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Kurzfassung und Abstract

Sauergasbesténdigkeit neuer hochfester Stahle fiir die Erdél- und Erdgasindustrie

Kurzfassung

Die Einflusse der Testparameter nach NACE Standard TM0177 Methode A und D
wurden eingehend untersucht. Eine abnehmende Anfangsrisslange und
zunehmende Armaufweitung flhren zu erhdéhten KiappLiep- und Kissc-Werten. Die
Chevron- und EDM-Kerbe zeigen bei gleicher Anfangsrisslange und Armaufweitung
gleiche Kissc-Werte.

Des Weiteren wurde der Einfluss der Mikrolegierungselemente Nb, V, Ti und B sowie
der Warmebehandlung auf die SSC-Bestandigkeit von C110 Guiten untersucht. Nb
fuhrt zu feinen globularen Ausscheidungen. Mit zunehmender Harte sinkt der Kissc-
Wert. SSC bestandige C110 Guten wurden durch eine optimierte Warmebehandlung
erreichnt. Es st ein Gefuge aus angelassenem Martensit und hohem

Streckgrenzenverhaltnis anzustreben.

Sour gas resistance of new higher strength steels for the oil and gas industry

Abstract

Several testing parameters of NACE Standard TMO177 have been investigated. A
decreasing initial crack length and increasing arm displacement causes an increasing
KiappLiep and Kissc value. The chevron and EDM notched specimens show same
results with the same initial crack length and arm displacement.

Furthermore the influence of the microalloying elements Nb, V, Ti and B as well as
the heat treatment has been investigated regarding SSC resistance of C110 grades.
Fine globular carbides were obtained in alloys containing Nb. An increasing hardness
causes decreasing Kissc values. SSC resistant C110 grades were obtained due to an
optimized heat treatment. Microstructure shall consist of tempered martensite with a

high yield strength/tensile strength ration.
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Einleitung

1. Einleitung

Seit den 1940er bzw. 1950er Jahren protokollieren Veroffentlichungen und
Erfahrungsberichte die Erschwernisse der Forderung von Erddl und Erdgas aus
schwefelwasserstoffhaltigen Lagerstatten. In diesen Jahren konnten vor allem in den
Gebieten Kanadas und Frankreichs zunehmende Materialschaden und steigende
Korrosionsraten an den Forder- und Schutzrohren in  Verbindung mit
Schwefelwasserstoff H,S verzeichnet werden. [1, 2]

Die weltweite Olproduktion stieg seit den 1980er Jahren kontinuierlich an [3, 4] und
nach heutigem Wissensstand scheint der Anstieg an erschlossenen H,S haltigen
Lagerstatten mit dem Welt-Energieverbrauch und damit auch mit der Welt-
Olproduktion sichtbar gekoppelt. [5]

Abgesehen von HyS stellen zunehmende Lagerstattentiefen, erhohter
Lagerstattendruck, abnehmender pH-Wert und Temperatur héhere Anforderungen
an das verwendete Material. [5-9] Aufgrund tiefer liegender Lagerstatten ist der
Einsatz von hoherfesten Werkstoffen erforderlich. Diese Werkstoffe kdnnen dann
auch mit geringeren Wandstarken eingesetzt werden. [5] Des Weiteren stellen
Lagerstatten mit hoheren Gehalten an H,S und Kohlendioxid CO, und den damit
verbundenen niedrigen pH-Werten aggressivere Bedingungen gegenuber dem
verwendeten Werkstoff dar. [4, 7] Aus diesem Grund wurden Normen wie die NACE
MRO0175/ISO 15156 [7] und die APl Specification 5CT [10] entwickelt, um die
mechanischen Eigenschaften und Herstellbedingungen der einzusetzenden
Werkstoffe  klar festzulegen und um Schaden im Einsatz praventiv
entgegenzuwirken. Die aktuellste Version der API Specification 5CT [10] aus dem
Jahre 2011 enthalt eine neue hoherfeste sauergasbestandige Gute mit der
Bezeichnung ,C110% Diese niedriglegierte Kohlenstoffstahlgute soll eine
Sauergasbestandigkeit bei einer spezifizierten Mindeststreckgrenze SMYS von 758
MPa, welches 110 ksi entspricht, aufweisen. Dementsprechend findet in der
Stahlindustrie ein Wettlauf in der Herstellung und Entwicklung zu immer hoherfesten
sauergasbestandigen Guten statt. Die Kombination dieser beiden Eigenschaften
stellt eine besondere Herausforderung dar, da prinzipiell die Bestandigkeit
gegenuber Sauergas mit zunehmender Festigkeit abnimmt. [11]
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Einleitung

Am Anfang dieser Arbeit galt es ein Sauergaslabor zur Untersuchung von
héherfesten sauergasbestandigen Stahlen am Christian Doppler Labor fiir Ortliche
Korrosion, Montanuniversitat Leoben zu errichten und zu etablieren. Daflr wurden
nach dem Aufbau des Labors die Einflisse der verschiedenen Testparameter
untersucht. Die Entwicklung einer neuen hoherfesten sauergasbestandigen C110
Gute mit besonderem Hauptaugenmerk auf die Warmebehandlung und der
chemischen Zusammensetzung, im speziellen der Mikrolegierungselemente, wurde
als Ziel dieser Arbeit festgesetzt. Diese Arbeit fand aufbauend auf erste

Untersuchungen von T. J. Vogl statt [12].
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Schadigung von Stahlen unter Sauergasbedingungen

2. Schadigung von Stahlen unter
Sauergasbedingungen

Zahlreiche Schaden in der Industrie lassen sich auf wasserstoffinduzierte Korrosion
zurtckfihren. Durch die ErschlieBung von sauergashaltigen Lagerstatten ist
insbesondere auch die Erddl- und Erdgasindustrie betroffen. Wasserstoff wird dabei
in den Forderstrangen bei Anwesenheit von Sauergas durch dissoziiertes H)S
angeboten und Letzteres selbst verhindert die Rekombination. [13] Nachfolgend
werden die elektrochemischen Teilschritte der wasserstoffinduzierten Korrosion
beschrieben sowie die verschiedenen auftretenden Schadigungsmechanismen mit
und ohne externe Spannung.

Wasserstoff ist in Form von Hydroniumionen im Wasser geldst. Diese adsorbieren an
der Oberflache einer engetauchten Metallelektrode. Der adsorbierte Wasserstoff
erfahrt an der Phasengrenze Metall/Losung eine Entladung durch die Elektronen des
Metalls und wird dort absorbiert und diffundiert in das Metall (Schritt Il und IV in
Abbildung 2-1) bzw. findet eine Rekombination an der Metalloberflache und

anschlieRende Desorption statt. [13-18]

O=—0O
Z.0.

Abbildung 2-1: Ablauf der Dissoziation und Absorption des Wasserstoffs [14]

Der Vorgang nach Abbildung 2-1 zeigt eine vereinfachte Darstellung und soll nun
genauer erklart werden. Zunachst beschreibt Gleichung (1) die Entstehung von
Wasserstoffionen durch die Entladung von Hydroniumionen in sauren Lésungen
nach Volmer. [13-18]
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Schadigung von Stahlen unter Sauergasbedingungen

H3O0" — (H"),+ H,0 (1) [13, 16]

Nach der Dissoziation gelangen die Wasserstoffionen H* der Losung an die Nahe

der Metalloberflaiche und werden zum besseren Verstindnis mit (H"), beschrieben.

An der Metalloberflaiche werden die atomaren Teilchen (H"). entladen und adsorbiert

(Gleichung (2)). [13-18]
(H"). + & — Hag (2) [16]

Die adsorbierten Wasserstoffatome rekombinieren zu molekularem Wasserstoff nach
den Mechanismen von Volmer-Tafel, Gleichung (3) und Volmer-Heyrovsky,
Gleichung (4). [13-18]

Hag + Hag — Haag (3) [15]
Hag + H30 ™+ € — Hogq + HoO (4) [15]

Im Falle einer Verhinderung der Rekombination kann eine Absorption des zuvor
adsorbierten Wasserstoffs an der Metalloberflache eintreten. Die Volmer-Tafel- und
Volmer-Heyrovsky-Reaktion unterscheiden sich im Ablauf der Rekombination. Nach
Volmer-Tafel verbinden sich zwei adsorbierte atomare Wasserstoffatome zu einem
Molekul (Abbildung 2-2 a)), hingegen tritt bei Volmer-Heyrovsky die Rekombination
eines adsorbierten atomaren Wasserstoffes mit einem Wasserstoffion aus der
Lésung ein (Abbildung 2-2 b)). [13-18]

7///::: :-' @ SN
/ _ a Y, (H’"')ad :

' o ' Al 8', H (H*ag) ' .' H"agr
// /..4.:..'..'-!9‘!.‘: _.‘w*‘-‘_‘.j 4. ,:.‘.} P PP

TIAE S Py Grenzschicht
Grepzschicht
Metall Losung Hetall Lasung
a) b)

Abbildung 2-2: Mechanismen nach a) Volmer-Tafel und nach b) Volmer-Heyrovsky [16]
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Schadigung von Stahlen unter Sauergasbedingungen

Haufig sind Risse in der Schicht bzw. Spalte im Material vorzufinden. Diese stellen
eine zusatzliche Gefahr dar, denn damit ist eine hydrolytische Ansauerung der
Elektrolytldsung im Spalt bzw. Riss mdglich. Abbildung 2-3 zeigt schematisch einen
Spalt mit anodischer Eisenauflosung in Kontakt mit neutraler Kochsalzlésung.
Elektrochemische Untersuchungen zeigen, dass das Elektrodenpotential von der
Spaltoffnung bis zur Spitze vom positiven Bereich in den negativen Bereich abnimmt.
Dies bedeutet, dass die Spaltéffnung noch passiv, die Rissspitze hingegen bereits
aktiv ist und daher eine Eisenauflosung stattfindet. Der Sauerstoff im
Spaltelektrolyten wird verbraucht und es besteht kein ausreichender Austausch des
Elektrolyten im Spalt. Dadurch erfolgt eine beschleunigte Eisenauflosung. Bei
Bildung von Eisenionen sinkt der pH-Wert und es erfolgt eine Ansauerung. [15, 19,
20]

FelOH), + 2H" + 2CI°

Abbildung 2-3: Ablauf der Ansauerung der Losung in einem Spalt [15, 19]

Der pH-Wert im Spalt hat einen gro3en Einfluss auf den Gehalt der sich bildenden
Wasserstoffionen. Mit abnehmendem pH-Wert steigt der Gehalt an Wasserstoff
deutlich (Abbildung 2-4 a)). Dies ist darauf zurickzufihren, dass mit sinkendem pH-
Wert die Korrosionsrate und in weiterer Folge die Eisenauflésung zunimmt
(Abbildung 2-4 b)). Es findet auch eine zunehmende Wasserstoffreduktion statt und
mit sinkendem pH-Wert nimmt das Loslichkeits- und Diffusionsvermdgen des
Wasserstoffs im Elektrolyten zu (Abbildung 2-4 b)). [15, 19-22]
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Abbildung 2-4: Einfluss des pH-Wertes auf den Wasserstoffgehalt (a)) (N80, Raumtemperatur,
Loésung: 3,5 % NaOH, 0,5 % CH;COOH, Einstellen des pH-Wertes mit NaOH oder CH3;COOH) [21]
und auf Diffusionsvermoégen und Léslichkeit des Wasserstoffs und die Korrosionsrate (b)) [22]

Grundsatzlich herrscht ein Gleichgewicht zwischen dem im Metall gel6sten
Wasserstoff und dem adsorbierten Wasserstoff an der Metalloberflache. Nimmt aber
der Gehalt an Letzteren zu, so erhoht sich auch der Gehalt an Wasserstoff im Metall
(Sievertsches Gesetz). Es muss dabei bedacht werden, dass an der Metalloberflache
die Reaktion der Rekombination vorherrscht. Die Rekombination an der
Metalloberflache kann aber durch sogenannte Promotoren, wie H,S, verhindert
werden (Abbildung 2-5). Bei Anwesenheit von H,S steigt der Gehalt an atomarem
Wasserstoff an der Metalloberflache und die Absorption wird wesentlich geférdert.
Die Rekombination des Wasserstoffes im Metall verursacht Druckspannungen und
Schaden des verwendeten Bauteils. Die unterschiedlichen Mechanismen der
wasserstoffinduzierten Rissbildung mit und ohne Anwesenheit von Spannungen

werden nach genauerer Betrachtung des H,S-Einflusses beschrieben. [15, 23, 24]
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Schadigung von Stahlen unter Sauergasbedingungen

EinfluBgrofen Mechanismus
H absorbiert im Stahl ¥ a o .
-@ alH ”“'Kri:. HY + 0" === Had Korrosion

ohne mit'Promtor (H2S)

H2 Hab @
Zugspannungen
-@

T>Oypiy,

Rekombination: H2
{an Einschliissen, Stérstellen)

—= RiBbildung Druckaufbau an Stérstellen @

weiche Stahle: Rp <650 Nmm2
Ogeir. <Rp (etwa 20-80%) Innere Zug- u. Scherspannungen

hochfeste Stahle: Rp>800 N mm2 .
ind. aterialtrennungen
Okrir. <¢Rp (etwa <10%) E Riﬁl::]ldung "

Abbildung 2-5: Einfluss von H,S in Bezug auf die Rekombination des Wasserstoffes und der damit
verbundenen Rissbildung [15, 23]

Der Einfluss von H,S kann auch anhand von Stromspannungskurven erklart werden.
Ein Vergleich des Verhaltens von Armco-Eisen in Medien mit und ohne H,S-
Sattigung zeigt, dass die Uberspannung der Wasserstoffabscheidung in der nicht
gesattigten Losung héher ist. Demnach ist die Korrosionsgeschwindigkeit in der H,S
gesattigten Losung hoher. Das H,S wird nach Gleichung (5) und (6) dissoziiert und
zeigt Dissoziationskonstanten von 1,1 * 107 nach Gleichung (5) und 1,0 * 10™* nach

Gleichung (6). Diese liegen im Bereich schwacher Sauren. [12, 16]
H,S - H™+ HS (5)[12]
HS — H'+S% (6) [12]

Vor allem die HS -lonen hemmen die Rekombination nach Volmer-Tafel und Volmer-
Heyrovsky und beschleunigen die Volmer-Reaktion. Die H,S-Reduktion nach dem
Mechanismus von Volmer-Tafel (Gleichungen 7 und 8) und Volmer-Heyrovsky
(Gleichungen 9 und 10) sind nachfolgend beschrieben. Durch die beschleunigte
Bildung von atomarem Wasserstoff ist auch eine hohere Adsorption und Diffusion an
bzw. in das Metall mdglich. Die durch rekombinierten Wasserstoff verursachten
Dricke in der Atmosphare und im Metall sind im Normalifall gleich. Bei Anwesenheit

von H5S steigt der Druck im Metall und verursacht Schaden. [12, 16]
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Schadigung von Stahlen unter Sauergasbedingungen

HoS + & — Hag + HS® (7) [16]
2Hag — H3 (8) [16]
HoS + & — Hag + HS® (9) [16]
HoS + Hag + € — HY) + HS® (10) [16]

Der in das Metall diffundierte Wasserstoff verursacht unterschiedliche Schadigungen

die nachfolgend beschrieben werden und in Abbildung 2-6 dargestellt sind:

» Drucktheorie [12, 13, 15, 20]:
Dies ist der alteste Mechanismus und erklart die Blasenbildung und die
wasserstoffinduzierte Risskorrosion. Der diffundierte Wasserstoff rekombiniert
im Metall und verursacht Druckspannungen. Dies flihrt zu Porenbildung und
Mikrorissen im Werkstoff.

= Adsorptionstheorie [12, 13, 15, 20]:
Durch Adsorption des atomaren Wasserstoffes wird die noétige Energie zur
Bildung einer neuen Oberflache an der Rissspitze gesenkt. Durch diese
Abnahme wird die Rissbildung beglnstigt, da die erforderliche kritische
Spannung fur den Rissfortschritt erniedrigt wird.

» Versetzungstheorie [12, 13, 15, 20]:
Wasserstoff reichert sich an Versetzungen an und behindert unter Bildung von
,Cottrell-Wolken* die Versetzungsbewegung. Das Material an der Rissspitze
verfestigt sich und es resultiert zumeist ein Sprodbruch.

= Dekohasionstheorie [12, 13, 15, 20, 25]:
Durch den atomaren Wasserstoff im Metall wird die Bindungskraft der
Metallatome bei Anwesenheit von mechanischen Spannungen gesenkt. Der
Riss entsteht nahe der Rissspitze im Metall, genauer im Ubergang des

plastischen und elastischen Bereichs an der Rissspitze im Werkstoff.
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a) b) c) d)

Abbildung 2-6: Mechanismen der Drucktheorie (a)), Adsorptionstheorie (b)), Versetzungstheorie (c))
und Dekohasionstheorie (d)) [13]

Durch die Anwesenheit von S und H.S entsteht eine Eisensulfidschicht,
beispielsweise nach Gleichung (11), an der Metalloberflache, die aber als
durchlassig und poros gilt. [23, 26, 27] Dennoch nimmt der gemessene
Wasserstoffgehalt an und in der Probe nach Ausbildung der Schicht etwas ab. [28]
Ein Grund dafur koénnte sein, dass Eisensulfide stark mit anderen
Schwefelverbindungen  wechselwirken. Daher haftet der H,S an der
Eisensulfidschicht Gber Wasserstoffbrickenverbindungen. [29] Andere Messungen
zeigen, dass die Dichte der Eisensulfide etwa 5 g/cm? betragt. Damit herrscht in der
Schicht eine gréRere Durchlassigkeit als bei Eisen (Dichte von 7,9 g/cm?). Des
Weiteren werden die anodische und kathodische Reaktion bei Bildung dieser Schicht
beschleunigt, da das Potential der Schicht héher als jenes des Eisens ist. [27, 30]
Am Anfang bildet sich eine metastabile Mackinawit-Phase FeS(1x und bei
gegebenen Voraussetzungen von Temperatur, Druck und chemischer
Zusammensetzung bilden sich die stabilen Phasen Pyrit FeS; und Pyrrhotin Fe(1.S.
Pyrit und Pyrrhotin zeigen eine bessere Schutzwirkung gegentber Korrosion als
Mackinawit. [31] Allgemein gilt, dass eine Sulfidschicht geringere Schutzwirkungen
im Vergleich zu einer Oxidschicht zeigt. [32] Bei Zugaben von bis zu 0,3 Gew.-%
Molybden Mo in einem X70/X80 konnten auch Molybdendisulfide MoS, in der
Eisendisulfidschicht FeS, detektiert werden. Die Bildung des MoS, wird durch die
etwas niedrigere freie Enthalpie AG, im Gegensatz zu FeS,;, ermdglicht.
Chromsulfide haben beispielsweise ein ahnliches AG wie FeS,. Bei Anwesenheit von
MoS; in der Schicht konnte ein etwas hoherer Korrosionsstrom am Beginn gemessen
werden. Des Weiteren weist FeS; eine kubische und MoS; eine hexagonale Struktur
auf. Damit resultiert bei Anwesenheit von MoS; eine Verzerrung der FeS,-Schicht
und fuhrt zu einer Instabilitat der Schicht. [33]

Fe + H,S — FeS + H, (11) [26]
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Bei Anwesenheit von Wasserstoff konnen Werkstoffschaden in Form von
Oberflachenblasen, Innenrissen und Spannungsrisskorrosion auftreten. Bereits
Wasser ist fur manche Stahle ausreichend, um derartige Schaden hervorrufen zu
kénnen. Diverse Schadensformen ohne Zugspannungen lassen sich dabei in
Hydrogen Induced Cracking HIC, Stepwise Cracking SWC und Stress Oriented
Hydrogen Induced Cracking SOHIC einteilen und zeigen sich durch
Oberflachenblasen und Innenrisse. Bei Auftreten von Zugspannungen sind die
Mechanismen in Hydrogen Induced Stress Corrosion Cracking HSCC und Sulfide
Stress Cracking SSC klassifizierbar. [23, 34]

HIC tritt durch Rekombination des im Metall diffusiblen atomaren Wasserstoffs auf.
Der atomare Wasserstoff liegt geldst im Gitter (Abbildung 2-7, a) vor bzw. sammelt
sich an Legierungselementen (Abbildung 2-7, b) und anderen Gitterfehlern
(Abbildung 2-7, c bis f) und rekombiniert dort. Liegt der Wasserstoff molekular vor, ist
er nicht mehr diffusionsfahig und verursacht Spannungen im Metall. Dies fuhrt zu

Blasen in weicheren Stahlen und zu Innenrissen in héherfesten Stahlen. [14-17, 24]

a) b) ¢) o O
0 o
© o
eo®o®e@ eeeee o
(o]
' X X eee 00 o
e e00 eeCo @0 00940 ¢
o-0
© "o o0
£ = 0.08 eV £ = 0.27 eV £ = 0.25 eV

d) f)

1

\ \

£ = 0.027- 0.55 eV £ - 0.98 eV £> 0.22 eV
bei TiC

Abbildung 2-7: Wasserstofffallen in Stahlen und Bindungsenergien (Gitter (a), Legierungselement (b),
Versetzung (c), Korngrenze (d), Phasengrenze (e), Mikropore (f)) [13]

Die Uberpriifung der HIC-Bestandigkeit von Stahlen erfolgt nach dem NACE
Standard TM0284 [35]. Dabei zeigen besonders der pH-Wert und die Konzentration
des HyS einen Einfluss auf das Testergebnis. [36, 37] Bei milderen

Versuchsbedingungen, diese sind durch hohere pH-Werte bzw. geringeren
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Schadigung von Stahlen unter Sauergasbedingungen

Konzentrationen an H;S gegeben, ist eine langere Versuchsdauer als die
erforderlichen 96 Stunden nach [35] notig. Aufgrund der milderen Bedingungen liegt
eine verzdgerte Aufnahme des Wasserstoffs vor bzw. wird die kritische Menge an
Wasserstoff (0,9 bis 1 ppm) im Metall nicht erreicht und HIC tritt dementsprechend
verspatet oder gar nicht ein (Abbildung 2-8). [38, 39]

pH 3,5 pH 4.5 pH 5,5

g 15 /7 hou.ij_ri_s_r i 7 hours
2
c
£ 104
o
I=
8
g 0.5 - -
o 1 hour
T

0.0 1 1 I

X position (mm)

Abbildung 2-8: Anfalligkeit eines X65 Werkstoffes auf HIC in Abhangigkeit des pH-Wertes und bei
100 mbar H,S (X65, Raumtemperatur, Testlésung: 5 % NaCl, 0,4 % CH3;COONa, Einstellung des pH-
Wertes durch 1 N HCI oder 1 N NaOH) [38]

SWC ist eine weitere Form von HIC. Risse durch HIC treten bevorzugt im mittleren
Bereich des Werkstuckes auf und sind tendenziell langgezogen. Bei Vorliegen von
SWC sind die HIC-Risse stufenformig verbunden. Die Verbindung der HIC-Risse
hangt von der lokalen Spannung zwischen den Rissen und der Versprodung
verursacht durch Wasserstoff ab. Wird eine kritische innere Spannung durch den
rekombinierten Wasserstoff erreicht, so tritt dadurch SWC auf. Einschlisse wie
Mangansulfide MnS sind Wasserstofffallen und kdnnen Ausgangspunkt fur HIC- und
SWC-Risse sein. Bei lang gezogenen Einschlissen sind durchwegs reine HIC-Risse
vorzufinden, SWC hingegen ist eher in einem Werkstoff mit fein verteilten MnS
detektierbar. [7, 12, 40, 41]

Der Mechanismus SOHIC wird zwischen HIC und SSC eingeordnet. Bei SOHIC
treten wie bei SWC verbundene HIC-Risse auf. Diese verlaufen aber nicht
stufenférmig, sondern sind ,maanderférmig“ miteinander verbundene HIC-Risse die
quer zur Hauptspannung liegen und damit oft senkrecht zur Bauteilachse verlaufen.
Es resultiert folglich kein Unterschied im Bildungsmechanismus zwischen SOHIC
und SWC sondern ausschlieBlich in der Phanomenologie. Damit SOHIC auftritt sind

eine Kombination aus auf3eren Spannungen und lokale Zugspannungen sowie hohe
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Aktivitaten von Wasserstoff erforderlich. SOHIC tritt im Vergleich zu den anderen
Mechanismen selten auf, so sind aber tendenziell die niederfesten Werkstoffe auf
SOHIC aber auch auf HIC und SWC anfallig. [7, 12, 36, 42, 43]

Fir das Auftreten von HSCC und SSC sind aulere Zugspannungen und die
Anwesenheit von Wasserstoff im Werkstoff notwendig. Im Prinzip beschreiben beide
Mechanismen einen ahnlichen Effekt. HSCC ist die Schadigung von Werkstoffen
durch Wasserstoff bei gleichzeitigem Anliegen externer Spannung. SSC bezeichnet
die Korrosionsart bei Kombination von Zugspannungen und Wasser im Beisein von
H.S. Untersuchungen zeigen, dass irreversibel gefangener Wasserstoff, zum
Beispiel in Mangansulfiden, verantwortlich fur HIC Schaden ist. Der diffusible
Wasserstoff im Werkstoff verursacht hingegen Duktilitatsverluste und fihrt zu einem
Auftreten von SSC. In der Erddl- und Erdgasindustrie ist SSC die am weitesten
verbreitete Schadensursache beim Einsatz von hoherfesten niedrig legierten
Kohlenstoffstahlen in Anwesenheit von H,S. Die Werkstoffe kdnnen aber vorbeugend
nach NACE Standard TMO0177 [44] (siehe auch Kapitel 4) bezuglich SSC-
Bestandigkeit gepruft werden. [7, 12, 45, 46, 47]
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3. EinflussgroBen auf die Sauergasbestandig-

keit von Stahlen

3.1 Einfluss der Stahigute

3.1.1 Chemische Zusammensetzung

Die chemische Zusammensetzung bildet die Grundlage fur alle weiteren
Prozessschritte in  der Herstellung von  hoherfesten  niedriglegierten
Kohlenstoffstahlen. Durch die Warmebehandlung erfolgt zwar die Einstellung des
Werkstoffgefiges und der mechanischen Eigenschaften, so ist aber die
Warmebehandlung abhangig von der chemischen Zusammensetzung. Des Weiteren
spielt Letztere eine wichtige Rolle fur die Durchhartung des Rohres, welches vor
allem bei groReren Dimensionen wichtig ist. Die Legierungslage befindet sich
zumeist im Bereich der AISI 41XX Reihe. [48] Auch in der API Specification 5CT ist
die chemische Basiszusammensetzung der unterschiedlichen hoherfesten
sauergasbestandigen Guten mit Toleranzen klar festgelegt (Tabelle 3-2). Diese
Guten entsprechen niedriglegierten Kohlenstoffstahlen. Zusatzliche
Legierungselemente, wie z. B. Mikrolegierungselemente, konnen durchaus
verwendet werden, mussen aber dem Abnehmer gegebenenfalls bekannt gegeben

werden. [10]

Tabelle 3-1: Zuladssige chemische Zusammensetzung von hdherfesten sauergasbestandigen Giten
nach der API Specification 5CT [Angaben in Massen-%] [10]

Gite C Mn Mo Cr Ni Cu P S Si

min. max. min. max. min. max. min. max. max. max. max. max. max.

C90 - 0,35 - 1,20 0,25 0,85 - 1,50 0,99 - 0,020 0,010 -
T95 - 0,35 - 1,20 0,25 085 040 1,50 0,99 - 0,020 0,010 -
C110 - 0,35 - 1,20 0,25 1,00 040 1,50 0,99 - 0,020 0,005 -
Q125 - 0,35 - 1,35 - 0,85 - 1,50 0,99 - 0,020 0,010 -
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Tabelle 3-2 zeigt die chemische Zusammensetzung und die jeweilige Streckgrenze
Re von hoherfesten sauergasbestandigen Produkten diverser Hersteller mit einer
spezifizierten Mindeststreckgrenze von 110 ksi (758 MPa). Die Hersteller halten die
Basischemie nach der API Specification 5CT [10] klar ein, legieren aber andere
Elemente zu. In [49, 50] wurde die chemische Zusammensetzung der Gute C125 von

Grant Prideco (Tabelle 3-2) nur als modifizierte AlSI 4130 angegeben.

Tabelle 3-2: Chemische Zusammensetzung verschiedener héherfester sauergasbestandiger Glten
diverser Hersteller [Angaben in %]

Gite Relksi C Mn Si P S Cr Mo Ni Al Nb \Y B Ti

Grant Prideco [49, 50]

0,26- 0,35-  0,18- 0,90-  0,75-

C125 126-136 0.30 055 0.30 0,010 0,0050 110 085
Nippon Steel [51, 52]
C110 116 0,22 0,29 0,09 0,005 0,0010 0,54 0,75 - 0,030 0,035 - 0,0008 0,018
C125 140 0,24 0,30 0,12 0,011 0,0024 0,56 0,76 - k.A. k.A. - k.A. k.A.
NKK [53]
C110 114 0,26 0,52 0,27 0,006 0,0010 0,94 0,47 - 0,047 0,027
Sumitomo Metal Industries [54]
C125 ca. 134 0,27 0,45 0,30 - - 0,50 0,70 - - k.A. 0,10 k.A. k.A.
Tenaris und/oder Centro Sviluppo Materiali [55, 56, 57, 58]
c110 ca. 115 0,22- 0,36- 0,16-  0,005- 0,0010-  0,90- 0,60- R R 0,020- R 0,0002- 0,010-
. 0,28 0,50 0,30 0,010 0,0030 1,00 0,70 0,035 0,0020 0,025
C125 136-142 0,23 0,20 0,25 - - 0,50 0,75 0,10 - 0,040 0,12 k.A. k.A.
P 110 124 0,24 1,33 0,40 0,010 0,0050 0,49 0,11
Q125 136 0,24 0,82 0,27 0,009 0,0040 1,17 0,34
140 164 0,27 0,46 0,28 0,008 0,0020 1,05 0,74 - - k.A. - k.A. k.A.
150 179 0,28 0,46 0,28 0,008 0,0010 1,07 0,70 - - k.A. - k.A. k.A.
KA 123-126 0,20- 0,20- 0,15-  0,000- 0,0000-  0,40- 0,3- R 0,02- 0,020- 0,00- 0,0010- 0,010-
o 0,30 0,50 0,40 0,010 0,0020 1,00 0,80 0,07 0,060 0,05 0,0030 0,030
Vallourec & Mannesmann [59, 60, 61, 62]
C110 - 0,32 0,37 0,33 0,010 0,0004 0,95 0,81 0,030 0,024 0,031 0,046 0,005
C110 - 0,33 0,48 0,30 0,010 0,0030 1,00 0,80 0,05 0,03 0,030 0,050
C110 115 0,32 0,50 0,30 0,007 0,0010 0,99 0,85 0,089 0,028 0,038 0,046
0,38- 0,35- 0,008- 0,0005- 0,96- 0,82-  0,030- 0,020- 0,035- 0,040-
C125 125-140 033 G40 036 0012 00015 099 08 0040 0031 0040 0,050
R, ... Streckgrenze, - ... Legierungselement ist in Veréffentlichung nicht erwahnt, k.A. ... Glte/Legierungselement ist in Verdffentlichung ohne genaue Angabe erwahnt

Die oben angefuhrte Tabelle 3-2 zeigt, dass die unterschiedlichen Hersteller ahnliche
chemische Zusammensetzungen verfolgen. Dies ist durch die Vorgabe der
Basiszusammensetzung nach der API Specification 5CT [10] gegeben, aber auch die

zusatzlich legierten Elemente weisen ahnliche Trends auf. Die Legierungselemente
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Mn, Cr, Mo, Ni und diverse Mikrolegierungselemente sind notwendig um eine
ausreichende Durchhartung vor allem bei dicken Wandstarken und einen moglichst
hohen Anteil an Martensit zu erlangen. [48, 63] Abbildung 3-1 zeigt den Einfluss der
Legierungselemente auf das Zeit-Temperatur-Umwandlungschaubild (ZTU-
Schaubild). Dabei zeigt sich deutlich die Verschiebung der Martensit-Starttemperatur
Ms in den zumeist unteren Bereich durch das Zulegieren von austenitstabilisierenden
(Ni, Mn, Co, C, N, Zn) und ferritstabilisierenden (Cr, Al, Ti, Si, Mo, V, W, Nb, Ta, Zr)
Elementen. Des Weiteren verschieben gewisse Elemente den Perlit-Bereich (Mn, Ni,
Mo, Cr, V) und den Bainit-Bereich (C, Cr, Mn, Ni, V) weiter in den rechten Bereich
des ZTU-Schaubilds. [24, 66] Nachfolgend wird der Einfluss der einzelnen
Legierungselemente auf die Werkstoffklasse hdéherfester niedriglegierter

Kohlenstoffstahle mit Bezug auf deren SSC-Bestandigkeit beschrieben.

