Aufbau strukturell in
verschiedea Zonen eingeteilt (Abb.-2). Die Grenze bildet die ehemalige Probenoberflache.
Der Anteil der Korrosionsschicht, der Uber die Lage der ehemaligen Probenoberflache
hinauswachst, wird alsiul3ere Korrosionszonbezeichnet. Fur die Bildung der aul3eren
Korrogonszone missen Metallionen aus dem Grundmetall heraus diffundieren. Der Anteil der
Korrosionsschicht, der unterhalb der ehemaligen Probenoberflache liegt, windnats
Korrosionszondezeichnet. Das Volumen der inneren Korrosionszone ist gleichzusetzen mit
dem Materialverlust. Korrosion die in das Grundmaterial eindringt, ohne die Metallgrenzflache
zu verschieben, d.h. Materialveranderungen wie beispielsweise die Bildung einer anderen
metallischen Phase oder die Bildung von Ausscheidungen, wirdntdeme Korrosion
bezeichnet. Im gezeigten Beispiel in Abk4 #itt die interne Korrosion nur lokal auf.

AuBere
Korrosions-

zone

Ehem.
Proben-
oberfliche

Innere
Korrosions-
zone

Interne
Korrosions-

zone
50 um

Abbildung 2-4: Struktureller Aufbau einer Korrosionsschicht im Querschliff

Fur die Proben dieser Arbeit treten in der aul3eren Korrosionszone hauptsachlich die Phasen
Hamatit, Magnetit und Troilit auf. Die innere Korrosionszone kanhFe aus Magnetit und

Troilit und fur Crhaltige Legierungeraus Magnetit mit Cr und Troilit mi€r sowie Chromit
bestehen. Die interne Korrosionszone besteht a&r€ichen Ausscheidungen, die fur Fe13Cr

als Murchisit bestimmt wurdenm Fe existiert in den Proben dieser Arbeit keine interne
KorrosionszoneDie auftretenden Phasen sind in Tabell8 Aufgelistet und werden im
Folgenden kurz beschrieben.

H2 ma t -FeOs, Kdoundstruktur, trigonales Kristallsystem. Die-l@hen bilden eine
hexagonal dichteste Kugelpackung. Die*Henen sitzen in den Oktaederliickan,dieser
Lucken sind beset#t

Magnetit: FeOa, inverse Spinellstruktur, kubisch dichteste Kugelpackung denén mit Fé*
zu Y in den Oktaederliicken und®Fezu ¥ in den Oktaederliicken unq,, in den
Tetraederliicket.

Ma g h e mire®3 Kristallstruktur wie Magnetit, aber mit Leerstellen deh Oktaederplatzen

11
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Wastit: FaxO, kubisches Kristallsystem, NaStruktur mit kubisch dichtester Kugelpackung
der Sauerstoffionen und Fan Oktaederliicken, an Fe untersaftigt

Chromit: FeCyOa, Spinellstruktur, kubisch dichteste Kugelpackung ddo@n mit Fé* in
den Tetraederliicken und €rin den OktaederIUckerpw der Tetraederliicken und % der
Oktaederliicken sind besetzt

Troilit: FewxS, auch als Pyrrhotin bezeichnet, hexagonales Kristallsystem, leichte
Untersattigung des Fe, die variieren k&nn

Murchisit: CeSs, trigonales Kristallsystem, Raumgruppel®, NiAs-Uberstruktuf®

Tabelle 2-3: Strukturparameter der Reaktionsprodukte

Phase ICSD- Raumgruppe  Kristallsystem Gitterparameter i
Eintrag

FeO (Wistit) 27 237 "Odoa Kubisch a=4.30(4)

UFe0Osz(Hamatit) 161 290 Yoo Trigonal a=5.03599(3),
c=13.7816(9)

FesO4 (Magnetit) 165 105 "oQa Kubisch a= 8.405(5)

FeCprO4(Chromit) 171 121 "oaa Kubisch a=8.3765(2)

UFe (Ferrit) 631 727 ‘Oda Kubisch a=2.861(1)

FeS (Troilit) 31963 0o Hexagonal a=5.962(2),
c=11.750(3)

Die Crreichen Oxide und Sulfide sind ausschlief3lich in der inneren Korrosionszone zu finden,
sodass die CYerteilung als Marker fur die ehemalige Probenoberflache herangezogen werden
kann. Ursache dies@r-Immobilitat ist die nétige Aktivierungsenergie einesl@ns flr einen
Platzwechselvorgang. Nach Azardffst der energetisch gunstigste Diffusionsweg in einer
kubisch dichtesten Packung abwechselnd tber TetraeddrOktaederliicken, da nur diese

sich eine Seite teilen. Ein Diffusionsweg zwischen gleichartigen Liicken ist moglich, kostet
aber mehr Energie. |I8chzeitig ist nach Cox et &.der Sprung von einer Tetraederliicke in
einer Oktaederliicke mit einem Energiegewinn verbunden, da @klaeken grofRer sind.

Jeder Sprung von einer Oktaederliicke in eine Tetraederliicke kostet den gleichen Betrag an
Energie. Dieser Energiebetrag ist elementabhangig und fur Dunitz und*Q@ligeBasis zur
Berechnung der Differenz in der KristallfeRit abi | i si erungsenergi e [
Oktaeder und TetraederllckerDie Differenz in der KristallfeleStabilisierungsenergie flr
Ubergangsmetalle in Spinellen ist von Dunitz und Grgébernommen und in Tabellef
gezeigt.

Tabelle 24: Differenz in der Kristallfeld-St abi | i si erungsenergi e-undpKFSE) zwi s
Tetraederliicken fir ausgesuchte Ubergangsmetalle in Spinelleantnommen aus Dunitz und OrgéP

lon Tist Ve Cr¥* Mn®* Fe¥*, Mn%* Fe&* Co®* Ni#* Cu*
pPKFSE 69 128 37,7 228 O 4 7,4 20,6 15,2
kcal*mol?

12
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Die fir diese Arbeit relevanten Kationen sind®'CIF&* und Fé*. Aus dem ®@KFSE
deutlich, dass Gt im Vergleich zu beiden FKationen wesentlich mehr Energie benétigt, um

von einer Oktaedetin eine Tetraederlicke zu springen, weshalb die Diffusion insgesamt fur

Cr** energieaufwandiger ist als fur Fe. Von den beidedK&onen ist F& gegentber Fé
bevorzugt . DZéist Ogeddass Béoling Ener§ieaufwand zwischen Tetraeder

und Oktaederlicken springen kann und folglich am leichtesten diffundiert.

13
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2.5 Korrosion in schwefelsauerstoffhaltigen Gasatmosphéaren
2.4.1 Eisen

Unter einer reinoxidierenden Atmosphéare stellt sich auf reinem Fe ein dreiteiliges
Schichtsystem ein mit B8z an der Grenze zum Gas, gefolgt von@®xund FeOQ(vgl. oberste
Grafik in Abb.2-8) entsprechend des Stabilitdtsdiagramms in AbbildssgFeOist ab 570°C
stabil.

Fe - 02
7 bar Gactsy
1000 T T T T T T - .
Gamme-Fe + FeOQ
900 o
[0]
L =
@)
800 @’
w
Alpha-Fe + FeO 6
700 | 2@
o ®
600 w w
+ +
S| o
500 | A
Alpha-Fe + Fe,O
400 | ? o
300 L L L
0 0.1 0.2 0.3 0.4 05

0,/(Fet+0,) (mol/mol)
Abbildung 2-5: Stabilitatsdiagramm Fe-O2 berechnet mit dem ProgrammFactSageVersion 6.4

Die Korrosion von reinem Fe und fEegierungen mieinem Masseanteil vomaximal 3%
Legierungselementen fBchwefeldioxid §O) verlauft grundséatzlich sehr ahnlich zueinander.
Mehrere Studien zur simultanen Oxidation und Sulfidierung von reinem Fe wurden in den
letzten Jahrzehnten verdffentlicht. Im Temperaturbereich zwischen 500 °C und 1000 °C
beobachteten alle Autor&?* eine &ahnliche Struktur der Korrosionsschichten, die
exemplarisch nach Gesmuridiin Abbildung 2-6a dargestellt ist. Die Struktur besteht aus
Sulfiden an der Grenzflache zum Metall, gefolgt von einer feinkdrnigen -Sulitd-
Mixschicht und einer Duplexstruktur aus Oxid wund Sulfiden. Nach langeren
Auslagerungszeiten kommt eine sulfidfreien Oxidschaelg Magnetit und dartber liegendem
Hamatit an der Grenzflache zum Gas hinzu. Die umfangreichste Studie wurde von Flatley und
Birks®® durchgefiihrt, die die Korrosion von reinem Eisen unter Inertgasen mit verschiedenen
SO-Anteilenzwischen 600C und 1000 °C untersuchten.

14
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b) Fe-S-0, 923 K
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Abbildung 2-6: Exemplarisch dargestellte Korrosionsschichtauf Fe unter SQ nach Gesmundé* (a) und
Stabilitatsdiagramm von Fe in Abhangigkeit von $ und O:-Partialdriicken bei 650°C, berechnet mit
FactSage6.4'%, Gleichgewichtsgaszusammensetzung dieser Arbeit inkl. SQQuadrat) und ohne SQ (Kreis)

(b)

Alle betrachteten Studien beobachten ein parabolisches Wachstunkameakten Schicht,

die sich jedoch haufig durch Sulfide, vornehmlich FeS, in direktem Kontakt zum Metall ablost.
Schwefel muss also tief in die Korrosionsschicht eindringen. GileWiolter® und
Gesmund® gehen von einer Auswartsdiffusion von -Rationen als geschwindigkeits
bestimmenden Schritt aus und beschreiben den Korrosionsprozess als simultane Reaktion von
Fe mit SQ. Gesmund® schlussfolgert weiter, dass die Aktivitat des Fe an der Oberflache der
Korrosionsschicht entscheidend dafiat, iwelche Phasen gebildet werden, obwohl die
Gaspartialdricke die Bildung von Sulfiden nicht zulassen. Dennoch existieren Sulfide auch in
Kontakt zum Reaktionsgas. Diese Sulfide sind dann nicht im Gleichgewicht mit der Gasphase
und sollten sich entwederne&der zu Oxid umwandeln oder bei abnehmendeAlwitat von

Oxid uberwachsen werden. Gilewi¢olter’>* schlussfolgert allerdings, dass es keinen S
Transport durch die gesamte Schicht gibt, sondern die Sulfide aneterséhicht zum Metall

initial oder durch Zersetzung der abgeplatzten Schicht entstehen, ein Transport ¥on SO
Molekilen durch Risse und Poren sei aber mdglich.

Abbildung 2-6b zeigt das Stabilitatsdiagramm von Fe in Abhangigkeit venugd Q-
Partialdriicken bei 650°C berechnet mittelfFactSage6.4'®. Die eingetragenen Punkte
entsprechen den Partialdriicken f@s und S berechnet mitFactSage6.4'® aus der
Gaszusammensetzungjt einem Volumenanteion 0,5% SQ@ und 99,5% Ar, die in dieser

Arbeit verwendet wurde. Die quadratische Markierung entspricht der Hohexden® S-
Partialdriicke im Gleichgewicht: PG 2,026x1¢ Pa, pS=2,026x1¢F Pa,

pSQ; = 3,04x10* Pa und pS@= 506Pa. DieKreismarkierung entsprictder Hohe der @ und
Se-Partialdriicke ohne S0n der Berechnung: p&= 3,039x10° Pa, p$=1,013x1C° Pa, und

pSQ = 0,506 kPa. Es wird davon ausgegangen, dass im verwendeten experimentellen Aufbau
keine SQ-Bildung mdglich ist, da die Reaktion

P

i %5 oo (2-13)
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sehr langsam verladft Die stabile Phase mit der in dieser Arbeit verwendeten Gasatmosphéare
ist somit FeOs. In der sich ausbildenden Korrosionsschicht stellt sich von der Grenzflache zum
Gas bis zur Grenzflache zum Metall ein abnehmender Sauerstoff zunehmender
Schwefelgradient ein. Verfolgt man diesen Weg im Stabilitdtsdiagramm in2Akibsind die
weiteren Phasen E©®s und FeS zu erwarten.

2.4.2 Mit Cr legierte Stahle

Die Hochtemperaturkorrosion von J&-Legierungen in Sauerstoff ist in ihrer
Erscheinungsform stark vom @ehalt abhangig. Abbildung-7 zeigt eine schematische
Darstellung der Korrosiaschichten fur verschiedeMassaanteile Cr Bis 9% Cr kommt es
zu einer geschlossenen Schicht ausOgeund (Fe,Cr)Os. Bei 16 % Cr besteht die
Korrosionsschicht nur noch aus Oxidinseln, dafir aberemer héheren Anzahl oxidischer
Phasen: F©s, FeO4, FeF@.xCrO4 und CpO3 zwischen den Oxidinseln.

Fe,O4
o
—
/ FeO™ " re
Fe,04
Fe O,
-_~FeO

107 [~ / Fe-2Cr Fe/Cr oxide

Fe, O
STy (Fe, 0,0,

108 [~
Fe-9Cr
F63O4 T 7L F9203
109 - B AN
X Cr,0O.
/ KRS M3

0. 9.0.9.¢

Fe-16Cr

Parabolic rate constant (gZcm-4s-1)

Fe Fe(Z,,OCrXO4

10-10 —

_——Cr,0,
N~ | mmmEm :

Fe-28Cr

101 L 1 1 1 1 1 1 I | ]
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

Alloy chromium content (wt%)

Abbildung 2-7: Korrosionsrate und Schematische Darstellung der Korrosionsschicht von FEr-
Legierungen in Abhangigkeit vom CrGehalt bei 1000°C und 0,13 atm Q [entnommen aus ASM?|

Die Korrosion von Eisen in schwefelnd sauerstoffhaltigen Atmospharen zeigt hohere
Korrosionsraten und einen hoheren Matiérlust gegeniiber Atmospharen ohne Schiefel
Zur Erh6hung der Bestandigkeit der ferritisclhegierungen in oxidierender Umgebung wird
Chrom als haufigster Legierungsbestandteil aufgrund der Bildung einer schitzemdemé&n
Oxidschicht eingesetzt.

