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Kurzfassung

Die politischen Ziele zur CO;-Reduzierung in industriellen Prozessen sorgen fiir einen
technologischen Wandel im Bereich der Roheisenerzeugung. Anstelle des Hochofenverfahrens
wird Roheisen zukiinftig tiber Direktreduktionsprozesse erzeugt. Diese werden derzeit mit
Erdgas betrieben und sollen zur Einhaltung der Klimaziele auf Wasserstoftbetrieb umgestellt
werden. In dieser Arbeit wurde der Einfluss von wasserstoffenthaltenden Atmosphéren auf
derzeit verwendete feuerfeste Werkstoffe aus dem System Al>O3-SiO> untersucht. Zu diesem
Zweck wurde ein Experiment entwickelt, mit dem unter realitdtsnahen Priifbedingungen eine
Auslagerung der Feuerfestmaterialien im Labor stattfinden konnte. Unter Berticksichtigung der
Atmosphdre, der Temperatur und des Probenmaterials wurden vielseitige praxisnahe
Auslagerungsversuche durchgefiihrt. Durch Anwendung einer umfassenden Analysestrategie
konnten an den Materialien relevante Korrosionseffekte in Abhédngigkeit von der
Gaszusammensetzung beschrieben werden. Die Priiftemperatur lag dabei im Bereich von
716 °C <T <1150 °C. Zur Untersuchung der Korrosionseffekte wurden physikalische und
chemisch-mineralogische Priifmethoden verwendet. Ergdnzend wird die Intensitit der
Korrosionseffekte basierend auf den verwendeten Gaszusammensetzungen beschrieben.
Insbesondere reine Wasserstoffatmosphdren fiihrten zu einer starken Gaskorrosion, das
Vorliegen von Wasserdampf hemmt die chemischen Reaktionen hingegen. Durch die Mischung
von Methan und Wasserstoff kann eine aggressive Hz / CO-Atmosphére entstehen, bei der es
zur Bildung von festem Kohlenstoff kommen kann. Dieses Phidnomen veréndert die moglichen
Schadensursachen fiir das Feuerfestmaterial, auch der Kristallisationsdruck von Kohlenstoff
kann im Gefiige der Feuerfestkeramiken zum Materialversagen beitragen. Des Weiteren konnte
durch Kopplung von bildgebenden Analyseverfahren und Elementbestimmung die Folgen der
Korrosionsreaktionen beschrieben werden. Es zeigte sich, dass es im Gegensatz zum
Meinungsbild innerhalb des allgemeinen Standes der Technik, nicht zu einer ausschlieBlichen
Abnahme des Si0O»-Gehaltes kam. In den untersuchten, industriellen Materialien liefen mehrere
Reaktionen ab, die lokal zum chemischen Angriff auf SiO; fiihrten (silikatische Glasphase) und
parallel ein Auskristallisieren von Cristobalit bewirkten. Als primdre Korrosionsreaktion im
Bereich von 716 °C <T <1150 °C kann in reiner Wasserstoffatmosphdre der chemische
Angriff von Wasserstoff auf die silikatische Glasphase definiert werden. Hinzu wurde die
Reaktionskinetik in Abhédngigkeit der Temperatur experimentell untersucht und beschrieben.
Auf Basis dieser Analysen konnen Materialeigenschaften definiert werden, die sich fiir den
zukiinftigen FEinsatz definierter Feuerfestqualititen innerhalb von Reduktionsprozessen

besonders eignen.
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Abstract

The political targets for CO> reduction in industrial processes are leading to a technological
change in the area of pig iron production. In future, pig iron will be produced by using the direct
reduction process instead of the blast furnace process. Direct reduction plants are currently
operated with natural gas, this is to be replaced by hydrogen in the future in order to meet the
climate targets.

Within this work, the influence of hydrogen-containing atmospheres on currently used
refractory materials from the Al,O3-SiO> system was investigated. An experiment was
developed to simulate the corrosion of refractory materials in the laboratory under realistic test
conditions. Taking into account the atmosphere, the temperature and the sample material, a
variety of practical corrosion tests were carried out.

By applying a comprehensive analysis strategy, relevant corrosion effects on the materials were
subsequently described as a result of the gas composition. The test temperature was in the range
of 716 °C < T < 1150 °C. Physical and chemical-mineralogical tests were used to investigate
the corrosion effects. In addition, the intensity of the corrosion effects was evaluated based on
the gas compositions used. Pure hydrogen atmospheres in particular led to strong gas corrosion,
while the presence of water vapor inhibited the chemical reactions. The mixture of methane and
hydrogen can create an aggressive Hz / CO atmosphere, which also can lead to the formation
of solid carbon. This phenomenon changes the possible causes of damage to refractory material;
the crystallization pressure of carbon inside the structure of the refractory can also contribute
to material failure.

Furthermore, the corrosion reactions could be described by coupling imaging analysis methods
and element determination. It was shown that, in contrast to the general opinion in the state of
the art, there was not exclusively a decrease in SiOz-amount. Several reactions took place in the
investigated, industrially used materials, which led to the local chemical attack of SiO2 (silicate
glass phase) and caused a parallel crystallization of cristobalite. The chemical attack of
hydrogen on the silicate glass phase can be defined as the primary corrosion reaction in the
range of 716 °C < T < 1150 °C in a pure hydrogen atmosphere. In addition, the reaction kinetics
as a function of temperature were experimentally investigated and described. Based on these
analyses, material properties can be defined that are particularly suitable for the future use of

defined refractory qualities within reduction processes.
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1 Einleitung und Zielsetzung

Im Rahmen der UN-Klimakonferenz 2015 in Paris einigten sich 197 Staaten auf ein globales
Klimaschutzabkommen. In diesem Abkommen wird erstmals nicht zwischen Industrie-,
Schwellen- und Entwicklungslandern unterschieden - die Klimaschutzanstrengungen sollen
alle Staaten gemeinsam begehen. Das Abkommen von Paris [1] umfasst die folgenden drei

Ziele:

1. Begrenzung der Erderwdrmung im Vergleich auf das vorindustrielle Zeitalter von
»~deutlich unter zwei Grad Celsius, mit Anstrengungen fiir eine Beschrinkung auf 1,5
Grad Celsius.

2. Die Fahigkeit zur Anpassung an den Klimawandel soll gestarkt werden und wird neben
der Minderung der Treibhausgasemissionen als gleichberechtigtes Ziel etabliert.

3. Es sollen Finanzmittelfliisse mit den Klimazielen in Einklang gebracht werden.

Spitestens seit diesem Abkommen ist die Offentliche Debatte um Klimaschutz und
Kohlenstoffdioxid (COz) Reduzierung im industriellen Kontext allgegenwirtig. Doch neu ist
dieses Thema nicht, bereits im Jahre 1972 hat der ,,Club of Rome* in seinem Buch ,,Die

Grenzen des Wachstums* [2] wie folgt zusammengefasst:

., Wenn die gegenwdrtige Zunahme der Weltbevélkerung, der Industrialisierung, der
Umweltverschmutzung, der Nahrungsmittelproduktion und der Ausbeutung von
natiirlichen Rohstoffen unverdndert anhdlt, werden die absoluten Wachstumsgrenzen

auf der Erde im Laufe der ndichsten hundert Jahre erreicht.

In konkreten Zahlen ldsst sich die Zunahme der Emissionen sowohl global als auch
landerbezogen darstellen. In Abbildung 1 sind die CO> Emissionen seit 1990 dargestellt [3]. Es
zeigt sich deutlich der Anstieg von globalen und von chinesischen Emissionen, im Vergleich
dazu verlaufen die Emissionen von USA und Deutschland vergleichsweise stetig. Dennoch wird
ersichtlich, dass die groBen Industrie- und Schwellenldnder in diesem Kontext den grofiten
Anteil tragen. Erginzend wird der Zusammenhang zur Stahlindustrie deutlich, wenn
exemplarisch die Kapazititen der Roheisenerzeugung der jeweiligen Linder herangezogen

werden (Stand 2024) [4]. Die Abbildung 2 zeigt die landesabhingige Kapazititsverteilung,
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aufgeteilt nach den verwendeten Reduktionsaggregaten Hochofen (BF) oder Direktreduktion

(DRI).
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Abbildung 1: Globale Emissionen seit 1990, inklusive China, USA und Deutschland [3]
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Abbildung 2: Kapazititen der Roheisenerzeugung (2024) nach Léndern und Aggregat [4]
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Der Anteil von Deutschland ist bezogen auf die Kapazitit der Roheisenerzeugung deutlich
groBer als bei den globalen Emissionen in Abbildung 1. Bei den betrachteten Industrieldindern
muss neben der Emissionsmenge ebenfalls die Einwohnerzahl und die LandesgrofBe
beriicksichtigt werden. Nach Abbildung 1 hat Deutschland fiir das Jahr 2017 einen Anteil von
2,11 % an den globalen Emissionen [3]. Innerhalb Deutschlands haben sich im Jahr 2017 die
Emissionen, wie in der folgenden Abbildung 3 gezeigt, aufgeteilt [5].

Gesamt nach Industrien Emissionsarten
Stahlindustrie

O Stahl

B Grundstoffchemie
OlIndustrie @ Andere Sektoren B Zement

B prozessbedingt
Eenergiebedingt

B Andere Branchen

Abbildung 3: Aufteilung der Emissionen in Deutschland (2017) nach Industrien [5]

So gesehen lag der Anteil der deutschen Stahl- und Roheisenindustrie an den globalen
Emissionen 2017 bei 0,13 %. Der Einfluss der Prozessemissionen, wie zum Beispiel dem
Reduktionsprozess, lag damit bei 0,04 %, bezogen auf die globalen Emissionen 2017.
Dennoch stellt Deutschland den Klimaschutz in den gesellschaftspolitischen und industriellen
Fokus. In Relation zur Landesgrofle und zur Einwohnerzahl wird der Einfluss der deutschen
Industrie ersichtlich. Der durchschnittliche weltweite Pro-Kopf-Aussto3 (bezogen auf CO>
Emissionen) betrug im Jahr 2021 4,8 t/Jahr. In China lag der Pro-Kopf-AusstoB3 bei 7,7 t/Jahr,
in Deutschland bei 9,7 t/Jahr [6]. Dass die Emissionen in Deutschland direkt mit der
Stahlindustrie zusammenhéngen, zeigt sich bei Betrachtung der zehn grofiten CO»-
Einzelemittenten der deutschen Industrie aus 2021 und 2022 [7].

Beriicksichtigt wurden alle energieintensiven Industrien in Deutschland, neben dem Sektor
Stahl und Eisen auch Zement, Kalk, Chemie und Raffinerien. In Tabelle 1 sind die zehn grof3ten

Einzelemittenten aufgefiihrt, die ausnahmslos der deutschen Stahl- und Roheisenindustrie
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zuzuordnen sind. Erst auf Platz 14 liegt das erste Unternehmen, aus einem anderen
Industriebereich (Rheinkalk — Wiilfrath). In Relation zu Abbildung 3 erscheinen diese Werte
hoch, da die Stahlindustrie hier mit einem Anteil an deutschen Emissionen von 28 % angegeben
wird. Dennoch muss hier zwischen Gesamtemissionen einer Industrie und groften
Einzelemittenten unterschieden werden. Bezugnehmend auf die Einzelemittenten ist der

Einfluss der Eisen- und Stahlindustrie demnach enorm und der Handlungsbedarf grof3.

Tabelle 1: Die zehn grofiten Emittenten der deutschen Industrie 2021 und 2022 [7]
Emissionen
[Mio. t CO]
Unternehmen Anlage Stadt | Art: 2021 2022
1 thyssenkrupp Steel Europe Integriertes Hiittenwerk Duisburg Duisburg 24 7,8 7,9
2 Hiittenwerke Krupp Mannesmann Glocke Duisburg Duisburg 24 4,9 4,2
3 ROGESA Saar Roheisenerzeugung Dillingen Dillingen 24 4,3 4,0
4 Salzgitter Flachstahl Glocke Salzgitter Salzgitter 24 3,7 3,7
5 Salzgitter Flachstahl Kraftwerk Hallendorf | Salzgitter 20 3,6 3,6
6 Hiittenwerke Krupp Mannesmann Kraftwerk Huckingen Duisburg 20 3,2 2,9
7 ArcelorMittal Bremen Block 4 Bremen Bremen 20 2,5 2,5
8 thyssenkrupp Steel Europe Dampfkesselanlage Hamborn Duisburg 20 3,1 2,5
9 ArcelorMittal Bremen Einheitliche Anlage Bremen Bremen 24 23 2,1
10 thyssenkrupp Steel Europe Kraftwerk Hamborn Block 5 Duisburg 20 2,4 2,4

-Art 24: Produktion von Roheisen oder Stahl; Art 20: Verbrennung von Brennstoffen

Um die politischen Ziele des Pariser Abkommens zu erreichen, wird in zwei technologische

Strategien unterschieden:

1. Smart Carbon Usage (SCU)
2. Carbon Direct Avoidance (CDA)

Unter SCU versteht sich ein Aufrechterhalten der heutigen Prozesse mit dem Einsatz von
Kohlenstofftragern (z.B. Hochofenroute), jedoch mit einer Kopplung dieser Prozesse mit
sogenannten ,,end-of-pipe*“-Technologien wie Carbon Capture and Storage (CCS) und Carbon
Capture and Usage/Utilization (CCU) [8]. Die Bildung von CO> wird demnach nicht vermieden,
stattdessen liegt der Fokus auf einer Nutzung der kohlenstoffenthaltenden Abgase oder
Prozessstoffe. Bei CCS findet eine Speicherung des Kohlenstoffs statt, beim CCU wird der

entstehende Kohlenstoff als Rohstoff fiir beispielsweise die chemische Industrie genutzt [9].



1 Einleitung und Zielsetzung 5

Die Route der kompletten Vermeidung von fossilen Brennstoffen oder Reduktionsmitteln ist
unter CDA zusammengefasst. Hierzu zéhlen die verschiedenen Direktreduktionsprozesse, die
technologisch durch Verwendung von Wasserstoff als Reduktionsmittel eine CO»-freie
Reduktion des Eisenerzes erreichen konnen [10]. Im Detail wird auf diese Prozesse in Absatz
2.1.2 eingegangen.