Geringe Kelmzahl (Erschmelzung),
grobes Austenitkorn, langes Halten,
hohe Hartetemperatur, C bis 0,9 Masse-%

D ——— Mn, Ni, Mo, Cr, V

N { et

i erlit-

Sig Bereich
Hohe Keimzah! (Erschmelzung),

«——— feines Austenitkorn, niedrige Harte-
temperatur, C diber 0,9 Masse-%

Cr Mo V

hohe Hartetemperatur, Ferrit-Voraus-
—* scheldung, C, Cr, Mn, Ni, V

Temperatur ~——»

. Bainit-
Mn v Ni Berelch

niedrige Hirtetemperatur (Carbide)
“— Halten oberhalb des Bainit-Bereichs

- G e G g
X niedrige Hértetemperatur o, i
Martensit-Berelch I Halten -oberhalb M; Vo;au'sscheidung

im Balnit-Bereich

{ Zeit —

Abbildung 3-1: Einfluss der Legierungselemente auf das ZTU Schaubild [66]

Mit zunehmendem Gehalt an Kohlenstoff steigen die Hartbarkeit und die Festigkeit,
zugleich nehmen aber die Dehnung und die SSC-Bestandigkeit ab. Bei Gehalten
unter 0,15 Gew.-% kann keine ausreichende Festigkeit erzielt werden und bei
Gehalten hoher 0,40 Gew.-% konnen wahrend des Abschreckens Risse innerhalb
des Werkstickes auftreten. [58, 64-66]

Das Legierungselement Mangan bindet bei einem Mindestgehalt von 0,1 Gew.-%
Sauerstoff und Schwefel im Stahl. Durch Zulegieren hoherer Gehalte an Mn wird die
kritische Abkuhlgeschwindigkeit gesenkt und erhoht damit die Hartbarkeit und auch
die Festigkeit des Werkstoffes. Zunehmende Gehalte an Mn ab etwa 1 Gew.-%

senken jedoch die Sauergasbestandigkeit betrachtlich und das Seigerungsverhalten
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von Phosphor und Schwefel wird geférdert. Mn verringert die Anfalligkeit auf
Rotbruch (siehe nachfolgende Erlauterungen bezuglich dem Element S). [58, 64-68]
Silizium Si desoxidiert und ist starker Ferritbildner. Zunehmende Gehalte erhéhen die
Festigkeit, Verschleil¥festigkeit und auch die Dehngrenze. Die Bestandigkeit
gegenuber SSC wird mit Si indirekt erhoht, da mit einem Zulegieren von Si die
Anlassbestandigkeit des Werkstoffes steigt. Andere Untersuchungen zeigen, dass
Si-Gehalte uUber 0,5 % einen negativen Effekt bezuglich SSC-Bestandigkeit
verursachen. [58, 64-67]

Als stark seigerndes Element gilt Phosphor und fuhrt zu einer Verringerung der SSC-
Bestandigkeit. P weist eine geringe Diffusionsgeschwindigkeit im y- und o-
Mischkristall auf und vorhandene Seigerungen kénnen daher kaum homogenisiert
werden. Geringste Gehalte an P sind damit unbedingt einzuhalten und der Effekt der
Anlassversprodung kann zunehmend minimiert werden. Bei niedriglegierten Stahlen
wird von der 300 °C-Versprodung gesprochen und die 500 °C-Versprodung tritt
zumeist bei Edelstahlen ein. Bei einer Anlasstemperatur von 300 °C bilden sich
Karbide an ehemalige Austenitkorngrenzen und Seigerungen mit Elementen wie P.
Die Adhasion der ehemaligen Austenitkorngrenzen wird geschwacht und Risse
treten zumeist an den gebildeten Karbiden auf. In der Regel werden aber
sauergasbestandige niedriglegierte Kohlenstoffstahle bei hdheren Temperaturen
angelassen. [24, 58, 64-70]

Schwefel gilt als starkstes seigerndes Element und verursacht Rotbruchigkeit. Bei
Anwesenheit von S werden Eisensulfide FeS gebildet. Diese schmelzen erst bei
1200 °C und umfassen die Korngrenzen. FeS zeigt bei einer Warmformgebung (800
°C bis 1000 °C) eine geringere Verformbarkeit und fihrt zum Korngrenzenbruch. Die
Abbindung des S erfolgt durch die Elemente Ca und Mn und die Bildung von FeS
kann damit unterbunden werden. Die Mangansulfide MnS schmelzen bei 1600 °C
und bilden keine Korngrenzenfilme, da sie primar aus der Schmelze ausscheiden.
Des Weiteren sind die MnS-Einschlisse gut verformbar und weisen dadurch eine
lamellare Form auf (Abbildung 3-2 a)). Die Kalziumsulfid CaS-Einschlisse weisen
hingegen eine globulare Form auf (Abbildung 3-2 b)). Wahrend der Stahlherstellung
liegen bereits in der flissigen Phase die CaS-Einschlusse in fester Form vor und
kénnen daher wahrend des Giel3prozesses zu Schwierigkeiten flihren [71]. In Bezug
auf die HIC-Bestandigkeit erweist sich ein Ca/S-Verhaltnis im Bereich von 1 als

besonders gut [72]. Einschlisse gelten als Wasserstofffallen und Untersuchungen
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zeigen, dass bei Vorliegen von lamellaren Einschlissen, im Gegensatz zu globularen
Einschlussen, eine hohere Anfalligkeit auf Wasserstoffversprodung vorliegt [64]. Als
besonders gut erweist sich der Zustand an dem kleinste, globulare und feinst
verteilte EinschlUusse vorliegen [72]. Andere Untersuchungen zeigen hingegen, dass
mit einer Veranderung der lamellaren zur globularen Einschlussmodifikation keine
wesentliche Verbesserung in Bezug auf die HIC- und SSC-Bestandigkeit erzielt
werden konnte. [12, 24, 58, 64-66, 70]

B & 100 ym
T “—l‘_ AR

Ca$S
50 ym

\" e s N

MnS

a) b)
Abbildung 3-2: Darstellung der Einschlussmodifikationen mit lamellarer (a)) MnS und globularer Form
(b)) CaS [73]

Weitere Untersuchungen zeigen, dass mit zunehmendem S-Gehalt im Bereich von
0,002 bis 0,02 % die SSC-Bestandigkeit sinkt und die Sulfid-Einschlisse als
Rissausloser gelten bzw. zum Rissfortschritt beitragen. Mit zunehmender
Versuchsdauer und Gehalten an S im Bereich von 0,008 bis 0,039 % nimmt die
mittlere Risslange verursacht durch Korrosion im Inneren des Werkstoffes zu
(Abbildung 3-3). [64]
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Abbildung 3-3: Einfluss des S-Gehalts und der Versuchsdauer auf die Risse im Werkstoff unter
korrosiven Bedingungen [64]

FUr niedriglegierte Kohlenstoffstahle nimmt mit zunehmendem Cr-Gehalt im
Legierungsbereich von 0,4 bis 1,5 Gew.-% die Festigkeit und Anlassbestandigkeit zu,

die Kerbschlagarbeit hingegen ab. Ebenso wird durch Zulegieren von Cr die
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Hartbarkeit wahrend der Abschreckung und die Karbidausscheidung wahrend des
Anlassens gefordert. Durch die Bildung von Karbiden erfolgt eine Kornfeinung und
Erhéhung der Zahigkeit. Mit einem Gehalt von Uber 1,5 Gew.-% sind diese positiven
Effekte auszuschlielen und die SSC-Bestandigkeit nimmt ab. [58, 64-66]
Verschiedene Untersuchungen bezeugen unterschiedliche Effekte des Cr im Bereich
von bis zu 1,5 % in Bezug auf die SSC-Bestandigkeit. Beispielsweise wird in [64]
eine zunehmende SSC-Bestandigkeit mit zunehmendem Cr-Gehalt festgestellt.
Hingegen weist [54] auf eine zunehmende SSC-Bestandigkeit mit abnehmenden Cr-
Gehalt auf, da die Bildung von M»3Cgs Karbiden minimiert werden kann. [68] und [69]
zeigen hingegen, dass zunehmender Cr-Gehalt im Bereich bis zu 2 Gew.-% keinerlei
Einflisse auf die SSC-Bestandigkeit hat. Ein Zulegieren von Niob Nb erhéht aber die
SSC-Bestandigkeit [69].

Molybdan minimiert die kritische Abkuhlgeschwindigkeit und erhoht damit die
Hartbarkeit. Des Weiteren erhoht Mo die Streckgrenze, Zugfestigkeit und SSC-
Bestandigkeit, unterstutzt die Feinkornbildung und ist starker Karbidbildner. Mo
verhindert P-Seigerungen, jedoch nicht unter einem Mo-Gehalt von 0,2 Gew.-%. Mit
einem Gehalt von Uber 1,5 Gew.-% geht der Effekt der Anlassbestandigkeit und
damit auch die SSC-Bestandigkeit verloren. Der Grund ist in der Art der Mo-
Ausscheidungsmodifikation zu finden. Bei erhdhten Gehalten zeigen die Mo-
Ausscheidungen eine feine, nadelformige Form und kdnnen rissauslésend wirken.
Untersuchungen zeigten, dass fur hoherfeste Stahle ein Mo-Gehalt von 0,75 Gew.-%
als Optimum in Hinsicht auf SSC-Bestandigkeit erscheint. Untersuchungen von
Pipelinestahlen zeigen, dass mit zunehmendem Gehalt an Mo im Bereich von 0 bis
etwa 0,45 Gew.-% der Anteil an Martensit zunimmt. [58, 64-68, 74-77]

Die Zahigkeit wird durch Nickel erhéht und deshalb findet Ni auch seinen Einsatz in
Baustahl und Vergutungsstahl. Der Einfluss des Ni auf die SSC-Bestandigkeit ist
nicht hinreichend geklart. Es scheint aber, dass Zugaben von Ni bis zu
1,8 % die Bruchanfalligkeit des Stahles bei Anwesenheit von Wasserstoff
minimiert. [64-66]

Aluminium wirkt stark desoxidierend und bildet mit Stickstoff N Aluminiumnitride AIN,
welche das Austenitkornwachstum wahrend der Warmebehandlung einschranken
und damit zur Kornfeinung beitragen. Bei Al-Gehalte von kleiner 0,005 Gew.-% treten
diese Effekte nicht mehr ein. Al verlangsamt die Diffusion des Wasserstoffes und

reduziert die Loslichkeit des C im Ferriten. Damit kdnnen gleichmallig verteilte
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Karbide im Ferrit und eine erhohte SSC-Bestandigkeit erzielt werden. Erhohte
Gehalte an Al jedoch verursachen eine erhdhte Anzahl an Einschlissen und dieser
Effekt reduziert wiederum die SSC-Bestandigkeit. Al sollte daher im Bereich 0,02 bis
0,07 Gew.-% zulegiert werden. [58, 64-66]

Elemente werden als Mikrolegierungselemente bezeichnet, sofern sie den Gehalt
von 0,1 % nicht Uberschreiten. Die Mikrolegierungselemente konnen die
mechanischen Eigenschaften in geldéster Form, aber vor allem durch Ausscheidung
einer zweiten Phase, verandern. Legierungselemente im Allgemeinen (z. B. Cr, Mn,
Mo) verandern die Eigenschaften und Gefuge durch Beeinflussung der Matrix. Die
Mikrolegierungselemente Nb, V und Ti sind Karbid- und Nitridbildner. Stabilere
Ausscheidungen werden im Gegensatz zu Nb und V mit Ti gebildet. Die
Ausscheidungen NbN, NbC, VN und TiC zeigen Vorteile im Gegensatz zu den TiN
und VC. Diese vier sind bei einer Temperatur von 1200 °C geldst und scheiden
aulerst fein wahrend der Warmumformung aus. [70]

Niob ist starker Karbidbildner und bildet sehr feine Karbide wahrend des Anlassens.
Gleichzeitig erhdht Nb die Anlassbestandigkeit und erlaubt die Stahle bei hdheren
Temperaturen anzulassen. Des Weiteren sinkt die Versetzungsdichte und Nb-
Karbide zeigen eine erhohte Anzahl an globularer Modifikation und die SSC-
Bestandigkeit wird erhoht. Niobkarbonitride verhindern Kornwachstum und damit
kénnen grolRe Austenitkorngrofien wahrend des Austenitisiervorganges beim Harten
unterbunden werden. All diese Effekte kdnnen aber nur erzielt werden, wenn der Nb-
Gehalt von 0,1 Gew.-% nicht Uberschritten wird. Die Kombination von 0,03 Gew.-%
Nb und erhéhten Mo-Gehalt von 0 bis 0,6 Gew.-% flihrt zu erhéhten Streckgrenzen
und Zugfestigkeiten mit erhdhter SSC-Bestandigkeit. [58, 64-66, 75]

Als starker Karbidbildner gilt auch Vanadium und feinste Karbide kdénnen erzielt
werden. V fuhrt zu einer Kornfeinung und zu einer hoheren Anlassbestandigkeit,
wodurch hdhere Anlasstemperaturen gefahren werden koénnen. V-Gehalte von 0,1
Gew.-% sollen nicht Uberschritten werden, da ansonsten die Anlassbedingungen
erschwert werden. [58, 64-66] Untersuchungen von Stahlen mit 0,05 bis 0,1 Gew.-%
V zeigen keine Verbesserung der SSC-Bestandigkeit. Werden aber bei einem 0,3 %
C, 0,7 % Mo Stahl die beiden Elemente Nb und V mit jeweils 0,05 bis 0,1 % zulegiert,
zeigt sich eine deutliche Verbesserung in Bezug auf die SSC-Bestandigkeit. [64]
Andere Untersuchungen verweisen auf eine zunehmende SSC-Bestandigkeit durch

das alleinige Zulegieren von V im Bereich bis zu 0,1 Gew.-%, da V die
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Anlassbestandigkeit erhoht und bei hdheren Temperaturen angelassen werden kann
und dadurch die Versetzungsdichte abnimmt. [54, 58, 59] Der Vergleich von V und
Nb legiertem Stahl mit nur V legiertem Stahl gleicher Basiszusammensetzung fluhrt
zu dem Schluss, dass die Bestandigkeit in Bezug auf SSC beim Nb-haltigen Stahl
etwas hoher ist. Der Grund hierfur ist die Bildung von globularem Zementit Fe3;C. [56]
Eine weitere Untersuchung [69] untermauert dies, da ein reines Zulegieren von V
keinerlei Verbesserung zeigt, hingegen das Zulegieren in Kombination mit Nb

(Abbildung 3-4) zu besseren Ergebnissen fuhrt.
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Abbildung 3-4: Einfluss des V und Nb auf die SSC-Bestandigkeit (Modifizierte Ascowell C Giite,
Raumtemperatur, NACE Standard TM0177 Methode A und Ldsung A nach [44]) [69]

Die Durchhartung kann durch Zulegieren von Bor erheblich verbessert werden und
ist besonders fir dickwandige Rohre interessant, da hierbei die SSC-Bestandigkeit
verbessert werden kann. Gehalte von 0,01 Gew.-% B sollten nicht Uberschritten
werden. [58, 65, 66]

Titan wird stets im Beisein von B zulegiert um den vorhandenen N abzubinden und
um die Bildung von Bornitriden BN zu vermeiden. Das B muss gelost vorliegen,
damit eine erhohte Durchhartung erreicht werden kann. Im Allgemeinen gilt Ti als
sehr O-, N-, S- und C-affin. Der Effekt des Ti auf SSC-Bestandigkeit ist nicht
vollkommen geklart und Ti scheint keinen grofl3en Einfluss auf die SSC-Bestandigkeit
zu haben. Nach [78] erzeugen Titankarbonitride Gitterfehlstellen, in welchen
Wasserstoff sich in nicht kritischen Konzentrationen sammeln kann und damit die
Rissinitierung verzogert werden kann. Ti in geloster Form hebt die
Rekristallisationsendtemperatur, unter der keine Rekristallisation stattfindet und

ermaoglicht ein Walzen bei h6heren Temperaturen. [58, 64-66, 70] Untersuchungen
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zeigen, dass das Zulegieren von Ti und B in Nb legierten Stahlen zu einer
Verschiebung des Ferrit-, Perlit- und Bainit-Bereichs in den rechten Bereich des
ZTU-Schaubilds fuhren. Dadurch kann die kritische AbkuUhlrate fir ein rein
martensitisches Geflige reduziert werden (Abbildung 3-5). [55]

Nb-B-Ti steel

Tr— e

: 8

Temperature (°C)
&
Temperature (C)
B
(=1

e T
1 10 100 1000 10000

Time (s) Time (s)
a) b)

Abbildung 3-5: Einfluss des Ti und B auf das ZTU-Schaubild eines C-Stahles [55]

3.1.2 Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften wie Harte und Mindeststreckgrenze sind flr
héherfeste sauergasbestandige niedriglegierte Kohlenstoffstahle in [10] vorgegeben.
Ebenfalls sind in [10] die erforderliche Mindestspannung in % der spezifizierten
Mindeststreckgrenze SMYS und der Mindestwert des Spannungsintensitatsfaktors
Kissc nach der Prifmethode NACE Standard TMO0177 Methode D [44] (siehe auch

Kapitel 4) enthalten, bei welchem die zu prifenden Werkstoffe SSC-Bestandigkeit
aufweisen mussen.

Tabelle 3-3: Erforderliche mechanische Eigenschaften und Kennwerte fir SSC bestandige Guten
(Ryo5 gilt fir die Gite C90 und T95, Ry g5 gilt fir die Gite Q125 und Ry 7 gilt fir die Gite C110) [10]

Gite R 5, Rioes5, Rio7 [MPa] Rm [MPa] Harte [HRC] % SMYS[] Kssc [MPavm]
min. max. min. max.

C90 621 724 689 254 80 33,0

T95 655 758 724 254 80 33,0

C110 758 828 793 30,0 85 26,3

Q125 862 1034 931 - - -

Rio,5, Rio,65, Rio7 ... Streckgrenze bei einer Dehnung von 0,5, 0,65 und 0,7 %, Ry, ... Zugfestigkeit
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Bei Anwesenheit von Zugspannungen im elastischen Bereich wird das Eindringen
des Wasserstoffes in den Werkstoff erhéht bzw. durch Druckspannungen vermindert.
Wichtig dabei ist, dass die kritischen Spannungen flr den Eintritt der Wasserstoff-
induzierten  Spannungsrisskorrosion nicht in  Ubereinstimmung mit dem
Wasserstoffdiffusionskoeffizienten liegen. Sehr wohl aber gilt bei Vergutungsstahlen
als Mal} fur die Wasserstoff-induzierte Spannungsrisskorrosion die Festigkeit. [12,
79] Bei hoherfesten Stahlen kommt in Anwesenheit von Kerben und einer angelegten
Spannung zumeist die Dekohasionstheorie zu tragen. Der Wasserstoff diffundiert in
den Bereich hochster Spannungen nahe der Rissspitze und setzt die Kohasionskraft
der Metallatome herab. [15] Bei 600 MPa Streckgrenze weisen Stahle ein Maximum
der ertragbaren Spannung gegen HSCC auf. Bei hdéheren Streckgrenzen sinkt die
ertragbare Spannung rasch ab. Zusatzlich zeigt das rechte Diagramm in Abbildung
3-6, dass bei gleicher Zugfestigkeit der vergutete Werkstoff eine bessere
Bestandigkeit als der normalisierte Werkstoff aufweist. [12, 14, 23, 79-82]
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Abbildung 3-6: Einfluss von Streckgrenze (a)) [80] und Zugfestigkeit bei verschiedenen
Warmebehandlungen auf die ertragbare Spannung (b)) [81] bei SSC

Untersuchungen wurden an einem 1 % Cr und 0,7 % Mo Stahl mit unterschiedlichen
Streckgrenzen aufgrund unterschiedlicher Warmebehandlungen im Labor und
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teilweiser Kaltverfomung durchgefuhrt. Eine zunehmende Streckgrenze wirkt sich
negativ auf die SSC-Bestandigkeit aus, da unter diesen Voraussetzungen auch der
Spannungsintensitatsfaktor flir SSC Kissc sinkt (Abbildung 3-7). Letzterer ist eine
messbare GroRe und wird mittels des Tests NACE Standard TM0177 Methode D
[44] (siehe auch Kapitel 4.4) ermittelt. Der eingebrachte Spannungsintensitatsfaktor
KiappLiep Vor dem Test ist ein errechneter Wert und wird ebenfalls in Kapitel 4.4
beschrieben. Der Grenzwert Kigc weist denjenigen Spannungsintensitatsfaktor auf,
bei dem Risswachstum im Elektrolyten ohne H,S auftritt. Es ist daraus ebenfalls
ersichtlich, dass mit abnehmendem H,S-Gehalt der Kissc-Wert bei gleicher

Streckgrenze zunimmt. [62, 83-85]

5%NacCl+0.5%HAc, pH 2.7
240C B K, pH 2.7 H,5-free solution
h ® 1Cr-0.7Mo Ko PH2.7 saturation with HS 1 bar

K » medium arm displacement
lapplied’
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Decreasing H S pressure
T

204 —
2 —_»
| I aaa—

. 0,5
Koo (ksi inch ™)
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o

T T T T T T
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Abbildung 3-7: Einfluss der Streckgrenze auf den Spannungsintensitatsfaktor fir SSC (Kissc), den
Spannungsintensitatsfaktor im Elektrolyten ohne Anwesenheit von H,S (Kigc) und den eingebrachten
Spannungsintensitatsfaktor vor dem Prifen (KiappLien), 1 % Crund 0,7 % Mo, Raumtemperatur, NACE
Standard TM0177 Methode D, Losung A [84]

Der Grund fir den abnehmenden Kissc-Wert ist darin zu finden, dass mit steigender
Streckgrenze die Versetzungsdichte zunimmt (Abbildung 3-8 a)). Mit zunehmender
Versetzungsdichte steigt wiederum die Konzentration an maximal diffusionsfahigem
Wasserstoff (Abbildung 3-8 b)) bzw. es sinkt der Diffusionskoeffizient des
Wasserstoffes (Abbildung 3-8 c)). Folgegleich steigt mit zunehmender Streckgrenze
auch die Konzentration an maximal diffusionsfahigem Wasserstoff. [86] verweist
auch darauf, dass mit zunehmender Kaltumformung die Wasserstoffkonzentration
und auch die Absorptionsrate steigen und die SSC-Bestandigkeit sinkt.
Versetzungen gelten als starke Wasserstofffallen, ein erhdhter Gehalt an Wasserstoff
im Werkstoff ist dadurch detektierbar und der Diffusionskoeffizient wird gesenkt.
Nach [87] steigt mit der Anzahl der Versetzungen die Ldslichkeit des Wasserstoffes,
der Anteil des Wasserstoffes im Gitter bleibt aber annahernd gleich. Der
Diffusionskoeffizient des AISI 4130 (Abbildung 3-8 c), rote Quadrate) ist niedriger als
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jener von gegluhtem Eisen (Abbildung 3-8 c), orange Linie). Der Diffusionskoeffizient

wurde mittels Permeationsmessungen bestimmt und damit konnte die Konzentration

an maximal

diffusionsfahigem

Wasserstoff

errechnet

werden.

Permeationsmessungen wurden mit einer Devanathan-Stachursky Zelle unter

Verwendung der NACE Losung A und 0,1 M NaOH-Lésung gemessen (siehe auch

Kapitel 4). [83, 84, 86]
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Abbildung 3-8: Einfluss der Versetzungsdichte auf Streckgrenze (a)), Wasserstoffkonzentration im
Werkstoff (b)) und Wasserstoffdiffusionskoeffizient (c)) eines Stahles mit 1 % Cr und 0,7 % Mo,
Raumtemperatur, NACE Standard TM0177 Methode D, Losung A [84]

Bei zunehmender Festigkeit und Harte von modifizierten SAE 4130 und 4135 Giiten

ist eine abnehmende kritische Spannung und damit auch eine abnehmende SSC-

Bestandigkeit zu verzeichnen (Abbildung 3-9). Im Gegensatz zur Prifung der

Zugfestigkeit ist eine Harteprufung vor Ort leichter durchzufuhren.
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Abbildung 3-9: Einfluss der Streckgrenze (a)) und Harte (b)) auf die SSC-Bestandigkeit, Modifizierte
SAE 4130 und 4135 Giten, 0,5 % CH3;COOH, nach NACE TM0177, Methode B [89]
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Eine Umrechnung der Rockwell-Hartewerte HRC auf die Zugfestigkeit kann nach
DIN 50150 [88] erfolgen. Es erfolgt daher oft die Darstellung der SSC-Bestandigkeit
in Abhangigkeit von der Harte in HRC. Abbildung 3-10 zeigt deutlich, dass mit
zunehmender Harte und zunehmendem H,S-Partialdruck der Bereich der SSC-
Bestandigkeit abnimmt. Angaben von OMNI Metals Laboratory, Inc. zufolge, nimmt
der Kissc-Wert (siehe auch Kapitel 4.4) um -2,25 MPavm pro HRC ab. [8, 12, 89-93]
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Abbildung 3-10: Einfluss der Harte auf die SCC-Bestandigkeit [8, 89]

Nachfolgend ist der Einfluss der Herstellparameter und der damit resultierenden
mechanischen  Eigenschaften = wahrend des  Walzprozesses und der
Warmebehandlung anhand der SSC-Bestandigkeit an einer SAE 4135 Stahlglte
dargestellt. Zunachst ist der Einfluss der Walztemperatur und des nachfolgenden
Vergutens auf die resultierende Harte und AustenitkorngrofRe gezeigt (Abbildung
3-11). Die Variation der Walztemperatur zeigt keine grol’en Unterschiede in der
resultierenden Harte. Mit zunehmender Walztemperatur nimmt aber die

Austenitkorngrofie zu. [94]
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Abbildung 3-11: Einfluss der Walztemperatur und nachfolgenden Warmebehandlung auf die Harte (a))
und Austenitkorngrof3e (b)) anhand der Giite SAE 4135 [94]

Einen Einfluss zeigen unterschiedliche Kihlraten nach dem Harten.

Mit der

Abschreckung in Wasser entsteht ein Mischgefuge aus Martensit und Bainit, mit der

Abkuhlung an Luft ein vorwiegend bainitisches Geflige. Die Abschreckung in Ol

verglichen mit jener in Wasser zeigt keine wesentlichen Unterschiede in Bezug auf

die Streckgrenze (Abbildung 3-12 a)). In der Reihenfolge Abschreckung an Luft,

kochendem Wasser und Ol steigt der Anteil an angelassenen Martensit und die SSC-
Bestandigkeit bei hdherer Festigkeit (Abbildung 3-12 b)). [94]
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Abbildung 3-12: Einfluss des Anlassens mit unterschiedlichen Kihlraten in Bezug auf die
Streckgrenze (a)) und SSC-Bestandigkeit (b)) (Modifizierte 4135 Gite, 0,5 % CH3;COOH Ldsung,
Versuch NACE TMO0177 Methode B [44]) [94]
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3.1.3 Gefluge

Das Geflige spielt eine wesentliche Rolle hinsichtlich der Bestandigkeit gegenlber
SSC. Die geringste Anfalligkeit gegenuber SSC zeigt der Gefugezustand des
angelassenen Martensits. Fur eine zunehmende SSC-Bestandigkeit empfiehlt es
sich beim Austenitisieren wahrend der Warmebehandlung feinstes Austenitkorn
einzustellen und beim Abschrecken einen hochst maoglichen Anteil an Martensit zu
erzeugen. Die API Specification 5CT [10] schreibt flr hoherfeste Gilten eine
Vergutung bei bestimmten Mindestanlasstemperaturen, erforderliche Mindestgehalte

an Martensit und eine maximale Austenitkorngrof3e vor (Tabelle 3-4). [60-62, 69, 95]

Tabelle 3-4: Erforderliche Warmebehandlung und Mindestgehalte an Martensit fiir hdherfeste
sauergasbestandige niedriglegierte Kohlenstoffstahle [10]

Gite Warmebehandlungsart Min. Anlasstemperatur  Min. Martensit Max. AustenitkorngréRe

[°C] [%]
C90 Harten und Anlassen 621 90 ASTM 5
T95 Harten und Anlassen 649 90 ASTM 5
C110 Harten und Anlassen 649 95 ASTM 5

Q125 Harten und Anlassen - - -

Abbildung 3-13 stellt den Einfluss der Warmebehandlung auf die SSC-Bestandigkeit
verschiedener Guten dar. Angelassener Martensit zeigt im Vergleich zu allen Gbrigen
Guten gleicher Festigkeit die beste Bestandigkeit gegen SSC. [96-98]
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Abbildung 3-13: Einfluss der Warmebehandlung auf die SSC-Bestandigkeit [96]
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Der Einfluss des Gefliges soll anhand einer mikrolegierten Stahlgite mit 0,044 C und
0,0554 Nb erklart werden. Nach dem Walzprozess setzten drei unterschiedliche
AbklUhlungsarten ein, um ein martensitisches, ein ferritisches und ferritisch-
bainitisches Geflige zu erhalten. Damit eine Ausscheidung von Nb(CN) garantiert
werden kann, wurde wahrend des Walzprozesses von 1098 °C auf 1051 °C
abgekunhlt. In etwa diesem Temperaturfeld zeigen Nb(CN) eine thermodynamische
Stabilitat. Wichtig zu erwahnen gilt, dass die drei Proben mit den unterschiedlichen

Gefugen nicht angelassen wurden (Tabelle 3-5). [99, 101]

Tabelle 3-5: Warmebehandlung und mechanische Eigenschaften der untersuchten Stahle aus [99]

Probe Warmebehandlung Re [MPa] Rm [MPa] Geflige

2F Abschrecken in Wasser bei 867 °C 600 711 Martensit
2A Abkihlen mit N,-Gas von 867-600 °C * 552 738 Ferrit

1T Abkuhlen mit Wasser von 867-600 °C * 498 638 Ferrit und Bainit

* ... anschlielend an Luft abgekuhlt

Far alle drei dieser Gefugearten wurde die Brucheinschnirung bei unterschiedlichen
Priftemperaturen ermittelt. Allgemein gilt, dass die Brucheinschnirung mit
steigender Priftemperatur zunimmt und ab 70 °C abfallt. Der martensitische
Werkstoff zeigt die geringste Dehnung (Abbildung 3-14) und in weiterer Folge auch
die geringste SSC-Bestandigkeit. [99]
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% R.A. in Air
2A =84

AT=77
2F =76

a0+

30
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20

10
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Abbildung 3-14: Ermittlung der Brucheinschniirung bei unterschiedlichen Pruftemperaturen fir eine
martensitisches (2F), ein ferritisches (2A) und ein ferritsch-bainitisches (1T) Geflige [99]

Der Grund fur die hochste SSC-Bestandigkeit des ferritisch-bainitischen Geflges,
kann mit den Ergebnissen aus Permeationsversuchen bei unterschiedlichen

Praftemperaturen ansatzweise erklart werden. Dafur wurde eine Devanathan und
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Stachurski Einheit verwendet. Mit den Permeationsversuchen lassen sich
rechnerisch der effektive Diffusionskoeffizient D¢ (Abbildung 3-15 a)) und die Anzahl
der Wasserstoffatome an der Metalloberflache cy (Abbildung 3-15 b)) ermitteln. Bei
Raumtemperatur zeigt das martensitische Geflige den hdchsten Der und das
niedrigste ¢y und fur das ferritisch-bainitische Gefuge gilt umgekehrtes. Es scheint,
dass das ferritisch-bainitische Geflge eine hdhere Anzahl an irreversiblen Fallen
aufweist, deshalb ein niedrigerer Des resultiert und aufgrund der geringsten

Brucheinschnirung héchste Bestandigkeit gegeniuber SSC aufweist. [99]
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Abbildung 3-15: Einfluss der Temperatur und des Gefliges auf den Wasserstoffdiffusionskoeffizienten
(a)) und die Wasserstoffkonzentration an der Eintrittsoberflache (b)) (Permeationsversuche bei 25, 50,
70 und 90 °C, NACE Standard TM0177 Lésung A und 0,5 M NaOH) [99]

Als eine Art weiterfihrende Untersuchung kann [100] betrachtet werden, da ein
normalisiertes und ein vergutetes Geflge mit ahnlichen chemischen
Zusammensetzung wie aus [99] gegenubergestellt werden. Das vergltete Geflige
weist homogenen Martensit mit etwas Bainit auf, hingegen das normalisierte einen
Ferrit. HIC- [35] und NACE Standard TM0177 Methode A-Versuche [44] zeigen, dass
mit dem verguteten Gefuge beste Bestandigkeit gegenuber SSC erzielt werden kann.
Der Grund hierfir scheint, dass der Rissfortschritt bei einem homogenen
martensitisch-bainitischen Geflige erschwert wird.

