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1.Einleitung

Die Beurteilung der Sauergasbestandigkeit von Stahlen gewinnt in letzter Zeit immer
mehr an Bedeutung. Die ErschlieBung von Erdol- und Erdgaslagerstatten mit hohen
Gehalt an Schwefelwasserstoff bringt einen Anstieg des Schwefelwasserstoffgehaltes
ihm geférderten Medium mit sich. Die Anwesenheit von Schwefelwasserstoff wirkt
besonders kritisch auf Stahle und kann zu einem plétzlichen, unvorhersehbaren
Versagen von Bauteilen fihren. Das Versagen begrindet sich auf die verstarkte
Aufnahme von Wasserstoff in den Werkstoff, da durch Anwesenheit von Schwefelwas-
serstoff die Rekombination von Wasserstoff an der Oberflache gehemmt wird. Dadurch
kommt es zu einer Schadigung durch Wasserstoff im Stahl. Um das Verhalten von
Stahlen unter Sauergaseinwirkung besser abschatzen zu kénnen, wurden mehrere
genormte Testversuche entwickelt. Die Durchfuhrung dieser Testmethoden stellt
aufgrund der hoch toxischen Wirkung von Schwefelwasserstoff extreme Anforderungen
sicherheitstechnischer Natur. Da Schwefelwasserstoff ab Konzentrationen von 100ppm
bereits ernsthafte Gesundheitsschaden verursacht, unterliegt die Errichtung eines
Sauergaslabors strengen behdrdlichen Sicherheitsauflagen, was mit einem immensen
Kostenaufwand verbunden ist. Aus diesem Grund wurde in dieser Arbeit eine Mdglich-
keit gesucht, Sauergasbestandigkeit ohne die sicherheitstechnischen Risiken, prifen zu
konnen. Dazu wurde ein alternativer Test entwickelt, der die Testbedingungen des
Sauergastestes nachstellen sollte. Hauptziel der Arbeit ist es, geschweildste Werkstoffe
unterschiedlicher Festigkeiten, Herstellung und chemischer Zusammensetzung (C-

Gehalt) auf ihre Sauergasbestandigkeit zu untersuchen.
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2. Wasserstoff in Stahl

2.1 Grundlagen

2.1.1 Begriffe und Abkiirzungen

Wasserstoff kann durch viele unterschiedliche, mit dem Werkstoff wechselwirkende
Mechanismen die mechanischen Werkstoffeigenschaften beeintrachtigen. Diese
Veranderung der Eigenschaften kann zu einem unvorhersehbaren Bauteilversagen
fuhren. Deshalb stellt die Schadigung durch Wasserstoff ein sehr groldes Problem fir
den Einsatz von sicherheitsrelevanten Bauteilen dar. Es gibt eine gro3e Anzahl unter-
schiedlicher Begriffe und Diktionen in Bezug auf Werkstoffschadigung durch Wasser-
stoff. Diese werden uneinheitlich und teilweise unscharf verwendet. Aus diesem Grund
werden die wichtigsten Begriffe nachfolgend kurz erklart. Der allgemeine anerkannte
Uberbegriff fur Schadigung durch Wasserstoff ist die Wasserstoffversprodung (hydro-
gen embrittlement, abgeklrzt HE). Darunter werden samtliche Arten der Schadigung

durch Wasserstoff verstanden

Eine Madglichkeit der Unterteilung besteht darin, zwischen Wasserstoffeinbringung
wahrend des Herstellungs- und Verarbeitungsprozesses (Internal Hydrogen Embrittle-
ment, IHE) und Wasserstoffeinbringung wahrend des Bauteileinsatzes (Environmental
Hydrogen Embrittlement, EHE) zu unterscheiden. Bei interner Wasserstoffversprodung
befindet sich der Wasserstoff bereits vor der mechanischen Belastung im Werkstoff. Die
Wasserstoffeinbringung erfolgt wahrend des Herstell- oder Verarbeitungsprozesses.
Unter externer, umgebungsbedingter Wasserstoffversprodung versteht man, die
mechanische Belastung eines Bauteils in einem wasserstoffhaltigen oder wasserstoff-
abgebenden Medium. Abbildung 1 stellt den Unterschied der zeitlichen Abfolge von
Wasserstoffaufnahme und mechanischer Lastaufbringung fur beide Falle graphisch dar.
[1,2,3,4].
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Abbildung 1: Unterschied zwischen interner und externer, umgebungsbedingter
Wasserstoffversprédung

Eine weitere Mdglichkeit der Einteilung von Wasserstoffschadigung besteht darin, nach
dem Mechanismus der Wasserstoffaufnahme zu unterscheiden. Dabei erfolgt die
Einteilung in drei Kategorien: Chemisch induzierte Wasserstoffschadigung (CIW),
Physikalisch-chemisch induzierte Wasserstoffschadigung (PIW) und elektrochemisch
induzierte Wasserstoffschadigung. Die folgende Tabelle 1 gibt einen Uberblick der
Schadensmechanismen und listet auch die dazugehorigen Erscheinungsformen auf.

[2,3]
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Tabelle 1: Unterschiedliche Arten der Wasserstoffschadigung [2]

Schadensmechanismus | Bezeichnung der Schadensart Erscheinungsformen / Schadensbegriffe

chemisch CIW, chemisch induzierte (Bosch-) Druckwasserstoffangriff, Schaden
Wasserstoffschadigung bzw. durch Dampfspaltung, "Chemical Hydrogen
-rissbildung Reaction Embrittlement"

physikalisch-chemisch PIW, physikalisch chemisch Internal Hydrogen Embrittlement Physika-
induzierte Wasserstoffschadi- lisch induzierte Wasserstoffversprodung
gung bzw. -rissbildung

elektrochemisch EIW, elektrochemisch induzierte | Kathodische Spannungsrisskorrosion, H2S-
Wasserstoffschadigung bzw. Spannungskorrosion (Sulfid-
-rissbildung Spannungsrisskorrosion), Beiz-Sprodigkeit,

Statische Ermidung, Hydrogen Environ-
ment Embrittlement

Die haufigste Unterteilung in der Literatur ist jene in mit und ohne zusatzliche mechani-
sche Beanspruchung. Dabei bezeichnet der Term wasserstoffinduzierte Rissbildung
(Hydrogen Induced Cracking, HIC) eine Schadigung ohne aufere Spannung. Eine
spezielle Form stellt dabei stufenrissartige Schadigung (Stepwise Cracking, SWC) dar.
Der Begriff wasserstoffinduzierte Spannungsrisskorrosion (Hydrogen Induced Stress
Corrosion Cracking, HISCC) stellt hingegen den Oberbegriff fur Werkstoffschadigung
durch Wasserstoff bei Vorliegen einer zusatzlicher auferen Last dar. Dabei ist es
unerheblich, ob die Last konstant ist, langsam zunimmt oder sich langsam zyklisch
andert (<0,01 Hz). Die Abkurzungen HISRK und HSRK sind ebenfalls sehr gebrauchlich
und werden hier der Vollstandigkeit halber erwahnt. Eine Spezialform von HISCC stellt
Sulfide Stress Cracking (SSC) dar. SSC ist eine Art der Rissbildung unter aul3erer Last
und H,S enthaltendem Umgebungsmedium. H,S fordert dabei die Wasserstoffeinbrin-
gung in den Werkstoff. Eine weitere Schadigungsform unter aullerer Lasteinwirkung
wird als Stress Oriented Hydrogen Induced Cracking (SOHIC) bezeichnet. Diese
Schadigungsform basiert auf primaren HIC-Rissen, die sich unter au3erer Spannung
verbinden koénnen. In Abschnitt 2.1.5 werden die genannten Begriffe genauer beschrie-
ben. Weitere Begriffe beschreiben gewisse Schadigungsmechanismen: Adsorption
Induced Dislocation Emission (AIDE) und Hydrogen Enhanced Laclized Plasticity

-4-
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(HELP) sind zwei Schadigungstheorien die auf einer erhohten Versetzungsbeweglich-
keit beruhen. Die mechanistischen Vorstellungen dazu werden in Abschnitt 2.1.4

beschrieben.

2.1.2 Aufnahme von Wasserstoff

Man unterscheidet die elektrochemische Wasserstoffabscheidung bei niedrigen Tempe-
raturen bis zu 100°C und die chemische Aufnahme von Wasserstoff aus der Gasphase.
[6]

Molekularer Wasserstoff aus der Gasphase kann Uberwiegend nicht bei Raumtempera-
tur von Eisen absorbiert werden, da die Energie flir die Dissoziation der H,-Molekdle in
atomaren Wasserstoff nicht ausreicht. Deshalb spielt die Wasserstoffaufnahme aus der
Gasphase besonders bei hdheren Temperaturen oder hohen Hy-Partialdricken eine
Rolle. Eine Ausnahme bildet die Wasserstoffschadigung durch zyklisch, plastische
Verformung von Bauteilen bei Raumtemperatur in gasférmigen, wasserstoffhaltigen
Medien. Um molekularen in atomaren Wasserstoff aufzuspalten sind Dricke von

mehreren 100 bar notwendig. [1,2]

Fir die Beschreibung der elektrochemischen Wasserstoffaufnahme existieren in der
Literatur zwei, als experimentell erwiesen geltende, Reaktionsablaufe. Der Prozess der
Wasserstoffbildung wird generell als Hydrogen Evolution Reaction (HER) bezeichnet.
Als anerkannt gelten der Volmer-Tafel-Mechanismus (Gleichung (1) und Gleichung (2))
und der Volmer-Heyrowsky-Mechanismus (Gleichung (1) und Gleichung (3)). Bei
beiden Reaktionen kommt es an der Oberflache zur Bildung von atomarem, adsorbier-
tem Wasserstoff. Dieser kann entweder zu molekularem Wasserstoff rekombinieren und
als Hy Molekul in die Umgebung entweichen oder atomar absorbiert werden. Diesen
Prozess bezeichnet man als Hydrogen Absorption Reaction (HAR). Wenn die Rekom-
bination ungehindert ablaufen kann, erfolgt diese viel schneller als die Absorption von
Wasserstoffatomen. Daher kann die Wasserstoffeinbringung in den Werkstoff als gering
erachtet werden. Somit ist eine Bauteilschadigung erst zu erwarten, wenn die Konzent-
ration von atomarem, adsorbiertem Wasserstoff zunimmt und die Rekombination
gehindert ist. Es sind einige Stoffe bekannt, unter deren Anwesenheit die Rekombinati-
on von H zu H, gehemmt ist. Diese werden als Promotoren fir die Wasserstoffaufnah-
me bezeichnet. Die wichtigsten Promotoren sind H,S, HCN, As;03;, CO und COa,.
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Bereits geringe Konzentrationen dieser Stoffe konnen die Wasserstoffeinbringung in
den Werkstoff stark erhdhen. [2,3]

H*+e +Fe - FeHy (1)
FeHyq +FeH,; - H, + 2 Fe (2)
H*+FeH,; +e~ - H, + Fe (3)

Prozessschritte, bei denen elektrochemisch Wasserstoff vom Stahl aufgenommen

werden kann sind Beizen, Elektrolysieren und Korrosionsangriff.

2.1.3 Loslichkeit und Diffusion

Eisen besitzt bei Raumtemperatur nur eine sehr beschrankte Ldslichkeit fur Wasser-
stoff. Die gelosten Wasserstoffatome lagern sich bevorzugt an interstitiellen Gitterplat-
zen an. Abbildung 2 zeigt die temperatur- und druckabhangige Loslichkeit von Wasser-
stoff in Eisen. Daraus ist klar ersichtlich, dass die Ldslichkeit im raumzentrierten Gitter

(a-Eisen) deutlich geringer als im flachenzentrierten Gitter (y-Eisen) ist.
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Abbildung 2: Die Léslichkeit von Wasserstoff in Eisen in Abhangigkeit von Druck und Temperatur,
1 Nem?®/100g Fe entspricht 1ppm H [7,8]

Dabei zeigt sich, dass der real gemessene Gehalt an Wasserstoff im Eisen bei Raum-
temperatur, oft weit iber dem Wert der Loslichkeit liegt. Dies ist darauf zurtckzufuhren,
dass der atomare Wasserstoff sich auch an sogenannten Fallen (Traps) adsorbieren
kann. Der gesamte messbare Gehalt an Wasserstoff setzt sich, aus dem an interstitiel-
len Gitterplatzen gelostem, diffusiblen Wasserstoff, und aus dem in Fallen, gebunde-
nem Wasserstoff zusammen. Unter Fallen versteht man Gitterfehlstellen (Leerstellen,
Fremdatome, Versetzungen, Korngrenzen, Phasengrenzflachen und Hohlraume wie
Poren und Lunker), die den Wasserstoff binden kénnen. Abbildung 3 stellt einige Arten

von Fallen graphisch dar.
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Abbildung 3 : Uberblick Uber die Aufenthaltsorte von Wasserstoff im Gitter a) Interstitiell, geldster
Wasserstoff b) Adsorbierter Wasserstoff ¢) Absorbierter Wasserstoff d)
Wasserstoff an Korngrenzen e) Wasserstoff im Verzerrungsfeld einer
Stufenversetzung f) Wasserstoff in einer Leerstelle [9]

Dabei muss zwischen reversiblen (flachen) und irreversiblen (tiefen) Fallen unterschie-
den werden. Reversible Fallen sind jene, die eine Bindungsenergie < 30 KJ/Mol H
besitzen und aus diesen, bei Anderung des Gleichgewichtszustandes, der gebundene
Wasserstoff wieder zu beweglichem Wasserstoff werden kann. Irreversible Fallen,
Bindungsenergie > 50 KJ/Mol H, binden den Wasserstoff permanent und der dort

gebundene Wasserstoff kann als inaktiv bezeichnet werden. [2]

Deshalb kann auch Uber die Bestimmung des Gesamtgehaltes an Wasserstoff in einem
Werkstoff keine Aussage Uber ein Materialversagen getroffen werden. Das Bruchverhal-
ten wird nur durch den Anteil von beweglichem Wasserstoff beeinflusst, welcher

entweder frei diffundiert, oder nur schwach, in flachen Fallen, gebunden ist. [10]

