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1 Kurze Darstellung

Am DECHEMA-Forschungsinstitut wurde ausgehend von Untersuchungen zum
Schadensbild an RuUcklaufern aus der Mauallverbrennungsanlage von GKS in
Schweinfurt der Mechanismus und die Kinetik der Chloridkorrosion am Werkstoff
16Mo3 untersucht. Erganzt wurde das Programm um umfangreiche
Laborauslagerungen, in denen der Betriebszustand im Labor unter definierten und
reproduzierbaren Bedingungen simuliert wurde. Durch diese Untersuchungen
konnten entscheidende neue Erkenntnisse gewonnen werden, unter anderem, dass
uber die Morphologie und chemische Zusammensetzung der Korrosionsschichten
und -produkte nachgewiesen wurde, dass der Sauerstoffpartialdruck an der
Werkstoffoberflache unter den Aschebelagen gegentber dem Rauchgas deutlich
erniedrigt wird. Dieser Mechanismus, der normalerweise erst unmittelbar auf die
Oxidschicht begrenzt ist, fuhrt dazu, dass sowohl die Chlor- als auch die
Schwefelaktivitat ebenso wie die Metallauflosung unter dem Belag deutlich erhoht ist.
Aufgrund des niedrigen Sauerstoffpartialdrucks werden dann besonders
Kaliumchloride aus der Verbrennung nicht mehr in stabilere und weniger aggressive
Sulfate umgewandelt, was den Metallabtrag um ein Vielfaches beschleunigt. Das
zeigt den hohen Einfluss durch kaliumhaltige Partikel und Kondensate im Rauchgas
auf die Korrosion und bietet Maoglichkeiten bereits an dieser Stelle
verfahrenstechnisch in der Feuerung und dem Brennbett deren Freisetzung zu

beeinflussen.

1.1 Aufgabenstellung und Literaturarbeit

In diesem Teilprojekt des Verbundprojektes ,Vokos“ wurden verschiedene Aspekte

beleuchtet, um die Korrosionsmechanismen besser zu verstehen:

Die Auswirkungen von Atmosphéren mit unterschiedlichem Sauerstoffqehalt auf die

Natur der Korrosionsprodukte eines niedriglegierten Stahls (16Mo3) (Kapitel 2.1)

Untersuchungen an Anlagenriickldufern aus dem GKS Kraftwerk (Kapitel 2.2)




Einfluss von Beldgen sowohl auf die Korrosionsrate als auch die Form der

Korrosionsprodukte ( Kapitel 2.3)

Untersuchungen an verschiedenen Beschichtungsansétzen (Kapitel 2.4)

1.2 Voraussetzungen, unter denen das Vorhaben durchgefiihrt wurde

Das Teilprojekt des DFI war auf 36 Monate ausgelegt, in denen an den
verschiedenen unter 1.1 genannten Themen gearbeitet wurde.

1.3 Planung und Ablauf des Vorhabens

Das DFI war im Rahmen des Projekts an den in der folgenden Tabelle dargestellten

Arbeitspaketen beteiligt, sowie an dem Meilenstein ,Gesamt-Korrosionsmodell.
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Die Arbeitspakete und die durchfihrenden Stellen sind in Tabelle 1 aufgelistet.

1.4 Wissenschaftlicher und technischer Hintergrund

Mit zunehmender Mullproduktion steigt weltweit der Bedarf an zuverlassigen und
effizienten Mullverbrennungsanlagen [1]. Chlor und Alkalichloride in der
Verbrennungsatmosphare solcher Anlagen sind fir Ingenieure und Forscher eine
besondere Herausforderung [2-6]. Chlor-induzierte Korrosion in der Metallrandzone
von Uberhitzerrohren in Mullverbrennungskesseln wurde bereits seit Jahrzehnten
beschrieben, ist aber immer noch Gegenstand der aktuellen Forschung [7-11], denn
bis heute werden die detaillierten Korrosionsmechanismen diskutiert. Insbesondere
wird eine verstarkte Korrosion von Uberhitzerrohren beobachtet. Diese bestehen
normalerweise aus unlegiertem Stahl, da die bisherigen Erfahrungen mit teureren
Materialien nicht deren viel hohere Kosten rechtfertigen. Als kritische Spezies werden
Alkali- und Erdalkalichloride sowie HCI- und schwefelhaltige Aschen angesehen.
Diese bilden Ublicherweise dicke Belage auf den Rohren, in und unter denen die
Korrosion extrem schnell voranschreiten kann. Der typische Aufbau der
Korrosionsprodukte, die auf Feldrucklaufern von niedriglegierten Stahlen unter
Salzablagerungen gefunden wurden, enthalt die folgenden Schichten: An der
Metallgrenzflache befindet sich eine Schicht aus Eisenchlorid FeCl,, gefolgt von einer
gemischten Eisenoxid-Lage aus Hamatit und Magnetit. In einigen Fallen wird
zusatzlich von Eisensulfid (FeS) zwischen dem Chlorid und dem Oxid berichtet
[12],[42]. Von D.P. Miller wurde neben diesen Beobachtungen zwischen den
Eisenoxidschichten aus Hamatit und Magnetit eine rote Hamatit-Pulverschicht
gefunden [13]. Andere Autoren beschreiben dieses Fe,Os-Pulver als pseudomorphe
Hamatit-Kristalle [14]. Die Anwesenheit von FeS und Metallchloriden in den
Korrosionsprodukten unter porésen Oxiden deutet auf einen niedrigen
Sauerstoffpartialdruck p(O2) hin. Neben dem Sauerstoffverbrauch fir die Oxidbildung
kobnnen die Ablagerungen selbst als ein Hauptgrund flr den niedrigen p(Oy)

angenommen werden. Auf Uberhitzerrohren gefundene Ablagerungen bestehen
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gewohnlich aus Alkali- und Erdalkalichloriden und —sulfaten [15], und Gemische
dieser Bestandteile werden in der Metallurgie als Flussmittel eingesetzt, um die
Oxidation der Schmelze zu verhindern [16]. Grabke und Reese zeigten in ihrer
Arbeit, dass feste Chloride die Oxidschicht auf Metallproben angreifen und dabei
gasformiges Chlorid freisetzen kdénnen [17;18]. Wahrend sie durch die Oxidschicht
nach aulen diffundieren, oxidieren Metallchloride an Stellen mit erhdhtem
Sauerstoffpartialdruck, indem sie nach Gleichung (1) Chlor freisetzen, das zur
Metalloberflache zurlckkehren kann, um dort in einem zyklischen Prozess eine

beschleunigte Korrosion in Gang zu setzen:

2FeCl, +%02 ~Fe,0, +2Cl, (1)

Dieser Mechanismus ist wohlbekannt als ,aktive Oxidation® [11;19;20].

Weiterhin sind Metalloxide, die in diesem Prozess entstehen, porés und schlecht
haftend, so dass sie nicht als schutzende Schicht dienen. Eine weitere Quelle von
Chlor konnen auch Sulfatierungsprozesse sein (Gleichung 2), wie in der Arbeit von
D.P. Miller und H.H. Krause vorgeschlagen [21]:

4NaCl + SO, + O, + 2H,0 < 2NaSO, + 4HCI (2)

Zusatzlich kdnnen geschmolzene Salze einen Korrosionsangriff verursachen. Einige
schwermetallhaltige Chloridsalzmischungen haben einen niedrigen Schmelzpunkt,
z.B. 48ZnCl»-52KCI bei 250 °C [10]. Solche Salzschmelzen |6sen den Rohrwerkstoff
auf und erhdohen somit den Korrosionsangriff bereits bei niedrigen Temperaturen
stark. Untersuchungen zu dieser Problematik wurden z.B. von Kawahara [22] und
Ishitsuka & Nose [23] sowie von Brossard et al. [24] oder Bauer [25] durchgefuhrt.
Mehrere Autoren wie Kautz und Tichatschke [15] oder Pasten [26] berichten jedoch
gleichzeitig, dass bei Kohlenstoffstahlen in HCI-haltigen, sauerstoffreichen
Atmospharen im Temperaturbereich von 400 °C keine Chloride in den
Korrosionsschichten gefunden werden. Zusatzlich wurden unerwartet niedrige
Korrosionsraten beschrieben. Auch lhara et al. [27] stellten fest, dass das Verhaltnis
von Sauerstoff zu Chlorwasserstoff im Prozessgasgemisch bei hohen Temperaturen

einen signifikanten Einfluss auf die Korrosionsrate hat. Bei 400 °C wird die maximale

6



Korrosionsrate in Sauerstoff/Chlorwasserstoff-Gasgemischen bei einem Sauerstoff-
Anteil von 65% bis 35% (O2:HCI = 1:0,5) gefunden, wahrend bei einer hdoheren
Temperatur (500-600 °C) der maximale Abtrag zu einem noch niedrigeren
Sauerstoff-Anteil 20% (O2:HCI = 1:4) verschoben wird. Leider gibt es keine
Informationen Uber die Korrosionsprodukte in dieser Arbeit [27].

Wenn man alle diese Ergebnisse zusammenfasst, stellt sich grundsatzlich die Frage,
in welcher Form das Chlor aus dem Belag zur Metallrandzone gelangt und welche
Chlor-, Sauerstoff- oder Schwefelpartialdriicke dort die Korrosion fordern oder ob

andere weitere Elemente aus dem Belag einen signifikanten Einfluss haben.

1.5 Verwendete Fachliteratur

Siehe Literaturverzeichnis amEnde des Dokuments.

1.6 Zusammenarbeit mit anderen Stellen

In diesem Teilprojekt wurden insbesondere mit der Uni Augsburg, dem GKS und
IUTA Informationen ausgetauscht und die Arbeiten abgestimmt. An der Uni Augsburg
wurde die Sulfatierung schwerpunktmafig untersucht, am GKS wurden beschichtete
und unbeschichtete Feldricklaufer fur die Untersuchungen geborgen und in
Abstimmung analysiert und aus den Partikelausscheidungen von IUTA Ruckschlisse
auf die Belagszusammensetzung und die Quelle der Alkali- und Erdalkimetalle
gezogen. Insbesondere mit GKS und der Uni Augsburg fanden regelmaRige

Arbeitsmeetings statt, um das Projekt voranzutreiben.



2 Darstellung des Projektverlaufs

21 Gasphasenauslagerungen

2.1.1 Durchfiihrung

Das Material 16Mo3 (1.5415) fur die Versuche wurde von einem kommerziellen
Zulieferer in Stabform mit einem Durchmesser von d = 8 mm geliefert. Die chemische
Zusammensetzung des Materials ist in Tabelle 1 angegeben.

Tab. 1: Chemische Zusammensetzung von 16Mo3 (1.5415)
Element C Ni Mn Cr Mo Si Al
[%] 0,12-0,2 <0,3 04-09 =<0,3 0,25-0,35 <0,35 <0,04

Die Stabe wurden mit SiC-Papier (Kornung P400) geschliffen, um eine oxidfreie
Probenoberflache zu erhalten, und dann in zylindrische Probensticke mit einer
Lange von 15 mm geschnitten. Nach dem Reinigen der Proben in Ethanol wurden
sie vermessen und in Aluminiumoxid-Tiegel gelegt. Mehrere Wagestufen wurden
nach der Exposition durchgefuhrt: Nettomalie, Probe mit Aluminiumoxid-Tiegel und
Probe plus Abplatzungen im Tiegel. So lassen sich auch abgeplatzte und teilweise
vorhandene, sublimierte Korrosionsprodukte an den Tiegelwanden unterscheiden.