Ein verglUtetes Gefuge zeigt gegenuber einem normalisierten Geflige wesentliche
Vorteile in Bezug auf die Festigkeit und SSC-Bestandigkeit. Ein niedrig legierter
Kohlenstoffstahl (0,29 % C, 0,93 % Cr, 0,69 Mo, 0,032 Nb) [102] wurde bei
unterschiedlichen Austenitisierungs- und Anlasstemperaturen auf SSC-Bestandigkeit
(Langsamzugversuche im H,S beinhaltendem Medium) untersucht. Mit zunehmender

Austenitisierungstemperatur fallt eine grobere Korngréf3e an (Abbildung 3-16 a)) und
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stimmt mit anderen Untersuchungen durchwegs Uberein. Eine abnehmende
KorngroRe fuhrt deutlich zu einer erhohten SSC-Bestandigkeit (Abbildung 3-16 b),
schwarze Punkte). [68, 102-105]
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Abbildung 3-16: Einfluss der Austenitisierungstemperatur auf die Austenitkorngréf3e (a)) und der
KorngréRe bei verschiedenen Streckgrenzen auf die ertragbare Spannung (b))
(Stahlzusammensetzung in Gew.-%: 0,19 C, 0,012 Nb) [103] sowie der Einfluss der
Austenitkorngrof3e auf die SSC-Bestandigkeit (modifizierter AlSI 41XX), (NACE Standard TM0177
Methode A, Lésung A, Raumtemperatur) [68]

Bei der eingesetzten Stahlgite aus [102] ist der Hauptgeflgebestandteil ein
Lattenmartensit. Letzterer nimmt mit zunehmender Austenitisierungstemperatur eine
grobere Form an. Weitere Phasen von einem Ferrit mit enthaltenen Karbiden sowie
etwas Restaustenit kdnnen detektiert werden. Stets sind auch feinste Nb(CN)
sichtbar. Bei niederen Anlasstemperaturen von 500 und 600 °C bildet sich der
Restaustenit in Karbide entlang der Latten bzw. Korngrenzen um. Bereits
vorhandene Karbide wachsen durch das Anlassen zu M3;C Karbiden an und die
Versetzungsdichte nimmt ab. Der Unterschied zwischen diesen beiden
Anlasstemperaturen ist, dass bei 600 °C bereits eine Einformung der Karbide
stattfindet. Dieser Effekt kann bei einer hoheren Anlasstemperatur von 700 °C
gesteigert werden. Der Lattenmartensit wird bei 700 °C beibehalten und eine Bildung
von Subkérnern mit globularen Karbiden an den Korngrenzen setzt ebenfalls ein. Die
héchste Anzahl an globularen Karbiden und niedrigster Versetzungsdichte kann bei
einer Anlasstemperatur von 700 °C erreicht werden. Nach der Prifung auf SSC
zeigen sich bei den Werkstoffen mit 500 °C und 600 °C ein trans- und interkristallines
Bruchgeschehen in Anwesenheit von langgezogenen Karbiden. Der Werkstoff mit

einer Anlasstemperatur von 700 °C weist hingegen nur ein transkristallines
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Bruchgeschehen auf und der Riss kann an den gebildeten Korngrenzen gestoppt
werden. Hochste SSC-Bestandigkeit ist mit kleinsten Korngrof3en, geringeren
Austenitisierungstemperaturen (890 °C vs. 1110 °C) und hoheren
Anlasstemperaturen (500 °C vs. 600 °C und 700 °C) realisierbar. Durch eine kleinere
KorngréfRe und durch die Anwesenheit von Lattenmartensit kann der Rissfortschritt
gestoppt werden. [102, 103]

Abbildung 3-17 zeigt eine weiterfihrende Untersuchung mit drei unterschiedlichen
Gefligetypen bei einer Stahlgite (0,25 % C, 095 % Cr, 0,6 Mo,
Mikrolegierungselementen V, Nb, Ti und B). Dabei wird das Gefuge mit
angelassenen Martensit, Ferrit-Karbid Struktur und feinsten Nb(CN) einem gleichem
Gefluige mit groRRerer Austenitkorngrofle sowie einem Geflige mit angelassenem
Lattenmartensit und unteren Bainit gegenibergestellt. Anhand NACE Standard
TMO0177 Methode D (siehe auch Kapitel 4.4) und Ultraschallmessungen kénnen die
Bestandigkeit gegenuber SSC und der Rissfortschritt der jeweiligen Gefugeart
gemessen werden. Zunehmender Gehalt an Bainit fuhrt zu einer erhdhten Risslange
bereits in den ersten Tagen (Abbildung 3-17 a), Type Ill). Die
Rissfortschrittsgeschwindigkeit stoppt bei einem angelassenen Martensit mit einer
Ferrit-Karbid Struktur frGher. Dies fuhrt damit zu hoheren Kissc-Werten (Abbildung
3-17 b), Type |), was einerseits durch die feinen Nb(CN) und andererseits durch den
héheren Gehalt an GroRwinkelkorngrenzen begriindet ist. Bei gleicher Festigkeit
kann durch abnehmenden Bainitgehalt, abnehmender Austenitkorngroide,
abnehmende Lattengrof3e des Martensits und zunehmende homogene Verteilung an
feinsten Karbiden eine verbesserte SSC-Bestandigkeit erzielt werden (Abbildung
3-17, rechts). [11, 106, 107]
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Abbildung 3-17: Einfluss des Gefliges auf den Rissfortschritt (a)) und den Kissc-Wert (b)) an DCB-
Proben [11]
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Um nach dem Abschrecken einen hochstmoglichen Gehalt an martensitischen
Gefuge an einem Stahl mit etwa 0,25 % C, 1,00 Cr, 0,70 % Mo, 0,03 Nb, 0,02 Ti und
B, ist es durchaus ratsam Mikrolegierungselemente zuzulegieren. Abbildung 3-5
zeigt, dass durch das Zulegieren von Ti und B das Bainitgebiet im ZTU-Schaubild
nach rechts verschoben wird. Damit sinkt die kritische Abkuhlrate von 40 °C/s auf 10
°Cl/s. Zulegieren von Bor bewirkt auBerdem, dass die erforderliche Martensitharte
nach dem Abschrecken Hped (Abbildung 3-18, Hpeq) auch tatsachlich erreicht wird
(Abbildung 3-18, Haverage- AuRerdem ist durch eine gleichzeitige innere und aullere
Rohrabschreckung das Erreichen der erforderlichen Martensitharte erleichtert
(Abbildung 3-18, rechts, volle Dreiecke). Ein zweifaches Harten vor dem Anlassen
fuhrt zu kleinsten AustenitkorngroRen. Nach dem ersten Abschrecken wird eine
Austenitkorngréfle von 12 uym wund nach dem zweiten Anlassen eine
AustenitkorngroRe von kleiner 10 ym realisiert. Nach dem Anlassen soll darauf

geachtet werden, dass eine Harte von 29 HRC unterschritten wird. [55]
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v extemnal quenching

| & B steel, internal-extemal quenching
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Abbildung 3-18: Gegenuberstellung der erreichten Harte (a)) und der erforderlichen Martensitharte (b))
in Abhangigkeit der Zugabe von B sowie der inneren und auReren Rohrabschreckung [55]

Durch die zweifache Abschreckung und anschlieRenden Anlassen wird ein Geflige
mit niedriger Versetzungsdichte aus Lattenmartensit und rekristallisierten Kornern
erhalten. Zusatzlich wird ein undefinierbares Gefuge mit hoher Versetzungsdichte
ausfindig gemacht. Dem Autor nach, koénnte dies unterer Bainit oder
Zwillingsplattenmartensit darstellen (Abbildung 3-19). Langliche bis runde MsC
Karbide (M = Fe, Cr, Mn, Mo) mit einer GroRe von 20 bis 600 nm sind ebenfalls
detektiert worden. Des Weiteren sind globulare MC Karbide einerseits mit einer
Grole von 5 bis 100 nm (M = Mo, Nb) und andererseits mit einer Grof3e von 5 bis 30
nm (M = Nb, Mo, Ti) ersichtlich. Der Autor berichtet auRerdem, dass verbesserte
NACE Standard TM0177 Methode A Ergebnisse [44] (siehe auch Kapitel 4.1) durch
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eine hohe Reinheit des Stahles und moglichst geringen Harten realisiert werden
kann. Eine geringe Harte fuhrt auch zu einer geringen Versetzungsdichte. Fur NACE
Standard TM0177 Methode D (siehe auch Kapitel 4.4) gilt, dass hdhere Kissc-Werte
durch mdglichst geringen Bainitgehalt, mdglichst hohen Martensitgehalt, mdglichst

feinste Austenitkorngrofde und Substruktur erreicht werden kdnnen. [55]

Abbildung 3-19: Darstellung des unteren Bainits bzw. Zwillingsplattenmartensit (a)), des
Lattenmartensit (b)) und rekristallierte Kérner (c)) [55]

Die Karbidart und -form spielt eine wesentliche Rolle in Hinsicht auf SSC-
Bestandigkeit. M3Ces-Karbide (M = Fe, Cr, Mo) sind vorzugsweise an Korngrenzen
vorzufinden und tragen wesentlich zum interkristallinen Bruch und einer niedrigeren
Bestandigkeit gegentber SSC bei. Eine Reduzierung des Cr-Gehaltes vermeidet die
Bildung von May3Cs-Karbiden und langlichen M3;C-Karbiden. Ein Zulegieren von V
erhoht die thermodynamische Stabilitdt von M3;C-Karbiden (M = Fe, Cr, Mo) und MC-
Karbiden (M = V, Mo). Zudem fordert das Zulegieren von V und/oder Nb die
globulare Form der M3;C-Karbide aufgrund hdherer moglicher Anlasstemperaturen
und fordert die SSC-Bestandigkeit. Nb(CN) verhindern wahrend des Austenitisieren
bis zu etwa 950 °C das Kornwachstum, da Nb(CN) an den Korngrenzen anhaften
und ein weiteres Wachstum verhindern bzw. auch als Keimstellen dienen. Teilchen
der Mikrolegierungselemente V, Nb und Ti verhindern ein Kornwachstum wahrend
der Austenitisierung, solange sie als Teilchen bestehen bzw. bis zu einer gewissen
Grolle wachsen. Der Effekt der Kornfeinung bei V beispielsweise setzt ab einer
Temperatur von etwa 1000 °C aus und ist durch den schraffierten Bereich in
Abbildung  3-20 markiert. Bei einem  Stahl ohne  Zusatze an
Mikrolegierungselementen  besteht ein  Kornwachstum bereits ab einer
Austenitisierungstemperatur von 800 °C. [54, 56, 70, 108-110]
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Abbildung 3-20: Einfluss von Mikrolegierungselementen auf das Kornwachstum [70]

Feine Karbide tragen zur verbesserten SSC-Bestandigkeit und verminderten
Diffusionskoeffizienten bei und flUhren zu einer verbesserten Verteilung des
Wasserstoffes im Werkstoff. Als weitere Wasserstofffallen gelten TiC, MnS,
Oxideinschlisse, Mikroporen, Versetzungen, Ferrit-Karbid-Grenzflachen sowie

Korngrenzen und die Fallenaktivierung nimmt in dieser Reihenfolge ab. [111-113]

3.2 Einfluss des Mediums

Die Wasserstoffdiffusion im Werkstoff sinkt stark bei Temperaturen unter 200 °C. Der
Wasserstoff konzentriert sich an Wasserstofffallen wie Korngrenzen, Gitterfehler und
Versetzungen und die Effusion findet demnach bei Temperaturen unter 200 °C
verzogert statt. [28] Abbildung 3-21 zeigt, dass mit abnehmender Temperatur und
zunehmender  Streckgrenze der Bestandigkeitsbereich  gegeniber SSC

eingeschrankt wird. [8]
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Abbildung 3-21: SSC-Bestandigkeit als Funktion von Einsatztemperatur und Streckgrenze [8]
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Raumtemperatur gilt als kritische Pruftemperatur in Bezug auf SSC. Bei einer
Temperatur von - 7 °C diffundiert der Wasserstoff in einer zu geringen Rate in den
Werkstoff um kritische Konzentrationen zu erreichen. Eine Effusion des
Wasserstoffes findet hingegen bei Temperaturen von Uber 49 °C so schnell statt,
dass keine kritischen Konzentrationen an Wasserstoff im Werkstoff entstehen
koénnen. [7, 8, 12, 35, 44, 114]

Fir die NACE Standard TM0177 Methode D [44] (siehe auch Kapitel 4.4) wurde der
Temperaturbereich auf 24,0 + 1,7 °C eingegrenzt. Selbst in einem
Temperaturbereich von 0 bis 40 °C wirkt sich ein Temperaturunterschied bereits aus
und wurde an einer C110 Gute untersucht. Das Eindringen des Wasserstoffes in den
Werkstoff nimmt mit hoheren Temperaturen betrachtlich zu und sinkt bei allen
Temperaturen mit der Zeit aufgrund der Bildung einer FeS-Schicht ab (Abbildung
3-22 a)). Auch der Diffusionskoeffizient steigt mit zunehmender Temperatur, wenn
auch im Bereich von 5 bis 25 °C etwa ahnliche Werte erzielt werden (Abbildung 3-22
b)). Dies zeigt deutlich, dass bei Priftemperaturen von 20 bis 25 °C kritische
Bedingungen vorherrschen. In diesem Bereich ist die Eindringungsrate des
Wasserstoffes relativ. hoch und die Diffusion eher gering. Fur die

Permeationsmessungen wurde eine Devanathan-Stachurski-Zelle verwendet. [28]
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Abbildung 3-22: (a)) Einfluss der Zeit auf den H-Permeationsstrom sowie der Temperatur (b)) auf den
Diffusionskoeffizienten von H (b)) (Lésung A und B nach [44] und auch Kapitel 4) (C110,
Pruftemperatur 0 °C bis 40 °C, NACE Standard TM0177 Lésung A und B (Beladung) und 0,1 N NaOH
(Oxidation) [44]) [28]

Eine abnehmende Lésungstemperatur fuhrt zu einem erhdhten H,S-Gehalt in der
Lésung (Abbildung 3-23 a)) und damit steigt auch der Wasserstoffgehalt in der
Probe, sofern in die Probe eine Spannung eingebracht wird (Abbildung 3-23 b)). Wie
bereits in Kapitel 2 beschrieben, wirkt H,S als Promoter und verursacht erhohte
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Gehalte an atomaren Wasserstoff an der Metalloberflache und in weiterem Sinne

wird damit auch die Absorption gefordert. [28]
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Abbildung 3-23: Einfluss der Temperatur auf den H,S-Gehalt (a)) und den Wasserstoffgehalt (b)) in
der Probe (C110, Priftemperatur 0 °C bis 40 °C, Versuche nach NACE Standard Methode D [44] und
Permeationsversuche, NACE Standard TM0177, Losung A und B [44]) [28]

Daher flhrt eine abnehmende Temperatur zu einer verminderten SSC-Bestandigkeit
(Abbildung 3-24 a)). [28] Untersuchungen aus [28] belegen eine Abnahme des Kissc-
Wertes von 0,54 MPavm pro Kelvin. Andere Untersuchungen ergaben hingegen
Abnahmen von 0,73 und 1,65 Mpaym pro Kelvin. [115] Bei Temperaturen von {ber
50 °C scheint kein grofier Einfluss mehr auf die SSC-Bestandigkeit gegeben zu sein
(Abbildung 3-24 b)). [116]
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Abbildung 3-24: Einfluss der Testtemperatur auf die SSC-Bestandigkeit (C110, NACE Standard
TMO0177 Methode D [44], a): NACE Standard TM0177 Lésung A und D [44], b)s: 5 % NaCl Ldsung)
[28, 116]
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Aufgrund der Diffusion wird bei einer konstanten Menge an adsorbierten Wasserstoff
an der Werkstuckoberflache ein gleicher Wasserstoffgehalt bis zur Werkstickmitte
erreicht. Bei einer Losungstemperatur von 24 °C ist dieser Zeitpunkt aber schneller
erreicht als bei einer Temperatur von 4 °C (Abbildung 3-25 a)). Der pH-Wert der
Ldsung zeigt einen ahnlichen Einfluss auf die Wasserstoffkonzentration im Werkstoff.
Ein sinkender pH-Wert fuhrt zu erhdhten Wasserstoffkonzentrationen im Werkstoff
(Abbildung 3-25 b)) und zu einer schnelleren Durchdringung von der
Werkstlckoberflache bis zur Werkstlckmitte (Abbildung 2-8). [28, 38]
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Abbildung 3-25: Einfluss der Temperatur (a)) (C110, NACE Standard TM0177 Methode D [44]) [28]
und des pH-Wertes (b)) (X65, Raumtemperatur, NACE Standard T0284 [35]) [38] auf die
Wasserstoffkonzentration im Werkstoff

Der pH-Wert und der Partialdruck des H2S puos spielen eine bedeutende Rolle
hinsichtlich der SSC-Bestandigkeit. [7, 117] Der pH-Wert ist definiert als der negative

Logarithmus der molaren Wasserstoffkonzentration (Gleichung (12)). [118]

pH = -log H* (12) [118]

Es wurde ein Diagramm entwickelt (Abbildung 3-26), welches abhangig vom pH-Wert
und dem ppgs klar die Bereiche festlegt an denen SSC auftritt. Dieses Diagramm ist
besonders fur Qualitdten mit einer Mindeststreckgrenze von 758 MPa (110 ksi)
erstellt worden, da ab dieser Festigkeit die Anfalligkeit auf SSC betrachtlich zunimmt.
Allgemein kann gesagt werden, dass das Medium mit abnehmendem pH-Wert und

zunehmendem pu2s zunehmend kritischer fur den Werkstoff anfallt. [7, 117]
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Abbildung 3-26: Einfluss des pH-Wertes und des pH,S auf die SSC-Bestandigkeit [117]

In Abbildung 3-26 wird das Auftreten von SSC in drei Gebiete unterteilt [7, 117]:

= Bereich 1:
Im Bereich sehr hoher pH-Werte und aul3erst niedrigen ppzs sollte kein Auftritt
von SSC stattfinden.

= Bereich 2:
Dieser Bereich stellt einen Ubergangszone dar. Hier sollten bereits die
Werkstoffanforderungen der APl Specification 5CT [10] hinsichtlich
mechanischer  Eigenschaften und chemischer  Zusammensetzung
herangezogen werden.

= Bereich 3:
Unter diesen Bedingungen eine hohe Gefahrdung im Hinblick auf SSC vor. Je
niedriger der pH-Wert und je hoher der py2s desto aggressiver ist das Medium
gegenuber dem Werkstoff. Hier mussen die Werkstoffanforderungen der API
Specification 5CT [10] erfullt werden.

Untersuchungen wurden an einem Stahl mit 0,24 % C, 0,98 Cr, 0,73 Mo und
Zusatzen an Ti, Nb, Al und B bei unterschiedlichen Streckgrenzen (552 bis 1206
MPa) durchgefuhrt. Abbildung 3-27 a) zeigt nochmals den Einfluss der Temperatur
auf den Wasserstoffdiffusionskoeffizienten, welcher mit einer Devanathan-Stachurski
Zelle gemessen wurde. Wichtig dabei erscheint, dass der untersuchte Werkstoff im
Gegensatz zu Reineisen einen um ein bis zwei Zehnerpotenzen geringeren

Diffusionskoeffizienten aufweist. [119, 120]
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® Fe 99.995% annealed
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Abbildung 3-27: Einfluss von Temperatur, pys und pH auf den Wasserstoffdiffusionskoeffizienten bei
einer Streckgrenze von 710 MPa (1 % Cr, 0,7 % Mo Gute, Permeationsversuche, NACE Standard
TMO0177, Losungen A und B) (a)) und Einfluss von absorbierbarem Wasserstoff, pH, pnas,
Versetzungsdichte und Streckgrenze auf den Kssc-Wert (b)) (Giten mit 103 ksi bis 170 ksi, NACE
Standard TM0177 Methode D [44]) [119]

NACE Standard TM0177 Methode D Ergebnisse [44] (siehe auch Kapitel 4.4) in
Abbildung 3-27 b) zeigen, dass mit zunehmendem pH und abnehmenden Werten an
absorbierbarem Wasserstoff, pros, Steckgrenze und Versetzungsdichte hohere Kissc-
Werte erzielt werden. Ahnliche Ergebnisse werden in Abbildung 3-28 dargestellt.
Eine abnehmende Harte und pus sowie ein erhdhter pH-Wert fuhren zu einer
erhohten Bestandigkeit gegentuber SSC. [119-123] Der Einfluss der H)S-
Konzentration auf die  SSC-Bestandigkeit kann auch anhand von
Langsamzugversuchen bei den Werkstoffen L80 (552 MPa), C90 (620 MPa) und
C110 (758 MPa) erklart werden. Mit zunehmendem Gehalt an H,S steigt die
Wasserstoffkonzentration im Werkstoff und damit tritt eine zunehmende
Werkstoffversprodung ein. [53, 124]

®100% H2S, pH=27

~Target Rang
10 High End T-85

18 20 22 24 26 28 30 32 34 36

Abbildung 3-28: Einfluss von pH-Wert, pyos und Harte auf das Ergebnis nach NACE Standard
TMO0177, Methode D bei einer Priftemperatur von 24,0 °C (T95) [121]
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Abbildung 3-29 zeigt die Gegebenheiten einer Lagerstatte im Golf von Mexiko. Hier
wird deutlich, dass die Versuchsbedingungen im Labor aggressiver sind als in der
Lagerstatte. In der Lagerstatte sind hohere Temperaturen vorzufinden und bei einer
Temperatur von 135 °C (275 °F) ist hier ein px2s von etwa 0,00345 bar (0,05 psi)

gegeben. Mit steigender Lagerstattentemperatur nimmt aber ppzs zu. [122]

,,,,,,, //‘\I T
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g S e
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2 i }(/";’,//. .....
£ /‘7/” T H
= NP S, o N N T T N B |
E oot ‘//',/’ e e S — —f— — e H [
ol 3 P a M —]
/ rgrrrrr1rruri oL
75 °F AW ||
oo v T
150 %0 30 450 250

Reservoir Temperature, F

Abbildung 3-29: Abhangigkeit des py,s von der Temperatur in einer Lagerstatte im Golf von Mexiko
[122]
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4. Prufmethoden fur Stahle unter Sauergasbe-

dingungen

Fir die Prafung von Werkstoffen auf inre SSC-Bestandigkeit wurden im Zuge dieser
Arbeit die Normen NACE Standard TM0177 und ASTM G148 miteinbezogen und
werden daher nachfolgend beschrieben. Von besonderem Interesse ist die Norm
NACE Standard TM0177, da einerseits nach dieser Norm zwei Versuchsmethoden
durchgefuhrt wurden und andererseits in Klirze eine neue Version [125] erscheint, in
welcher besonders fur Methode D viele Toleranzen eingeschrankt werden. Darauf
wird in den Kapiteln 4.4 und 5 genauer eingegangen bzw. wurde im Zuge dieser
Arbeit (Kapitel 6, 7 und 8) der Einfluss der Testparameter auf das Testergebnis

genauer untersucht.

= Ldsung A [44]:
= 5,0 Gew.-% Natriumchlorid NaCl
= 0,5 Gew.-% Essigsaure CH;COOH
= H,S gesplilt
* pHstt=2,6-2,8
* pHende <4,0
= Einsatz fir NACE Standard TM0177 Methode A, C und D

= Ldésung B [44]:
= 5,0 Gew.-% NaCl
= 2,5Gew.-% CH3;COOH
= 0,41 Gew.-% Natriumacetat CH3COONa
= H,S gesplilt
* pHstat=3,4-3,6
* pHenge <4,0
» Einsatz fur NACE Standard TM0177 Methode A, C und D
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= Ldsung C [44]:
= 0,4 g/L CH3COONa
= Zugabe an NaCl (Anpassung an Lagerstattenbedingungen)
» Einstellung des pH-Wertes mit HCl oder NaOH
» Einstellung des pn2s mit einem Gasgemisch aus H,S und CO;
» Einsatz fur NACE Standard TM0177 Methode A, C und D und

martensitischen Edelstahl

» Testlosung fur die Prifung nach NACE Standard TM0177 Methode B [44]:
= 0,4 g/L CH3COONa

= Loésung D [125]:

= 5,0 Gew.-% NaCl

* 0,4 Gew.-% CH3COONa

» Einstellung des pH-Wertes mit HCl oder NaOH

» Einstellung des PH2s und pH entsprechend den
Lagerstattenbedingungen (Gasgemisch aus 7 % H»S und Ny, bei pH
von 3,9 bis 4,1 soll eine Einstellung mit HCI oder NaOH erfolgen)

= Einsatz fir NACE Standard TM0177 Methode A, C und D und C110

Giuten

4.1 NACE Standard TM0177 Methode A

Die Methode A gibt Auskunft der Werkstoffbestandigkeit gegeniber SSC in
Anwesenheit einer Zugbeanspruchung und liefert ein ,Ja/Nein“-Ergebnis. Mit Hilfe
dieser Methode kann auch ein Grenzwert flr die kritische Spannung, bei der SSC
auftritt, ermittelt werden. Durchlauft die Probe den Test fur 720 Stunden ohne Bruch,
gilt der Werkstoff bzw. die Probe als bestandig gegentber SSC. Die Abmessungen
und Toleranzen der daftr verwendeten Zugprobe sind in Abbildung 4-1 dargestellt.
Die Messlange ist mit 25,4 mm und einem Durchmesser von 6,35 mm definiert.
Sollte diese Probenabmessung aufgrund der Wandstarke des zu prifenden Rohres
nicht realisierbar sein, ist das Prifen einer Untermaf3-Probe moglich. Die Abmessung

der Messlange soll dann 15 mm mit einem Durchmesser von 3,81 £ 0,05 mm
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betragen. Beim Drehvorgang sollen bei den letzten beiden Schritten nicht mehr als
0,05 mm Spanabhebung erfolgen. Damit soll eine Kaltverfestigung der Messstelle
vermieden werden. Des Weiteren darf die Oberflachenrauheit der Probe den Wert
von 0,81 um nicht Gberschreiten. Die Einstellung der Oberflachenrauheit darf durch
mechanisches Schleifen oder Elektropolieren eingestellt werden. Sollte ein anderer
Vorgang gewahlt werden, muss dieser bei Angabe der Testergebnisse angegeben

werden. [44]

Dimension Standard Subsize
e ¥ —7 tensile test tensile test
- - \/ specimen specimen
[ R D T ) D 6.35 0.13 mm 3.81£0.05 mm
VA F oy PN S N : (0.250 40.005in.) | (0.150 £0.002 in.)
4 G 254 mm (1.00in.) 15 mm (0.60in.)
R (min.) 15 mm (0.60in.) 15 mm (0.60in.)
a) b)

Abbildung 4-1: Zugprobe (a)) und Abmessungen (b)) fir NACE Standard TM0177 Methode A [44]

Die Probe muss vor dem Einbau in die Prufzelle (Abbildung 4-2) und der
Lastaufbringung mit Aceton gereinigt werden. Die gewunschte Priflast auf die Probe
kann durch Apparaturen erfolgen, welche eine konstante Last oder eine
Dauerbelastung (Lastaufbringung Uber einen Stahlring oder Feder) auf die Probe

aufbringen. [44]

FORCE

H.S Gas Out HS Gas In
A
v
A S
@t \% . ;
N N | pmmte
) %g 8
o N /
IS it ey
i ' NS
‘ W
N et —f|| _Tes
Specims Solutio

FORCE

Abbildung 4-2: Prufzelle fir NACE Standard TM0177 Methode A [44]

Bei Benutzung von Stahlringen (siehe auch Kapitel 6.2) wird die von der Prufzelle
(Abbildung 4-2) umgebende Probe mittels Probenhalter im Stahlring fixiert. Das
Aufbringen der gewulnschten Last auf die Probe erfolgt durch das Stauchen des
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Stahlringes. Die Abweichung der aufgebrachten Last von der gewlnschten Last darf
den Wert von 1 % nicht Uberschreiten. Die Priufzelle muss so konstruiert sein, dass
die Probenmessstelle mit einem Losungsvolumen von 30 + 10 mL/cm? umgeben ist.

Es kdnnen die Lésungen A, B, C und D verwendet werden.

4.2 NACE Standard TM0177 Methode B

Aufgrund der kleinen Probengeometrie zeigt diese Testmethode (Abbildung 4-3)
Vorteile in der Moglichkeit der Durchfuhrung. AuRerdem wurde sie in die Norm
speziell zur Prifung von niedriglegierten Kohlenstoffstahlen aufgenommen. Die 3-
Punkt-BiegeProbe wird bis zu einer gewissen Durchbiegung verspannt und liefert
mechanisch ein ,Ja/Nein“-Ergebnis bezlglich SSC-Bestandigkeit. Wenn mehrere
Proben bei unterschiedlichen Verspannungen gepruft werden, kann ein statistischer
kritischer Spannungsfaktor S; ermittelt werden. Dieser ist ein Hinweis mit 50 %
Wahrscheinlichkeit ob ein Werkstoffversagen in Bezug auf SSC eintritt. Mit dieser
Methode kann aber kein Grenzwert fur die kritische Spannung hinsichtlich

Werkstoffversagen ermittelt werden. [44]

Drill diameter D
through 2 holes

H ;‘r w
1Y,
| }—_b*_ | i Dimension Size
I (mm) (in.)
| T_H _f— L 67313 2.65 +0.050
& t 152 4013 0.060 +0.0050
t W 4.57 #0.13 0.180 +0.0050
I L 1 _‘__ H 1.58 £0.05 0.062 £0.002
I ] _{ D 0.71 #0.01 | 0.028 £0.0005 (No. 70 Drilly
a) b)
Abbildung 4-3: Probengeometrie (a)) und Abmessungen (b)) fur NACE Standard TM0177 Methode B

[44]

Verschiedene Verspannungsmoglichkeiten der Probe sind in Abbildung 4-4
dargestellt. [44]

Seite 44



Priifmethoden fiir Stahle unter Sauergasbedingungen

Size G stainless

/ steel pipe Screw driver siot

M wide x R deap

H | /| H
i A, | L Y 1
1 Drill diameter P | 1 Fall Y
i Ilhrgugh 2 holes A‘ Tapthread , i K /.‘
A1 F through | |
\ re AT T i =
L) \ﬂ J vy

“  Countersink
10 hald bead

Two size K stainless Glass beau
steal maching scrows | [/ diameter N

‘T ‘.\l‘ 'L-_;j_?i,\‘///’ ——Specimean
! \ /"@h <
I v/ ‘(\\

L L e,
+ E q -..m.,.‘ i) .l'u',l“.‘ L;_‘SI -
R ceeex y ) Y
] & I ;/) ™,
| / “Clearance drill
Tapthraugh for / for size K screw
size K screw 5
Size Two glass ubes
{mm) (in.} 8mmOD x 6 mmID = Jlong

A 15.9 0,625

B 31.75 £0.13 1.250 +0.0050

5] 95.3 3.75

E 254 1

il M12 <125 | 05-20NF thread
G 25 1

J 19 0.75

el MB x 40 long | #10-32NF x 1.5 long

M 1.6 0.063

N 6.0 0.25

P 6.1 0.25

R 33 0.13

W Equivalent commercial sizes.

Abbildung 4-4: Biegeapparatur fir NACE Standard TM0177 Methode B [44]

Die gewunschte Biegung wird mit Hilfe des Pseudo-Spannungs-Wertes errechnet
und durch ein Anziehen einer Schraube auf die Proben eingebracht. Die
Kontaktflachen zwischen Probe und Halter missen elektrisch isoliert sein. Die
gereinigte Probe wird wahrend des Versuches in einem Probengefald ausgelagert.
Pro cm? Probenoberfliche muss wieder ein Lésungsvolumen von 30 + 10 mL
gewahrleistet sein und das Probengefal} darf maximal fur 10 Liter Losung ausgelegt
sein. Wenn die Proben die Testdauer von 720 Stunden ohne Bruch durchlaufen
gelten sie als SSC bestandig und bei Prifen mehrerer Proben von einem Werkstoff
bei unterschiedlichen Verspannungen kann auch ein Sc,-Wert ermittelt werden. Fur

diese Testmethode wird eine eigene Lésung verwendet. [44]

4.3 NACE Standard TM0177 Methode C

Diese Testmethode dient der Ermittlung der SSC-Bestandigkeit in Anwesenheit von
Spannungen in Umfangsrichtung. Es wird ein ,Ja/Nein“-Ergebnis in Bezug auf die
SSC-Bestandigkeit ermittelt und bei Prifung eines Werkstoffes bei unterschiedlichen
Spannungen ist eine kritische Spannung unter der keine SSC auftritt erhaltlich. Die
Probengeometrie (Abbildung 4-5) ist mit grolRen Toleranzen erlaubt, aber ein

AuRendurchmesser der C-Ring-Probe von kleiner 15,9 mm sollte aufgrund einer
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erschwerten Probenherstellung und Spannungsaufbringung vermieden werden. Das
Verhaltnis von Breite zu Dicke soll zwischen 2 und 10 liegen und das Durchmesser
zu Dicke Verhaltnis zwischen 10 und 100. Um galvanische Korrosion zu vermeiden,
muss der Bolzen, der durch beide Lécher der Probe gefuihrt wird, aus demselben
Material wie die C-Ring-Probe sein. Ansonsten mussen die Kontaktflachen zwischen
Probe und Bolzen elektrisch isoliert werden. Das Probengefald soll so gewahlt
werden, dass pro cm? Probenflache ein Losungsvolumen von 30 + 10 mL
eingehalten werden kann.

Um die gewlnschte Spannung auf den C-Ring zu erhalten, kdnnen die
einzustellenden Testparameter rechnerisch ermittelt werden. Durchlauft die Probe
die 720 Stunden Versuchsdauer ohne Schaden bzw. Bruch, gilt sie als bestandig
gegenuber SSC. Bei Methode C kénnen die Lésungen A, B, C und D verwendet
werden. [44]

120° - 150°

LABEL HERE *
Tl \ DRILL 2 HOLES
AT 180"

Abbildung 4-5: C-Ring-Probe fir NACE Standard TM0177 Methode C [44]

4.4 NACE Standard TM0177 Methode D

Zunehmende Bedeutung erfahrt die Methode D. Hier wird der kritische
Spannungsintensitatsfaktor Kissc in Bezug auf SSC ermittelt. Damit kdnnen
unterschiedliche Werkstoffe quantitativ charakterisiert und untereinander verglichen
werden. Die Geometrie der Double-Cantilever-Beam-Probe (DCB-Probe) inklusive

Toleranzen ist in Abbildung 4-6 ersichtlich. Wenn das zu priufende Rohr eine zu
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dinne Wandstarke aufweist, konnen auch Proben mit Untermal} gepruft werden. Um
eine Kaltverformung an der Probenoberflache zu vermeiden, sollen bei den letzten
beiden Frasschritten nicht mehr als eine Spannabhebung von 0,05 mm erfolgen. Des
Weiteren darf die Oberflachenrauheit der Probe den Wert von 0,81 pm nicht
uberschreiten. Hinsichtlich Kerbgeometrie sind zwei Arten erlaubt. Die eine Art ist die
gefraste Chevron-Kerbe und die andere Art ist die drahterodierte ,Electrodischarge-
machined“ EDM-Kerbe. Es ist auch das Einbringen eines Anrisses von 1 bis 3 mm
erlaubt, um leichteren Rissfortschritt zu ermdglichen. Eine besondere Hilfe fur
Rissfortschritt stellt dies bei Werkstoffen mit geringer Streckgrenze dar. Der Anriss
bei 70 %

Spannungsintensitatsfaktors K; oder kleiner 30 MPavm und bei einem Verhaltnis von

soll einer Spannung von kleiner des eingebrachten

minimaler zu maximaler Spannung R von 0,1 bis 0,2 eingebracht werden. [44]

LA -
- A lF Dl i A
- B | ‘ / n2piaes G ) Tag
T[] V| '; - ! ?:{%?
I et g [N S | W
y EJE [ i — I_i %j 45°-50°, Groove
._Ej [ $, %/ root radius R /3
H_ J &\_--'LK —C Section C-C
i Optional Thicknesses
\_Hs\ B _B,
(mm) {in.) {mm) {in.)
Section A-A 476 [ 0.188 | 2.86 | 0.113
Radius M typical both sides /. 6.35 | 0.250 3.81 0.150
(miling cutter) 127 | 0500 | 762 | 0.300
Full wall 068

Notes:

£\ ADCB specimen of length U may be used if very low cracking resistance is expected.