Es gibt Untersuchungen Uber den Einfluss der verstarkten Einbringung von tiefen
Fallen, um eventuell eine Mdglichkeit zu erhalten, die Schadigung durch frei bewegli-
chen Wasserstoff zu reduzieren. Versuche, unter dauerhafter Wasserstoffeinwirkung,
haben aber gezeigt, dass das Einbringen von tiefen Fallen keine Verbesserung im
Materialverhalten erzielt. Da die tiefen, irreversiblen Fallen zuerst mit Wasserstoff gefullt
werden, verzogert dies lediglich den Zeitpunkt, an dem genlgend freier, diffusibler

-8-
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Wasserstoff zur Verfugung steht, um den Werkstoff zu schadigen. Dieser Verzoge-

rungseffekt ist aber gering im Vergleich zur Einsatzdauer von Bauteilen. [11]

Eine Erhéhung der elastischen Belastung eines Werkstoffes bewirkt nachweislich eine
Zunahme des Gehaltes an diffusiblem Wasserstoff. Dadurch steht mehr Wasserstoff
bereit, um Risse auszuldsen oder den Rissfortschritt zu begunstigen. Darauf begriindet
sich, die Steigerung der Versagenswahrscheinlichkeit durch wasserstoffinduzierte

Spannungsrisskorrosion bei hdherer Belastung. [12]

Ebenfalls gibt es Veroffentlichungen, die zeigen, dass die relative Wasserstoffaufnahme
eines Werkstoffes im belasteten Zustand im Vergleich zum unbelasteten Zustand bei
niedriger Dehngrenze wesentlich grof3er ist. In Abbildung 4 ist dieser Zusammenhang
fur niedriglegierte Stahle dargestellt. Stahle mit niedriger Dehngrenze zeigen deutlich
héhere Wasserstoffaufnahme im belasteten Zustand im Vergleich zum unbelasteten
Zustand. Bei Stahlen mit hoherer Dehngrenze ist dieser Unterschied deutlich geringer.
[13]

7
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_ 4 — 4 - Stressed
mE 5 -\‘
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Abbildung 4: Abhangigkeit der Wasserstoffkonzentration von niedriglegierten Stahlen
unterschiedlicher Dehngrenze im belasteten und unbelasteten Zustand [13]

Das Diffusionsverhalten von Wasserstoff im Eisen und Stahl ist sehr stark von der
Gitterstruktur und vom Gefuge abhangig. Die kubisch raumzentrierte Gitterstruktur (krz)
weist eine deutlich hdhere Diffusionskonstante und geringere Ldslichkeit von Wasser-
stoff auf als die kubisch flachenzentrierte Gitterstruktur (kfz). Deshalb ist das kubisch

raumzentrierte Gitter auch deutlich anfalliger fur Schaden durch Wasserstoff, da sich

-9-
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der Wasserstoff viel schneller im Gitter bewegen kann. Bei austenitischen (kfz) Werk-
stoffen besteht bei Raumtemperatur und geringer Verformung fast keine Gefahr der

Wasserstoffversprodung. [2]

In weiterer Folge wird nur mehr von kubisch raumzentrierten Gittern gesprochen, da
austenitische Stahle nicht Teil dieser Arbeit sind. Die unterschiedlichen Formen der
Gefugeausbildung bei kubisch raumzentrierten Gittern haben einen grof3en Einfluss auf
das Diffusionsverhalten von Wasserstoff. Generell kann man festhalten, dass die
Diffusion, in homogenen Werkstoffen, schneller ablauft. Es gibt eine klare Abnahme der
Diffusionskonstante bei Erh6hung des Kohlenstoffgehaltes im Stahl. Dabei hat auch die
Morphologie des Zementits einen starken Einfluss auf die Diffusionskonstante. Die
Diffusionsgeschwindigkeit von fein verteilten Strukturen ist deutlich geringer als bei

schichtweisem Aufbau, wie bei perlitischen Gefligen. [14]

Auch die Erhdhung der Anteile an Legierungselementen reduziert merklich die Diffusi-
onsgeschwindigkeit im Werkstoff. Besonders die Zugabe der Elemente Cr, Mo, V, Nb,
Ti und Zr reduzieren sehr stark die Diffusionsgeschwindigkeit. Das Geflige hat ebenfalls

einen sehr starken Einfluss auf das Diffusionsverhalten. [15]

Dabei zeigt sich, dass bei gleicher chemischer Zusammensetzung der weichgeglihte
Zustand eines niedriglegierten Stahles die hochste Diffusionsgeschwindigkeit aufweist
und die martensitische Gefligeausbildung den niedrigsten Wert besitzt. Der Martensit
bietet aufgrund seines inhomogenen Aufbaues, viele Haftstellen fur den Wasserstoff.
[16]

Andere Untersuchungen zeigen, dass auch die Korngrof3e einen Einfluss auf die
Diffusionskonstante hat. Es hat sich herausgestellt, dass eine mittlere Korngréfde von
zirka 50 ym die hochste Diffusionskonstante aufweist. Bei KorngroRen unter 50 ym ist
die Diffusionskonstante geringer, da die verstarkt auftretenden Knotenpunkten und
Verzweigungen, als Fallen wirken. Bei Koérnern Uber 50 ym nimmt die Diffusions-
konstante, aufgrund der geringeren Dichte der Korngrenzen wieder ab, da Korngrenzen

als die Diffusionspfade im Material gelten. [17]

Eine Erhdhung der elastischen Verformung reduziert die Diffusionskonstante, aufgrund

der Erhéhung der Fallenanzahl und der elastischen Aufdehnung des Gitters. [18]

-10 -
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Bei weiterer plastischer Verformung gibt es einen klaren Zusammenhang zwischen
Fallenanzahl und Hohe der Belastung. Mit steigender Belastung wird die Fallendichte
drastisch erhoht und dadurch steigt die Loslichkeit von Wasserstoff, was einen Abfall

der Diffusionsgeschwindigkeit bewirkt. [19]

2.1.4 Schadigungsmodelle

Es gibt in der Literatur eine Vielzahl von verschiedenen Modellen, die versuchen die
Schadigungswirkung von Wasserstoff in Stahl zu erklaren. Meist missen mehrere
Teilbereiche unterschiedlicher Modelle zur Erklarung herangezogen werden. Ein
einzelnes Modell kann offensichtlich die Interaktion zwischen Wasserstoff und Stahl
nicht vollstandig wiedergeben. Fur jedes Modell finden sich aber experimentelle
Ergebnisse, die fur den postulierten Schadigungsmechanismus sprechen. Deshalb hat
jedes Modell eine Berechtigung und tragt dazu bei, das Schadigungsverhalten von
Wasserstoff in Stahl zu erklaren. Die nachfolgenden Modelle sind die wichtigsten, die
fur die Beschreibung der Wasserstoffschadigung in Stahlen bei Raumtemperatur

herangezogen werden konnen.

Drucktheorie

Diese Theorie basiert auf Druckbildung durch rekombinierten Wasserstoff an inneren
Fehlstellen. Die in den Werkstoff eindiffundierenden Wasserstoffatome koénnen an
inneren Defekten rekombinieren und Hy-Molekile bilden. Diese Gasmolekile fihren zu
einem Druckaufbau im Werkstoff. Als Defekte, die zur Rekombination von Wasserstoff
im Werkstoff fihren, dienen hauptsachlich innere Oberflachen von nichtmetallischen
Einschlissen. Diese Einschlusse wirken als tiefe Fallen und binden den Wasserstoff
permanent. Durch diese Theorie kann hauptsachlich der Schadigungsmechanismus
wasserstoffinduzierte Rissbildung (Hydrogen Induced Cracking HIC) erklart werden. Auf
diesen Schadigungsmechanismen wird spater noch genauer eingegangen. Die
Drucktheorie kann aber die Wirkung von geldstem Wasserstoff nicht erklaren und
besitzt nur fur Werkstoffe mit geringer Festigkeit Gultigkeit. Bei hoherfesten Werkstoffen
ist die, durch den Druckaufbau hervorgerufene Spannung zu gering, um den Werkstoff
zu schadigen. [2,20]

-11 -
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Adsorptionstheorie

Durch Adsorption von Wasserstoff erleichtert sich der Rissfortschritt, da die Energie zur
Bildung neuer Oberflache reduziert wird. Nach dem Giriffith- Kriterium ist die Bildungs-

energie neuer Oberflachen bei Rissfortschritt entscheidend. [21]

Wenn der Energiebedarf zur Bildung neuer Rissoberflache durch die Anwesenheit von
Wasserstoff reduziert wird, begunstigt das den Rissfortschritt und die Bruchspannung
wird reduziert. Die Theorie ist aber fur die Erklarung der wasserstoffinduzierten Rissbil-
dung nur teilweise verwendbar. Die wichtigsten Kritikpunkte sind, dass dieses Modell
den diskontinuierlichen Rissfortschritt, wie er bei wasserstoffinduzierten Schaden
auftritt, nicht erklaren kann. Ebenfalls tritt die H- induzierte Rissbildung nicht an der
Oberflache der Rissspitze auf, sondern im Werkstoffinneren in Bereichen um die

Rissspitze, wo ein erhdhter Spannungszustand vorherrscht. [2,20]

Dekohasionstheorie

Durch die Anwesenheit von Wasserstoff wird die Bindungsstarke zwischen den Metall-
atomen geschwacht. Dadurch kommt es verstarkt zum Auftreten von Spaltbriichen und
Korngrenzenbruchen. Der Wasserstoff diffundiert dabei an Stellen hoher Spannung, die
im Umkreis von Kerben bzw. Rissen gegeben sind. Dort schwacht er die Bindung
zwischen den Metallatomen und beglnstigt dadurch die Werkstofftrennung. Diese
Theorie bietet die Mdglichkeit, das Versagen von hdherfesten Werkstoffen, bei bereits
geringen Mengen Wasserstoff zu beschreiben. Es existiert eine Korrelation zwischen

Spannungsintensitatsfaktor und Wasserstoffkonzentration im Werkstoff. [2,20,22]
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Versetzungstheorien

Diese Theorien gehen auf Beachem zurtck, der behauptete, dass durch Wasserstoff-
aufnahme die Beweglichkeit von Versetzungen zunimmt. Dadurch kommt es zu lokalen
plastischen Verformungen, die zu unterkritischem Risswachstum mit makroskopisch
sprodem Charakter fuhren. Adsorption Induced Dislocation Emission (AIDE) und
Hydrogen Enhanced Localized Plasticity (HELP) sind zwei Theorien, die aus diesem

Ansatz entwickelt wurden. [23]

Beim AIDE Mechanismus kommt es durch die Anwesenheit von Wasserstoff zu einer
Schwachung der Atombindungen an der Rissspitze. Dadurch werden verstarkt Verset-
zungen aus dem Bereich der Rissspitze emittiert. Aufgrund der erhohten Beweglichkeit
der Versetzungen kommt es zur Bildung von Mikroporen in der Umgebung von Aus-
scheidungen. Durch diese Poren und durch Abgleitung kommt es zum Rissfortschritt.

Dieser kann sowohl trans- als auch interkristallin erfolgen. [23,24]

Der HELP Mechanismus basiert auf der Steigerung der Beweglichkeit und Neubildung
von Versetzungen unter erfolgter Absorption von Wasserstoff. Der Wasserstoff mini-
miert das elastische Verzerrungsfeld einer Versetzung und steigert dadurch die Verset-
zungsbewegung. Da die Verteilung von Wasserstoff unter aufgebrachter Spannung,
nicht gleichmalig ist, kann sich lokal die FlieBspannung reduzieren und es kommt zu
grolden, lokalisiert begrenzten Verformungen. Obwohl die makroskopische Verformung
gering bleibt, kommt es zu lokalen Schadigungen. Der Rissfortschritt |auft dabei lokal
sehr schnell ab, und zeigt dadurch makroskopisch ein sprodes Erscheinungsbild,
obwohl der eigentlich lokal begrenzte Prozess duktil erfolgt. Dieser Mechanismus
konnte aufgrund hochauflésender Untersuchungen teilweise bestatigt werden, da an

Bruchoberflachen starke lokale Verformungen festgestellt werden konnten. [8,24]
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2.2 Erscheinungsformen der Wasserstoffschadigung

Generell kdbnnen mehrere Formen der Wasserstoffschadigung in Werkstoffen unter-
schieden werden. In dieser Arbeit wird nur auf die Schadigungsformen, die bei niedrig-
legierten Stahlen bei Raumtemperatur auftreten, naher eingegangen. Mechanismen,
wie die Bildung von Metallhydriden und der Wasserstoffangriff bei hohen Temperaturen
(Wasserstoffkrankheit von Kupfer) werden nicht behandelt. Bei den Schadigungsformen
kann man grundsatzlich zwei Arten unterscheiden: Schadigung durch Wasserstoff ohne
aulere Spannungseinwirkung (HIC) und Schadigung durch Wasserstoff mit aulRerer
Spannungseinwirkung (HISCC). Erstere Schadigung kann dabei allein durch das
Eindiffundieren von Wasserstoff auftreten. Bei der wasserstoffinduzierten Blasen- und
Rissbildung ist der rekombinierte Wasserstoff in Form von Hz-Molekulen fur die Schadi-
gung verantwortlich. Abbildung 5 stellt die unterschiedlichen Erscheinungsformen der
wasserstoffinduzierten Rissbildung dar. Dagegen spielt bei HISCC der diffusible, atomar
geloste Wasserstoff die entscheidende Rolle. Abbildung 6 gibt einen Uberblick Uber die
Varianten der elektrochemisch induzierten Wasserstoffschadigung, und stellt auch dar,
welche Werkstoffe fir welche Schadigungsform empfindlich sind. Dabei erkennt man,
dass die Festigkeit des Werkstoffes einen grof3en Einfluss auf den Versagensmecha-

nismus hat. [2,5]

I Corrosive environment

:" . Blister

————— e

— —

Straight crack

Atmosphere

Thickness

Hydrogen induced cracking

Abbildung 5: Die unterschiedlichen Erscheinungsformen der wasserstoffinduzierten Rissbildung
[25]
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Abbildung 6: Unterschiedliche Erscheinungsformen der elektrochemisch induzierten
Wasserstoffschadigung bei Raumtemperatur [5]