Alle Proben wurden bei verschiedenen Bedingungen in einem Sechs-Zonen-Ofen in
zwei getrennten Quarzrohren unter einem konstanten Gasdurchfluss von 3 L/h
ausgelagert. Auf diese Weise konnten zwei verschiedene Atmospharen und sechs
verschiedene Temperaturen gleichzeitig untersucht werden. Die Priftemperaturen
lagen zwischen 350 °C und 500 °C in 30 °C-Schritten mit Auslagerungszeiten von
300, 600 und 900 Stunden. Es ist wichtig zu beachten, dass die 600 h-Auslagerung
einmal gestoppt wurde, als die 300 h-Proben entfernt wurden. Dieser zusatzliche
Abkuhlzyklus kann bestimmte Abweichungen von den nach 300 und 900 Stunden
beobachteten Daten erklaren. Die Tests dber 300 h und 900 h wurden nicht
unterbrochen. Vorversuche wurden durchgefuhrt, um sicherzustellen, dass die
Gasflussrichtung (entweder zuerst durch die Niedrigtemperaturzone und dann durch
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Zonen mit steigenden Temperaturen oder umgekehrt) das Ergebnis nicht beeinflusst.
Der Sauerstoffpartialdruck der verschiedenen Atmospharen wurde unter Verwendung
eines Sauerstoffanalysators (Rapidox 2000 Cambridge Sensotec) gemessen. Die

Zusammensetzung der verwendeten Atmospharen ist in Tabelle 2 aufgefihrt.

Tab. 2: Auslagerungsbedingungen

Nr. Auslagerungs- Temperatur [°C]  Atmosphare [Vol.-%]

dauer [h]
1 300, 600,900 350-500in 30 °C- 0,1HCI + 0,01SO;, + 80, + 10CO, + 17H,0
Schritten Rest Ny(volle WTE-Atmosphare)
2 100, 300 350-500 in 30 °C- 0,1HCI + 80, + 10CO, + 17H20 Rest N,
Schritten
300, 900 440 synthetische Luft
4 300, 600,900 350-500in 30 °C- 0,1HCI + 15 ppm O, + 0,01SO; + Rest N,
Schritten
5 300, 600,900 350-500in 30 °C- 0,1HCI + 15 ppm O, + Rest Ny
Schritten
6 100, 300 350-500 in 30 °C- 0,1HCI + 450 ppm O; + Rest Ny
Schritten

Die Sauerstoffmenge von 15 ppm entspricht der hdchsten Reinheit, die eingestellt
werden konnte (aufgrund von Gasverunreinigungen in den Flaschen). Daneben
wurde ein Gehalt von 450 ppm sowie der Einfluss von SO,/3 untersucht. Die
Zusammensetzung, die als ,volle WTE-Atmosphare® bezeichnet wird, wurde gemaf
der Empfehlung fir die Rauchgaszusammensetzung in der Miullverbrennung des
,Prewin: European network: Performance, Reliability and Emissions Reduction in
Waste Incinerators® gewahlt [28]. Eine zusatzliche Auslagerung wurde in
synthetischer Luft bei 440 °C als Referenz durchgefuhrt.

Alle Proben wurden in trockener Nj-Atmosphare im Quarzrohr aufgeheizt; nach
Erreichen der gewiunschten Temperatur wurde auf Prozessgas umgeschaltet. Die
Massenanderung der Proben wurde durch das Wiegen von zwei Proben jeweils vor

und nach der Exposition bestimmt. Nachdem die Massenanderung festgestellt
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wurde, wurden die Korrosionsprodukte entfernt und die Proben wurden erneut
gewogen, um den Materialverlust zu quantifizieren. Die Produktentfernung wurde mit
einer HCIl-haltigen Lésung mit Inhibitor durchgefuhrt, wie in [29] beschrieben.
Wahrend des Reinigungsvorgangs wurden die Proben mehrmals gewogen. Das
Reinigungsverfahren wurde durchgefuhrt, bis die Massenanderung die
Korrosionsrate von 0,2 mg / cm? h unbehandelter Proben erreicht hatte; nie langer
als zwei Stunden. Diese schonende Produktentfernung sorgt dafur, dass das
Probensubstrat nicht signifikant angegriffen wird. Weiterhin wurde die Mikrostruktur
und Morphologie der Korrosionsprodukte unter Verwendung von Lichtmikroskop und
Mikrosonde (ESMA) untersucht. Alle Querschnitte wurden wasserfrei wie in [30]
beschrieben hergestellt.

2.1.2 Ergebnisse und Diskussion

Nach den Korrosionstests in der simulierten WTE-Kraftwerksatmosphare zeigen alle
Proben Korrosionsprodukte ahnlich derer, die aus Versuchen an Luft bekannt sind
[31], ohne Chloride oder Sulfide ! Die Schicht besteht aus Eisenoxiden und zeigt
einen Sauerstoffgradienten zur Substratoberflache. Mikrosondenergebnisse zeigen
eine Zusammensetzung, die aulRen Hamatit und innen Magnetit nahelegt. Um diese
Ahnlichkeit zu Luftauslagerungen zu demonstrieren, wurde eine zusétzliche Probe in
Luft fir 900 h bei 440 °C exponiert.

In Abbildung 1 werden die Elementverteilungsbilder dieser Probe mit denen einer
Probe verglichen, die fur 900 Stunden bei 440 °C in der ,vollen®, simulierten WTE-
Kraftwerksatmosphare ausgelagert wurde. Dieser Vergleich bestétigt die Ahnlichkeit.
Es sollte jedoch erwahnt werden, dass, obwohl die Schichten ahnlich aussehen, der
Metallabtrag nach 300 h bei 440 °C in der ,vollen® WTE-Atmosphare 1 leicht hoher
war als bei reiner Luft. Auch wenn keine Chloride in der Schicht gefunden wurden,
beweist die Zunahme des Materialabtrags im Vergleich zu synthetischer Luft die
Wirkung von Chlor und Schwefel. Pasten et al. hatte vergleichbare Werte fir den
Materialabtrag unter ahnlichen Bedingungen gefunden [12]. Die chlorhaltigen
Molekule in der simulierten Kraftwerksatmosphare scheinen den Angriff auf die

Substratoberflache zu beschleunigen, aber aufgrund des vergleichsweise hohen
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Sauerstoffpartialdrucks im Gasgemisch dominiert die reine Oxidation die Bildung der

Korrosionsprodukte.
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Abb. 1: Elementverteilungsbilder von 16Mo3 a) nach 900 h bei 440 °C in simulierter
WTE-Atmosphare Nr. 1; b) nach 900 h bei 440 °C in synthetischer Luft (Nr. 3).
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Abb. 2: a) Materialabtrag von 16Mo3 als Funktion der Auslagerungszeit bei
ausgewahlten Temperaturen. b) Massenanderung (delta m/cm?) als Funktion von
Auslagerungszeit und Temperatur in Atm. Nr. 1 mit der Geschwindigkeitskonstanten

Kp [mg?cm?s] aus dem parabolischen Fit.

Wie erwartet, nehmen Massenanderung und Materialverlust der Proben, die
simulierten WTE-Kraftwerksatmospharen ausgesetzt sind, mit Auslagerungsdauer

und Temperatur zu (Abbildung 2). Die Datenpunkte nach 600 Stunden Exposition bei
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500 °C wurden in der Diskussion vernachlassigt, da sie einen grolden Fehler
aufgrund von Rissbildung beim Abkuhlen durch die Unterbrechung nach 300
Stunden zeigen. Jedenfalls zeigen die Standardabweichung und der Verlauf, dass
alle anderen Datenpunkte zuverlassig und reprasentativ fur die Ergebnisse in
Atmospharen mit hohem Sauerstoffpartialdruck sind. Weiterhin wird beobachtet, dass
die Zunahme des Massenverlusts mit der Auslagerungsdauer kleiner wird. Ein
parabolischer Fit bestatigt diese Beobachtung. Die ermittelten parabolischen
Geschwindigkeitskonstanten k, sind in Abbildung 2b) dargestellt. Die k,-Werte bei
verschiedenen Temperaturen liegen im Bereich derer, die z.B. in [31] fdr
Eisenoxidation bei niedrigen Temperaturen in Luft bzw. feuchter Luft aufgefihrt sind.

Dies ist in Abbildung 3 verdeutlicht.
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Abb. 3: Vergleich der in Vokos fur die ,volle Prewin- WTE-Atmosphare® ermittelten
kp-Werte im Vergeich zur Oxidationskinetik an Luft oder feuchter Luft [31].

So kann man schlieen, dass vorwiegend schitzende Oxidprodukte gebildet werden.
Verdampfungsprozesse durch fliichtige Chloridbildung kénnen in
Atmospharen mit hohem Sauerstoffpartialdruck bei diesen Temperaturen
vernachlédssigt werden.

In Abbildung 4 wird der Unterschied zwischen den Atmospharen 1 und 2 und dem
Einfluss von SO, (oder vielmehr durch Fe-Oxid katalysiertes SO3; bei dieser
Temperatur) auf die Massenanderung als Funktion der Temperatur deutlich. Die

Atmosphare ohne SO, verursacht eine geringere Massenerhdhung sowie einen
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geringeren  Materialabtrag  oberhalb von 380°C als die simulierte
Kraftwerksatmosphare, die SO, enthalt. Weiterhin sind die Sauerstoffgehalte der
Korrosionsprodukte in der Atmosphare ohne SO, nicht die der typischen zweilagigen
Eisenoxidprodukte von Magnetit und Hamatit, sondern es werden nur
sauerstoffreiche Produkte mit dem Verhaltnis von Eisen zu Sauerstoff von 2:3
gefunden.

3,0 4

=f@=—without 502
25
—heyith 502

2‘0

15 1

delta m [mg/cm?]

1,0

05 -

D,D T T T T T T T 1
320 350 380 410 440 470 500 530
T[°C]

Abb. 4: Massenanderung nach 900 Stunden bei verschiedenen Temperaturen in den
Atmospharen Nr. 1 (0,1% HCI + 0,01% SO, + 8% O, + 10% CO2 + 17% H20) und Nr.
2 (0,1% HCI + 8% Oz + 10% CO; + 17% H>0).

Wenn der Sauerstoffpartialdruck von 8 Vol.-% stark verringert wird, hin zu einem
gemessenen Partialdruck von nur 15 ppm, ist der Einfluss von SO, viel starker. Der
Metallverlust in der SO,-haltigen Atmosphare (Atm. Nr. 4, Tabelle 2) zeigt viermal
hohere Werte gegenuber der Atmosphare ohne SO, (Atm. Nr. 5, Tabelle 2), wie in
Abbildung 5 gezeigt.

Beide Atmospharen 0,1% (1056 ppm) HCI + 15 ppm O, + Rest N, und 0,1% HCI +
15 ppm O + 0,01% SO, + Rest N, fuhrten zu vergleichbaren Verlauf der
Massenanderungskurven, bei denen je nach Auslagerungstemperatur drei
verschiedene typische Massenanderungskurven unterschieden werden koénnen:

parabolische, paralineare und lineare Typen (siehe Abbildung 6).
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Abb. 5: Materialabtrag als Funktion der Zeit bei verschiedenen
Auslagerungstemperaturen in den Atmospharen a) 0,1% HCI + 0,01% SO, + 15 ppm
O, + Rest Ny und b) 0,1% HCI + 15 ppm O, + Rest Na.

Bei niedrigen Temperaturen von bis zu 410°C wird ein parabolisches
Massenanderungsverhalten als Funktion der Zeit beobachtet. Oberhalb von 410 °C
wird der Ubergang zu linearer Kinetik immer deutlicher, bis sie bei 500 °C dominiert,

wie in Abbildung 6 gezeigt.
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Abb. 6: Massenanderung als Funktion der Auslagerungszeit bei verschiedenen
Temperaturen in 0,1% HCI + 0,01% SO, + 15 ppm O, + Rest N».