22 A short electrodischarge-machined (EDM) slot, X thick, extending to a depth of Y from the
slotted end, may be substituted for the chevron crack starter. Additionally, the triangular portion
of the chevron may be eliminated for the sake of machining efficiency, giving a squared end to
the slot. (To avoid side-arm breakoff, it is recommended that the very bottom of the wedge slot
be rounded or beveled.)

Grooves must be centered within tolerance Z and must be opposite within tolerance Z.

Abbildung 4-6: Probengeometrie fiir NACE Standard TM0177 Methode D [44]

Dimension Size
) ) D

B 5,53 £0.06 0.375 £0.002 5121/, X
B, 5.72 +0.05 0.225 £0.002 / t
D 4.85 0.191 (No. 11 Dril} Y /

E 6.4 +0.2/-00 | _ 0.25 +0.01/-0.00 Ny
F 6.35 £0.10 0.250 +0.004 Q

G 1.91£0.05 0.075 £0.002 1}

h 12.70 20.05 0.500 £0.002

J 38.10 1,50 1.500 +0.0630 \

K 3.7 £0.77 0.125 £0.031

C 701.60 £1.50 4.000 £0.0830 Blunt end

1] 5113 2.005 optional

N 6.35 £0.10 0.250 £0.004

R 0.25 £0.05 0.010 £0.002 MoTE: tis sufficient to give the specified arm
S 2.38 £0.05 0.094 £0.002 displacement.

U 130 5

W 25.40 10.05 1,000 20,002

X 0.3 0.01

Y 41.3 1.63

Z £0.05 30.002
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Eine wichtige GroRe fur den Kissc-Wert ist die Anfangsrisslange. Aufgrund der
erlaubten Geometrietoleranzen der Chevron- und EDM-Kerbe sowie des Anrisses, ist
hier eine gewisse Bandbreite mdglich und zeigt durchaus Einflisse beziglich des
Kissc-Wertes (siehe dazu Kapitel 5.1, 6.2 und 7.1.2). [44, 125]

Ein Keil (Abbildung 4-6) wird in den Schlitz der Probe eingebracht und weitet die
beiden durchlochten Arme der Probe auf. Die Abstande zwischen den beiden
Léchern vor und nach der Keileinbringung werden gemessen und die Differenz bildet
die Armaufweitung &. Der Keil und die Probe sollten aus demselben Werkstoff sein.
Um eine Spannnung auf die Probe KiappLiep VOr dem Versuch einbringen zu kénnen,
ist es erlaubt Keile mit einer erlaubten Bandbreite an verschiedenen Dicken in
Abhangigkeit der zu untersuchenden Glten zu verwenden. Tabelle 4-1 zeigt die
Bandbreite der erlaubten Keildicke nach [44] und [125]. Dem Entwurf der NACE
Standard TM0177 [125] zufolge wird der erlaubte Toleranzbereich fur die Aufweitung
eingegrenzt, da diese einen erheblichen Einfluss auf das Messergebnis hat (siehe
dazu Kapitel 5.2, 6.2 und 7.1.3). Die Keileinbringung kann durch langsames oder
schnelles Eindricken mittels Schraubstock oder mittels Armaufweitung durch eine
Ziehmaschine und dem Einschieben des Keiles erfolgen. Es konnen hier die

Lésungen A, B, C und D verwendet werden. [44, 125]

Tabelle 4-1: Grenzen der Armaufweitung nach [44] und [125] fur verschiedene Guten

Gute Armaufweitung nach [44] Armaufweitung nach [125]

min. max. min. max.
C90 0,64 0,89 0,71 0,79
T95 0,58 0,84 0,66 0,74
C110 0,38 0,64 0,46 0,54
Q125 0,25 0,51 0,25 0,51

Die Priftemperatur soll 24,0 + 1,7 °C betragen. Eine Versuchsdauer von 14 Tagen
ist fUr niedriglegierte Kohlenstoffstahle und fir Edelstahle 720 Stunden einzuhalten.
Nach Versuchsende ist es notwendig, die Kraft P fur die Keilausbringung durch Kraft-
Weg-Kurven mit einer Zugmaschine zu messen und anschliellend die Rissléange
auszumessen. Dafir muss die Probe in flissigen Stickstoff getaucht und
auseinandergeschlagen werden. Zwischen dem Versuchsausbau und dem Ermitteln
der Keilausbringungskraft ist es notwendig, die Proben 3 Tage lang an Luft

auszulagern. [44, 126] Damit kann der Riss, sofern noch Wasserstoff in der Probe
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vorhanden ist, weiterwachsen und muss zur Gesamtrisslange hinzugerechnet
werden. [126]
Des Weiteren muss die Giiltigkeit der Probe ermittelt werden und dies ist der Fall

wenn folgende Kriterien erfullt werden [44]:

» Der Riss muss mindestens 2,5 mm lang von der Basis der Chevron-, der
EDM-Kerbe bzw. vom Anriss gewachsen sein.

» Die Rissfront muss mindestens 25 mm vom unteren Ende (Ende ohne Schlitz)
entfernt sein.

» Die Risse durfen nicht seitlich von der Kerbe abweichen.

= Die beiden Flachen, die durch das Risswachstum entzweit worden sind, sollen
keine Haftstellen vorweisen.

» Eine gewisse Anzahl an seitlichen Kerbrissen, auch ,Edge Cracks® genannt
(siehe dazu Kapitel 5.5, 6.2 und 7.1.6), fuhren zu ungultigen Proben. Die
Gesamttiefe der seitlichen Kerbrisse direkt an der Rissfront soll 25 % der
Probendicke B, (Abbildung 4-6) nicht Uberschreiten. Liegen seitliche Kerbrisse
nur vor der Rissfront vor, sollen diese mit nur 25 % ihrer Gesamttiefe
miteingerechnet werden und die Summe all dieser soll 100 % von B, nicht
Uberschreiten. Liegen aber seitliche Kerbrisse vor und an der Rissfront vor,
darf die Summe der Tiefen zu 25 % der seitlichen Kerbrisse vor und die
gesamte Tiefe der seitlichen Kerbrisse an der Rissfront die 25 % von B, nicht

Uberschreiten.

Ist die Probe glltig, kann der Spannungsintensitatsfaktor fiur SSC Kissc nach

Gleichung (13) berechnet werden [44]:

Pa(2v/3+2,38h/a)(B/B,)"/V3
Kissc = 22238 (13) [44]

P ist die Keilausbringungskraft, a die Risslange und die ubrigen Werte sind
geometrische Abmessungen der Probe entsprechend Abbildung 4-6.

Fir die Ermittlung des eingebrachten Spannungsintensitatsfaktors KiappLiep wird
neben der Probengeometrie der Elastizitats-Modul E und die Anfangsrisslange a;

bendtigt. & stellt die Armaufweitung dar. Alle weiteren Werte sind wiederum
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geometrische Abmessungen entsprechend der Abbildung 4-6. Gleichung (13) fuhrt
Zum K|App|_|ED-Wert [125]

B5Ea;(2v3+2,38a;/h)(B/B,,) /3
h%/2(-9,5168+105,71a;/h-20,447 (a;/h)2+12,054(a;/h)3)

KiappLiED = (14) [125]

Untersuchungen zeigen jedoch, dass aufgrund der gegebenen Toleranzen in [44]
bezuglich Probengeometrie, Armaufweitung und Temperatur Einflisse auf den
Kissc-Wert bestehen. Deshalb fand eine Uberarbeitung der Norm NACE Standard
TMO177 statt und ist im Entwurf [125] wiedergegeben. Die zahlreichen Parameter,
welche einen Einfluss auf das Testergebnis haben, werden deshalb naher in Kapitel

5 beschrieben.

4.5 ASTM G148

Mit dieser Messmethode ist es mdglich, die Wasserstoffaufnahme und die
Wasserstoffpermeation in Metallen zu messen und zu vergleichen. Diese
Versuchsmethode wurde von Devanathan und Stachursky entwickelt und besteht

aus einer Beladungs- und einer Oxidationszelle (Abbildung 4-8). [127]

.~ Reference Electrode (RE}
,
/
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E?‘:c‘ q':jc:ae Gas Reference

(AL} out flectrode (RE}

Auxiliary

l Cos Flectrode {AE)
%,A
e

out — Gas in
) T
b
VA "
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p

Oxidation Ceill

.
e Specimen (WE)

Charging  Cell

Abbildung 4-7: Permeationszelle nach ASTM G148 [127]
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Als Probenformen kdonnen Bleche oder Rohre verwendet werden. Bei Blechen mit
kreisrunder Losungskontaktflache ist wichtig, ein Radius/Dicken-Verhaltnis von
mindestens 10:1 einzuhalten. Die mechanische Fertigung bezuglich der
gewunschten Probengeometrie kann mittels Drahterodieren oder durch Frasen und
Schneiden realisiert werden, wobei letzteres bevorzugt wird. Die Probendicke darf
+ 5 % Uber die gesamte Flache abweichen. Die Probenoberflachenrauheit muss mit
Schleifpapier der Koérnung 600 oder feiner behandelt werden. Auch ein
Elektropolieren der Probe ist moglich, es sollte aber bedacht werden, dass damit
zusatzlich Wasserstoff in die Probe eingebracht werden kann. Um den
Hintergrundstrom wahrend des Messens zu unterdriicken, kann die Oxidationsseite
der Probe mit Palladium oder Nickel beschichtet sein. [127]

Die Temperaturen der Lésungen in der Beladungs- und Oxidationszelle sollen gleich
sein und maximale Abweichungen von * 0,5 °C wahrend des Versuches vorweisen.
Die beiden Referenzelektroden sind vor Versuchsbeginn auf £ 5 mV abzugleichen.
Die Zellen werden Uber die Probe miteinander verbunden und es soll ein Galvanostat
an der Beladungszelle bzw. ein Potentiostat an der Oxidationszelle angeschlossen
sein (Abbildung 4-8). Eine 0,1 M NaOH Loésung soll in die Oxidationszelle eingefullt
werden und das Potential auf + 300 mVsce eingestellt. Der Hintergrundstrom betragt
dann zumeist kleiner 0,1 pA/cm. Wenn in der Oxidationszelle ein Steady-State-
Bereich erreicht wird, soll auch die zweite Losung in die Permeationszelle gefullt
werden. FiUr die Messung der Permeation selbst ist der gesamte Oxidationsstrom
gegen die Zeit bis zu einem Steady-State-Bereich aufzunehmen. Eine
galvanostatische Beladung empfiehlt sich, um den Wasserstofftransport besser
charakterisieren zu konnen, es kann aber auch potentiostatisch beladen werden. Um
zwischen reversiblen und irreversiblen Fallen unterscheiden zu kénnen, kann nach
dem Erreichen des Steady-State-Bereiches der Beladungsstrom auf null geschalten
werden um den Wasserstoff aus den reversiblen Fallen austreten zu lassen. Fur
einen Werkstoff sollten mehrere unterschiedliche Dicken gemessen werden, damit
der Einfluss der Probenoberflache auf die Permeation minimiert werden kann. [127]
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Gavanoatat - PE Potentiostat
2 RE
* AE
AE | |RE RE| | AE
WE
Charging Call Oxldotion Cell

Abbildung 4-8: Schematische Darstellung der Versuchsanordnung nach ASTM G148 [127]

Der effektive Diffusionskoeffizient kann mit den Methoden nach der Ablaufzeit, der
Durchbruchzeit und der Steigung berechnet werden. Erste wird genauer
beschrieben, da diese auch in dieser Arbeit ihre Anwendung fand (siehe dazu Kapitel
6.3 und 7.2.1.6). Zuerst wird aus der aufgenommenen Messkurve derjenige Zeitwert
tiag entnommen, an welcher der Stromwert 63 % J(t) des Stromwertes im Steady-
State-Bereich Jss vorweist (Gleichung (15)) [127].

J(©/]ss = 0,63 (15) [127]

Der effektive Diffusionskoeffizient wird aus Gleichung (16) berechnet, wobei L die
Probendicke darstellt [127]:

L2
off = 5 (16) [127]
6tjag
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5. EinflussgroBen auf die Prufmethode nach
NACE Standard TM0177 Methode D

5.1 Anfangsrisslange

Die Anfangsrisslange a; flieRt in die Berechnung des eingebrachten
Spannungsintensitatsfaktor KiappLiep €in und zeigt einen Einfluss auf den erhaltenen
Kissc-Wert. Aufgrund der erlaubten Geometrietoleranzen in [44] ist eine gewisse
Bandbreite der Anfangsrisslange moglich. Eine abnehmende Anfangsrisslange und
zunehmende Armaufweitung fihren zu einem erhdhten KiappLiep und in weiterer
Folge auch zu einem erhohten Kissc-Wert. [128, 129] Dies konnte mitunter aus
Untersuchungen bei einem Stahl (0,24 % C, 1 % Cr, 0,7 % Mo, 0,025 % Nb, 0,0016
% B, 0,016 % Ti) mit einer Mindeststreckgrenze von 758 MPa (110 ksi) belegt
werden. Die Gruppe 2 in Abbildung 5-1 stellt untersuchte Proben mit

unterschiedlicher Anfangsrisslange mit einer Chevron-Kerbe dar. [128]

40
35 -
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254
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x
3 154
¥
10 = Group 1
1 4 + Group 2
57 Best Fit
- +/- Standard Deviation
0 +—— T T T . T : T T T
0 10 20 30 40 50 60

K Ksi.in®?)
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Abbildung 5-1: Einfluss des KiappLiep auf den Kigsc-Wert (C110, Raumtemperatur, NACE Standard
TMO0177 Losung A) [129]
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5.2 Armaufweitung

Aufgrund des Einflusses von Armaufweitung, Anfangsrisslange und der damit
verbundenen Probengeometrie wurde ein Diagramm zur Uberprifung der
Probengeometrie, Keilausbringungskraft und der Armaufweitung nach [44] erstellt.
Abbildung 5-2 zeigt ein solches Diagramm flr die T95 Glte. Damit kann Uberprift
werden, ob der erforderliche Mindest-Kissc-Wert nach [10] mit dem untersuchten
Werkstoff erreicht wurde. Diese Uberpriifung ist bereits im neuen Entwurf der NACE
Standard TM0177 [125] enthalten. Liegen die Testergebnisse zwischen den beiden
roten Linien, so wurde mit richtiger Probengeometrie, Keilausbringungskraft und
Armaufweitung nach [44] untersucht und befinden sich die Werte rechts der grauen
Linie, so sind diese nach [10] SSC bestandig. [125, 130-132]

Kissc min = 30.0 MPa m®®

/ Kssc average = 33.0 MPa m”®

3=058mm

Reject

Reject

Crack Length / Half Height
F

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35 04 0.45 0.5
Lift-off Load / Thickness, kN'mm

Abbildung 5-2: Schaubild zur Uberprifung von Probengeometrie, Keilausbringungskraft und
Armaufweitung [130]

Wie bereits zuvor erwahnt, hat die Armaufweitung einen Einfluss auf das
Testergebnis. Eine zunehmende Armaufweitung fuhrt zu erhdhten KiappLiep- und
Kissc-Werten. Mit dem KappLiep-Wert lassen sich die Versuchsparamter wie
Anfangsrisslange und Armaufweitung sehr gut Uberprifen. Untersuchungen zeigen
aber auch, dass bei einem Kjappep-Wert eine Streuung von + 12 % des Kissc-Wertes
vorliegen kann.

Die Armaufweitung wird durch die Keilbreite eingestellt. Je dicker der Keil ist, desto
groRer ist die Aufweitung. Fur jede Stahlgute ist nach [44] ein grol3er Bereich an
erlaubten Armaufweitungen moglich. Aufgrund dieser Tatsache wird im Entwurf der
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NACE Standard TMO177 [125] der erlaubte Bereich fur jede Gute etwas
eingeschrankt. Untersuchungen zeigen, dass die Art der Keileinbringung durch
langsames oder schnelles Eindriicken mittels Schraubstock oder durch eine
Armaufweitung mit einer Ziehmaschine keinen grof3en Einfluss auf die resultierende
Armaufweitung und im weiteren Sinne auf das Testergebnis hat. Wichtig ist es, die
Armaufweitung exakt abzumessen, was mit messtechnischen Schwierigkeiten
verbunden ist. Untersuchungen zeigten auch, dass mit einer Erhohung der
Armaufweitung von 0,1 mm der Kssc-Wert um 0,88 bis 2,30 MPaVm zunimmt.
Abbildung 5-3 zeigt deutlich die Zunahme des Kissc-Wertes aufgrund der
zunehmenden Armaufweitung. Der erhohte Kissc-Wert aufgrund der erhdhten
Armaufweitung resultiert aus der mit der Armaufweitung verbundenen zunehmenden
Verfestigung an der Rissspitze. Die Rissfortschrittsgeschwindigkeit ist stets die
Gleiche, der Startpunkt wird aber aufgrund der Verfestigung mit zunehmender
Armaufweitung verzogert. Ein Finite-Elemente-Modell zeigt jedoch auch, dass mit
zunehmender Armaufweitung eine erhohte Wasserstoffkonzentration an der
Rissspitze vorzufinden ist. [115, 128, 129, 133-138]
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Abbildung 5-3: Einfluss der Armaufweitung auf den Kigssc-Wert [134]
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5.3 Keilausbringungskraft

Die Messung der benotigten Kraft fur die Keilausbringung bzw. an der der Keil von
der Probe durch das Aufweiten der Arme gelost wird, erfolgt mit einer Ziehmaschine
und Kraft-Weg-Diagramme werden dabei aufgezeichnet. Mit erhdhter Risslange,
verursacht durch SSC, sinkt die bendtigte Kraft flr die Keilausbringung (Abbildung
5-4) sowie der Kissc-Wert. [128, 133, 136, 139]
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Abbildung 5-4: Einfluss der Risslange auf die Keilausbringungskraft [139]

Aufgrund einer teilweise etwas ungenauen Darstellung des aufgenommenen Kraft-
Weg-Diagrammes durch die Ziehmaschine kdnnen beim Ablesen Abweichungen von
der tatsachlichen Keilausbringungskraft entstehen. Untersuchungen zufolge kénnen
Abweichungen von 10 bis 50 % von der errechneten Kraft entstehen. [140] Der Keil
selbst verbindet sich mit der Probe aufgrund von Korrosion (Korrosionsprodukte)
wahrend des Versuches bzw. beim Einbringen kann sich der Keil mit der Probe
aufgrund der gegenwirkenden Druckkrafte auch verreiben. Diese beiden Faktoren
flieBen bei der Messung mit der Ziehmaschine ein und kénnen vom tatsachlichen
Wert 1 bis 5 % abweichen. [130]
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5.4 Kerbgeometrie und Probengrofe

5.4.1 Gegenuberstellung der Chevron- und EDM-Kerbe

Die beiden moglichen Kerbspitzen unterscheiden sich nicht nur in ihrer Form,
sondern auch in der Herstellungsweise. Die langsgerichtete Kerbform mit ihrer
festgelegten Kerbtiefe verhindert ein seitliches Abweichen des Risses. Die
Kerbspitze in Form der Chevron- und EDM-Kerbe soll den Rissfortschritt erleichtern.
Die Chevron-Kerbe entsteht durch einen Frasvorgang, die EDM-Kerbe hingegen
durch Drahterodieren. Aufgrund dieser unterschiedlichen Herstellung, kdnnten an der
Rissspitze auch Ilokale Differenzen bezlglich mechanischer Eigenschaften
herrschen. Bei der gefrasten Chevron-Kerbe kann dort im Gegensatz zu der EDM-
Kerbe eine hohere Kaltverfestigung vorliegen. Der Einfluss der Kerbart wurde in
dieser Arbeit untersucht und ist in den Kapiteln 6.2 und 7.1.4 dargestellt. In [44] wird
der Radius des Frasers zur Erzeugung der Chevron-Kerbe mit einer hohen Toleranz
von = 13 mm angegeben. Untersuchungen zufolge konnen hohere Kssc-Werte durch
die Verwendung groferer Radien erzielt werden. Die anderen Geometrietoleranzen
der Probenbreite und -dicke flieRen auch in die Berechnung des Kssc-Wertes ein,
zeigen aber keinen grofRen Einfluss auf das Messergebnis. Des Weiteren gilt, dass
nach der NACE Standard TMO0177 [44] die Chevron-Kerbe eine etwas kurzere
Anfangsrisslange als die EDM-Kerbe vorweist (Abbildung 5-5). Wie bereits zuvor
erwahnt, fuhrt eine kirzere Anfangsrisslange zu hoheren Kissc-Werten. In dieser
Arbeit wurde auch der Einfluss der Anfangsrisslange naher untersucht und ist in den
Kapiteln 6.2 und 7.1.2 beschrieben. [44, 115, 141]

38.1 [mml] \|
| Ko= 40.01 [ksi*in/0.5] Chevron

K, = 35.90 [ksi*in”0_5] EDM

A41.4 [mm]

Abbildung 5-5: Gegeniberstellung der Chevron- und EDM-Kerbe [128]
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5.4.2 Kerbspitze mit Schwingungsanriss

Damit ein Rissfortschritt bei Werkstoffen mit niedrieger Streckgrenze bzw. bei
milderen Prifbedingungen erleichtert wird, ist es erlaubt, einen Anriss in die
Kerbspitze einzubringen. Damit wird die Anfangsrisslange verlangert, was tendenziell
zu niedrigeren Kissc-Werten fuhrt. [44]

Fir eine C110 Gute ist kein Anriss nétig. Untersuchungen von Proben mit einem
Anriss weisen im Gegensatz zu Proben ohne Anriss eine erhdhte Anzahl an
ungultigen Proben auf. [139] Weitere Untersuchungen [115, 134, 136] bestatigen,
dass Proben mit einem Anriss aufgrund der verlangerten Anfangsrisslange zu
niedrigeren Kissc-Werten fihren. Einzelne Untersuchungen zeigen aber auch

Gegenteiliges [141].

5.4.3 Subprobengrofe

Hat ein Rohr eine zu geringe Wandstarke, um daraus Proben mit Standardgrofie
fertigen zu kdnnen, ist es moglich Proben mit Untermal} anzufertigen. Die Proben mit
Untermal® weisen aber im Gegensatz zu den Proben im Standardmal} tendenziell
20 % geringere Kissc-Werte auf. [4, 114, 115, 142]

Die Risslange der Proben mit Untermal} fallt langer aus und verursacht demnach
niedrigere Kissc-Werte. Aufgrund der kleineren Probenbreite wird eine hohe
Wasserstoffkonzentration schneller erreicht und verursacht ein schnelleres
Risswachstum am Anfang des Versuches. Im Vergleich zu Standardproben ist dieser
Effekt aber bei einer verlangerten Versuchsdauer zu vernachlassigen. [129, 133,
143] Die endgultige Risslange wird bei Proben mit Untermal} bereits bei einer
Versuchsdauer von 80 Stunden erreicht. Bei Standardmalproben hingegen wird eine
Versuchsdauer von zwei Wochen bendtigt, damit eine endgultige Risslange erlangt
werden kann. [128, 133, 142]

5.5 Seitliche Kerbrisse

Seitliche Kerbrisse entstehen vorzugsweise an Seigerungszeilen in der Mittelebene
der langsgefuhrten Kerbe und vor der Rissebene, welche wahrend des Versuches

entsteht. Die Anzahl an seitlichen Kerbrissen wachst mit zunehmender Harte und
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Streckgrenze des zu untersuchenden Werkstoffes. Eine zunehmende Anzahl dieser
seitlichen Kerbrisse verursacht erhdhte Kissc-Werte und fuhrt zur Ungultigkeit der
Probe. Bei Anwesenheit von seitlichen Kerbrissen erlangt die Losung hohere pH-
Werte und durch die Metallbricken zwischen der Rissfront und der seitlichen
Kerbrisse wird das Risswachstum verzogert bzw. aufgehalten. Seitliche Kerbrisse an
der Rissflache sind nach dem Aufschlagen der Probe in Abbildung 5-6, unten
sichtbar. Aufgrund der seitlichen Kerbrisse ist die Risslange verkurzt (Abbildung 5-6,

Pfeile), wodurch hdhere Kissc-Werte erzielt werden. [144]

Abbildung 5-6: Darstellung seitlicher Kerbrisse [144]
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6. Experimentelle Untersuchungen

6.1 Untersuchte Werkstoffe

6.1.1 Werkstoff T95

Ein Rohr mit einem AufRendurchmesser von 101,60 mm und einer Wandstarke von
14,85 mm wurde im gewalzten Zustand in der voestalpine Tubulars GmbH & Co KG
hergestellt und warmebehandelt. Die Schmelzmetallurgie vor der Rohrherstellung
wurde im Werk der voestalpine Stahl Donawitz GmbH & Co KG durchgefuhrt. Dabei
wurden die Prozessschritte nach dem LD-Verfahren, anschlieBender
Sekundarmetallurgie und dem Strangguss in der angeflihrten Reihenfolge

durchwandert [145]. Die chemische Zusammensetzung ist in Tabelle 6-1 enthalten.

Tabelle 6-1: Chemische Zusammensetzung des T95 (Angaben in Gew.-%)

Gite C Si Mn P S Cr
T95 0,2998 0,2694 0,4835 0,0091 0,0031 0,8893
Gute Ni Cu Al N Mo Ca
T95 0,0367 0,0155 0,0324 0,0053 0,4511 -
Gite Nb V Ti B

T95 0,0020 0,0652 0,0023 0,0002

Die KnlUppel mit einem Durchmesser von 230 mm der voestalpine Stahl Donawitz
GmbH & Co KG werden im Drehherdofen der voestalpine Tubulars GmbH & Co KG
auf eine Walztemperatur von 1280 °C erwarmt. Die anschlieRenden Herstellschritte
seitens voestalpine Tubulars GmbH & Co KG sind in Abbildung 6-1 dargestellt [146].
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Abbildung 6-1: Darstellung des Walzschritte zur Herstellung eines Rohres in der voestalpine Tubulars
GmbH & Co KG [146]

Aus dem gewalzten und nicht warmebehandeltem Rohr wurden am Christian
Doppler Labor fir Ortliche Korrosion-Montanuniversitat Leoben 300 mm lange
Rohrsegmente abgeschnitten, welche im nachsten Schritt in Langsrichtung halbiert
wurden. Diese halbkreisféormigen und 300 mm langen Rohrabschnitte wurden
zweimal vergutet. Das Harten erfolgte bei 880 °C fir 60 min und anschlieRendem
Abschrecken in Wasser und das Anlassen bei 710 °C fur 85 min und einem
Abkuhlen an Luft. Die daraus resultierenden mechanischen Eigenschaften sind in

Tabelle 6-2 wiedergegeben.

Tabelle 6-2: Mechanische Eigenschaften des T95

Giite Ros[MPa] R, [MPa] A[MPa]  Harte [HRC]
T95 692 818 17,0 24,5+ 0,6

Das aus der Warmebehandlung erlangte Gefuge entspricht einem angelassenen
Martensit und ist in Abbildung 6-2 dargestellt. Der Querschliff wurde nach der
Bechet-Beaujard Methode geatzt.
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Shha Sl

Abbildung 6-2: Darstellung des Gefliges des T95

6.1.2 Werkstoff C110

6.1.2.1 Laborserien

Im Zuge dieser Versuchsreihen wurden zweimal sechs Legierungen und eine
zusatzliche Legierung mit unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung
untersucht. Zur besseren Unterscheidung werden diese in Laborserie 1, 2 und 3,
kurz L1, L2 und L3, unterteilt. Allgemein gilt, dass jede Legierung mittels Blockguss
zu 130 kg Blocken vergossen und anschlieRend im Labor zu Platten verwalzt wurde.
Die Umformgrade im Labor sollten den in der Industrie erzielten mdglichst nahe
kommen. Nach dem Walzvorgang hatten die Platten Abmessungen von etwa 1200
mm x 170 mm x 30 mm (L x B x H). AnschlieRend wurde jede Legierungsplatte in

drei Teile mit einer jeweiligen Lange von etwa 400 mm unterteilt (Abbildung 6-3).

T

Abbildung 6-3: Darstellung der Versuchschargen mit den Abmessungen 400 mm x 170 mm x 30mm
(LxBxH)
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6.1.2.2 Industrieserien

In dieser Arbeit wurden auch zwei Industriechargen |1 und 12 auf ihre Bestandigkeit
gegenuber SSC geprift. Die Herstellungsroute entspricht den bereits beschriebenen
Prozess aus Kapitel 6.1.1. Im Unterschied dazu fand aber auch die
Warmebehandlung entsprechend Abbildung 6-4 in der voestalpine Tubulars GmbH &
Co KG statt.
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Abbildung 6-4: Darstellung der Warmebehandlung nach der Rohrherstellung in der voestalpine
Tubulars GmbH & Co KG [146]

Die folgende Abbildung 6-5 zeigt eine detaillierte Darstellung der Warmebehandlung
der voestalpine Tubulars GmbH & Co KG. Es wurden zwei Serien untersucht und
jede  Serie  beinhaltet eine  Legierung mit  vier  unterschiedlichen
Warmebehandlungsmethoden.  Einmal wurde mit und einmal ohne
Luppenumlaufkiihlung warmebehandelt und bei jeder Variante wurde mit hohen bzw.
niedrigen Temperaturen austenitisiert. Die chemische Zusammensetzung der
Industrieserie 1 (I1) entspricht der Legierung 1 der Laborserie 1 und jene der
Industrieserie 2 entspricht der Legierung 7 der Laborserie 3. Bei der

Luppenumlaufkihlung wird die Luppe nach dem Walzen von ca. 880 °C auf ca.
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760 °C abgekuhlt. Dabei wird eine vollstandige Umwandlung im a-Gebiet erzielt, die

mit einer Kornfeinung einher geht.

[1und I2

Ohne Mit

Luppenumlaufkiihlung Luppenumlaufkiihlung

Austenitisieren
> 920 °C (920 - 940)
Quenchen (Wasser)

Anlassen
720 °C
Abkuhlen an Luft

Austenitisieren Austenitisieren
> 920 °C (920 - 940) 880 °C
Quenchen (Wasser) Quenchen (Wasser)

Austenitisieren
880 °C
Quenchen (Wasser)

Anlassen
720 °C

Anlassen Anlassen
720 °C 720 °C
Abkulhlen an Luft Abklhlen an Luft

Abkuhlen an Luft

Austenitisieren Austenitisieren Austenitisieren Austenitisieren
880 °C =920 °C (920 - 940) 880 °C =920 °C (920 - 940)
Quenchen (Wasser) Quenchen (Wasser) Quenchen (Wasser) Quenchen (Wasser)

Anlassen Anlassen Anlassen Anlassen
685 °C 685 °C 685 °C 685 °C
Abkiihlen an Luft Abkuhlen an Luft Abkiihlen an Luft Abklihlen an Luft

Gute S880 Gute $920/5930 Gite L880 Giite L920/L930

Abbildung 6-5: Detaillierte Darstellung der Warmebehandlung nach der Rohrherstellung in der
voestalpine Tubulars GmbH & Co KG

6.1.2.3 Fremdprobe

Eine Fremdprobe der Gute C110 wurde auf ihre chemische Zusammensetzung und

Gefuge untersucht. Sie wird mit dem Kurzel F1 bezeichnet.
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6.1.2.4 Chemische Zusammensetzung

Die chemische Zusammensetzung der Legierungen aller Labor- und Industrieserien
sind in Tabelle 6-3 angeflhrt. Die Legierungen entsprechen stets einer modifizierten
AISI 4130 Gute.