Andersen und Kofstdfihaben die Reaktion von reinem Cr in 1 atm $6 800°C, 1000°C
sowie 1200°C untersucht und beobachteten eimeischichtiges System ausOg an der
Grenzflache zum Gas und Gr&n der Grenzflache zum Metall. Sie schlussfolgerten eine
simultane Reaktion von Cr mit Schwefel und Sauerstoff:
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2 GRUNDLAGEN ZURHOCHTEMPERATURKORROSDN

X061 oYOO ¢6i0 001 Y (2-14)

Mrowec et af® untersuchten die Sulfidierung vée-Cr-Legierungen mistoffmengenantesin

Cr zwischen 0,35 bis 74 % Cr im Temperaturbereich zwischenb®@000°C in einer
Atmosphére auseinem S-Dampf. Unabhangig vom &gehalt zeigte sich parabolisches
Wachstum. Bizu einemStoffmengeanteil von 2% Cr entstand reines E€, Legierungen
mit groReren GAnteilenzeigten Mischungen aus den Phasen&eFeFexCrSs und CpSs.
Was Mrowec et al® nicht beobachteteader beschreibersind Cr-S-Ausscheidungen in den
Korngrenzen des Grundmaterials.

Choi und Stringéf untersuchten das Abplatzen der Korrosionssceicuif verschiedenen Fe
Cr-Legierung wéahrend der Korrosion in gering2n und hohen $Partialdriicken. Nach 100
zeigte besonders Fe20Cr eine abplatzende Korrosionsschichtr@it p®asowie eine starke
interne Korrosion mit G6-Ausscheidungen bis zu 1im Eindringtiefe. Mit einem & = 1 Pa
zeigte sich keine interne Kwosion. Abbildung?-8 zeigt die Entwicklung der Mikrostruktur der
Korrosionsschicht auf Fe20Cr, ausgelagert bei @ einer COCO-SO-Ar-Atmosphare
mit pO; = 10%2Pa und ps= 10 Pa von 25 h bis 150 In. der Atmosphéare mit pO= 10%2Pa
und pS = 10 Pa zeigte sich interne Sulfidierung und Oxidierung sowie eine Unterteilung der
Korrosionsschicht in eine Feiche aufRere un@r-reichere innere OxidschichDie in dieser
Arbeit verwendetenPartialdriickeliegen unter den Partialdricken von Choi u&dringer
zwischer2,026x1P a @O p3, 0%Paund Y013x1HO pOS 2, 0%Pa (vl Abb.
2-6Db).

Epoxidharz
o A
CI‘203 — ' &
. )] D ® § Crreiches Oxid S )
TN | e V;
Sulfid Oxid e
U -O
Metall ‘% Sulfid
a)25h 10um 1) 100 h 10 um
’\_ﬁfw’\/_’_
- ® Fe-Oxid °o®
e ™|
& Crreiches Oxid ™ .
a/ f :
-4 Oxid '. ~\ N . A Fe-Cr-Oxid
AJ g lf d Q Cr-reiches Oxid
c) 150 h o 20 pm |1 d) 150 h 250 pm

Abbildung 2-8: Schematisch dargestellteEntwicklung der Mikrostruktur der Korrosionsschicht auf
Fe20Cr, ausgelagert bei 956C in einer CO-CO2-SOz-Ar -Atmosphére mit pOz = 10%2Pa und pS = 10 Pa:
a) 25 h, b) 10th, c+d) 150 h, modifiziert und entnommen aus Choi und Stringef®
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2 GRUNDLAGEN ZURHOCHTEMPERATURKORROSDN

Pillis und Ramanath&h untersuchten den Effekt der Voroxidierung mit anschlieRender
Auslagerung unter 20 H,S im Gasvolumen an einer Fe20iagierung bei 800C. Es zeigte

sich, dass die Voroxidierung das Korrosionsverhalten lediglich verzogert. Nach einer
Inkubationszeit von B entsprach die Korrosionsrate der der nicht voroxidierten Probe.

Yu et al*2 untersuchte die Korrosion einer Fe9@mgierung bei 650C in einer Atmosphére

aus Ar mit einem Volumenanteil von 20 CQ, 20% H20 und variablen S©Anteilen von

0,1, 0,5 und 1 %. Ohne SGildeten sich kompaktEe-Cr-Oxide. Die Zugabe von SQuhrte

zu einer lokalen Bildung von &3 mit Bildung von Oxidinseln und einer internen Korrosion

von CrS-Ausscheidungen. Yu et &.erklaren die lokale Bildung von &ds in SO-haltigen
Atmospharen damit, dass S die Korngrenzen der &uf3eren Oxide belegt und somit die Cr
Diffusion behindert. Ein Auflosen der bereits gebildetenOziSchicht wird dadurch
verhindert.

Huczkowski et af? analysierten den martensitischen F&ahl (Masseanteil Gron 9 %) in

den Gasatmospharen -AO, Ar-CO, und ArCO-O2 jeweils ohne und mit 0,%
Volumenanteil S@bei 550°C fur 1 bis 1000 Auslagerungszeit. Die Korrosionsraten des P92
in den Gasatmosphéaren mit S@Waren alle hoher als die der Gasmischungen ohne O
Sulfide wurden an der ehemaligen Probenoberflache beobachtet, wahr8ntfider an der
Grenzfiche zum Metall lokalisiert wurden. Huczkowski et®agehen von einer initialen
Reaktion von Fe mit S£aus nach der Formel:

L'OQ ¢YOO 'O ¢OQY (2-15)

Die FeSulfide an der ehemaligen Probenoberflasheden interpretiert als ein Rickstand
dieser initialen Reaktion. Sie konnten jedoch nicht klaren, ob d&ufide an der Grenze zum
Metall wéhrend eines ersten Prozesses oder im Verlauf der Korrosion durch direkten Transport
von SQ durch die Korrosiorschicht gebildet wurden.

Die vorgestellten Studien verdeutlichen, dass die Korrosion iph@&ffigen Atmospharen auf
FeCr-Legierungen zwar von Interesse ist, eine systematische Studie mit Modelllegierungen
angelehnt an die verwendeten Legierungen und esadistischen Temperatur aber fehlt. ie

hat zur Folge, dass die ablaufenden Prozesse nicht eindeutig geklart vkérdeen Die
vorliegende Arbeit versucht diese Liicke zu schliel3en.
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3 EXPERIMENTELLE DURCHFUHRUNG

3 Experimentelle Durchfiihrung

3.1 Versuchsparameter

Heutige OxyfuelVerbrennungskraftwerke arbeiten bei einer Dampftemperatur von caC620

Zur Steigerung des WWkungsgrades und somit Verringerung der Schadstoffemissionen ist eine
Erhohung der Dampftemperatur auf 6&Dbis 700°C vorgesehen. Ziel ist die Untersuchung

der heutzutage eingesetzten Stahle auf die Verwendung im ersten Temperaturerhbhungsschritt
auf &®0°C, weshalb alle Experimente bei einer konstanten Temperatur voriC650
durchgefuhrt wurden.

Der Gasdurchfluss betragt fir alle Experimente laborbedingt,téniin 1. Diesen Wert an

die Realitat in einem Kraftwerk anzupassen scheitert, da der €ad#uverbrennungsseitigen
Korrosion an den Uberhitzerrohren schwer zu bestimmen ist. Die Gaszusammensetzung betragt
fur alle Experimente 8 % Schwefeldioxid und 99 % VolumenanteilArgon bei 650°C. Ziel

ist die Untersuchung der Korrosion durch ;S@lle Experimente fanden unter bar
Absolutdruck statt. Aufheizen und Abkuhlen der Proben fand abweichend von der ISO/CD
21608 unter 1006 Argon statt, um die herbeigeflihrten Korrosionsprodukte eindeutig auf die
Prozesstemperatur von 6%50 zurickfuhrerzu kbénnen.

Um den Einfluss von S{auf die Korrosiorunter kinetischen Aspektdretrachten zu kénnen,
wurden Experimente mit verschiedenen Auslagerungszeiten durchgefihrt. Experimente, die
12 h oder langedauertenfanden groéf3tenteils im Rohrofen st&kperimente mit weniger als

12h Auslagerungszeit fandeim einem Infrarotlichtofen statt. Zusatzlich wurdeim situ-
Korrosionsexperimente am Synchrotron (BESS¥EDDI Beamline) durchgefihrt, die mittels
energiedispersiver Rontgendiffraktion verfolgt @en. Alle korrodierten Proben wurden
hinsichtlich ihres qualitativen und, wenn mdglich, quantitativen Phasenbestandes im
Querschliff untersuchtEin Ubersichtsschemdieser Promotion inklusive demrerwendeten

Ofen, Materialien und Auslagerungszeitshin Abbildung 31 dargestelit.

Korrosion in 0,5 % SO, und 99,5 % Ar bei 650 °C

3

Initiale Korrosion Fe Fe2Cr Langere Korrosion
Modelllegierungen + Fe9Cr, Fe13Cr Modelllegierungen +
Modellgase Modellgase
SO, + Ar ;
In-Situ
Infrarot-Lichtofen 2 min = 500h Rohrofen .
Reaktionskammer
in<t< <t<
2min<t<12h 12 h<t<500h 0s<t<24h

4 ¥ L 2

Mikrostruktur: Lichtmikroskopie, REM, ESMA, FIB, TEM, APT
Kristallstruktur: XRD, EDXRD, GI-XRD, EBSD, XANES
—> Qualitativer und Quantitativer Phasenbestand, Schichtdicke, Materialverlust

Thermodynamische Simulation: FactSage

Abbildung 3-1: Ubersichtsschemader Promotion hinsichtlich Materialien, Gerate und Analysemethoden
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3 EXPERIMENTELLE DURCHFUHRUNG

3.2 Charakterisierung des Probenmaterials

Ein Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Untersuchung des Chromeinflussedieairditiale
Hochtemperaturkorrosion unter simultan stattfindender Seitidgund Oxidation bei 650C.

Um gezielt den Einfluss des Chroms betrachten und bestimmen zu kénnen, wurden reines Eisen
und FeCr-Legierungen mit einem Massenanteil von 2, 9 uBi@1Chrom verwendet. Die €r

Anteile sind an technische Stahle angelehnt, die fur Kraftwerkskomponenten verwendet
werden. Das technische Aquivalent zu der Fe2Cr Modelllegierung ist deiStanf
hauptséchliclyenutztals Material fir Verdampferwandeu F&Cr der P92 und zu Fel3Cr der
VM12-SHC, beide hauptsachlich verwendet als Material der VerdamypfetUberhitzerrohre.

Es wurden Modelllegierungen mit einer ReinhgitMassenanteil vor 99.95% verwendet.

Die Modell |l egi erungen nsetranveetnalvons cdheer Weirrknsat
in 105x 105x 3mm groRBen Blechen gelieferfTabelle 3-1 zeigt eine Ubersicht der
verwendeten Materialien undhren Chromgehalt ermittelt durch Funkenemission
spektroskopie (FES). Die vollstandige chemische Analyse der FES befindet sich im Anhang

Die Bleche der Modelllegierungen wurden nach dem Walzen gegliht, um den Abbau von
Versetzungen zu beschleunigen. BAeendigung des Gluhprozesses wurdenBleche in

Wasser abgeschreclkdas Gefiige aller Modelllegierungen ist ferritisékbb. 3-2) und zeigt
besonders fur die Legierungen mit Cr viele kleine Poren in Form vamaspbn Punkten auf

den Bildern, was audine nicht vollstdndig ausgegaste Schmelze im Herstellungsprozess deutet.

a) Fe

e )

¢) Fe9Cr g0iin d) Fel3Cr 5 © - 7€ 50um

Abbildung 3-2: Mit Kdnigswasser geétzte Gefligebildeder Modelllegierungen Fe (a), Fe2C(b), Fe9Cr (c)
und Fel3Cr (d)

Die Korngrof3en wurden aus EBSEidern bestimm{vgl. Kap. 3.4.3 Beugungstechnikedg
Material wurden 3 bis 9 EBSD Bilder nach dem Linienschnittverfahersgewertet. Anhang

B zeigt die Korngrol3enverteilungen fur alle vier Modelllegierungeabele 32 zeigt die
statistischen Parameter jeder KorngréRenverteilung. Im Mittel hat Fe die gré3ten Kérner mit
rund 35 um. Die Korngréf3enverteilung von Eisen mit Chromanteil schwankt im Mittel
zwischen 15,21m und 20,4um.

20



3 EXPERIMENTELLE DURCHFUHRUNG

Tabelle 3-1: Ubersicht Modelllegierungen der Fa. Hauner Metallische Werkstoffe

Werkstoff Fe Fe2Cr Fe9Cr Fel3Cr
Cr-Gehalt in % 0,001+ 0,0002 2,01+0,005 9,58+ 0,085 13,65+ 0,035
Massenanteil

Gluhtemperatur in °C 750 700 700-800 800

Glihzeit in min 60 20 20-30 20
Technischer Stahl - T24 P92 VM12-SHC

Zur Untersuchung der &ferteilung und der Mikrostruktur wurde das GrundmatemnialHilfe

der Elektronenstrahlmikrosonde (ESMA) untersucht. Im Folgenden wird exemplarisch nur auf
die Fe9Cr Legierung eingegangen, die Daten der anderen Legierungen befinden sich im
AnhangC. Abbildung 33 zeigt exemplarisch die polierte Oberflache der Fel9€gierung

mittels Sekundéarelektronen (Abb-38) und Ruckstreuelektrond8SE (Abb. 33b). Im
Sekundarelektronenbild wird deutlich, dass das Grundmaterial helle erhabene Einschliisse (rote
Kreise) und dunkle Einschlisse (blaue Kreise) aufweist, die ausschliefilisbrnzentrum

und nicht an den Korngrenzen auftreten.