Wasserstoffinduzierte Rissbildung (HIC)

HIC wird verursacht durch die Rekombination von atomarem Wasserstoff zu Ho-
Molekulen bevorzugt an nichtmetallischen Einschlissen seltener an Korngrenzen. Die
dabei entstehenden Hy-Molekulle fihren zu einem Druckaufbau im Werkstoff und
verursachen Risse, die parallel zur Oberflache liegen. Die Rissausbreitung erfolgt
dabei geradlinig und meistens parallel zur Oberflache. Wenn sich die Einschlisse in
Oberflachennédhe befinden Blasenbildung (Hydrogen Induced Blistering, HIB, HIBC) auf.
Diese basiert auf dem gleichen Mechanismus wie HIC. Die Blasenbildung erfolgt
aufgrund der Tatsache, dass die geradlinige Rissausbreitung nicht méglich ist, und der
Riss zu einer Aufwdlbung der Oberflache fuhrt, die sich als Blasenbildung dufert. Die
nichtmetallischen Einschllisse die Blasenbildung verursachen, liegen knapp unter der
Oberflache. Blasenbildung stellt hauptsachlich in Stdhlen mit geringer Festigkeit
(Zugdfestigkeit < 550 MPa) ein Problem dar. Besonders anfallig Auf HIB und HIC sind
Stahle, mit hohen Gehalten an Schwefel und Mangan, bei denen es zur Bildung von
Mangansulfiden kommt. Dabei sind die Verteilung und die Form der nichtmetallischen

Einschliusse von entscheidender Bedeutung. Mangansulfide, die in gestreckter Form
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vorliegen, gelten als bevorzugte Ausgangspunkte fur Risse im Werkstoff, da sie viel
Oberflache bieten um Wasserstoff zu binden. Deshalb gelten Stahle mit grof3en,

gestreckten Einschlissen als sehr empfindlich gegen HIC. [26,27]

Es gibt einen klaren Zusammenhang zwischen dem Volumenanteil nichtmetallischer
Einschlisse und dem Widerstand gegen wasserstoffinduzierte Rissbildung. Eine
Abnahme des Gehaltes an nichtmetallischen Einschliussen wirkt sich positiv auf den
Widerstand gegen Rissbildung aus. Auch an Grenzflachen verschiedener Gefligebe-
standteile kann es zur Rekombination von Wasserstoff kommen. Deshalb sind beson-
ders perlitische Geflugezustande sehr kritisch in Bezug auf wasserstoffinduzierte
Rissbildung. [27] Auf die Einflisse des Geflges wird aber in dem Kapitel 2.2.3 naher
eingegangen. Zwei weitere wichtige Einflussfaktoren auf die Bestandigkeit gegen
wasserstoffinduzierte Rissbildung sind der pH-Wert und die Wasserstoffaktivitat an der
Oberflache, die durch den Gehalt von Promotoren bestimmt wird. Diese beiden Fakto-
ren beeinflussen besonders die Wasserstoffkonzentration im Werkstoff. Fur verschie-
dene Werkstoffe kdnnen bezogene Grenzwerte experimentell bestimmt werden.
Abbildung 7 zeigt die unterschiedliche Wasserstoffkonzentration in einem niedriglegier-
ten Stahl in Abhangigkeit vom pH-Wert. Dabei ist klar ersichtlich, dass eine Abnahme
des pH-Wertes die Wasserstoffkonzentration erhoht. Bei weiteren Untersuchungen hat
sich aber gezeigt, dass die Anwesenheit von Promotoren einen weit hdheren Einfluss
auf die Wasserstoffkonzentration im Werkstoff hat, als die Abnahme des pH-Wertes.
Deshalb wirkt sich der Gehalt von H,S und anderen Promotoren besonders kritisch auf
die Bestandigkeit gegen HIC aus. In Abbildung 8 ist der Grenzwert der zulassigen
Wasserstoffkonzentration ohne Schadigung fir einen niedriglegierten Stahl eingetra-
gen. Anhand solcher Darstellungen kénnen Grenzbedingungen fir den Einsatz
verschiedener Werkstoffe festgelegt werden. [15,28]
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Abbildung 7: Verteilung der Wasserstoffkonzentration in einem niedriglegierten Stahl bei
unterschiedlichen pH-Werten [28]
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Abbildung 8: Die Wasserstoffkonzentration in der Mitte eines niedriglegiertenStahles bei
unterschiedlichen pH-Werten [28]

Stepwise Cracking (SWC)

Unter Step-wise cracking versteht man den stufenweisen Zusammenschluss von
Blasen und Rissen, die in unterschiedlicher Tiefe im Werkstoff vorliegen. Es handelt
sich dabei um ein gegenuber HIC fortgeschrittenes Schadigungsstadium. SWC-Risse

fuhren zu einer Abnahme der Wandstarke im Bauteil. Die Grundlage dieses Vorgangs
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bildet die Schubspannung im Material, die durch die Rekombination von Wasserstoff
entsteht. Die Verbindungsrisse zeigen einen transkristallinen Rissverlauf und ermogli-
chen den Zusammenschluss naheliegender Blasen oder Risse. Das Auftreten solcher
Verbindungsrisse wird durch weiche Gefligebestandteile oder Inhomogenitaten beglns-
tigt. [29,30]

Wasserstoffinduzierte Spannungsrisskorrosion (HISCC)

Generell ist fur das Auftreten von Spannungsrisskorrosion das Zusammenwirken von
drei Faktoren notig. Diese sind das Vorhandensein von Spannungen, ein korrosives
Medium und ein auf Spannungsrisskorrosion empfindlicher Werkstoff. Nur wenn alle
Faktoren vorhanden sind kommt es zum Versagen des Bauteils. Generell kann man bei
HISCC zwei Falle unterscheiden: Medien mit Promotoren und Medien ohne Promoto-
ren. HISCC ohne Promotoren tritt lediglich bei hochfesten Stahlen tber Rm = 1400MPa
auf. Die Wasserstoffeinbringung erfolgt, wenn es zu kathodischen Teilreaktion an der
Probenoberflache in wassrigen Losungen kommt. Die Zugabe von Promotoren bewirkt
eine Steigerung der Wasserstoffaufnahme bis auf das 20-fache gegenlber von Lésun-
gen ohne Promotoren. Deshalb kann HISCC bei Stahlen fast aller Festigkeitsklassen
auftreten. Dabei sammelt sich der mobile, diffusible, absorbierte Wasserstoff an Stellen
hoher lokaler Spannungen an und begulnstigt die Werkstofftrennung. Dadurch verspro-
det der Werkstoff und es kommt zu einer Rissausbreitung senkrecht zur aufgebrachten
Last. Der Rissverlauf zeigt dabei eine geradlinige Ausbreitung ohne Verzweigungen. Im
Gegensatz zu HIC, fur die der in Fallen rekombinierte Wasserstoff die entscheidende
Grolke darstellt, ist fr HISCC der diffusible Gehalt an Wasserstoff entscheidend. [20,31]

Sulfide Stress Cracking (SSC)

SSC stellt eine Spezialform der kathodischen Spannungsrisskorrosion in Medien unter
Promotoreinwirkung dar. Erst durch die Wirkung von H,S als Rekombinationsgift
erkannte man den Einfluss von Promotoren auf die Wasserstoffeinbringung in den
Werkstoff. H,S wirkt dabei auf zwei Arten. Einerseits wird die Rekombination von
Wasserstoff durch HS™ unterdruckt und dadurch die Aufnahme von atomarem Wasser-

stoff geférdert und zweitens reduziert das zweite Dissoziationsprodukt H* den pH- Wert
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des Elektrolyten. [32] Laut Definition des NACE Standards MR 0175 [33] tritt SSC
Versagen nur uber einem Hartewert von 250 HV (entspricht einer Zugfestigkeit von 790
MPa) auf.

Stress Oriented Hydrogen Induced Cracking (SOHIC)

SOHIC tritt auch bei Hartegraden unter 250 HV auf. SOHIC unterteilt sich in 2 Bereiche.
Im ersten Stadium kommt es zur Bildung von kleinen Risse und Blasen parallel zur
aufgebrachten Spannung, wie es bereits im vorherigen Kapitel erlautert wurde. In der 2.
Phase erfolgt die Verbindung dieser Risse, senkrecht zur aufgebrachten Last. Dieser
Vorgang ahnelt sehr dem Vorgang des SWC, jedoch bilden sich hier die Verbindungs-
risse als Normalspannungsrisse aufgrund der duf3eren Last und nicht aufgrund von
Schubspannungen im Material. [34,35] Abbildung 9 und Abbildung 10 stellen den
SOHIC Mechanismus grafisch dar. In manchen Veroffentlichungen findet man die
Bezeichnung SSC Type | fur SOHIC und SSC Type Il fur SSC. Dieser Nomenklatur ist

aber nicht sehr verbreitet, und hier nur der Vollstandigkeit halber erwahnt.

=
® k @ _j:m .
—S:

Abbildung 9: Schematische Darstellung des Risswachstums beim SOHIC Mechanismus: (1)
Mikrorisse bilden sich parallel zur Spannungsaufbringung in der Nahe von Kerben
(2) Mikrorisse verbinden sich normal zur Spannungrichtung mit der Oberflache (3)
Es kommt zur Mirkorissbildung an Einschlissen, die tiefer im Werkstoff liegen (4)
Der Anriss wachst durch Verbindung mit weiteren Mikrorissen [36]
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Abbildung 10: Schematische Darstellung der Ausbildung von Verbindungsrissen( Secondary
cracks) im Deformationsband zwischen Mikrorissen (HIBC) [37]

Nach Bekanntwerden dieser Schadigungsart wurde es als dringend nétig erachtet HIC-
resistente Stahle zu verwenden, um den Schadigungsmechanismus zu unterdricken.
Es zeigte sich aber, dass speziell HIC-resistente, hochreine Stahle eine weit hdhere
Empfindlichkeit gegentiber SOHIC aufweisen als unreinere Stahlqualitaten. Es konnte
gezeigt werden, dass unreinere Stahlqualitaten durch ihre héhere Fallenanzahl Was-
serstoff binden kdnnen und sich dadurch der Gehalt an diffusiblem Wasserstoff redu-
ziert und weniger Wasserstoff zur Verfugung steht, um sich an Stellen von lokalen
Spannungsiberhéhungen anzusammeln. Dadurch kommt es in unreineren Stahlen zur
Bildung von Mikrorissen, die parallel zur Lastaufbringungsrichtung (HIC) liegen, aber
selbst nicht zu einem Werkstoffversagen fuhren. Dieser Effekt zeigt sich besonders bei
kurzen, intensiven Beladungen durch Wasserstoff. Bei langerer, milderer Beladung geht
dieser Effekt teilweise verloren, da permanent Wasserstoff eingebracht wird und es zum
Auftreten von Verbindungsrissen normal auf die Spannungsrichtung kommt. Deshalb ist
es besonders wichtig die mechanische Beanspruchung und die Wasserstoffbeladungs-
verhaltnisse unter Einsatzbedingungen zu kennen. Das Zusammenspiel dieser beiden
Grolen definiert die Anfalligkeit eines Werkstoffes gegen SOHIC. SOHIC unterscheidet
sich zu HIC in dieser Hinsicht, dass sich unter aul3erer Spannungseinwirkung Mikroris-
se an Einschlissen und Grenzflachen bilden kdnnen, die ohne Belastung nicht entstan-

den waren. [36,38] Besonders entscheidend wirkt sich die Mikroharteverteilung im
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Werkstoff auf den Widerstand gegen SOHIC aus. In lokal weicheren Zonen wird durch
lokales Flie3en die Bildung von Rissen und Blasen und deren Verbindung begunstigt.
Deshalb sollte eine moglichst homogene Harteverteilung im Werkstoff erreicht werden.
Nichtmetallische Einschlisse konnen als Ausgangspunkt der Mikrorissbildung dienen.
Daher ist der Abstand von nichtmetallischen Einschlisse im Werkstoff besonders
entscheidend. Liegen die nichtmetallischen Einschlisse sehr knapp aneinander, kann
sich in der plastischen Zone, die von einem bereits gebildeten Mikroriss ausgeht, ein
weiterer Riss bilden. Dagegen |6sen isolierte Einschlisse keine weiteren Risse und

Verbindungsrisse aus. [34,37]

Besondere Gefahrdung flr Versagen durch Wasserstoff liegt bei Schweillverbindungen
vor, da der Gefligeaufbau besonders in, und um die Schweil3naht inhomogen ist. In der
WarmeeinfluRzone (WEZ) kommt es zu einem Harteabfall und dieser Bereich wird
dadurch empfindlich fur das Auftreten von SOHIC. Im Schweil3gut selbst herrscht meist
eine hohere Harte als das Grundmaterial vor und dadurch neigt das Schweilgut zum
Versagen durch HISCC oder SSC. Der Einfluss von Warmebehandlungen nach dem

Schweilden konnte bis jetzt noch nicht vollstandig geklart werden. [36]
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2.3 Einfluss ausgewahlter Parameter auf die Wasserstoff-

schadigung

2.3.1 Festigkeit

Die Festigkeit ist der wichtigste Auswahlparameter fur den Einsatz von Stahlen unter
Wasserstoffeinwirkung in Medien mit Promotoren. Dabei konnen grundsatzlich zwei
Gruppen von Stahlen unterschieden werden. Stahle mit Streckgrenzen unter 650 MPa
und Stahle mit Streckgrenzen Uber 800 MPa. Bei Stahlen mit niedrigerer Festigkeit
steigt die versagensfrei, ertragbare Zugspannung mit Zunahme der Streckgrenze. Die
maximal ertragbare Zugspannung kann dabei im Bereich von 20-80% der Streckgrenze
liegen. Bei hoherfesten Stahlen nimmt die Empfindlichkeit gegen Schadigung durch
Wasserstoff dramatisch zu und es sinkt der Wert der ertragbaren Zugspannung auf
unter 10% der Streckgrenze. Abbildung 11 stellt diesen Sachverhalt grafisch dar.
Ebenfalls kann man aus dem Diagramm ablesen, dass die Neigung zur Schadigung
durch HIC mit fallender Streckgrenze bei niederfesten Stahlen zunimmt, da die ertrag-
bare Spannung absinkt. Im Falle von HIC wird diese Spannung nicht durch Krafteinwir-
kung hervorgerufen, sondern entsteht durch die Rekombination des Wasserstoffs im
Inneren. [2,20]
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Abbildung 11: Kritische Grenzspannung fir wasserstoffinduzierte Spannungrisskorrosion von
niedriglegierten Stahlen fir Olfeldrohre [20]
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Ausgehend von diesen experimentell ermittelten Daten wurden Grenzwerte der Materi-
alkennwerte fur den Einsatz von niedriglegierten Stahlen unter Wasserstoffeinwirkung
festgelegt. Bei niedriglegierten Stahlen schreibt der NACE Standard MR 0175 einen
maximalen Grenzwert von 22 HRC (entspricht 250 HV oder 750 MPa Zugfestigkeit) vor,

um eine Bestandigkeit gegen SSC zu gewabhrleisten. [33]