Fir die Massenanderungsberechnung wurden nur die abgeplatzten
Korrosionsprodukte und die an der Probe anhaftenden Korrosionsprodukte
berucksichtigt, aber nicht jene, die auf den Tiegelwanden gefunden wurden. Im
Temperaturbereich von 440 °C bis 500 °C wurde in diesen Atmospharen eine dicke
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Schicht Eisenoxid an den Tiegelwanden abgeschieden. Wenn solche
Korrosionsprodukte der Massenanderung hinzugefugt wirden, wurde eine lineare
Zunahme der Masse resultieren, die nicht gezeigt wird, um irrefiUhrende
Schlussfolgerungen zu vermeiden. Statt einer starken Verdunstung kénnte auf ein
lineares Schichtwachstum geschlossen werden. Dies zeigt, wie wichtig es ist, den
Metallabtrag und die Schichtmorphologien zu betrachten, wenn flichtige
Korrosionsprodukte in den Korrosionsmechanismus involviert sind. Diese typischen,
unterschiedlichen Korrosionsraten wurden bereits in friheren Veroffentlichungen
Uber chlorhaltige Atmospharen beobachtet, z.B. von Foroulis [32]. Das paralineare
Kinetikverhalten wird durch eine parabolische Gewichtszunahme und einen linearen
Gewichtsverlust verursacht, die gleichzeitig stattfinden. Ein Vergleich mit der Literatur
[33] zeigt, dass bei Temperaturen unterhalb von T <400 °C in HCI-haltigen
Atmospharen vor allem das Schichtwachstum die Korrosionsrate bestimmt. In
Ubereinstimmung mit der vorliegenden Arbeit wird bei Temperaturen tiber 400 °C die
Verdampfung von Eisenchloriden fur die Reaktionsgeschwindigkeit wichtiger. Um die
Chlorierungskinetik zu quantifizieren, wurden die experimentellen Daten nach
Gleichung 3 gefittet, deren Anwendbarkeit bei Hochtemperaturkorrosion mit

flichtigen Produkten in [34] ausfuhrlich diskutiert wurde:

_ 1 $05
x=k,t™ -kt 3)

wobei x die Massenanderung pro Flacheneinheit zum Zeitpunkt t ist, k, die
parabolische Geschwindigkeitskonstante fur das Schichtwachstum und k, die lineare
Gewichtsverlustrate durch Verdampfungsprozesse. Die Anpassungsparameter sind
in Tabelle 3 zusammengefasst und veranschaulichen den Ubergang im

Mechanismus.

Tabelle 3: Parabolische Geschwindigkeitskonstante und lineare Gewichtsverlustrate

aus dem Fit von Gleichung 3.

Temperatur [°C] Kp [mgzlcm4 h] ky, [mg/cm? h]

350 0,085 0,003
440 0,176 0,011
500 0,03 0,014
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Bei 350 °C ist, wie erwartet, die lineare Gewichtsverlustrate im Vergleich zu héherer
Temperatur vernachlassigbar, und die Schichtbildung auf der Substratoberflache
bestimmt den Materialabbau. Die Situation unterscheidet sich im Fall der 500 °C-
Auslagerung, wo der lineare Gewichtsverlustparameter die Korrosionsmechanismen
dominiert und die parabolische Rate vernachlassigbar ist. Interessanterweise ist bei
440 °C der resultierende k,-Wert etwa doppelt so gro® wie der bei 350 °C und
sechsmal hoher als bei 500 °C, wahrend die Verdampfungsrate bei 440 °C bereits
mit der bei 500 °C nahezu Ubereinstimmt. Diese Parameter deuten auf einen
erhdhten hoéchsten Materialabtrag bei Zwischentemperaturen hin, was durch die
Ergebnisse der Materialabtragsmessungen bei den verschiedenen Temperaturen
bestatigt wurde. Abbildung 5 zeigt eine Erh6hung des Materialabtrags mit steigender
Temperatur bis zu 440 °C, anschlieBend erfolgt kaum eine Zunahme bei weiterer
Temperaturerhdhung. Diese Beobachtung eines Maximums im Metallverbrauch im
Bereich des Ubergangs vom parabolischen zum linearen Verhalten wurde auch von
Tseitlin und Strunkin gemacht [35]. Der Befund ist aber naturlich nicht zwangslaufig
auf den Fall Ubertragbar, wenn ein Belag mit weiteren Elementen vorhanden ist.

Da die Reduktion des Sauerstoffpartialdrucks eine so groRe Auswirkung auf das
Korrosionsverhalten hat, wurde ein dritter, mittlerer Sauerstoffpartialdruck getestet
(Atm. Nr. 6). Eine detaillierte Untersuchung der Schichten zeigt, dass die
Schichtdicke nach dem anfanglichen Wachstum bei 350 °C spater nahezu konstant
bleibt, wahrend sie bei einer Auslagerungstemperatur von 440 °C weiter wachst. In
diesem Fall besteht die Korrosionsschicht bereits nach 100 Stunden aus zwei
Schichten mit einer Dicke von bereits 40-50 ym. Die innere Zone besteht aus einer
Mischung aus Eisen, Chlor und Sauerstoff, wahrend die aul3ere Zone aus Eisenoxid
besteht (siehe Abbildung 7).
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Abb. 7: Elementverteilungsbilder von 16Mo3 nach 300 h bei 440 °C in a) 0,1% HCI +
0,01% SOz + 15 ppm O; + Rest N2 und b) 0,1%HCI + 450 ppm O, + Rest No.

Im Vergleich zu Tests, die in Atmosphédren mit hohem Sauerstoffgehalt
durchgefiihrt wurden, erh6hte sich der Materialabbau in 0,1% HCI + 450 ppm O
+ Rest N, um einen Faktor 5 bei Temperaturen von 440 °C und um den Faktor 8
in der Atmosphédre Nr. 5 mit 15 ppm O; bei der gleichen Temperatur. Die
interessanteste Beobachtung in dieser Atmosphare ist die Anwesenheit von
prominenten Eisenoxidkristallen innerhalb der Schicht (Abbildung 8a). Ihre
Anwesenheit wird dem Auftreten von Chloriden zugeschrieben, von denen bekannt
ist, dass sie direkt Fe,O3 produzieren, wenn sie in Oxide umgewandelt werden [36].
Interessanterweise legt die oktaedrische Form der Kristalle in Kombination mit dem
Fe/O-Verhaltnis nahe, dass es sich bei den Kristallen um Maghemit (y-Fe;O3)
handelt. Solche Fe,Os-Kristalle bildeten sich auch an den Aluminiumoxid-
Tiegelwanden (Abb. 8b). Dorthin muss das Eisen in Form von flichtigem
Eisenchlorid transportiert worden sein.
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Abb. 8: a) Querschliff der Eisenoxid-Kristalle auf der Probenoberflache nach
Auslagerung bei 440 °C in 0,1% HCI + 450 ppm O, + Rest N, und b) Eisenoxid

Einzelkristalle an der Tiegelwand nach Auslagerung bei 500 °C in Atm. Nr. 4.

Die Bildung von Fe;Os-Kristallen weit entfernt von der Probenoberflache ist nur mit
erhohter Eisenchloridverdampfung und aktiver Oxidation zu erklaren. Dies ist auch
ein wertvoller Hinweis auf den hohen Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks auf den
Korrosionsprozess, da die flichtigen Chloride mit Sauerstoff reagieren mussen, um
die Oxidkristalle zu nukleieren. Auf der Oberflache von einigen dieser Kristalle wurde
zudem FeS nachgewiesen (Messpunkt 2 in Abbildung 8b), wahrend andere nur
Fe,O3; zeigen (z.B. Messpunkt 1 in Abbildung 8b). Dies deutet darauf hin, dass
S0,/SO; ebenfalls an der Umwandlung der Eisenchloride zum Oxid beteiligt sein
kann. Schliellich wachsen die Kristalle in der thermodynamisch stabilsten
Eisenoxidform. Wenn Sauerstoff reichlich vorhanden ist, wird diese Oxidation der
Chloride sofort auf der Probenoberflache auftreten. Bei 500 °C besteht die
Korrosionsschicht nach 100 Stunden nur noch aus einer wenige um dicken
Eisenoxidlage mit einigen Chlor-Spuren, und die fluchtigen Chloride werden mit dem
Gasstrom von der Probe und der Tiegeloberflache weg transportiert. Entsprechend
den Ergebnissen von lhara [27], die den starken Einfluss des Sauerstoff-Chlor-
Verhaltnisses nahelegen, liegt die Zusammensetzung dieses Gasgemisches mit 450
ppm O in dem Bereich, der hohe Korrosionsraten verursacht. SO, scheint auch hier
einen grofen Einfluss auf die Chlorid-Oxid-Transformation zu haben, da die
Atmospharen 0,1% HCI + 0,01% SO, + 15 ppm O, + Rest N, und 0,1% HCI + 450

ppm O, + Rest N, bei 440 °C den hdéchsten Metallverbrauch von allen in dieser
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Arbeit untersuchten Bedingungen ohne Belag verursachen. Da die Ublichen
Betriebstemperaturen von Uberhitzerrohren zwischen 420 °C und 450 °C liegen, ist
eine Klarung der Korrosionsmechanismen insbesondere bei  solchen
Zwischentemperaturen von gro3em Interesse und muss in der weiteren Arbeit naher
untersucht werden. Es ist auch bemerkenswert, dass die Schicht nach dem Testen in
der Atmosphare 0,1% HCI + 0,01% SO2 + 15 ppm O, + N, bei 440 °C eine ahnliche
Struktur und Zusammensetzung zeigt, wie sie bei Anlagenrucklaufern aus WTE-
Atmosphare gefunden wird — die sich dann zwar in einem der ,vollen WTE-

Atmosphare” ahnlichen Gas befunden hatten, allerdings mit zusatzlichen Belagen.

2.1.3 Fazit - Gasphasenauslagerungen

In Ubereinstimmung mit [27] zeigen die Ergebnisse dieser Studie, dass das
Verhaltnis von Sauerstoff zu Chlor in der Gasphase einen grof3en Einfluss nicht nur
auf die Korrosionsrate, sondern auch auf die Korrosionsprodukte hat. Eine ,volle”
simulierte WTE-Atmosphare mit 8 Vol.-% Sauerstoff fuhrt nicht zu den typischen
Korrosionsschichten, die auf Feldricklaufer-Rohren gefunden wurden. Stattdessen
ist die Oxidbildung und Morphologie eher ahnlich der, die nach einer einfachen
Luftauslagerung gefunden wird. Somit lasst sich feststellen, dass in chlorhaltigen
Atmospharen mit hohem Sauerstoffgehalt und niedrigen HCI-Gehalten der
Chloreinfluss vernachlassigt werden kann, da sich Chloride, die sich bilden kénnten,
direkt in Oxide verwandeln. Dieser Mechanismus konnte ahnlich dem sog.
Halogeneffekt sein, der fur die halogenverstarkte Aluminiumoxidbildung bei viel
hoéheren Temperaturen beschrieben wurde [37]. Hingegen wandeln die Kristalle bei

niedrigem p(O3) z.B. erst an der Tiegelwand um (Abbildung 9 und 10).
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Abb. 9: Tiegelwand mit Kristalliten Abb. 10: Vergrdlierte Kristalle

Allerdings wurden die hochsten Werte des Metallabtrags unter den verschiedenen
Tests und Temperaturen in dieser Arbeit bei 440 °C in sauerstoffreduzierten
Atmospharen gefunden (0,1% HCI + 0,01% SO, + 15 ppm O, + Rest N, und 0,1%
HCI + 450 ppm O, + Rest Ny). Die Parameterbestimmung der Reaktionskinetik hat
gezeigt, dass der kritischste Fall auftritt, wenn sowohl die parabolischen als auch die
linearen Geschwindigkeitskonstanten signifikant und hoch sind. Interessanterweise
werden in 0,1% HCI + 0,01% SO, + 15 ppm O, + Rest-N,-Atmosphare
Korrosionsschichten gebildet, die denen ahneln, die auf im Feld getesteten
Uberhitzerrohren gefunden wurden, wie im nachsten Kapitel gezeigt wird. Dort
enthalt das Gas etwa 8 Vol.-% Sauerstoff, aber auf den Uberhitzerrohren werden
Ablagerungen aufgebaut. Daher muss untersucht werden, wie die Ablagerungen die
Atmosphare in einer Weise verandern koénnen, die letztlich zu einem

Korrosionsangriff fuhrt, der dem entspricht, der in den Anlagen gefunden wird.