Tabelle 32: KorngrofRenverteilung der Grundmaterialien

Material N Mittelwert Standardabweichun Minimum Median Maximum
gesamt in um in um in um in um in um
Fe 76 35,4 23,5 4.2 31,3 112,6
Fe2Cr 245 15,2 16,9 3,8 7,1 97,5
Fe9Cr 239 20,4 12,9 0,5 19,3 87,8
Fel3Cr 628 16,2 23,8 3,8 6,0 152,0
O : $
O
O
a) Fe9Cr - SE e b) Fe9Cr - BSE - : ;
00006068 10 pm JEDOL 00006067 10 pm JEOL

Abbildung 3-3: ESMA- Analyse von Fe9Cr im Sekundérelektronenbild (a) und Ruickstreuelektronenbild
BSE (b)

Tabelle3-3 zeigt die chemische Zusammensetzung untersucht mittels Punktanalysea. Flr
und die LegierungenFe9Cr und Fel3Cr entspricht die Zusammensetzung der hellen
Einschlisse dieles Materialsselbst. Somit handelt es sich vermutlich nicht um separate
Einschlise im Material sondern Unregelmafiigkeiten in der Politur. Einzig in der Legierung
Fe2Cr weisen die hellen Einschliisse einen erhthtenu@d OGehalt auf. Bei allen
Modelllegierungen weisen die dunklen Einschlisse einen erhohtem@€ O Gehalt auf. Flr
eine Phasenbestimmungit dem 1um grof3en Elektronenstrahl der Mikrosonsied die
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3 EXPERIMENTELLE DURCHFUHRUNG

Partikel zu kleinund die Ergebnisse somit durch das Umgebungsmaterial verfalscht. Dennoch
l&sst sich schlussfolgern, dass alle Legierungen bereits vor der Korrosion kiesobl&sse
eines Cireichen Oxids in den Kornzentren auggen.

Tabelle 3-3: Mittlere chemische Zusammensetzung der Einschliisse Modelllegierungen

Material Einschluss Fein % Crin% Oin%
Massenanteil Massenanteil Massenanteil
Fe Hell 99,5 0,0 0,3
Dunkel 88,0+4,3 0,0+0,0 12,1+2,9
Fe2Cr Hell 82,3+0,7 12,2+0,6 46+0,9
Dunkel 87,6 +3,5 7027 34+18
Fe9Cr Hell 90,5+1,2 9,0+0,3 0,4+0,2
Dunkel 81,3+6,9 14,2 +3,7 35+25
Fel3Cr Hell 85,8+1,3 13,3+0,6 04+04
Dunkel 78,6 +5,2 16,9+2,2 26+1,8

Die CrVerteilung innerhalb dekodelllegierungnwurde mittels EDXElementkartierungen

in der Elektronenstrahlmikrosonde untersucht und exemplarisch an der Legierung mit dem
hochsten GiGehalt (Fel3Cr) in Abbildung-4 gezeigt. Die EDXElementkartierungewuler
andererModelllegierungen befinden sich im Anhabg

Alle Modelllegierungen weisen eimgeichmaRige CWerteilung der metallischen Matriauf.
Einzig die bereits naher beschriebener€gichen Ausscheidungen weisen einen hoheren Cr
sowie OGehalt auf.

Hoch

Abbildung 3-4: EDX-Elementkartierung von Fel3Cr

Die Harte derAusgangsmaterialien wurde mittels Vickersindentation am Gerat HSV 20 von
Shimadzu bestimmt. Je Material wurden 3 bis 6 Eindriicke mit einer Prufkraft voriN1000
genommen und 12 gehalten (vgl. Anhandt). Abbildung 3-5 zeigt die Harte der vier
Ausgangsmaterialien ansteigend mit dem Chromgebalt.genaue Chromgehalt wurde aus
den FESMessungenTabelle 31) entnommen. Der Anstieg der Harte mit dem Chyehalt
zeigt einen parabolischen Verlauf. Da Cr auf defPRdzen sitzt und keine Ausscheidungen
bildet, ist der Harteanstiegrimar auf Mischkristallhértung zurickzuflhreiin geringer
Einfluss entfallt auf die F€r-Oxidausscheidungen.
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Anteil Chrom [% Massenanteil]
Abbildung 3-5: Harte nach Vickers der Ausgangsmaterialien

Untersuchungen des Probenmaterials mittels Rontgenbeugung (XRD, Vgl. Kap. 3.4.3
Beugungstechniken) zeigen eine-Alvhangigkeit der Reflexpositionen und somit der
Gitterparameter der kubischen Kristallstruktdbbildung 3-6 zeigt die Veranderung der 2
ThetaReflexposition des 1X0und 200Reflexes des Ferrits Uber den-Gehalt. Die
Reflexpositionen beider Reke verringern sich mit steigendem-Gehalt. Da es sich um eine
Darstellung im reziproken Raum handelt, bedeutet eine Verschiebung der Reflexe zu
geringeren ZhetaWerten eine Zunahme der Gitterparameter. Dies ist auf den
GrolRenunterschieder Metallatore zurtickzufuhrenZur Bestimmung des Atomradius in
metallischer Bindung kann der Bindungsabstandriggzogen werdemie Bindungsabstande

von Cr im krz-Gitter betrager2,884 A%5, die vonFe 2,86A%. Somit ist das GAtom groRer,

was eine VergrolRerung der Gitterparameter in deCiHeegierung und die Verschiebung der
Reflexpositionen zu kleineren 2Thetderten zur Folge hat.

52,5 T T L; T ¥ T T T N T L T X T J T 77)5
—A— 110
52,4 —=—200] | 774
A
I
\\A
© 5231 . F77.3 o
[5] J_EHI [}
= " e
~ i ~
52,2 \ 77,2 N
-\
52,1 *\ 77,1
5230 T T T T T T T T 77,0
-2 0 2 4 6 8 10 12 14

Cr-Gehalt

Abbildung 3-6: Veranderung der Ferrit-Gitterparameter mit Cr -Gehalt
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3 EXPERIMENTELLE DURCHFUHRUNG

3.3 Auslagerungsexperimente

Vor den Korrosionsexperimenten wurden die gelieferten Bleche in 15 mn20grofRe
Probenstiicke gesagt und anschlieend beidseitig bis auf pm poliert(3.4 Préparation und
Analysetechniken).

Fur die Versuche im Korrosionslaborlinfrarotlichtofen undRohrofenwurden das Argoitsas

AAr cal BOi de®d® @WmMVS, p@GioOv , 10N ppmv) »-Gas tN38d as
(H2SO, O10 ppmw, HO O50ppmw) der Firma Air Liquide verwendet. Die definierten
Gasstrome wurden auRerhalb der Ofen durch Massendurchflusseegestellt und mit
Raumtemperatur in die Reaktionskammern geleitet. Fir alle verwendeten Ofen bzw.
Reaktionskammern erfolgte das Aufheizen und das Abkihlen der Proben unter reinem Ar
Gasstrom. Das Reaktionsgas,S@irde erst nach Erreichen déxperimenitertemperatur von
650°C zugeschaltet. Nach Ablauf der jeweils angegebenen Experimentzeit wurdeder SO
Gasstrom und die Heizung ausgeschaltet und die Proben konntenkiihl

3.3.1 Infrarotichtofen

Kurzzeitexperimente bis 12 Auslagerungszeit fandemm Infrarotlichtofen statt. Der
Infrarotlichtofen ¢gl. Abb. 3-7 CAD-Modell und 38) besteht aus einem 3030x 12cm

grol3en aufklappbaren Edelstahlgehéuse. In den Deckel des Gehéauses sind vier Doppelrohr
Infrarotlichtstrahler mit einer jeweiligeRlachenleistung von 170 kW*bzw. ~17 W*cn?
eingebaut. Der Ofen beditweiterhin ein Gaszufuhund-ablaufsystem. Der Infrarotlichtofen
wurde eigens fur die Kurzzeitexperimente dieser Promotiordexr BAM konzipiert und
konstruiert Die Infrarotstrahle stammen von der Firma Heraeusdubieten eine schnelle
Aufheizrate abh&ngig von Volumen und Absorptionsvermégen der Proben. Fuir
hochglanzpolierte Metallproben mit einer Probendimension von2llx 3 mm beispielsweise
betragt die Aufheizrate auf 68C ca. 10min. Das eigene Absorptionsvermégen der
Thermoelemente ist jedoch Grund daflr, dass die Probentemperatur bei bloRem Kontakt nicht
korrekt bestimmt und gesteuert werden kann. Um dieses Problem zu umgehen, werden die
Thermoelemente in den Proben velge um im Schatten des Infrarotlichts die eigentliche
Probentemperatur zu bestimmen und den Ofen danach zu reguliere@-@&bb.

. Infrarotstrahler
> Gehiuse
Proben
Gaseinlass
Gasauslass
Abbildung 3-7: CAD (Computer Aided Design)Zeichnung des Infrarotlichtofens (A. Gobel)
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3 EXPERIMENTELLE DURCHFUHRUNG

Ein weiterer Vorteil des Infrarotlichtofens liegt in seinem kleineren Volumen gegeniber
standardmafigen Rohroéfen und der daraus resultierenden schnellen Abkuhlung.uBdden
Deckenwanne sind mit einem Kihlwassersystem ausgestattet, welches den Oferolsamt P

in ca. 30min von 650 °C auf Raumtemperatur abkuihlt. Die schnelle Abkuhlung reduziert
Veranderungen in der quantitativen Phasenzusammensetzung wahrend des Abkuhlprozesses
und konserviert die Mikrostruktur der Korrosionsschicht unter Hochtemperatur.

Ty |

0 {
] \
¥, p

Abbildung 3-8: Lichtofen im Einsatz - Abbildung 3-9: Probe im Lichtofen, mit
eingelassenem Thermoelement und
Keramikhaltern

Um den schnellen Temperaturwechseln standzuhalteteEdelstahl 1.4574ls Ofengehduse
verwendet, deallerdings nach einigen Experimentstunden ebenfalls der Korrasi@nliegt
und in regelmaRigen Abstanden gereinigt werdess(z.B. Sandstrahlen, Handschleifen etc.).

Der Gasdurchfluss wurde konstant bei cdl IMimint gehalten. Daraus ergibt sich ein
Gasgeschwindigkeit von ca 001 m*s' an den Proben. Die Proben hangen schwebendrin 3
Abstand von den Lampen und werden von zwei Keramikhaltern an den Kanten g@kiatiten

3-9). Fur alle Experimentam Lichtofen wurden die Gasenit Raumtemperatur irden
Reaktionsraum geleitet. Vor dem Experiment wurde den@lr ca. 1h mit Ar gespultBei

der Erwarmung mittels Infrarotlampen erfolgt die Warmeulbertragung durch Strahlung. Die
Aufheizrate eines Korpers ist somit stark von seinen Absorptionseigetescltathangig.
Polierte Metalloberflachen reflektieren mehr Strahlung als angelaufene oder bereits oxidierte
Oberflachen, d.h. sie erwarmen sich langsamer.

Tabelle3-4 zeigt eine Ubersicht relevanter Materialkonstanten. Poliertes Eisen absorbiert ca.
14,4% der Strahlungsleistung der Infrarotstrahler. Magnetit im Gegensatz absorbier¥ca. 80
Laut Herstellerangaben besitzt jeder Infrarotstrahler eine Leistung vonWLGH@d eine
Flachenleistung von 170.000 W*hbei einer mittleren emittierten Wellenlangen 1,2um.

Da jeder Strahler zur Abdichtung der Reaktionskammer zusatzlich von eimem starken
Quarzglasrohr umgeben ist, kann von einer Transmissionsrate yB% 98usgegangen
werderf®. Dies entspricht einer emittierten Flaokestung in Probennahe von 1450 W*nm2,
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3 EXPERIMENTELLE DURCHFUHRUNG

Tabelle 3-4: Ubersicht Materialkonstanten

Material AbsorgionsgradU Warmeleitfahigkeie- Spezifische Warme
[VDI Warmeatlas] in W*m1*K - in kJ*kg*K 1
in %

Eiseni poliert 14,4 80 0,439

Chrom K.A. 94 0,452

Magnetit 80 7 0,95

*Fel3Cr- poliert k.A. 81,82 0,441

*kursiv gedruckte Werte fiir Fe13Cr berechnet aus den Endwerten fiir Eisen und Chrom

Die notige Warmemenge Q, um eine=r,008kg schwereFel3C¢Probe auf 650C zu
erwarmen betragt:

0 azZw'Y ¢ ¢ mw (3-1)

Die absorbierte Strahlungsleistung einex 8,0003 M groRen polierten Probe betragt:

0 g 0 07 xx@ (3-2)

Aus der benétigten Warmemenge und alesorbierten Strahlungsleistung ergibt sich die Zeit,
bis die Fe13GProbe auf 650C erwéarmt werden kann:

5 . ) _
o6 w— omigy upa o (3-3)
8

Durch den AfStrom und den Kontakt der Probe zu den Keramikhaltern und wiederum zum
Ofengehauseerlangert sich die minimale Aufheizzeit auf min. Fir den nachfolgenden
Experimentbetrieb im Labor wurde eine Aufheizrate vorkKbin festgelegt, was zu einer
Aufheizzeit je Probe von knapp »3n fihrte. Befindet sich die Probe auf
Reaktionstemperatuwird SQ zugeschaltet und die Oberflache beginnt zu korrodieren. Mit
zunehmender Korrosion steigt das Absorptionsvermégen der Oberflache. Gleichzeitig kommt
es aber auch zu einer schlechteren Warmeleitung in das Probeninnere zum regelnden
ThermoelemeniDie Wéarmeleitung von Magnetit beispielsweisalfelle3-4) ist um mehr als

ein 11Faches geringer als die Warmeleitung der Fed3@ierung. Somit kann es dazu
kommen, dass die Temperatur wahrend des Aufheizens und Abkihlens an der Oxidoberflache
hoher istals im Probeninneren, auf welches geregelt wird. Die Starke dieses Effekts ist
abhangig von der Zusammensetzung und Dicke der Oxidschicht und kann in diesem Fall nicht
bestimmt werden. Da sowohl Aufheiznd Abkthlphase verhaltnismanig kurz sind, wirchkei
schichtverandernder Effekt erwartet. In einem Kraftwerk ztitdemein ahnlicher Effekt auf,

da die Temperatur des Grundwerkstoffs durch den im Inneren stromenden Wasserdampf
bestimmt wird. Die feuerseitigen Korrosionsgasa denen auch das betracbt&Q gehorti

kénnen wesentlich héhere Temperaturen bis Z20@nnehmen.