Abbildung 12 gibt einen Uberblick der auftretenden Schadigungsformen in Abhangigkeit
von der Zugfestigkeit eines Stahles. In dieser alteren Darstellung ist die  Nomenklatur
von SSC noch umgekehrt als jetzt akzeptiert. In der Abbildung 12 ist die vorher bespro-

chene Grenze eingezeichnet.
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Abbildung 12: Schematische Darstellung des Auftretens der unterschiedlichen Schadigungsarten
abhangig von der Festigkeit des Stahles (Andere Nomenklatur: SSC(ll) entspricht
SOHIC, SSC (I) entspricht SSC) [38]

Versuche an niedriglegierten Stahlen, die sich in ihrer Gefugestruktur, Festigkeit und
chemischen Zusammensetzung unterscheiden, haben gezeigt, dass die Festigkeit der
ausschlaggebende Faktor fur die Bewertung der Bestandigkeit gegen Wasserstoffver-

sprodung in promotor-behafteten Medien darstellt. [39]
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2.3.2 Legierungszusammensetzung

Es gibt viele Untersuchungen Uber die Einflisse einzelner Legierungselemente auf die
Bestandigkeit gegen wasserstoffinduzierten Schaden niedriglegierter Stahle. Mit
zunehmendem Kohlenstoffgehalt steigt die Festigkeit des Stahles, was die Anfalligkeit
fur HSRK und SSC erhdht. Deshalb sollte der C-Gehalt 0,15% nicht Ubersteigen.

Mangan wird im Stahl bendtigt, um Schwefel abzubinden, da sonst die Gefahr von
HeilRbruch besteht. Gehalte von mindestens 0,4 % sind dafur erforderlich. Jedoch
kommt es dabei zur Bildung von Mangansulfiden, die besonders kritisch beziglich HIC
wirken. Mit steigendem Mangangehalt sinkt auch die Bestandigkeit gegen SSC, wie in
Abbildung 13 dargestelit. [40]
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Abbildung 13: SSC Grenzspannung und prozentueller Anteil von intergranularer Bruchflache in
Abhangigkeit vom Mangangehalt [41]

Chrom ist ein starker Karbidbildner, und reduziert stark die Diffusion von Wasserstoff im
Stahl. AuRerdem verbessert Chrom die Durchhartbarkeit, was zu einem homogeneren
Gefligeaufbau fuhrt. Bei Zugabe von 0,65% bis 1,3% verbessert Chrom den Widerstand
gegen SSC deutlich. Héhere Gehalte an Chrom bringen keine weitere Verbesserung

mehr.
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Uber Kupfer gibt es zahlreiche Untersuchungen. Kupfer reduziert die Korrosionsrate
von Stahlen durch Deckschichtbildung. Fur die Bestandigkeit gegen SSC bewirkt Kupfer
keine Verbesserung, sondern verschlechtert eher das Verhalten. Abbildung 14 zeigt die
Auswirkung der Legierungselemente Kupfer und Chrom auf die SSC Grenzspannung.
[42]
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Abbildung 14: Darstellung des Einflusses von Kupfer und Chrom auf die SSC Grenzspannung

Niob kann als Mikrolegierungselement sehr gute Ergebnisse erzielen. Die SSC Grenz-
spannung kann durch Zugabe von 0,03% Niob deutlich gesteigert werden. Versuche an
acht verschiedenen Stahlen zeigen, dass die Zugabe von Niob den gréf3ten Einfluss auf
die Bestandigkeit gegen Versagen durch SSC erzielt, im Gegensatz zu Kupfer und
Chrom, wie in Abbildung 14 dargestellt. Dieses gute Verhalten von mikrolegierten

Stahlen mit Niob lasst sich auf Ausscheidungen an den Korngrenzen zurtckflhren. [42]

Vanadium ist ein Karbidbildner, zeigt aber bei einer Zugabe bis zu 0,2% keine nen-
nenswerten Einfluss auf die Bestandigkeit gegen SSC. Andere Untersuchungen

bestatigen eine leichte Verbesserung des SSC Verhaltens. [40,42]

Molybdan verstarkt die Korrosionsrate von Stahlen. Aulderdem erhoht Molybdan den
Diffusionskoeffizienten, da es die Anzahl der Ausscheidungen durch Bildung einer
bainitischen Matrix reduziert. Dadurch beeinflusst Molybdan die SSC Bestandigkeit
negativ. [43]
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Titan senkt den Diffusionskoeffizienten durch Bildung von Karbonitriden. Diese wirken
als starke Fallen im Werkstoff. Es hat sich gezeigt, dass eine Zugabe von 0,02-0,05%
Titan ein Optimum in Hinsicht SSC Bestandigkeit darstellt. AuRerdem andert Titan die
Mangan Ausscheidungen in Titan basierende Ausscheidungen. Stahle mit fein verteilten
Karbonitriden zeigen sehr gute SSC Bestandigkeit. [43,44]

In Abbildung 15 sind die Einflisse verschiedener Legierungselemente auf die wasser-
stoffoezogenen Eigenschaften von Stahl dargestellt. Ein Plus markiert eine Steigerung,

ein Minus eine Reduzierung.

Element H.U H.S H.T Ref. Element H.U H.S H.T Ref.
Al — (2] P + [45]
C + [2] S + [43]
Cr + + [2,45] Si — + [2.45]
Cu — [45.49.50] Ta + (2]
Mn + [2,45] Ti + [45]
Mo + [45] \% + [45]
Nb + + [2,45] Zr + + [2,45]
Ni — [45] Bi — [15]

Abbildung 15: Darstellung der Wirkungsweise von Legierungselementen auf die
wasserstoffbezogenen Eigenschaften von Eisen: H.U Auswirkung auf die
Wasserstoffaufnahme; H.S Auswirkung auf die Wasserstoffloslichkeit; H.T
Auswirkung auf die Wasserstofffallen [15]
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2.3.3 Gefuge

Das Gefuge hat einen sehr starken Einfluss auf die Rissinitierung und auf die Rissaus-
breitung im Werkstoff. Es gibt viele Untersuchungen Gber den Einfluss der Gefligestruk-
tur auf die Bestandigkeit von Stahlen gegenuber HIC und SSC. Generell muss festge-
halten werden, dass ein homogenes Geflige eine wichtige Grundlage fur die Bestandig-
keit darstellt. Dabei kommt es sehr auf die Verteilung der Ausscheidungen an. Ein
Gefluge mit fein verteilten, kleinen Ausscheidungen bietet den groften Widerstand
gegen Schaden durch Wasserstoff. Die Morphologie der Ausscheidungen kann die
Empfindlichkeit gegen HIC und SSC ebenfalls beeinflussen. Dabei zeigt sich, dass
globulare Ausscheidungen deutlich besser fur die Bestandigkeit sind, als langsge-
streckte Ausscheidungen. An langsgestreckten Ausscheidungen kommt es durch
Spannungsiberhdéhung bevorzugt zur Rissinitiierung. Die Korngrélie hat ebenfalls einen
Einfluss auf die Bestandigkeit gegen Wasserstoffschadigung. Eine Verringerung der
KorngroRe erhoht die Anzahl der Fallen im Stahl und reduziert die Seigerung von
Verunreinigungen. [15] Ebenfalls durch Reduzierung der KorngrofRe erhdht sich die
Lidersdehnung, was zur Spannungsentlastung an Stellen von lokalen Spannungskon-

zentrationen fuhrt. Dadurch erhdht sich die ertragbare Spannung bei SSC. [45]

Als besonders kritisch in Bezug auf Schadigung durch HIC oder SSC gelten bandartige
Strukturen. Die Grenzflache zwischen Bandstrukturen und der Matrix gelten als Was-
serstoffsenken und dienen als Ausgangpunkt von Rissen. Deshalb sind Stahle mit

perlitischem Geflige besonders anfallig gegen HIC und SSC. [46]

Bei der Warmebehandlung hat sich gezeigt, dass vergutete Stahle sehr gute Resultate
in Bezug auf SSC Bestandigkeit aufweisen. Abbildung 16 zeigt den Vergleich der SSC
Bestandigkeit von Stahlen der X52 und X60 Festigkeitsklasse im gelieferten und
verguteten Zustand. Dabei zeigt sich, dass die durchgefiihrte Warmebehandlung die
ertragbare Spannung im SSC Test um bis zu 40 % erhoht. Die Warmebehandlung lasst
die bandartige Struktur des Lieferzustandes verschwinden, was sich positiv auf die

Bestandigkeit gegen SSC auswirkt. [47]

Andere Untersuchungen an Stahlen der Festigkeitsklasse X60 zeigen ein ahnliches
Bild. Stahle aus homogenem, feinkdrnigen, verguteten Bainit/Martensit erzielen in

Bezug auf SSC Bestandigkeit die besten Ergebnisse. Die Bestandigkeit gegen SSC
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erhoht sich im speziellen durch die erschwerte Rissausbreitung in der homogenen
Matrix aus Bainit/Martensit. [48]
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Abbildung 16: Gegenuberstellung der SSC Bestandigkkeit von Stahlen im Lieferzustand mit
perlitischer Struktur und im verguteten Zustand mit Bainit/Martensit Gefuge [47]

Abbildung 17 zeigt den Einfluss unterschiedlicher Warmebehandlungen auf die SSC
Bestandigkeit von einem niedriglegierten Stahl. Dabei ist klar ersichtlich, dass die
angelassenen Zustande das beste Verhalten zeigen. Die angelassenen Zustande
weisen feine Karbidverteilungen auf und es kommt zur Eliminierung der lokalen harten
Phasen, die vor dem Anlassen existiert haben. Abbildung 18 zeigt den Einfluss unter-
schiedlicher Warmebehandlungen auf die HIC Bestandigkeit von einem niederlegierten
Stahl. Dabei zeigt sich wieder, dass die angelassenen Zustande das beste Verhalten
aufweisen. In der Abbildung 18 ist die CLR (cracks length ratio) eingetragen, die beim
Auftreten von HIC bestimmt wird und eine Vergleichbarkeit der Anfalligkeit ermdglicht.

Je hoher der CLR Wert ist, umso langere Risse wurden beobachtet. [49]
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Abbildung 17: Einfluss unterschiedlicher Warmebehandlungen auf die SSC Bestandigkeit: WQ
wasserabgeschreckt; OC in Ol abgekuhlt; AC an Luft abgekuihlt; WQ&T
wasserabgeschreckt und angelassen; OC&T in Ol abgekiihlt und angelassen [49]

Rolling direction

AC OC WQ OC&T WQ&T

CLR

1.49

22.73 18.90

Abbildung 18: Einfluss unterschiedlicher Warmebehandlungen auf die HIC Bestandigkeit: WQ
wasserabgeschreckt; OC in Ol abgekihlt; AC an__Luft abgekuhlt; WQ&T
wasserabgeschreckt und angelassen; OC&T in Ol abgekihlt und angelassen [49]
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Ein weiterer Entwicklungstrend bei der Erhohung der Sauergasbestandigkeit geht in
Richtung rein ferritische Stahle. Dabei zeigt sich, dass Stahle aus nadeligem Ferrit ein
Optimum in Hinsicht auf Bestandigkeit gegen SSC darstellen. Diese guten Ergebnisse
werden aufgrund der kleinen Korngrenze, des sehr niedrigen Gehaltes an Schwefel
(fast keine Bildung von Mangansulfide) und durch Unterdricken einer Bandstruktur
erzielt. Dabei steigert besonders die hohe Dichte an Versetzungen, die als Wasser-
stofffallen wirken, die Bestandigkeit gegen SSC. Zusatzlich weisen diese Geflige sehr
gute mechanische Eigenschaften auf. Die Herstellung dieser Geflige erfolgt Uber

thermomechanische Prozesse. [46,57]

2.3.4 SchweiRung

Generell weisen geschweillte Werkstoffe eine viel inhomogenere Gefligestruktur als
nicht geschweil3te Werkstoffe auf. Besonders kritisch wirken sich lokale harte Zonen im

Schweildgut auf die Rissinitiierung und somit auf die Bestandigkeit gegen SSC aus. [50]

Bei SchweilRungen gilt es besonders auf das Hartelimit des entstehenden Geflges zu
achten. Um die Sauergasbestandigkeit zu verbessern ist es unbedingt erforderlich den
Hartewert von 250 HV nicht zu Uberschreiten. Abbildung 19 zeigt die Hartelimits flr
unterschiedliche SSC Bereiche. Fur den kritischsten Bereich (Domain 3 sour service), in
dem die Sauergasbestandigkeit gepruft wird, darf der Hartewert 250 HV nicht Uber-
schreiten um Sauergasbestandigkeit zu erhalten. In weniger kritischen Bereichen darf
der Hartewert erhdht werden, wie in Abbildung 19 erkennbar ist. Dabei ist ebenfalls zu
erkennen, dass eine Erhdhung des pH-Wertes und die Senkung des H,S Partialdruckes
hohere Festigkeiten in den Geflgen erlauben, ohne die Sauergasbestandigkeit zu
reduzieren. [50,51]
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Abbildung 19: Hartelimits von geschweildten API line pipes fur Sauergaseinsatz in den
unterschiedlichen SSC Bereichen [51]