2.2. Untersuchungen an Feldrucklaufern

2.2.1 Durchfiihrung

Im Rahmen des Vorhabens wurde am DFI auch ein unbeschichtetes Rucklauferrohr

untersucht. Dieses wurde bereits im Februar 2015 aus dem vierten Zug (Position

L13,P6,Scheibe 13) bei GKS ausgebaut. Er ist aus einem Steigrohr entnommen.

Zunachst wurde der gesamte Rohrquerschnitt eingebettet, hinsichtlich des

Metallabtrags quantifiziert und anschlieBend geviertelt (Abbildung 11), um
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weitergehende  Rasterelektronenmikroskop- und  Mikrosondenuntersuchungen

durchfihren zu konnen.

' A Bereich mit dem minimalen Abtrag d

dmin1: -0,6 (mm/Jahr]
i dminZ= -0,16 (mmﬂahr]

D Bereich mit dem maximalen Abtrag d |

d o= -1,4 mm/lahr
e = -0,26 mm/Jahr

Bereich B ist mit D vergleichbar!

20 mm

Abb. 11: Ubersicht des vollstandig eingebetteten Querschnitts

2.2.2 Ergebnisse des Feldriicklaufers

00006557 ] 300 pm s

Abb. 12: Belagsmorphologie im Bereich Abb. 13: Belagsmorphologie im Bereich
des eher schwachen Angriffs der Korrosionshochlage

Wie bereits in Abbildung 11 beschrieben variiert der Metallabtrag stark Uber den

Umfang mit minimalen Werten von -0,16 mm/Jahr bis zu maximalen Werten von -1,4
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mm/Jahr. In Abbildung 12 und 13 sind die typischen Belagszusammensetzungen fur
eine Zone mit starker Korrosion und eine mit schwacher Korrosion gezeigt.
Ausfuhrliche rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen ergaben das folgende
Bild: Im Bereich der starken Korrosion ist der Schichtaufbau wie folgt. An die
Metallrandzone schliel3t sich eine Fe-CI-O reiche Schicht an. Dariber kommen FeS-
Korner (die nadelférmigen Korrosionsprodukte bestehen aus Fe-S-O und Fe-S-
Schicht, wobei das Eisen-Schwefel bzw. Sauerstoff zwischen: Fe:S:0-> 3:2:1 und
2:1:1) sowie Fe:S (1:0,5) schwankt. DarUber schliel3t sich eine FezO4 Schicht an, die
noch Fe-Cu-S Verbindungen enthalten kann. Uber diesen Zonen besteht der Belag
hauptsachlich aus Sulfaten (vergleiche auch Abb. 15). Im Gegensatz dazu liegt bei
geringer Korrosion am Rohrubergang zwar eine ahnliche Fe-CI-O reiche Schicht vor,
darauf folgen jedoch Eisenoxide (Fe;O4+ Fe,O3) bevor dariber, zwischen dem Belag
und der Korrosionsschicht, eine groRere Menge Schwermetalle zu finden sind in
Form einer Pb-Zn-CI-O Schicht, die aulRerdem Chlor, Schwefel, Kalium, Kalzium und
Sauerstoff enthalt. Der erste Hauptunterschied ist damit die Prasenz der Sulfide.
Diese sind ein eindeutiges Zeichen flr niedrige Sauerstoffpartialdriicke, da sich
ansonsten Sulfate bilden mussten. Aulderdem ist erstaunlich, dass die Stellen mit den
hohen  Schwermetallkonzentrationen nicht mit denen hoher Korrosion

Ubereinstimmen.

Weitere Untersuchungen offenbaren interessante Details fur den Bereich der starken
Korrosion. So sind Eisenoxide noch im Millimeterbereich bis in den Belag zu finden,
und wie eine Aufnahme mit polarisiertem Licht zeigt, bestehen sie aus drei
verschiedenen Eisenoxidmodifikationen uber den Chlor- und Schwefelreichen
Schichten (Abbildung 14). Noch deutlicher wird der chemische Aufbau, wenn
quanitative Mikrosondenuntersuchungen herangezogen werden. Ausgehend vom
Metallibergang konnen die unterschiedlichen Verbindungen aus der jeweiligen
Stochiometrie abgeleitet werden. Hier sieht man, dass neben den bereits
beschriebenen Eisenverbindungen besonders Natrium und Kalium in Chloridform
vorliegen, was wiederum ein Indiz flr niedrige Sauerstoffpartialdriicke ist, da diese
Elemente sonst in Sulfatform vorliegen mussten (siehe das niedrige Sauerstoffsignal

im Bereich um 400 ym im beispielhaften Linescan in Abbildung 15 gezeigt).
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Abb. 14: Aufnahme des Bereichs starker Korrosion mit polarisiertem Licht zeigt drei

verschiedene Farben und damit Eisenoxidarten.
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Abb. 15: Mikrosonden ,Linescan“ der Randzone (Ubergang zum Metall bei Position 0

pum).

Zuletzt wurde bei den rastermikroskopischen Untersuchungen eine interessante

Beobachtung gemacht: Es finden sich immer wieder lokal einzeln vorliegende
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Eisenkristalle (Abbildung 16). Um diese Kristallite direkt zu charakterisieren, wurden
Belagsteile aus dem Bereich der starken Korrosion direkt (ohne sie einzubetten)
untersucht. Dabei konnten die gleichen Kristallite nachgewiesen werden, die in den
Gasphasenversuchen (Kapitel 2.1) beobachtet wurden. lhre diskrete Lage und der
Vergleich mit den Ergebnissen in 2.1 legen nahe, dass auch diese Kristallite Uber
den Prozess der aktiven Oxidation gewachsen sind. Das heif3t, dass das Eisen Uber
die Gasphase transportiert worden sein muss. Abbildungen 17 und 18 zeigen die

verschiedenen Korrosionsprodukte.

' Mic TS F644_999 b
DECHEMA U | )0 kv |10 mm|BSE | 100 x4 453 —200 pm—

Abb. 16: Ubergang Metall bis Belag (in Rot sind diskrete Eisenoxidpartikel markiert)
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Abb. 17: Eisenoxidkristalle in geringer Abb. 18: Einzelner Eisenoxidkristall im

Vergrofderung Belag

2.2.3 Fazit Belagsuntersuchung des Riicklaufers

Die detaillierte Belagsuntersuchung des RuUcklaufers aus der Anlage bestatigte
grundsatzlich das Bild, das auch bereits in der Literatur fur den schichtweisen Aufbau
der Korrosionsprodukte vorhanden ist, allerdings mit einigen neuen Details. In
Abbildung 18 ist der aufgrund unserer Ergebnisse ermittelte Aufbau zwei
Literaturquellen gegenubergestellt. Bereits 1972 wurde der Schichtaufbau treffend
beschrieben und spater von Waldmann et al. bestatigt. Interessanterweise
beschreiben Miller et al. ein ,Eisenoxidpulver® genau in der Zone, in der mittels
Rasterelektronenmikroskop die Eisenkristallite gefunden wurden. Deren Vorkommen
ist ein direkter Beweis fur die Theorie der aktiven Oxidation, da solche Kristalle nur
uber die Gasphase gewachsen sein kdnnen.
Ein weiteres Detail ist der Sauerstoffgehalt in der metallnahen Zone, der im Fall der
Mikrosondenuntersuchungen jeweils zu stochiometrischem Fe-O-Cl passt. In
manchen thermo-dynamischen Datenbanken ist diese Verbindung in dem fraglichen
Temperaturbereich stabil [38], oft fehlt diese Verbindung jedoch auch und das FeCl,
Stabilitatsfeld ist entsprechend vergrofert. Schlussendlich ist sehr interessant, dass
entgegen der landlaufigen Meinung, dass gerade Schwermetallchloride wie Blei oder
Zink den grofdten Angriff hervorrufen, im Bereich, in dem diese Metalle in signifikanter
Menge auftraten eine geringe Korrosion vorliegt.
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Abb. 19: Neues Schichtmodel im Vergleich zu den in der Literatur berichteten

Schichtfolgen
2.3 Untersuchungen unter Beldagen

2.3.1 Durchfiihrung

Um die Auswirkungen eines Belages auf das Korrosionsverhalten zu untersuchen
wurden vergleichend zu Abschnitt 2.1 Auslagerungsversuche mit verschiedenen
Belagen durchgefuhrt. Hierflir wurde zum einen Aluminiumoxid wurde ausgewahlt, da
es im Vergleich zu Eisen und in Kontakt mit der Versuchsatmosphare inert ist. Des
Weiteren wurden ein synthetisches Salz und ein aus einer Anlage entnommener
Aschebelag untersucht um den Einfluss chemisch aktiver Salze zu untersuchen. Als
Atmosphare mit hohem Sauerstoffpartialdruck wurde die WTE-Atmosphare (vgl.
Tabelle 2) gewahlt [28], die 0,1 Vol.-% HCI + 0,01 Vol.-% SO, + 8 Vol.-% O, + 17
Vol.-% H;O + 10 Vol.-% CO, + Rest N, enthielt. Zusatzlich wurde eine Atmosphare
mit niedrigem Sauerstoffpartialdruck (15 ppm Oz) und HCI- und SO,-Gehalten
(jeweils 0,01 Vol.-%) gewahlt (Rest N2), um die Bedingungen unter Ablagerungen zu
simulieren. CO, wurde dabei vernachlassigt. Bei jeder Parameter-Kombination
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wurden zwei Proben aus 16Mo3 (Zusammensetzung siehe Tabelle 1) ausgelagert,
die wie in Abschnitt 2.1 beschrieben geschliffen und gereinigt wurden.

Vor den Versuchen wurden alle Proben vermessen und gewogen. Jede Probe wurde
separat in einen Tiegel aus Aluminiumoxid gelegt. Das Gewicht der Proben mit
Tiegeln und das Gewicht der Proben in den Tiegeln mit Belag wurde bestimmt.

Das verwendete Aluminiumoxid (Carl Roth) bestand Uberwiegend aus Kornern >100
gm mit einem Feinkornanteil (<63 pm) von 30%. Vergleichend wurde ein feinkorniges
Al;O3-Pulvers (Amperit 740, KorngroRe <5 um, H.C. Starck) und ein grobes Al,O3-
Pulver (~100 um) verwendet um den Einfluss der Porenstruktur des Belags zu
untersuchen. Im Folgenden werden die drei Pulver als Typ 1 (63-100 um, Standard),
Typ 2 (=100 pm, grob) und Typ 3 (<5 um, fein) bezeichnet. Im ersten Teil der
Versuche waren alle Proben bis 10 mm Uber die Probenoberkante mit
Aluminiumoxid-Pulver bedeckt. Die Auswirkung des Bedeckungsgrades wurde
anhand von zwei Bedeckungsgraden 2 mm und 10 mm Uber der Probenoberkante
untersucht.

Um schliel3lich auch noch den Einfluss solcher chemisch inerter Ablagerungen mit
dem chemisch aktiver Salze zu vergleichen, wurde ein synthetisches Salz mit jeweils
5 Massen-% NaCl, KCI, NaSO4 und Ky;SO, sowie 80% CaSO,, wie in [39]
vorgeschlagen, in den Tiegeln verwendet, sowie auch eine aus einem Uberhitzer in
Betrieb enthommene Ablagerung; in beiden Fallen wurden die beiden verschiedenen
Bedeckungsgrade verwendet.

Nach der Auslagerung wurden alle Proben inkl. Tiegel gewogen, im Fall der
bedeckten Proben auch inkl. Ablagerungen von Eisenoxiden im Tiegel. Dann wurde
jeweils eine Probe aus jeder Parameter-Kombination fur metallographische
Untersuchungen prapariert, wahrend die andere fir die Quantifizierung des
Materialabtrags verwendet wurde. Alle Querschliffe wurden wasserfrei prapariert und
zur Bestimmung des Materialabtrags wurden die Korrosionsprodukte nasschemisch

entfernt, wie in Abschnitt 2.1 beschrieben.