Die Abkuhlung der Proben erfolgt durch die geringe Masse des Gehduses und die
Wasserkuhlung erheblich schneller als in den bekannten Rohrofen. Abbildidnzeyt eine
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3 EXPERIMENTELLE DURCHFUHRUNG

Abkuhlkurve des Lichtofens nach I8 Laufzeit bei 650C. Nach @min hat sich die
Probentemperatur auf 30C abgesenkt und nach 6tin ist die Probe auf 28C abgekdhilt.

Durch die schnelle Abkiihlung werd&eaktionen in der Abkuhlphase und an der Oberflache
durchVerunreinigungen im Argon reduziert.
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Abbildung 3-10: Abkuhlkurve des Infrarotl ichtofens von 650°Cauf Raumtemperatur nach 3 h Laufzeit
3.3.2 Rohrofefi OxiSim |l

Experimente mit einer Auslagerungszeit zwischet & O250h wurden in einem-Zonen
Rohrofen durchgefuhrt (Abb3-11). Das Reaktorrohr wurde mit einem zuséatzlichen
Korundrohr (AbOs-Keramik) ausgekleidetwelches gasdicht verschlossen wurde. In dem
Korundrohr befanden sich die Proben gemaf3 ISO/CD 21608Hiueselhaltige Gaskangend
in einem KeramikhalteMVie auch im Infrarotlichtofen betrug der GasflussItmin . Durch

die veranderte Geometrie des Rohrofens betragt die Gasgeschwindigkeit parallel zur Probe im
Rohrofen ca. 8 m*s™.

Gasvorheizer

emperatur [°C]

Thermoelemente
. L=
in Korundrohr —= <«

20 mm

Waschasche
Abbildung 3-11: Schematische Darstellung der OxiSindl -Anlage im Labor
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3 EXPERIMENTELLE DURCHFUHRUNG

Die Warmedbertragung auf die Probe im Rohrofen erfolgt zum einen durch Warmeleitung Uber
die Ofenwande und zum anderen Uber Gaskonvektion. Die Probentemperatur in der OxiSim
II-Anlage wurde mittel®ines kalibrierten Thermoelementes, welches uber eine Bohrung im
Material versenkt war, kontrolliert und betrug bei 880t 5 K, wenn auch der Ofen auf einen
Sollwert von 650C eingestellt war. Die Keramikhalter mit den Proben mit Solltemperatur
650°C wurden auf eine Position von A0 cm vom Reaktorausgang ausgehend eingesetzt
(Abb. 3-12). Vor dem Experiment wurde der Reaktor flir mindesters rhit Ar bei
Raumtemperatugespult.

Das Gasgemisch aus Reaktionsgas @t Tragergas Ar wurde mittels einess@arheizers
auf 300°C vorgeheizt bevor es in das Reaktorrohr geleitet wlm&.ergleich zum Lichtofen
erfordern die Aufheiz und Abklhlvorgange im Rohrofen wesentlich mehr Zeit. Die
Aufheizrate erfolgte mit K/min in ca. 2h, der AbklUhlprozess auf Ratemperatur erfolgte
ohne festgelegte Rampe durch Ausschalten des Ofertsemsitigteca. 20h.
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Abbildung 3-12: Temperaturprofil OxiSim I
3.3.3In situ-Korrosionskammer an der EDDI Beamliamm BESSY ||

Sowohl der Infrarotthtofen als auch der Rohrofen erlauben die Betrachtung der Korrosion nur

in ausgewahlten Zeitabstdnden und im Falle des Rohrofens erst ab einigen wenigen Stunden
Laufzeit. Zur kontinuierlichen Betrachtung der vor allem initialen Korrosion, wurde in der
Arbeitsgruppe eine weitere Korrosionskammer imwsitu Betrachtung der Korrosion mittels
Rontgenbeugung konzipierkonstruiertund eingesetztDie in situ-Experimente mit dieser
Korrosionskammer wurden ausschlieRlich an der EDDI Beaflindes Berliner
Elektronenspeicherrings BESSY Il durchgefuhrt.

Die in situ-Korrosionskammer basiert wie der Lichtofen auf dem Heizprinzip durch
Infrarotstrahlung. Statt des Edelstahlgeh&usevurde ein  rontgentransparenter
Quarzglaszylinder eingesetzt, der von einggkihlten Edelstahldeckel undoden gehalten
wird. Das Korrosionsgas flief3t in dar situ-Korrosionskammer von oben auf die Probe und
wird am unteren Ende d@ylinderswieder ais der Kammer geleiteAbbildung3-13 zeigt die
fertige ingitu-Korrosionskammer mit dem zugehdrigen GA&erschnitt. Der
Quarzglaszylinder hat eine Wandstarke vaomr8 und ist durchlassig fur hochenergetische
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3 EXPERIMENTELLE DURCHFUHRUNG

Rontgenstrahlung. Der Roéntgenstrahl durchdringt das Quarzglas, wird im Inneren an der
korrodierenden Probe eugt und verlasst die Kammarederbevor das Signal im Detektor
aufgenommen wird. Die Probe wird durch einen InconeRRig in einer fixen Position
gehalten. Der Innenring der Inconel7Ralterung hat einen Durchmesser vom@s, weshalb

fur diese Korrgionskammer die Proben aiheGro3evon 15 x 40 mneugeschnitten wurden.

Der Rontgenstrahl hat einen quadratischen Querschnitt von canfy26nd fallt mit einem

Ei nfall swi3flag ldie Rraben Diel Messflache auf der Probe betréagt somit ca.
4.8 mn?, wobei die Intensitat der Rontgenstrahlung zu den Seiten hin abnimmt. Ebenfalls wie
im Lichtofen ist das Thermoelement zur Regelung der Probentemperatur in der Probe versenkt
um es vor der Warmestrahlung zu schutzen. Ein weiteres Thermoelementtsitid
unterhalb der Inconel728alterung und dient als Ubertemperaturregler zum Schutz der
Kammer.

Der Gasfluss trifft senkrecht auf die Probe. Aufgrund experimenteller Gegebenheiten an der
EDDI Beamlinewurde der Gasfluss auf 201 m*mfif200 mPmirtt Ar und 1 mli*mint SQ)
reduziert.

Gaseinlass

—  Gehduse —

— Infrarotstrahler

— Gasauslass

Abbildung 3-13: CAD-Modell (A. Gdbel) (a) und Makroaufnahme (b) der in situ-Korrosionskammer

Die EDDI-Beamline verfiigt tiber ein energiedispersi8psktrunvon 5 bis150keV und zwei

feste GeDetektoren mit eineAuflosung von 42@V*, Um die Reaktionskammer anedi
Infrastruktur der Beamline anzupassen und die Probe in der Kammer optimal im Strahl zu
positionieren, wurde die gesamte rkmsionskammer vor Ort auf eir6-Achsen
Positionierungssystem (Hexapogdgschaubt. Alle Messungen fanden @Gracinglncidence
Geometrie(vgl. 3.4.3 Beugungstechnikebgi einem festen Einstrahlwinkel vah= 3° statt

(Abb. 3-14).
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a) .

Gaseinlass ?D

Rontgen- ©
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Experimentierhiitte

Abbildung 3-14: In situ-Experimente am BESSY Il mit a) Schematischer Darstellung des
Experimentaufbaus und b) Foto in der Versuchshittein situ-Reaktionskammer aufHexapod

Fir die Versuche in den situ Reaktionskammer wurden das Argeas AALPHAGAZ 2
HO O 0,5 p@EnCO@ONHHalOl e O 0, 1 ppAFagME3 (SO d das
10ppmw,HO O 50 ppmw) der Firma Air Liquide ver.yv
Experimentierfitte tber Massedurchflussregler an einer Gasmischstation gemischt und mit
Raumtemperatumi die Experimentierhitteind anschlieBend in dia sit-Kammer geleitet.

Vor dem Experiment wurde die Kammer fir mindestensiB0mit Ar gespiilt. Die Aufheizrate

erfolgte wie beim Lichtofen mit 5&/min und dauerte ca. 18in. Nach Erreichen der
Experimantiertemperatur wurde der Rontgenstrahl auf die Hohe der Probenoberflache justiert,
indem die Beugungsintensitat in Abhangigkeit von détozition des Hexapods gescannt

wurde. Die Hb6he wurde auf die-Position eingestellt, die die Halfte der maximalen
Beugungsintensitét liefeilsog. Halbabschattungsverfahren)

Mit Einleiten des Reaktionsgases S@die Reaktionskammer startete die Aufzeichnung von
EDXRD-Spektrenin vorgeschriebenen Zeitintervallen von 8qFe) bis 126 (Fel3Cr).
Sowohl die Zahlzeit jeSpektrum als auch die gesamte Experimentdauer wurden in
Abhéangigkeit von Cr ausgewahlt, da mit steigenden®G€nalt eine langsamere Korrosionsrate
erwartet wird.
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3 EXPERIMENTELLE DURCHFUHRUNG

3.4 Praparation und Analysetechniken
3.4.1 Probenund Querschliffpraparation

Das als 3nm starkes Blech gelieferte Ausgangsmaterial wurde mit Hilfe der Trennmaschine
Axitom von Struers in 1% 20mm grolRe Probenstiicke gesagt und entgratet. Probelwefi
OxiSimll-Anlage wurden mit einerhoch mit 4 mm Durchmesseauf der Breitseite fur die
Probenaufhangung versehen (ABHL1), Proben fur den Infrarotlichtofen wurden mit einem
1,6 mm und 7mm tiefen Loch auf der Langsseite fir das Thermoelenesthen. Die beiden
gr°Cten Seiten der Probenst¢cke wurden mit
Praparationsmaschinen geschliffen und auf Hochgda¥ um Ratneit poliert, um die Probe

von Verunreinigungen und Oxid zu befreien und um raern Korrosionstest die ehemalige
Probenoberflache im Querschliff besser identifizieren zu kdnnen. Eine feinere Politur mit
0,04um Koérnung erfolgte nur fir EBSIMessungeriKap. 3.4.3 Beugungstechnikefabelle

3-5 zeigt den Ablauf der Praparationsreihégdo

Tabelle 3-5: Ubersicht der Praparationsschritte, Schritt 7 erfolgte nur bei anstehenden EBSIMessungen

Schritt Artder  Praparations Kraft Umdrehung Zeit Kahlmittel
Praparatio  scheibe/ in N in N*min-t ins
n Kornung
1 Schleifen P180 15 125 30 Demineralisiertes
Wasser
2 Schleifen P320 15 125 30 Demineralisiertes
Wasser
3 Schleifen P600 15 125 30 Demineralisiertes
Wasser
4 Schleifen P1200 15 125 30 Demineralisiertes
Wasser
5 Polieren MD-Dac 15 125 180 Dia Pro Dac
Kornung: 3um
6 Polieren MD-Nap 15 125 120 Dia Pro Nap
Koérnung: 1pm
7 Polieren MD-Chem 15 125 30 Master Med Silica
(nach Kdrnung: 0.04um
Bedarf)

Zur Kontrolle des Jum-Politurergebnisses wurde die Raiteiner Kontrollprobe der hartesten
Fel3CrLegierung am Oberflachenrauheitsmessgerat Hommel Tester T2000 bestimmt. Die
mittlere Tiefe (Rauheit) betrug 0,Qtn und ist somit deutlich besser als die angestrepta-1
Raubheit.

Vor und nach dem Korrosionstest dan die Proben gewogen und die Mal3e (Lange, Breite,
Dicke) genommen. Die Anderung der Maggemist die Differenz der Masse nach dem
Korrosionstestmy und der Masse vor dem Korrosionstest bezogen auf die anfangliche
KorrosionsflacheA der Probe:
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o a «a -
ya o—— (3-4)
0

Zur Herstellung von Querschliffen nach dem Korrosionstest wurden die korrodierten Proben in
Epoxidharz eingebettet und ebenfalls mit der Praparationsreihenfolge geschliffen und poliert
wie die Proben vor dem Korrosionstest (Tad.).

Im Folgenden werden alle abbildenden und beugenden Analyseverfahren zur Charakterisierung
der Kkorrodierten Proben hinsichtlich ihrer qualitativen und quantitativen PRhasen
zusammensetzung kurz vorgestellt und ihr Einsatzgebiet im Rahmen dieser Promotion
beschieben.

3.4.2AbbildendeVverfahren
Optische Mikroskopie

Lichtoptische Bilder der Querschliffe wurden am Auflichtmikroskolympus Model GX71
erstellt. Die lichtoptische Mikroskopie ermdglicht eine einfache Methode zur ersten
Charakterisierung der Korragisschicht hinsichtlich Mikrostruktur und qualitativer
Phasenzusammensetzung. Die Oxide FeQQd4eFeOs4 sowie FeCiO4 und das Sulfid
(Fe,Cr)S lassen sich farblich nach Vergleich Standards unterscheiden. Das Mikroskop
Olympus Model GX7lerfugt tbeiObjektive mitmaximal 100x VergréRerungin Okular mit

10x VergrofRerungnd die simultane Aufnahme der Bilder durch eine angeschlossene Kamera.

Schichtdickenanalyse

Die Software_ayers 1.7F°dient der zweidimensionalen Schichtdickenanalysgwurde von

der Gesellschaft fur angewandte Informatik entwickelt und basiert in Teilen auf der Casandra
Umgebung der Aglaia GmbH Berlin Version 5.0. Primar die éiptischenrAufnahmen wurden

zur Analye der Schichtdicke und der Phasenanteile nhidyers verwendet.
Rasterelektronenmikroskopische Bilder kénnen nur dann verwendet werden, wenn sich die
Grauwerte der Phasen deutlich unterscheiden und diese duecB@¥:Elementkartierung
beispielsweise eindeig identifizierbar sind. Die unterschiedlichen Fannd Grauwerte der
lichtoptischen Aufnahmen ermdglichen der Softwhagersdie Phasen zu differenzieren und

in Schichten einzuteilen. Die Regelwerte der Farbhd Grauwerte kbnnen vom Nutzer
angepassiverden. Ist eine Trennung der Phasen nicht mggiidaubt die Software auch das
manuelle Ziehen von Schichtgrenzen. Weiterhin erlaubt die Software die Quantifizierung
dunkler und heller Partikel in einer bereits klassifizierten Schicht. Die Ausgabeltir tnd
dunklen Partikel erfolgt als prozentuale Angabe der Gesamtflache der klassifizierten Schicht.