Tabelle 6-3: Chemische Zusammensetzung aller Legierungen aller Labor- und Industrieserien der
Gite C110 (Angaben in Gew.-%, siehe auch auf nachster Seite)

Serie  Leg. Nr. C Si Mn P S Cr Ni Mo

1 0,30 0,30 042 00057 0,017 0,95 0,016 0,79

2 0,30 0,29 041 00042 0,0018 0,93 0,016 0,80

g 3 0,30 0,30 042 00061 00016 094 0017 0,78

4 0,30 0,32 041 00046 00016 092 0015 0,77

5 0,30 0,32 042 00060 00014 094 0018 0,78

6 0,30 0,32 042 00061 00014 093 0019 0,79

1 0,29 0,27 0,40  0,0062 0,0044 0,91 0,009 0,78

2 0,28 0,27 041 00051 00030 092 0012 0,77

3 0,30 0,28 0,40  0,0053 00040 089 0,010 0,78

- 4 0,29 0,29 041 00071 00026 094 0012 0,77

5 0,30 0,29 0,40 0,068 00034 090 0010 0,78

6 0,30 0,28 040 00061 00022 090 0012 0,77

L3 7 0,27 0,36 043 00056 0,0042 097 0013 0,81
$880
$920

§ <850 0,30 0,25 0,34 00056 00003 095 0032 0,78
$920
S880
S930

12 <850 0,29 0,23 0,34 00072 00020 095 0,028 0,78
S930

F3 1 0,33 0,22 0,45  0,0060 0,0048 1,01 0,018 0,78
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Tabelle 6-3 fortlaufend: Chemische Zusammensetzung aller Legierungen aller Labor- und
Industrieserien der Gute C110 (Angaben in Gew.-%)

Serie  Leg. Nr. Cu Al Ca N Nb \ Ti B
1 0,018 0,044  0,0010 0,0107 0,032 0,001 0,001 0,0005
2 0,018 0,039 0,0010 0,0094 <0,002 0,094 0,001 0,0005
3 0,018 0,045 0,0015 0,0109 0,032 0,001 0,039  0,0022
- 4 0,018 0,039 0,0015 0,0104 <0,002 0,095 0,032  0,0021
5 0,019 0,043 0,0019 0,0107 0,032 0,097 0,032  0,0021
6 0,018 0,042 0,0019 0,0088 0,052 0,040 0,031 0,0019
1 0,021 0,058 0,0012 0,0087 0,032 0,002 0,001 0,0003
2 0,020 0,052 0,0020 0,0098 <0,002 0,090 0,002  0,0004
3 0,020 0,059 0,0018 0,0108 0,032 0,004 0,039  0,0020
- 4 0,021 0,047  0,0022 0,0103 <0,002 0,092 0,033  0,0020
5 0,022 0,056  0,0022 0,0098 0,032 0,086 0,037  0,0021
6 0,020 0,056  0,0020 0,0100 0,054 0,045 0,038  0,0020
L3 7 0,022 0,039 0,0016  0,0051 0,047 0,037 0,014  0,0020
S880
5920
11 0,024 0,056  0,0013 0,0085 0,033 0,003 0,003  0,0002
S880
5920
S880
12 5950 0,028 0,050 0,0015 0,0079 0,029 0,027 0,011 0,0021
S880
S930
F1 1 0,035 0,031 - - 0,051 0,008 0,036  0,0017

6.1.2.5 Warmebehandlung

Nach dem Walzvorgang wurden die Platten der sechs Legierungen der Laborserie 1
in einem Laborofen zweimal vergltet. Dafir ist in Tabelle 6-4 die Hartetemperatur
und -dauer sowie die Anlasstemperatur und -dauer angefuhrt. Die Platten einzelner

Legierungen wurden anschlieend nochmals ein bis drei Mal angelassen um die
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gewunschten mechanischen Eigenschaften zu erhalten. Abgeschreckt wurde stets

mit Wasser und nach dem Anlassen wurde die Platten an Luft abgekuhlt.

Tabelle 6-4: Warmebehandlung der sechs Legierungen der Laborserie 1 der Giite C110

Leg. Nr. Harten Anlassen 1. Anlassen 2. Anlassen 3. Anlassen
1 880 °C, 26 min 690 °C, 63 min 700 °C, 30 min - -
2 880 °C, 26 min 690 °C, 63 min 700 °C, 30 min - -
3 880 °C, 26 min 690 °C, 63 min 700 °C, 30 min - -
4 880 °C, 26 min 690 °C, 63 min - - -
5 880 °C, 26 min 690 °C, 63 min 700 °C, 30 min 700 °C, 20 min 700 °C, 10 min
6 880 °C, 26 min 690 °C, 63 min 700 °C, 30 min 700 °C, 20 min -

Bei der Laborserie 2 und 3 wurde eine optimierte Warmebehandlung durchgefihrt.

Deshalb fand ein nur zweimaliges Verguten statt. Die Harte- bzw. Anlasstemperatur

sowie Dauer sind in Tabelle 6-5 wiedergegeben. Abgeschreckt wurde wiederum mit

Wasser und nach dem Anlassen wurden die Platten an der Luft abgekuhlt. Die

Warmebehandlung der Industrieserien ist in Abbildung 6-5 wiedergegeben.

Tabelle 6-5: Warmebehandlung Laborserien 2 und 3 der Guite C110

Serie  Leg. Nr. 1. Harten 1. Anlassen 2. Harten 2. Anlassen
1 920 °C, 56 min 700 °C, 50 min 920 °C, 56 min 700 °C, 60 min
2 920 °C, 56 min 700 °C, 125 min 920 °C, 56 min 700 °C, 110 min
3 920 °C, 56 min 700 °C, 50 min 920 °C, 56 min 700 °C, 50 min
- 4 920 °C, 56 min 700 °C, 95 min 920 °C, 56 min 700 °C, 135 min
5 920 °C, 56 min 700 °C, 50 min 920 °C, 56 min 700 °C, 50 min
6 920 °C, 56 min 700 °C, 110 min 920 °C, 56 min 700 °C, 90 min
L3 7 880 °C, 80 min 700 °C, 120 min 880 °C, 80 min 680 °C, 120 min

6.1.2.6 Mechanische Eigenschaften

Mit Hilfe der zuvor erwahnten Warmebehandlung konnten die in Tabelle 6-6

angefuhrten mechanischen Eigenschaften fur die Legierungen der Labor- und

Industrieserien eingestellt werden. Wichtig zu erwahnen ist hierbei, dass die Platten

der Legierung 2 und 6 der Laborserie 2 und die Rohrabschnitte L920 der
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Industrieserie 1 eine etwas geringere Streckgrenze als die geforderten 758 MPa
vorweisen. Daher entsprechen diese drei Legierungen keine C110 Guten, obwohl sie
nachfolgend vereinfacht als solche bezeichnet werden. Der Zustand L880 der
Industrieserie 2 zeigte nur eine gultige Methode D-Probe und weist deshalb eine
Abweichung von = 0,0 HRC auf. Die Fremdprobe weist eine Harte von etwa 26 HRC

auf.

Tabelle 6-6: Mechanische Eigenschaften der sechs Legierungen der Versuchsserie 1 mit einer
Mindeststreckgrenze von 758,3 MPa (110 ksi)

Serie  Leg. Nr. Rio.7 [MPa] R, [MPa] A [%] Harte [HRC]

1 792 849 18,2 255+0,5

2 788 855 22,3 28,4+0,8

3 786 871 18,2 26,7+0,8

- 4 784 879 16,5 28,8+0,9
5 789 848 19,6 26,1+0,2

6 782 857 18,0 256+04

1 781 845 18,5 26,0+ 0,4

2 737 821 20,3 26,3+0,4

3 787 883 18,1 26,4 +0,5

- 4 791 888 19,7 249+04
5 790 870 17,4 259+0,5

6 736 826 18,6 26,0+ 0,6

L3 7 776 865 19,3 27,9+0,8
S880 761 860 24,2 27,6+04

S920 765 859 21,9 27,6 +0,6

: S880 766 863 22,7 27,2+0,3
S920 750 847 23,7 26,9+04

S880 776 872 24,9 29,2+ 0,1

S930 774 879 241 28,8+0,5

. S880 778 886 26,8 29,1+0,0
S930 772 830 25,2 29,6 +04
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6.1.2.7 Gefiige

Das Geflige der sechs Legierungen der Laborserie 1 besteht aus als angelassenen
Martensit. Abbildung 6-6 zeigt das Geflige der sechs Legierungen der Serie 1 in
500facher Vergrollerung und deren KorngréfRen. Alle Schliffe wurden nach der

Bechet-Beaujard Methode geatzt.

L1, Leg. Nr. 1, KG 15 um L1, Leg. Nr. 2, KG 15 uym

L1, Leg. Nr. 3, KG 20 um

=23

L1, Leg. Nr. 5, KG 10 pm L1, Leg. Nr. 6, KG 15 um

Abbildung 6-6: Darstellung der Geflige der sechs Legierungen der Laborsserie 1 der Glite C110
(KG ... Korngrofe)
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Die Gefuge der sechs Legierungen der Serie 2 weisen alle einen angelassenen
Martensit auf. Bilder der Geflige in 500facher Vergroflerung der einzelnen
Legierungen und Angaben bezlglich der Korngrofle sind in Abbildung 6-7

wiedergegeben.

L2, Leg. Nr. 5, KG 7,58 £ 2,55 ym L2, Leg. Nr. 6, KG 6,92 + 2,73 ym

Abbildung 6-7: Darstellung der Geflige der sechs Legierungen der Laborserie 2 der Gite C110
(KG ... Korngrofe)
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Das Gefuge der Legierung 7 der Laborserie 3 entspricht wiederum einem
angelassenen Martensit und ist in Abbildung 6-8 in 500facher Vergrofderung
abgebildet.

L3, Leg. Nr. 7, KG 6,39 £ 2,26 um

Abbildung 6-8: Darstellung des Geflige der Legierung 7 der Laborserie 3 der Giite C110
(KG ... Korngrofie)

12, Leg. Nr. L880, KG 6,39 + 3,48 um 12, Leg. Nr. KG 6,81 £ 3,51 um
Abbildung 6-9: Darstellung des Geflige der Industrieserie 1 der Giite C110 (KG ... Korngrofie)
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Die Gefugebilder der 4 unterschiedlichen warmebehandelten Zustande der
Industrieserie 1 zeigen stets einen angelassenen Martensit in 500 facher
Vergroflerung (Abbildung 6-9).

Das Geflige aus angelassenem Martensits ist bei allen vier Warmebehandlungen der
Industrieserie 2 in Abbildung 6-10 gezeigt.

12, Leg. Nr. L880, KG 5,55 £ 3,76 um 12, Leg. Nr. L920, KG 5,33 + 3,55 um
Abbildung 6-10: Darstellung des Geflige der Industrieserie 2 der Glite C110 (KG ... KorngrofRe)

Das Gefluge der Fremdprobe entspricht einem angelassen Martensit und ist in
Abbildung 6-11 dargestellt. Die Atzung erfolgte nach Bechet-Beaujard.

Seite 72



Experimentelle Untersuchungen

. A L5 \1‘.',' p
Abbildung 6-11: Darstellung des Geflige der Fremdprobe der Giite C110 (110 ksi)

6.2 Untersuchungen nach NACE Standard TMO0177
Methode A und D

6.2.1 Untersuchungen nach NACE Standard TM0177 Methode A

Die verwendete Abmessung der Zugprobe am Christian Doppler fiir Ortliche
Korrosion-Montanuniversitat Leoben ist im Anhang in Abbildung 0-1 beschrieben und
eine Zugprobe ist in Abbildung 6-12 a) dargestellt. Vor dem Einbau in die Prifzelle
muss der Durchmesser der Messlange mit einer Schublehre ausgemessen werden
(Abbildung 6-12, b)) und die gewunschte Last wird berechnet. Danach erfolgt die
Fixierung der Zugprobe samt Prufzelle im Stahlring und es kann die Last aufgebracht
werden (Abbildung 6-12 c)). Dann muss in die Zelle ein Inertgas wie N2 eingeblasen
werden um den Sauerstoff aus der Zelle entweichen zu lassen. Danach erfolgt das
Einflllen der Lésung in die Prifzelle, sodass die Messstelle der Probe vollkommen
benetzt ist. Die Losung muss vor dem Einfullen in die Prifzelle mit einem Inertgas flr
eine Stunde pro Liter Losung bei einer Rate von 100 mL/min gespult werden. Nach
dem Einfillen in die Prufzelle muss die Zelle wieder fur mindestens 20 min gespult
werden. Anschlielend wird die Zelle und damit auch die Lésung mit H,S, anstelle
des Inertgases, gesplult. Die Spulrate soll fur die ersten 20 min pro Liter Losung 100
mL/min betragen, damit die Lésung rasch mit H,S gesattigt werden kann. Nach der
Sattigungsphase reicht es die Ldsung mit wenigen ersichtlichen Gasblasen pro

Minute zu spulen. Die Probe weist SSC-Bestandigkeit auf wenn diese den Test 720
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Stunden ohne Bruch durchlaufen hat. Alle Versuche wurden bei einem py2s von 1 bar
(100 % H2S) und der Verwendung der Losung A durchgefuhrt. [44]

Untersuchungen bezuglich des Einflusses des Sauerstoffes aus der Atmosphare in
der Lésung wurden anhand der Methode A an einem Stahl mit einer spezifizierten
Mindeststreckgrenze von 125 ksi (0,27 % C, 0,52 Cr, 0,69 Mo, Nb, Ti, V, B)
durchgefuhrt. Dafur wurden wahrend des Testes Stahlringe mitsamt Probe und
Prifzelle in  eine mit Stickstoff gespllte Kammer eingeschlossen.
Versuchsanordnungen, welche innerhalb der Nz-Kammer eingeschlossen waren,
zeigten, im Gegensatz zu der in der Atmosphare ausgesetzten Versuchsapparate,
einen reduzierten Sauerstoffgehalt in der Losung, genauere Messergebnisse und

damit im weiteren Sinne eine bessere Reproduzierbarkeit. [147]

a) Zugprobe nach NACE Standard TM0177 Methode A

P

b) Abmessen des Durchmessers der Messlange c) Aufbringen der Last [149]
Abbildung 6-12: Zugprobe und Versuchsaufbereitung nach NACE Standard TM0177 Methode A

Es wurden sechs Stahlringe zur Lastaufbringung von der Fa. Cortest Inc. [149]
bezogen. Von dieser wurden auch die Berechnungen fir die gewlnschte
Lastaufbringung, welche abhangig vom Durchmesser ist, mitgeliefert. Die sechs
Stahlringe tragen die Bezeichnung 5913 bis 5918 und die Daten zur Berechnung der
Lastaufbringung sind im Anhang in den Abbildung 0-2 bis Abbildung 0-7 dargestellt.
Fir jeden Stahlring wurde eine eigene Formel zur Berechnung des Stauchweges
(,Displacement®) (Abbildung 0-2 bis Abbildung 0-7) ermittelt, welcher die gewunschte

Last auf die Probe aufbringt. Die Last in diesen Formeln ist in der Einheit kilogram-
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force [kgf] (1 kgf = 9,81 N) einzusetzen. Diese Last |asst sich aus der gewunschten
Spannung o in [MPa] und der Querschnittsflache nach Gleichung (16) errechnen.
Der notige Stauchweg wird anhand einer Messuhr gemessen (Abbildung 6-12, rechts

unten).
Last [kgf] = o [MPa]*d**m/4 [mm?] / 9,81 (16)

Im Zuge dieser Arbeit wurde unter anderem der Einfluss der Oberflachenrauheit auf
das Testergebnis untersucht. Die Oberflachenbeschaffenheit der mechanisch
gedrehten und polierten Zugproben gilt als Standard. Manche Proben wurden (siehe
dazu Kapitel 7) anschlielend auch elektropoliert um den Einfluss der Kaltverformung
aufgrund des Drehens und mechanischen Polierens zu eliminieren. Die Unterschiede
bezuglich der durchschnittlichen Rauheit R, sind nicht wesentlich, da der R,-Wert der
mechanisch polierten Proben ca. 50 nm (siehe Abbildung 6-12, oben) und der Rs-
Wert der anschlielend elektropolierten Proben ca. 40 nm betrug. Die
Oberflachenrauheit wurde mit einem Mikroskop Alicona Infinite Focus™ [150] am
Christian Doppler Labor fir Ortliche Korrosion-Montanuniversitat Leoben untersucht.
Das Elektropolieren wurde fur 25 min bei einer Stromdichte von 3 A und einer
Temperatur von 50 °C durchgeflihrt und daraus resultiert ein Materialabtrag von 0,1
mm im Probendurchmesser. Es wurde der Elektrolyt E 242 der Fa. Poligrat GmbH

[151] verwendet, welcher Phosphorsaure, Schwefelsaure und Chromsaure enthalt.

6.2.2 Untersuchungen nach NACE Standard TM0177 Methode D

Abbildung 6-13 a) zeigt eine DCB-Probe und einen Keil, der in den Schlitz der Probe
eingefuhrt wird (Abbildung 6-13 b)). Vor und nach dem Einfuhren des Keiles wird mit
einer Schublehre (Abbildung 6-13 c)) der Abstand zwischen den beiden Ldchern
gemessen und die Differenz daraus bildet die Armaufweitung. Nachdem die
Anfangsrisslange und die Aufweitung nach der Keileinbringung ausgemessen wurde,
muss die Probe in Aceton gereinigt werden. Danach kann sie in das Probengefal}
eingelegt und ebenfalls die Losung in das Gefald gefullt werden. Letztere soll zuvor
bei einer Rate von 100 mL/min fir eine Stunde pro Liter L6sung mit Inertgas gespuilt
werden. Nach dem Einfullen der Losung in das Gefald muss wieder fir 20 min mit

einem Inertgas gespult werden. AnschlieBend soll eine H,S-Sattigung bei 100
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mL/min flr 20 min pro Liter Losung erfolgen und bis zum Ende des Testes reicht es,
eine geringe H,S-Rate in das Gefal} einleiten zu lassen. [44]

Die Angaben Uber die verwendete Kerbart, Anfangsrisslange und Aufweitung sind in
Kapitel 7 enthalten. Zeichnungen der Proben mit einer Chevron- und EDM-Kerbe bei
einer Anfangsrisslange von 30,96 mm und 34,95 mm nur fur die EDM-Kerbe sind
beispielhaft im Anhang in den Abbildung 0-8 bis Abbildung 0-10 angegeben. Fir die
Versuchsdurchfihrung kamen doppelwandige Prufgefalle zum Einsatz, um eine
Priftemperatur von 24,0 + 0,1 °C garantieren zu kénnen. Als Prufgas gilt stets
100%iges H,S [148] und es wurde immer mit der Losung A geprift. Toleranzen flr
Anfangsrisslange der EDM-Kerbe sind in [44] nicht enthalten. Deshalb wurde mit
OMNI Metals Laboratory, Inc. diesbezilglich eine Toleranz von + 0,254 mm

beschlossen [93].

c) Darstellung des Ausmessens fir die

b) Darstellung des Keileinbringens )
Aufweitung

Abbildung 6-13: Probenform und Versuchsvorbereitung nach NACE Standard TM0177
Methode D

Die Berechnung der Anfangsrisslange a; ist allgemein in [44] und Kapitel 4.4
beschrieben und erfolgt nach Gleichung (17) flir die Chevron-Kerbe und nach
Gleichung (18) fur die EDM-Kerbe.
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a,=J-6,35-K/2 (17)

a=Y-6,35 (18)

Um den Einfluss eines Schwingrisses bei den DCB-Proben zu untersuchen, wurde
ein einige Proben einer Resonanzschwingprifmaschine der Fa. Russenberger
Priifmaschinen AG [152] am Christian Doppler Labor fir Ortliche Korrosion-
Montanuniversitat Leoben angeschwungen. Das K, betrug dabei 28 MPaVm und der
R-Wert 0,15 bei 100 Hz.

Abbildung 6-14: Darstellung der Resonanzschwingprifmaschine [152]

Um den Einfluss der Kerboberflache ermitteln zu kdnnen, wurde bei manchen
Proben nach dem Frasvorgang zusatzlich chemisch poliert. Fur einen Abtrag von
0,02 mm in der Kerbe erfolgt das chemische Polieren in folgender Reihenfolge mit
den Elektrolyten der Fa. Poligrat GmbH [151] (zwischen den nachfolgenden Schritten

wurde die Probe stets mit destilliertem Wasser abgespilt):

= BESTA-S (10 min, Reinigung der Probe) bei 25 °C

= CARBOCHEM C600 (10 min, Polieren der Probe) bei 60 °C

= BESTA-S (5 min, Reinigung der Probe von CARBOCHEM C600) bei 25 °C
= CARBO-PASSIV (5 min, Reinigung der Probe von BESTA-S) bei 25 °C
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Das BESTA-S und CARBO-PASSIV dienen dem Reinigen und Schutz der Probe.
CARBOCHEM C600 ist der Elektrolyt auf Basis von Fluorwasserstoffsaure. [151] Die
Unterschiede beziglich R,-Werte und Oberflachenbeschaffenheit der gefrasten und
chemisch polierten Kerbe sind in Abbildung 6-15 ersichtlich. Dies wurde mit dem

Mikroskop Alicona Infinite Focus™ [150] gemessen.

a) b)
R, 280 nm R, 140 nm

Abbildung 6-15: Darstellung des Ra-Wertes und der Kerboberflache der gefrasten Kerbe (a)) und
anschlielend chemisch polierten Kerbe (b)) mit dem Alicona Infinite Focus Mikroskop [150]

6.3 Untersuchungen nach ASTM G148

Die Permeationsversuche zur Ermittlung des Wasserstoffdiffusionskoeffizienten
erfolgten nach der Norm ASTM G148. Die Versuche wurden bei einer Temperatur
von 24 °C und + 300 mVsce durchgefuhrt. AulRerdem erfolgte eine kathodische
Beladung von + 10 mA/cm? auf der Seite der galvanostatischen Zelle. In dieser Zelle
wurde eine 0,1 M HySO4-Lésung (Zusammensetzung: 5,6 ml H,SO,4 auf 1 Liter
destillierten Wasser) und in der potentiostatischen Zelle wurde eine 0,1 M NaOH-
Lésung (Zusammensetzung: 4 g NaOH-Platzchen auf einen Liter destillierten
Wasser) eingeflllt. Zusatzlich wurde in die 0,1 M HySO4-Lésung Asp;O3 bis zur
Sattigung zugegeben. Die Permeationszelle wurde von Bank Elektronik-Intelligent
Controls GmbH [153] bezogen. Die Probe mit einer Abmessung von
40 mm x 40 mm x 2 mm (L x B x H) wurde vor dem Einbau mit einer 1000er
Kornung geschliffen. Nach dem Einbau der Probe wird die 0,1 M NaOH-L&ésung in
die potentiostatische Zelle geflllt und das Ruhepotential sowie der Ruhestrom
gemessen. Nach dem das Ruhepotential eingestellt ist, erfolgt nach 100 s das
Einflullen der mit As,O3; gesattigten 0,1 M H,SO4-Lésung und die kathodische

Beladung von + 10 mA/cm?. Am Deckel werden die Platin-Elektroden und die Fritte
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fur das Spulen mit Argon montiert. Seitlich fixiert werden die Luggin Kapillaren. Ein
Lésungsvolumen von mindestens 20 mL pro cm? Probenflache ist erforderlich. Bei
Einleitung von Gasen in den Zellen wird auf eine tendenziell geringe Spulrate
geachtet. Nach Beendigung des Versuches wird die Probendicke nochmals

nachgemessen. [128]

a) Probe fur die Permeationsmessungen nach ASTM G148

b) Permeationszelle [153]
Abbildung 6-16: Probe und Permeationszelle nach ASTM G148 [127] (siehe auch Kapitel 4.5)
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6.4 Bruchflachen- und Strukturuntersuchungen

6.4.1 Stereo- und Lichtmikroskopie

Um Bruchflachen und Probenoberflachen untersuchen zu koénnen, wurde ein
Stereomikroskop von Zeiss Discovery.V20 [154] genutzt. Um die Gefuge analysieren
zu kénnen wurden die Lichtmikroskope Zeiss Axio Imager.M1m [155] und Olympus
BX51M [156] verwendet.

6.4.2 Mikrosonde

Um den Einfluss von Seigerungen auf seitliche Kerbrisse untersuchen zu kénnen
wurde eine Mikrosonde Jeol JXA 8230 [157] am Standort der voestalpine Stahl
Donawitz GmbH & Co KG benutzt.

6.4.3 Rasterelektronenmikroskopie

Mit dem Rasterelektronmikroskop REM am MCL Forschung GmbH Leoben wurden
die Bruchflachen der Proben der Versuchsserien und Industrieserien untersucht.
Genutzt wurde ein Zeiss EVO 25.

6.4.4 Hochauflosende Rasterelektronenmikroskopie

Untersuchungen mit dem hochauflésenden analytischen Feldemissions-
rasterelektronenmikroskop, kurz HREM, wurden mit dem Typ FEI Quanta 200 FEG
[159] am USTEM-Technische Universitat Wien durchgefihrt.

6.4.5 Transmissionselektronenmikroskopie

Das ,Transmission Electron Microscope“ TEM und ,Scanning Transmission Electron
Microscope“ STEM FEI Tecnai F20 [160] am USTEM-Technische Universitat Wien
wurden ebenfalls flir hochauflosende Untersuchungen genutzt. An den Proben wurde

fur die Untersuchungen ein elektrochemisches Dunnen (TenuPol-5) [161]
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durchgefuhrt. Extraktionsreplica [161] wurden fur eine bessere Charakterisierung der

Ausscheidungen angefertigt.
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7. Ergebnisse

7.1 Werkstoff T95

7.1.1 Einfluss des elektrochemischen Polierens

Es wurde der Einfluss der Oberflachenbeschaffenheit im Hinblick auf die NACE
Standard TM0177 Methode A [44] untersucht (Abbildung 7-1). Dafir wurden
mechanisch gedrehte und polierte Proben zusatzlich nachfolgend elektropolierten
Proben gegenulbergestellt. Die Balken stellen einzelne Proben dar und Balken ohne
darUberstehende Zahl sind Durchlaufer, welche die Testdauer von 720 Stunden
passierten. Zahlen innerhalb der Balken weisen auf den Zeitpunkt des Bruches. Bei
den mechanisch gedrehten und polierten Proben konnten alle Proben die
geforderten 720 Stunden bei einer Last von 90 % SMYS durchlaufen. Bei 95 %
SMYS waren funf von sechs Proben und bei 100 % SMYS vier von sechs Proben
Durchlaufer. Zusatzlich elektropolierte Proben wurden bei 100 % SMYS gepruft und
alle durchliefen die 720 Stunden.

1000

100 A

Standzeit [h]

10 ~

1 .
W90 % SMYS gedreht  m 95 % SMYS gedreht 100 % SMYS gedreht  ® 100 % SMYS elektropoliert

Abbildung 7-1: Einfluss der Oberflachenbeschaffenheit bei NACE Standard TM0177 Methode A
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7.1.2 Einfluss der Anfangsrisslange

Unterschiedliche Anfangsrisslangen wurden bei beiden Kerbarten untersucht um
ihren Einfluss auf das Testergebnis bestimmen zu konnen (Tabelle 7-1). Bei der
Chevron-Kerbe wurden drei Anfangsrisslangen mit 30,18 mm, 30,96 mm und
34,13 mm untersucht. Die vierte Anfangsrisslange von 34,45 mm resultiert aus dem
Einbringen eines Anrisses bei zusatzlichen Proben mit der Anfangsrisslange von
30,96 mm. Bei Proben mit der EDM-Kerbe wurde eine Anfangsrisslange von
30,96 mm untersucht und bei einigen weiteren Proben zusatzlich ein
Schwingungsanriss eingebracht, um eine resultierende Anfangsrisslange von 32,86
mm zu erhalten. Die Anfangsrisslangen 34,13 mm (Chevron-Kerbe), 30,96 mm und
32,86 mm (EDM-Kerbe) wurden aulierhalb des Toleranzbereiches des NACE
Standards TM0177 [44] gewahlt, um eine grolRere Variation der Anfangsrisslange zu

untersuchen..

Tabelle 7-1: Untersuchte Anfangsrisslangen unter Verwendung der Chevron- und EDM-Kerben mit
und ohne Schwingungsanriss

Kerbart Anfangsrisslange (1...Aul3erhalb des NACE Standards TM0177-2005 [44]) [mm]
Chevron 30.18 30.96 34.13' 34.45 (30.96 + Anriss)
EDM 30.96' 32.86 (30.96 + Anriss)’ - -

Abbildung 7-2 zeigt eine vereinfachte Darstellung der untersuchten
Anfangsrisslangen. Der Bereich innerhalb der beiden blauen vertikal strichlierten
Linien markiert den erlaubten Toleranzbereich bei Verwendung der Chevron-Kerbe
nach NACE Standard TM0177 [44]. Der Bereich zwischen den beiden roten vertikal
strichlierten Linien zeigt den erlaubten Bereich der Anfangsrisslange fir die EDM-
Kerbe. Folglich sind bei Einhaltung des NACE Standards TMO177 [44] keine
vergleichbaren Anfangsrisslangen fur die beiden Kerbarten gegeben. Die grine
vertikale Linie zeigt die Position bei gleicher Anfangsrisslange fur beide Kerbarten
(30,96 mm). Diese Untersuchung wurde durchgefihrt, um einen tatsachlichen

Vergleich der Kerbart zu ermoglichen.
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a;=30.18 mm
a;=30.96 mm

a=34.13mm

a,=34.45mm

Chevron

Abbildung 7-2: Darstellung der untersuchten Anfangrisslangen unter Verwendung der Chevron- und
EDM-Kerbe mit und ohne Anriss

FUr einen erwlnschten Anrissmittelwert von 1,9 mm war trotz gleicher
Anfangsrisslange eine unterschiedliche Anzahl an Lastwechsel nétig. Bei der
Chevron-Kerbe soll der Anriss ab der Basis der Chevron-Kerbe (Abbildung 7-3,
orange Punkte) 1 bis 3 mm betragen. Bei der EDM-Kerbe startet der Anriss ebenfalls
ab der Basis (Abbildung 7-3, blaue Punkte). [44] Es gilt aber die Hohe der Chevron-
Kerbe zuvor zu durchlaufen und dies fuhrt zu einer hoheren Lastwechselzahl bei
Chevron-Kerben. Erst wenn die volle Dreieckshohe der Chevron-Kerbe (Anrisslange
0 mm in Abbildung 7-3) Uberwunden ist, benétigt die Probe etwa dieselbe Anzahl an
Lastwechseln wie die EDM-Probe bei gleicher Lange des Schwingungsanrisses. Die
Position des Rissstartpunktes vor dem Einbringen des Anrisses ist bei der Chevron-
Kerbe auf halber Dreieckshohe (Anrisslange -1,6 mm in Abbildung 7-3) und bei der
EDM-Kerbe im Kerbgrund (Anrisslange 0 mm in Abbildung 7-3).

e Chevron ai =30,96 mm
2,5 EDM ai = 30,96 mm

1,5 []

0,5

-0,5

Anrisslange [mm]

-1,5

0 10000 20000 30000 40000 50000 60000 70000
Lastwechsel [-]

Abbildung 7-3: Anrisslange als Funktion der Lastspielzahl fiir beide Kerbarten
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Die blauen vertikalen Linien zeigen in Abbildung 7-4 den Bereich fur das Kiapppiep der
Chevron-Kerbe aufgrund der erlaubten Toleranzen fur Anfangsrisslange und
Armaufweitung. Durch das Einbringen eines Anrisses verschiebt sich der Bereich

nach links und ist durch die blauen vertikal strichpunktierten Linien markiert.

40

2 ai=30,18 mm e : :
35 L° ai =30,96 mm P ; ;
x ai = 34,13 mm ,/ . .
30 | + ai=34,45 mm ,/’ ) )
'E‘ e 1 + + oy ﬁ ®, A
= 25 | P | % s ° * a0,
g L7 N ! A, * 4 |
S 20 r ,// I I
b 4 i |
2 15 | . 1 1
¥£ R
7 | |
10 F it ! !
,/’ | |
5 F L7 ' '
e | |
, .
0 1 1 1 1 1 1 1 1l 1 1 1 1 1 1| 1 1 1

0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
Kiappuiep [MPavm]

Abbildung 7-4: Kissc als Funktion von Kiappiep flr verschiedene Anfangsrisslangen an Chevron-
Proben, Werkstoff T95, NACE Standard TM0177 Methode D [44]

Der KiappLiep-Bereich fur Proben mit der EDM-Kerbe ist durch orange vertikale Linien
ersichtlich (Abbildung 7-5). Der Bereich verschiebt sich aufgrund des Anrisses nach

links und ist in Form der orangen vertikal strichpunktierten Linien gezeigt.

40 7
ai =30,96 mm L’

35 L +ai=32,86mm .

30 f .7

20 .

15 e

Kissc [MPavm]

0 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
Kiappuieo [MPavVm]

Abbildung 7-5: Kissc als Funktion von Kiapp ep flr verschiedene Anfangsrisslangen an EDM-Proben,
Werkstoff T95, NACE Standard TM0177 Methode D [44]
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7.1.3 Einfluss der Aufweitung

In dieser Versuchsreihe wurden alle Anfangsrisslangen beider Kerbarten bei drei
unterschiedlichen Armaufweitungen fur die Gute T95 nach NACE Standard TM0177

[44] gepruft. Diese drei Armaufweitungen waren:

= 0,60 % 0,02 mm (& niedrig)
= 0,71 0,02 mm ( mittel)
= 0,82 0,02 mm (& hoch)

Die nachfolgende Abbildung 7-6 zeigt, dass alle gultigen Proben mit Chevron- (blaue
Punkte) und EDM-Kerbe (rote Punkte) im erlaubten Aufweitungs- und
Geometriebereich liegen. Punkte unter der unteren schwarz strichpunktierten Linie
markieren die Proben mit bewusst zu niedrig gewahlter Armaufweitung (< 60 mm)

gewahlt wurden.

7

i

o T

<

°o 4 | Wl T

o T e Tl

S 3t ‘ Tt Tl

©c | T el

<

g 2

&

H1l 1 F

E e Chevron

E O 1 1 1 1 EDM
0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5

Keilausbringungskraft/Probendicke [kN/mm]

Abbildung 7-6: Uberpriifung der Probengeometrie und Armaufweitung bei DCB-Proben mit Chevron-
und EDM-Kerbe mit der Giite T95, NACE Standard TM0177 Methode D [44]

Wie bereits in Kapitel 7.1.2 ist auch hier der erlaubte Kappep-Bereich mit blauen
vertikalen Linien fur die Chevron-Kerbe (Abbildung 7-7) markiert. Die blauen vertikal
strichpunktierten Linien markieren den verschobenen Bereich nach links aufgrund

eines zusatzlich eingefugten Anrisses. In das Kpppuep flieBt neben der
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Anfangsrisslange auch die Armaufweitung ein. Grundsatzlich gilt, dass ein hoherer

KiappLiep-Wert mit einer zunehmenden Armaufweitungen erreicht wird.