2.3.2 Ergebnisse und Diskussion

Einfluss des inerten Al;03-Pulver-Belags auf die Korrosionsraten
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Abb. 20: Einfluss von Al,Os-Pulver-Belag auf den Materialabtrag als Funktion der
Auslagerungstemperatur und Zeit in a) synthetischer WTE-Atmosphare und b) 0,1%
HCI + 0,01% SO, + 15 ppm O3 + Rest Na.

Abbildung 20 zeigt den Materialabtrag aus den Versuchen bei niedrigem
Sauerstoffgehalt mit 0,1% HCI + 0,01% SO, + 15 ppm O, + Rest N, und in
synthetischer WTE-Atmosphare mit und ohne Al,O3-Belag im Vergleich.
Interessanterweise kann in der synthetischen WTE-Atmosphare kein Einfluss des
inerten Belags auf die Korrosionsrate von 16Mo3 festgestellt werden (Abb. 20a), die
Oxidation des Werkstoffs dominiert den Korrosionsprozess, und der Einfluss von
Chlor kann unter diesen Bedingungen vernachlassigt werden [30]. Im Gegensatz
dazu nahm der Materialabtrag in der sauerstoffarmen Atmosphare unter Al,O3 zu;
am starksten war dieser Effekt bei 380 °C und 440 °C (Abb. 20b). Bei hoheren
Temperaturen zeigte sich wiederum ein geringerer Einfluss auf die Korrosionsrate.
Bei den Proben, die einen Einfluss der Al,Os-Ablagerung zeigten, war das
Aluminiumoxid nach der Auslagerung in der Nahe der Probenoberflache grau
gefarbt. Das verfarbte Pulver klebte zudem an der Probe (Abb. 21a). Solche grauen
Partikel in der Al,Os-Ablagerung muissen wiederum Uber Gasphasenreaktionen
entstanden sein; sie konnten mittels REM- und EDX-Analyse als kristalline
Eisenoxide mit einem Fe/O-Verhaltnis von ungefahr 2:3 identifiziert werden (Abb.
21Db). Eine Detailansicht solcher Kristalle ist in Abbildung 22 dargestellt.
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Abb. 21: a) REM-BSE-Bild von Al,O3s-Pulver Typ 1 und Korrosionsprodukten nach
300 h Auslagerung in 0,1% HCI + 0,01% SO, + 15 ppm O, + Rest N, bei 440 °C. b)
Ergebnis der EDX-Analyse des kristallinen Korrosionsprodukts in Al,O3-Pulver.

Demnach dominieren Chlor und seine flichtigen Korrosionsprodukte in einer
Atmosphare mit niedrigem Sauerstoffpartialdruck den Korrosionsprozess, und sie
sind am wichtigsten fur die Korrosionsmechanismen besonders im betrachteten
Temperaturbereich  von WTE-Kraftwerken um 400°C (Abb. 20b). In
Ubereinstimmung mit dem Modell der aktiven Oxidation von McNallan et al. [11]
konnen die flichtigen Chloride auf ihrem Weg von der Probenoberflache zur
Gasatmosphare oxidieren und dabei ,graue” Oxidpartikel in der Aluminiumoxid-
Ablagerung bilden. Dabei geben sie Chlor ab, da die Thermodynamik vorgibt, dass
die Metallchloride bei steigendem Sauerstoffpartialdruck in einiger Entfernung vom
Metall mit Sauerstoffmolekilen reagieren mussen (Abb. 23). Hier wurde die ein
Stabilitatsdiagram aus der Literatur genommen, da in der am DFI vorliegenden

Factsage der FeOCI nicht vorhanden ist..
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Abb. 22: REM-BSE-Bild von oktaedrisch geformten Eisenoxid-Kristallen (helle
Partikel) auf einem Al,Os-Pulver-Partikel.
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Abb. 23: Phasenstabilitatsdiagramm bei 427 °C fur Eisen in einer Atmosphare mit O,
und Cl;, [38] mit den mittels Factsage errechneten Partialdriicken der Atmospharen

gemal Tabelle 2

Je haufiger oder wahrscheinlicher solche Chloride Sauerstoff ,sehen®, desto
wahrscheinlicher ist ihre Oxidation. Da die Ablagerungen sehr poros sind, spielt
Knudsen-Diffusion keine Rolle und der Gastransport sollte nicht betroffen sein.

Dennoch zeigen unsere Ergebnisse, dass die Ablagerung aus Aluminiumoxid-Pulver
3V



ein ,Hindernis” flr die fluchtigen Eisenchloride auf ihrem Weg nach aul3en darstellt,
die an der Oberflache des Aluminiumoxids adsorbieren konnen, uber
Oberflachendiffusion kombinieren, um dort letztendlich zu reagieren und als Oxide zu
nukleieren. Folglich nimmt die Verweildauer der Eisenchloride in der Nahe der
Probenoberflache aufgrund ihrer Interaktion mit den Partikeln der Ablagerung zu, und
damit auch die Wahrscheinlichkeit ihrer Oxidation in der Nahe der Probenoberflache,
im Vergleich zu Versuchen ohne Ablagerung. Weitere Untersuchungen sind
erforderlich, um den genauen Mechanismus der Oxidbildung in der Ablagerung
offenzulegen, bei dem maoglicherweise heterogene Keimbildung der Eisenoxide auf
Ablagerungspartikeln eine Rolle spielt. Klar ist jedoch bereits, dass bei zunehmender
Menge oxidierter Eisenchloride unter der Ablagerung mehr Chlor in der Nahe der
Oberflache freigesetzt wird und somit der Chlorpartialdruck zunimmt, was den
Korrosionsangriff verstarkt, gemal dem Modell der aktiven Oxidation.

Mit zunehmenden Temperaturen steigt der Dampfdruck der Eisenchloride an [41].
Bei 470 °C und 500 °C wurden folglich viel weniger von den grauen Partikeln bzw.
von dem Eisenoxid in den Ablagerungen gefunden. FeCl, wird flichtig und bleibt
metastabil, so dass es die Partikel der Ablagerung passiert, ohne in Oxid
umgewandelt zu werden. Eine Oxidation findet in diesen Fallen in der Nahe des
Ofenausgangs statt, so dass kein Anstieg des p(Cl») unter der Ablagerung verursacht
wird. Somit ist bei hoheren Temperaturen in chlor- und sauerstoffarmen
Atmospharen ein sehr viel geringerer Einfluss der inaktiven Aluminiumoxid-

Ablagerung auf die Korrosionsrate festzustellen.

Einfluss von KorngréBe und Bedeckungsgrad der Ablagerung aus

Aluminiumoxid-Pulver auf die Korrosionsrate

Auf Grundlage der Ergebnisse aus den Versuchen unter niedrigem
Sauerstoffpartialdruck wurden weitere Versuche bei 440 °C durchgeflhrt, da bei
diesen Bedingungen der grofRte Einfluss der Ablagerungen auf die Korrosionsrate
beobachtet worden waren. Fur diese Untersuchung bezlglich der PartikelgroRe und
der Menge von Aluminiumoxid wurde eine Auslagerungszeit von 300 h gewahlt. Die
resultierenden Massenanderungen und Materialabtrags-Werte unter allen drei Typen
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von Aluminiumoxid-Ablagerung sind vergleichbar, wie in Abbildung 24 gezeigt, und
sind unabhangig vom Bedeckungsgrad. Interessanterweise ist zugleich eine sehr
unterschiedliche Morphologie und Verteilung der Korrosionsprodukte festzustellen
(Abb. 25).
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Abb. 24: a) Massenanderung und b) Materialabtrag als Funktion des Pulvertyps und
Bedeckungsgrads bei 440 °C nach 300 h Auslagerung in 0,1% HCI + 0,01% SO, +
15 ppm O, + Rest N2 (Typ 1 = standard (63-100 pm), Typ 2 = rough (~100 pm), Typ
3 =fine (<5 um)).
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Abb. 25: REM-BSE-Bilder der drei Al,O3-Typen nach 300 h Auslagerung in 0,1% HCI
+0,01% SOz + 15 ppm O, + Rest N3 bei 440 °C. a) 63-100 ym (Typ 1), b) ~100 ym
(Typ 2), ¢) <5 um (Typ 3).

Chemisch ahneln sich die Korrosionsprodukte unter allen drei Ablagerungstypen sehr
stark. Sehr nah am Metall besteht die Korrosionsschicht besteht aus einem eisen-,

sauerstoff- und chlorreichen Belag, uberlagert von Eisensulfid (FeS), wie beispielhaft

32



fur das Standard-Al,Os-Pulver im ESMA-Linienprofil (Abb. 26a) und in ausgewahlten
Elementverteilungsbildern (Abb. 26b) gezeigt wird. Oberhalb dieses Belags werden

Eisenoxidkristalle gefunden, wie weiter oben gezeigt.
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Abb. 26: a) ESMA-Linienprofil und b) ESMA-Elementverteilungsbilder der
Grenzflache Substrat / Korrosionsschicht auf 16Mo3 nach Auslagerung in 0,1% HCI
+0,01% SO, + 15 ppm O, + Rest N, bei 440 °C fir 300 h, bedeckt mit Al,Os-Pulver.

Die Entstehung von FeS ist typisch fur WTE-Korrosionsschichten; sie geschieht bei
niedrigem Sauerstoffpartialdruck nahe am Metall [7;42]. Dies weist darauf hin, dass
SO, (das laut hier nicht gezeigten Berechnungen mittels Factsage in der
vorliegenden Atmosphare bei den vorliegenden Temperaturen Uber SOj; stabil bleibt),
wie bereits beschrieben dissoziiert [43]. Der freigesetzte Schwefel und Sauerstoff
reagieren dann mit Eisen oder mit Eisenverbindungen. Dabei ist anzunehmen, dass
bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck SO, anstelle von O, als Oxidans in der aktiven
Oxidation  fungiert.  Interessanterweise = werden keine  sauerstoffhaltigen
Korrosionsprodukte zusammen mit dem FeS gefunden, aber Sauerstoff wird
zusammen mit Eisenchloriden detektiert. Demnach ist es mdglich, dass Oxichloride
(FeOCIl) gebildet wurden. Diese Verbindung wurde auch in frGheren Arbeiten in
diesem Temperaturbereich gefunden [38;44]. Oxichloride verhalten sich ahnlich wie
Chloride; sie sind fluchtig und werden in weiterer Entfernung vom Metall in Oxide
umgewandelt, wie von A.W. Henderson gezeigt [36]. Die moglichen chemischen

Reaktionen sind in den Gleichungen 4-6 aufgeflhrt:
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3FeCl, + SO, = 2FeOCI + FeS + 2Cl, 4)
3FeOCI = Fe,0; + FeCls (5)
4FeOCl + 02 = 2Fezo3 + 2C|2 (6)

Solche Reaktionen kdnnen auch erklaren, warum die Kristalle oft etwas FeS an ihrer
Oberflache aufweisen (Reaktion 4). Das war bereits auf Abbildung 8b (heller Belag
an Stelle 2) zu sehen.

Ein weiterer Aspekt, der eine detailliertere Betrachtung verdient, ist die Art der
gefundenen Eisenoxid-Kristalle. Wie oben beschrieben (Abb. 8 und 10), weisen die
EDX-Messungen der Kristalle auf Hamatit hin, ihre kubische Struktur ist jedoch
typisch fur Magnetit. Auch Reichel beschreibt in seiner Arbeit diese
Korrosionsprodukte als pseudomorphe Hamatit-Kristalle, die aus Magnetit entstehen
[14]. Diese Feststellungen lassen den Schluss zu, dass es sich bei den Kristallen um
Maghemit handelt. Maghemit ist ein metastabiles Fe(lll)-Oxid (Fe;Os) mit der
gleichen Spinell-Ferrit-Struktur wie Magnetit. Aus diesem Grund ist Maghemit mit den
gebrauchlichen Analysemethoden wie XRD schwer von Magnetit zu unterscheiden.