Abbildung 3-15 zeigt exemplarisch eine Schichtdickenanalyse anhand einegplisbhhen
Bildes einer 25M-Probe der Fel3@regierung. Die Korrosionsschicht wurde in vier
Schichten jeweils mit Partikelanalyseunterteilt: Hamatit (rot), Magnetit mit Porositat (blau
mit gelben Punkten), FEr-Oxid mit Sulfidpartikeln (griin mit gelben Punkten) und Sulfid mit
Porositat (gelb mit gelben PunkteBje nicht oder nur sehr fein im Querschliff angeschnittenen
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Whisker des Hamatits (sichtbar als roter Saum Uber der Korrosionsschicht) kénnen von der
Software nicht erfasst werden und sind in der quantitativen Analyse unbertcksichtigt.

20 pm
Fel3Cr - 250h B Fel3Cr-250h _
Abbildung 3-15: Beispiel einer Schichtdicken und Partikelanalyse (a) mit der Software Layers 1.71
anhand eines lichtopischen Bildes einer 25&-Probe der Fe13CrLegierung (b), entnommen aus
Nutzmann et. af®

RasterelektronenmikroskopiREM)

Mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie wurden hochauflésende Bilder mittels Ruekstreu
als auch Sekundarelektronen, energiedispersive geiaralysen (EDX) sowieElectror
BackscatteDiffraction-Analysen (EBSD, vgl. Kap. 3.4.3 Beugungstechniken) erstellt.
Ruckstreuelektronen (BSE) sind von den Atomen der Probe zurlickgestreute Elektronen des
Primarstrahls, dringen tiefer ein als Sekundarelektronen und sind haliptsaan der
mittleren Ordnungszahl des Materials abhéngig. Helle Bereiche imBi8Etellen somit
schwere Elemente dar. Sekundarelektronen (SE) entstehen durch Wechselwirkung der
Elektronen des Primarstrahls mit den oberflachennahen Atomen der PreBaéd&Eeignen

sich daher =zur Abbildung der Oberflachentopographie. Mittels energiedispersiver
Rontgenanalyse (EDX) lassen sich Elementzusammensetzungen ausgewaéhlter Punkte, Linien
und Probenbereiche erstellen. Die Elektronen des Primarstrahls I6serhkeEheigronen aus

den Atomen der Probe. Die entstandene Licke wird umgehend durch ein Elektron aus héheren
Energieniveaus geschlossen, wodurch eine elementspezifische Energiemenge frei wird und in
Form eins RoOntgenquants abgegeben wirdn ARasterelektromenikroskop Leo 1530VP
(Zeiss)durchgefihrtddntersuchungen wurden mit einer Anregungsspannund.yé&eV und

einem Arbeitsabstand von b@m ausgefuhrt.

Elekronenstrahlmikrosondenanaly&ESMA)

Analysen der Elektronenstrahlmikrosondrol JXA 8200 liefern genaue chemische
Zusammensetzungen Uber die wellenlangendispersive Rontgenanalyse (&Bh der
energiedispersiven Rontgenanalyse losen die Elektronen des Priméarstrahls kernnahe
Elektronen aus den Atomen der Probe. Die elementspezifische, freiwelfleadgemenge

durch das Schlie3en der Lucke wird im Gegensatz zu EDX jedoch als Spektralkurve erfasst,
welche eine hthere Genauigkeit liefékts Referenz wurden Mineralstandards genudi in
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Tabelle3-6 aufgelistet sindDie Anregungsspannung begrfiir alle Analysen im Querschliff
15keV.

Tabelle 3-6: Mineralstandards der Mikrosondenanalyse (ESMA)

Element Fe Cr O S
Mineralstandard FeOs Cr05 FeOs FeS

Primar wurden die Korrosionsschichten im Querschliff in der ESMA betrachtet. Zur
Bestimmungder mittleren chemischen Zusammensetzung wurden mindestens zehn Punkte je
Phase (Strahlquerschnittl4um) gemessen. Mit Hilfe von WDXElementkartierungewurden
genaue Abbildungen der Korrosionsschicht je Element im Querschliff generiert.

Focusedon Beam(FIB)

An ausgewahlten Proben wurde die Korrosionsschicht und das Grundmaterial mittels Focused
lon Beam (FIB) untersucht. Ein fokussierter-BaenStrahl mit einer Energie von 3@V
ermdglicht das gezielte Entfernen bestimmter Probenbereiobdass ein Blick ins
Probeninnere mdoglich wird. Im Rahmen dieser Arbeit wurden so vor allem dinne
Korrosionsschichten im Querschnitt mittels EDX untersucht, bei denen eine metallografische
Préaparation zur Zerstorungefuhrt hatte Weiterhin ermdglichte da&IB-Verfahren das
gezielte, scheibenweise Abtragen eines vorher definierten Probenvolumens, um einen
dreidimensionalen Verlauf von beispielsweise Ausscheidungen in Korngrenzen zu verfolgen
(sog. FIBTomographie)Alle FIB-Arbeiten fanden an déiEl FIB Quanta 3D FEGstatt.

3.4.3 Beugungstechniken
Electron Backscatter Diffraction (EBSD)

EBSD-Analysen wurden ebenfalls im Rasterelektronenmikrosk@m 1530VP (Zeiss)
durchgefuhrt. Durch das Neigen der Probe aus der Horizontale um 70° wird der eintreffende
Elektronenstrahl an den Netzebenen des Kristallgitters der kristallinen Phasen gebeugt und von
einem Phosphorschirm detektiert. Auf dem Phosphorschirm zeichnen sich die Netzebgnen
Kikuchi-Linien, ab und konnen Uber geometrische Beziehungen einem lksgstam
zugeordnet werden. Eine parallellaufende ERXalyse liefert vom exakt selben Messpunkt

die chemische Analyse, sodass eine sehr genaue Phasenbestimmung moglich ist. Aufgrund der
geringen Eindringtiefe des Elektronenstrahls erfordert das EBSIahren allerdings einen

sehr hohen praparativen Aufwand. Die Probenoberflache sollte frei von Kratzern und gestorten
Atomlagen sein. Dies ist durch die mechanische Praparation nur mit einem hohen Zeitaufwand
erreichbar.

Rontgenbeugungeigl. X-ray Diffraction - XRD)

Rontgenbeugungsuntersuchungen wurden zur Phasenidentifiziduociggefihrt. R6ntgen
beugung basiert auf der selektiven Reflexion der Réntgenstrahlen an einer Netzebenenschar
(hkl) im Kristall. Abhangig von der Schichtdicke wurden zwesdinetrien verwendet. Fur
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dunne Schichten wurde die Beugung durch streifenden Einfall (engl. Giacidgncei Gl-
Geometrie) angewandt. Fur Schichtdicken ab einigen [ifdewurde die Bragdrentane
Geometrie (BBGeometrie) verwendet.

Bei der BBGeometriewerden Probé duphd Detektol 2 d ) s y rbewedt, sadass dich

eine Geometrie von Einfallswinkel = BeugungswinkeBezug zur Probenoberflackastellt

(Abb. 316a). AuRBerdem wird ein dkussierender Strahl verwenddefindet sich eine
Netzebenenschanit inrem charakteristischen Netzebenenabsthngarallel zur Oberflache,
kommt es zur Beugung nach der Braggbéschen Gl

¢ _ ¢ OEF (3-5)

(n- Beugungsordnungri Wellenlange der Rontgenstrahlumg, i Netzebenenabstand und
d 7 Einfallswinkel der Rontgenstrahlupgund cer gebeugte Strahl wird vom Detektor
registriert

Durch das geringe, durchstrahlte Volumen eignet sich di&sB8metrie nicht fir sehr diinne
Korrosionsschichten. In der fiur didnne Schichten geeigneteiGe@Gimetie trifft der
Rontgenstrahl in einem flachen Einstrahlwinkel auf die Probe und bleibt konstant stehen (Abb.
3-16b). Der Detektor verfahrt schrittweise tUber den gewiinschidmetaBereich. Der Vortell
derGIl-Geometridiegt in einemhohen durchstrahlten Volumen, sodass sich bereits Schichten
von einigen 10im rontgenografisch messen lassen. Nachteilig sind stark verbreiterte Reflexe
durchdie Parallelstrahlgeometrie und eine unterschiedliche Absorption von eintreffendem und
gebeugtem Strahl, was eine Quantifizierung der vorhandenen Phasen erschweést-
Geometriast der Einstrahlwinketles Primarstrahts in Bezug zur Probenoberflackenstant

und i.d.R. sehr flachum ein groRReres Schichtvolumen anzuredeer Strahlengang von
Priméarstrahl und gebeugtem Strahl wird asymmetri§gmau wie in BBGeometrie muss die
Braggosche GI ei-5B)briullt gein. E$Kkoremt zuhBeuggng, 3venn der Winkel
der Netzebene zur Oberflache und Einstrahlwinkal Summed ergeben und der Dektor in

2d-¥ steht(Abb. 3-16b). Weitere Details finden sich in einschlagiger Literatur

%,
a) b) Y
Netzebenen- e ‘op.
normale X J Netzebenen-

@
I D, normale
: .

Substrat

Abbildung 3-16: Schematisch dargestellte Geometrie in einer Braggrentano-Beugung (a) und einer
Beugung mitstreifendem Einfall, modifiziert nach Spief8* (b)

35



3 EXPERIMENTELLE DURCHFUHRUNG

Sowohl GI- als auchBB-Geometrienwurden an einenSeifert 3000 PTQemessen. An
ausgewahlten Proben wurde aul3erdem ortsaufgeldste Réntgenbeugung an Korrosionsschichten
im Querschliff durchgefihrt. Die Messungen erfolgtean einem D8 Discover
Mikrodiffraktometer (Bruker AXS) in BB-Geometriein der Arbeitsgruppe Angewandte
Mineralogie der Eberharf{arls-Universitat Tubingen. Das Diffraktometer wurde mit einer Co

Rohre mit 30 kV/30 mA, einem HORBonochromator fur C&UStrahlung und einer
polykapillaren Rontgenoptik (IF®erlin) zur Fokussierung des Strahls auf ca. 50 pm
SpotgroRe ausgestattet. Alsdidnensionaler Detektor wurde ein VANTESDO (Bruker AXS)
verwendet (EXRD?).

3.5.4 Spektroskopische Verfahren
p-X-ray Absorption Near Edge Structure Spectrosc@pYANES

X-ray Absorption Near Edge StructAnalysen mit fokussierender Linse (UXANES)
ermoglichen die spektroskopische Untersuchung von Korrosionsschichten grofaer #m5
Querschliff. Durch die Fokussierung des Primérstrahls auf pm5wird eine hohe
Ortsauflosung gewahrleistet. Im Rahmen diestrbeit wurde ausschlie3lich die
Absorptionskante des Eisens gemessen. Die detektierten Fluoreszenzspektren geben
Phaseninformationen qualitativ&rt (chemisch und strukturell) und quantitativiert (Gber
Linearkombinationsanpassungnd ermaoglichen die Unterscdeng der Oxidationszustande

des FeAtoms. Die Messungen erfolgten an der BAlhe und uSpoBeamline am BESSY |II.

Da XANES kein gangiges Analyseverfahren in der Metallographie ist, wird im Folgenden kurz
auf die physikalischen Grundlagen eingegangen:

Bei XANES-Analysen wird das Absorptioggektrumdes gesuchten Elements (in diesem Fall
Fe) in einem 5&eV-Bereich um die Absorptionskante bestimmt. Zur Absorption kommt es,
wenn Rontgenphotonen geeigneter Energie ein kernnahes Elektron aus dem betraaiteten At
l6sen und in das Kontinuum heben. Die absorbierte Energie entspricht dabei der
Bindungsenergie des Elektrons Das Absorpspe&trum lasst sich in drei Bereiche
unterteilen: Vorkantenmaximum, Hauptkante und dgermiichenXANES -Bereich (Abb. 3

17a).

Fe-K-Kante

—
XANES

061 XANES

+

Fe,0,
FeS,
Haup;c’kante 0,4 FeS
Fe,O
5 0,24 374
Vorkanten FeO"*

maximum 0.0 J FeCFQO‘:

0,6

0,4

Absorb. Intensitat (norm.)

Absorbierte Intensitdt (norm.)

0,24

0,0 +

T T T T T T T T 1 T T 1
7100 7125 7150 7175 7200 7100 7120 7140 7160
a) Energie [eV] b) Energie [eV]

Abbildung 3-17: XanesSpektrum der Fe-K-Kante mit Unterteilung der relevanten Bereiche (a) und
Xanes Spektren der verwendeten Standards (b)
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Das Vorkantenmaximum entsteht, wenn kernnahe Elektronen in unbesetzte Orbitale desselben
Atoms aber nicht ins Kamuum gehoben werden. Es gibt Auskunft Gber den Bindungstyp des
Atoms. Die Hauptkante hangt im Wesentlichen vom Element selbst und von dessen
Oxidationsstatus ab. MgteigendenOxidationsstatus verschiebt sich die Kante zu hdheren
Energien. DeVersatzkann bis zu ®V je Oxidationsstufe betragen. Die starkste Steigung in

der Hauptkanteermittelt Gber das Maximum der 1. Ableitureptspricht der eigentlichen
Absorptionskante. Nachdem das Elektron aus dem Atomverbund gelést wurde, wird es an
seinen Nachlratomen gestreut. Diese Streuung zeigt sickANES-Bereich.

In Abbildung3-17b sind die Referenzspektren dieser Arbeit dargestellt. Bis auf FeO (Wadstit)
und FeC#O4 (Chromit)wurden alle Standards mit eigenem Material am BE83)¢messen.

Mit steigender Oxidationsstufe des Fe verschiebt sich die Absorptionskante zu hdheren
Energien, vom zweiwertigen Fe in FeS, Fafd FeO, Uber E®; mit zwel und dreiwertigem

Fe hin zu FgO3 mit dreiwertigem Fe.

Messungen im Rahmen dieser Arbeit sind immedianalysen, d.h. das gemessgpektrum

ist das Resultat verschiedener Phasen, die unterschiedliche Hauptkantenpositionen haben
und/oder unterschiedliche Oxidationszustande dekmi® Daher eignet sich das gesamte
Spektrum aus Vorkantenmaximum, Hauptke und XANES-Bereich zur quantitativen
Phasenbestimmung Uber das Linearkombinationsverfahren (LCF, 3Ab®). Beim LCF

werden die gemessenen Spektren durch bekannte ReferenzspektreB-{Abpangepasst.