40
2 & niedrig e

35 L e & mittel ’
x 6 hoch e

25 r e

15 B /’

Kissc [MPavm]

10 ’

I
I
I
I
I
I
I
20 ’ i
|
I
I
I
I
I
I

0 1 1 1 1 1 1 1 I.
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90

Kiappuieo [MPavm]

Abbildung 7-7: Kissc als Funktion von Kappiep flr verschiedene Armaufweitungen an Chevron-
Proben, Werkstoff T95, NACE Standard TM0177 Methode D

Ein  ahnlicher Verlauf bezlglich der Armaufweitung fur verschiedene
Armaufweitungen ergibt sich auch bei den Proben mit der EDM-Kerbe (Abbildung
7-8). Orange vertikale durchzogene und strichpunktierte Linien zeigen den erlaubten

KiappLiep-Bereich und dessen Verschiebung an.

40 -
6 niedrig L’
35 | © & mittel ,
6 hoch ’

30 ’

25 P

15 7

Kissc [MPavm]
S

10 ’

O 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
Kiappieo [MPavm]

Abbildung 7-8: Kissc als Funktion von Kiappep fUr verschiedene Armaufweitungen an EDM-Proben,
Werkstoff T95, NACE Standard TM0177 Methode D
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7.1.4 Einfluss der Kerbgeometrie

Es folgte ein Vergleich der beiden Kerbarten bei einer gleichen Anfangsrisslange von
30,96 mm. Blaue Punkte zeigen die Ergebnisse der Chevron-Kerbe und orange
Punkte jene der Proben mit der EDM-Kerbe (Abbildung 7-9). Fur beide Kerbarten
galt es bei niedriger, mittlerer und hoher Armaufweitung gepriuft zu werden. Wie
bereits in den Diagrammen zuvor ist auf der horizontalen Achse der KiappLiep-Wert

und auf der vertikalen Achse der Kissc-Wert abgebildet.

40

e Chevron ai =30,96 mm ,
35 t ¢ EDMai=30,96 mm 4

30 .

25 | e °
20 4

15 d

Kissc [MPavm]

10 ’

5 F

0 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
Kiappieo [MPavm]

Abbildung 7-9. Kissc als Funktion von Kiappiep fUr unterschiedliche Kerbarten bei gleicher
Anfangsrissldnge und verschiedenen Armaufweitungen, Werkstoff T95, NACE Standard TM0177
Methode D

Die nachfolgende Abbildung 7-10 zeigt den Vergleich der beiden Kerbarten unter
Einbeziehung aller Anfangsrisslangen und Armaufweitungen. Die Chevron-Kerbe ist
durch blaue Punkte markiert und die orangen Punkte stellen die EDM-Kerbe dar. Des
Weiteren markiert eine Ausgleichsgerade fur jede der beiden Kerbarten die gute
Ubereinstimmung. Diese Ausgleichsgeraden zeigen einen Schnittpunkt mit der
ersten Meridiane, welche schwarz strichliert in Abbildung 7-10 aufscheint. Dieser
Schnittpunkt ist der Kisscumm-Wert und verweist auf jenen Mindest-
Spannungsintensitatsfaktor, ab dem ein Riss wachstumsfahig ist und SSC eintritt.
[129-132] Der Kissc-Wert nimmt bei der Chevron-Kerbe um 0,084 MPaym pro 1
MPaVm des KiappLep-Wertes und bei der EDM-Kerbe um 0,074 MPavm pro 1

MPa\/m des K|AppL|ED-Wertes ZU.
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Kissc [MPavm]
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Abbildung 7-10: Kssc als Funktion von Kiappep flr unterschiedliche Kerbarten bei verschiedenen
Anfangsrisslangen und Armaufweitungen, Werkstoff T95, NACE Standard TM0177 Methode D

Bei einer gewissen Anzahl an seitlichen Kerbrissen muss die Probe als ungultig

gewertet werden. Abbildung 7-11 zeigt den prozentuellen Anteil der gultigen Proben

in Abhangigkeit von der Kerbart. Bei EDM-Kerben ist der Anteil gultiger Proben hoher

als bei Chevron-Kerben.

Anzahl giiltiger Proben [%]

100

50 4

Chevron

EDM

Abbildung 7-11: Anzahl der gtiltigen Proben in Abhangigkeit von der Kerbart, NACE Standard TM0177

Methode D
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7.1.5 Einfluss der Harte

Die Kissc-Werte gultiger Versuche beider Kerbarten wurden als Funktion der Harte in
Abbildung 7-12 aufgetragen. Eine Ausgleichsgerade zeigt eine negative Steigung
von - 0,6 MPaVvm pro HRC auf. Anzumerken ist hierbei, dass hier nur ein Werkstoff
einer Gute dargestellt ist und daher sehr auseinandergezerrt ist. Bei Untersuchung
zahlreicher Qualitadten mit groReren Harteunterschieden ist ein ausgepragter Abfall

des Kissc mit steigender Harte zu erwarten.

40

Chevron & EDM
35 -

30

25

20

15

Kissc [MPavm]

10

O 1 1 1 1 1 1 1
22,5 23,0 23,5 24,0 24,5 25,0 25,5 26,0 26,5

Harte [HRC]

Abbildung 7-12: Einfluss der Harte auf den Kssc-Wert, T95 (verschiedene Geometrien,
Armaufweitungen und Anfangsrisslangen), NACE Standard TM0177 Methode D

7.1.6 Einfluss seitlicher Kerbrisse

Seitliche Kerbrisse verursachen ungultige Ergebnisse, da sie den Rissfortschritt
verzogern oder durch nicht gebrochene Ligamente zwischen zwei seitlichen
Kerbrissen gar stoppen. Abbildung 7-13 zeigt den Unterschied zwischen Proben
ohne Kerbrisse (blaue Punkte und blaue Ausgleichsgerade) und solchen mit (blaue
Ringe und blau strichlierte Ausgleichsgerade). Die einzelnen Punkte und Ringe
zeigen Messergebnisse aller Anfangsrisslangen und Armaufweitungen der Proben
mit Chevron-Kerbe. Die beiden Ausgleichsgeraden zeigen einen parallelen Verlauf

und bei einer Differenz von etwa MPavym.
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Abbildung 7-13: Einfluss seitlicher Kerbrisse auf das Testergebnis aller Anfangsrisslangen und
Armaufweitung bei der Chevron-Kerbe, NACE Standard TM0177 Methode D

Orange Punkte und Linie zeigen die Messergebnisse und Ausgleichsgerade der
gultigen Proben ohne Kerbrisse mit der EDM-Kerbe. Die etwas hoher liegenden
Proben mit Kerbrissen sind mit Ringen und einer orangen strichlierten
Ausgleichsgeraden markiert und zeigen Differenz von etwa 3 MPavm zu den giiltigen

Proben.

40 7
ohne Kerbrisse ,

35 | o mit Kerbrisse ’

30 | .7
25 | e
20 | p
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O 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
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Abbildung 7-14: Einfluss seitlicher Kerbrisse auf das Testergebnis aller Anfangsrisslangen und
Armaufweitung bei der EDM-Kerbe, NACE Standard TM0177 Methode D

Eine Probe mit Chevron-Kerbe und seitlichen Kerbrissen ist in Abbildung 7-15

dargestellt. Die beiden Bilder zeigen die gleiche Probe aber mit verschiedenen
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Belichtungswinkeln um die seitlichen Kerbrisse besser sichtbar zu machen. Die
seitlichen Kerbrisse sind durch weil3e Pfeile in Abbildung 7-15 markiert. Die beiden
linken Pfeile im jeweiligen rechten und linken Bild weisen auf seitliche Kerbrisse hin,
welche am Ende der Bruchflache stoppen und deren Tiefe an der Rissfront voll zu
berlcksichtigen ist. Die Tiefe der weiteren seitlichen Kerbrisse ist nur zu 25 % ihrer
Lange zahlbar, da diese vor der Rissfront liegen. Die Summe der Tiefe Uberschreitet

die 25 % der Probendicke B, und fuhrt damit zu einer ungultigen Probe (Kapitel 4.4).

a) Beleuchtung von links b) Beleuchtung von rechts

Abbildung 7-15: Darstellung der Bruchflache einer ungiiltigen Chevron-Probe mit seitlichen Kerbrissen
(Probe 66) , NACE Standard TM0177 Methode D [44]

Weitere Aufnahmen von seitlichen Kerbrissen dieser Probe sind in Abbildung 7-16 a)
wiedergegeben. Die linke Aufnahme zeigt mittels Falschfarben das Hohenprofil der

Bruchflache. Furchen stellen die seitlichen Kerbrisse dar.

SEI  2P.9kVY BB 10@pm

a) b)

Abbildung 7-16: Aufnahme von seitlichen Kerbrissen mit dem Mikroskop Alicona Infinite Focus™ [150]
(a)) und der Mikrosonde [157] (b))
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Fir die rechte Aufnahme in Abbildung 7-16 b) wurde die Probe seitlich angeschliffen
um die Seitkerbe zu abzutragen. Der weil3e Pfeil in Abbildung 7-16 b) markiert einen
seitlichen Kerbriss. Diese Perspektive (Abbildung 7-17 a)) und die Querrichtung der
Probe (Abbildung 7-17 b)) wurden mit der Mikrosonde [157] untersucht.
Auszugsweise sind die Ergebnisse fur das Legierungselementes Mo gezeigt, da
dieses im Gegensatz zu den anderen untersuchten Legierungselementen C, Mn und
Cr besonders stark seigert. Die roten und gelben Bereiche markieren hohe Gehalte

an Mo.

a) b)

Abbildung 7-17: Darstellung der Seigerungszonen in Langsrichtung (a)) an seitliche Kerbrisse und in
Querrichtung (b))

Der Winkel der Seigerungszeilen in Langsrichtung des Rohres und der DCB-Probe
wurde ermittelt. Dafir wurden  Tangentialschliffe =~ des Rohres vom
Rohrinnendurchmesser mit Abstanden von 3,4 mm, 7,4 mm, 10,3 mm und 13,9 mm
in Richtung des Rohraufendurchmessers angefertigt und nach Bechet-Beaujard
geatzt. Ebenfalls wurden Schliffe in Langsrichtung der DCB-Proben gefertigt und
untersucht. Mit dem Lichtmikroskop [155] konnte der Seigerungswinkel der
verschiedenen Schliffe ausgemessen werden und ein Mittelwert von etwa 3,4°
bestimmt werden (Abbildung 7-18).
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Seigerungswinkel [°]

Rohr Rohr Rohr Rohr DCB Probe  DCB Probe Winkel
3.4 mm 7.4 mm 10.3 mm 13.9 mm Mittelwert

Abbildung 7-18: Darstellung der Seigerungswinkel anverschiedenen Rohrpositionen und DCB-Proben
und deren Mittelwerte

DCB-Proben mit einer EDM-Kerbe wurden mit einem Winkel von + 3,4° zur
Rohrlangsrichtung entnommen und bei einer Anfangsrisslange von 30,96 mm und
mittleren Armaufweitung untersucht. Die Ergebnisse wurden den Proben mit einer
EDM-Kerbe, 30,96 mm Anfangsrisslange, Probenentnahmewinkel von 0°
gegenubergestellt (Abbildung 7-19). Der Probeentnahmewinkel von - 3,4° verlauft

parallel zu den Seigerungszeilen.
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Abbildung 7-19: Einfluss des Probenentnahmewinkels auf den Kssc-Wert bei giltigen Proben mit
einer EDM-Kerbe und einer Anfangsrisslange von 30,96 mm, T95, NACE Standard TM0177
Methode D [44]
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7.1.7 Einfluss des chemischen Polierens

Der Einfluss der Kerboberflache in Bezug auf ihre Rauheit wurde durch Proben mit
einer EDM-Kerbe im gefrasten und im danach chemisch polierten Zustand
untersucht. Beide Oberflachenzustédnde weisen eine Anfangsrisslange von 30,96 mm
auf. Die Proben im gefrasten Zustand wurden mit niedriger, mittlerer und hoher
Armaufweitung untersucht, die chemisch polierten Proben hingegen mit mittlerer

Armaufweitung.
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25 L’ °
20 | 4
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Abbildung 7-20: Einfluss der Rauheit der Kerboberflache bei gultigen Proben mit EDM-Kerbe und
einer Anfangsrisslange von 30,96 mm, NACE Standard TM0177 Methode D [44]

7.2 Werkstoff C110

Bei allen Serien der Versuchs- und Industriechargen wurden DCB-Proben mit einer
EDM-Kerbe, einer Anfangsrisslange von 34,95 mm und einer Armaufweitung von
0,50 £ 0,02 mm gepruft.
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7.2.1 Laborserien

7.2.1.1 Untersuchungen nach NACE Standard TM0177 Methode A

Laborserie 1

Die sechs Legierungen der Serie 1 wurden bei 85 % SMYS und im mechanisch
polierten Oberflachenzustand gepriuft. Die vertikale Achse ist logarithmisch
aufgetragen und Balken ohne dartber liegende Zahlen sind Durchlifer (Abbildung
7-21). Die Zahlen uUber den Balken geben die Versuchsdauer in Stunden an, nach
welcher die Proben versagten. Legierung 1 zeigt einen Durchlaufer und Legierung 2
und 6 zeigen drei von drei Durchlaufer und sind somit als bestandig gegentber SSC

ZuU bewerten.

1000

100 A

Standzeit [h]

10 +

® Legierung 1l m Legierung 2 m Legierung3 m Legierung4 m Legierung5 ™ Legierung6

Abbildung 7-21: Standzeit der Proben aus Laborserie 1, C110, bei 85 % SMYS nach NACE Standard
TMO0177 Methode A, Proben im mechanisch polierten Oberflachenzustand

Proben der sechs Legierungen der Serie 1 wurden auch bei 90 % SMYS im
elektropolierten Oberflachenzustand gepruft. Die Ergebnisse zeigen &hnliche
Tendenzen wie jene bei 85 % SMYS. Legierung 2 zeigt mit einem Durchlaufer und
Legierung 6 mit zwei Durchlaufern im Vergleich mit den anderen vier Legierungen
bessere Ergebnisse (Abbildung 7-22).
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Abbildung 7-22: Standzeit der Proben aus Laborserie 1, C110, bei 90 % SMYS nach NACE Standard
TMO0177 Methode A, Proben im elektropolierten Oberflachenzustand

Laborserie 2

Bei einer Last von 85 % SMYS wurden die sechs Legierungen der Serie 2
untersucht. Diese Proben und alle weiteren wurden mit einer mechanisch polierten
Oberflache gepruft. Die Balken stellen wiederum Einzelergebnisse dar und Balken
ohne Zahlen verweisen auf Durchlaufer. Die Zahlen Uber den Balken zeigen den
Zeitpunkt des Bruches an. Die Legierung 1 zeigt zwei von drei Durchlaufer, die
Legierung 2 weist 2 von 2 Durchlaufer auf und jeweils ein Durchlaufer wurde bei den
Legierungen 3 und 4 erhalten (Abbildung 7-23).
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Abbildung 7-23: Standzeit der Proben aus Laborserie 2, C110, bei 85 % SMYS nach NACE Standard
TMO0177 Methode A, Proben im mechanisch polierten Oberflachenzustand
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Laborserie 3
Die Legierung 7 konnte zwei von drei Durchlaufer verzeichnen. Eine Probe brach

nach einer Versuchsdauer von 58 h. Die Proben wurden bei 85 % SMYS gepruft.

1000

100 ~

Standzeit [h]

=
o
I

H Legierung 7

Abbildung 7-24: Standzeit der Proben aus Laborserie 3, C110, bei 85 % SMYS nach NACE Standard
TMO177 Methode A, Proben im mechanisch polierten Oberflachenzustand

7.2.1.2 Stereomikroskopische Untersuchungen

Nach dem Ausbau der Proben aus den Prifzellen der NACE Standard TM0177
Methode A wurde die Probenoberflache im Stereomikroskop untersucht. Es werden
hier auszugsweise die Proben der Laborsserie 1 gezeigt, da diese als reprasentativ
fur alle weiteren Versuchsserien gelten. An der Oberflache zahlreicher Proben
wurden Defekte in Form von Kerben bzw. Rissen festgestellt (weiler Kreis in
Abbildung 7-25).

Abbildung 7-25: Defekte an der Probenoberflache nach Prufung entsprechend NACE Standard
TMO0177 Methode A, Legierung 4 der Laborserie 1
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Daann wurden die Bruchflachen der Proben mit dem Stereomikroskop untersucht.
Die in Abbildung 7-26 gezeigte Bruchlinse ist reprasentativ fur die Legierungen 3, 4
und 5 der Laborserie 1 und die Legierungen 3, 5 und 6 der Laborserie 2 sowie fur
Legierung 7 der Laborserie 3. Die Proben weisen mehrere Bruchlinsen mit einem
Durchmesser von 1 bis 2 mm (Abbildung 7-26 a)) auf. Nahe der Bruchlinsenmitte
befinden sich parallele Risse (Abbildung 7-26 b)). Die Risse liegen in Walzrichtung.

Abbildung 7-26: Bruchlinsen (a), weil} strichlierte Kreise) und Risse (b), weilte Kreise) auf der
Bruchflache, Legierung 4, Laborserie 1

7.2.1.3 Lichtmikroskopische Untersuchungen

Es wurden Schliffe von noch nicht gepruften Zugproben angefertigt. Es erfolgte eine
Atzung nach Bechet-Beaujard, um neben dem Geflige auch den Verlauf der
Seigerungen ermitteln zu kdénnen. Die Schliffe zeigen Risse entlang von
Seigerungszeilen (Abbildung 7-27). Teilweise sind an den Rissflanken
nichtmetallische Einschlisse bzw. Ausscheidungen ersichtlich (Abbildung 7-27,

rechts).
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a) Ubersicht b) Detail

Abbildung 7-27: Langsrisse in Legierung 4 der Laborserie 1, ohne Korrosionsprifung

7.2.1.4 Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen

Untersuchungen mit dem Rasterelektronenmikroskop wurden an einzelnen Proben
durchgefuhrt.

Laborserie 1

Beide Bruchflachen einer Probe der Legierung 5 der Laborserie 1 sind in Abbildung
7-28 dargestellt und gelten als reprasentativ fur die weiteren Proben der
Versuchsserien 1 und 2. Die Risse sind durch weile Kreise markiert und zeigen
radial zur Bruchlinsenmitte (=Bruchausgang).

EHT = 15.00 kV Signal A= SE1 Mr.ﬁ,mf:m
WD =18.0 mm Mag= 14X File Name = S3-Sete 50150

a) b)

Abbildung 7-28: Bruchflachen und Defekte an den Bruchlinsen der Legierung 5, Laborserie 1 nach
Prifung entsprechend NACE Standard TM0177 Methode A
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Eine Detailaufnahme des Risses ist Abbildung 7-29 dargestellt. Der Rissfortschritt ist
mit Pfeilen eingezeichnet (Abbildung 7-29 a)). Er geht von dem Langsriss aus. An
dessen Rissflanke sind nichtmetallische Einschlisse vorhanden und sind durch
einen weilden Kreis in Abbildung 7-29 b) markiert.

i E ; 17 o ; AT L 1 : z
| — WO = 14.0 mm Mag= 100X o o (] WO = 14.0mm Mag= 500X 3

a) Ubersicht Bruchlinse b) Detail Bruchlinse

Abbildung 7-29: Detail eines Risses an der Bruchlinse mit zunehmender VergréRerung der Legierung
5, Laborserie 1

Diese nichtmetallischen Einschlisse wurden mittels EDX-Analyse analysiert
(Abbildung 7-30). Die Hauptelemente sind Al, Ti und Fe (Matrix). Ebenso sind
Gehalte an Ca und S detektierbar.

2.00 00 6.00 8.00 10.00 12.00 1400 keV

Abbildung 7-30: EDX Analyse eines nichtmetallischen Einschlusses der Legierung 5, Laborserie 1

Seite 101



Ergebnisse

Laborserie 3

Die Bruchflachen der Laborserie 3 zeigen ein ahnliches Bild wie die der Laborserien
1 und 2. Mehrere Bruchlinsen sind an der Bruchflache ersichtlich und stets ist ein
Langsriss im Zentrum. Selten ist ein nichtmetallischer Einschluss im Bereich des

Bruchausganges vorhanden (wei3er Kreis in Abbildung 7-31 a) und b)). Er weist eine

Grofle von etwa 80 pym auf, war jedoch nicht bruchauslésend.

EHT = 2000 kY Signal A=5E1
WD =12.5 mm Mag= 17X

a) Ubersicht b) Detail

Abbildung 7-31: Bruchausgang mit nebenliegendem nichtmetallischen Einschluss an den Bruchlinsen
der Legierung 7, Laborserie 3

Dieser nichtmetallische Einschluss enthalt hohe Gehalte an Al. Es handelt sich um
eine Schlacke. Nichtmetallische Einschlisse der Art CaO-Al,Os; konnen bei der
Desoxidation gebildet werden. Diese sind schwer verformbar und beglnstigen Heil3-

und auch Erstarrungsrisse. [70]

AN

100 m 300 4.00 5.00 6.00 .00 800 9.00 10.00 1100 1200 13.00 1400 keV

Abbildung 7-32: EDX-Analyse eines nichtmetallischen Einschlusses der Legierung 7, Versuchsserie 3
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7.2.1.5 Untersuchungen nach NACE Standard TM0177 Methode D

Abbildung 7-33 bis Abbildung 7-44 stellen nur gultige Proben dar. Proben mit

seitlichen Kerbrissen sind als ungultig zu werten und zeigen erhdhte Kissc-Werte.

Laborserie 1

FiUr die Serie 1 wurden je Legierung zehn Proben untersucht. Abbildung 7-33 zeigt
deutlich, dass im erlaubten Armaufweitungsbereich geprift wurde. Alle Punkte
befinden sich innerhalb der parallelen schwarz strichpunktierten Kurven. Die schwarz
strichlierte Kurve, welche die zwei anderen Kurven schneidet, gibt den erforderlichen
Kissc-Mindestwert fur C110-Guten [10] an. Befinden sich die Messpunkte rechts
davon, haben diese Proben den erforderlichen Wert Uberschritten. FUr die

Versuchsserie 1 trifft dies auf etwa die Halfte der Proben zu.

7
: 6 " \ \
5 Lo
:C 5 B N \‘\
g '\_\‘
N N>~
o) s
o 4 r . AN
£ B
23t IRty X Tl
K ST T o Legierung 1
~ 2 Legierung 2
g’n e Legierung 3
5 1 L Legierung 4
E e Legierung 5
= 0 . . . . e Legierung 6
0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5

Keilausbringungskraft/Probendicke [kN/mm]

Abbildung 7-33: Uberpriifung der Probengeometrie und Armaufweitung bei Laborserie 1, C110 nach
NACE Standard TM0177 Methode D

Aufgrund der mittleren Anfangsrisslange und einer mittleren Armaufweitung nach [44]
fur C110-Giten liegen die einzelnen Proben in der Mitte des erlaubten Kjappiiep-
Bereiches (Abbildung 7-34).
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Abbildung 7-34: Kissc als Funktion von Kappep flr gleiche Anfangsrisslangen und Armaufweitungen
an EDM-Proben, Werkstoff C110, Laborserie 1, NACE Standard TM0177 Methode D

In Abbildung 7-35 zeigt die horizontale grine Linie den erforderlichen Kissc-
Mindestwert flr einzelne Proben (Punkte) und die horizontale griin strichlierte Linie
gibt den erforderlichen Kissc-Mindestmittelwert an. Etwa die Halfte aller Einzelwerte
liegt Uber dem erforderlichen Wert, es konnte aber kein gebildeter
Legierungsmittelwert (Kreuze) den Mindestwert Uberschreiten (Abbildung 7-35). Es
scheint, dass Legierungen mit Nb (Legierung 1, 3, 5 und 6) erhdhte Kssc-Werte

erzielen.

35

30

20 r

Kissc [MPavm]

10

e Legierung 1 Legierung 2 e Legierung 3 Legierung4 e Legierung5 e Legierung6
XMW Leg. 1 MW Leg.2 XMW Leg.3 MW Leg.4 XMW Leg.5 XMW Leg.6

Abbildung 7-35: Einfluss der Mikrolegierungselemente auf den K ssc-Wert bei Laborserie 1, Werkstoff
C110 nach NACE Standard TM0177 Methode D (MW ... Mittelwert)
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Eine zunehmende Harte fuhrt zu verminderten KISSC-Werten (Abbildung 7-36). Die

beiden Legierungen 2 und 4 zeigen eine erhdhte Harte und verminderte Kissc-Werte.

35
e Legierung 1
30 L Legierung 2
e Legierung 3 : . v
Legierung 4 ° ° °
— 25 [ o Legierung5 ¢ “ "’.O." . .’
E e Legierung 6 °°, ° ®e
o 20
o
2
o 15
a
¥ 10 |
5 -
0 1 1 1 1 1 1 1
23 24 25 26 27 28 29 30 31

Harte [HRC]

Abbildung 7-36: Einfluss der Harte auf den Kigssc-Wert bei Laborserie 1, Werkstoff C110 nach NACE
Standard TM0177 Methode D

Laborserie 2

Die folgende Tabelle 7-2 veranschaulicht die Menge an gepruften Proben der
jeweiligen Legierung 1 bis 6. Die hohere Anzahl an Proben fir die Legierungen 1, 2
und 4 sind damit zu erklaren, dass auch der Einfluss von Proben aus
unterschiedlichen Platten gleicher Legierung untersucht werden sollte. Daher wurden
jeweils die Halfte der angegebenen Probenanzahl der Legierungen 1, 2 und 4 in
Tabelle 7-2 aus einer Platte der jeweiligen Legierung und die andere Halfte aus einer
zweiten Platte der gleichen Legierung enthommen. Proben aus unterschiedlichen

Platten liefern gleiche Ergebnisse.

Tabelle 7-2: Anzahl der gepruften Proben der Laborserie 2, C110

Legierung 1 Legierung2 Legierung3 Legierung4 Legierung5 Legierung 6

Probenanzahl 15 16 10 16 10 8

Abbildung 7-37 zeigt, dass alle untersuchten und gultigen Proben im mittleren
erlaubten Armaufweitungsbereich liegen und alle einzelnen Probenergebnisse den

erforderlichen Mindestwert erreicht haben.
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Abbildung 7-37: Uberpriifung der Probengeometrie und Armaufweitung bei Laborserie 2, C110 nach
NACE Standard TM0177 Methode D

Die Abbildung 7-38 zeigt, dass die Prufungen bei mittlerer Anfangsrisslange und
mittlerer Armaufweitung durchgefiuhrt worden sind. Die Proben sind zumeist in der
Mitte des erlaubten KappLiep-Bereiches zu finden. Der erlaubte KiappLiep-Bereich ist

durch die grunen vertikalen Linien gekennzeichnet.
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Abbildung 7-38: Kissc als Funktion von Kiappep flr gleiche Anfangsrisslangen und Armaufweitungen
an EDM-Proben, Werkstoff C110, Laborserie 2, NACE Standard TM0177 Methode D

Alle Einzelwerte und Legierungsmittelwerte passierten die erforderlichen Kssc-
Mindestwerte nach der API Specification 5CT [10]. Des Weiteren zeigen alle sechs

Legierungen in ihren Einzel- und Mittelwerten sehr ahnliche Ergebnisse hinsichtlich

Seite 106



Ergebnisse

des Kissc-Wertes. Alle Legierungen der Laborserie 2 sind als bestandig gegenuber
SSC nach NACE TMO0177 Methode D [44] einzustufen.
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Abbildung 7-39: Einfluss der Mikrolegierungselemente auf den Kissc-Wert bei Laborserie 2, Werkstoff
C110 nach NACE Standard TM0177 Methode D (MW ... Mittelwert)

Der Effekt der Harte ist bei dieser Versuchsreihe nicht in dem klaren Ausmal} wie
zuvor in Versuchsreihe 1 ersichtlich. Der Hartebereich der sechs untersuchten
Legierungen variiert nur um 2 HRC. Eine schwache Tendenz zu niedrigen Kissc-
Werten bei steigender Harte liegt vor (Abbildung 7-40).
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Abbildung 7-40: Einfluss der Harte auf den Kissc-Wert bei Laborserie 2, Werkstoff C110 nach NACE
Standard TM0177 Methode D
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Laborserie 3

Es wurden zehn Proben fur diese Versuchsreihe untersucht, wobei nur eine Probe
den erforderlichen Mindestwert flr Kissc knapp unterschreitet. Die einzelnen Proben
liegen mittig zwischen den beiden parallel verlaufenden schwarz strichpunktierten
Kurven, welche die minimale und maximale Armaufweitung fur C110-Guten [10]
markiert (Abbildung 7-41).

Rissldnge/Halbe Probenhdhe [-]
1

0 1 1 1 1
0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5
Keilausbringungskraft/Probendicke [kN/mm)]

Abbildung 7-41: Uberpriifung der Probengeometrie und Armaufweitung bei Laborserie 3, C110 nach
NACE Standard TM0177 Methode D

Daher sind die Proben auch im mittleren Bereich des erlaubten KiappLiep fur C110-
Guten nach [44] zu finden. Der Bereich wird wieder durch die beiden grunen
vertikalen Linien wiedergegeben (Abbildung 7-42).

Eine Probe fallt unter den erforderlichen K;ssc-Mindestwert und auch der Mittelwert
der Legierung 7 unterschreitet den erforderlichen Mindestmittelwert knapp
(Abbildung 7-43). Die Kissc-Werte dieser Legierung sind zwischen jenen der

Laborserie 1 und 2 einzuordnen.
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Abbildung 7-42: Kissc als Funktion von Kiappep flr gleiche Anfangsrisslangen und Armaufweitungen
an EDM-Proben, Werkstoff C110, Laborserie 3, NACE Standard TM0177 Methode D
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Abbildung 7-43: Kissc-Werte der Laborserie 3, Werkstoff C110 nach NACE Standard TM0177
Methode D

Die Harte variiert nur geringfigig. Daher ist keine klare Tendenz fur den Kssc-Wert
abzulesen (Abbildung 7-44). Mit 27 bis 28 HRC ist der Hartewert dieser Legierung
eher hoch (Laborserie 1: 25 — 30 HRC, Laborserie 2: 24,5 — 27 HRC).
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Abbildung 7-44: Einfluss der Harte auf den Kigsc-Wert bei Laborserie 3, Werkstoff C110 nach NACE
Standard TM0177 Methode D [44]

7.2.1.6 Permeationsversuche nach ASTM G148

Vor Beginn der Untersuchungen der Versuchsserien 1 bis 3 galt es die geeigneten
Parameter flr die galvanostatische Zelle zu finden. Aus Sicherheitsgrinden war es
nicht moglich, die Losung fur die Permeationsversuche standig mit H,S zu sattigen.
Daher wurde eine alternative Testlosung mit kathodischer Beladung gesucht, welche
gleiche Permeationsstrome im Vergleich zum Einzelversuch mit H,S liefern sollten.
Auf Basis von [162] wurde ein erster Permeationsversuch mit einem Eisenblech und
16 %iger HCI mit H,S-Sattigung auf der Beladungsseite gefahren (Abbildung 7-45).
Far die Oxidationsseite wurde eine 0,1 M NaOH Losung verwendet. Am Anfang
wurde das Ruhepotential gemessen. Die potentiostatische Zelle war mit 0,1 M NaOH
beaufschlagt. Nach Erreichen des Ruhepotentiales wurde die 16 %ige HCI in den
Beladungsteil der Apparatur eingeflllt und ist bei ca. 5300 s ein Anstieg des
Permeationsstromes sichtbar. Nach Erreichen eines Steady-State-Zustandes wurde
H.S in die Losung eingeleitet und ist sehr deutlich durch den enormen Anstieg des
Permeationsstromes bei 8000 s erkennbar. Nach einem Maximum bei einer Dauer

von etwa 9000 s wurde die Sattigung mit H,S unterbrochen.
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Abbildung 7-45: Permeationsversuch mit 16 %iger HCI und H,S-Sattigung
(Beladung) und 0,1 M NaOH (Oxidation)

Es galt geeignete Parameter zu finden, welche trotz des Verzichtes auf H,S-
Sattigung gleichwertige Ergebnisse liefern. Dafur wurde stets 0,1 M NaOH flr die
potentiostatische Zelle verwendet. Versuchsweise wurden eine 16 %ige HCI
(Abbildung 7-46, Dreiecke) und eine 0,1 M H,SO, (Abbildung 7-46, Kreuze)
untersucht. Beide wurden in der Zelle mit As,O3 gesattigt und bei unterschiedlichen

kathodischen Beladungen gepruft.
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Abbildung 7-46: Vergleich der Permeationsstrome bei unterschiedlicher Beladung

Die violetten Punkte in Abbildung 7-46 zeigen nochmals den Verlauf des Versuches
mit H,S aus Abbildung 7-45. Die Abbildung 7-46 zeigt eine vereinfachte Darstellung
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der Permeationskurven um einen besseren Vergleich erzielen zu konnen. Das Ziel
war es, bei einer der beiden Losungen einen gleichen Permeationsstrom wie beim
Versuch mit H,S-Sattigung zu finden. Dafiur wurde eine kathodische Beladung von
0,1, 0,3, 1, 3, 10, 30 und 100 mA/cm? untersucht. Abbildung 7-46 zeigt, dass ohne
einer H,S-Sattigung nur die 0,1 M H,SO, Losung aufgrund des gleich hohen
erzielten Permeationsstromes wie bei HS in Frage kommt. Fur alle
Permeationsversuche wurde daher 0,1 M H,SO,4 mit einer kathodischen Beladung
von 10 mA/cm? und Zugabe von As,;0O; verwendet. Fir alle Legierungen der
Laborserien 1 bis 3 wurden jeweils zwei Permeationsversuche durchgefuhrt. Die

angegebenen Disffusionskoeffizienten sind Mittelwerte.