Somit waren weitere Untersuchungen notwendig, um diese Vermutung zu bestatigen.

Ergebnisse aus der Auslagerung in synthetischen Salz-Beldgen und Vergleich

mit dem inaktiven Aluminiumoxid-Belag

Abschlieffend werden Massenanderung und Materialabtrag unter synthetischem Salz
mit den Reaktionen verglichen, die unter dem inaktiven Aluminiumoxid-Belag
ablaufen. Aus Abbildung 24 ist ersichtlich, dass die mit synthetischem Salz
bedeckten Proben grofltenteils eine erhdhte Massenanderung aufweisen, was auf
einen starken korrosiven Angriff hinweist. Ein weiterer bedeutender Unterschied ist,
dass die Proben keine Massenzunahme, sondern eine Massenabnahme aufweisen.
Dies bedeutet, dass Verdampfungsprozesse das Verhalten dominieren und
bedeutende Anteile der flichtigen Spezies nicht innerhalb der Ablagerungen in
stabile Korrosionsprodukte umgewandelt werden. Weiterhin ist ein Einfluss des

Bedeckungsgrades auf die Massenanderung festzustellen. Proben mit einem

34



Bedeckungsgrad von 10 mm weisen den doppelten Massenverlust von Proben mit
einem Bedeckungsgrad von 2 mm auf (Abb. 24). Beim Vergleich des Metallabtrags
verschwindet jedoch der Einfluss des Bedeckungsgrades, was darauf hinweist, dass
Verbindungen wie KCI oder KOH zur Verdampfung beitragen. Der Materialabtrag
betragt bei beiden Bedeckungsgraden etwa 0,046 g/cm2 oder ca. 60 ym und liegt
damit sechsmal hdher als der, der unter Aluminiumoxid-Beldgen beobachtet wurde.
Die Zunahme des Materialabtrags unter synthetischem Salz konnte mit der
zusatzlichen Quelle von Chlor in der Form von Kaliumchlorid im Salz
zusammenhangen. Bei den vorliegenden Versuchen war die verwendete Salzmenge
pro Substratfliche 0,39 g/cm? (2 mm Bedeckung) und 0,72 g/cm? (10 mm
Bedeckung). Gegen diese Theorie kann die Tatsache gehalten werden, dass der
Bedeckungsgrad die Massenverlustrate nicht beeinflusst, was darauf hinweist, dass
die Menge an Chlorid nicht direkt mit dem Materialabtrag zusammenhangt. Dies
bedeutet, dass oberhalb einer bestimmten Chlormenge die Korrosionsrate keine
Funktion des p(Cl,) mehr ist. Dieser Befund ist in Ubereinstimmung mit Grabke et al.
[20], die zeigten, dass eine Anderung der NaCl-Menge, die auf einer konstanten
Flache aufgebracht wurde, die Korrosionsrate nicht beeinflusste.

Die Auslagerung in synthetischem Salz fuhrt zu einer sichtbaren Farbanderung des
Salzes. Die Verfarbungen sind symmetrisch ringformig um die zylindrische Probe
verteilt, siehe Abbildung 27. Wieder ist eine graue Farbung direkt Uber der
Probenoberflache sowie eine rote Farbe in der aulderen Schicht zu sehen. Bei 10 mm
Bedeckungsgrad musste einiges Salz entfernt werden, bis rot verfarbtes Salz zum
Vorschein kam. In einer Entfernung von ca. 2 mm von der Probenoberflache ist das
Salz bei beiden Bedeckungsgraden stark versintert. Salzbereiche in Uber 2 mm
Entfernung vom Metall weisen fast keine Anderung ihrer Farbe und der pulverigen
Erscheinung auf. Um die Probe zieht sich ein grauer Ring bis zu ~700-800 pm
oberhalb der Metalloberflache. Er ist etwas weiter entfernt von der Metallgrenzflache
als bei dem Versuch mit grobkornigen Aluminiumoxid-Belagen (~500 um) und
besteht aus ahnlichen Eisenoxid-Kristallen, wie sie in den Al,O3-Pulver-Belagen

gefunden worden waren.
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Abb. 27: 16Mo3 nach 300 h Auslagerung in synthetischem Salz (je 5 Gew.-% NaCl,
KCI, Nax;SO4, K2SO4 und 80 Gew.-% CaSOy) in der Atmosphare 0,1% HCI + 0,01%
SO, + 15 ppm O, + Rest N, bei 440 °C.

Auf dem in Abbildung 28 gezeigten REM-Bild erscheint diese Flache als heller
aulerer Ring. Die Ergebnisse der EDX-Messungen in den Flachen a-d, die in Tabelle
4 zusammengefasst sind, zeigen, dass im grau gefarbten Bereich des Salzes bis zu
4 Atom-% Fe gemessen wurden. Aulerhalb der verfarbten Bereiche werden nur
Eisengehalte von maximal 1 Atom-% gemessen. Weiterhin ist im Vergleich zu den
anderen untersuchten Bereichen des Belags in der duReren Ubergangszone, ca. 2
mm zwischen dem verfarbten und dem nicht verfarbten Salz, der Gehalt an Kalium
stark erhoht. Dieses Kalium + Natrium ist etwas niedriger als der Cl-Gehalt, was
darauf hinweist, dass alle Alkalimetalle in dieser Zone als Chloride vorliegen.

36



Mic
BRECEQEIGSEMT{I} XL [21.2 kV|10 mm|BSE |20 x| 3.1

Abb. 28: REM-BSE-BIld eines Querschliffs von 16Mo3 mit Belag aus synthetischem
Salz nach 300 h Auslagerung in 0,1% HCI + 0,01% SO, + 15 ppm O, + Rest N, bei
440°C.

Tabelle 4: Mit EDX bestimmte Elementzusammensetzung ausgewahlter Flachen
(siehe Abb. 18) der Korrosionsprodukte und Ablagerungen auf 16Mo3 nach
Auslagerung in synthetischem Salz bei 440 °C Uber 300 h in 0,1% HCI + 0,01% SO,
+ 15 ppm O, + Rest N..

Elementzusammensetzung [Atom-%]

Region @) Na S Cl K Ca Fe
a 60,2 4,4 15,2 4,5 1,9 11,3 1,8
b 51,7 3,9 9,5 14,6 8,5 7,6 4,3
c 62,3 1,6 16,6 2,0 - 13,3 4,2
d 58,0 - - - - - 42,4
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Weitere Hinweise auf diese Annahme sind: (i) dass die Partikel in der ,roten Zone
aus NaCl-KCI-Salzmischungen mit einer eutektischen Morphologie bestehen, wie in
Abbildung 29 gezeigt, und (ii) eine Anreicherung von Kalium in der rechten oberen
Ecke des Elementverteilungsbildes an einer Stelle, an der kein Sauerstoff gemessen
wurde. Im Gegensatz dazu weisen die Ergebnisse von E. Schaal bei Verwendung
der gleichen Salzmischung darauf hin, dass unter 510 °C keine geschmolzene Phase
im Salz vorhanden sein sollte [39]. Eine Mdglichkeit, den Schmelzpunkt zu senken,
ware die Gegenwart dritter Komponenten wie etwa FeCl,, die Eutektika bilden
konnen. FeCl, wurde in dem Partikel mit der eutektischen Struktur (Abb. 29) nicht

gemessen, aber an anderer Stelle (Abb. 30). Beim Vorliegen ternarer Na-K-Fe Salze,
kann der Schmelzpunkt auf 355 °C bzw. 370 °C abgesenkt werden kann [45].

’ rd

Abb. 29: BSE- und Elementverteilungsbilder der synthetischen Salzbelage nach 300
h Auslagerung bei 440 °C in 0,1% HCI + 0,01% SO, + 15 ppm O, + Rest N..
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Abb. 30: Erstarrtes KCI-NaCl-FeCl,: Eutektikum nach Auslagerung unter 10 mm
synthetischer Asche (440°C/300h)

Ahnlich wie im Versuch mit dem inaktiven Belag zeigen die Proben nach
Auslagerung in synthetischem Salz auch eine FeS-Korrosionsschicht oberhalb der
Metalloberflache (Abb. 31). Dabei ist bemerkenswert, dass NaCl und KCI tief in der
Korrosionsschicht bis zur Metalloberflache gefunden werden, wahrend
beispielsweise Ca-haltige Verbindungen, die ebenfalls starke Chloridbildner sind,
sich nur in den Belagen in weiterer Entfernung von der Probenoberflache befinden.
Verflussigung oder hoher Dampfdruck von Alkalichloriden im Gegensatz zu
Erdalkalichloriden kdénnen die unterschiedliche Mobilitat solcher Spezies erklaren.
Die Aggressivitat von KCI in Berlhrung mit Eisen wurde in mehreren

Veroffentlichungen ausgiebig untersucht [10;39;46].
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Abb. 31: BSE- und Elementverteilungsbilder der Metall-/Korrosionsschicht-
Grenzflache einer Probe nach Auslagerung in synthetischem Salz bei 440 °C Uber
300 hin 0,1% HCI + 0,01% SO + 15 ppm O, + Rest Na.

Ergebnisse aus der Auslagerung in Asche-Belagen aus einer

Miillverbrennungsanlage

Uberraschenderweise zeigt das ,vollstdndig reagierte* WTE-Salz, das von einem
Rohr aus der GKS-Anlage geborgen wurde, auch einen sehr ahnlichen
Materialabtrag wie das synthetische Salz, obwohl statt eines Massenverlusts
wiederum eine Massenzunahme beobachtet wird. Dies zeigt, dass die
Spurenelemente, die fur den Korrosionsangriff auf das Metall am bedeutendsten
sind, in der gealterten Asche noch immer vorhanden sind, in der die meisten Alkali-
und Erdalkali-Spezies bereits sulfidiert sein sollten [21]. Interessanterweise ist die
Zusammensetzung der Korrosionsschicht und die Anreicherung von NaCl und KClI in
der Korrosionsschicht auf der Metalloberflache ebenfalls mit den anderen
Ergebnissen vergleichbar. Die Proben, die in WTE-Salz mit dem hoheren
Bedeckungsgrad ausgelagert wurden, zeigen jedoch ein anderes Verhalten. Nicht
nur ihre Massenanderung betragt nur die Halfte, auch ihr Materialabtrag ist geringer
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als bei den Proben mit dem Bedeckungsgrad 2 mm. Dabei wurde jedoch eine
aullergewohnliche Beobachtung gemacht: Das WTE-Salz war stark gesintert. Um an
die Probe zu kommen, musste die Ablagerung aufgebrochen werden. Zudem wurden
bei Anfertigung des Querschliffs groe Mengen Chlor freigesetzt, das sofort mit der
frisch polierten Oberflache reagierte. Daher war in diesem Fall keine verlassliche
Analyse der Korrosionsprodukte moglich. Dies zeigt jedoch, dass das Salz so dicht
wird, dass der Austausch mit der Atmosphare eingeschrankt wird, was wiederum die
Vermutung eines niedrigen Sauerstoffpartialdrucks unter WTE-Uberhitzerrohr-
Ablagerungen bestatigt und damit auch unseren Ansatz, die Versuche in der hier
gewahlten Atmosphare durchzufuhren. Somit war der weitere Korrosionsprozess
nach Verbrauch des vorhandenen Sauerstoffs unter der Ablagerung aufgrund von
mangelndem Gasaustausch eingeschrankt, was den in Abbildung 24b gezeigten
geringeren Materialabtrag erklart. Damit andert sich auch die Reaktionskinetik des
Korrosionsprozesses. Der geschwindigkeitsbestimmende Schritt ist nicht mehr die
Verdampfung und Umwandlung von Eisenchloriden. Die gesinterte Ablagerung ist
nicht nur fir das umgebende Gas undurchlassig, auch die entstehenden gasférmigen
Chloride werden an der Diffusion nach aufl’en gehindert. Daher kann eine
Eisenchlorid-Schicht auf der Substratoberflache entstehen, was die gewaltige
Freisetzung von Chlor wahrend der Praparation erklaren warde [47].