Im Bereich der Warmeeinflusszone kommt es oftmals zu einem deutlichen Abfall der
Harte im Vergleich zum Grundmaterial und Schweil3gut durch die Warmeeinbringung
des Schweillvorganges. Abbildung 20 zeigt einen solchen Abfall im Bereich der War-
meinflusszone. Durch den Harteabfall kommt es zur Bildung von HIC Mikrorissen in
den Zonen geringerer Harte. Dies erhdht die Chancen auf ein Versagen durch SOHIC
in belasteten Proben. Tatsachlich konnten in Versuchen diese Bereiche als Ausgangs-
punkt fur Versagen durch SOHIC identifiziert werden. [52,54]

In der Nahe der Schweilnaht erhdht sich die Anfalligkeit auf HIC in geschweilten
Proben aullerdem durch den heterogeneren Aufbau des Gefliges. Ein heterogenes
Geflge weist eine hdhere Anzahl an irreversiblen Fallen, was die Anfalligkeit fur HIC
erhoht. [53]
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Abbildung 20: Darstellung der unterschielichen Dehngrenzenwerten in Schweiligut,
Warmeeinflusszone und Grundmaterial nach erfolgter SchweilRung [54]

Bestimmungen der Diffusionskonstanten an geschweil3ten Proben zeigen, dass die
Diffusionskonstante in der Warmeinflusszone im Vergleich zu Grundmaterial und
Schweillnaht am geringsten ist. Dies fuhrt zum hdchsten Gehalt an Wasserstoff im
Bereich der Warmeeinflusszone der Probe. Die Wahrscheinlichkeit fur ein Versagen der
Probe im Grundmaterial bei geschweil3ten Proben unter SSC Bedingungen ist sehr
gering. Die Probe versagt entweder durch SOHIC im Bereich der Warmeeinflusszone
oder durch SSC in der Schweil3naht. Dabei sind die Harte des Schweil3gutes und die
Anfalligkeit des Werkstoffes fur die Bildung von HIC-Mikrorissen entscheidend dafur,

welches Versagen auftritt. [55]
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3. Experimentelle Untersuchungen

3.1 Werkstoffe

Versuche wurden an 8 verschiedenen Materialien durchgefiihrt. Es handelt sich dabei
um niedriglegierten Kohlenstoffstéhle, wie sie tblicherweise in der Ol- und Gasindustrie
als sauergasbestandige Line Pipes zum Einsatz kommen. Die Werkstoffe wurden nach
Rahmenvorgaben der API-5L Specification for Line Pipe hergestellt. [56] Die Norm gibt
dabei unter anderem Grenzwerte flr Legierungsgehalte und mechanische Eigenschaf-
ten vor. Die Besonderheit der 8 untersuchten Werkstoffe liegt darin, dass bei der
Herstellung der Werkstoffe 3 Parameter variiert wurden. Abbildung 21 stellt diese
graphisch dar, wobei jeweils ein Eckpunkt des Wirfels einen unterschiedlichen Materi-
alzustand markiert. Durch diese unterschiedlichen Zustande soll der Einfluss verschie-

dener Materialmodifikationen auf die Sauergasbestandigkeit untersucht werden.

C0,17 %

Chemische
Zusammensetzung

C 0,09 %

X60 X70
Festigkeitsklasse

Abbildung 21: Graphischer Uberblick der Variierung der Materialzustande
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Die verwendeten Werkstoffe unterscheiden sich in der chemischen Zusammensetzung,
Festigkeit und der Herstellungsroute. Bei der chemischen Zusammensetzung wurde nur
die Veranderungen des Kohlenstoff- und Mangangehaltes als entscheidende Parameter
betrachtet. Die Ubrigen Legierungsbestandteile wurden nicht wesentlich verandert.
Tabelle 2 stellt die beiden unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen der

untersuchten Stahle dar.

Tabelle 2: Chemische Zusammensetzung der verwendeten Stahle [Gew.-%]

Element C Si Mn P S
C0.09 0,08 0,30 1,54 0,010 0,007
C0.17 0,16 0,27 1,18 0,016 0,005

Durch gezielte Warmebehandlung wurden die unterschiedlichen Festigkeitsgrade X60
und X70 eingestellt. Die Bezeichnung X60 bedeutet, dass der Stahl eine Mindeststreck-
grenze (specified minimum vyield strength SMYS) von 60 ksi (entspricht 414 MPa)
aufweisen muss. Dementsprechend gilt fur den X70 eine Mindeststreckgrenze von 70
ksi (entspricht 483 MPa). Der dritte variierte Parameter, ist die Herstellungsroute. Dabei
wurde die Geflgestruktur entweder durch Harten und Anlassen (quenching and
tempering QT) oder durch eine thermomechanische Behandlung (thermomechanical
treatment TM) eingestellt. Unter thermomechanischer Behandlung versteht man, die
Erzielung von Werkstoffeigenschaften, durch Einstellung einer Temperatur-Zeit-Kurve
bei gleichzeitiger Umformung. [57] Die Warmebehandlung wurde von der Firma vo-
estalpine Tubulars Kindberg im Zuge des Herstellungsprozesses der Rohre durchge-
fuhrt. Besonders die Herstellungsroute hat einen sehr starken Einfluss auf die Geflige-
ausbildung. Abbildung 22 zeigt Geflgebilder von den vier QT hergestellten Zustanden.
Abbildung 23 zeigt Gefligebilder von den vier TM hergestellten Zustanden. Eine genaue
Bestimmung der Gefligebestandteile ist anhand dieser Schliffbilder sehr schwierig. Die
QT-Bilder zeigen Umwandlungsgefuge mit Anteilen von Ferrit und angelassener
Zwischenstufe. Die thermomechanischen Umwandlungsgefiige bestehen aus nadeli-

gem Ferrit und Zwischenstufe.
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Abbildung 22: Gefugerbilder der QT hergestellten Zustande a) C0,09X60QT b) C0,09X70QT
c) C0,17X60QT d) C0,17X70QT
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Abbildung 23: Gefligerbilder der TM hergestellten Zustande a) C0,09X60TM b) C0,09X70TM
c) C0,17X60TM d) C0,17X70TM

In Tabelle 3 sind die mechanischen Eigenschaften der 8 verschiedenen Zustande
dargestellt. Dabei sind keine wesentlichen Unterschiede zu erkennen. Die Bezeichnun-
gen der Materialzustande, die in der Tabelle gewahlt wurden, werden fortan in der
Diplomarbeit verwendet.
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Tabelle 3: Mechanische Kennwerte der verwendeten Zustande

1 €0.09X60QT 192 481 578 32
2 C0.09X60TM 205 481 632 27
3 C0.09X70QT 195 540 624 28
4 C0.09X70TM 246 560 760 22
5 C0.17X60QT 195 452 564 34
6 C0.17X60TM 165 455 582 33
7 C0.17X70QT 217 533 647 28
8 C0.17X70TM 222 524 696 28

Die Probenherstellung erfolgte fur die unterschiedlichen Versuche bei verschiedenen
externen Fertigungsbetrieben. Als Ausgangsmaterial standen Rohrabschnitte zur
Verfligung, die von voestalpine Tubulars Kindberg geliefert wurden. Die Proben wurden
nach den entsprechenden Werkstattzeichnungen gefertigt. Die Proben wurden dabei
stets so gefertigt, dass die Schweil3naht in der Mitte der Verjungung bei den Proben
liegt. Abbildung 24 zeigt das Vormaterial fur die externe Probenfertigung von CLT- und
SSC-Proben.
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Abbildung 24: Vormaterial fir externe Probenfertigung der CLT- und SSC-Proben
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Die Probengeometrie fur die CLT-Proben wurde nach Vorgabe der Zeichnung in
Abbildung 25 gefertigt. Da durch die Herstellung mit CNC-Drehmaschinen, eine gewis-
se Rauigkeit auftritt, wurde die Qualitat der Oberflache durch anschlieRendes Elektro-
polieren verbessert. Daflir wurde der Elektrolyt Poligrat E242 verwendet. Die Probe
wurde dabei als Anode geschaltet. Der Poliervorgang wurde bei 51°C und einer
vorgegebenen Stromdichte von 0,4 A/cm? durchgefiihrt. Die Spannung betrug 15 V. In

etwa 40 Minuten wurde ein durchschnittlicher Abtrag von 0,2 mm erreicht.
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Abbildung 25: Probengeometrie der CLT-Probe

Die Proben fur den SSC-Test entsprechen der im ASTM NACE 0177 Standard vorge-
schriebenen Form. [59] Bei den SSC-Proben erfolgte nach der CNC-Fertigung noch
eine Nachbearbeitung durch mechanisches Polieren. Abbildung 26 zeigt die Werkstatt-

zeichnung der SSC-Proben.
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Abbildung 26: Probengeometrie der SSC-Probe
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Die Probenplatichen fur die Permeationsmessungen sind quadratisch mit 40 mm

Seitenlange und weisen eine Dicke von 2 mm auf.

Die Schweilung der Rohrabschnitte wurde, von der Firma Bdhler Schweil3technik
entsprechend, der gultigen Norm, mit Stabelektroden vom Typ FOX CEL durchgefuhrt
und mithilfe von Rdntgenuntersuchungen Uberpraft. Danach wurden lichtmikroskopi-
sche Geflgeuntersuchungen durchgefuhrt und Harteprofile aufgezeichnet. Abbildung
27 zeigt die Gefligeausbildung in der Schwei3naht im Vergleich zum Grundmaterial
beim Zustand C0,09X60QT. Es liegt in der Decklage ein eher grobes Erstarrungsgefige

vor.

Oben

Abbildung 27: Geflige der Schweilinaht mit Abbildung der Harteeindriicke von Zustand
C0,09X60QT

Bei den Hartewerten der Proben zeigt sich stets ein klarer Abfall im Bereich der War-
meeinflusszone. Stellvertretend fur alle Harteverlaufe zeigt Abbildung 28 den Hartever-
lauf jeweils einer Probe der Zustande C0,09X60QT und C0,09X60TM. Die Position der
einzelnen Harteeindrucke ist in Abbildung 27 ersichtlich. Die Hartewerte aller gemesse-

nen Proben befinden sich im Bereich zwischen 150 und 230 HV1.
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Abbildung 28: Harteverlaufe der Proben a) C0,09X60QT b) und C0,09X60TM
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3.2 Versuchsaufbau und -durchfuhrung

3.2.1 Constant Load Tests (CLT)

Die Constant Load Tests wurden mit einer Hebelapparatur durchgefuhrt. Diese Anlage
besitzt vier getrennte Lasthebel, wodurch parallel vier Versuche unter konstanter
Lasteinwirkung, durchgefuhrt werden kénnen. Durch Versetzen der Gewichte kénnen
verschiedene Spannungen auf die Probe aufgebracht werden. Abbildung 29 zeigt die
Hebelapparatur. Die Proben werden zwischen der unteren Fixverankerung und dem
beweglichen Hebel eingespannt. Die Proben befinden sich dabei in einer Glaszelle, in
der sich das Prifmedium befindet, welches flr den jeweiligen Test verwendet wird.
Abbildung 30 zeigt eine Prifzelle. Zusatzlich wird die Zelle durch einen Thermostat
temperiert. Ebenfalls besitzt die Anlage ein Wegmesssystem mit Zeitaufzeichnung, um
die Verlangerung und gegebenenfalls den Zeitpunkt des Bruches einer Probe bestim-

men zu kdnnen.

Abbildung 29: CLT-Anlage mit 4 Lasthebeln
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Platinkafig Zelle mit Pruflésung

Abbildung 30: Prifzelle des CLT mit Erklarung der Komponenten

Bei den CLT wurde um die Probe ein Platinkafig angeordnet, um eine kathodische
Beladung zu ermdglichen. Als Priiflésung wurde eine 5 wt% Na;SO,4 mit 5*10° mol/l
As;03 verwendet. Der pH-Wert der Lésung wurde durch Zugabe von H,SO4 eingestellt.
Die Stromdichte betrug 50 mA/cm?. Zusétzlich wurden die Zellen durch einen Thermos-
taten auf konstant 25°C gehalten. Die Versuchsdauer betrug, wie beim NACE-Test, 720
Stunden. Der Versuchsablauf gliedert sich in folgende Schritte. Zuerst wurde die in
Aceton gereinigte, elektropolierte Probe in die Glaszelle mit Platinkafig gegeben.
Danach wurde die Zelle verschlossen und es erfolgte der Einbau der Probe samt Zelle
in die noch unbelastete Hebelvorrichtung. Es folgte die Anbringung des Wegmesssys-
tems, welches der Zeitaufzeichnung diente. Nach Anbringen der Kontakte der Kon-
stantstromquelle an Probe und Platinkafig und Anlegen der Spannung wurde die
Pruflésung in die Zelle gefillt. Die Probe fungierte dabei als Kathode und wurde mit
dem Minuspol der Stromquelle verbunden. Dadurch wurde die Probe kathodisch
geschitzt und es kam zur Wasserstoffentwicklung an der Probenoberflache. Abschlie-
Rend erfolgte die Lastaufbringung durch den mit Gewichten belasteten Hebel. Abbil-
dung 31 zeigt ein Prinzipbild des beschriebenen Versuchsablaufes. Dabei sind beson-
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ders der Temperierkreislauf und die Messeinrichtung fur die Aufzeichnung der Dehnung

dargestellt.
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Abbildung 31: Prinzipieller Aufbau der Hebelanlage mit Darstellung von Temperierkreislauf und
Dehnungsaufzeichnungseinrichtung [58]
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Bei Versagen der Probe unter 720 Stunden, galt jene Stundenanzahl, bei der der Bruch
eintrat, als Standzeit. Wenn kein Bruch erfolgt wurde die Probe als Durchlaufer be-
zeichnet. Die zu prufenden Zustande wurden mit verschiedenen Belastungsniveaus
beaufschlagt. Flr jeden Zustand wurden Versuche mit Belastungen von 60, 70, 80, 90
und 100 % SMYS durchgefihrt. Um die Versuchszeit zu minimieren, wurde mit den
hochsten Belastungsniveaus begonnen. Abbildung 32 zeigt schematisch den Ablauf
des CLT anhand der Parameter Wasserstoffbeladung, Temperatur und Lastaufbrin-
gung. Die unterschiedlichen Zeitpunkte sind in der Darstellung mit t1 bis t4 bezeichnet.
Am Zeitpunkt t1 erfolgte das Einfillen der Lésung und es begann die Wasserstoffent-
wicklung an der Probe. Ebenfalls zu diesem Zeitpunkt wurde der Thermostat aktiviert.
Bei Erreichen von t2 wurde die Last aufgebracht. t3 entsprach entweder einem Bruch
oder der Entlastung am Ende der Versuchsdauer. Zu Zeitpunkt t4 wurde der Strom

abgeschaltet und die Probe ausgebaut.
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Abbildung 32: Darstellung der Parameter Kraft, Temperatur und H-Beladung eines CLT-
Versuches als Funktion der Prufdauer