Insgesamt zeigt sich ein deutlicher Trend zur Umstellung der Roheisen- und Stahlindustrie auf
Prozesse, die mit Wasserstoff als Brennstoff oder Reduktionsmittel betriecben werden.
Insbesondere der Hochofen wird unter diesen Voraussetzungen keine Zukunft in Mitteleuropa
haben. Auch wenn beispielsweise Direktreduktionsprozesse bereits in der industriellen Praxis
existieren, ist Stand heute nicht bekannt, wie das Verhalten von Atmosphéren mit einem sehr
hohen Wasserstoffanteil (Hz) auf alle Prozessstoffe sein wird. Die starke Reduktionsneigung
des Wasserstoffs beeinflusst die feuerfeste Auskleidung ebenso wie das zu reduzierende Erz. Es
findet eine Umstellung der metallurgischen Prozesse in rasantem Tempo statt, ohne die
Auswirkungen auf die Auskleidungen der Aggregate bei sehr hohen H>-Konzentrationen zu
kennen. Daraus ergibt sich die Zielsetzung fiir diese Arbeit, die sich detailliert mit dem
Verhalten von industriell relevanten feuerfesten Systemen unter dem Einfluss von Temperatur
und Wasserstoffatmosphiren auseinandersetzt.

Neben der Entwicklung eines praxistauglichen und belastbaren Versuchsaufbaus, soll an
aussagekriftigen Probekorperformaten der Korrosionsmechanismus und dessen Effekte auf
industrielle Feuerfestsysteme beschrieben werden. Im Fokus steht dabei nicht nur die
Beschreibung von Korrosionseffekten, sondern die Erarbeitung eines Verstdndnisses liber die
dominierenden Korrosionsreaktionen. Auf Basis dieser Versuche im industriell relevanten
Temperaturbereich zwischen 700 °C <T <1150 °C soll eine zuverldssige Aussage zum

Korrosionsmechanismus getroffen werden.
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Zur Herstellung von Stahl existieren verschiedene Verfahrensabldufe, wobei grundsitzlich
zwischen der primdren Route und der sekunddren Route unterschieden wird. Bei der
Primérerzeugung wird Roheisen aus dem Rohstoff Eisenerz gewonnen und zu Stahl
weiterverarbeitet. Bei der sekunddren Route wird hauptsidchlich Stahlschrott als Rohstoff zur
Herstellung von neuem Stahl verwendet [11].

Bei der primdren Roheisenerzeugung werden hauptsdchlich die Hochofenroute und die
Direktreduktionsroute verwendet. Im Folgenden wird die Hochofenroute néher betrachtet, da
diese den hochsten CO»-Ausstol verursacht und somit das groBte Einsparpotential bietet [8].
Basierend auf der Auswertung der globalen Kapazititen der Roheisenerzeugung aus 2024 ist
der Anteil des Hochofenprozesses bei >90 % [4]. In Abbildung 4 sind die industriell
verwendeten Routen zur Stahlherstellung und deren CO2-Emissionen aufgezeigt. Neben den
energiebedingten Emissionen (Erhitzung und Strom) werden die hohen prozessbedingten
Emissionen bei der Hochofenroute im Vergleich zur sekundéren Elektrolichtbogenofen (EAF)-

Route deutlich.

CO,-Emissionen in kg/t RSt: 1880 993 410 (ohne Pelletrucksack)

Rohstoffe | Stiackerz Feinerz Peliets/Stiickerz |[schrott]| ~ CO;-Lastdes fremd bezogenen
elektrischen Stromes: 300 g/kWh

Agglomeration/
Aufbereitung

Roheisen- und
DRI-Erzeugung

Elektro-

Rohstahl- lichtbogenofen aam

erzeugung
Sekundar-
metallurgie

* ! ] _L 1
VergieBen
des Stahles ! k N:) iTi

gi‘ﬂlamr'\‘rg-go s?ruangmr:l?g-e B?.",ﬁfg'i“ & Blockguss

Umformen il _l_._@_o _Slk.m

Kaltwalzwerk Vorstrafla /Schmieden,

! !

Rohrwalzwerk Formstahl- Stabstahl- Draht-
strafie straBe sl

Abbildung 4: Prozessstufen zur Stahlherstellung in Europa inklusive Angabe der CO-Emissionen der
Produktionsrouten pro Tonne Rohstahl [8]
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2.1 Reduktionsverfahren

Die Grundlage bei der priméren Erzeugung von Eisen und Stahl ist die Erzreduktion.
Vereinfacht kann der Reaktionsumsatz in Abhdngigkeit des Reduktionsmittels wie in den
Formeln (1) und (2) dargestellt werden [12]. Die unterschiedlichen Reduktionsaggregate

werden in den folgenden Absitzen beschrieben.

Fe,0n+mCO — nFe+mCO; (D)
Fe,On+mH, — nFe+mHO 2)

2.1.1 Reduktion im Hochofen

Der Hochofenprozess ist ein Verfahren zur Verhiittung von Eisenerzen, mit dem Ziel, fliissiges
Roheisen zu erzeugen. Als Ausgangsstoffe kommen Mollerung und Koks zum Einsatz. Der
Moller enthilt oxidisches Eisenerz (stiickig oder pelletiertes Feinerz) und Zusatzmittel, welche
die im Erz vorhandenen Verunreinigungen (Gangart) und die Aschereste der Brennstoffe in eine
niedrigschmelzende Schlacke tiberfiithren sollen [13]. Dabei entscheidet die mineralogische
Zusammensetzung der Gangart, ob saure oder basische Zuschldge zum Einsatz kommen. Das
konnen sein: Kalk, Dolomit, und Flussspat (basische Gangarten) oder Quarzsand, Tonschiefer
und kieselsdurehaltige Mineralien (saure Gangarten). Der Koks dient als Reduktionsmittel,
Brennstoft und Aufkohlungszusatz. AuBlerdem sorgt die hohe Festigkeit des Kokses fiir einen
physikalisch stabilen Aufbau des Besatzes im Hochofen, der durch die hohe Porositit fiir das
Reduktionsgas gut durchstrombar ist. Der schematische Aufbau eines Hochofens ist in

Abbildung 5 gezeigt [14].

Vorwarm-
zone
400 °C %
indirekte
Reduktion
800 °C ‘X‘

Ringleitung

1200 °C dil’th.C
Reduktion

\1600 °C !

Schlackenform

Windform

Stichloch——= ]

Bodenstein

Abbildung 5: Schematischer Aufbau eines Hochofens [14]



2 Stand der Wissenschaft und Technik 8

Im Hochofenprozess finden zahlreiche Fliissig-, Gas- und Festphasenreaktionen statt. In den
Formeln (3) bis (6) sind die relevanten Reaktionsablidufe in der Reduktionszone dargestellt. Die
Formeln (3) bis (5) beschreiben die Abldufe der indirekten Reduktion durch Kohlenmonoxid,
die exotherm ablaufen. Die Formel (6) beschreibt die direkte Reduktion durch Kohlenstoff.

Diese Reaktion verlduft endotherm.

Fe;04+CO —» 3 FeO +CO» (3)
FeO+CO — Fe+CO» “)
Fe;04+4CO — 3Fe+4CO; 5)
Fe:03+3C — 2Fe+3CO (6)

Der Koks dient nicht nur als Kohlenstoffquelle und Stiitzaggregat, sondern durch die exotherme
Reaktion liefert er zusitzlich zur Einblaskohle ebenfalls Warme fiir den Prozess. Zusétzlich
wird das entstehende Roheisen aufgekohlt, was die Schmelztemperatur herabsetzt. Als
Reaktionsprodukt entsteht in diesem Verfahren prozessbedingt neben Roheisen unter anderem
CO, [14].

Im Hochofenprozess entsteht ein fliissiges Endprodukt, denn in der Schmelz- und
Verbrennungszone werden Temperaturen von 1400 < T < 1600 °C erreicht [13]. Der HeiBwind
wird mit bis zu T = 1300 °C eingeblasen, die restliche Warme bildet sich durch die exothermen
Reaktionen im Schacht. Von der Windform ausgehend sinkt die Prozesstemperatur nach oben
ab, bis das sogenannte Gichtgas nach der Vorwédrmzone eine Resttemperatur von T <200 °C

aufweist. Die typische Zusammensetzung der Gichtgase ist wie in Tabelle 2 gezeigt.

Tabelle 2: Typische Gichtgaszusammensetzung im Hochofen [14]

Gas Anteil [%]
CO, 8-10
CcO 25-30
H> 1-4
N2 55-60

Die Hochofentechnologie wird seit Jahrzehnten weiterentwickelt, dennoch ist selbst bei
optimalen Prozessbedingungen mit einer CO-Emission von 1450 kg CO» pro Tonne Roheisen
zu rechnen [15]. In integrierten Stahlwerken sind die Energiestrome weitestgehend optimiert,
so werden Gase aus Kokerei und Hochofen reformiert und weiterverwendet [16]. Aulerdem

wird die entstehende Schlacke an die Zementindustrie verduBert. Dadurch konnten in diesem
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Industriezweig im Jahr 2022 CO:-Einsparungen von bis zu fiinf Millionen Tonnen realisiert
werden, da auf 14 Millionen Tonnen Naturgestein (CaCO3) verzichtet werden konnte [17].

Trotz der effizienten Nutzung von Waiarme und Prozessstoffen, kann mit der
Hochofentechnologie keine komplette Vermeidung von CO;-Emissionen erreicht werden. Da
der Koks viele prozessbedingte Aufgaben besitzt, kann auf diesen nicht komplett verzichtet
werden. Bei der Verwendung von Wasserstoff statt Einblaskohle muss mehr Energie zugefiihrt
werden, um die minimale bendtigte Flammentemperatur in der Wirbelzone aufrecht zu erhalten.
Ansonsten kommt der Reduktionsprozess zum Erliegen. Diverse Berechnungen und
Untersuchungen haben gezeigt, dass aktuell nur ein geringer Anteil der Einblaskohle sinnvoll
durch Wasserstoff ersetzt werden kann. Die realistische Reduktion der CO-Emission kann

damit bis zu 15 % betragen [18].

2.1.2 Direktreduktion

Der Direktreduktionsprozess findet analog zum Hochofenprozess ebenfalls im Schachtofen
statt, mit dem Unterschied, dass sich die Prozesstemperatur unterhalb der Schmelztemperatur
des Eisens befindet [19]. Das reduzierte Produkt aus der Direktreduktion hei3t Eisenschwamm.
Dieses kann heill (HDRI) oder kalt weiterverarbeitet (CDRI) oder im hei3en Zustand brikettiert
werden (HBI). Als Ausgangsstoff kommt neben dem Eisenerz das Reduktionsgas zum Einsatz.
Da der durchstrombare Aufbau der Schiittung notwendig ist, kann nur mit groben oder
pelletierten Erzen gearbeitet werden. Auflerdem kann die Gangart wihrend dem
Reduktionsprozess nicht in eine Schlacke tliberfiihrt werden. Daher werden, in Abhéngigkeit
der nachgeschalteten Prozesse, nur vergleichsweise reine Eisenerze verwendet.

Stand der Technik sind Direktreduktionsanlagen der Hersteller Midrex und Tenova, wobei die
Midrex-Anlagen bisher (Stand 2024) einen Marktanteil fiir die Herstellung von etwa 80 % des
in Schachtofen reduzierten Eisens ausmachen [20]. Der grundsétzliche Reaktionsablauf der
beiden Anbieter ist vergleichbar, mit dem Unterschied, dass im ,,ENERGIRON®“ Prozess
(Tenova) ohne Reformator und mit hherem Uberdruck (6 bar < p < 8 bar) gearbeitet wird [21].
In Abbildung 6 ist der schematische Prozessablauf einer Midrex-Direktreduktionsanlage
gezeigt. Diese besitzt einen Reformer, in dem aus Erdgas die Reduktionsgase H> und CO
gecrackt werden. Im Reaktor herrscht ein Druck von p = 2,5 bar [22]. AuBBerdem wird in diesem
Reformer das entstehende Abgas aus dem Reduktionsreaktor erneut reformiert, um die CO»-

Emissionen zu verringern.
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Abbildung 6: Midrex-Verfahren zur Direktreduktion von Eisenerz durch Erdgas [22]

Die Reduktion des eingesetzten Eisenerzes findet nach den Reaktionen in den Formeln (7) bis

(12) statt.

3Fe;0:+CO  —  2Fe;04+CO2 exotherm (7)

3Fe203+H, — 2 Fe;04+ H20 exotherm (8)

Fe;04+CO — 3FeO+CO; endotherm (9)
Fes0s+H, — 3 FeO+H0 endotherm (10)
FecO+CO — Fe+CO2 exotherm (11)
FeO+H, — Fe+H0 endotherm (12)

Die Temperaturen beim Reduktionsprozess sind im Vergleich zum Hochofenprozess niedrig
und liegen je nach Bereich und Technologie bei 700 °C <T < 1100 °C [23] [24]. Im Reaktor

bildet sich eine CO- und H»-reiche Atmosphére, wie exemplarisch in Tabelle 3 gezeigt wird.

Tabelle 3: Typische Gaszusammensetzungen im Midrex-Prozess [20]

Gas [Vol.-%] | Inlet | Outlet
H> 35 55
CO 19 35

CO, 15 2
HO 13 6
CH4 17 1

No 1 1

T[°C]| 580 | 980
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Zum Aufschmelzen des produzierten Eisenschwamms ist ein zusétzlicher Schmelzprozess
notwendig, wobei eine Stahlerzeugung im Konverter, Lichtbogen- oder Pfannenofen stattfinden
kann. Als Aggregate kommen der EAF oder dhnliche elektrische Schmelzprozesse zum Einsatz
(,,Open slag bath furnace* - OSBF oder ,,Submerged arc furnace* - SAF). Bei der Betrachtung
der Prozessemissionen miissen diese im Vergleich zur BF-BOF Route mitberticksichtigt werden.
Fiir die erdgasbasierte Herstellung von Eisenschwamm und der Einschmelzung im EAF
ergeben sich CO2-Emissionen von 1098 kg pro Tonne Roheisen. Bei gleichen Annahmen der
Emissionswerte der eingesetzten Rohstoffe werden beim Hochofenprozess 1921 kg pro Tonne
Roheisen freigesetzt [25]. Zur weiteren Reduktion der Emissionen kann das verwendete Erdgas
schrittweise durch Wasserstoff ersetzt werden. Entscheidend dafiir ist die Verfiigbarkeit von
COgz-frei produziertem Strom, um Wasserstoff iiber das Elektrolyseverfahren herzustellen
(,,griiner Wasserstoff*) und die ndtige Energie zum Aufschmelzen im Elektroofen zu erzeugen.
In diesem Fall konnen die CO>-Emissionen des DRI-EAF Verfahrens auf 201 kg pro Tonne

Roheisen gesenkt werden [8].