Laborserie 1

Die Permeationsproben der einzelnen Legierungen dieser Versuchsreihe stammen
nicht aus den gleichen Plattenabschnitten wie die Proben der NACE Standard
TMO0177 Methode A, D und der hochauflésenden Untersuchungen, wohl aber aus
demselben Blech.

Die aufgenommenen Permeationsstrome in Abhangigkeit von der Zeit sind in
Abbildung 7-47 wiedergegeben. Fur alle sechs Legierungen wurde der Steady-State-
Bereich abgewartet und der Versuch beendet. Fur die Legierungen 1, 2 und 4 wurde
bei Erreichen des Steady-States-Bereiches die kathodische Beladung versuchsweise

ausgeschaltet. Dies flhrte zu einer ausgepragten Abnahme des

Permeationsstromes.
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Abbildung 7-47: Permeationskurven der Laborserie 1, 0,1 M H,SO,4, 10 mg/L As,03, 10 mA/cm?, 25 °C
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Abbildung 7-48 stellt die Diffusionskoeffizienten der Legierungen 1 bis 6 der
Laborserien 1 dar. Die Legierung 1, 2 und 3 weisen etwas hohere

Diffusionskoeffizienten auf, die Legierungen 4, 5 und 6 einen etwas geringeren.
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M Legierungl m lLegierung2 ® Legierung3 Legierung 4 ® Legierung5 ™ Legierung6

Abbildung 7-48: Diffusionskoeffizienten der Laborserie 1, 0,1 M H,SO,4, 10 mg/L As,03, 10 mA/cm?,
25°C

Wie bereits in Kapitel 6.3 beschrieben, betragt die Probendicke stets 2 mm. Es
erfolgte aber bei der Legierung 1 der Laborserie 1 eine Gegenuberstellung der
Probendicke von 2 mm und 4 mm (Abbildung 7-49).
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Legierung 1-2mm

80 ! - - - - Legierung 1-4mm
i Zugabe H2504 mit As203 und 10 mA/cm?2

70 |

Permeationsstrom [pA]

0 2500 5000 7500 10000
Zeit [s]

Abbildung 7-49: Permeationskurven der Legierung 1, Laborserie 1 bei 2 und 4 mm Probendicke, 0,1
M H,SO4, 10 mg/L As,03, 10 mA/cm?, 25 °C
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Die Kurve der 4 mm-Probe steigt erst spater an, da der Wasserstoff langer braucht,
um durch die Platte mit doppelter Dickezu gelangen. Der Diffusionskoeffizient betragt
bei 4 mm 4,54*10° [cm?/s] und ist dem der 2 mm dicken Probe (4,78*10° cm?/s) sehr

ahnlich.

Laborserie 2

Die Proben der Legierungen 3, 5 und 6 wurden aus anderen Abschnitten desselben
Bleches als die Proben fur die NACE Standard TM0177 Methode A und D und die
hochauflosenden  Untersuchungen  gefertigt.  Abbildung 7-50 zeigt die
aufgenommenen Permeationskurven der verschiedenen Legierungen der

Laborserie 2.
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Abbildung 7-50: Permeationskurven der Laborserie 2, 0,1 M H,SQO4, 10 mg/L As,03, 10 mA/cm?, 25 °C

Legierung 1 zeigt einen hdheren Diffusionskoeffizienten (Abbildung 7-51). Der
Diffusionskoeffizient von Legierung 1 der Laborserie 2 ist im Vergleich zu allen
anderen Laborserien etwas hoher. Legierung 4 weist wieder den niedrigsten Wert auf

(wie auch bereits bei Laborserie 1).

Laborserie 3

Es wurde auch eine Permeationsmessung bei der Legierung 7 der Laborserie 3
durchgefuhrt, die in Abbildung 7-52 dargestellt ist. Der Diffusionskoeffizient der
Legierung 7 der Laborserie 3 betragt 2,92*10° [cm?%/s] und ist der geringste Wert aller

Legierungen.
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Abbildung 7-51: Diffusionskoeffizienten der Laborserie 2, 0,1 M H,SO,4, 10 mg/L As,03, 10 mA/cm?,
25°C
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Abbildung 7-52: Permeationskurven der Laborserie 3, 0,1 M H,SO,, 10 mg/L As,03, 10 mA/cm?, 25 °C

7.2.1.7 Hochauflésende rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen

Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen (HREM) wurden nur an den sechs
Legierungen der Laborserie 1 durchgefuhrt (Abbildung 7-53). Weil hier keine
Unterschiede zwischen den einzelnen Legierungen ersichtlich waren, wurden in der
Folge an mehreren Proben transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen
unterzogen. Es sind unterschiedliche Karbidausscheidungen vorhanden. Zwischen

den verschiedenen Proben ist keine signifikante Differenzierung maoglich.
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e) Legierung 5 f) Legierung 6
Abbildung 7-53: Hochauflésende Struktur der Legierungen 1 bis 6 der Laborserie 1 im HREM
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7.2.1.8 Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen

Allgemein liegen vier Ausscheidungstypen fur alle Labor- und Industrieserien vor.
Diese vier sind (Abbildung 7-54):

Ausscheidungen im Lattenmartensit (Abbildung 7-54 a))
Ausscheidungen im angelassenen Martensit (Abbildung 7-54 b))

Grobe Ausscheidungen zumeist an den Korngrenzen (Abbildung 7-54 c))
Feinste Ausscheidungen (Abbildung 7-54 d))

> bh -

c) Grobe Ausscheidungen d) Feinste Ausscheidungen

Abbildung 7-54: Ausscheidungstypen der Labor- und Industrieserien
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Ausscheidungen im Lattenmartensit lassen sich dadurch erkennen, dass sie in einer
Linie fortlaufen (Abbildung 7-54 a), rote Markierungen). Ausscheidungen im
angelassenen Martensit zeigen hingegen in unterschiedliche Richtungen (Abbildung
7-54 b), rote Markierungen). Weiters lassen sich zwei weitere Ausscheidungstypen
aufgrund ihrer GroRe festlegen, wobei die groberen Ausscheidungen an
Korngrenzen (Abbildung 7-54 <c¢), rote Markierungen) und die feinsten
Ausscheidungen innerhalb der Kérner liegen (Abbildung 7-54 d), rote Markierungen).
Die Bilder der Abbildung 7-54 sind stellvertretende Bilder der Legierung 1 der
Laborserie 1.

Alle untersuchten Legierungen der Labor- und Industrieserien zeigen ein ahnliches
Verhalten in den drei Ausscheidungstypen 1 bis 3. Ein gewisser Unterschied ist in
den feinsten Ausscheidungen gegeben. Nachfolgend werden jedoch samtliche

Ergebnisse gezeigt.

Laborserie 1

Die sechs Legierungen weisen stets gleiche Anteile und Form von Lattenmartensit
(Abbildung 7-55), angelassenen Martensit (Abbildung 7-56), grober Ausscheidungen
(Abbildung 7-57) und feinster Ausscheidungen (Abbildung 7-58) auf.

Feinste Ausscheidungen sind in den Abbildung 7-55 bis Abbildung 7-57 ebenfalls

erkennbar, werden aber nachfolgend genauer behandelt.
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e) Legierung 5 f) Legierung 6

Abbildung 7-55: Lattenmartensit in den Legierungen 1 bis 6 der Laborserie 1, C110
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e) Legierung 5 f) Legierung 6

Abbildung 7-56: Angelassener Martensit in den Legierungen 1 bis 6 der Laborserie 2, C110
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f) Legierung 6

Abbildung 7-57: Grobe Ausscheidungen in den Legierungen 1 bis 6 der Laborserie 1, C110
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d) Legierung 4

= o -

e) Legierung 5 f) Legierung 6
Abbildung 7-58: Feinste Ausscheidungen in den Legierungen 1 bis 6 der Laborserie 1, C110
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Bei den feinsten Ausscheidungen gilt es zwischen globularen und langlichen
Auscheidungen zu unterscheiden. Globulare sind in Abbildung 7-59 a) und langliche
Ausscheidungen in Abbildung 7-59 b) wiedergegeben. Als kleinste Ausscheidungen

gelten in dieser Arbeit allgemein, solche bis zu einer Grof3e von 80 nm.

a) b)
Abbildung 7-59: Globulare und langliche feinste Ausscheidungen

Die Anzahl und Grolie an feinsten Ausscheidungen der Legierung 1 ist in Abbildung
7-60 wiedergegeben. Dabei wurden jeweils 5 Bildausschnitte bei 100.000facher
VergrofRerung ausgewertet. Diese Ausscheidungen weisen zumeist eine globulare

und auch ovale Form auf.

20
Mo NbMo  mFeCr
16 A
14 A
12 A
10 A

Absolute Haufigkeit

o N B O
1
_

i | l l

<10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80

GroBBe [nm]

Abbildung 7-60: Anzahl, Gré3e und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der
Legierung 1 der Laborserie 1
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Die Ausscheidungen der Legierung 2 sind eher oval bis langlich und weniger rund.
Die Anzahl und Grole an feinsten Ausscheidungen der Legierung 2 bei gleicher

Auszahlung wie bei Legierung 1 ist in Abbildung 7-61 dargestellt.
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Abbildung 7-61: Anzahl, GréRe und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der
Legierung 2 der Laborserie 1

Die Legierung 3 zeigt eine hohe Anzahl an Ausscheidungen mit Nb und Mo
(Abbildung 7-62). Die NbMo-Ausscheidungen dieser Legierung sind rund bis oval,

die rein Mo-haltigen sind eher langlich und seltener rund.
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Mo NbMo  mFeCr
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Abbildung 7-62: Anzahl, Gré3e und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der
Legierung 3 der Laborserie 1
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Ovale bis langliche Ausscheidungen sind in Legierung 4 vorzufinden und ihre Anzahl,

GroRe und chemische Zusammensetzung ist in Abbildung 7-63 dargestellt.
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Abbildung 7-63: Anzahl, GréRe und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der

Legierung 4 der Laborserie 1

Legierung 5 weist runde bis ovale Ausscheidungen auf, wobei

di

e MoV-

Ausscheidungen rund bis oval erscheinen, hingegen die NbV-Ausscheidungen eher

oval sind. Abbildung 7-64 zeigt die Anzahl der feinsten Ausscheidungen der

Legierung 5.
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Abbildung 7-64: Anzahl, Gré3e und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der

Legierung 5 der Laborserie 1
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Hier zeigen die NbMo-Ausscheidungen eine globulare bis ovale Form und die MoV-
Ausscheidungen ebenso. Eine hohe Anzahl an feinsten Ausscheidungen ist in

Legierung 6 gegeben (Abbildung 7-65).
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Abbildung 7-65: Anzahl, GréRe und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der
Legierung 6 der Laborserie 1

Laborserie 2

Die Ausscheidungstypen 1 bis 3 der Laborserie 2 sind in Abbildung 7-66 bis
Abbildung 7-68 wiedergegeben. Es gilt wie bei der Laborserie 1, dass keine
wesentlichen Unterschiede unter den sechs untersuchten Legierungen gefunden
werden konnten. Im Vergleich zu Versuchsserie 1 scheint, ein etwas hoherer Gehalt
an Ausscheidungen im Allgemeinen gegeben zu sein. Bei Legierung 2 und 5 sind
auch feinste Ausscheidungen im angelassenen Martensit erkennbar. Die feinsten
Ausscheidungen werden nachfolgend behandelt. Im Vergleich zur Laborserie 1 ist
bei den feinsten Ausscheidungen der Laborserie 2 eine groliere Vielzahl bezuglich
der chemischen Zusammensetzung gegeben. Um aber einen Vergleich mit
Laborserie 1 durchfuhren zu kénnen, wurden die Ausscheidungen in den drei
Kategorien der Mo-, Nb- und Fe-Ausscheidungen zusammengefasst. Des Weiteren
sind bei manchen Legierungen Kkleinste Ausscheidungen nicht mittels EDX
analysierbar. Daher werden diese Ausscheidungen im folgenden Abschnitt mit n. a.

(nicht analysiert) bezeichnet.
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a) Legierung 1
- . " :

e) Legierung 5 f) Legierung 6

Abbildung 7-66: Lattenmartensit in den Legierungen 1 bis 6 der Laborserie 2, C110
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e) Legierung 5 f) Legierung 6
Abbildung 7-67: Angelassener Martensit in den Legierungen 1 bis 6 der Laborserie 2, C110
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e) Legierung 5 f) Legierung 6

Abbildung 7-68: Grobe Ausscheidungen in den Legierungen 1 bis 6 der Laborserie 2, C110
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Legierung 1 zeigt eine &aulerst geringe Anzahl an feinsten Ausscheidungen
(Abbildung 7-69). Diese Ausscheidungen zeigen nur einen Typ hinsichtlich ihrer

chemischen Zusammensetzung, sind teils rund und teils nadelférmig.
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Abbildung 7-69: Anzahl, GréRe und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der
Legierung 1 der Laborserie 2

Feinste Ausscheidungen der Zusammensetzung Mo-V, teilweise mit Cr, wurden fur
Legierung 2 detektiert (Abbildung 7-70). Ausscheidungen mit Cr sind im
GrofRenbereich von etwa 20 nm, 25 nm und 40 nm zu finden. Es sind keine

Ausscheidungen unter 10 nm nachzuweisen und keine zeigt eine globulare Form.
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Abbildung 7-70: Anzahl, GréRRe und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der
Legierung 2 der Laborserie 2
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Sowohl nadelférmiges als auch rundes Aussehen besitzen die feinsten
Ausscheidungen der Legierung 3 (Abbildung 7-71). Vor allem die Nb-haltigen
Ausscheidungen weisen eine globulare Form auf. In dieser Legierung konnte eine

hohe Anzahl an feinsten Ausscheidungen von kleiner 10 nm detektiert werden.
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Abbildung 7-71: Anzahl, GréRe und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der
Legierung 3 der Laborserie 2

Mo-V-haltige Ausscheidungen sind in Legierung 4 enthalten (Abbildung 7-72). Die
Ausscheidungen weisen eine eckig-kantige Form auf, teilweise sind aber auch

globulare Teilchen zu finden.
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Abbildung 7-72: Anzahl, Gré3e und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der
Legierung 4 der Laborserie 2
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Eine Darstellung der feinsten Ausscheidungen, welche nur im TEM ersichtlich waren,
ist mittels Pfeilen in Abbildung 7-73 gegeben. Diese kleinsten Ausscheidungen
weisen eine zumeist globulare Form auf. Des Weiteren sind etwas grollere
Ausscheidungen, welche aber noch in die Klasse der feinen Ausscheidungen fallen,
mit einem weilden Kreis in Abbildung 7-73 gekennzeichnet. Diese weisen eine eckig-

kantige Form auf.

Abbildung 7-73: Darstellung feinster Ausscheidungen in Legierung 4 der Laborserie 2

In Legierung 5 sind feinste Ausscheidungen jeder Form auffindbar. Diese sind rund,
langlich und eckig-kantige. Die feinsten Ausscheidungen enthalten entweder Mo oder
Nb als Hauptelement (Abbildung 7-74).
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Abbildung 7-74: Anzahl, Gré3e und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der
Legierung 5 der Laborserie 2
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Eine Vielzahl an chemischen Zusammensetzungen hinsichtlich der feinsten
Ausscheidungen ist in Legierung 6 zu finden (Abbildung 7-75). Zusatzlich sind eine
hohe Anzahl an feinsten Ausscheidungen mit einer GroRe von kleiner 10 nm
ersichtlich. Die meisten Ausscheidungen weisen eine globulare Form auf, es sind

aber auch langliche mit abgerundeten Enden detektierbar.
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Abbildung 7-75: Anzahl, GréRe und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der
Legierung 6 der Laborserie 2

Laborserie 3
FUr die Laborserie 3 gelten dieselben Gefligeanteile und -arten wie sie bereits bei
den Laborserien 1 und 2 beschrieben worden sind (Abbildung 7-76 a) und b)).

Zusatzlich war ein neuer Ausscheidungstyp vorhanden (Abbildung 7-76 c)).

Abbildung 7-76: a) Lattenmartensit und angelassener Martensit, b) grébere Ausscheidungen an den
Korngrenzen und c) innerhalb der Kérner der Legierung 7 der Laborserie 3
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Legierung 7 der Laborserie 3 weist feinste Ausscheidungen mit den
Hauptbestandteilen MoV, NbMo und FeCr auf (Abbildung 7-77). Vor allem die Nb
haltigen Ausscheidungen flihren zu einer hoéheren Anzahl an feinsten
Ausscheidungen mit unterschiedlichen Zusatzelementen wie Ti und V. Die

Ausscheidungsform ist stets globular.
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Abbildung 7-77: Anzahl, Gré3e und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der
Legierung 7 der Laborserie 3

7.2.2 Industrieserien

7.2.2.1 Untersuchungen nach NACE Standard TM0177 Methode A

Industrieserie 1

Die Zustande S880 und L920 zeigen jeweils zwei von drei Durchlaufer. Die Zustande
S920 und L880 weisen zumindest eine von drei Proben auf, welche die geforderten
720 Stunden passieren konnte (Abbildung 7-78). Die Proben wurden bei 85 % SMYS
gepruft und die Oberflache war gedreht und mechanisch poliert. Die Proben mit
hoher Austenitisierungstemperatur und Lupenumlaufkihlung zeigen die beste

Bestandigkeit gegenuber SSC.
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Abbildung 7-78: Standzeit der Proben aus Industrieserie 1, C110, bei 85 % SMYS nach NACE
Standard TM0177 Methode A, Proben im mechanisch polierten Oberflachenzustand

Industrieserie 2

Die Ergebnisse der Industrieserie 2 zeigen im Gegensatz zu der Industrieserie 1 ein
etwas anderes Bild (Abbildung 7-79). Die Versuchsparameter sind dieselben, denn
die Proben wurden bei 85 % SMYS und einer mechanisch polierten Oberflache
gepruft. Der Zustand S880 zeigt wiederum zwei Durchlaufer und diesmal auch der
Werkstoff L880. Die Proben des Zustandes S930 versagten alle bereits nach
wenigen Stunden. Der Zustand L930 gilt als bestandig gegentber SSC, da alle drei
Proben die geforderten 720 h passierten. Dies deckt sich mit den Ergebnissen von

Industrieserie 1.

1000

100 -
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I

m S880 m 5930 m 1880 m 1930

Abbildung 7-79: Standzeit der Proben aus Industrieserie 2, C110, bei 85 % SMYS nach NACE
Standard TM0177 Methode A, Proben im mechanisch polierten Oberflachenzustand
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7.2.2.2 Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen

Industrieserie 1

Die Probe S920 der Industrieserie ist stellvertretend fur alle weiteren Zustande der
Industrieserien 1 und 2 beschrieben. Die Bruchflache ist im Vergleich zu jenen der
Laborserien unterschiedlich. Die Bruchlinsen gehen mit unterschiedlichen Grofien
ausschlief3lich am Rand des Querschnittes aus. Au3erdem sind hier keine Defekte in
Form von Rissen sichtbar (Abbildung 7-80 a)). Die Bruchflache selbst ist teilweise

von einem Belag bedeckt (weil’en Ellipse in Abbildung 7-80 b).

EHT =20.00 kV Signal A =SE1
WO = 16.5 mm Mag= 15X File Neme = S320_Seile A_031

a) Ubersicht b) Detail

Abbildung 7-80: Bruchflache des Zustandes S920, Industrieserie 1 nach NACE Standard TM0177
Methode A

Der Belag besteht aus Eisensulfid (Abbildung 7-81).

. IFe

1o0 FAL 3.00 4.0 5.0 6.00 7.00 8.00 3.00 10.00 1100 12.00 13.00 1400 keV

Abbildung 7-81: EDX-Analyse des Belages an der Bruchflache des Zustandes S920, Industrieserie 1
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7.2.2.3 Untersuchungen nach NACE Standard TM0177 Methode D

Die Anzahl an gepruften Proben der beiden Versuchsreihen wird explizit in den
jeweiligen Abschnitten angegeben und in den Diagrammen werden nur gultige
Proben wiedergegeben (Abbildung 7-82 bis Abbildung 7-89).

Industrieserie 1

Nur eine Probe des Zustandes S920 erreicht exakt den erforderlichen Mindestwert.
Die Punkte liegen aber im erlaubten Bereich der Armaufweitung (Abbildung 7-82).

Fir diese Versuchsreihe wurden zehn Proben je Zustand untersucht.
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Abbildung 7-82: Uberpriifung der Probengeometrie und Armaufweitung bei Industrieserie 1, C110
nach NACE Standard TM0177 Methode D

Aufgrund der mittleren Anfangsrisslange und der mittleren Armaufweitung nach [44]
liegen die untersuchten Proben mittig im erlaubten KappLiep-Bereich fur C110-Gaten.
Dieser ist durch die beiden grunen vertikal liegenden Geraden gekennzeichnet
(Abbildung 7-83).
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Abbildung 7-83: Kissc als Funktion von Kappep flr gleiche Anfangsrisslangen und Armaufweitungen
an EDM-Proben, Werkstoff C110, Industrieserie 1, NACE Standard TM0177 Methode D

Keine der vier Warmebehandlungen lieferte Ergebnisse die Uber den erforderlichen

Mindestwerten liegen (Abbildung 7-84). Diese Werte sind in etwa mit den Werten der

Legierung 4 aus der Laborserie 1 gleichzusetzen.
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Abbildung 7-84: Einfluss der Mikrolegierungselemente auf den Kissc-Wert bei Industrieserie 1,
Werkstoff C110 nach NACE Standard TM0177 Methode D

Die Hartewerte liegen im oberen Bereich bei 27 bis 28 HRC und zeigen eine

schwache Tendenz einer fallenden Kissc bei zunehmender Harte aufgrund der

geringen Streubreite der Harte (Abbildung 7-85). Diese Industrieserie 1 zeigt in etwa
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eine gleiche Harte wie die Legierung 7 aus der Versuchsserie 3, weist aber

wesentlich geringere Kissc-Werte auf.
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Abbildung 7-85: Einfluss der Harte auf den Kissc-Wert bei Industrieserie 1, Werkstoff C110 nach
NACE Standard TM0177 Methode D

Industrieserie 2
Fir die Zustande S880, S930 und L880 wurden finf Proben und fur den Zustand
L930 vier Proben untersucht. Wie bereits bei Industrieserie 1erreichte keine Probe

den erforderlichen Mindestwert (Abbildung 7-86).
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Abbildung 7-86: Uberpriifung der Probengeometrie und Armaufweitung bei Industrieserie 2, C110
nach NACE Standard TM0177 Methode D
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Die KiappLiep-Werte der untersuchten Proben liegen im mittleren erlaubten Bereich fur
C110-Guten nach [44], welcher durch die grinen vertikalen Linien in Abbildung 7-87

ersichtlich ist.
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Abbildung 7-87: Kissc als Funktion von Kappep flr gleiche Anfangsrisslangen und Armaufweitungen
an EDM-Proben, Werkstoff C110, Industrieserie 2, NACE Standard TM0177 Methode D

Kein Mittel. und Einzelwert Uberschreitet die erforderlichen Mindestwerte. Im
Vergleich zu allen anderen untersuchten Serien zeigt diese Serie mit allen vier

Zustanden niedrigste Kissc-Werte (Abbildung 7-88).
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Abbildung 7-88: Einfluss der Mikrolegierungselemente auf den Kissc-Wert bei Industrieserie 2,
Werkstoff C110 nach NACE Standard TM0177 Methode D
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Die Proben dieser Industrieserie weisen auerst hohe Hartewerte von etwa 29 bis 30
HRC auf. Eine einzelne Probe zeigt einen etwas geringeren Hartewert von 28 HRC,

hat aber trotzdem den niedrigsten Kssc-Wert erzielt (Abbildung 7-89).
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Abbildung 7-89: Einfluss der Harte auf den Kissc-Wert bei Industrieserie 2, Werkstoff C110 nach
NACE Standard TM0177 Methode D

7.2.2.4 Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen

Industrieserie 1

Der Zustand S920 der Industrieserie 1 wurde reprasentativ fur die beiden
Industrieserien untersucht. Dabei zeigt sich ein sehr ahnliches Bild im Vergleich zu
den Laborserien 1 und 2. Es wurden wieder die vier Ausscheidungstypen detektiert.

Die feinsten Ausscheidungen werden nachfolgend behandelt.

Abbildung 7-90: a) Lattenmartensit, b) angelassenen Martensit und c) grobere Ausscheidungen des
Zustandes S920, Industrieserie 1

Seite 141



Ergebnisse

Die feinsten Ausscheidungen beim Zustand S920 haben eine globulare Form. Viele
Ausscheidungen der Grofe kleiner 10 nm und um die 15 nm sind hier vorhanden
(Abbildung 7-91).
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Abbildung 7-91: Anzahl, Gré3e und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen des
S920 der Industrieserie 1

Fremdprobe
Die Fremdprobe =zeigt ein selbes Bild wie die drei Labor- und die beiden

Industrieserien hinsichtlich der ersten drei Ausscheidungstypen (Abbildung 7-92). Ein

Unterschied zeigt sich lediglich in Bezug auf die feinsten Ausscheidungen.

Abbildung 7-92: a) Lattenmartensit, b) angelassener Martensit und c) grébere Ausscheidungen der
Fremdprobe

Feinste Ausscheidungen sind hier vorzufinden, aber in einem anderen Bild als bei
den Versuchs- und Industrieserien zuvor. Die feinsten Ausscheidungen sind globular
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(Abbildung 7-93 a)). Teilweise sind sie sogar linienférmig anzutreffen
(Abbildung 7-93 b)).

a) Ubersicht b) Detail
Abbildung 7-93: Feinste Ausscheidungen in der Fremdprobe

Eine im Vergleich zu allen anderen Proben geringe Anzahl an feinsten
Ausscheidungen ist in der Fremdprobe anzufinden (Abbildung 7-94). Diese
Ausscheidungen weisen unterschiedlichste Zusammensetzungen der Hauptelemente
Mo, Nb und Fe auf.
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Abbildung 7-94: Anzahl, Gré3e und chemische Zusammensetzung der feinsten Ausscheidungen der
Fremdprobe
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8. Diskussion

8.1 EinflussgroBRen auf den NACE Standard TMO0177
Methode A und D

Der API Specification 5CT [10] zufolge muissen Materialien T95 mit einer
spezifizierten Mindeststreckgrenze von 655 MPa eine Bestandigkeit gegentber SSC
bei einer Mindestlast von 85 % SMYS nach einer Prufung der NACE Standard
TMO0117 Methode A [44] aufweisen. Die Proben der Guite T95 weisen selbst bei einer
Priflast von 90 % SMYS volle SSC-Bestandigkeit auf, da sechs von sechs Proben
die geforderten 720 Stunden passierten (Abbildung 7-1). Diese Proben hatten eine
gedrehte und mechanisch polierte Oberflache. Bei Erhdhung der Pruflast nahm die
Zahl der Proben mit SSC zu. Von Interesse war es, den Einfluss der
Oberflachenbeschaffenheit zu Uberprifen. Durch ein zusatzliches Elektropolieren der
Proben nach dem Drehen und mechanischen Polieren, sollte die Kaltverfestigung an
der Oberflache minimiert werden. Die Rauheit der Proben anderte sich kaum, da mit
dem mechanischen Polieren bereits eine glatte Oberflache geschaffen war. Die
zusatzlich elektropolierten Proben wurden bei einer Last von 100 % SMYS gepruft
und alle Proben waren Durchlaufer. Dies heildt, dass selbst bei solch hoher Pruflast
der Werkstoff als bestandig gegenuber SSC anzusprechen ist und das
Elektropolieren einen positiven Einfluss auf das Testergebniss hat.

Mehrere Anfangsrisslangen wurden bei Verwendung von Chevron- und EDM-Kerben
naher untersucht. Dabei wurden beide Kerbarten bei gleichen und bei
unterschiedlichen Anfangsrisslangen untersucht. Zusatzlich wurde bei der fur beide
Kerbarten gleichen Anfangsrisslange von 30,96 mm ein Schwingungsanriss mit einer
Lange von 1,9 mm eingebracht. Alle Versuchsparameter in dieser Arbeit mit
Ausnahme einiger Anfangsrisslangen entsprechen dem NACE Standard TM0177
[44] (Tabelle 7-1 und Abbildung 7-2). Allgemein fuhrt eine abnehmende
Anfangsrisslange zu erhohten KappLiep- Werten und damit auch zu erhdhten Kissc-
Werten fuhrt. Das Einbringen eines Anrisses fuhrt auch zu niedrigeren KiappLiep- und
Kissc-Werten. Durch den Schwingungsanriss wird die Anfangsrisslange verlangert

Seite 144



Diskussion

und das KiappLiep hach links verschoben. Wichtig ist, dass selbst bei gleicher
Anfangsrisslange und gleicher Armaufweitung zwar ein selber Kiapppep-Wert
resultiert, aber Streuungen im Kissc-Wert, welcher Gber die SSC-Bestandigkeit des
gepriiften Materials entscheidet, gegeben sind. Die Streuung betragt + 2 MPaVm.
Der Einfluss der Armaufweitung wurde in dieser Arbeit eingehend untersucht und ist
fur eine T95-Gute nach der NACE Standard TMO0177 [44] mit einem Bereich von
0,58 mm bis 0,84 mm festgelegt. Deshalb wurde jede Anfangsrisslange mit einer
niedrigen (0,60 + 0,02 mm), mittleren (0,71 £ 0,02 mm) und hohen (0,81 + 0,02 mm)
Armaufweitung gepruft. Mit zunehmender eingebrachter Keildicke erfahrt die zu
prufende Probe mit beiden Kerbarten eine zunehmende Armaufweitung. Aus
Abbildung 7-7 und Abbildung 7-8 ist deutlich ersichtlich, dass eine hohere
Armaufweitung zu einem hdéheren KiappLep-Wert und in weiteren Folge auch zu
einem hoheren Kissc-Wert fuhrt. Dies ist der Grund, warum im Entwurf des neuen
NACE Standard TMO177 [44] der Bereich der Armaufweitung erheblich
eingeschrankt wird. Basierend auf den Ergebnissen dieser Arbeit erhdht sich der
Kissc-Wert bei einer Armaufweitung von 0,1 mm um 0,76 MPavm bei der Chevron-
Kerbe und um 0,60 MPaVm bei der EDM-Kerbe. Dies stimmt mit dem unteren
angegebenen Bereich aus der Literatur in etwa Uberein (siehe Kapitel 5.2), da in
dieser bei einer Erhéhung der Armaufweitung von 0,1 mm ein Anstieg des Kissc-
Wertes von 0,88 bis 2,30 MPavm ausgemacht werden konnte. Wie bereits in Kapitel
5.2 beschrieben erfahrt die DCB-Probe durch das Einschieben des Keiles eine
Armaufweitung und damit verbundene Verfestigung an der Rissspitze. Dies flhrt zu
einer Verzogerung des Rissfortschritts. Dieser Effekt wird bei einer abnehmenden
Anfangsrisslange erhdht.

Bei der Prufung nach der NACE Standard TM0177 Methode D [44] sind zwei
mogliche Kerbarten erlaubt. Diese sind einerseits die Chevron-Kerbe und
andererseits die EDM-Kerbe. Beide Kerbarten werden durch unterschiedliche
Herstellungswege gefertigt. Die Chevron-Kerbe wird durch Frasen und die EDM-
Kerbe durch Drahterodieren hergestellt. Dies resultiert in unterschiedlichen
mechanischen Eigenschaften an der Rissspitze. Des Weiteren werden die zwei
Kerbarten nach der NACE Standard TMO0177 Methode D [44] bei einer
unterschiedlichen Anfangsrisslange gepruft (Abbildung 7-2). Es galt daher den
Einfluss der Kerbart bei gleicher Anfangsrisslange und Armaufweitung zu

untersuchen. Abbildung 7-9 zeigt, dass bei diesen Bedingungen beide Kerbarten
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keine wesentlichen Unterschiede im Testergebnis aufweisen. In Anbetracht aller
untersuchten Anfangsrisslangen und Armaufweitungen (Abbildung 7-10) wird
deutlich sichtbar, dass beide Kerbarten gleiche Testergebnisse liefern. Die beiden
Ausgleichsgeraden verlaufen nahezu parallel und Uberlappen einander. Die
Schnittpunkte der beiden Ausgleichsgeraden mit der ersten Mediane liefern gleiche
Kisscumt-Werte. Es kann also zusammengefasst werden, dass bei unterschiedlichen
Kerbarten und bei gleichen Anfangsrisslangen und Armaufweitungen gleiche
Ergebnisse resultieren und somit die unterschiedliche Herstellung keinen Einfluss auf
das Testergebniss aufweist. Dies ist in Abbildung 8-1 nochmals verdeutlicht. Die
vertikale Achse zeigt die Risslange vom Ende des Schlitzes bis zur Rissspitze. Dies
waren in der NACE Standard TM0177 [44] die Geometrieabmessungen J und Y
(siehe auch Abbildung 4-6). Die beiden vertikalen strichlierten Linien zeigen das J fur
die Chevron-Kerbe (blaue vertikal strichlierte Linie) und das Y fur die EDM-Kerbe
(orange vertikal strichlierte Linie). Hier wird sichtbar, dass bei Einhaltung der NACE
Standard TMO0177 [44] beide Kerbarten bei unterschiedlicher Anfangsrisslange
gepruft werden. Die Punkte in Abbildung 8-1 markieren die Kssc-Mittelwerte der
jeweiligen Anfangsrisslange beider Kerbarten und die vertikalen Balken dazu stellen
die Streuung der einzelnen Mittelwerte dar. Zwar Uberlappen die Streubalken der
unterschiedlichen Anfangsrisslangen einander, aber ein Vergleich der Mittelwerte ist
madglich. Nach der API Specification 5CT [10] mUssen nicht nur die Einzelwerte eines
Werkstoffes einen Mindestwert erreichen, sondern auch der aus den Einzelwerten
gebildete Mittelwert muss einen Mindestwert Ubertreffen. Bei Betrachtung der beiden
Ausgleichsgeraden in Abbildung 8-1 fallt auf, dass bei einer Prifung bei
unterschiedlichen Kerbarten und gleicher Anfangsrisslange ein AKissc von nur 0,1 bis
0,2 MPaiym gegeben ist. Dies bedeutet, dass beide Kerbarten bei gleicher
Anfangsrisslange nahezu gleiche Ergebnisse liefern. Wird aber bei den
unterschiedlichen Anfangsrisslangen nach NACE Standard TMO177 [44] gepruft,
wird ein AKissc von 0,5 bis 1,0 MPavm erhalten. Dies ist ein groRer Unterschied und
kann Uber die SSC-Bestandigkeit eines Werkstoffes entscheiden. Mit der
Prasentation der Abbildung 8-1 und den Ergebnissen aus den Kapiteln 7.1.2 bis
7.1.4 wurde bei der NACE Corrosion 2012 [163] auf diese Tatsache aufmerksam
gemacht und eine Anpassung der Anfangsrisslange der EDM-Kerbe an die
Anfangsrisslange der Chevron-Kerbe in einer zukunftigen Version der NACE
Standard TM0177 beschlossen.
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Abbildung 8-1: Gegenuberstellung der Chevron- und EDM-Kerbe in Abhangigkeit von der
Anfangsrisslange nach NACE Standard TM0177 Methode D

Auf Basis der Ergebnisse dieser Versuchsreihe erfolgten alle weiteren Versuche
nach NACE Standard TMO0177 Methode D [44] mit einer EDM-Kerbe, einer
Anfangsrisslange von 34,95 mm (entsprechend [44]) und einer mittleren
Armaufweitung. Die EDM-Kerbe wurde deshalb fur alle weiteren Versuche
ausgewahlt, da sie wie zuvor erwahnt eine geringere Streuung und ein geringeres
AKissc bei unterschiedlichen Armaufweitungen zeigt. AuRerdem zeigt die EDM-Kerbe
im Vergleich zur Chevron-Kerbe eine héhere Anzahl an gultigen Proben und dies
minimiert Testzeit und Prufkosten (Abbildung 7-11).