3.2.2 Sulfide Stress Cracking Tests (SSC)

Um Vergleichsergebnisse zum CLT zu erhalten wurden SSC-Tests entsprechend des
NACE TMO0177 Standards [59] durchgeflihrt. Die Versuche wurden im Sauergaslabor
des Institutes durchgefuhrt. Es wurden nur Tests an Proben des Zustandes
C0,09X60QT und CO0,09X60TM durchgeflhrt, da aus Zeitgrinden die Prufung aller
Zustande, im Rahmen dieser Arbeit nicht moglich war. Abbildung 33 zeigt den Method
A-Prifstand des Sauergaslabors. Als Methode der Lastaufbringung wurden Proof Rings
ausgewahlt. Das Verfahren basiert darauf, dass der Ring elastisch gestaucht wird und
dadurch eine konstante Last auf die Probe aufbringt. Durch Messen der Stauchung
(Reduzierung des vertikalen Ringdurchmessers) kann man auf die Last schliel3en,
welche auf die Probe aufgebracht wird. Die Proof Rings wurden von der Firma Cortest
gefertigt. Zu jedem bestellten Proof Ring wurde ein Kraft- Verschiebungsdiagramm vom
Hersteller geliefert, dass das Verformungsverhalten des Proof Rings darstellt. Mit Hilfe
dieser Diagramme und durch Abmessen des Durchmessers der Probe kann die
korrekte Lastaufbringung durchgefuhrt werden.
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Abbildung 33: Sauergasprifstand fur Method A-Tests

Die Proben wurden nach der Herstellung mit Aceton gereinigt und im Fertigungszustand
gepruft. Dafur wurden die Proben zuerst in die Prifzelle eingebaut und die Austrittsoff-
nungen abgedichtet. Danach wurde die Zelle samt Probe in den Proof Ring geschraubt.
Mit Hilfe einer Spannvorrichtung wurde der Proof Ring in einem Schraubstock fixiert und
mit einem Schraubenschlissel durch Drehung der Feststellmutter die Stauchung des
Ringes bewirkt. Dabei wurde die vertikale Verschiebung des Ringes mit einer Messuhr
angezeigt. Durch Einstellen des bereits vorher errechneten Wertes der Verschiebung

wurde die Last aufgebracht. Abbildung 34 zeigt die Methode der Lastaufbringung.
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Abbildung 34: Lastaufbringung beim SSC-Test

Danach wurde der Proof Ring vom Schraubstock gelést und in das Digestorium
(Abbildung 33) gestellt. Nach Fixierung des Ringes am Boden wurde die Losung in die
Prufzelle gefullt. Bei diesem Versuch wurde die Priflosung A nach NACE TM 0177
verwendet. Es handelt sich um eine 5 wt% Natriumchlorid Losung mit 0,5 wt% Essig-
saure. Wichtig ist, dass der pH Wert der Losung nach der Herstellung zwischen 2.6 und
2.8 liegt. Weiters wurde die Losung 24 h mit Stickstoff gesplilt, um den Sauerstoffgehalt
zu minimieren. Als nachstes folgte die Anbringung der Zu- und Abfuhrleitungen fur das
Prufgas. Danach erfolgte erneutes Spulen mit Stickstoff um den Restsauerstoffgehalt
auf ein Minimum zu reduzieren. Nach 20 Minuten erfolgte das Umschalten von Stick-
stoff auf H,S. Es wurde reines H,S-Gas als Prifgas in die Zelle eingeleitet. Ab diesem
Zeitpunkt begann der 720 Stunden dauernde Test. Abbildung 35 zeigt den schemati-

schen Aufbau einer Testzelle und fur die Zufuhr des Prufgases.
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Abbildung 35: Schematische Darstellung einer SSC-Zelle [59]

Besonders zu beachten gilt es, dass sich die Temperatur wahrend des Testes bei 24°C
+ 3° befindet. Der Prifstand verflgt aul3erdem Uber eine Messeinrichtung, die am Proof
Ring angebracht wird und anzeigt, wann sich der Ring ausdehnt, was einem Bruch der
Probe entspricht. Mit Hilfe dieser Anzeige ist eine genaue Aufzeichnung der Laufzeiten
der einzelnen Proben moglich. Ebenfalls wie beim CLT werden Proben, die nach 720
Stunden keinen Bruch aufweisen, als Durchlaufer bezeichnet. Wenn alle Proben einer
Laststufe Durchlaufer sind, kann man dem Werkstoff Sauergasbestandigkeit bis zu
diesem Belastungsniveau zuschreiben. Bei dieser Versuchsserie wurden je 5 Proben
der Zustande CO0,09X60QT und C0,09X60TM mit 80, 90, und 100 % SMYS gepruft.
Wahrend der Prufung bildet sich eine Schicht aus Eisensulfid an der Probenoberflache.
[20]

Weitere SSC-Versuche wurden im Sauergaslabor der Firma voestalpine Tubulars in

Kindberg durchgefuhrt. Diese Versuche wurden der Norm entsprechend durchgeflhrt.

3.2.3 Permeationsmessungen

Die Permeationsmessungen wurden nach der Methode von Devanathan und Stachurski
durchgefuhrt. [60] Abbildung 36 zeigt den prinzipiellen Aufbau einer Wasserstoffperme-
ationszelle, wie sie der Norm ASTM G148-97 entspricht. [61] Abbildung 37 zeigt die
verwendete Zelle, die von der Firma Bank Elektronic Intelligent Controls GmbH

stammt. Die zu prufende Probe wird dabei zwischen den beiden Glaszellen einge-
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spannt. Die linke Glaszelle wird galvanostatisch betrieben, und es wird dabei an der
Probenoberflache elektrolytisch atomarer Wasserstoff abgeschieden, der teilweise
adsorbiert wird und danach durch die Probe diffundiert. Die rechte Glaszelle wird
potentiostatisch betrieben und der Permeationsstrom gemessen, welcher der Menge an
ankommenden Wasserstoffatomen entspricht. Aus der Zeitverzogerung zwischen Be-
und Entladungssignal kann eine Diffusionskonstante berechnet werden, und es kdnnen
Aussagen uber die Fallenstruktur der untersuchten Werkstoffe getroffen werden. Diese
Versuche wurden nur an den ungeschweildten Proben der Zustande 1 bis 8 durchge-
fuhrt, da Proben mit Schweillnaht nicht sinnvoll verwendet werden konnten. Zur
Uberprifung dieser Versuchsmethode und um die Aussagekraft bewerten zu kdnnen,
wurden auflierdem Proben aus reinem Ferrit (Armco-Reineisen) und reinem Martensit

verwendet. Pro Zustand wurden 3 Proben gemessen.
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Abbildung 36: Schemastische Darstellung einer Permeationszelle [61]
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Abbildung 37: Aufbau der Wasserstoffpermeationszelle

Fir die Messungen wurde als Grundlage die ASTM G148-97 verwendet. [61] Die
Prufbedingungen wurden geringfigig geandert, um die Wasserstoffeinbringung unter
ahnlichen Bedingungen, wie sie beim CLT- und SSC-Test ablauft, zu gewahrleisten.

Diese Prufbedingungen wurden einer Dissertation entnommen. [62]

Lésung in der Beladungszelle: 0,1 M H,SO4 mit Zugabe von As,0O3 bis zur Sattigung
Stromdichte der Beladung: 10 mA/cm?

Lésung in der Entladungszelle: 0,1 M NaOH

Potential 300 mV SCE

Beide Ldsungen mussen vor Beginn des Versuches mit Hilfe von Argon entgast
werden. Auch wahrend der gesamten Versuchsdauer mussen die Prifldésungen standig
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mit Argon gespult werden. Zuerst wurde die Probe auf beiden Seiten geschliffen, und
danach mit Aceton gereinigt. Beim Einbau der Probe zwischen den Glaszellen ist
besonders auf die zentrale Positionierung der Probe zu achten, um einen Elektrolytaus-
tritt zu vermeiden. Danach erfolge das Einfullen der Losung in die potentiostatische
Zelle und eine Messung des Ruhepotentials und des Ruhestromes. Wenn der Ru-
hestrom auf der Oxidationsseite unter 0,5 pA/cm? gesunken war, wurde die Zelle
potentiostatisch polarisiert. Nach 100 s erfolgte die Zugabe der Saure in die galvanosta-
tisch betriebene Zelle und die Wasserstoffbeladung begann. Der Versuch galt als
beendet, wenn der gemessene Permeationsstrom einen konstanten Wert erreicht hatte.
Aus dem aufgezeichneten Diagramm Permeationsstrom versus Zeit kann man die
Diffusionskonstante (D¢s) des Materials bestimmen. Dazu bildet man die Differenz aus
dem konstanten Wert des Permeationsstroms, der sich eingestellt hat, und des vorher
gemessenen Ruhestroms. Danach multipliziert man die erhaltene Differenz mit 0,63
und bestimmt im Diagramm genau jenen Zeitwert (t.4), bei dem der Permeationsstrom
diesen errechneten Wert aufweist. Mit Hilfe dieses Zeitwertes kann aus Formel (4) die
effektive Diffusionskonstante des Materials berechnet werden. In Formel (4) entspricht L
der Probendicke in cm. Der Zeitwert muss in Sekunden eingesetzt werden. Der Diffusi-

onskoeffizient hat die Einheit cm?/s.

Desr = 6+tiag (4)

3.2.4 Hydrogen Induced Cracking Tests (HIC)

Um die Versagensursachen besser eingrenzen zu kénnen, wurden HIC Tests durchge-
fuhrt. Um das Auftreten von HIC direkt an den durchgefuhrten Versuchen Uberprifen zu
kénnen, wurden keine separaten HIC-Versuche durchgeflihrt, sondern einfach die
Proben bei CLT und SSC Versuchen ohne Last geprift. Dabei wurden die Proben den
Versuchsbedingungen der jeweiligen Versuche, nur ohne Lasteinwirkung, fur 96
Stunden ausgesetzt. Danach wurden die Proben zerschnitten und mehrere Schliffe
angefertigt. Mit lichtmikroskopischen Techniken wurden die Proben nach Rissen

untersucht.
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4.Ergebnisse

4.1 Constant Load Tests (CLT)

Bevor die eigentlichen Versuche starten konnten, wurde der pH-Wert durch eine
Vorversuchsreihe festgelegt werden. Dazu wurden Versuche mit unterschiedlichen pH-
Werten durchgefuhrt. In Abbildung 38 sind die Ergebnisse der Versuche mit den pH-
Werte 1,2, 1,5 und 1,8 dargestellt. Dabei galt es jenen pH Wert zu finden, bei welchem
der Ubergangsbereich zwischen Durchlaufer und Bruch mit den Werten aus durchge-
fuhrten SSC Versuchen uUbereinstimmt. Diese SSC Versuche an Grundmaterialproben
(ungeschweildt) des Zustandes C0,09X60QT wurden vom OMNI Metals Laboratory in,
Ann Arbor, MI, durchgefiihrt. Abbildung 39 zeigt, dass die Versuche mit pH-Wert 1,5
den SSC Versuchen am besten entsprechen. Deshalb wurde der pH-Wert 1,5 fur die

weiteren Versuche unter konstanter Last gewahlt.
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Abbildung 38: Laufzeiten der Versuche an ungeschweiften Proben des Zustandes C0,09X60QT
mit verschiedenen pH-Werten
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Abbildung 39: Vergleichsdarstellung der CLT Ergebnisse mit pH-Wert 1,5 und der SSC-Test
Ergebnisse des OMNI METALS LAB an ungeschweil3ten Proben des Zustandes
C0,09X60QT

Abbildung 40 bis 45 zeigen die Laufzeiten aller 8 untersuchten Zustande in Abhangig-
keit der aufgebrachten Spannung. Bei der Auswertung wurde festgelegt, dass alle
Proben die in den ersten 24 Stunden gebrochen sind, mit einer Laufzeit von 24 Stunden
ins Diagramm eingetragen wurden. Diese Festlegung wurde aus Darstellungsgrinden
gewahlt. Dabei ist klar zu erkennen, dass die Werkstoffe die eine hdhere Festigkeits-
klasse (X70) aufweisen, keine Durchlaufer erzielen konnten. Hohere Festigkeiten
zeigen in diesem Test ein schlechteres Verhalten zu. Weiters kann ein Unterschied im
Verhalten der unterschiedlich hergestellten Zustande bemerkt werden. Dabei zeigen die
thermomechanisch hergestellten Zustande tendenziell ein besseres Verhalten. Mit
steigendem Kohlenstoffgehalt reduziert sich die ertragbare Spannung ohne Versagen.
Zustand C0,09X60TM zeigt das beste Verhalten aller untersuchten Zustande.
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Abbildung 40: Standzeiten der Zustande C0,09X60QT und C0,09X60TM in Abhangigkeit von
SMYS, kathodische Beladung mit 50 mA/cm?, Testldsung 5wt% Na,SO, mit 5*10°°
mol/l As,03, pH-Wert durch Zugabe von H,SO, auf 1,5 gesenkt
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Abbildung 41: Standzeiten der Zustande C0,09X70QT und C0,09X70TM in Abhangigkeit von
SMYS, kathodische Beladung mit 50 mA/cm?, Testlésung 5wt% Na,SO, mit 5*10°
mol/l As,O3, pH-Wert durch Zugabe von H,SO, auf 1,5 gesenkt
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Abbildung 42: Standzeiten der Zustande C0,17X60QT und C0,17X60TM in Abhangigkeit von
SMYS, kathodische Beladung mit 50 mA/cm?, Testlésung 5wt% Na,SO, mit 5*10°
mol/l As,O3, pH-Wert durch Zugabe von H,SO, auf 1,5 gesenkt
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Abbildung 43: Standzeiten der Zustéande C0,17X70QT und C0,17X70TM in Abhangigkeit von
SMYS, kathodische Beladung mit 50 mA/cm?, Testlésung 5wt% Na,SO, mit 510
mol/l As,O3, pH-Wert durch Zugabe von H,SO, auf 1,5 gesenkt
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Das Auftreten des Bruches erfolgte an drei verschiedene Stellen der Proben:
1) Im Schweilgut,

2) in der Warmeeinflusszone (WEZ) und

3) im Grundmaterial

Abbildung 44 stellt eine statistische Auswertung der Bruchlage grafisch dar. Aus dieser
Darstellung kbnnen mehrere Schlisse gezogen werden. Man kann dabei klar erkennen,
dass die Schweil3naht nicht das kritischste Element flr den Bruchausgang darstellt.
Ebenfalls ist ein deutlicher Unterschied zwischen X60 und X70 Zustanden zu erkennen.
Beim X60 treten Bruche Uberwiegend in der Warmeeinflusszone, bei X70 im Grundma-

terial auf.