2.1.3 Eingesetzte feuerfeste Werkstoffsysteme

In den vorgestellten Reduktionsprozessen kommen technologiebedingt feuerfeste Werkstoffe
zum Einsatz. Ein besonderer Fokus liegt in beiden DRI-Anwendungen auf Werkstoffen aus dem
Zweistoffsystem Al,O3-Si0; (vgl. Abbildung 7). Ausgehend von Cristobalit (S102) und Korund
(Al2O3) 1st Mullit der industriell wichtigste Mischkristall in diesem System. Die
Zusammensetzung des Mullit kann zwischen 72 Ma.-% < Al,O3 < 78 Ma.-% betragen mit den

daraus resultierenden Grenzformeln 3 AlbO3 - 2 Si0; und 2 Al,Os - SiOs.
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Abbildung 7: Zweistoffsystem Al,03-SiO, [26]
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Typischerweise tritt Mullit von seinem Kristall-Habitus her nadelférmig auf, was durch das
Auftreten einer Schmelzphase bei der Kristallisation begiinstigt wird [27]. Als natiirliche
Rohstofte fiir die Mullit-Bildung kénnen Silimanit, Andalusit und Kyanit eingesetzt werden
(Al2Si0s). Beim Erhitzen auf 1300 °C <T <1500 °C wandeln sie sich ohne weitere
Reaktionspartner in Mullit um. Der Mullitkristall baut leicht Fremdoxide in seine
kristallographische Gitterstruktur ein, die dadurch die Eigenschaften wie Gitterkonstanten,

Lichtbrechung und Dichte verandern [28].

In der praktischen Anwendung nach bestehenden Herstellerspezifikation liegt der Fokus beim
Einsatz von Feuerfestzustellungen in DRI-Prozessen auf Schamotte- und aluminareichen
Steinen. Diese Erzeugnisse konnen aus unterschiedlichen Rohstoffen bestehen und reagieren
bei threm keramischen Herstellungsbrand in der Regel zu Mischungen aus Mullit, Cristobalit
und Glasphase (vgl. Abbildung 8) [29]. Als Bindemittel wird héufig feuerfester Ton verwendet.
Dieser hat einen Al2O3-Gehalt von 20 Ma.-% bis 45 Ma.-%, enthélt Verunreinigungen wie
Eisen und Alkalien und reagiert beim Brennen zu den vorgenannten Bestandteilen. Aus
gebranntem Ton werden ebenfalls Schamotterohstoffe hergestellt, die typischerweise als
Koérnung in keramischen Versétzen eingesetzt werden. Die Verunreinigungen wie Alkali-,
Erdalkalioxide und Eisenoxid wirken beim Brennen als Flussmittel, weshalb sich vermehrt
Schmelzphase bildet, die beim Abkiihlen glasig erstarrt. Daher sind in diesen Systemen
erhebliche Mengen Glasphase zu erwarten [30].

Mullit

Glos 20 w ] 40 Gom % Si 0;

Abbildung 8: Phasenbestand von Schamottesteinen mit unterschiedlichen Al,O3-Gehalten [29]
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Neben den bereits genannten Rohstoffen Silimanit, Andalusit und Kyanit konnen auch Quarz
oder Korund zugegeben werden, um die Eigenschaften zu beeinflussen [31]. Insbesondere der
Anteil an Glasphase entscheidet mallgeblich iiber die thermomechanischen und

thermochemischen Eigenschaften.

2.2 Verwendung von Wasserstoff

Obwohl etwa 92 % der Materie des Weltalls aus Wasserstoff bestehen, ist es in der
Erdatmosphire als Gas nur in Spuren vorhanden. Uberwiegend tritt Wasserstoff als
Komponente von Wasser oder Kohlenwasserstoffen auf. Man unterscheidet die folgenden drei

Verfahren, um Wasserstoff herzustellen [32]:

1. Steamreforming-Prozess: Katalytische Umsetzung von Wasserdampf mit im Erdgas
enthaltenden niedrigen Kohlenwasserstoffen bei T = 800 °C und p = 30 bar
2. Kohlevergasung: Reduktion von Wasser durch Kohle bei T = 1200 °C

3. Elektrolyse von Wasser

Zur Herstellung von Wasserstoff muss demnach immer ein energieintensiver Prozess
durchgefiihrt werden, da es keine relevanten natiirlichen Vorkommen zur industriellen
Verwendung gibt. Das dominierende Verfahren zur Wasserstofferzeugung ist die Elektrolyse.
Mit der Zielsetzung der Reduzierung von CO;-Emissionen muss fiir diesen Prozess Strom aus

fossilfreien, erneuerbaren Energien zur Verfiigung stehen [33].

2.2.1 Wasserstoff als Reduktionsmittel

Bei der Reduktion von Eisenerzen kann Wasserstoff, wie in den Abschnitten 2.1 und 2.1.2
geschildert, als Prozessstoff eingesetzt werden. In diesem Fall dient der Wasserstoff als
Reduktionsmittel und ist ein direkter Reaktionspartner in der chemischen Reaktion. Nach
diesem Schema findet sich heute der Wasserstoft als Teil der Gaszusammensetzung von
Hochofen- und Direktreduktionsprozessen wieder. Die Eignung von Wasserstoff zur Reduktion
von Eisenerzen wurde bereits vor mehreren Jahrzehnten beschrieben [34] [35]. AuBlerdem wird
Wasserstoff in der Metallbauteilfertigung als Reduktionsmittel eingesetzt, wie zum Beispiel bei

Wolfram, Cobalt und Metallpulver [32].
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2.2.2 Wasserstoff als Brennstoff

Das Gas Wasserstoff kann auch als Energietriger eingesetzt werden. In den meisten
industriellen Anwendungen kommt heutzutage noch Erdgas als Brennstoff zum Einsatz. Da bei
der thermischen Verwertung von Erdgas Kohlenwasserstoffe entstehen, kann der zusétzliche
Einsatz von Wasserstoff die CO;-Emissionen bei Verbrennungsprozessen senken. Die
stochiometrische Verbrennung von Wasserstoff, auch als Knallgasreaktion bezeichnet, wird in

Formel (13) wiedergegeben. Als Reaktionsprodukt entsteht Wasser [36].

2H+0; — 2H0 (13)

Die charakteristischen Kennzahlen fiir Energietrdger sind im Vergleich von Wasserstoff zu
Erdgas in Tabelle 4 dargestellt [37]. Der Brennwert beschreibt den gesamten Wirmeinhalt,
inklusive der im Rauchgas enthaltenden Energie. Der in der Regel kleinere Heizwert

beriicksichtigt die Energiemenge im Rauchgas nicht [38].

Tabelle 4: Vergleich der relevanten Stoffdaten von Wasserstoff und Erdgas [37]

Heizwert Brennwert | Dichte bei 0 °C/ 1 bar Zindgrenze in Luft | Wobbe-Index

[kWh/m?] [kWh/m?] [kg/m’] [Vol.-%] [MJ/m’]
Erdgas | 8,6 11,4 9,7-12.8 0,72 - 1,00 40-17,0 | 48,17 53,45
Wasserstoff 3,0 3,6 0,09 4,0-75,0 | 40,90 48,34

Der volumetrische Heizwert von Wasserstoff betragt nur ein Viertel des Heizwertes von Erdgas.
Beim technologischen FEinsatz von Wasserstoff muss demnach mit deutlich erhéhten
Gasvolumina gerechnet werden. Aullerdem zeigt die Verinderung im Wobbe-Index an, dass die
Gase Erdgas und Wasserstoff nicht ohne weitere Anpassungen der Brennertechnologie
ausgetauscht werden konnen. Wasserstoff verbrennt mit héherer Flammengeschwindigkeit und
hoherer Flammentemperatur als Erdgas, sodass sich der Energieeintrag in den Ofen und die
Strdmungen im Brennraum verdndern [39] [40].

Als Folge der thermischen Verwertung von Wasserstoff entstehen gro3e Mengen Wasserdampf
(siehe Formel (13)). Mit wasserstoffreichen Atmosphéren, die chemische Reaktionen mit dem

Feuerfestmaterial eingehen, ist daher nicht zu rechnen.
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2.3 Gaskorrosion

Die Reaktion eines keramischen Materials mit mindestens einem gasformigen Reaktionspartner,
bei dem irreversible Gefiigeschddigungen entstehen, wird als Gaskorrosion bezeichnet [26].
Dabei wird zwischen aktiver und passiver Gaskorrosion unterschieden. Bei der aktiven
Korrosion ist die Ratenkonstante k der chemischen Reaktion des Werkstoffs mit der
Atmosphire ohne Ausbildung einer Passivierungsschicht geschwindigkeitsbestimmend. Es
werden gasformige Reaktionsprodukte erzeugt und ein Gewichtsverlust ist messbar. Bei der
passiven Korrosion kommt es durch die Bildung von festen oder fliissigen Reaktionsprodukten
zu einer Gewichtszunahme [41]. Bei der Korrosion durch Wasserstoff handelt es sich in der
Regel um eine aktive Korrosion. Als Messgroflen dienen die Gewichtsdnderung oder die
Veridnderung von Reaktionsschichtdicken. Die Bezugsgrofe ist die Probenoberfliche und daher
wird zum Beispiel der spezifische Gewichtsverlust auf die Probenoberfliche bezogen. Als
Folge der Korrosion kommt es zur messbaren Verdnderung des Aufbaus und der Funktionalitét
von Materialien. Direkten Einfluss auf die Korrosion haben die im Folgenden aufgezeigten

wesentlichen Punkte Thermodynamik, Kinetik und Diffusion.

2.3.1 Thermodynamik

Im Gegensatz zur Kinetik beschreibt die Thermodynamik den Energieumsatz chemischer
Reaktionen in einem oder mehreren definierten Systemen. Der Energieumsatz wird dabei
unabhéngig von der Art der freigesetzten oder aufgenommenen Energie als Warmeenergie
[kJ-m™'] angegeben. Wichtige KenngréBen und ZustandsgréBen in der Thermodynamik sind:
Innere Energie (U), Enthalpie (H), Entropie (S) und Freie Enthalpie (Gibbs Energie G) [42].
Zur Erlduterung der Zusammenhinge ist in Abbildung 9 ein Energiediagramm chemischer
Reaktionen abgebildet [43].

In dieser Darstellung ist die Enthalpie (H) mit dem Buchstaben E gekennzeichnet. Liegt nach
dem Uberwinden der Aktivierungsenergie eine negative Differenz der Reaktionsenthalpie vor,
handelt es sich um eine exotherme Reaktion. Bei positivem AH handelt es sich um eine
endotherme Reaktion [44]. Ob Reaktionen spontan ablaufen oder nicht, wird mit der Gibbs-
Energie beschrieben. Unter Beriicksichtigung von Entropie (S) (MaB fiir die Ordnung eines
Zustandes) und der Temperatur, kann iiber die Gibbs-Helmholtz Gleichung in Formel (14) die
Freie Enthalpie (G) berechnet werden [45].
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Abbildung 9: Energiediagramm chemischer Reaktionen: (a) exotherme Reaktion (b) endotherme Reaktion [43]

AG=AH-T-AS=U+p-V-T-S (14)

G = Gibbs-Energie
H= Enthalpie

T = Temperatur
S= Entropie

U= Innere Energie
p= Druck

V= Volumen

Wenn AG <0 ist, lduft die Reaktion spontan ab und es handelt sich um eine exergone Reaktion.
Bei AG > 0 liegt eine endergone Reaktion vor, die nicht spontan ablduft. Bei AG = 0 liegt ein
thermodynamisches Gleichgewicht vor. Die Abhédngigkeit der Temperatur ergibt sich ebenfalls
aus Formel (14) [46].

Die Thermodynamik bietet die Grundlage fiir die Berechnungssoftware FactSage® die im

Abschnitt 3.3 verwendet wird.

2.3.2 Kinetik

Die Kinetik beschreibt die Reaktionsgeschwindigkeit der Edukte zu Produkten bei chemischen
Reaktionen, gegebenfalls bis zur Einstellung des Gleichgewichts. Besonders relevant ist diese
Betrachtung fiir Vorgiinge, die sehr langsam ablaufen. Mittels der Kinetik kann in Abhingigkeit
von Temperatur, Druck und Zeit die hiervon abhingige Reaktionsgeschwindigkeit beschrieben

werden [26]. Da die Konzentrationsverldufe nur selten linear sind, unterscheidet man zwischen
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mittlerer  Reaktionsgeschwindigkeit (V=(An/A?)) und momentaner Reaktions-
geschwindigkeit (v = (dn / df)), mit n = Anzahl der potenziellen Reaktionsteilnehmer und t =
Zeit.

Innerhalb der Kinetik wird zwischen Mikro- und Makrokinetik unterschieden. Die
Mikrokinetik bezeichnet den rein chemischen Teil des Reaktionsablaufs. Die Makrokinetik
beriicksichtigt ebenfalls die {iberlagernden Stoff- und Wérmetransportvorginge (z.B.
Diffusion). Diese beeinflussen die gesamte Reaktionsgeschwindigkeit, insbesondere bei
mehrphasigen Reaktionssystemen [47].

Die Geschwindigkeit einer Reaktion hangt im Allgemeinen von der Temperatur (T) und dem
Konzentrationsgefille (Ac) ab. Die Temperaturabhingigkeit einer Reaktion, wird durch den
Arrhenius-Ansatz beschrieben. Dieser besagt, dass Eduktmolekiile beim Zusammenstof3en nur
dann reagieren koénnen, wenn sie ausreichend viel Energie zur Uberwindung der

Aktivierungsenergie erhalten (vgl. Formel (15)) [47] [42].

f() =k =ko-e 7T (13)
k= Reaktionsgeschwindigkeitskonstante
ko= Frequenzkonstante, Stolfaktor oder praexponentieller Faktor der Reaktion
Ex- Aktivierungsenergie der Reaktion [J/mol]
R=Universelle Gaskonstante = 8,3144 [J/(mol-K)]
T= Temperatur [K]

2.3.3 Diffusion

Die Beschreibung der Diffusion in der Keramik gestaltet sich grundsétzlich schwierig, da es
sich in den seltensten Fillen bei diesen Materialien um einkristalline, homogene Werkstoffe
handelt [48]. Die Diffusion beschreibt Transportvorgidnge, die ohne duflere Krafteinwirkung
durch die Bewegung der Atome oder Molekiile des Mediums verursacht werden [47]. Es
entsteht ein Teilchenstrom, sodass sich ein vorhandener Konzentrationsunterschied ausgleicht
[49]. Dies wurde von Adolf Fick detailliert beschrieben. Die Diffusionsstromdichte jp [cm™s™!]
wird definiert als Anzahl der Teilchen, die pro Zeiteinheit durch eine Flacheneinheit flieBen.
Laut dem 1. Fickschen Gesetz ist die Diffusionsstromdichte in einem ruhenden binéren

Stoffgemisch proportional zum Konzentrationsgradienten (vgl. Formel (16)) [47] [49].