Zur Auswertungen deXANES-Spektren wurde die Sware Athen& von IFFEFIT3
verwendet. Vor der Auswertung der Spektren werden diese energiekalibriert, der Hintergrund
abgezogen und normalisiert sowie mittels Gaul3filter geglattet.

1.2 T T T T T T

$_Scan Probe3_Posi.txt, Gaussian fiter 5, 4 ——
— LCF fit ——

08 -

06 -

04

Normalized absorption

0.2

702 1 1 1 1 1 1 1
7090 7100 7110 7120 7130 7140 7150
Energy (eV)

Abbildung 3-18: Linearkombination (LCF) eines Messpunktes einer Korrosionsschicht von Fe
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4 FRUHE STADIEN DER KORROSIONIN SO,

4 Fruhe Stadien deiKorrosionin SO

Um Erkenntnisse Uber frihe Korrosionsstadien in-8nosphére zu erhalten, wurde zum
einen de Abhangigkeit der Korrosion von der Orientierung der Ferritkdrner im Grundmetall
untersucht. Dartber hinaus wurde &iihe Korrosion der vier ferritischéviodelllegierungen

Fe, Fe2Cr, Fe9Cr und Fel3Cr in Probenserien vam 120 t h ir® RoArbfén(OxiSim )
naher betrachtetZusatzlich wurden Kurzzeitversuche in Abhangigkeit vomGEghalt
zwischen 2min und 6h im Infrarotlichtofen durchgefihrt.

Die entstandenen Ergebnisse sind teilweise im Rahmen folgender Publikation veréffentlicht:

Kathrin NUtzmann , Axel Kranzmann, Christiane Steph&cherb

The influence of chromium on early high temperature corrosiderofic alloys under S@
atmosphere

Materials at High Temperatures11 (2018)

Individuelle Anteile:

K. Nltzmann: Planung und Durchfiihrung der Experimente und der Proben
praparation, Auswertung der Daten und Schreiben der Publikation

A. Kranzmann: Unterstitzung bei der Experimentplanung, Gerateauswahl und
Schreiben der Publikation

C. StephasScherb: Betreuung der wissenschaftlichen Arbeit, Unterstlitzung beim
Schreiben der Publikation

Wesentliche Inhalte der Publikation:

1 Betrachtung der Korrosiomwischen Imin und 25 fir Fe und zwischen 12 und
250h fur Fel13Cr

1 Fe zeigt eine simultane Bildung von Magnetit uneSedfid im Anfangsstadium gefolgt
von einer reinen Magnetitschicht nach 100

1 Fel3Cr zeigt zuerst Hamatit und -EeOxide bevor Sulfle in der inneren
Korrosionszone auftreten.

Zusatzlichzu denen in der PublikatiogezeigtenErgebnisse von Fe und Fel3Cr werden in
folgendem Kapitel auch die Ergebnisse von Fe2Cr und Fe®@ie die Ergebnisse weiterer
Auslagerungszeiteprasentiert.
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4 FRUHE STADIEN DER KORROSIONIN SO,

4.1 Orientierungsabhangigkeit der Oxide vom Grundmetall
4.1.1 Analyse mittels EBSD

Zur Untersuchung des Einflusses des Ferrits auf die initiale Korrosion wurde die Oberflache
der Proben bis auf OPS Rauheit poliert und feste Positionen mit einem Vidkatsinmarkiert

(Abb. 41). Vor dem Korrosionsexperiment wurde an diesen Stellen die Orientierung der
Ferritkdrner mittels EBSMDestimmt

Markierung:
ickerseindriicke

Abbildung 4-1: Schematische Darstellung des Kornnetzwerks mit Vickerseindriicken

U-Ferrit kristallisiert im kubisclmaumzentrielen Gitter mit den Basisebenet0(), (110) und
(111)(vgl. Abb.4-2).

(110)

Abbildung 4-2: krz -Gitter im Ferrit mit den Basisebenen(100), (110) und (111)

Die gemessenen EBSBIlder zeigen die Orientierung der Feifiinheitszelle als Farbkarte

mi t den Basisebenen als reine Farben rot,
Mischfarbe. Im Folgenden wird die Orientierung der Ferritkbrner an der Oberfithén z
Richtung, betrachtet.

Abbildung4-3 zeigt die Gegenuberstellung der Kornorientierung ermittelt mit EBSD (Spalte

und die Korrosionsschicht an derselben Stelle nach dem Korrosionsexperiment (Spalte 2) fur
alle vier Modelllegierungen. Fur regs Fe und Fe9Cr wurden zur Orientierung die
Umrandungen einzelner Korner aus dem EBSM in das REMOberflachenbild nach der
Korrosion tbertragen. Fir das reine Eisen zeigen sich keine Unterschiede in Oxidstruktur und
T dicke zwischen den einzelnen KémebDie Korrosionsschicht besteht aus einer homogenen
Deckschicht. Vereinzelt lassen sich Korngrenzen der Ferritkdrner in der Korrosionsschicht
erkennen (Abb4-3b).
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Abbildung 4-3: EBSD Untersuchung vor der Korrosion (links) und REM-SE Aufnahme nach der
Korrosion an gleicher Stelle (rechts) fiira, b) Fe, 30s Korrosionszeit (Bilder nachbearbeitet von T. Frank
Bachelorarbeit), c,d) Fe2Cr, 2 min (Bilder von T. Frank Bachelorarbeit), e f) Fe9Cr, 5h, g,h) Fe13Cr, 6h
(Bilder von T. Frank Bachelorarbeit)
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4 FRUHE STADIEN DER KORROSIONIN SO,

Fur die Eisenlegierung mit 2 Chrom existieren ahnliche Oxidstrukturen fur vergleichbare
Orientierungen des darunterliegenden Ferritkorns. Die Unterschiede zeigen sich primar in der
Rauheit der Oberflache, sind aber gering. Wie bei meigsen existiert eine homogene
Deckschicht. Korngrenzen des Ferrits spiegeln, smhGegensatz zu reinem Fe¥kennbain

der Oxidschicht wieder. Auf Fe9Cr lassen sich die ehemaligen Korner des &eutlishin

der spateren Oxidstruktur wiedererkennEarritkbrner mit @er in zRichtung exponierten
(111)Kristallebenezeigen eine geringere Oxidbildung als Ferritkbrner migrein zRichtung
exponierten (001Kristallebene Auf Fel3Cr zeigt sich ein deutlicher Unterschied zwischen
den einzelnen Korner Fiur Ferritkdrner gleicher Orientierung inRichtung zeigen sich
ahnliche Oxidstrukturen. Ferritkdrner miher in zRichtung exponierten (00Kristallebene
weisen eine starkere Korrosion auf als Ferritkdrner mit einefRiclatung exponierten (011)

oder (111)Kristallebene Zudem fallt auf, dass es im Korninneren zu einer wesentlich starkeren
Korrosion kommt als an den Korngrenzen, auf denen teilweise nur eine dinne Oxidschicht
liegt.

Um die Ursachen der ahnlichen Oxidstrukturen auf &hnlich cereem Ferritkbrnen zu finden,
wurden fur die Fel3GProbemittels FIB-Zielpraparationrzwei Lamellen zur TEMAnalyse
gefertigt. Abbildungd-4 zeigt die Positionen der entnommenen Lamellen:

Abbildung 4-4: Positionen der TEM-Lamellen

Beide Lamellen wurdero gewéhlt, dass jeweils ein stark und ein schwach korrodiertes Korn
mit der Korngrenze in der Mitte erfasst werden. Mittels EBEEmentkarten, EDX
Punktanalysen un&electedAreaDiffraction-Aufnahmen (SAD)wurden Zusammenhange in
der Orientierung von Gndmetall und Korrosionsphasen untersucht.

4.12 TEMLamelle 1

Abbildung4-5 zeigt en Ubersichtsbild der Lamelle 1 bestehend aus estéarker korrodierten

Korn mit (011)-Kristallebenein z-Richtung (Abb.4-3g) auf der rechten Seite ur@inem
schwécher korrodierten Kommit (111)-Kristallebenein z-Richtung auf der linken Seitger
Abbildung 4-5. An der Metallgrenzflachgedes Korns wurde eine EDElementkartierung
durchgefuhrt (Abb4-6). Die Elementkartierung im weniger stadrrodiertenKorn (EDX 1)

zeigt zwischen Grundmetall und Oxidschicht eine diinne Schicht, die sehr reich an Cr und O
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4 FRUHE STADIEN DER KORROSIONIN SO,

ist, im Gegenzug aber kaum Fe enthalt. Im stédkbkerodiertenKorn (EDX 2) existiert solch
eine Schicht nicht, stattdessen eine breite, pordse SchichtareiFe, Cr und O.

Die Orientierungen der verschiedenen Phasen wurden mittelsbh8stilnmt Es zeigte sich,

dass di€100)Kristallebenerdes Magnetits (R©4) parallel zu der in-Richtung exponierten

(110)Kristallebenerdes Ferrits wachsebas Oxid dber der C#Oz-Schicht konnte als Hamatit
identifiziert werden.

b) Fe,0,; ZA=[5-51] M c) Fe,0,, ZA = [101]

s 4 EDX 2
|d) o-Fe, ZA =1[001]

Abbildung 4-5: Ubersicht der Lamelle 1 mit Positionen der EDXKartierungen, Indizierungen der
Beugungsbilder in Anhang F

EDX 1

BFSTEM ————250nm FeK ————250nm CrK ————250nm " 0K ————250nm

FeK 1.0 um

Abbildung 4-6: EDX-Elementkartierungen 1 und 2 der Lamelle 1
4.13 TEMLamelle 2

Lamelle 2 zeigt ebenfalls ein Ferritkonmt einer relativ dickn Korrosionsschicht und einer
(O01)Kristallebeneexponiert in zRichtung auf der rechten Seiteund ein weniger stark
korrodiertes Korn mif{111)Kristallebeneauf der linken 8itein Abbildung4-7.
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Abbildung 4-7: Ubersicht Lamelle 2 (a) mit Sulfidausscheidungen im weniger stark korrodierten Korn (b)
und Einschlissen im Magnetit auf dem stérker korrodierten Korn (c) SADBiIlder befinden sich in
Anhang F.

Abbildung 4-8 zeigt die zugehorigen ED>Elementkartierungen je Korn und an der
Korngrenze. Hier zeigt sich ebenfalls eine- @nd O reiche Schicht im weniger stark
korrodierten Korn, die in EDX,3m Zentrum des starker korrodierten Ksynicht existiert.

Die CrO-reiche Oxdschicht endet nicht direkt an der Korngrenze zum rechten, starker
korrodierten Korn, sondern geht Gber die Korngrenze hinaus. Erst mit Anstieg der Oxiddicke
wird die CrO-reiche Oxidschicht breiter und zu einer€eO-reichen Oxidschicht (vgl. Abb.

4-8, EDX 2). Die Cr-O reiche Oxidschicht konntaittels EDX und SADeindeutig als GOs
identifiziert werden (Anhang). Es konnte keine durchgehende Orientierungsbeziehung zum
darunter liegenden Ferritkorn gefunden werden, in zwei Bereichen zeigte sich jedoch die

Vektorbeziehungt T ¢ |[|po0 B (TQ * 'Q  )undcq eros||pp R(CQ *x Q ).
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Abbildung 4-8: EDX-Elementkartierungen in jedem Korn und an der Korngrenze in Lamelle 2

Unterhalb der GO3z-Schicht befindet sich eine dinneaBgereicherte Schicht (Ab#-8, EDX

1). Im weniger stark korrodierten, linken Korn finden sich au3erde@rf®Ausscheidungen

(vgl. Abb. 4-8 - EDX 1) im Grundmaterial, die sich entlang v@ersetzungsliniergebildet
haben.Das Sulfid hat ein Fe:Cr Verhaltnis von 30ie Kristallstriktur ist nicht eindeutig
identifizierbar, die Lage der Hauptachskrutetjedoch auf eine kubische Kristallstruktur (vgl.
Abb. 4-7b). Kombiniert mit der chemischen Zusammensetzung rskalaeische Daubreelite
((FeCr)sSs) mit einem nicht idealen Verhéltnisston Fe:Cr wahrscheinlich. Die
Kleinwinkelkorngrenzen umranden zusammen mit einer dinné@rfxidschicht die Poren,

die sich direkt unter der &Ds-Schicht gebildet habemm starker korrodierten, rechten Korn
konnte das Oxid in der auReren Korrosiongzemdeutig als Magnetit identifiziert werden.
Alle Magnetitkdrner weisen eine sehr @hnliche Orientierung auf, eine Orientierungsbeziehung
zum Ferrit konnte hingegen nicht festgestellt werden. Im Magnetit befinden sich direkt oberhalb
der inneren Korrosiszone an der ehemaligen Probenoberflache Poren, deren Facetten parallel
zu den Facetten von Ausscheidungen im Magnetit liegen @ABD. und die eine sechszahlige
Symmetrie aufweisen.nl SAD-Aufnahmen erscheinen die Ausscheidungen grol3tenteils
amorph miteinigen wenigen Reflexen, die nicht identifizierbar sind, weshalb angenommen
wird, dass es sich um die Anfangsstadien der Porenbildding eine Ansammlung von
Leerstellenhandelt. Die innere Korrosionszone besteht aus pordose@r-Bxid und an der
Grenzezum Metall aus F€r-Sulfid. Auch im starker korrodierten Korn werden die Poren in
der inneren Korrosionszone von Kleinwinkelkorngrenzen umramietSulfide der inneren
Korrosionszone befinden sich verstarkt am Ende der Kleinwinkelkorngrenzen.
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4.2 Mikrostruktur der Korrosionsschichten

Im folgenden Teilkapitel wird die Mikrostruktur der Korrosionsschichten der vier
Modelllegierungen Fe, Fe2Cr, Fe9Cr und Fel3Cr nach unterschiedlichen Auslagerungszeiten
dargestellt. Die AuslagerungszeitenH,2L00h und 250h sind fur alle vier Modeldgierungen
identisch. Zusatzlich werdenKorrosionsschichten fur kirzere als auch langere
Auslagerungszeiten (nur fir Fe9Cr und Fel3Cr) in Abhangigkeit ve@ebalt prasentiert,

um den Verlauf der Korrosion besser nachasiehen zu koénnen. Eine Ubersicht aller
verwendeten Proben fur dieses Teilkapitel befindet sich im An@ang

4.2.1Fe

Die frihen Stadien deOxidation und Sulfigerung von Fe wurdenmittels kurzzeitigen
Auslagerunggersuche in einem Infraroichtofen betrachtet Abbildung 4-9a zeigt die
Schichtstruktur nach 10 minAuslagerungszeitim lichtoptischen Querschliff Die
verschiedenen Kontraste, die in der Lichtmikroskopie beobachtet wéadeen sich durch
Vergleich mit Elementkartierungen und EB®Dalysen bestimmten Phasen zuordnen und
entsprechen den Oxidphasen (grau) und Sulfid (gelblich). Die Struktur der Korrosionsschicht
besteht aus einer dicht verwachsenen Schicht von Oxiden ufideSuEinige Bereiche sind
grobkorniger. Die Dicke der Korrosionsschicht betragt cgurh5 Abbildung4-9b zeigt das
zugehdorigeDiffraktogrammgemessen im GIXR®erfahren. Eindeutig identifiziert werden
konnten Ferrit (Grundmetall), Magnetit und TroffeeSi Raumgruppenr.190). Die restlichen
Reflexe passen aufVistit unddiverse Sulfide. Die hdchste Ubereinstimmung wurde mit
Markasit (Fe9 und Troilit (Raumgruppenr. 62) erreicht. Eine detaillierte Phasenanalyse
befindet sich in Anhang.