[EEN
(2]

[
w b

=
N

=R
o

SN
m WEZ
B GM

Anzahl der Briiche

O P N W b U1 O N O O

Abbildung 44: Statistische Auswertung der Bruchlage,SN Schwei3naht, WEZ
Waremeibflusszone, GM Grundmaterial, kathodische Beladung mit 50 mA/cm?,
Testlésung 5wt% Na,SO,4 mit 510 mol/l As,03, pH-Wert durch Zugabe von
H,SO, auf 1,5 gesenkt
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Zur Abklarung des Bruchaussehens wurden REM-Untersuchungen durchgefuhrt. Die
Untersuchungen zeigten bei allen Proben ein ahnliches Bild. Bei allen Proben sind
Langsrisse (HIC-Risse) in der Bruchflache erkennbar. Durch die aufgebrachte Span-
nung kommt es zur Verbindung der auftretenden Langsrisse durch Risse normal zur
Lastrichtung (HSRK) und dadurch zum Bruch. Abbildung 45 zeigt die Bruchflachen der
Proben C0,09X60QT und des Zustandes C0,09X60TM. Bei den beiden REM-Bildern ist
ein Unterschied in der Anzahl der Langsrisse zu erkennen. Das thermomechanisch
hergestellte Material zeigt etwas weniger Risse als das konventionell warmebehandelte.
Abbildung 46 zeigt ein REM-Bild des Zustandes C0,09X60TM und eine Ausschnitts-
vergroRerung, in der man eine Stelle des Bruchausganges und die Bruchdetails

erkennen kann.
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Abbildung 45: a) Bruchflache des Zustandes C0,09X60QT b) Bruchflache des Zustandes
C0,09X60TM
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Abbildung 46: Bruchflache der Probe C0,09X60TM mit Darstellung der Bruchstadien a) Ubersicht
b) Detail
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Abbildung 47 zeigt die Ergebnisse des CLT mit geandertem pH-Wert. Dieser pH-Wert
wurde entsprechend der Ergebnisse der HIC Untersuchungen (Kapitel 4.4) so gewahlt,
dass im Versuch kein HIC auftritt. Es konnten unter diesen milderen Versuchsbedin-

gungen keine Bruche erzielt werden.
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Abbildung 47: Standzeiten von Zustand C0,09X60QT bei gednderten CLT Bedingungen,
kathodische Beladung mit 50 mA/cm?, Testlésung 5wt% Na,SO4 mit 5410 mol/l
As,03, pH-Wert durch Zugabe von H,SO, auf 1,7 gesenkt

4.2 Sulfide Stress Cracking Tests (SSC)

Die Prufergebnisse decken sich nicht mit den Ergebnissen des CLT. Beim SSC-Test ist
im Vergleich zum CLT bei pH 1,5 die Standzeit bei gleicher Last deutlich langer. Der
Unterschied, liegt im Durchschnitt bei fast 30 % der Last des CLT. Zusatzlich erkennt
man, dass der Zustand CO0,09X60QT ein besseres Verhalten als der Zustand
C0,09X60TM zeigt. Das Resultat widerspricht dem Ergebnis des CLT, welcher genau
die umgekehrte Tendenz zeigt. Dies starkt die Annahme, dass als Versagensursache
unterschiedliche Mechanismen bei CLT und SSC-Test auftreten. Abbildung 48 stellt die
Standzeiten der SSC-Versuche dar.
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Abbildung 48: Standzeiten der SSC-Versuche in Abhangigkeit von SMYS der Zustande
C0,09X60QT und C0,09X60TM

Die auftretenden Briche liegen immer in der Schwei3naht. Abbildung 49 zeigt eine
gebrochene Probe des Zustandes 2 und lasst klar erkennen, dass der Bruch in der
Schweillnaht erfolgt ist. Bemerkenswert ist aulerdem die Tatsache, dass die Sulfid-
schicht an der Schweillnaht deutlich starker ausgepragt ist, und die Konturen der
Schweil3ung erkennen lasst. Die lasst auf ein unedleres Verhalten des Schweillgutes im
Vergleich zum Grundmaterial schlieBen. Bei den SSC-Versuchen tritt ein SSC-
Versagen ein.

Sulfidschicht

Abbildung 49: SSC-Probe mit Bruch in der Schweil3naht
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Tabelle 3: Ergebnisse der SSC-Versuche durchgefuhrt vom Sauergaslabor der Firma

voestalpine Tubulars in Kindberg

Werkstoffbezeichnung Priflast [% SMYS] Standzeit [h]

90 720
90 720
90 720
90 720
90 720
C0.09X60TM 90 720
100

100

77 720
77 720
77 720
90
90
90
77 720
77 720
77 720
90
90 720
90
90
C0.17X60QT 90
90
90
C0.17X60TM 90
90
77
77
77
C0.17Xx70QT 80
90
90
90
77
77
77
80
90
90

C0.09X60QT

C0.09X70QT

C0.09X70TM

C0.17X70TM
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In Tabelle 3 sind die Ergebnisse der SSC-Versuche, durchgefihrt vom Sauergaslabor
der Firma voestalpine Tubulars in Kindberg, dargestellt. Die Proben brachen alle im

Bereich des SchweiRgutes oder der Warmeeinflusszone.

4.3 Permeationsmessungen

Abbildung 50 zeigt eine erhaltene Messkurve aus der Permeationsmessung einer Probe
aus Martensit. In das Diagramm sind die relevanten Grof3en fur die Berechnung der

Diffusionskonstante eingezeichnet. Die Berechnung wurde in Kapitel 3.2.3 erlautert.
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Abbildung 50: Gemessener Permeationsstrom einer martensitischen Probe mit der Darstellung
relevanter Grofien fir die Auswertung, Probendicke 2mm, kathodische Beladung
mit 10 mA/cm?, Lésung Beladungszelle: 0,1M H,SO, mit As,0O3 gesattigt, Lésung
Oxidatiosnzelle: 0,1M NaOH

Die Permeationsmessungen der 8 verschiedenen Proben liefern die in Abbildung 51
dargestellten Diffusionskonstanten. Zusatzlich sind die Ergebnisse der Diffusions-
konstanten von Ferrit und Martensit eingetragen. Die schwarzen Linien stellen die

Schwankungsbreite der 3 durchgefihrten Messungen dar. Ist diese Linie nicht ersicht-
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lich, streuen die Werte nur sehr gering. Die aus dem Versuch errechneten Werte der
Diffusionskonstanten liegen bei den 8 Proben sehr knapp zusammen. Einzig der Wert
des vierten Probe weicht etwas ab. Ferrit und Martensit zeigen eine deutliche Differenz
bei der Geschwindigkeit der Diffusion von Wasserstoffatomen. Diese mit der Literatur
ubereinstimmenden Werte, bestatigen diese Methode fur die Bestimmung der Diffusi-
onskonstante. Fur die 8 untersuchten Zustande zeigen die Diffusionskonstanten so
geringe Unterschiede, dass keine weiteren Aussagen bezuglich des Verhaltens der
einzelnen Zustande unter Wasserstoffeinfluss mdglich sind. Es kann keine Tendenz der
Ergebnisse bezuglich der 3 veranderten Parameter abgeleitet werden. Deshalb ermog-
lichen diese Versuche keine weiteren Schlisse uUber das Verhalten der 8 Zustande
unter Wasserstoffeinwirkung. Offensichtlich sind die Geflige zu ahnlich und es ist die

Testmethode nicht sensibel genug, um allfallige kleine Unterschiede aufzulésen.
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Abbildung 51: Diffusionskonstanten der gepriften Werkstoffe bestimmt aus den durchgefiihrten
Permeationsversuchen, Probendicke 2mm, kathodische Beladung 10 mA/cm?,
Lésung Beladungszellezelle: 0,1M H,SO,4 mit As,O; gesattigt, Losung
Oxidatiosnzelle: 0,1M NaOH, 1..C0,09X60QT, 2..C0,09X60TM, 3..C0,09X70QT,
4..C0,09X70TM, 5..C0,17X60QT, 6..C0,17X60TM, 7..C0,17X70QT,
8..C0,17X70TM
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4.4 Hydrogen Induced Cracking Tests (HIC)

Bei den Proben, bei welchen die HIC Untersuchungen unter SSC-Testbedingungen
(5 wt% Natriumchlorid Lésung mit 0,5 wt% Essigsaure, 1 bar H,S) durchgefihrt wurden,
konnten keine Risse oder Blasen nach 96h erzeugt werden. Die Versuchsbedingungen
des SSC-Versuches bewirken folglich kein Auftreten von HIC. Bei den Auswertungen
der Proben, die den Versuchsbedingungen des CLT ausgesetzt waren, zeigen sich
deutliche Anzeichen fur HIC und HIB. Abbildung 52 zeigt lichtmikroskopische Aufnah-
men von Proben der Zustande C0,09X60QT und CO0,09X60TM, die 96 Stunden den

Beladungsbedingungen des CLT ohne Last ausgesetzt waren.

2 mm

‘ 2 mm

b) C0,09X60TM

Abbildung 52: Proben des Zustandes a) C0,09X60QT und b) C0,09X60TM nach HIC Test unter
CLT-Testbedingungen, kathodische Beladung mit 50mA/cm?, Testldsung 5wt%
Na,SO, mit 5*10°° mol/l As,0s, pH-Wert durch Zugabe von H,SO, auf 1,5 gesenkt
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Man kann darauf deutlich die Blasenbildung an der Oberflache der Proben erkennen.
Diese Blasenbildung erfolgt jedoch nicht gleichmallig Uber den gesamten Proben-
durchmesser, sondern tritt verstarkt an zwei gegentberliegenden Stellen auf. Dieses
Verhalten ist auf die Textur des Werkstoffes zuriickzufuhren. Die Probe des thermome-
chanischen Zustandes zeigt signifikant weniger Blasenbildung als der QT Zustand.
Diese Tatsache deckt sich mit den Ergebnissen des CLT, bei dem der thermomechani-
sche Zustand ein deutlich besseres Verhalten zeigt. Die folgenden lichtmikroskopischen
Untersuchungen tragen zum Verstandnis der statistischen Auswertung der Bruchlage
beim CLT Test bei. In Abbildung 53 kann man erkennen, dass es im Schweildgut zu
keiner Rissbildung nach 96 Stunden kommt. Dieses Verhalten konnte bei allen unter-

suchten Proben festgestellt werden.

Abbildung 53: Lichtmikroskopische Aufnahme der Schweif3naht einer Probe des Zustandes
C0,09X60QT, kathodische Beladung mit 50 mA/cm?, Testlésung 5wt% Na,SO4 mit
5*10° mol/l As,0s, pH-Wert durch Zugabe von H,SO, auf 1,5 gesenkt

Abbildung 54 zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen der Zustande CO0,09X60QT und
C0,09X60TM mit den Bereichen Schweilinaht, Warmeeinflusszone und Grundmaterial.
Daraus ist ersichtlich, dass es im Bereich der Warmeeinflusszone zu verstarktem
Auftreten von HIC kommt. Die Rissbildung ist beim QT hergestellten Zustand ausge-
pragter als beim TM hergestellten Zustand. Abbildung 55 zeigt ein Detailbild von SWC
im Bereich der Warmeeinflusszone einer Probe des Zustandes C0,09X60QT.
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Abbildung 54: Lichtmikroskopische Aufnahmen von Proben der Zustéande a) C0,09X60QT und
b) C0,09X60TM mit Darstellung der Schweil3naht, Warmeeinflusszone( WEZ) und
Grundmaterial (GM), kathodische Beladung mit 50 mA/cm?, Testlésung 5wt%
Na,SO, mit 510 mol/l As,O3, pH-Wert durch Zugabe von H,SO, auf 1,5 gesenkt
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Abbildung 55: Darstellung des Auftretens von SWC im Bereich Warmeeinflusszone des
Zustandes C0,09X60QT, kathodische Beladung mit 50 mA/cm?, Testlésung 5wt%
Na,SO, mit 510° mol/l As,Os, pH-Wert durch Zugabe von H,SO,4 auf 1,5 gesenkt

Bei den Proben der hoherfesten Werkstoffklasse X70 verschiebt sich das Auftreten von
Rissen verstarkt ins Grundmaterial, wie in Abbildung 56 ersichtlich. Dadurch kann auch
die Verschiebung der Bruchlage im CLT bei Proben der Festigkeitsklasse X70 erklart
werden. Die HIC Untersuchungen konnten zeigen, dass unter den Beladungsbedingun-
gen des CLT, Schadigung durch HIC und HIB im Material auftritt. Diese Schadigung
fuhrt jedoch ohne Lasteinwirkung zu keinem Versagen. Erst unter Spannungsaufbrin-
gung kommt es zu Versagen durch HISSC. Bei HIC Untersuchungen unter SSC-Test-
Beladungsbedingungen tritt keine Schadigung durch HIC oder HIB nach 96 Stunden
auf. Das bestatigt, dass beim SSC-Test der Bruch durch SSC-Versagen auftritt.
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Abbildung 56: Lichtmikroskopische Aufnahme einer Probe des Zustandes C0,09X70QT,
kathodische Beladung mit 50mA/cm?, Testldsung 5wt% Na,SO, mit 5*10° mol/l
As,03, pH-Wert durch Zugabe von H,SO, auf 1,5 gesenkt