] dc 16
Jp = _Da (16)
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jp= Diffusionsstromdichte [mol/m?s]
D = Binirer Diffusionskoeffizient [m?/s]

dc/dx - Konzentrationsgradient

Das 1. Ficksche Gesetz betrachtet den Diffusionsstrom durch eine Fliche. Unter
Beriicksichtigung der Kontinuititsgleichung, die besagt, dass die Teilchenanzahl im
betrachteten System unverdndert bleibt, kann das 2. Ficksche Gesetz hergeleitet werden. Dieses

beschreibt die Konzentration als Funktion von Ort und Zeit (vgl. Formel (17)) [49].

dc D d*c (17)
dt dx?

In den meisten realen Diffusionsstromen in keramischen Werkstoffen ist dieser zweite Ansatz
von Bedeutung. Fiir die zu betrachtenden Korrosionsreaktionen hat die Diffusion eine
entscheidende Rolle. Durch die Verédnderung des Konzentrationsgefélles (durch Abfiihren von
Reaktionsprodukten) hat sie mafigeblichen Einfluss auf die Reaktionskinetik.

Dieser Zusammenhang wurde in Bezug auf die Reduktion von Eisenerzen beschrieben. Beim
Austreiben von Sauerstoffmolekiilen aus dem Eisenerz wird zwischen Phasengrenzreaktion,
Gas- und Festkorperdiffusion in den Reaktionsendprodukten unterschieden, wobei der
langsamere Prozess geschwindigkeitsbestimmend ist. Daraus ergeben sich Zeitgesetze, die
bestitigen, dass in Korrosionsprozessen die Reaktionsgeschwindigkeit direkt mit der

Diffusionsgeschwindigkeit korreliert [19].

2.4 Korrosionseffekte zwischen Feuerfestwerkstoffen und

wasserstoffenthaltenden Atmospharen

Die Wechselwirkung von Feuerfestmaterialien und wasserstoffenthaltenden Atmosphédren
wurde mehrfach untersucht. Unabhédngig von Direktreduktionsprozessen kommen
wasserstofthaltige Atmosphiren z.B. in Prozessabldufen der Petrochemie vor. Daher wurden
einige relevante Effekte bereits beschrieben. Da es kein einheitlich genormtes Verfahren zur
Materialpriifung der Korrosion durch Wasserstoff gibt, sind nicht alle Ergebnisse
gleichermaBen aussagekriftig und vergleichbar. Im Folgenden wird daher ein Uberblick unter
Berticksichtigung von Feuerfestmaterial, Gaszusammensetzung, Temperatur, Strémung und

Druck gegeben.
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Grundsitzlich verlauft die Reduktion von feuerfesten Oxiden durch Wasserstoff nach der in

Formel (18) gezeigten Reaktionsgleichung ab.

MeOy (s) + H2(g) —  MeOy.1(g) + H20 (g) (18)

In Anlehnung an die Reduktion des Eisenerzes kann die Reduktion von Metalloxiden auch mit
einer Reduktion der Sauerstoffatome am Oxid einhergehen, bevor sich gasformige MeOy.1-
Spezies bilden [50]. Dieser Reaktionsverlauf kann am Beispiel von TiO> gezeigt werden bei
dem die Reduktionschritte schrittweise in Form der Bildung von festen Suboxiden verlaufen.
Uber mehrere Zwischenschritte wird aus TiO2 durch Reduktion Ti»O3 gebildet. Im Detail wird
auf diese Reaktion in Abschnitt 4.1 niher eingegangen.

Die Bestindigkeit von Oxiden kann ndherungsweise mit dem Ellingham Diagramm dargestellt
werden. Wie in Abbildung 10 zu sehen, wird die Bestdndigkeit von feuerfesten Oxiden, deren
Metallen und deren Gasspezies in Abhéngigkeit der Temperaturen und den Partialdriicken von
02, Hz, H2O, CO und CO; dargestellt. Aus dieser Betrachtung zeigt sich einerseits, dass die
verschiedenen Metalloxide unterschiedliche Stabilitdtsbereiche besitzen. Je groBer die Werte
fiir AG® sind, desto niedriger ist die thermodynamische Stabilitit der Oxide. Andererseits wird
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Abbildung 10: Ellingham Diagramm zur Darstellung der Stabilititsbereiche von Oxiden und Metallen [51]
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der Einfluss von Atmosphére und Temperatur deutlich, da bei Erhéhung der Anteile von H»
oder CO in der Atmosphire, in der Folge eine Abnahme der Zersetzungstemperatur eintritt [51]
[52].

Zur Bestiandigkeit von feuerfesten Oxiden in Wasserstoffatmosphéren existieren grundlegende
thermodynamische Simulationsrechnungen (FactSage®) [23]. Auch hier zeigten sich
unterschiedliche Stabilitétsbereiche der eingesetzten Metalloxide in Abhéngigkeit der
maximalen Anwendungstemperatur bei reinem Wasserstoff (5.0) (siche Abbildung 11). Daraus
ergeben sich, analog zum Ellingham Diagramm, Einsatzkriterien fiir unterschiedliche
Materialien in Bezug auf die geplanten Direktreduktionsprozesse. Die Bestidndigkeit diverser
Metalloxide liegt bei T < 1200 °C. In Abschnitt 2.1.3 wurden die heute verwendeten feuerfesten
Oxide vorgestellt. Gleicht man diese mit den Berechnungen ab, sind insbesondere die
Stabilitatsbereiche von Si0O2 und Mullit als kritisch fiir die industrielle Anwendung einzustufen.

Die Korrosionsreaktionen sind in den Formeln (19) und (20) dargestellt.

SiO2(s) +Ha(g) —  SiO(g) + H20 (g) (19)
3ALO0s - 2Si02 () +2Ha(g) —> 28SiO(g) +2 Ha0 (g) +3ALOs (s)  (20)

Diese berechneten Effekte wurden in der Literatur auch experimentell bestétigt. Im Folgenden
werden die verschiedenen Erkenntnisse mit Fokus auf silikatische und alumosilikatische

Systeme vorgestellt.

H,-H,0-Atmosphére, p(H,0) = 10 atm
2000
1800
1600
1400
1200
1000 —
800
600
400 —
200
0
LT T TS P ° @\S&& &, 8

Qb T R AS” AS
® N ¢SS 2
W& & ©

Einsatzgrenztemperatur [°C]

Abbildung 11: FactSage Berechnungen der Stabilitdtsbereiche von feuerfesten Oxiden [23]
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2.4.1 Werkstoffe auf Basis SiO»

In diesem Abschnitt werden die Untersuchungen an SiO; und SiO;-reichen Erzeugnissen
zusammengefasst. Zu dieser Gruppe zihlen: Silikasteine, Schamottesteine und Quarzglas. Die
Thermodynamische Simulationsrechnung ergab, basierend auf einem empirischen Grenzwert,
eine Stabilitdtsgrenze von SiO» bei reinen H» (5.0) Atmosphdren von T < 1140 °C [23].

In den Untersuchungen von Crowley wurden Silikasteine mit einem SiOz-Gehalt von 95 Ma.-%
untersucht, die mineralogisch aus Cristobalit und Tridymit bestanden. Bei einer Priiftemperatur
von 1093 <T <1426 °C, einer Haltezeit von t = 6 h und einer Stromungsgeschwindigkeit von
® =0,038 m/s, ergab sich in 100 % Hz-Atmosphédre ein Masseverlust der Proben ab
T=1148 °C. Fiir T > 1260 °C stieg der Masseverlust rapide an. Die Masseverdnderung ging
mit einem Festigkeitsverlust einher. Mit abnehmendem SiO;-Gehalt des Probenmaterials
reduzierte sich auch der quantitative Masseverlust.

Die Probengeometriec war b=0,95cm, h=095cm und 1=1,90cm. Es konnte die
Abhiéngigkeit des Masseverlusts von der Priiftemperatur aufgezeigt werden. In Abbildung 12
ist der Einfluss der Temperatur von 1204 °C (2200 °F) < T < 1426 °C (2600 °F) iiber dem SiO>-
Gehalt der Probe dargestellt. Crowley empfiehlt daher SiO»-enthaltende Werkstoffe nicht bei
T > 1093 °C einzusetzen [53].
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Abbildung 12: Einfluss der Temperatur und des SiO,-Gehalts auf den Masseverlust [53]
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In einer Fortsetzung seiner Arbeit 1970 [54] erweiterte Crowley den untersuchten
Temperaturbereich und erhdhte die Stromungsgeschwindigkeit und den Druck im Reaktor auf
bis zu p =20 bar. Er bestdtigte die Ergebnisse von 1967 [53], konnte aullerdem noch eine
Erhohung des Masseverlustes durch Erhoéhung der Stromungsgeschwindigkeit und die
Reduzierung des Masseverlustes durch Erhhung des Drucks feststellen. Daraus ergab sich die
Schlussfolgerung, dass die Reaktionsgeschwindigkeit durch den Massetransfer und Abtransport
von SiO (g) bestimmt wird. Weiterhin sind Stromungsgeschwindigkeit und Temperatur
entscheidend. Die ersten Reaktionen zwischen Hz und SiO; werden schon ab T =926 °C
festgestellt [54].

Vergleichbare  Ergebnisse wurden bei der Untersuchung von Quarzglas in
Wasserstoffatmosphiren von Tso und Pask 1982 erzielt. Die Untersuchungen wurden an
Scheiben mit einer Dicke von h=2mm und einem Durchmesser von d=9 mm bei
1200 °C < T < 1400 °C durchgefiihrt und bestétigten die Zusammenhénge von Temperatur und
Korrosionsfortschritt (hier als Masseverlust dargestellt). In Abbildung 13 ist der festgestellte
Zusammenhang grafisch dargestellt [55] [56].

Zum Verstindnis des Ablaufs der Reaktion und der Reaktionsgeschwindigkeit leistete Rank
einen weiteren Beitrag. Zum einen konnte festgestellt werden, dass bei den Versuchen bis
T=1500°C und t=192 h die Korrosion bei Erhohung der Temperatur iiberproportional
anstieg. Der Einfluss der Auslagerungsdauer war geringer, aber nachweisbar. Zum anderen
zeigte der Vergleich zwischen Sillimanit- und Feuerleichtstein, dass trotz der deutlich
unterschiedlichen Porositdt und Oberfldche, der Sillimanitstein einen hoheren Masseverlust
aufwies. Die Erkldrung dafiir liegt in der Konzentration von SiO (g) bzw. H20O (g) in den
vorhandenen Poren, die den Korrosionsprozess im Inneren verlangsamen. Eine direkte
Korrelation von Porositit zu Korrosionsneigung ist daher nicht gegeben [57].

Durch thermodynamische Simulationsrechnungen konnte Rank 2008 ebenfalls aufzeigen, dass
die Erhohung des Drucks im Reaktor nicht zu einer Beschleunigung der Reaktion fiihrt. Der
gegenteilige Effekt ist der Fall, dass ndmlich bei Reduzierung des Druckes auf p = 0,01 bar der
berechnete SiO (g) Partialdruck steigt [58].

Bezugnehmend auf den Verlauf der Reaktionsgeschwindigkeit machte Hamling Versuche mit
Isoliermaterialien mit silikatischer Bindung bei T = 1450 °C bis zu t =250 h. Er untersuchte
Wiirfel (b;;h=2,54 cm?®) in Wasserstoffatmosphiare und ermittelte zu verschiedenen
Zeitpunkten den Gewichtsverlust. In Abbildung 14 ist der Reaktionsverlauf dargestellt. Bei den
silikatisch gebundenen Proben ,,SALI* und ,,AL 25/1700 zeigt sich ein rapider Masseverlust

bei t <30 h. Im Anschluss nahm der Masseverlust kaum weiter zu. Genauere Details zu den
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eingesetzten Materialien sind nicht vorhanden. Dennoch wird deutlich, dass die

Korrosionsreaktion nicht linear verlauft [59].
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Abbildung 13: Masseverlust von Quarzglas von 1200 °C < T < 1400 °C und einer Spiilrate von 118 cm?/s [55]
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Abbildung 14: Masseverlust in Abhéngigkeit der Zeit bei silikatisch gebundenem Isoliermaterial [59]



2 Stand der Wissenschaft und Technik 24

2.4.2 Werkstoffe auf Basis Mullit

Die thermodynamisch berechnete Stabilitdtsgrenze von Mullit liegt, bei gleicher Berechnung
wie bei Si0O2, in reinen Ha-Atmosphidren bei T = 1150 °C. Damit liegt der berechnete Wert nur
geringfiigig oberhalb der Stabilititsgrenze des reinen SiO2. Wie in Formel (20) gezeigt, verlauft
die Korrosionsreaktion des Mullit iiber eine Zersetzung des SiO». Laut den Berechnungen zeigt
sich im niedrigen Temperaturbereich 700 °C <T <1000 °C im Vergleich zu reinem SiO; ein
niedrigerer SiO (g) Partialdruck. Es ist demnach eine hohere Bestdandigkeit zu erwarten [23].
In den im vorherigen Abschnitt zitierten Arbeiten von Crowley [53] [54] und Tso/Pask [55] [56]
wurde neben SiO2 auch Mullit untersucht. In den Untersuchungen von Tso und Pask wurde bei
T =1400 °C bei 0 h<t<8 h ein deutlicher Unterschied zwischen Quarzglas, modifiziertem
Quarzglas (L-Glas = 30 Ma.-% Al2O3 und S-Glas = 38,1 Ma.-% Al>2O3) und Mullit festgestellt.
In Abbildung 15 ist der Unterschied im Masseverlust iiber der Auslagerungsdauer dargestellt
[56].

Herbell untersuchte die Bestdndigkeit von nahezu stochiometrischem Mullit bei T = 1050 °C
und T=1250°C. Die Auslagerungsdauer betrug bis zu t=500h, die
Stromungsgeschwindigkeit lag bei ® =0,0017 m/s und die Probengréfle betrug b =6 mm,

h =3 mm und 1=25 mm. Er beschreibt die Reduktionsreaktion von Mullit nach der Formel

@1).

AleSi2013 (s) + 2 Ha(g) —> 3 ALOs(s)+2SiO () +2H0(g) (21)
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Abbildung 15: Darstellung des Masseverlust bei T = 1400 °C von Mullit und Quarzglas mit Al,O3-Anteil [56]
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Bei deutlich hoheren Temperaturen wurde die Zersetzung von Mullit nach dem gleichen
Reaktionsschema von Schneider et al. beschrieben [60].

Die Probe enthielt zu Beginn etwa 16 Ma.-% SiO»-reiche Glasphase. Diese zersetzte sich bei
den gewéhlten Temperaturen zuerst und legte mikroskopisch die nadelférmige Struktur des
Mullit frei. Erst im Anschluss wurde eine beginnende Zersetzungsreaktion des Mullit bei
T = 1250 °C beobachtet. Bei T = 1050 °C wurde der Mullit nach t =500 h nicht angegriffen.
Bei T = 1250 °C konnte ebenfalls eine Reduzierung der Kaltbiegefestigkeit, einhergehend mit
dem Masseverlust, beschrieben werden [61].