Der Einfluss der Harte ist in Abbildung 7-12 dargestellt. Mit zunehmender Harte von
1 HRC nimmt der Kissc-Wert um -0,6 MPavm ab. Es soll aber erwéhnt werden, dass
hier nur ein Rohr mit gleicher Warmebehandlung untersucht worden ist und daher
keine allzu grof3en Unterschiede ersichtlich sind. Aus der Literatur sind Werte von 2
MPavm bekannt. [93]

Seitliche Kerbrisse verursachen eine Erhéhung des Kissc-Wertes. Dies ist in
Abbildung 7-13 und Abbildung 7-14 fir beide Kerbarten dargestellt. Bei der EDM-
Kerbe tritt dieser Effekt etwas deutlicher ein, da die Ausgleichsgeraden der gultigen
und ungultigen Proben eine grolere Differenz zeigen. Dies kdnnte wiederum als
Vorteil der EDM-Kerbe gedeutet werden, da mit dieser die Ausscheidung von
ungultigen Proben etwas leichter fallt. Untersuchungen mit der Mikrosonde sollten
belegen, dass diese seitlichen Kerbrisse entlang der Seigerungszeilen entstehen.

Die Ebenen seitlicher Kerbrisse verlaufen zwar parallel zu den Seigerungslinien
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(Abbildung 7-17 a)) und veramte Zonen an Legierungselementen liegen parallel zur
Bruchflache vor (Abbildung 7-17 b)), doch kann dies nicht als Indiz dafur verwendet
werden, dass diese seitlichen Kerbrisse vorzugsweise an Seigerungen entstehen.
Fest steht, dass die Metallbricken zwischen den Rissflanken den
Spannungsintensitatsfaktor reduzieren und die seitlichen Kerbrisse so den
Rissfortschritt verzogern und zu hoheren Kissc-Werten fuhren. Es wurde auch eine
Versuchsreihe mit zwei Probeentnahmewinkeln gestartet. Der Probeentnahmewinkel
von -3,4° verlauft parallel zu den Seigerungszeilen (Abbildung 7-18). Die Ergebnisse
zeigen jedoch, dass der Enthahmewinkel keinen Einfluss auf das Messergebnis und
die Anzahl an gultigen Proben hat (Abbildung 7-19). Hier wurde aber auch nur eine
kleine Anzahl an Proben untersucht und es sollte diese Problematik in einer
Nachfolgearbeit weiter verfolgt werden.

Der Einfluss der Oberflachenbeschaffenheit wurde auch an der DCB-Probe
untersucht. Durch das chemische Polieren konnte die Rauheit um die Halfte
minimiert werden (Abbildung 6-15). Gleichzeitig sollte mittels des chemischen
Polierens auch die Kaltverformung aufgrund des Frasens minimiert werden. Das
chemische Polieren der DCB-Proben zeigt aber keinerlei Einflusse im Hinblick auf
das Testergebnis (Abbildung 7-20). Es wurde aber nur eine kleine Anzahl an Proben
untersucht und konnte mit dem zuvor erwahnten Punkt des Probeentnahmewinkels

eingehend in einer nachfolgenden Arbeit Gberprift werden.

8.2 Einfluss der Mikrolegierungselemente

Die nachfolgende Tabelle 8-1 zeigt eine vereinfachte Darstellung der chemischen
Zusammensetzung der sechs Legierungen der Versuchsserien 1 und 2. Die
Basiszusammensetzung war stets die Gleiche, es fand jedoch eine Variation der
Mikrolegierungselemente Nb, V, Ti und B statt, um deren Einfluss eingehend
untersuchen zu kénnen. Daflir wurden mit diesen Legierungen Versuche nach NACE
Standard TM0177 Methode A und D, Permeationsversuche und hochauflésende
Untersuchungen durchgefuhrt. Der Einfluss der Mikrolegierungselemente wird
anhand der Ergebnisse der sechs Legierungen der Versuchsserie 1 diskutiert

werden.
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Tabelle 8-1: Vereinfachte Darstellung der Gehalte an Mikrolegierungselementen der Legierungen 1
bis 6; Laborserien 1 und 2

Gite Nb \Y Ti B
C110 Leg. 1 + - - -
C110 Leg. 2 - ++ - -
C110 Leg. 3 + - + +
C110 Leg. 4 - ++ + +
C110 Leg. 5 + ++ + +
C110 Leg. 6 ++ + + +

+ ... Gehalte an dem jeweiligen Mikrolegierungselement wurden zulegiert, ++ ... Erhohte Gehalte an
dem jeweiligen Mikrolegierungselement wurden zulegiert, - ... Es erfolgte kein Zulegieren des

jeweiligen Mikrolegierungselementes

Die sechs Legierungen wurden bei zwei Priflasten nach NACE Standard TM0177
Methode A [44] untersucht. Dabei war bei der geringeren Priflast von 85 % SMYS
die Oberflache der Proben gedreht und mechanisch poliert und bei der hdheren Last
von 90 % SMYS wurde die Probe zusatzlich elektropoliert. Die Legierungen 2 und 6
gelten bei einer Priflast von 85 % SMYS als bestandig gegenuber SSC. Zwar
konnten bei 90 % SMYS diese beiden Legierungen im Vergleich zu den anderen vier
Legierungen bessere Ergebnisse liefern, zeigten aber keine SSC-Bestandigkeit.
Demnach blieb der gewlnschte Effekt des Elektropolierens aus und alle Proben der
weiteren Labor- und Industrieserien der Untersuchungen nach NACE Standard
TMO0177 Methode A [44] hatten stets eine gedrehte und mechanisch polierte
Oberflache. Als besonders wichtig erscheint die Tatsache, dass zahlreiche Proben
Defekte an der Oberflache in Form von Rissen aufweisen (Kapitel 7.2.1.2 und
7.2.1.4). Untersuchungen mit dem Lichtmikroskop zeigten, dass diese Risse bereits
vor dem Probeneinbau existierten und daher bereits in der Phase der
Materialherstellung entstanden (Kapitel 7.2.1.3). Nichtmetallische Einschlisse
(Abbildung 7-28 bis Abbildung 7-30) scheinen wahrend der Erstarrung im Blockguss
bzw. wahrend des Walzens als Kerben zu dienen und initiierend fur Erstarrungsrisse
zu wirken. Schlussfolgernd kann bezlglich NACE Standard TM0177 Methode A [44]
gesagt werden, dass diese Versuchsart hochst sensibel gegenuber
Oberflachendefekten im Material ist. Diese Defekte wirken rissinitierend und
aufgrund dessen konnte der Einfluss der Mikrolegierungselemente durch die NACE
Standard TM0177 Methode A [44] nicht untersucht werden. Fir die Versuche nach
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NACE Standard TM0177 Methode A [44] scheint eine gute Stahlqualitat mit hoher
Reinheit wichtig fur gute Testergebnisse zu sein. Die NACE Standard TMO0177
Methode A ist gegenliber der NACE Standard TM0177 Methode D [44] das deutlich
leichter erreichbare Kriterium.

Bei NACE Standard TM0177 Methode D [44] zeichnet sich im Gegensatz zur
Methode A ein anderer Trend ab. Zwar passiert keine der sechs Legierungen der
Laborserie 1 die geforderten Mindestwerte, aber die Legierungen, welche das
Mikrolegierungselement Nb enthalten (Legierungen 1, 3, 5 und 6) zeigen gegenulber
den Legierungen 2 und 4 ein besseres Resultat (Abbildung 7-35). Vor allem
Legierung 6 verfehlt nur sehr knapp die geforderten Mindestwerte. Offensichtlich hat
das Mikrolegierungselement Nb einen positiven Effekt auf das Ergebnis der NACE
Standard TMO0177 Methode D. Es gilt aber auch den Einfluss der Harte zu
berucksichtigen, welcher ebenfalls zur Interpretation der Ergebnisse herangezogen
werden muss. Mit zunehmender Harte nimmt der Kissc-Wert ab. Abbildung 8-2 stellt
dies fur die Laborserie 1 dar. Es sind die Mittelwerte der NACE Standard TM0177

Methode D Ergebnisse gegenlber den Mittelwerten ihrer Harte aufgetragen.
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Abbildung 8-2: Kissc als Funktion der Harte fur Laborserie 1, NACE Standard TM0177 Methode D

Hier zeigt sich deutlich, dass erstens eine zunehmende Harte zu schlechteren
Ergebnissen fuhrt und dass zweitens die hochste Harte die Legierungen 2 und 4
aufweisen. Bei Betrachtung der NACE Standard TM0177 Methode D Ergebnisse und

unter Berucksichtigung des Harteverlaufes der sechs Legierungen kann daher nicht
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differenziert werden, ob das bessere Verhalten durch das Mikrolegierungselement
Nb oder die geringere Harte erzielt worden ist.

Auf Basis der NACE Standard TMO0177 Methode D Ergebnisse wurden Versuche
nach der ASTM G148 [127] durchgeflihrt. Diese sollten Aufschluss geben, ob ein
unterschiedliches Diffusionsverhalten von Wasserstoff bei unterschiedlichen
Mitkrolegierungselementen gegeben ist. Diesbezuglich kann keine Aussage bei
Betrachtung der ASTM G148 Ergebnisse getroffen werden, da hier kein eindeutiges
Bild erhalten wurde. Die sechs Legierungen zeigen in etwa den gleichen
Wasserstoffdiffusionskoeffizienten (Abbildung 7-48). Es liegt die Vermutung daher
nahe, dass die Versuchsanordnung nach ASTM G148 nicht sensitiv genug fur die
Charakterisierung der sechs Werkstoffe im Hinblick auf ihnre SSC-Bestandigkeit ist.
Hochauflésende Strukturuntersuchungen wurden durchgefihrt, um den Einfluss der
Mikrolegierungselemente untersuchen  zu konnen. Es wurde das
Transmissionselektronenmikroskop eingesetzt und vier Ausscheidungstypen konnten
identifiziert werden (Kapitel 7.2.1.8). Ein Unterschied lasst sich jedoch nur bei den
feinsten Ausscheidungen erkennen. Sonst zeigen die sechs Legierungen stets
gleiche Ausscheidungen im Lattenmartensit, angelassenen Martensit und grobe
Ausscheidungen vorzugsweise an den Korngrenzen. Die Legierungen 2 und 4 der
Laborserie 1 zeigen im Vergleich zu den Legierungen 1, 3, 5 und 6 eine geringere
Anzahl an feinsten Ausscheidungen vor allem in der Gréfe kleiner 10 nm. AuRerdem
ist die Form der feinsten Ausscheidungen bei den Legierungen 2 und 4 zumeist
langlich, hingegen bei den anderen Legierungen 1, 3, 5 und 6 eher globular. Feinste
Ausscheidungen sind wichtig fir eine Festigkeitssteigerung [66] vor allem bei
globularer Form. Die langlichen feinen Ausscheidungen tragen offensichtlich zu einer
erhohten Kerbwirkung und damit zu einer héheren Anfalligkeit gegen SSC bei. Die
Zugabe von Nb scheint notwendig zu sein um Partikel kleiner 10 nm zu erzeugen, da
Nb als Keim wirkt. Ist eine hohe Anzahl solcher Keime vorhanden, bedeutet dies
einen Beitrag fur eine bessere Bestandigkeit. Zusammenfassend kann gesagt
werden, dass die Legierungen 1, 3, 5 und 6, welche Nb enthalten, eine erhdhte
Anzahl an feinsten Ausscheidungen mit globularer Form aufweisen.

Eine Fremdprobe wurde im Hinblick auf ihr Geflge und den Einfluss der
Mikrolegierungselemente vergleichend zu der Laborserie 1 untersucht. Die
chemische Zusammensetzung mit besonderem Hauptaugenmerk auf die

Mikrolegierungselemente entspricht etwa der Legierung 3 der Versuchsserie 1 und 2
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mit etwas hoherem Gehalt an Nb. Mit dieser Fremdprobe wurden nur
hochauflosende Untersuchungen durchgefuhrt. Das Gefuge zeigt im Vergleich zu der
Laborserie 1 ein ahnliches Bild bezuglich der Ausscheidungen im Lattenmartensit,
angelassenen Martensit und der groberen Ausscheidungen vorzugsweise an den
Korngrenzen. Die feinsten Ausscheidungen weisen ebenfalls eine globulare Form
auf. Es kann aber keine Aussage Uber die SSC-Bestandigkeit dieser Fremdprobe
getatigt werden, da auch keine NACE Standard TM0177 Methode A und D [44]
Ergebnisse vorliegen.

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass die Legierungen 1, 3, 5 und 6 mit dem
Mikrolegierungselement Nb verbesserte NACE Standard TM0177 Methode D
Ergebnisse zeigen. Dies durfte an der erhdhten Anzahl an feinsten Ausscheidungen
und deren globulare Form mit Hilfe des Mikrolegierungelementes Nb liegen. Es ist
aber auch der Einfluss der Harte zu berucksichtigen, da die Legierungen 2 und 4 mit
schlechteren NACE Standard TM0177 Methode D Ergebnissen besonders hohe

Hartewerte aufweisen.

8.3 Einfluss der Warmebehandlung

Der Einfluss der Warmebehandlung wurde bei jeweils zwei Laborserien und

Industrieserien untersucht. Zunachst werden die Laborserien diskutiert.

Laborserien

Die Laborserie 2 stellt die gleichen sechs Versuchslegierungen wie die Laborserie 1
dar. Es wurde lediglich die Hartetemperatur von 880 °C (Laborserie 1) auf 920 °C
(Laborserie 2) und die Anlasstemperatur von 690 °C (Laborserie 1) auf 700 °C
(Laborserie 2) erhdht. Des Weiteren wurde die Warmebehandlung bei Laborserie 2
insofern optimiert, dass nur eine zweimalige Vergutung ohne hinterher mehrmaliges
Anlassen stattfand. Die Laborserie 3 beinhaltet nur eine Legierung mit der Nummer
7. Die chemische Zusammensetzung ist der Legierung 6 aus den Laborserien 1 und
2 ahnlich, wenn auch etwas niedrigere Gehalte an C, Nb, V und Ti zu finden sind.
Diese Legierung wurde wie die Legierungen aus der Laborserie 1 bei 880 °C
gehartet und bei einer etwas hoheren Temperatur von 700 °C angelassen. Auch hier
wurde aufgrund der Optimierung der Warmebehandlung ein mehrmaliges

Nachanlassen vermieden.
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Die Legierungen der Laborserie 2 zeigen bei einer Pruflast von 85 % der Versuche
nach NACE Standard TM0177 Methode A [44] (Abbildung 7-23) im Vergleich zur
Laborserie 1 ein unterschiedliches Verhalten. Die Legierung 1 konnte mit nahezu
allen Proben Durchlaufer erzielen. Die dritte Probe dieser Legierung brach 18
Stunden vor Versuchsende. Zwei von zwei Durchlaufern weist Legierung 2 auf. Die
Legierungen 3 und 4 verzeichnen einen Durchlaufer von drei Proben und die
Legierungen 5 und 6 keinen. Die Legierung 7 der Laborserie 3 ist mit zwei von drei
Durchlaufern festzuhalten (Abbildung 7-24). Aufgrund von vorgefundenen Rissen in
den Proben der Legierungen 3, 5 und 6 der Laborserie 2 und der gebrochenen Probe
der Legierung 7, Laborserie 3 ist von einer hinreichenden Bestandigkeit aller Proben
im NACE Standard TM0177 Methode A auszugehen. Brliche entstanden nur bei
Proben mit Rissen. Diese wirken rissinitiierend und verfalschen damit das Ergebnis.

Anders verhalt es sich bei den Versuchen nach der NACE Standard TMO0177
Methode D. Bei gleichen Harte- und Anlasstemperaturen erzielt die Legierung 7,
Laborserie 3 zumindest gleich gute Ergebnisse wie die beste Legierung der
Laborserie 1. Der Unterschied zwischen diesen beiden Laborserien ist, dass die
Legierung 7 nicht mehrmals nachangelassen wurde. Sie wurde aber auch von der
niedrigen Hartetemperatur abgeschreckt. Alle Legierungen der Laborserie 2 zeigen
eine Bestandigkeit gegenluber SSC, denn alle Werte der einzelnen Proben und der
Legierungsmittelwerte  Uberschreiten die erforderlichen Mindestwerte. Die
Legierungen der Laborserie 2 wurden von hdheren Temperaturen abgeschreckt.
Beim handischen Harten muss das Restsstuck aus den Ofen in das Wasserbad
getaucht und darin massiv bewegt werden, um eine moglichst rasche Abkuhlung
sicherzustellen. Es ist notwendig, dass nach dem Harten mdglichst 100 % Martensit
vorliegt. Dieser wird im Anschluss daran angelassen. Die Literaturarbeit ergab
Ubereinstimmende Meinung vieler Autoren, dass angelassener Martensit die fur eine
hohe SSC-Bestandigkeit beste Gefligevariante darstellt. Dies wird bei einer
niedrigeren Hartetemperatur leichter erreicht, da bei tieferer Temperatur
(Laborserie 1) weniger Warme abgefihrt werden muss. Weiters erscheint die rasche
AbklUhlung bei der Hartung von zentraler Bedeutung. Eine mdglichst allseitige
Abschreckung mit benetzendem Wasser ohne Aktivierung des Leidenfrost-Effekts
(Dampffilm an der Oberflache) ist anzustreben. Danach kénnen solcherart gehartete
Proben etwas hoher angelassen werden, um eine niedrigere Harte einzustellen

(Maximierung des Streckgrenzenverhaltnisses).
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Versuche nach ASTM G148 [127] wurden auch bei den Laborserien 2 und 3
durchgefuhrt. Wie bereits zuvor konnen keine signifikanten Aussagen uUber den
Einfluss der Mikrolegierungselemente und der Warmebehandlung getatigt werden,
da keine eindeutigen Trends ersichtlich sind.

Auch mit den hochauflésenden Strukturuntersuchungen kann bei den Laborserien 2
und 3 keine eindeutige Aussage getroffen werden. Wie bereits bei Laborserie 1 sind
globulare und langliche feinste Ausscheidungen (Abbildung 7-59) vorhanden. Keine
wesentlichen Unterschiede zeigen sich bei Lattenmartensit, angelassenem Martensit
und groberen Ausscheidungen an den Korngrenzen. Es scheint sogar, dass die
Anzahl der feinsten Ausscheidungen bei den Legierungen der Laborserie 2 und 3 im
Vergleich zur Serie 1 abnimmt (Abbildung 7-69 bis Abbildung 7-75 und Abbildung
7-77). Trotzdem konnten vor allem die Legierungen der Laborserie 2 beste
Ergebnisse erzielen. Offensichtlich ist der Einfluss der Ausscheidungen, im
wesentlichen Karbide, von geringer Bedeutung in Bezug auf die SSC-Bestandigkeit
als jener des Gefiiges. An der Grenze der Bestandigkeit konnen kleine Unterschiede
in der Ausscheidungsmorphologie messbare Veranderungen in SSC-Tests bewirken
(Laborserie 1). Bei einer optimierten Warmebehandlung hingegen ist weder die
chemische Zusammensetzung noch die Morphologie der Ausscheidungen von
grolRer Bedeutung fiur die SSC-Bestandigkeit. Das wesentliche Ergebnis der
vorliegenden Arbeit ist, dass unabhangig von Mikrolegierungselementen bevorzugt

die Warmebehandlung Uber die Bestandigkeit gegen H,S entscheidet.

Industrieserien

Die Industrieserie 1 entspricht der chemischen Zusammensetzung nach der
Legierung 1 der Laborserie 1 und 2 und die Industrieserie 2 der Legierung 7 der
Versuchsserie 3. Bei beiden Industrieserien erfolgte eine Variation der
Warmebehandlung nach dem Walzvorgang (Abbildung 6-5).

Bei diesen Industrieserien zeigte jeweils der Zustand L920 (Serie 1) bzw. L930
(Serie 2) das beste Verhalten im NACE Standard TM0177 Methode A Test. Dies
konnte darin begrindet sein, dass durch die Luppenumlaufkihlung das Gefuge
umwandelt und fein auskristallisiert. Im scharferen NACE Standard TM0177 Methode
D Test zeigen alle Proben ungentigende Werte. Offensichtlich ist die

Abkuhlgeschwindigkeit im Labor grofer gewesen als bei den Industrieserien.
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Die Industrieserien weisen keine Risse wie die Laborserien auf. Deshalb sind die
NACE Standard TM0177 Methode A Testergebnisse besser und erreichen bis auf
wenige Ausnahmen die Gesamtlaufzeit von 720 Stunden. Die NACE Standard
TMO0177 Methode D Testergebnisse sind aufgrund der Kerbung nicht defektanfallig
und zeigen daher stets die Werkstoffeigenschaften. Diese sind besonders bei
Laborserie 2 deutlich besser als bei den Industrieserien. Die Ursache muss in der im
Labor beschleunigten Kuhlung liegen. Es gibt starke Hinweise, dass die Kuhlrate der
Laborserie 1 kleiner war als bei Laborserie 2.

Der Zustand S920 der Industrieserie 1 wurde mit dem TEM untersucht. Es sollte
dabei auf Unterschiede im Gefuge im Vergleich zu den Legierungen der Laborserie 1
und 2, aber im Speziellen zu der Legierung 1 der Laborserie 2 erfolgen. Denn
letztere zeigt gute NACE Standard TM0177 Methode D Ergebnisse bei gleicher
chemischer Zusammensetzung und nominell gleichen Warmebehandlungs-
parametern. Zwischen beiden Fertigungsarten (Labor- vs. Industrieserie) waren

keine Strukturunterschiede im TEM nachzuweisen.

8.4 Vergleich der Laborserien mit Industrieserien

Allgemein kann gesagt werden, dass die Laborserien bessere Ergebnisse im
Vergleich zu den Industrieserien erzielten. Der Grund kann durch drei nachfolgende
Ansatze erklart werden.

Im Vergleich der Hartewerte, weisen die Legierungen der Versuchsserien zumeist
niedrigere Hartewerte auf. Wie bereits beschrieben, fuhrt eine zunehmende Harte zu
einer abnehmenden Bestandigkeit gegentiber SSC. Die Harte erscheint auf Basis
der beschriebenen Ergebnisse in dieser Arbeit von zentraler Bedeutung.

Die Rohre der Industrieserien erfahren beim Harten eine Abschreckung mit Wasser
nur von auflen. Die Legierungsplatten wurden nach dem Austenitisieren in ein
Wasserbecken getaucht und geschwenkt. Dies ist mit einem Innen- und
AuRenquench vergleichbar und fordert damit die Durchhartung.

Durch schroffere Abkuhlung kann hoéher angelassen werden, wodurch bei gleicher
Streckgrenze (!) eine kleinere Harte eingestellt werden kann (Erhéhung des
Streckgrenzenverhaltnisses). Die Mindeststreckgrenze SMYS st fur eine gewisse
Gute zu Ubertreffen, eine hohe Harte (~ Zugfestigkeit) ist unglnstig, daher muss das

Verhaltnis Streckgrenze/Zugfestigkeit moglichst nahe bei 1 liegen. Dies wurde bei
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der besseren Kuhlung bei der Laborserie 2 erreicht und bei allen anderen Serien

nicht.
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9. Zusammenfassung

Ziel dieser Arbeit war es eine C110 Glte nach der API Specification 5CT [10] zu
entwickeln. Zuvor sollte der Einfluss der verschiedenen Testparameter nach NACE
Standard TM0177 Methode A und D [44] an einem Material T95 mit einer
spezifizierten Mindeststreckgrenze von 655 MPa (95 ksi) untersucht werden.

Das Elektropolieren der Zugproben nach dem Drehen und mechanischen Polieren
shat einen positiven. Selbst bei 5 % hoherer Pruflast konnte im Gegensatz zu den
Proben mit gedrehter und mechanisch polierter Oberflache eine SSC-Bestandigkeit
erzielt werden. Dieser positive Effekt konnte bei einem Material C110 mit einer
spezifizierten Mindeststreckgrenze von 758 MPa (110 ksi) nicht bestatigt werden.
Eine abnehmende Anfangsrisslange und zunehmende Armaufweitung an der DCB-
Probe fihren zu zunehmenden KiappLiep- Uund Kissc-Werten. Die beiden Kerbarten
zeigen im Testergebnis keinen Unterschied, solange bei gleicher Anfangsrisslange
und Armaufweitung geprift wird. Dies ist aber bei Einhaltung der NACE Standard
TM0177 Methode D [44] nicht moglich, da die EDM-Proben langere
Anfangsrisslangen besitzen. Aufgrund der vorliegenden Arbeit wird die Norm NACE
Standard TM0177 diesbeziglich geandert.

Das Mikrolegierungselement Nb scheint bevorzugt feinste globulare Ausscheidungen
zu erzeugen und fuhrt zu hoheren Kissc-Werten bei C110 Laborschmelzen. Der
Harteeffekt darf hierbei aber nicht vernachlassigt werden. Denn diese C110 Guten
weisen auch niedrigere Hartewerte auf. Eine zunehmende Harte flhrt zu
abnehmenden Kissc-Werten.

Eine optimierte Warmebehandlung der C110 Versuchsschmelzen zeigt eine
drastische Erhdhung der Kissc-Werte und fuhrt zu einer SSC-Bestandigkeit aller
sechs untersuchten Legierungen der Versuchsreihe 2. Der positive Effekt des Nb war
hier nicht mehr ersichtlich, doch spielt wiederum die Harte eine entscheidende Rolle.
Alle sechs Legierungen zeigen niedrige Hartewerte.

Rohre im industriellen Mal3stab wurden mit der chemischen Zusammensetzung der
Legierung 1, Laborserie 1 und 2 und der Legierung 7, Laborserie 3 gefertigt. An
diesen Rohren wurden auch unterschiedliche Warmebehandlungen durchgefuhrt.
Die Industrieserien lieferten keine vergleichbar guten Ergebnisse, wofur die
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Warmebehandlung verantwortlich ist. Es findet keine ausreichende Abkuhlrate beim
Harten statt, so dass nach dem Harten offensichtlich kein rein martensitisches
Gefuge vorliegt. Die Industrieschmelzen weisen daher eine hdhere Harte auf, da sie
nicht so hoch angelassen werden konnen wie die Laborchargen. Die Rohre im Werk
wurden nur von aullen mit Wasser abgeschreckt, die Laborplatten hingegen in ein
Wasserbecken getaucht und geschwenkt. Damit erfolgte im Vergleich zu dem Rohr
eine gleichzeitige Aul3en- und Innenabschreckung.

Es wurde im Labor eine C110 Qualitdt entwickelt, die samtliche Tests bestand.
Entgegen der zu Beginn der Arbeit vorherrschenden Meinung, dass die chemische
Zusammensetzung der wichtigste Parameter fur hochfeste sauergasbestandige

Olfeldrohre ist, hat sich die Warmebehandlung als wichtigste Einflussgroe ergeben.
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10. Ausblick

Auf Basis der Ergebnisse dieser Arbeit ist die Warmebehandlung von enormer
Wichtigkeit. Eine optimierte Warmebehandlung fuhrte zu einer Bestandigkeit
gegenuber SSC nach NACE Standard TM0177 Methode D bei allen sechs
Legierungen der Laborserie 2. Diese sechs Legierungen waren die Einzigen von
insgesamt 21 Legierungen und Zustanden der untersuchten Versuchs- und
Industrieserien, welche eine SSC-Bestandigkeit vorweisen.

In Bezug auf die chemische Zusammensetzung konnte der Chromgehalt gesenkt
und dessen Einfluss untersucht werden. Gro3e Ausscheidungen in Form von My3Csg
Karbiden sollten damit vermieden werden. Eine weitere Variation der
Mikrolegierungselemente erscheint nicht sinnvoll.

Ziel einer nachfolgenden Arbeit sollte sein, eine optimierte Warmebehandlung an
Rohren zu entwickeln und dabei eine industrielle SSC bestandige C110 Qualitat zu
erlangen.

Deshalb sollten Rohre im gewalzten Zustand auf unterschiedliche
Warmebehandlungsmethoden untersucht werden. Dabei sollten Rohre aus Halbzeug
im industriellen Walzwerk gefertigt werden und anschlieliend unterschiedliche
Warmebehandlungen im Labormalistab durchgefihrt und eingehend untersucht
werden. Dafur sollen die Prufungen nach NACE Standard TM0177 Methode A und D
und mit Hilfe von hochauflésenden Untersuchungen erfolgen. Gezielte
Warmebehandlungen im Hinblick auf unterschiedliche Ausscheidungsmorphologien
konnten mittels der hochauflésenden Untersuchungen Klarheit Uber deren Einfluss
liefern. Es sollten jedoch auch anderere Methoden wie Réntgenbeugung eingesetzt
werden. Unterschiedliche Gefligearten kdnnten damit differenziert werden. Auch die
Art der Abschreckung bzw. AbklUhlung scheint eine wichtige Rolle einzunehmen.
Deshalb sollte eine Gegenlberstellung der reinen Auflenabkihlung mit einer
kombinierten Auf3en- und Innenabkihlung auch bei dinnen Wandstarken stattfinden.
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Abbildung 0-1: Abmessungen der Zugprobe nach NACE Standard TM0177 Methode A
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Abbildung 0-2: Berechnung der Lastaufbringung fiir den Stahlring 5913

Seite 176



Anhang

5914

0 - : - —
0.00 050 100 150 200 250 300 350 400

Displacement (mm)

ﬁisplacement = B.B615E-12(Load)™3 - 4. 0957E-08(Load)*2 + 1.067T0E-03(Load) + 1,0026E-02

Axial Load Deflection

(kaf) {mmj}

200 0.535

T00 0,741

S00 0945

1100 1.147 Calibrated for Cortest

1300 1.348 3653 Lost Nation Road

1500 1.549 Willoughby, OH 44064

1700 1.750 440 842 1235

1900 1.851

2100 2153 Repord MO, CORM 3050480525

2300 2,356

2500 2.561

2700 2.768 ﬁ . g -
2900 2.977 'ﬁf f

3100 3.189 Michael R. Gaydos
3300 3404 General Manager, COO

ereanen ol skaterrens in e e are defved rom madanal, formaton andéor specicaions Aamesihed Dy e
Sl S gasiuche Sy enprestesd o irpieed worrae e S8 i e FiiE o e el b et O Srnaly T e Sy
oot il purposs OF e This radart @ 1he confidental propary of our Chant and may not be used for adwemang
purpasts. TRa repert akall Aol Ba regeaciced aspd in ful, without sriten agpnowal of this laboratory. Thi recanting
o taina, Schbous or Fauduient saterments o eriries: on Fu document may B purishied a5 8 feleny wundar Fadsral
Tasiutgs rciuding Federal Law TEe 18, Chapler 47

Abbildung 0-3: Berechnung der Lastaufbringung fiir den Stahlring 5914
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Abbildung 0-4: Berechnung der Lastaufbringung fiir den Stahlring 5915
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Abbildung 0-5: Berechnung der Lastaufbringung fiir den Stahlring 5916
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Abbildung 0-6: Berechnung der Lastaufbringung fiir den Stahlring 5917
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Abbildung 0-7: Berechnung der Lastaufbringung fiir den Stahlring 5918
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Abbildung 0-8: Abmessungen der DCB-Probe mit Chevron-Kerbe und einer Anfangsrisslange von

30,96 mm nach NACE Standard TM0177 Methode D
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Abbildung 0-9: Abmessungen der DCB-Probe mit EDM-Kerbe und einer Anfangsrisslange von 30,96

mm nach NACE Standard TM0177 Methode D
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Abbildung 0-10: Abmessungen der DCB-Probe mit EDM-Kerbe und einer Anfangsrisslange von 34,95
mm nach NACE Standard TM0177 Methode D
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