2200 T T T T

S Fe 10min
2000 b) o Ferrit 631-727
1800 | ¢ Magnetit 165-105
*  Troilit 31-963
16004 Sulfid

1400

1200

1000 N )
800 \
al AUy
400 . . . . . u \-/‘A-- .
' I 40 50 60 70 80
2Theta [°]

20 um 0 20 30
—
Abbildung 4-9: Lichtoptische Bilder der Korrosionsschicht im Querschliff auf Fe mit 10min
Auslagerungszeit (g entnommen aus Nitzmann et al?) und zugehérigesDiffraktogramm (b)

Intensitat [cts]

90

Fe - 10 min

Experimente ab 12 Auslagerungzeit wurden in dem OxiSkRohrofen durchgefiihrt. Die
Korrosionsschicht der fur 12dusgelagerteRe-Proben besteht aus einer O:8dlfid-Schicht,

die mit der des 10 miexperiments in Abb4-9a vergleichbar ist. Aus dieser feinkdrnigen
Oxid-Sulfid-Mixschicht ist periodisch eine porése Oxidschicht mit sdulenférmigen Sulfiden,
genannt Burts®’, gewachsen (Ablg-10a). Unter den Bursts lost sich die sehr feinkdrnigd-O
Sulfid-Mixschicht teilweise auf undn der Metallgrenzflachbildet sich ein Hohlraum, der
kornige Sulfide enthalt und die innere Korrosionszone darstellt. Die feinkdrnigeSoiKid-
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Mixschicht hat eine mittlere Dicke von 4@n, die Burststruktur isttwa 130um dick (Tabelle

4-1). Abbildung4-10b zeigt ein pXREDiffraktogrammder Korrosionsschicht zwischen den
BurstStrukturen (roter Rahmen in Abbildurfg10a) einschliel3lich der sehr feinkdrnigen
Schicht und einer Oxidschicht dartpsowie ein weitees Diffraktogrammin der Mitte des
Bursts (schwarzer Rahmen in Abbildu#td0a). Die in der feinkdrnigen Schicht beobachteten
BraggReflexe entsprechen Magnetit &) undTroilit (FeS). Ein kleiner Teil Wstit (kgO)
befindet sich in der Oxidschicltben an der Grenzflache zum Gas. Das E&gnal bei

2 é~51° imDiffraktogrammstammt aus dem Grundmaterial. Innerhalb der Bursts dominieren
Magnetit und Troilit. ESMA-Analysen der Korrosionsschicht in homogenen Bereichen
zwischen den Bursts zeigen Maghan der Grenze zum Gas und Wustit zwischen Magnetit
und OxidSulfid-Mixschicht. Die durchschnittliche chemische Zusammensetzung der Phase 3
betragtim Stoffmengenante5,8 % + 0.6 Fe, 36,7 % £ 1,3 O und 17,5 % = 0,8 S. Phase 3 ist
eine Mischung aus Gckund Sulfid. Unter der Annahme, dass die SulfidphasgFefit) ist,
verbleiben fur das Oxitn Stoffmengenantei28,3 % Fe, was bei Standardisierung zu einer
chemischen Zusammensetzung von 48,3-e und 56,%6 O undeiner Mineralformel von
Fes.0604 (Magnetit)fuhrt.

200 Burst
- 1 b) Auferhalb Burst
J Fe,O,
19 v FeS
140 + Fe, O
] 1-x
1204 Fe
100 4
80 |
60 - I “
40
7 _/A.‘_\.J\J‘J
] v
T » T * T x T % T v T ¥ 1
20 30 40 50 60 70 80

2 Theta

Abbildung 4-10: Lichtopt isches Foto der Korrosionsschicht im Querschliff auf Fe nach 18
Auslagerungszeit (a) und zugehoriges-XRD?-Diffraktogramm der in Abbildung a markierten Bereiche,
modifiziert nach Nitzmann et al%®

Fir 100 h und 250 h erscheint die Korrosionsschicht in einem dichten Geflige. AbdHtiling
zeigt einen lichtoptischen Querschliff der 100 h (a) und 250 h (b) gealterten Probe mit
entsprechender chemischer Analyse durch die ESMA in Tab&ldm Vergleich zur 1zh-

Probe bildet sich Hamatit als neue Phase in Form einer dinnen Deckschiehaldén, die

100h und langeausgelagert wurdetnterhalb der Hamatitschicht befindet sich eine teilweise
porose Magnetitschicht mit saulenformig@&roilite. Die saulenférmigentroilite wuchsen
senkrecht zur Probenoberflache fir die -b@Brobe (Abb.4-11a). Der untere Teil der
Korrosionsschicht besteht wiederum aus einer sehr feinkdrnigen-Soid-Mixschicht,
ahnlich den Proben mit kirzer&wuslagerungszeitDie gerade Linie am unteren Ende der
Korrosionsschicht (rote Linie in Abb. 11a) markiert dispriingliche Probenoberflache. Unter
der Korrosionsschicht befinden sich jeweils die innere Korrosionszone, Hohlrdume und kdrnige
FeSKiristalle. Die innere Korrosionszone mit Hohlraumen ist das "schwache Glied", an dem
die Korrosionsschicht insbesondere d&i Handhabung ungeiteren Analyseteicht abplatzt.

47



4 FRUHE STADIEN DER KORROSIONIN SO,

Es wird davon ausgegangen, dassh die Korrosionsschicht in Abb4-11a wahrend des
Abkuhlensangehoben haDie durchschnittliche Dicke der angehobenen Korrosionsschicht
betragt ca. 281 um. Abbildurg11b zeigt die Korrosionsschicht der 250 h Probe. Eine dinne
Schicht Hamatit befindet sich an der Grenze zum GasTRidite in der darunterliegenden
MagnetitTroilit-Schicht sind kérniger Struktur. Granulare Re$stalle mit Oxideinschlissen

in dem darunterliegenden Hohlraum sind zusammenwachsen und bilden eine durchgehende
Schicht. Poren sind dberall in der Korrosionsschicht zu finden. Die durchschnittliche
Schichtdicke nach 250 h betragt ca. 706 um.

Fe-100n - N e 200&111
Abbildung 4-11: Lichtoptische Fotos der Korrosionsschichten im Querschliff auf Fe nach 100 h
Auslagerungszeit (a) und 250h Auslagerungszeit (b) mit markierten Phasenbereichen der ESMA

Punktanalysenund pXRD-Messbereichen (griine Rahmen)modifiziert nach Nitzmann et al*®

Die Korrosionsschicht nach 1@0und 25th Auslagerungszeit wurde ebenfalls mittels uXRD
im Querschliff untersucht. Abbildungr12 zeigt die Diffraktogramme miteh zugeordneten
Reflexen. In denESMA-Punktanalysekonnte kein Wistit nachgewiesen werden.

160 — T T A R T
Fe 250h P . .
1204 =  Waostit S ]
. 1 & Magnetit i P o
£ 1009w Troilit
T 80- * Fgrrlt
& 60+
= . ]
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Abbildung 4-12: Diffraktogramme (UXRD) der Korrosionsschicht auf Fe nach 10® und 250 hin griinem
Rahmen aus Abb4-11
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Tabelle 4-1 Schichtdicken der FeProben

Probe Hamatit Magnetit mit Feinkornige Oxid Totale
in um saulenartigem Troilit  Sulfid-Mixschicht Schichtdicke
in um in um in um
Fel 10min - - 15+1 15+1
Fei 12h - 130 + 40 48 + 6 178 £ 39
Fei 100h 8.3+0.7 201+ 6 72+12 281 + 10
Fei 250h 12+ 3 533+ 80 161 +4 706 + 81

Tabelle 4-2 Chemische Zusammensetzungen détorrosionsphasen aufFe mit 12- 250h Auslagerungszeit

Bereich Stoffmengenanteasiin % Mineralformel
Fe Cr O S
17 12h 43,1+0,1 O 56,8 +0,1 0 Fés,0d04
21 12h 50,8+03 O 49,1+03 O Fe1,00
3i12h 458+06 O 36,713 175%20,8 Fe30d0s*
47 12 h (Burst) 48,1+0,7 O 7,839 44,1 +4,4 FeyoeS™
571 12 h (Burst) 419+0,7 O 574+23 0,7+16 Fe,s704*
67 100 h 40,1 0 59,9 0 FeOs
771100 h 419+1 O 58,1+1 0 Fe,8604
81 100 h 486+11 O 96+1,2 4181 Fey,0eS**
91 250 h 37617 O 62417 O Fé1,8103
107 250 h 41,4+0,2 O 586+0,2 O Fe&,8604
117 250 h 50x04 O 0,5+0,2 49,5+0,3 FeS*

* Unter Annahme der Mischanalyse durch FeS
** Unter Annahme der Mischanalyse durch kgOa

4.2.2Fe2Cr

Die frihen Stadien de©Oxidation und Sulfiterung von Fe2Crwurden ebenfalls mittels
Kurzzeitexperimenten im Infrarathtofen mit Auslagerungszeiten von rdin und 1h
betrachtetEin Ruckstreuelektronenbild der Korrosionsschicht naetin2m Querschliff ist in
Abbildung 4-13a dargestellt. Die Schicht ist sehr feinkérnig und durch Jarbd
Grauwertkontraste ist keine Phasenzuaarty moglich. Ein zugehoriges XRDiffraktogramm
gemessen im GIXRerfahren zeigt jedoch die Phasen Magnetit und Troilit. Ein RN
der Oberflache befindet sich in Abb3d.

Nach 1h Auslagerungszeit im Infrarathtofen haben sich deutliche Phasengem
herausgebildet, wenn auch die Schicht noch nicht flachendeckend gewachsen ist. Das
lichtoptische Foto in Abb.-44f zeigt gelbliche Sulfidbereiche und graue Oxidbereiche. Die
Grenze zwischen innerer und &ufRerer Korrosionszone ist durch die rotenbarkiert. In der
auleren Korrosionszone wachsen die Sulfide sdulenartig und in der inneren Korrosionszone
granular.
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Abbildung 4-13: Fe2Cr, 2 min Auslagerungszeit a) lichtoptisches Foto im Querschliff und b) zugehdériges
GIXRD Diffraktogramm der Korrosionsschicht

In Abbildung 4-14a-e ist eine REMEDX Elementlartierung der Korrosionsschicht gezeigt.
Sauerstoff und Schwefel treten komplementéar auf, d.h. es gibt Oxide und Sulfide. Cr ist
ausschlief3lich in der inneren Korrosionszone vorhandatgssoes sich bei den granularen
Sulfiden um FeCr-Sulfide handelt. Die sdulenartigen Sulfide in der aufl3eren Korrosionsschicht
sind FeSulfide.

20 pm

—/

Abbildung 4-14: Fe2Cr, 1h Auslagerungszeit. &) REM-EDX Elementkarten, f) lichtoptisches Foto

Die Korrosionsskichten nach Auslagerungszeiten von h12100h und 25Ch sind als
lichtoptische Fotos in Abbildung-15 dargestellt. Die rote Linie symbolisiert jeweils die
Grenze zwischen innerer und &ufRerer Korrosionszemeittelt anhand der Srerteilung In

den eingekreisten Phasenbereichen wurden ESMktanalysen zur Phasenidentifizierung
gesetzt (Tabelle -8). Der Aufbau der Korrosionsschicht besteht nach allen drei
Auslagerungszeiten aus einer stark porésen inneren Korrosionszone mit granularen, gelblichen
Sulfiden und einer auf3eren Korrosionszone mit saulenarfigeifiten. In der &uf3eren Zone

sind die saulenartigefroilite eingebettet in grauliches Oxid mit einer sehr rauen Oberflache.
Nach 12h Auslagerungszeit reichen dieoilite noch bis an die Obeé#the heran, nach 100

ist jedoch schon eine Oxidschicht frei von Sulfiden direkt unter der Oberflache erkeviadiar
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250h ist diese Schichmhachtigemgeworderund es hat sich zusatzlich eine weitere Oxidschicht
mit hellerem Grauwert an der Oberflachditpet. Die Schichtdicke steigt kontinuierlich mit
der Auslagerungszeit an (Tabeli€).

Tabelle 43 zeigt die chemische Zusammensetzung der in Allba-c markierten Bereiche
ermittelt mit der Elektronenstrahimikrosonde. Das neben deaqilit auftreten@ Oxid
(Bereiche 1, 3 und 6) hat in allen drei Proben eine ahnliche Zusammensetzung. Es handelt sich
dabei sehr wahrscheinlich um Magnetit, welcher die idead#mengenasammensetzungn

42,8 % Fe und 57,2 O besitzt. Bei dem séaulenartigen Sulfid irr &@iReren Korrosionszone
(Bereiche 2, 4 und 7) handelt es sich vermutlich um TroilitStoffmengenanteilemon 50%

Fe und 50 % S. Nach 2%50Auslagerungszeit waren die granularen Sulfide ausreichend grof3
fur ESMA-Punktanalysen (Bereich 8). Es zeigt sidass es sich hauptsachlich um Sulfide
handelt, es aber auch geringe Bereiche Oxide gibt. Ob sich Cr primar im Oxid oder im Sulfid
anreichert, kann nicht bestimmt werden.