Den Einfluss von Fremdoxiden wie Na;O, K»O und Fe;O3 auf die Glasphasenanteile wurde von
Souto 1999 beschrieben. Die Entfernung dieser Nebenphasen wurde ebenfalls iiber die
partialdruckabhingige Darstellung im Ellingham Diagramm begriindet. In dieser Arbeit wurden
keine wasserstoffenthaltenden Atmosphéren verwendet, dennoch zeigte die Studie, wie es
durch niedrige O»-Partialdriicke wéhrend der Auslagerung bei T = 1350 °C zu einer Erh6hung
der Reinheit des Mullit kommt. Die Reaktion ist schematisch in Abbildung 16 dargestellt [62].

KO (s) —2K'g) +120,()
Na,0 (s) — 2 Na'(g) +1220,(g)

Abbildung 16: Reaktionen von Mullit und Glasphase bei T = 1350 °C [62]

2.4.3 Werkstoffe auf Basis Aluminiumoxid

Sowohl nach thermodynamischen Simulationsrechnungen als auch aufgrund experimenteller

Ergebnisse ist Aluminiumoxid in wasserstoffenthaltenden Atmosphéren signifikant bestandiger
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als SiOz-enthaltende Systeme. Laut Berechnung analog zu SiO: und Mullit liegt die
Stabilititsgrenze mit reinem Wasserstoff bei T > 1800 °C [23] [63].

In diversen Experimenten konnte diese hohe Bestdndigkeit gegeniiber einer eintretenden
Wasserstoffkorrosion nachgewiesen werden. So finden sich bei Crowley [53] [54], Hamling
[59], Lenz [52] wund Trostel [64] Ergebnisse, die die thermodynamischen
Simulationsrechnungen [23] bestétigen. Wenn Effekte auftraten, wurden diese urspriinglich von

den vorhandenen Verunreinigungen (vor allem Na>O) hervorgerufen.

2.4.4 Einfluss von Wasserdampf

Die Entstehung von Wasserdampf in Reduktionsatmosphéren ist zu erwarten. Die Quellen des
Wassers konnen dabei sein:

1. Bestandteil von technisch verfiigbaren Wasserstoffgasen

2. Reaktionsprodukt der Reduktion (vgl. Formel (18) bis (21))

3. Folge der Verbrennung von Wasserstoft oder Erdgas
Bei den betrachteten Temperaturen von T > 700 °C liegt Wasser bei Normaldruck dampfformig
als Wasserdampf vor. Uberkritisches oder superkritisches Wasser wiirde nur entstehen, wenn
der Druck im Reaktor p > 220 bar iibersteigt und gleichzeitig die Temperatur von T > 374 °C
iiberschritten wird [65].

H,-H,0-Atmosphare, 30 Vol.-% H,0
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Abbildung 17: FactSage Berechnungen der Stabilitdtsbereiche von feuerfesten Oxiden mit 30 Vol.-% H,O [23]
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Die thermodynamischen Simulationsrechnungen fiir die betrachteten Alumosilikate
beschreiben eine Hemmung der Korrosionsreaktion durch das Vorliegen von Wasserdampf. Die
kritischen SiO (g)-Partialdriicke verringern sich und die berechneten Anwendungs-
grenztemperaturen steigen. Im Vergleich zu Abbildung 11 ist in Abbildung 17 die Bestdndigkeit
der gleichen Oxide beim Vorliegen von 30 Vol.-% Wasser aufgezeigt. Die Oxide Al,O3, CAs
und ZrO; weisen dabei eine thermochemische Bestdndigkeit von T > 1800 °C auf [23].

Bezugnehmend auf die Formeln (18) bis (21) ist Wasser ein Reaktionsprodukt infolge der
Reduktion durch Wasserstoff. Die Erh6hung des H,O-Partialdrucks auf der Produktseite fiihrt
zu einer Verringerung der Reaktionsgeschwindigkeit. Dies wurde unter anderem von Bogdandy
et al. in Bezug auf die Reduktion von Eisenerzen beschrieben. Neben der Phasengrenzreaktion
ist der  HxO-Partialdruck in Relation zum H>O-Séttigungsdruck der
geschwindigkeitsbestimmende Faktor [66]. In Bezug auf die Wasserstoftkorrosion von
Feuerfestmaterial konnte Crowley [53] dhnliche Effekte beschreiben. In Abbildung 18 ist der
Einfluss von Wasser auf den Masseverlust der silikatischen Proben aufgezeigt. Es wird deutlich,

wie den Zusatz von Wasserdampf die Reaktion gehemmt wird [53].
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Abbildung 18: Einfluss von Wasserdampfdosierung auf den Masseverlust durch Wasserstoffkorrosion bei
T=1371°C[53]

Diese Beobachtung kann unter anderem durch die Verdffentlichungen von Rank [58] und
Palmer [67] bestdtigt werden. Diese Annahmen gelten grundsétzlich fiir Reaktionen nach der
Formel (18), bei denen Wasser als Produkt der Reduktion entsteht. Auch wenn die

thermodynamischen Simulationsrechnungen keine Bildung von Si(OH)4 (g) ergeben haben,
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wird in der Literatur auch die direkte Zersetzung von Mullit durch Wasserdampf wie in Formel

(22) beschrieben [60].

3 ALOs - 2 Si02 (s) +2H:0(g) — 3 ALO:s (s) +2 Si(OH)4 (g) (22)

Im Vergleich zu Formel (21) (Zersetzung von Mullit durch H») gibt es hier keine Unterschiede
bei den festen Reaktionsprodukten, als Reaktionsprodukt entsteht bei beiden Reaktionen
ADOs (s). Bei der nachtraglichen Analyse von Proben ist es demnach schwer festzulegen,
welche Reaktion als kritischer einzustufen ist. Bei den betrachteten Temperaturen zeigt sich
deutlich der Trend, dass das Vorliegen von Wasserdampf hemmend wirkt und die Korrosion
primdr iiber einen hohen H»-Partialdruck beschleunigt wird.

Bei anderen Werkstoffsystemen, wie zum Beispiel Nichtoxiden, kann die hydrothermale
Zersetzung der dominierende Korrosionsmechanismus sein. So wird zum Beispiel die Eignung
von SiC in wasserdampfenthaltenden Atmosphéren vermehrt diskutiert [68]. Fiir die in dieser
Arbeit vorliegenden Werkstoffsysteme (vgl. Absatz 2.1.3) sind diese Reaktionen jedoch nicht

relevant.

2.4.5 Einfluss von Kohlenstoff

Insbesondere in der Transformationsphase der industriellen Prozesse kann es zum kombinierten
Einsatz von Wasserstoff und Erdgas als Reduktionsmittel oder Brennstoff kommen. Als
Konsequenz daraus ergeben sich Mischatmosphiren aus Wasserstoff und Kohlenwasserstoften,
wie beispielsweise in Abschnitt 2.1.2 beschrieben [20]. Das stirkere Reduktionsmittel im
Vergleich von CO und H; ist Wasserstoff. Bei Temperaturen von T > 800 °C wird dieser Effekt
deutlich, durch die Betrachtung der Dissoziationskonstanten von H>O und CO; nach Leibu [69].
Bei Temperaturen von T <750 °C 1st Wasserstoff zwar noch das stidrkere Reduktionsmittel,
jedoch nimmt die Diffusionshemmung durch die Bildung von dichten Schichten an der
Oberflache des Erzes in ihrem Einfluss zu. Durch die Ausscheidung von festem Kohlenstoff im
Erz kommt es zu einer Aufdehnung des Gefiiges und gleichzeitiger Erh6hung der Porositit,
weshalb die Reduktion mit CO im Ergebnis vergleichbar schnell ablduft [69].

Diese Reaktion wird in Bezug auf Feuerfestmaterial als CO-Bursting beschrieben. Dieses fiihrt
zu einer kompletten Zerstorung des Gefiiges durch das Auskristallisieren von festem

Kohlenstoff an aktiven Eisenverbindungen (H&matit). Der Kristallisationsdruck betrdgt dabei
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bis zu p=63.000 bar [70]. Ausschlaggebend fiir die Reaktion ist der Zerfall von
Kohlenmonoxid durch die Boudouard-Reaktion, die in Formel (23) dargestellt wird [71].

CO2(g)+C(s) & 2CO(g (23)

Diese Reaktion wurde bereits in Kombination mit geringen Mengen Wasserstoff erforscht. So
fiihrte Krause der CO-Atmosphére 5 Vol.-% Wasserstoff bei 500 °C bei, was zu einer Erh6hung
der Massezunahme (entspricht der Bildung von festem Kohlenstoft) gefiihrt hat [70]. Walker
konnte diese Beobachtung bestétigen, indem er den Einfluss von Wasserstoff auf das CO-
Bursting bei T = 576 °C [72] untersuchte. Somit wurde gezeigt, dass durch Zugabe von H; das
CO-Bursting verstarkt wirkt.

In den fiir Direktreduktionsprozesse vorliegenden Atmosphiren sind die Verhiltnisse von H»
zu CO/CO2/CH4 nicht direkt vergleichbar, ebenso nicht die betrachteten Temperaturbereiche.
Von Ruprecht et al. wurde die Korrosionsneigung von Feuerfestmaterialien bei verschiedenen
Temperaturen in gecracktem Erdgas untersucht. In einem ersten Reaktor fand die Reaktion nach
Formel (24) und (25) statt, in einem zweiten Reaktor wurde das Feuerfestmaterial im

entstehenden Gas ausgelagert.

CHs(g) > C(s)+t2H (24)
CHs(g) — C(s) + Kohlenwasserstoffe mit 2 oder mehr C Atomen  (25)

In dieser Untersuchung wurde festgestellt, dass die Effekte an den Proben bei einer
Auslagerungsdauer bis zu t = 280 h identisch mit denen des CO-Bursting sind. Jedoch konnte
beobachtet werden, dass sich der Temperaturbereich der Reaktion hin zu 482 °C < T <815 °C
verschiebt [73]. Deutlich ldngere Auslagerungszeiten sind in den Versuchen von Johnson und
Crowley aus 2005 beschrieben. Es wurden Proben fiir sechs Monate in einen Erdgas-Reformer
eingebaut und im Anschluss untersucht. Die Gaszusammensetzung lag dabei bei 45 Vol.-% Ha,
35 Vol.-% CO, 13 Vol.-% H>0O, 6 Vol.-% CO; und geringen Mengen < 1 Vol.-% von CH4 und
N2. Bei T = 1315 C an der HeiBseite des feuerfesten Materials konnte eine Abnahme des Si0»-
Anteils festgestellt werden, was auf die direkte Reduktion durch H; hindeutet [74].

Eine direkte Reduktion von Mullit durch reines CO-Gas wurde bei Temperaturen von

T=1650 °C und T = 1800 °C beschrieben. In Formel (26) ist die Gesamtreaktion abgebildet.
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Uber Aufnahmen mit dem Rasterelektronenmikroskop (REM) konnte der Angriff des Mullit
und der mullitischen Bindephase aufgezeigt werden (vgl. Abbildung 19) [60].

3ALOs; -28102(s)+2CO(g) — 3ALO;(s)+28S10(g)+2CO; (26)

Abbildung 19: REM-Aufnahme einer Mullit-Keramik nach Auslagerung in CO-Atmosphére bei T = 1600 °C und
t=1h[60]

2.5 Vorhandene Testmoglichkeiten

Fiir die Materialpriifung der wasserstoftbedingten Gaskorrosion von feuerfesten grobkornigen
Materialien gibt es bisher kein normiertes Priifverfahren. Die in den vorherigen Abschnitten
vorgestellten Untersuchungen wurden ausnahmslos nach unterschiedlichen Priifmethoden
durchgefiihrt. Dies macht die Vergleichbarkeit der Ergebnisse untereinander unmdglich, es
besteht nur die Moglichkeit, Tendenzen zu erkennen bzw. Analogie abzuleiten. Grundsétzlich
gibt es analog zu den zwei Mdoglichkeiten Wasserstoff einzusetzen, auch zwei Ansitze fiir den
Einsatz von Wasserstoff zur Feuerfestpriifung.

Wenn Wasserstoff als Brennstoff eingesetzt wird, konnen abhéngig von der Priifapparatur hohe
Temperaturen (T > 1200 °C) bei hohen Stromungsgeschwindigkeiten erreicht werden.
AuBlerdem ist der Aufbau eines Temperaturgradienten im Ofenraum moglich, da der
Wirmeeintrag in der Regel iiber eine offene Flamme erfolgt und der Ofen nicht isotherm
beheizt wird. Durch die in Formel (13) beschriebene Verbrennungsreaktion resultiert eine
Wasserdampfatmosphire. Bei einer unterstochiometrischen Verbrennung kann zwar ein

geringer Anteil Hz (GroBenordnung << 5 Vol.-% H3) in den Ofenraum gelangen, es handelt sich
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jedoch dann nicht um eine wasserstoffreiche Atmosphére. Fiir das Projektziel, den Effekt von
Wasserstoff auf feuerfeste Systeme zu untersuchen, ist dieser Aufbau daher nicht geeignet.
Die zweite Mdglichkeit besteht darin Auslagerungsversuche in einem elektrisch beheizten Ofen
durchzufiihren. Wasserstoff und weitere Gase werden durch eine Spiilung in den Ofen geleitet,
wobei eine gewiinschte Atmosphére und eine definierte Strdmung eingestellt werden koénnen.
Daher ist dieser Ansatz auch der bevorzugte fiir die Priifung feuerfester Werkstoffe in
wasserstoffreichen Atmosphéren. Eine géngige Moglichkeit ist die Auslagerung in Anlehnung
an den Test der CO-Bestindigkeit nach ASTM C 288-87 oder ISO 12676:2003. Bei den
genormten Verfahren wird ein Muffelofen eingesetzt und die Proben im Anschluss visuell
begutachtet. Aufgrund der subjektiven Bewertung und der Variation in Probendimension,
Auslagerungsdauer, Vorbehandlung und Stromungsgeschwindigkeit stehen diese Normen
allerdings allgemein in der Kritik [75].

Eigene durchgefiihrte Untersuchungen zeigten, wie stark die Position der Priifkérper im
Ofenraum und existierende Stromungseffekte die Ergebnisse wie zum Beispiel den
Masseverlust und die visuelle Begutachtung beeinflussen. Eine Reproduzierbarkeit war nur
durch Einhaltung der genauen Ofenpositionen gegeben. In Abbildung 20 sind vier identische
Proben aus einem Vorversuch gezeigt, welche in einem Muffelofen fiir t =200 h in 100 Vol.-%
H»-Atmosphére ausgelagert wurden. Deutlich ist hierbei die inhomogene Farbidnderung der
Proben zu erkennen, die sich durch ihre Position im Ofen ergeben hat. Diese korrelierte mit
einer inhomogenen Verdnderung der chemischen und physikalischen Eigenschaften, was die
Vergleichbarkeit der Proben generell erschwert. Ein weiterer Nachteil ist, dass der Einsatz von
Wasserdampf anlagenbedingt nicht umsetzbar ist, da die verwendeten Heizelemente und

Ofenbauteile durch einen hydrothermalen Angriff beschddigt werden konnten.