Die starkere Versinterung des WTE-Salzes im Vergleich zum synthetischen Salz
kann den zusatzlichen im WTE-Salz enthaltenen Elementen zugeschrieben werden,
wie etwa Ni, Si, Al oder Cu. Einige dieser Elemente konnen sogar die
Korrosionsreaktionen unter der Ablagerung katalysieren, wie in [25] beschrieben. Die
Probe mit dem geringeren Bedeckungsgrad bildet im Gegensatz zur Probe mit der
dicken Ablagerung keine dichte gesinterte Deckschicht aus. Daher kann hier ein
Gasaustausch stattfinden, und der Materialabtrag ist ahnlich zu dem, der unter
synthetischem Salz beobachtet wird.

2.3.3 Fazit - Belagsauslagerungen

Das Ziel dieses Projektabschnitts war, den Einfluss chemisch aktiver und inerter
Belage auf die lokale Umgebung der Metalloberflache und auf den daraus
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induzierten Korrosionsangriff auf den unlegierten Stahl 16Mo3 in HCI- und SO.-
haltigen Atmospharen zu erforschen. Dabei wurden zunachst die Einflisse des
Bedeckungsgrades und der KorngroRe der inerten Aluminiumoxid-Belage untersucht.
SchlieBlich wurden die Ergebnisse dieser Untersuchungen verglichen mit denen aus
Versuchen in synthetischen Salzbelagen und in Ablagerungen aus einem WTE-
Kraftwerk. Die Korrosionsversuche wurden im Temperaturbereich zwischen 350 °C
und 500 °C durchgeflnhrt.

In Atmospharen mit hohem Sauerstoffpartialdruck (8% O,) wurde an Proben unter
einer Al,Os-Pulver-Belag keine Anderung der Korrosionsraten beobachtet im
Vergleich zu Proben, die ohne einen Belag ausgelagert wurden. Dies ist nochmals in
Abbildung 32 dargestellit.
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Abb. 32: Vergleich der Massenanderungen in Abhangigkeit von der

Temperatur und verschiedenen Sauerstoffpartialdricken und Belagen
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Ein klarer Einfluss des Aluminiumoxid-Belags zeigte sich jedoch in einer Atmosphare
mit niedrigem Sauerstoffpartialdruck, besonders bei niedrigeren Temperaturen um
die 440 °C.

Da bei diesen Untersuchungen bestatigt wurde, dass in Atmospharen mit niedrigem
p(O2) aktive Oxidation der dominierende Korrosionsmechanismus ist, kann der
Schluss gezogen werden, dass der Belag nach der Oxidation von Eisenchloriden
Chlor anreichert und so deren Freisetzung in das umgebende Gas einschrankt.
Somit steigt der p(Cl;) unter dem Belag an mit einem gleichzeitigen Anstieg der
Korrosionsrate. Eine weitere Betrachtung der Korrosionsraten abhangig von den
Pulvereigenschaften Bedeckungsgrad und Korngrof3en zeigte, dass diese Parameter
nur begrenzte Einflisse haben. Am deutlichsten war ein Einfluss sehr feinkornigen
Al,O3-Pulvers auf die Morphologie der Korrosionsschicht im Vergleich zu gréberen
Partikeln. Wahrend unter feinkérnigen Belagen eine Schicht mit groRen Eisenoxid-
Kristallen direkt angrenzend an der Metalloberflache gefunden wurde, fuhrte das
grobkornige Pulver zur Bildung von kleinen Eisenoxid-Kristallen, die innerhalb der
Belage weit verteilt vorlagen. Folglich hat der Oxidationsprozess in einer bestimmten
Entfernung von der Oberflache stattgefunden.

Nach Auslagerung in synthetischen Salzen war ein sechsfach starkerer
Korrosionsangriff festzustellen, aber der Bedeckungsgrad hatte in Atmospharen mit
niedrigem Sauerstoffpartialdruck keinen Einfluss auf die Korrosionsrate, was darauf
hinweist, dass die hohere Korrosionsrate nicht mit hoheren anfanglichen
Chlorgehalten zusammenhangt. Stattdessen wurden erhohte NaCl- und besonders
KCI-Gehalte in den Belagen und in der Nahe des Metalls gefunden, und diese
scheinen im Korrosionsmechanismus eine sehr aktive Rolle zu spielen.

Eine Ubereinstimmung zwischen chemisch inaktiven und aktiven synthetischen
Belagen war die Entstehung von FeS neben der Metalloberflache, was auch fur
WTE-Uberhitzerrohre beschrieben worden ist [13;42].

Die Ergebnisse der Auslagerungsversuche unter WTE-Ablagerungen mit einem
niedrigen Bedeckungsgrad von 2 mm waren vergleichbar mit denen, die aus den
Versuchen mit synthetischen Salzen gewonnen wurden. Dagegen ergab sich jedoch
unter WTE-Ablagerungen mit einem hoheren Bedeckungsgrad eine sehr viel
niedrigere Korrosionsrate im Vergleich zum niedrigen Bedeckungsgrad und auch zu
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den Versuchen in synthetischem Salz. Aufgrund der Versinterung des Salzes war der
Austausch zwischen der Ofenatmosphare und der Metallumgebung eingeschrankt,
was ruckblickend das Auftreten niedriger Sauerstoffpartialdricke selbst Uber den
Korrosionsprodukten bestatigt. Somit sind die Bedingungen, die an der Grenzflache
zwischen der Korrosionsschicht und dem Belag herrschen, véllig verschieden von
denen, die an der Grenzflache des Belags und dem umgebenden Gas vorzufinden
sind. Auch Hohmann [48] weist auf die eingeschrankte Gasbewegung aufgrund von

Reaktionen im Belag hin und betrachtet sie als Hauptgrund fur Chlorkorrosion.

2.4 Vergleich von Beschichtungen nach Auslagerung in einer MVA (GKS)

Drei verschiedene Beschichtungen (Hersteller: Umsicht, Hauser, Bertholdt) wurden in
der MVA GKS-Schweinfurt fur ca.1,5 Jahre ausgelagert (Einbau: 11.2014 Ausbau:
4.2016). Die Auslagerungsposition befand sich im Zug 3 Linie 11 Paket 6. Die
Rohroberflachen-temperatur lag bei ca. 430°C.

Die Rohrsticke wurden getrennt, geschnitten und als Makro- und teilweise
Mikroschliffe eingebettet. An ausgewahlten Stellen wurden
Mikrosondenuntersuchungen durchgefuhrt.

Neben den Anlagenrucklaufern wurde jeweils ein Rohrabschnitt im Ausgangszustand

untersucht.

2.4.1 Ergebnisse und Diskussion: Beschichtung ,,Umsicht“

Die Umsicht Beschichtung besteht aus einer thermischen Spritzschicht aus
Zirkonoxid auf einer thermisch gespritzten Nickelbasisschicht aus Alloy 625. Die
Schichten sind relativ porés und daher vermutlich mittels atmospharischen
Plasmaspritzens (APS) gefertigt. Dadurch bedingt ist auch die relativ starke
Oxidation in der Alloy 625-Schicht schon wahrend der Herstellung der Beschichtung
(Abb. 33 + 34).
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Abb. 33: Umsicht- Schicht Abb. 34: Elementverteilung in der metallischen

im Ausgangszustand Zwischen- und keramischen Deckschicht.

Die Umsicht Schicht ist eine klassische Warmedammbeschichtung, die die
Oberflachentemperatur um ca. 150 °C herabsetzt und damit auch die Korrosionsrate
reduziert, wie in Kapitel 2.1. und 2.3 dargestellt wurde. Allerdings leidet naturlich die

Warmeubertragung auf die Dampfseite.

500 pm

Abb. 34: Abgeldste Stellen Abb. 35: Abgeldste Stelle in hdherer
VergroRerung

Obwohl das Rohrstlick auf den ersten Blick noch gut aussah, ist die die keramische

ZrOZ-Schicht an verschiedenen Stellen bereits abgelost. Insbesondere, wenn die

Legierung darunter bereits angegriffen ist (Abb. 34 + 35). Die APS-Schicht aus Alloy

625 hat in der vorliegenden Form nicht den an sich laut Literatur relativ hohen
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Widerstand, da bereits nach dem Spritzen ein grof3er Teil der Schicht oxidiert vorliegt
und durch die hohe Porositat eine grofle Oberflache angegriffen werden kann. Als
besonders kritisch ist anzusehen, dass die Alloy 625-Schicht durch die Porositat nicht
gasdicht ist, unterwandert wird, und deshalb das Grundmaterial bereits vom Chlor
angegriffen worden ist (Abb. 36 + 37). Damit entspricht die Schichtlebensdauer in
etwa den 1,5 Jahren aus diesem Testlauf, da die Korrosion bereits weit
fortgeschritten ist.

Abb. 36: Angriff im Bereich der Abb. 37: Elementverteilung im Bereich der
abgelosten TBC abgelosten TBC

2.4.2 Ergebnisse und Diskussion: Beschichtung ,,Hauser

Bei der ,Hauser® Beschichtung handelt es sich um eine ,selbstflieRende” (Self-
fluxing) Legierung, die zunachst thermisch gespritzt wird und anschlieRend mittels
einer lokalen Warmebehandlung verdichtet wird. Die Schichtdicke betragt <1 mm.
Wie in Abbildung 38 zu sehen, ist die Schicht abgesehen von einer dinnen
Korrosionsschicht gréftenteils unbeschadigt. In Abbildung 40 (oben) ist die
Korrosionsschicht vergrofert dargestellt. An der Elementverteilung in Abb. 39
erkennt man, dass zunachst Chrom und Wolfram herausgelost werden, der ,Rest”
der Schicht — insbesondere Nickel und Silizium - aber langsam und relativ homogen
bei einem maximalen Abtrag von ca. 250 pym nach 1,5 a angegriffen wird.
Verantwortlich fur das gute Verhalten ist u.a. der hohe Siliziumanteil der Schicht im

Zusammenspiel mit den anderen Elementen. In Abb. 40 (unten) sieht man, dass eine
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Stelle zusatzlich lokal starker angegriffen ist. An dieser Stelle kdnnte vermutlich eine
flussige Phase vorgelegen haben, die die Legierung auflost, wie es klassische flr

Typ Il Heildgaskorrosion oder im Falle von Vanadatkorrosion beschrieben wird [].

Vor Auslagerung Nach Auslagerung

Leichter Angriff auf die Schicht

Abb. 38: Ubersicht der von ,Hauser" beschichteten Rohre vor und nach der
Auslagerung
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Abb. 39: Elementverteilung an einer typischen Abb. 40: Oben: Typische
Stelle der Oberflache Korrosionsschicht Unten: Pitting
— lokale Auflosung
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2.4.3 Ergebnisse und Diskussion: Beschichtung ,,Berthold*

Die letzte Schicht wurde mittels Auftragsschweildung aufgebracht. Sie ist mit bis zu 5
mm deutlich dicker als die Spritzschichten, allerdings ist die Dickenverteilung relativ
inhomogen (Abb. 41). Chemisch besteht die Schicht im Wesentlichen aus Chrom und
Kobalt. Ahnlich wie die ,Hauser* Beschichtung zeigt sie ein sehr gutes Verhalten mit
marginalem Angriff. Die eine Stelle, an der die Beschichtung angegriffen ist konnte
sehr gut mit einem erhdhten Eisengehalt korreliert werden (Abb. 42). Zudem zeigt
sich hier wiederum, dass neben Schwefel vor allem Chlor und Kalium bis an die
Metallgrenzflache vorgedrungen sind. Das bestatigt die Vermutung, dass gerade die
KCl-Partikel aus Korrosionssicht entscheidende Elemente im Gasstrom sind
(Vergleiche Kapitel 2.3). Hier besteht hinsichtlich der Aufbringung eventuell leichtes
Optimierungspotenzial, um die Aufmischung zu vermeiden, ansonsten ist diese
Beschichtung vermutlich die bestandigste, vor dem Hintergrund, dass sie schlicht
weg deutlich dicker ist als die Hauser Beschichtung, die ebenfalls sehr gut
abschneidet. Im Falle eines lokalen Angriffs dauert es daher deutlich langer, bis die

Beschichtung aufgezehrt und der Grundwerkstoff angegriffen wird.