Tabelle 43 Chemische Zusammensetzungen détorrosionsphasen aufFe2Cr mit 12 bis 250h
Auslagerungszeit

Bereich Stoffmengenantadlin % Mineralformel
Fe Cr O S

17 12h 445+11 0 544+14 11+19 Fes 204"

21 12h 48+04 O 3,1+4,0 48,8 +3,8 FeyosS*™*

31100 h 449+05 0 55,1+05 O Fés2604

47 100 h 42,4+04 0 16+11 43,6 +1,3 FeyosS*

57 250 h 419+12 O 58,1+1,2 0 Fe& 1603

67 250 h 444 + 1 0 555+1 0 Fes 204

71 250 h 49,1+04 O 1,4+0,1 495+0,3 FeyoS*

81 250 h 428+38 47+22 148+99 37,6%8,5

* Unter Annahme deMischanalyse durch FeS
** Unter Annahme der Mischanalyse durchs kgOs

Tabelle 44: Schichtdicken der Fe2CrProben

Probe Hamatit Magnetit mit Innere granulare Totale
in um séulenartigem Troilit ~ Sulfide Schichtdicke
in um in um in um

Fe2Cri 2 min - - - 1+£0,1
Fe2Cri 1 h - 22+4 8zx1 294
Fe2Cri 12h - 146 + 34 46 £ 10 191 +44
Fe2Cri 100h 3+£3 222+ 74 106 + 32 331+103
Fe2Cri 250h 7+1 288 + 63 123 £ 15 418 + 77
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Abbildung 4-15: Lichtoptische Fotos der Korrosionsschichten aufe2Cr im Querschliff fir a) 12 h, b)
100h und c) 250 h Auslagerungszeit. Fur alle 3 Bilder gilt der gleiche Maf3stab in a. Fir T2und 100h
hat sich die gesamte Korrosionsschicht vom Grundmaterial abgehoben.

4.2.3Fe9Cr

Mit steigendem GCfGehalt werden die Korrosionsschichten dunner, sodass die
Auslagerungszeiten verlangert wurden. Na¢hAuslagerungszeit hat sich auf Fe9Cr eine ca.
6 um dinne Korrosionsschicht gebildet, die mittels GIXRD gemessede Ein REMBild

der Korrosionsoberflache ist in Abbildungt3f dargestellt. Das GIXRIDiffraktogrammmit

1,5° Einfallswinkel ist in Abbildung-16d dargestellt und zeigt die Korrosionsphasen Magnetit,
Hamatit und Trolilit. Eine Praparation der Korrosionsschicht im Querseldiffaufgrund der
geringen Dicke nicht méglich. Stattdessen wurde ein&dBnittan der Oberflacheit EDX-
Elementkartierungngefertigt der in Abbildungd-16 dargestellt ist und die lokale Verteilung
der mittels XRD ermittelten Phasen zeigt. Demnachfet sich der schwefelhaltige Troilit in
der inneren Korrosionszone umgeben von (FeQayda auch Cr sich nur in der inneren Zone
befindet. Die &ufRRere Korrosionszone besteht Fe und O und somit aus Magnetit und/oder
Hamatit. Der FIBSchnitt zeigt weitdrin CrS-Ausscheidungen imlInneren des
Grundmaterials.
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Abbildung 4-16: FIB -Schnitt mit EDX-Elementkartierung von Fe9Cr nach 5 h Auslagerungszeit mit
zugehdrigem GIXRD-Diffraktogramm mit 1,5° Einfallswinkel

Die Korrosionsschichten auf Fe9Cr nachhl200h, 250h und 50th Auslagerungszeit im
Querschliff sind als @htoptische Fotos in Abbildung-#7 dargestellt. Die roten Linien
symbolisieen die ehemalige Probenoberflache und die Grenze zwischen innerer und aul3erer
Korrosionszone. Die weil3en Kreisearkieren die Phasenbereiche, in denen ESMA
Punktanalysen genommen wurddiabelle4-5).

Nach 12h Auslagerungszeit besteht die aulere Korrosionszone aus zwei Bereichen
unterschiedlichen Grauwertes, deren zugehorige E&viebnisse auf Hamatit (heller
Grauwvert) an der Grenze zum Gas und Magnetit (dunkler Grauwert) darunter hindeuten. Die
innere Korrosionszone ist durch die Praparation herausgebrochen. Die Korrosionsschichten
nach 10Gh, 250h und 50Ch besitzen einen identischen Aufbau aus einer auf3eren
Korrosionszone aus Hamatit und Magnetit und einer inneren Korrosionszone aus Magnetit mit
Cr-Anreicherungen undSulfid mit Cr-Anreicherungen. Auffallig sind die starken
Abweichungen der Mineralformeln von der idealen Zusammensetzung fiir die jeweilige Phase
(Tab. 45). Aus diesem Grund wurden zusatzlich GIXfRbalysen betrachtet, die in
Abbildung 4-18 dargestellt sind. Die GIRD-Diffraktogrammebestéatigen die drei Phasen
Hamatit, Magetit und Troilit. Keine weiteremReflexesind unidentifiziert. Somit isder mittels
ESMA-Punktanalysen identifiziertdagnetit starkibersattigan Fe.
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50 pm

S0 um 500

250 h

Abbildung 4-17: Korrosionsschichten auf Fe9Cr nach 12 h, 100 h, 250 h und 500 h Auslagerungszeit

Die Dicke der Korrosionsschicht steigt mit zunehmender Auslagerungszeit an (abglle

Der Unterschied zwischen 250und 50 ist mit ca. 5um jedoch gering.

Tabelle 4-5 Chemische Zusammensetzungen déforrosionsphasen aufFe9Cr mit 12- 500h
Auslagerungszeit

Bereich Stoffmengenantetlin % Mineralformel
Fe Cr 0] S

17 12h 39,1+0,8 0,3+0,1 60,608 O (Fe, Cr) 903
21 12h 428+1 0,3+0,1 56,9+1 0 (Fe, Cr}0%0a4
371100 h 447 +0,5 0,3+0,1 55+0,3 0 (Fe, Cr} 2104
47 100 h 19,9+ 1,2 256+1,4 47+53 498+55 (Fe, CrpgasS**
571 100 h 28,1+3,8 18,9+ 3,7 52,7+0,7 0,3+0,1 Fe»1Cr1,404*
61 250 h 42,4 +0,3 0 576+03 O Fe 203
71250 h 45+1,2 0,1+0,1 549+12 O Fe&s,2604

81 250 h 209+1,8 24,3+0,3 49,7+17 51+0,1 Fe121Cry,0604*
91 250 h 16,47 27,8 £5,3 52%5]1 50,6 +55 (Fe, Crp785**
107 500 h 40904 0 59,1+04 O Fe&,0803

117 500 h 44,7 £ 0,2 0 55,3+0,3 O Fés,2404

127 500 h 33,349 12 £3,7 452+9,7 95+8,6 Fe»1Cr1,0604*
137 500 h 239+129 215+109 2824 51,9+4,3 (Fe, CrpgS**

* Unter Annahme der Mischanalyse durch FeS
** Unter Annahme der Mischanalyse durchs kgOs
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Abbildung 4-18. GI XRD-Diffraktogramme der Korrosionsschichten auf Fe9Cr mit Auslagerungszeiten
von 12h-500 h

Tabelle 4-6 Schichtdicken der Fe9CkProben

Probe Hamatit Magnetit Innere Korr:zone Totale Schichtdicke
in um in um in um in um

Fe9Cri 5h - 351 25+1 6+1

Fe9Cri 12 h 2,2+ 0,3 32+04 34+05 9+1

Fe9Cri 100h 42+1,1 24,7+ 4,6 16,8+1,1 46 +5

Fe9Cri 250h 23+24 44+ 4 329+2,6 100+ 7

Fe9Cri 500h 11,8+ 2 53,1+1,6 40,3+2,4 105+4

4.2.4Fel3Cr

Zur Betrachtung der Korrosionsschichif Fe13Cr nach kurzen Auslagerungszeudml im
Folgenden auf die 6Rrobe eingegangeBie interne Korrosion auf Fe13Cr nactn 36h und

12 h Auslagerungszeit im Infrar@thtofen wird naher in Kapitel 5 betracht@bbildung4-19

zeigt ein GIXRDDiffr aktogrammder Korrosionsschicht nachhmit den Phasen Hamatit,
Magnetit und Troilit. Zur Bestimmung der lokalen Phasenverteilung wurde eine REM
Elementkartierung (Abbildung-20a-e) der Korrosionsschicht nacth@\uslagerungszeiind

eine lichtoptisbe Aufnahme (Abb4-20f) angefertigt. Die &uRere Korrosionszone besteht aus
Fe-Oxiden, der Sauerstoffverteilung nach aus einer diinnen Schicht Hamatit an der Grenzflache
zum Gas und Magnetit mit geringerem Sauerstoffgehalt darunter. Die innere Korrosgonszon
weist eine sehr porése und feinkdrnige Struktur auf. Der obere Teil der inneren Zone besteht
aus FeCr-Oxid (Magnetitstruktur), der untere Teil der inneren Zone zeigtF8ulfid, wobei

es sich um eine Troilitstruktur handelt. Sowohl die innere als digecul3ere Korrosionszone

ist nicht durchgehend. Am rechten Rand der Elementkartierung zeigen sich die in Kapitel 5
naher betrachteten &Ausscheidungen in den Korngrenzen des Grundmetalls.
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Abbildung 4-19: GIXRD -Diffraktogramm der Korrosionsschicht auf Fe13Cr nach 6 h Auslagerungszeit

6 um I

Niedrige

* Konz.

6 pm

Abbildung 4-20: Fe13Cr nach 6 hAuslagerungszeit

Auf Fel3Cr gebildete Korrosionsschichten nach 12 h Auslagerungszeit zeigen eine sehr diinne
1-2 um starke kontinuierliche Oxidschichin unregelndBigen Abstandemverden dickere
Oxidinseln mit einer mittleren Dicke vaza.7 um gebildet (Tabelld-8). Abbildung4-21a-e

zeigt Fe, Cr, O und S EDKlementkartierungen einer Oxidinsel. Die Konzentration von Eisen
ist in der aul3eren Korrosionszone hohksr in der inneren Zone, wahrend Chrom nur in der
inneren Korrosionszone vorhanden ist. Der Sauerstoff ist gleichmalig Uber die Oxidinsel
verteilt. Die au3ere Korrosionszemesteht aus Hamatit (vgl. Tabellg) und die innere aus
feinkdmigem FeCr-Oxid. An der Metallgenzflache wird eine hohere Schwefelkonzentration
beobachtet (Abb4-21e). Die Anreicherungen des jeweiligen Elements oberhalb der Oxidinsel
sind Artefakte durch einen Spalt, der sich bei der Praparation zwischen Epoxid und Oxid
gebildet hat
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Fel3Cr-12h

I Niedrig

Abbildung 4-21: REM-EDX Elementkarten einer Oxidinsel auf Fe13Cr nach 12 h Auslagerungszeit
modifiziert nach Nitzmann et al%®

Nach 100 h Auslagerungszeit (ABb22a)sind Hamatit an deGasgrenzflachend Magnetit
darunter durch die unterschiedlichen Grauwerte deutlich erkennbar. &jaetitschicht ist
diskontinuierlich, wahrend der Hamatit eine kontinuierliche Schicht mit ca. 11 pum Dicke
(Tabelle4-8) zeigt.

500 h 50 um

Abbildung 4-22: Lichtoptische Fotos der Korrosionsschichten im Querschliff auf Fe13Cr nach a) 100 h, b)
250 h und ¢) 500 h mit ehemaliger Probenoberflache (rote Linie) und Bereichen der ESMA
Punktanalysen in Tabelle4-7

Abbildungen 423bf zeigen Fe, Cr, O und S EDElementkartierungen derselben Probe.
Ahnlich wie bei der 12 #Probe ist die Eisenkonzentration in der A&uReren Korrosionszone héher
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als in der inneren, wahrend Cr seine hochste Konzentration im oberen Teil der inneren Zone
hat. Die Sauerstoffkonzentratiost in der &uf3eren Korrosionszone héher als in der inneren.
Schwefel ist in der inneren Korrosionszone heterogen verteilt. Die Oxide Hamatit und Magnetit
werden durch die ESMA&unktanalysen (TabelleZund Abb. 422a)lokal identifiziert Die

innere Korro®onszone besteht aus einer -EeOxidschicht an der urspringlichen
Probenoberflache. Unterhalb der-EeOxidschicht entstanden Hohlraume, in denen Bigh
Cr-Sulfidkristallegebildet haben. Dies&®-Cr-Sulfid ist hauptsachlich G8ulfid mit niedriger
Fe-Konzentration.

Abbildung 4-23: Lichtoptisches Foto der Korrosionsschicht auf Fe13Cr nach 100 h Auslagerungszeit (a)
und eine EDX-Elementkartierung (b-f), modifiziert nach Nutzmann et al

Zur Bestatigung, dass die Porositat der inneren Korrosionszone bereits wahrend der
Auslagerung entsteht, wurde ein F8ghnitt in der Korrosionsschicht der 1BdProbe
durchgefihrt (Abb4-243).

Abbildung 4-24: FIB -SE-Bilder in der Korrosionsschicht auf Fe13Cr nach 100 h Auslagerungszeit: b)
hohere Auflosung des rot markierten Bereiches in @entnommen aus Nutzmann et al

Abb. 4-24b zeigt den gleichen Schnitt in hoherer Auflosung. Auf der Oberseite befindet sich
eine hellgraue Platinschicht fir einen geraden Schnitt der Kante. D&Sdhidtt bestatigt die
Porositat in der inneren Korrosionszone und schliel3t priiyaraffekte des mechanischen
Schleifens aus, die mdglicherweise Poren in der inneren Korrosionszone bilden oder erweitern.
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