Abbildung 20: Inhomogenes Bild von vier identischen Materialien nach Auslagerung im Muffelofen bei
T = 1400 °C fiir t = 200 h. Die helle Verfarbung variiert stark in Abhéngigkeit der Ofenposition
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Eine Alternative ist die Verwendung von Rohrendfen. Die Stromungsverhiltnisse sind durch
die Ofengeometrie gleichmiBig, allerdings ist in vorhandenen Réhrenéfen die Probengrof3e in
der Regel durch den Ofenquerschnitt stark begrenzt. Dies zeigt auch der Auszug aus der
Literatur, bei denen viele Untersuchungen (vgl. Abschnitt 2.4) in R6hrendfen stattfanden. Die
Kantenldngen der Proben lagen dabei im Bereich von b;l;h <3 cm?®. Zur Untersuchung von
industriellen feuerfesten Erzeugnissen mit einer Korngrofe bis d = 6 mm sind die bisher
gewihlten Probendimensionen zu gering. Insbesondere dann, wenn die strukturellen
Eigenschaftsverdnderungen auch mittels physikalischer Eigenschaften untersucht werden
sollen. Zudem befindet sich in feuerfesten Auskleidungen im industriellen Einsatz in der Regel
ein Temperaturgradient von der Reaktionsseite (Hei3seite) hin zum Stahlmantel (Kaltseite). Ein

Temperaturgradient kann mit den vorhandenen Testmoglichkeiten nicht simuliert werden.
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2.6 Zusammenfassung

Zur Ubersicht des gesammelten Standes der Technik sollen die folgenden Erkenntnisse dienen:

— Eine Erh6hung der Temperatur beschleunigt die Korrosionsreaktion iiberproportional.

— Eine Erhéhung von SiO>-Gehalt und Stromungsgeschwindigkeit beschleunigt die
Korrosionsreaktion.

— Die Reduzierung des Drucks auf p < 1 bar beschleunigt die Korrosionsreaktion.

— Das Vorliegen von Wasserdampf hemmt die Korrosionsreaktion durch H».

— Die Korrosionsreaktion wurde bisher hauptsédchlich tiber den Masseverlust quantifiziert.

— Der Verlauf der Reaktionsgeschwindigkeit ist nicht linear, er wird durch den
Stofftransport (Diffusion von SiO (g)) beeinflusst.

— Die Porositit des Feuerfestmaterials ist durch die hohe Mobilitdit des H> nicht
automatisch ein regulierender oder verstarkender Faktor.

— Die Berechnungen mit FactSage zeigen die Bestdndigkeit der reinen Oxide auf Basis
von empirischen Grenzwerten an, die Bestdndigkeit von realen Kristallen und
insbesondere von Glasphasen liegt teilweise unterhalb der berechneten Werte.

— Die bisher niedrigste Temperatur, bei der ein Masseverlust festgestellt wurde, lag bei
T =926 °C.

— Die bisher verwendeten Probengroflen waren fiir grobkdrniges Feuerfestmaterial zu
klein.

— Alle Proben wurden isotherm ausgelagert, es gab keine Temperaturgradienten im
Probekorpervolumen.

—  Durch Kombination mit CH4-Gas kann es zu einer Erhohung der Schidigung durch das
Auftreten von CO-Bursting kommen, obwohl H» das stirkere Reduktionsmittel ist.

— Es gibt kein normiertes Priifverfahren, welches zu reproduzierbaren Ergebnissen fiihrt.
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3 Experimentelle Durchfuhrung

3.1 Entwicklung eines Versuchsaufbaus

Wie in Abschnitt 2.5 dargestellt, gibt es kein normiertes, reproduzierbar anwendbares und
aussagekriftiges Testverfahren fiir die Untersuchung des korrosiven Angriffs von
wasserstoffenthaltenden Atmosphiren auf Feuerfestmaterialien. Als Teil dieser Arbeit soll

daher ein Versuchsaufbau entwickelt werden, der die im Vorfeld herausgearbeiteten

Schwerpunkte abdeckt:
1. Temperaturbereich und Temperaturgradient: 700 °C <T <1150 °C
2. Atmosphire: H», H,O, CH4/CO
3. Stromung: homogen, mdglichst hoch
4. Probengeometrie: b,h,1 > 3 cm, grofle Oberflache
5. Druck: 0,0 bar <p < 1,0 bar

Die Qualifizierung einer geeigneten Experimentieranlage ergab, dass sich die Verwendung
eines elektrisch beheizten Rohrenofens in Kombination mit einem speziellen Probenformat am
besten eignet. Mit Ausnahme des Unterdrucks (p < 1,0 bar) konnten die definierten Parameter

erreicht werden. Die Details werden in den folgenden Abschnitten beschrieben.

3.1.1 Temperaturbereich und -gradient

Der gewihlte Versuchsaufbau umfasst einen vertikalen Klapprohrofen, mit einer insgesamt
1 =40 cm beheizten isothermen Zone mit der Herstellerbezeichnung Carbolite CST 12/400. Der
Innendurchmesser betrdagt d = 11 cm, die Heizleistung liegt bei 2000 W. In Abbildung 21 ist der
Temperaturverlauf in Abhéngigkeit der Ofenposition dargestellt, wobei y = 0 cm den obersten
Punkt im Ofen darstellt. Die beheizte Zone liegt zwischen 5 cm <x <45 cm. In dieser Zone
stellt sich eine isotherme Temperaturverteilung ein. In den Abschnitten 0 cm <y <7 cm und
46 cm <y <55 cm finden sich Bereiche mit Temperaturgradienten.

Fiir die folgenden Aufteilungen wurden daher die in Tabelle 5 dargestellten Temperaturen
angenommen. Die Darstellung beriicksichtigt bereits die Verwendung von Abstandshaltern
zwischen den unterschiedlichen Temperaturbereichen, auf die im Abschnitt 3.1.2 eingegangen

wird. Das dargestellte Temperaturprofil wurde vor dem Einsetzen des Reaktors und ohne
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Gasstromung erstellt. Mittig am Ofen befindet sich ein Thermoelement, welches das Erreichen

der Zieltemperatur registriert und fiir die Steuerung der Heizleistung zustindig ist.
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Abbildung 21: Temperaturprofil des verwendeten Rohrenofens in Abhingigkeit der Ofenposition y

Tabelle 5: Ubersicht der Temperaturbereiche im Ofen
y [ecm] | 1[cm] T[°C]| AT|[°C] | [K/cm] | Bezeichnung
1-6 5| 798-1143 345 69,0 Gradient 1
7 -45 38 1150 0 0,0 Isotherm
46 - 54 8| 1136-716 420 52,5 Gradient 2

3.1.2 Geometrie von Reaktor und Probenmaterial

Der mit Gas durchspiilte Bereich und die Heizelemente des Ofens wurden durch einen Reaktor
aus einer hochtemperaturbestindigen Legierung auf Nickelbasis (Inconel® 625) voneinander
getrennt. So wurden die Heizelemente vor den Einwirkungen der Atmosphéire geschiitzt. In
Abbildung 22 ist der Ofen inklusive des Reaktors im aufgeklappten Zustand dargestellt.
Ergéinzend dazu findet sich in Abbildung 23 der schematische Aufbau des Versuchs. Der
verwendete Reaktor hat einen AuBendurchmesser von D,= 53,5 mm, eine Lédnge von
1 =700 mm und einen Innendurchmesser von D; = 47,5 mm. Durch drei innenliegende Auflager
konnten die Proben im Reaktor platziert und zentriert werden (vgl. Abbildung 24), ohne dass

die Stromung beeinflusst wurde. Die Gasspiilung erfolgte von oben nach unten.
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Ofen

Abbildung 23: Schematischer Aufbau des Ofens
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Abbildung 24: Innenansicht des Reaktors von oben, Blick auf die Auflager fiir die Positionierung der Proben

Um die Innenfliche des Reaktors optimal zu nutzen und um Strdmungsanomalien an Kanten
zu vermeiden, wurden als Proben Zylinder verwendet. Diese hatten einen Durchmesser von
d =36 mm. Zum einen, um die Ofenquerschnittsfliche optimal zu Nutzen und zum anderen,
um eine Bestimmung der Kaltdruckfestigkeit in Anlehnung an DIN EN 993-5:2019-03
durchfiihren zu konnen. Um die Probenoberfldche zusitzlich zu vergréfern, mit dem priméren
Ziel, Korrosionseffekte verdeutlichen zu konnen, wurden die Zylinder mit einer zentrischen
d = 8 mm Bohrung versehen. Somit wurden die verwendeten Priifkdrper sowohl umstromt als
auch durchstromt.

Insgesamt wurden pro Ofenreise drei unterschiedliche Materialien getestet, die in Abschnitt
3.2.1 im Detail vorgestellt werden. Zwischen den unterschiedlichen Probenmaterialien und den
Temperaturbereichen wurden Abstandshalter aus 90 Ma.-% Aluminiumoxid eingesetzt. Diese
sollten Kontaktreaktionen zwischen den Materialien vermeiden. Zur Sicherstellung der
Stabilitdt des Probenturms vor Verrutschen oder Herausfallen der Probekorper wurde aullerdem
ein Al2O3-Rohr mit einer Reinheit von 99,7 Ma.-% integriert, mit einem AuBendurchmesser
von d. = 5 mm und einem Innendurchmesser von d; = 3 mm.

Zu diesem Zwecke wurde einseitig eine d = 6 mm Bohrung in die Priifkdrper eingebracht, die
als Durchfiihrung fiir das Al,O3-Rohr dient. Der Probenaufbau hat zu Beginn und zum Ende
einen Abstandshalter, der eine nicht durchgingige Bohrung mit d = 6 mm besitzt, um das
Al,O3-Rohr zu fixieren. Dadurch wird vermieden, dass durch diesen Kanal ebenfalls
Reaktionsgas einstromt. In Abbildung 25 ist eine schematische Zeichnung der Probengeometrie

gezeigt. In den drei isothermen Bereichen mit h =120 mm wurden je drei Proben eines
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Materials mit einer Hohe von h = 40 mm kombiniert. Dieser Aufbau ist in Abbildung 26 gezeigt.

Die MaBe der verwendeten Proben finden sich in Tabelle 6.

Abbildung 25: Schematische Darstellung einer Einzelprobe, Ansicht von vorne (links) und Querschnitt (rechts).
d=36mm, h=50mm mit einem zentrischen Stromungskanal (d=8 mm) und einer
Durchfiihrung zur Fixierung (d = 6 mm)

Abbildung 26: Schematische Darstellung von drei Proben im isothermen Bereich. Abstandshalter oben und unten
sowie Fithrungsrohr in grau

Tabelle 6: Ubersicht der Probenformate und der Anzahl je Probenturm

Bereich | h[mm] | d [mm] | Anzahl

Gradient 1 50 36 1
Isotherm 40 36 12
Gradient 2 40 36 2

Abstandshalter 10 36 6
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Basierend auf dem Temperaturprofil aus Abbildung 21, wurde die Zuordnung der Materialien
in die Temperaturbereiche durchgefiihrt. Im isothermen Bereich waren alle drei Materialien mit
je drei Proben vorhanden, im Gradienten 1 nur Material S32 und im Gradienten 2 nur Material
S44. In der Abbildung 27 ist der zusammengesetzte Probenturm mit Zuordnung der

Temperaturbereiche und Materialien schematisch und real dargestellt.

Gradient 1
Material S32 Gl
798 °C < T <1143 °C
Isotherm 1 11
Material S32 12
T=1150°C 13
Isotherm 2 14
Material S38 15
T=1150°C 16
Isotherm 3 17
Material S44 18
T=1150°C 19
Gradient 2
G2
Material S44
G3
1136 °C<T <716 °C

Abbildung 27: Turm schematisch (links), hergestellter Turm (Mitte) und Zuordnung von Materialien und
Bereichen (rechts)
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Der zusammengebaute Probenturm besall eine endgiiltige Hohe von h =550 mm bei einem
Durchmesser von d = 36 mm und einem durchgehenden zentrischen Stromungskanal mit einem
Durchmesser von d =8 mm. Mittels Transporthilfe konnte der Probenturm von oben in den
ausgebauten Reaktor eingesetzt werden (vgl. Abbildung 28 und Abbildung 29). Beides
zusammen wurde im Anschluss in den Ofen eingebaut und mittels Flanschverbindung luftdicht

mit der Gaszufiihrung und -abfiihrung verbunden.

Abbildung 28: Einfiihrung des Probenturms mit Transporthilfe in den ausgebauten Reaktor

a

Abbildung 29: Blick in den Reaktor von unten, Probenturm sitzt auf den Auflagern, ohne dass der Kanal
verschlossen wurde
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3.1.3 Atmospharen, Versuchsdauer und Stromungsgeschwindigkeit

In Anlehnung an die in der Literatur durchgefiihrten Experimente und den zu erwartenden
Atmosphéren in industriellen Direktreduktionsprozessen, wurden die in Tabelle 7 gezeigten

Atmosphédren ausgewdhlt. Zur Durchfithrung wurde Wasserstoff der Reinheit 5.0 verwendet.

Tabelle 7: Ofenatmosphéren bei den durchgefiihrten Ofenreisen

Atmosphidre | Hz [Vol.-%] | H2O [Vol.-%] | CHa4 [Vol.-%]

HI100 100
H70 70 30
H85 85 5 10

Bei H100 liegt der Fokus auf der Korrosion durch reinen Wasserstoft. Mit H70 soll der Einfluss
von Wasserdampf auf die Korrosionsreaktion gezeigt werden. Die Atmosphéire H85 ist in
Anlehnung an die Ubergangsprozesse (Erdgas und vermehrt Wasserstoff) der Direktreduktion
bestimmt und beriicksichtigt das Vorliegen von Kohlenwasserstoffverbindungen durch die
Mischung von Erdgas und Wasserstoff. Hinzu kamen 5 Vol.-% Wasserdampf, was in Anlehnung
an eine typische Midrex-Gaszusammensetzung (vgl. Tabelle 3) realistisch ist.

Die industriell eingesetzten Verfahren und damit verbundenen Korrosionsprozesse haben
geplante Laufzeiten von mehreren Jahren. Fiir die Beschreibung der Mechanismen in einem
Laborprojekt musste im Labormafstab eine kiirzere Auslagerungsdauer der Materialien
gewihlt werden. Es wurde daher eine Versuchsdauer von t =200 h festgelegt. Durch den nicht
linearen Korrosionsverlauf konnen auch kiirzere Auslagerungszeiten zu aussagekréftigen
Korrosionseffekten fithren. Ebenso begiinstigt eine hohe Stromungsgeschwindigkeit die
Ausprigung von Korrosionseffekten, auch nach kiirzeren Zeitrdumen.