Vor der Auslagerung Nach der Auslagerung

Auslagerung
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Abb. 42: Elementverteilung im Bereich des lokalen Angriffs im Bereich der
Eisenaufmischung

2.4.4 Zusammenfassung der Untersuchungen an den Beschichtungen

Im GroRen und Ganzen zeigen alle drei Beschichtungen eine gute Bestandigkeit
beim Einsatz in der MVA im Bereich der UH-Rohre. Beim ,Umsicht* Coating ist
allerdings nach den 1,5 a die Lebensdauer der Beschichtung praktisch aufgebraucht.
Zudem setzt diese die Warmeubertragung deutlich herab, was bei einem
Uberhitzerrohr problematisch ist.

Bei den Beschichtungen von Hauser und Berthold ist im Mittel kaum ein Abtrag der
Beschichtung zu erkennen, aber es sind jeweils lokale Angriffe sichtbar, bevorzugt an
der Anstromseite. An diesen Stellen sind jeweils ca. 250 uym abgetragen. Unter der
Annahme, dass der Abtrag mit ahnlicher Rate linear voranschreitet, bedeutet das bei
einer Schichtdicke von 1 mm eine Beschichtungslebensdauer von 6 Jahren, im Falle
von 2 mm dicken Schichten sogar 12 Jahren. Beides sind jedoch relativ teure
Beschichtungslosungen.

49



3

Voraussichtlicher Nutzen, insbesondere Verwertbarkeit der

Ergebnisse

Durch das Projekt konnten verschiedene Erkenntnisse gewonnen werden:

Unter den Belagen herrscht ein Mikroklima mit deutlich niedrigeren
Sauerstoffpartialdricken

Der Mechanismus der aktiven Oxidation konnte nachgewiesen werden

In Zukunft sollten im Labor eher diese Bedingungen in der MV z.B. fur
werkstoffwissenschaftliche Neuentwicklungen nachgestellt werden

Es gibt bereits Werkstofflosungen auf dem Markt (Hauser, Berthold), die die
Uberhitzerlebensdauer in der MV signifikant erhéhen kénnen.

Der Belag und die Korrosionsprodukte sind untrennbar mit einander
verknupft, da die Korrosionsrate unter dem Belag deutlich erhoht ist

Das Sinterverhalten des Belags und seine Porositat auf Temperatur musste
untersucht werden insbesondere auch durch die Sulfatierung von Chloriden
oder Oxiden.

Insbesondere KCI scheint in der Metallrandzone eine entscheidende Rolle zu
spielen — und damit Kaliumhaltige Partikel und Kondensate

Auch inerter Belag mit hoher Porositat erhdht die Korrosion, biete Oberflache
fur heterogene Keimbildung und bestimmt damit die freie Weglange der
Chloride, hat damit eventuell Einfluss auf die ClI-Menge uUber eine Katalyse

der Deacon Reaktion und direkt Uber die aktive Oxidation.

Fir eine Modellierung muasste in zukunftigen Versuchen die Korrosion und

Metallrandzone unter verschiedenen Belagszusammensetzungen, Belagdicken

sowie aus feinen und gro3en Partikel zusammengesetzten Belagen ermittelt werden.

3.1

Wahrend der Durchfihrung des Vorhabens dem Zuwendungsempfanger

bekannt gewordener Fortschritt auf dem Gebiet des Vorhabens bei anderen
Stellen

F. Maad, J.-M. Brossard, J. Chartier, R. Chavrot, Y. Kawahara Fireside corrosion of

self-fluxing coating protection in WTE plant: effect of flue-gas and metal temperature,
HTCPM, Les Embiez (2016)
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E. Schaal, N. DavidP. J. Panteix, C. Rapin, M. Vilasi, S. Mathieu, J. M. Brossard, F.
Maad Effect of Zinc Chloride in Ash in Oxidation Kinetics of Ni-Based and Fe-Based
Alloys Oxidation of Metals (2016) 85, 5-6, 547-563

H. Kinnunen, M. Hedman, M. Engblom, D. Lindberg, M. Uusitalo, S. Enestam, P.
Yrjas The influence of flue gas temperature on lead chloride induced high
temperature corrosion Fuel (2017), 96, 241-251

Die franzésische Gruppe arbeitet in einer ahnlichen Richtung. In der ersten der
genannten Veroéffentlichungen wurde eine Beschichtung untersucht, die der ,Hauser
Beschichtung® sehr ahnlich ist und ebenfalls ein positives Ergebnis in der
Auslagerung zeigt. In der zweiten und dritten Veroffentlichung wird der Aspekt von
Schwermetallchloriden auf die Korrosion untersucht. Da auch die in ,Vokos®
erzielten Ergebnisse zeigen, dass insbesondere KCI und die sich lokal einstellenden
Partialdricke eine entscheidende Rolle spielen, sollte die Interaktion verschiedener
Belagskomponenten insbesondere bei veranderten Partialdricken in Zukunft

untersucht werden.

3.2 Erfolgte oder geplante Veroffentlichungen der Ergebnisse

Wissenschaftliche Publikationen

L. Krumm, M. C. Galetz, Impact of deposits and their morphology on the active
corrosion of iron in chlorine and sulfur containing atmospheres in the temperature
range of 350-500 °C, Oxidation of metals, submitted

L. Krumm, M.C. Galetz, Reaction products on superheaters exposed in a waste

incineration plant, under preparation

L. Krumm, M.C. Galetz, Chlorine Attack of Carbon Steel Between 350 and 500 °C
and Its Importance Regarding Corrosion in Waste Incineration Oxidation of Metals 87
(2017), 757-766

Konferenzbeitrage
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L. Krumm, M. Galetz;, R. Warnecke Einfluss des Sauerstoffs und der
Oberflachenbelegung auf den Korrosionsschichtaufbau des unlegierten Stahls
16Mo3 in chlor- und schwefelhaltigen Atmospharen VDI Wissensforum Feuerung und

Kesselbelage und Korrosion in Grofl3feuerungsanlagen (2016)

L. Konrad, M. Galetz Chlorine corrosion of carbon steel between 350 and 500°C

Eurocorr, Montpellier (2016)

M. C. Galetz, L. Konrad, Chlorine attack of carbon steel between 350-500°C and its

importance regarding corrosion in waste incineration HTCPM, Les Embiez (2016)
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Anhang

Ergebniskontrollbericht VOKOS - DECHEMA Forschungsinstitut

1 Beitrag der Ergebnisse zu den forderpolitischen Zielen des
Forderprogramms
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Innerhalb des VOKOS Projekts wurden viele in ,MatRessource” angefuhrte Punkte

bearbeitet. Der Korrosionsschutz mittels verschiedener Beschichtungen wurde

untersucht und das Verstandnis fur die grundlegenden Mechanismen des Angriffs

vorangetrieben. Vor dem Hinblick der Anlagenbau und -fahrweise sollte

insbesondere die Alkalifracht im Gasstrom vermindert werden. Somit bieten sich

diverse Moglichkeiten der Prozessoptimierung.

2

Wissenschaftlich-technische Ergebnisse des Vorhabens

Durch das Projekt konnten verschiedene Erkenntnisse gewonnen werden:

3

Unter den Belagen herrscht ein Mikroklima mit deutlich niedrigeren
Sauerstoffpartialdricken

Der Mechanismus der aktiven Oxidation konnte nachgewiesen werden

In Zukunft sollten im Labor eher diese Bedingungen in der MV z.B. fir
werkstoffwissenschaftliche Neuentwicklungen nachgestellt werden

Es gibt bereits Werkstoffloésungen auf dem Markt (Hauser, Berthold), die die
Uberhitzerlebensdauer in der MV signifikant erhéhen kénnen.

Der Belag und die Korrosionsprodukte sind untrennbar mit einander
verknlpft, da die Korrosionsrate unter dem Belag deutlich erhdht ist

Das Sinterverhalten des Belags und seine Porositat auf Temperatur musste
untersucht werden insbesondere auch durch die Sulfatierung von Chloriden
oder Oxiden.

Insbesondere KCI scheint in der Metallrandzone eine entscheidende Rolle zu
spielen — und damit Kaliumhaltige Partikel und Kondensate

Auch inerter Belag mit hoher Porositat erhoht die Korrosion, biete Oberflache
fur heterogene Keimbildung und bestimmt damit die freie Weglange der
Chloride, hat damit eventuell Einfluss auf die ClI-Menge Uber eine Katalyse

der Deacon Reaktion und direkt Uber die aktive Oxidation.

Stellungnahme zur Verwertung der Ergebnisse
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Die Ergebnisse beantworten zahlreiche Fragen, werfen jedoch viele neue auf und

bieten damit Ansatze fur zuklnftige Forschungsprojekte- insbesondere hinsichtlich
der Entwicklung von kostenguinstigen Beschichtungslésungen. Daneben sind auch
diverse grundlegende Fragen immer noch nicht abschliel3end geklart, die nicht nur

fur die Muallverbrennung sondern z.B. auch Biomasseanlagen relevant sind.
Schutzrechte wurden keine beantragt.
4 Arbeiten, die zu keiner Losung gefiihrt haben

Hinsichtlich von Arbeiten, die zu keiner Lésung gefihrt haben sind primar zwei
Punkte zu nennen. Einerseits ist an dieser Stelle der Aufbau und die Nutzung der

Anlage zu Messung mittels thermischem Gradienten zu nennen.

Versuchsaufbau i
2 -

oder
Befeuchtungsmembran

Druckiuft

Druckregler

Regulierventil

Rieselkolonne
mit NaOH

Abbildung 43: Schematischer Aufbau des Versuchsaufbaus mit thermischen
Gradient

Zwar zeigten erste Ergebnisse, dass

e ein Temperaturgradient (TG) die Korrosion unter sauerstoffarmen

Bedingungen um einen Faktor 20 erhoht.
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e der TG die die Diffusion Uber Stattigungskonzentration und z.B. p(Cl ) als f(T)
2
beeinflusst

e dass der TG die Diffusionsrichtung von CI nach aktiver Oxidation beeinflussen
konnte

Jedoch zeigten die ersten Versuche auch, dass das Phanomen zu komplex um
neben den anderen umfangreichen Untersuchungen innerhalb des Projekts
ausreichend erforscht zu werden.

Der zweite Punkt betrifft die Modellierung. Hier stellte sich heraus, dass Rauchgas
selbst unschadlich ist. Es bildet sich Eisenoxid wie an Luft. Daraus folgt, dass nicht
die Korrosionsschicht sondern der Belag entscheidend ist fir die ,aggressiven®

Bedingungen. Erst bei p(O ) << Rauchgas erfolgt nennenswerte Korrosion. Daneben
2

zeigen die Ergebnisse mit dem ,abreagierten” Belag, dass auch dadurch der Abtrag
stark zunimmt und besonders KCI direkt in der Metallrandzone gefunden wird. Damit
konnte der ursprunglich verfolgte Modellierungsansatz die Korrosion nur mit den
Sauerstoff-, Schwefel- und Chlorpartialdricken zu korrelieren nicht zielfUhrend flr die

beobachtete Korrosion verwendet werden.
5 Prasentationsmoglichkeiten fur mogliche Nutzer

Die Forschungsergebnisse werden auf nationalen und internationalen Konferenzen

und Ausschuissen prasentiert und in wissenschaftlichen Zeitschriften veroffentlicht.
6 Einhaltung der Kosten- und Zeitplanung

Unvorhergesehene Probleme bei verschiedenen Partnern haben zu Verzégerungen
und einer Projektverlangerung gefuhrt. Am DFI betrugen die Verzégerungen

insgesamt 3 Monate.
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