Nachfolgend wurden weitere HIC-Untersuchungen unter Beladungsbedingungen des
CLT durchgefuhrt um den Grenz-pH-Wert fir das Auftreten von HIC und HIB zu
bestimmen. Dabei wurden Proben bei unterschiedlichen pH-Werten getestet
(1,55;1,60;1,65;1,70;1,75;1,80). Nach Auswertung der Proben konnte pH-Wert 1,70 als
Grenz-pH fur CLT-Beladungsbedingungen gefunden werden. Ab diesem pH Wert und

daruber kommt es zu keiner Riss- und Blasenbildung an den Proben.
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5. Diskussion

5.1 Constant Load Tests (CLT)

Nach Abschluss der Untersuchungen zeigt sich, dass der CLT unter den verwendeten
Bedingungen (kathodische Beladung mit 50mA/cm?, Testldsung 5 wt% Na,SO4; mit
510 mol/l As,0s3, pH-Wert durch Zugabe von H,SO, auf 1,5 gesenkt) kein geeignetes
Testverfahren zur Evaluierung der Sauergasbestandigkeit darstellt. Unter den verwen-
deten Testbedingungen erfolgt eine zu starke Beladung mit Wasserstoff, was zur
Bildung von HIC-Rissen fiihrt, und dadurch eine Anderung des Versagensmechanis-
musses bewirkt. Deshalb ist dieser durchgefuhrte Versuch nicht mit dem NACE
TMO0177 SSC-Test vergleichbar. Die durchgeflihrten Versuche mit dem neuen gefunden
Grenz-pH-Wert zeigen, dass der CLT mit pH-Wert 1,70 zu mild wird und keine Briiche
im Bereich bis 120% SMYS erzielt werden kdnnen. Deshalb bietet die Veranderung des
pH-Wertes der Losung keine Moglichkeit Vergleichsergebnisse mit dem SSC-Test zu
erzielen. Bei zu niedrigem pH Wert wechselt der Versagensmechanismus und uber
dem Grenz-pH Wert ist der Test nicht kritisch genug. Eventuell bietet die Variation der
Elektrolytlosung und die Variation der Stromdichte Mdglichkeiten einen vergleichbaren
CLT zu erhalten. Besonders die Stromdichte hat sehr hohen Einfluss auf die Wasser-

stoffbeladung.

Die zu starke Beladung mit Wasserstoff bewirkt im CLT eine Verlagerung des Bruches
aus der Schweil3naht (im Vergleich zum SSC-Test), da durch die erhdhte Wasserstoffe-
inbringung die Bildung von HIC-Rissen derart gefordert wird, dass es bei angelegter

Spannung zu einem Versagen zuerst durch HIC und danach durch HISCC kommt.
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5.2 Sulfide Stress Cracking Tests (SSC)

Die Ergebnisse der durchgefuhrten Versuche decken sich nicht mit den Ergebnissen
der ursprunglichen Referenzversuche, die am OMNI Metals Laboratory durchgefuhrt
wurden. Abbildung 57 zeigt die Versuchsergebnisse von SSC-Tests, durchgefuhrt vom
OMNI Metals Laboratory. Die eingetragenen Laufzeiten wurden bei einer Belastung von
72 % SMYS ermittelt. Der hellrote Kreis markiert das Ergebnis der Standzeit, die fur
Zustand CO0,09X60QT ermittelt wurde und der dunkelrote Kreis das Ergebnis des
Zustandes C0,09X60TM. Dabei zeigt sich das die Probe des Zustandes C0,09X60QT
nach 1316 Stunden gebrochen ist, wahrend bei der Probe des Zustandes C0,09X60TM
kein Versagen auftritt. Die Versuchsergebnisse des selbst durchgefuhrten SSC-Tests
zeigen bei Zustand C0,09X60QT keine Schadigung bis 100 % SMYS. Naturlich kann
bemerkt werden, dass beim OMNI Metals Laboratory nur eine Probe geprtft wurde, und
daher das Ergebnis nur eine beschrankte Aussagekraft aufweist. Generell sollten
jedoch einige Parameter des SSC-Tests einer kritischeren Betrachtung unterzogen

werden.

'»“ 8 O™NVANT Table 1 Job__VA-043
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Melalsmlzggr atory, Inc. Testing per NACE TM0177-2005A% Date Mar 6, 2011
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Lab Data for Material_/oest/Alpine Tubulars 5-1/2° x 0.438" X-60 & X-70 Line Pipe, Base Metal and Welds

UMY Ann Arbor,

Test Specimen Geometry: (K] Standard [ Nonstandard: Nominal Diameter Gauge Length
ConstantLoad - [ Dead Weight [ Hydraulic O Other:
Sustained Load - [ Proof Ring [ Spring O other:
[ Post-Test Proof Ring Deflection Measurement

Chemistry [ Test Solution A & 100% H,S [ Te 100% H,S [ Other Test Solution O Other gas:

aintained at 24 * % 35C (75 ° 2 5.5F) [ Temperature maintained £35C (£5°F)

[X Outlet trap to exclude oxygen i)
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S|z Condtion and
e | £ |3 N o e e oy
eatNumber | & ir
8| & erace Marking HB2ksi fo0dksi | | | [ [ [ stat | Finish
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NF =No Falure at 720 Hours
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135910 .
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Abbildung 57: Versuchsergebnisse von SSC-Versuchen durchgefihrt am OMNI Metals
Laboratory fur Zustand C0,09X60QT (hellrot) und Zustand C0,09X60TM
(dunkelrot)
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Die Ergebnisse des durchgefuhrten SSC-Tests attestieren den untersuchten Zustanden
eine gute Sauergasbestandigkeit. Das Versagen tritt dabei stets in der Schweil3naht
durch SSC auf. Diese Tatsache deckt sich mit den Hartemessungen der Zustande, da
die grofte Harte im Bereich der Schweilinaht auftritt, was die Anfalligkeit fir SSC in
diesem Bereich erhoht. Des Weiteren zeigen die HIC-Auswertungen von SSC-Proben
keine Risse. Die Schweilinaht stellt im SSC-Test den kritischsten Gefugebestandteil

dar.

In Abbildung 58 sind in die graphische Darstellung der unterschiedlichen Werkstoffzu-
stande jene Grenzspannungswerte (roter Wert in Abbildung 58 entspricht % SMYS)
eingetragen, die aus den SSC-Versuchen der Firma voestalpine Tubulars, bestimmt
wurden. Als Grenzspannungswerte wurden jene Werte herangezogen, bei denen allen
untersuchten Proben Durchlaufer waren. Trotz enormer Streuung der Spannungs-
risskorrosion, ist aus der Abbildung klar ersichtlich, dass die Festigkeit der entscheiden-
de Einflussparameter fiir die Sauergasbestandigkeit ist. Die Anderung des Kohlenstoff-
und Mangangehaltes, sowie der Herstellungsroute zeigen hingegen keinen, oder nur
sehr geringen Einfluss.

290
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Abbildung 58: Darstellung der 8 unterschiedlichen Werkstoffzustande mit maximalem, fehlerfrei
ertragenem Spannungswert ( rot = % SMYS) in SSC-Versuchen, durchgeflihrt vom
Sauergaslabor der Firma voestalpine Tubulars (eingetragener Grenzwert ist jener,
bei dem alle untersuchten Proben Durchlaufer waren )
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5.3 Permeationsmessungen

Die Durchfihrung der Permeationsmessungen lieferte fur die 8 untersuchten Zustande
keine wirkliche Aussagekraft. Es zeigt sich, dass die Permeationsmessung nicht in der
Lage ist, geringe Gefugeunterschiede zu beurteilen. Die Schwankungsbreite, der aus
den Versuchen bestimmten Diffusionskonstanten, ist derart gering, dass nicht zwischen
Versuchseinfluss und wirklichen Unterschieden der Diffusionskonstanten unterschieden
werden kann. Die Bestimmung der Diffusionskonstante von Armcoeisen und des
Martensiten bestatigt, das die Methode prinzipiell funktioniert. Unterschiedliche Werk-
stoffe sind sehr deutlich in Bezug auf das Diffusionsverhalten von Wasserstoff zu
beurteilen. Die erhalten Werte stimmen mit den Literaturdaten relativ gut Uberein.
Abbildung 59 zeigt die Diffusionskonstante von Wasserstoff in Eisen. In der Abbildung
wurden die gemessen Werte von Armcoeisen und Martensit eingetragen. Der Wert von
Armcoeisen liegt dabei relativ nahe an der Gerade, die die Diffusionskonstante eines
fallenfreien Werkstoffes aufweist. Da es sich bei Armcoeisen um fast reines Eisen
handelt, weist es nur eine geringe Zahl an Fallen auf. Ganz im Gegensatz zum Marten-
sit, bei dem die Diffusionskonstante, aufgrund der groRen Anzahl an Fallen stark

abnimmt.
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Abbildung 59: Darstellung der Diffusionkonstante von Wasserstoff in Eisen. Zusatzlich sind die
gemessenen Werte von Armcoeisen (rot) und des Martensit (blau) eingetragen

[63]
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Generell wurde wahrend der Versuche festgestellt, dass das Durchfuhren von Permea-
tionsmessungen eine gewisse Routine erfordert und sehr sensibel auf Veranderungen
ist. Da die Versuche ohne Palladiumschicht durchgefihrt wurden, kam es nach Errei-
chen des Maximums zu einem stetigen Abfall des Permeationsstromes, was wahr-
scheinlich auf Oberflacheneinflisse zurickzufuhren ist. Es waren nach Abschluss der
Messung auf der Beladungsseite deutliche Spuren von Korrosion vorhanden. Da durch
den stetigen Abfall kein konstanter Stromwert aufgetreten ist, wurde fur die Auswertung
der maximale Wert des Permeationsstromes verwendet. Da der Abfall aber hochst-
wahrscheinlich nur auf Oberflacheneffekte und Korrosionsreaktionen zurlckzufuhren
ist, sollte dadurch kein Fehler in der Berechnung der Wasserstoffdiffusion erzielt worden
sein. Fur zuklnftige Versuche besteht die Mdglichkeit der Palladiumbeschichtung um

diesen Einfluss zu entfernen.
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6. Zusammenfassung

Ziel dieser Arbeit war es 8 verschiedene Werkstoffzustande in Hinblick auf ihre Sauer-
gasbestandigkeit zu untersuchen. Dabei sollte der Einfluss vom Kohlenstoff- und
Mangangehalt, der Festigkeit und der Herstellungsroute betrachtet werden. Die Ergeb-
nisse der SSC-Versuche, die im Sauergaslabor des Institutes fur Allgemeine und
analytische Chemie und im Sauergaslabor der Firma voestalpine Tubulars durchgefuhrt
wurden, zeigen, dass alle untersuchten Zustande sauergasbestandig sind. Alle Werk-
stoffzustande erzielten Spannungswerte die Uber den, durch die Norm geforderten 72 %
SMYS liegen und kénnen dadurch als sauergasbestandig bezeichnet werden. Die
Versuche zeigten ebenfalls, dass die Festigkeit der entscheidende Parameter flr
Sauergasbestandigkeit ist. Die Werkstoffzustande der Festigkeitsklasse X60 zeigen
deutlich bessere Sauergasbestandigkeit als die Zustande X70. Die Ursache daflr ist die
bei héheren Festigkeiten stark ansteigende Anfalligkeit auf wasserstoffinduzierte
Spannungsrisskorrosion. Hoher feste Stahlqualitdten weisen einerseits hdhere Gitter-
verspannungen auf und werden andererseits bei hoheren Priflasten getestet. Die
absolut hohere Prifspannung resultiert in nominell niedrigeren Bestandigkeiten ausge-
drickt als Prozentsatz der Werkstoffdehngrenze. Der Einfluss des Kohlenstoff- und
Mangangehaltes sowie der Herstellungsroute ist Uberaus gering, so dass kein signifi-
kanter Einfluss beider Parameter bei der (immer stark streuenden) Korrosionsprufung
festzustellen war. Der bruchauslosende Gefligebestandteil ist Uberwiegend das
Schweil3gut. Hier wirken sich offensichtlich Seigerungen und Resteigenspannungen
beglnstigend auf die Rissbildung aus. Die Warmeeinflusszone ist aufgrund ihrer
geringeren Zugfestigkeit (Harte) weniger kritisch.

Zusatzlich wurde im Rahmen dieser Arbeit versucht einen alternativen Test zu entwi-
ckeln um Sauergasbestandigkeit ohne Verwendung des hochtoxischen Schwefelwas-
serstoffes prifen zu kénnen. Es handelt sich um Versuche unter konstanter Last und
unter Verwendung einer alternativen Testlosung mit kathodischer Beladung der Proben.
Die nichtubereinstimmenden Ergebnisse des alternativen CLT und die Ergebnisse der
Sauergastests stimmen nicht tGberein. Nach naherer Untersuchung mit Hilfe von HIC-
Uberprifungen konnte geklart werden, dass der alternative Test eine viel starkere
Wasserstoffeinbringung in den Werkstoff bewirkt. Dadurch andert sich der Versagens-

mechanismus beim alternativen Test zu wasserstoffinduzierter Rissbildung, was den
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Test fur die Bestimmung der Sauergasbestandigkeit im herkdmmlichen Sinne un-
brauchbar macht. Da der CLT keine verwertbaren Ergebnisse in Bezug auf Sauergas-
bestandigkeit liefert, wird auf den Einfluss der Werkstoffparameter an dieser Stelle nicht

mehr eingegangen.

Die durchgefuhrten Permeationsmessungen zeigen, dass sich die Permeationsmes-
sung fur die Beurteilung der Diffusion von ahnlichen Gefugezustanden nicht eignet.
Gleichzeitig wurde jedoch die prinzipielle Durchfihrbarkeit dieser Methode, mit Hilfe von
Proben die extreme Gefligeunterschiede ausweisen, Uberprift. Dabei konnten mit der

Literatur Ubereinstimmende Wert fur die Diffusionskonstanten gefunden werden.
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