Die Gaszufiihrung fand von oben in den Reaktor statt. Durch Heizdrdhte wurde das Gas bzw.
das Gasgemisch auf T =450 °C vorgeheizt, bevor es in den Reaktor eintreten konnte. Die
Dosierung erfolgte durch Durchflussregler. Der Wasserdampf wurde mit Hilfe eines
Verdampfers erzeugt. In den Reaktor trat ein Gasvolumen von V =12 m? innerhalb der
Auslagerungszeit von t =200 h ein. In Tabelle 8 ist mithilfe der Formeln (27) und (28) die
erfolgte Umrechnung in den  Volumenstrom (Q) wund die resultierende
Stromungsgeschwindigkeit (0) gezeigt.

Es ergibt sich eine Stromungsgeschwindigkeit von ® = 0,0207 m/s. Im Vergleich zu Crowley

mit ® = 0,038 m/s [53] oder Herbell mit ® =0,0017 m/s [61] liegt der Aufbau damit in einer
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vergleichbaren GroBenordnung. Erfahrungsgemdl liegt die Stromungsgeschwindigkeit beim

Auslagerungsversuch im Muftfelofen zwischen 0,001 m/s < ® < 0,004 m/s.

Volumenstrom: Q = % (27)
Stromungsgeschwindigkeit: w = % (28)
Tabelle 8:  Bestimmung der Stromungsgeschwindigkeit durch Volumenstrom und Flichenbetrachtung

\Y Gasmenge gesamt [m?] 12
t Zeit [s] 720000
Q Volumenstrom [m%/s] | 1,666-107
AReaktor Fliche Reaktor [m?] | 1,772-107
AProbe Fliche Probe inkl. Kanal [m?] | 0,967-107
Aresult. Resultierende Fliche [m?] | 0,805-107
w | Stromungsgeschwindigkeit [m/s] 0,0207

Beim Auftreten von Strdmungen kann mittels Ermittlung der dimensionslosen Reynolds-Zahl
bestimmt werden, ob es sich um eine laminare oder turbulente Stromung handelt. Liegt der
Wert der Reynolds-Zahl iiber der kritischen Reynoldszahl (Re > 2320 fiir ein kreisrundes Rohr),
handelt es sich um eine turbulente Stromung. Unterhalb der kritischen Reynoldszahl liegt eine
laminare Stromung vor. Die Reynolds-Zahl errechnet sich nach Formel (29) mit den

Zahlenwerten aus Tabelle 9 [45].

Re= 22° (29)

Tabelle 9: Bestimmung der Reynoldszahl auf Basis von Wasserstoftf bei T = 1000 °C [76]

® Stromungsgeschwindigkeit [m/s] 0,0207
Lk | Charakteristische Linge Kanal [m] | 0,00800

Ls | Charakteristische Lange Spalt [m] | 0,00575
) Dichte [kg/m?*] | 0,08988
n Dynamische Viskositit [Pa-s] | 2,38:107
Rex Reynoldszahl Stromungskanal [-] 0,6259
Res Reynoldszahl Reaktorspalt [-] 0,4498
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Basierend auf dieser Berechnung herrschte im Reaktorspalt zwischen Wand und den Proben

und im Stromungskanal eine laminare Stromung.

3.1.4 Fehlermdglichkeits- und Einflussanalyse

Die Fehlermdglichkeits- und Einflussanalyse (FMEA) ist eine Methode zur Analyse von
Fehlerrisiken. Da es sich bei diesem Versuchsaufbau um kein normiertes und bewéhrtes
Verfahren handelt, soll die FMEA helfen, potenzielle Fehlerquellen zu erkennen und fiir
mogliche Weiterentwicklungen verfiigbar zu machen. Da es sich um einen Versuchsautbau und
damit einen Priifprozess handelt, spricht man von einer Prozess-FMEA. Den verschiedenen
Fehlern werden nach  Auftrittswahrscheinlichkeit (A), Bedeutung (B) und
Entdeckungswahrscheinlichkeit (E) Zahlen zugeordnet, die nach anschlieBender Multiplikation
die Risikopriorititszahl (RPZ) ergeben. Je hoher die RPZ, desto hoher ist das Risiko, dass ein
Fehler auftritt und damit eine kritische Auswirkung hat. Die einzelnen Punkte werden dabei
von 1 bis 10 bewertet, wobei 10 der hochsten Risikobewertung entspricht [77]. Im Folgenden

sind die moglichen Fehler beschrieben und in Tabelle 10 die Fehlerrisiken bewertet.

1. Anderung des Temperaturprofils durch Stromung und Reaktor: Die Bestimmung des
Temperaturprofils wurde ohne Stromung und ohne eingebauten Reaktor durchgefiihrt.
Trotz der Haltezeit von t=200h, konnte es zu einer Verschiebung des
Temperaturprofils kommen

2. Erh6hung des H>O-Gehaltes in der Atmosphéare durch Reduktionsreaktionen im oberen
Bereich

3. Eine inhomogene Probenoberfliche kann die Korrosion beeinflussen: Die verwendeten
Proben bestehen aus Grobkorn bis d =3 mm und Feinmaterial. Durch das Ausbohren
aus groBeren Steinen liegen Grobkorn und Matrix gleichermalB3en an der Oberfldche, das
genaue Verhiltnis ist jedoch nicht festgesetzt

4. Stromungsanomalien durch Mafltoleranzen bei der Priifkdrperherstellung

Auf Basis dieser Auswertung ist nur Fehler 1. mit einem mittleren Fehlerrisiko (50 < RPZ < 100)
bewertet. Zum sicheren Ausschlieen dieses Fehlers, muss eine Echtzeittemperaturmessung im
Probenturm mit eingebautem Reaktor und laufender Spiilung iiber mehrere Stunden erfolgen.
Durch einen technischen Defekt am Klapprohrofen konnte diese Kontrolle im Rahmen dieser

Arbeit nicht durchgefiihrt werden.
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Tabelle 10: FMEA-Analyse fiir den entwickelten Versuchsaufbau

Auftritts- Entdeckungs-
wahrscheinlichkeit | Bedeutung | wahrscheinlichkeit
Fehler (A) (B) (E) | RPZ | Fehlerrisiko
L. 4 5 41 80 mittel
2. 1 4 8 | 32| akzeptabel
3. 3 3 3| 27| akzeptabel
4. 4 2 3| 24| akzeptabel

3.2 Materialien

3.2.1 Ausgangsmaterialien

In Anlehnung an die bestehenden Spezifikationen und bisher verwendeten Werkstoffsysteme,
wurden drei praxisnahe feuerfeste geformte Produkte aus dem System Si02-Al,O3 ausgewéhlt.
Diese vorgebrannten Produkte basieren auf den Rohstoffen Schamotte und Andalusit. Die
Steine wurden {liber uniaxiales Pressen hergestellt. Sie unterscheiden sich nach dem Anteil SiO»,
der Bindung und den Verunreinigungen. Als Bezeichnung wurde analog zum SiO»-Gehalt S32,
S38 und S44 gewihlt. Alle Produkte sind keramisch gebunden mit Ton als Bindemittel, der
Stein S32 enthielt zusdtzlich Phosphat. Die Rezepturen der Modellversidtze und deren

Vorbrandtemperaturen sind in Tabelle 11 dargestellt.

Tabelle 11:  Rezepturen der untersuchten Modellversitze
Rohstoff | Korngrofle S32 | S38 | S44
Schamotte 47 % ALO3 | 1 -3 mm | [Ma.-%] - | 30,0
Schamotte 47 % ALO3 | 0—1mm | [Ma.-%] - | 30,0

Andalusit | 1-3mm | [Ma.-%] | 35,0 | 35,0 -
Andalusit| 0—1mm | [Ma.-%] | 25,0 | 35,0 8,0

Andalusit Mehl | [Ma.-%] | 15,0 | 10,0 | 15,0
Aluminiumoxid Mehl | [Ma.-%] | 10,0 80| 5,0
Ton (35 -% Al>03) Mehl | [Ma.-%] 8,0 12,0 12,0

Phosphorséure Flissig | [Ma.-%] 2,0 - -
Vorbrandtemperatur [°C] | 1510 | 1520 | 1420




3 Experimentelle Durchfiihrung 45

3.2.2 Probenherstellung fir Auslagerungsversuche

Die Herstellung der Zylinder (vgl. Abbildung 25) erfolgte durch Bohren aus einem gepressten
und gebrannten Stein. Dafiir verwendet wurde ein diamantbesetzter Kernbohrer mit einem
Innendurchmesser von d; = 36 mm, in Kombination mit einem zentrischen Diamantbohrer mit
einem Durchmesser von d =8 mm. So konnte in einem wassergekiihlten Bohrdurchgang
sowohl der Zylinder als auch der parallele Kanal im Inneren gefertigt werden. Im Anschluss
wurde mit einem zweiten Bohrer (d = 6 mm) der Stabilisierungskanal gebohrt, der mittig
zwischen AuBenkante des Zylinders und Innenbohrung verlduft. In Abbildung 30 ist die
Probenherstellung aus dem Feuerfestmaterial dargestellt. Die Zylinder wurden mittels
Flachenschleifmaschine planparallel geschliffen, ohne damit die urspriingliche Steinoberfldche
beizubehalten. Alle Seiten sind somit vergleichbar und besitzen grobes und feines Korn an der

Oberflache. In Abbildung 31 und Abbildung 32 ist der hergestellte Priifkorper gezeigt.

Abbildung 30: Nassbohren der Priifkdrper, nach dem Bohren von Zylinder und Kanal wird der Fixierungskanal
gesetzt

Abbildung 31: Draufsicht auf die hergestellte Probe
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Abbildung 32: Seitenansicht der hergestellten Probe

Die Abstandshalter (h = 10 mm) wurden auf die gleiche Art und Weise hergestellt, mit dem
Unterschied, dass die d = 6 mm Bohrung bei den &duf3eren Haltern nur eine Lange von 1 =5 mm
besall. In diese wurde das Keramikrohr eingesetzt, welches eine Lange von 1 = 540 mm hatte.
Auf dieses Rohr wurden die 12 Proben und fiinf weitere Abstandshalter aufgereiht, wobei der
oberste Abstandshalter analog zum untersten Abstandshalter eine 1=5mm tiefe, nicht
durchgéngige Bohrung zur Fixierung des Stabs besall. Nach diesem Schema wurden drei

Probentlirme zusammengesetzt und im Anschluss in dem in Abschnitt 3.1 beschriebenen Ofen

ausgelagert.

3.3 Thermodynamische Simulationsrechnungen

Die thermodynamischen Simulationsberechnungen wurde mit der Software FactSage® 8.3 von
Thermfact und GTT-Technologies durchgefiihrt. Mittels ,,Equilib“~-Modul wurden die
thermodynamischen Gleichgewichtszustdinde der kondensierten Phasen ermittelt. Als
Datenbanken wurden FactPS und FToxid verwendet.

Der berechnete Temperaturbereich lag bei 450°C<T<1200°C mit einem
Temperaturintervall von AT =25 K. Es wurde ein isobarer Zustand mit einem Druck von
p=1bar vorausgesetzt. Das Feuerfestmaterial wurde auf Basis der chemischen
Zusammensetzung und bezogen auf eine Masse von m = 100 g kalkuliert. Das entspricht dem
Gewicht der einzelnen Zylinderproben. Die chemische Zusammensetzung der Proben ist im
Anhang in den Tabellen A 10, A 13 und A 16 aufgefiihrt. Zu m = 100 g Feststoff wurde die
gesamte Gasmenge von V = 12 m? betrachtet.

Es wurde das Materialverhalten jeweils fiir alle drei Atmosphéren berechnet. In Tabelle 12 ist
die verwendete Gaszusammensetzung in mol / m? dargestellt. Der verwendete Wasserstoft 5.0

hat einen Wassergehalt von C =5 ppm, der bei den Atmosphiren beriicksichtigt wurde.
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Ergéinzend wurde die temperaturabhingige Verdnderung der Gaszusammensetzung von

Atmosphédre H85 ohne Feuerfestmaterial berechnet.

Tabelle 12: Berechnungsgrundlage der Gaszusammensetzung pro m?

[mol / m?] H» H>O CH4 | Summe
H100 | 44,643 | 2,232:10* | 0,000 | 44,643
H70 | 31,250 13,391 | 0,000 | 44,643

HS85 | 37,947 2,232 | 4,464 | 44,643

3.4 Analysemethoden

Nach den Auslagerungsversuchen wurde der Probenturm abgebaut und die einzelnen Zylinder,
wie folgend beschrieben, untersucht. Die Probenbezeichnung setzt sich aus der Ofenposition
(vgl. Abbildung 27), dem verwendeten Material und der verwendeten Atmosphéire zusammen.
Den jeweiligen Proben konnten so Auslagerungstemperaturen zugeordnet werden. Eine
Ubersicht der Proben ist in Tabelle 13 dargestellt. Die Systematik gilt jeweils fiir alle drei

Atmosphiren, die Probenbezeichnung setzt sich wie folgt zusammen:

1. Wenn ein Mittelwert aus mehreren Messungen (z.B. Kaltdruckfestigkeit) gebildet oder
mehrere Einzelwerte mit gleichen Bedingungen im isothermen Bereich angegeben
werden:

Material + Atmosphdre, z.B. S32HI100

2. Wenn Einzelproben betrachtet werden, z.B. im Gradienten oder beim Vergleich von

Temperaturen:

Material + Ofenposition/Unterteilung + Atmosphdre, z.B. S32G1AH70

Die Proben wurden nach unterschiedlichen Schemata untersucht:
Schema A:  Farbanderung, Masseverlust, Porositét, Rohdichte, Kaltdruckfestigkeit
Schema B:  Farbdnderung, Masseverlust, chemische und mineralogische Untersuchungen,

mikroskopische Untersuchungen

Die Zerteilung der Proben wurde mittels einer Feinsdge (UNIPREC WOCO 50) durchgefiihrt.
Die Probennahme fiir die mikroskopischen Untersuchungen erfolgte lings zum Kanal, die

Probenteilung in A und B vertikal zum Kanal in der Probenmitte (vgl. Abbildung 33).
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Feinmahlen

Mikroskopie

Abbildung 33: Zerteilung der Zylinder fiir die Untersuchung nach Priifschema B

Zielsetzung der unterschiedlichen Analysen war es, den FEinfluss der Atmosphiren, der
Temperatur und der Materialauswahl entsprechend zu charakterisieren und zu bewerten. Der
Fokus lag dabei auf mikroskopischen und chemisch-mineralogischen Untersuchungen, mit der
Zielsetzung den kritischen Korrosionsmechanismus zu bestimmen. Durch die Untersuchung
der physikalischen Eigenschaften sollten die strukturellen Auswirkungen der

Korrosionsreaktionen charakterisiert werden.

Tabelle 13: Probeniibersicht nach Material, Atmosphére, Temperatur und Priifschema
Material | Ofenposition | Unterteilung Atmosphére | Temperatur [°C] | Schema
Gl1A 903 - 1105 B
ol G1B H100 1105 - 1143 B
S32 I - H70 1150 A
2 - H85 1150 B
I3 - 1150 A
14 - H100 1150 A
S38 I5 - H70 1150 B
16 - H85 1150 A
17 - 1150 A
I8 - 1150 B
19 - H100 1150 A
S44 G2A H70 1136 - 1092 B
o G2B H85 1092 - 961 B
&3 G3A 961 - 834 B
G3B 834 - 716 B
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3.4.1 Makroskopisches Erscheinungsbild

Die Erfassung des makroskopischen Erscheinungsbildes der gesamten Zylinder wurde iiber die
Aufnahme von Bildern mittels Digitalkamera durchgefiihrt. Hierzu wurden die Proben mit
einem Malstab versehen und in einem hell ausgeleuchteten Raum fotografiert. Dies

ermdglichte die Bewertung der charakteristischen Farbdnderungen am Probenmaterial.

3.4.2 Physikalische und strukturelle Analyse

3.4.2.1 Masseverlust

Zur Bestimmung des Masseverlustes in Bezug auf eine Einheitsfliche als Kennwert fiir die
Korrosionsreaktion wurden die Proben vor und nach der Auslagerung mit einer Genauigkeit
von £+ 0,01 g gewogen. Ergéinzend wurden die Abmessungen der Proben mittels Messschieber
bestimmt, um aus Masseverlust und Probenoberflaiche den Masseverlust pro Flacheneinheit
(AMa) nach Formel (30) zu ermitteln. Da nur die Mantelflachen von Zylinder und Kanal in

direktem Kontakt zum Reduktionsgas stehen, wurden nur diese fiir die Formel beriicksichtigt.

AM, = — = My — M; (30)
A 2xmxryxh)+ (2 *m*1g * h)
AMa Masseverlust pro Fldcheneinheit [g/cm?]
AM Massedifferenz [g]
A Mantelflache Zylinder und Kanal [cm?]
Mo Masse vor Auslagerung [g]
M1 Masse nach Auslagerung [g]
Iz Radius Zylinder [cm]
'K Radius Kanal [cm]
h Hohe der Probe [cm]

3.4.2.2 Porositat, Rohdichte und Kaltdruckfestigkeit

Nach der Auslagerung in den unterschiedlichen Atmosphéiren wurde an allen Proben eine
Bestimmung der Porositdt und Rohdichte nach DIN EN 993-1:2019-03 durchgefiihrt. Ziel war
es, strukturelle Verdnderungen infolge der Gaskorrosion iiber die Erfassung physikalischer
Eigenschaften zu erldutern. Zusitzlich wurde von jedem Material die Porositét, die Rohdichte

und die Kaltdruckfestigkeit von Referenzproben im Ausgangszustand sechsfach bestimmt.
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Diese Proben hatte dieselben Dimensionen wie die ausgelagerten Proben. Die

Standardabweichung wurde nach Formel (31) ermittelt.

| - - ) 31)
Standardabweichung der Grundgesamtheit: Ostabw = ﬁzi=1(xi =)

0 Stabw Standardabweichung der Grundgesamtheit
N Gesamtzahl

Xi Beobachtungswert

i Arithmetisches Mittel der Grundgesamtheit

Die Kaltdruckfestigkeit (KDF) wurde in Anlehnung an DIN EN 993-5:2019-3 gemessen.
Abweichend zur Norm waren Kanile in den Proben vorhanden und die Probenhdhe betrug
h =40 mm. In der Norm sind Zylinder mit den Dimensionen D = 36 mm und h = 36 mm ohne
darin enthaltende Kanéle vorgegeben. Entsprechend wurde mit der in der Norm enthaltenden
Empfehlung gearbeitet, nur Priifergebnisse, die mit den gleichen Priifkérpermaflen gemessen
wurden, zu vergleichen. Die Festigkeitsverdnderung sollte mdgliche Schédigungen oder
mechanische Schwichungen der feuerfesten Probekdrper aufzeigen. Es wurden jeweils zwei
Proben pro Material aus dem isothermen Ofenbereich untersucht. Analog zur Porositdt wurde
die Druckfestigkeit an unbelasteten Proben sechsfach bestimmt und die Standardabweichung

nach Formel (31) berechnet.

3.4.3 Chemische und mineralogische Analyse

Die Teilstiicke der Priifkdrper fiir Rontgenfluoreszenzanalyse (RFA), Gliihverlust,
Gesamtkohlenstoffgehalt und Rontgenbeugungsanalyse (RBA) wurden in einer

Scheibenschwingmiihle mit Wolframcarbid-Mahlwerk fiir t = 30 s zerkleinert.

3.4.3.1 Rontgenfluoreszenzanalyse, Gluhverlust, Gesamtkohlenstoff

Die RFA wurde im Schmelzaufschlussverfahren nach DIN EN ISO 12677:2013-02
durchgefiihrt. Der Gliihverlust und Gesamtkohlenstoffanteil wurde nach DIN EN ISO 21068-
2:2008-12 an pulverformigen Proben gemessen. Da die Korrosionsreaktion von H; mit SiO>
unter Bildung von SiO (g) weitgehend bekannt ist (siehe Formel (18)), sollte mit dieser

Messung eine mogliche Reduzierung des SiO2-Gehalts bestimmt werden.
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3.4.3.2 Ortsaufgeldste Rontgenfluoreszenzanalyse

Die ortsaufgeldste Rontgenfluoreszenzanalyse (u-RFA) wurde an der Querschnittsfliche der
Proben zwischen AuBenseite und Bohrung durchgefiihrt. Die Proben wurden dazu unter
Vakuum in Epoxidharz eingebettet und die Querschnittsfliche geschliffen und poliert. Fiir die
Messung wurde ein Bruker Nano GmbH M4 Tornado verwendet. Der Messpunkt hatte eine
GroBe von d = 20 um. Die Auswertung erfolgte flichenbezogen mit farbigen Darstellungen der
vorhandenen Elemente auf dem mikroskopischen Bild (z.B. Si, Al, Fe). Ergédnzend zur RFA an
der gemahlenen Gesamtprobe kdnnen Verdnderungen in der chemischen Zusammensetzung so

ortsbezogen diskutiert werden (Korn, Matrix, Reaktionszone).

3.4.3.3 Rontgenpulverdiffraktometrie

Die mineralogische Zusammensetzung wurde mittels RBA an pulverformigen Proben nach
DIN EN 13925-1:2003 bestimmt. Als Messgerdt wurde ein Panalytical X’PERT PRO MRD
verwendet. Die Auswertung der Messdaten erfolgte zur Ubersicht semiqualitativ, erginzend
dazu wurden die Diagramme der Messungen diskutiert. Die Nachweisgrenze liegt
typischerweise bei 1 Ma.-% Phasenanteil, abhdngig von der Mineralphase, der Kristallinitit
und der Uberlagerung mit anderen Reflexen. Ziel ist es, die Verinderungen der kristallinen
Phasenzusammensetzung und der Glasphase vor und nach den Versuchsdurchfiihrungen zu

bestimmen.

3.4.3.4 Zonare Rontgenpulverdiffraktometrie

Im Temperaturgradient wurde der Reaktionsfortschritt im Probenmaterial in Abhéngigkeit der
Temperatur bestimmt. Dazu wurde ein Material (S44) ausgewdhlt, das die wesentlichen
Rohstoffe der betrachteten Systeme enthdlt und in einem geeigneten Temperaturbereich
ausgelagert wurde. Um die hochstmdgliche Aussagekraft zur Auswirkung der H2-Korrosion zu
erzielen, wurde diese Untersuchung nur an Proben aus der Atmosphédre H100 durchgefiihrt. In
Tabelle 14 sind die verwendeten Proben und deren dquivalente Temperatur zugeordnet. An
diesen Proben wurde die duflere Reaktionszone mit einer Stirke von b =2 mm mittels
Diamantdrahtsdge (Wiretec DWS.50E, Drahtstirke d=0,45 mm) abgetrennt und eine
qualitative Phasenanalyse nach der Methode des inneren Standards und Rietveld durchgefiihrt.

Als Standard wurde Aluminiumpulver mit einem Anteil von 50 Ma.-% verwendet.
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Tabelle 14: Proben zur Messung der zonaren RBA in Abhéngigkeit der Temperatur

Material | Ofenposition | Atmosphére | Temperatur [°C]
S44 I8 H100 1150
S44 G2A H100 1116
S44 G2B H100 1027
S44 G3A H100 900
S44 G3B H100 770

3.4.4 Mikroskopie

Zur optischen Beschreibung der Korrosionseffekte an den verschiedenen Gefiigebestandteilen
wurde das Lichtmikroskop und das REM verwendet. Die Probenvorbereitung fiir beide
Priifungen fand analog zu der Probenvorbereitung der pu-RFA statt (vgl. Abschnitt 3.4.3.2). Als
Lichtmikroskop wurde das VHX-S750EA von Keyence verwendet. Gemessen wurde in den
VergrofBerungen  100x <M <1000x.  Zusdtzlich  wurde  mittels laserinduzierter
Plasmaspektroskopie eine Punktmessung zur Elementbestimmung durchgefiihrt (Grof3e

Laserpunkt d = 10 pm).

3.4.5 Rasterelektronenmikroskopie

Zur REM-Untersuchung wurden die ausgewdhlten eingebetteten Proben S44-Referenz,
S44I8H100 und S44G3BH100 mit Kohlenstoff beschichtet. Es wurde der Kohlebeschichter
Quorum Q 150T ES plus verwendet und die resultierende Schichtdicke lag im Bereich von
3anm<d<10nm. Die Untersuchungen wurden mithilfe eines EVO 15
Rasterelektronenmikroskop der Firma Zeiss durchgefiihrt. Die bildgebenden Messungen
wurden als Detektion von Riickstrahlelektronen (engl.: backscattered electrons — BSE)
umgesetzt. Ergidnzend dazu wurde die Elementzusammensetzung als Punkt- oder
Flachenmessung durch die Kopplung des REM mit der energiedispersiven
Rontgenspektroskopie (engl.: energy dispersive X-ray analysis — EDX) bestimmt. Dazu wurde
ein Ultimax 65 Detektor der Firma Oxford Instruments verwendet. Die Aufnahmen wurden mit
einer Beschleunigungsspannung von U = 15 kV erstellt. Die Vergrof3erung lag im Bereich von

100x <M < 2500x.



53

4 Ergebnisse

4.1 Thermodynamische Simulationsrechnungen

Ergédnzend zu den folgenden Abbildungen sind im Anhang unter A 1 bis A 9 die Diagramme der
thermochemischen Modellrechnungen der unteren Zonen in voller Grofe dargestellt.
Bezugnehmend auf die Ausgangsmasse der simulierten Proben mit m =100 g werden die

Masseédnderungen in den folgenden Absétzen in der Einheit Ma.-% beschrieben.

4 1.1 Material S44

Die Ergebnisse der thermodynamischen Simulationsrechnungen fiir das Material S44 in
Abhéngigkeit der Atmosphire werden in Abbildung 34 bis Abbildung 36 wiedergegeben. Im
linken Bereich der Abbildungen ist der Ausschnitt des Masseanteils (m) bei 10,0 g<m < 80,0 g
dargestellt.

Die mineralogisch dominierende Hauptphase ist Mullit mit einem Anteil von > 70 Ma.-%,
dessen quantitativer Anteil allerdings bei allen Atmosphéren mit zunehmender Temperatur von
T=500°C auf T=1200°C abnimmt. Der Anteil SiO, betrdgt bei allen Atmosphiren
15,0 Ma.-% <m < 20,0 Ma.-%. Bis T =960 °C steigt der Anteil SiO> leicht an. Bei T =960 °C
kommt es zu einem sprunghaften Verlust des SiO2-Anteils um 10 Ma.-%, bei
960 °C <T <1200 °C sinkt der Anteil SiO; stetig auf 15,0 Ma.-% ab. Beim sprunghaften
Verlust bei T = 960 °C bildet sich eine Schmelzphase (SLAGA#1). Diese besteht hauptsidchlich
aus Si02 und dem Feldspat Orthoklas (KAISi30s). Beide Anteile sinken bei T > 960 °C analog
zur Erhohung der Schmelzphase. Der Anteil Schmelze steigt auf 8,0 Ma.-% bei T = 1200 °C an.
Bei den Atmosphédren H100 und H85 liegt Cordierit (Mg2Al4Si5013) stetig mit 3,2 Ma.-% vor.
Bei der Atmosphire H70 sinkt der Anteil bei T > 1100 °C auf 2,7 Ma.-%. In der Atmosphére
HI100 ist Anorthit (CaAl>Si;0g) bei T <960 °C stetig mit einem Anteil von 0,9 Ma.-%
vorhanden, bei 960 °C < T < 1200°C sinkt der Anteil auf 0,7 Ma.-%. Bei den Atmosphéiren H70
und H85 existiert bei T <800 °C parallel zum Anorthit die Phase CasHO13P3, die sich dann
bedingt durch die Zunahme des Anorthits zersetzt. Bei T > 960 °C verlduft der Anteil des
Anorthits bei H85 analog zu H100, wihrend sein Anteil bei H70 bis T = 1100 °C verbraucht
wird. Bei der Atmosphdre H100 wird TiO; schrittweise durch Abnahme des Sauerstoffanteils
zu Ti2Os reduziert. Zur besseren Ubersicht sind die Ubergangsphasen und das Verhiltnis von

Ti zu O in Tabelle 15 dargestellt. Das Eisen liegt parallel zum TixOy als Fe vor. Analog bildet
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sich beim Vorliegen von Fe ein Eisenphosphat (FesP). Bei den Atmosphidren H70 und HS85
entsteht die Mischphase (FeO)(TiO2). Bei Anwesenheit dieser Phase liegt kein Fe, FesP oder

TixOy vor. Bei Anwesenheit von Wasserdampf (H70) reduziert sich der Anteil an Schmelzphase
rapide bei T = 1100 °C. Analog zum Verbrauch von (FeO)(TiO), Anorthit und Cordierit erhoht
sich parallel der Anteil TiO».

Bei Atmosphére H85 kommt es zur Ausscheidung von festem Kohlenstoff bei T > 760 °C. Da

dieser dann als Reaktionspartner zur Verfligung steht, bilden sich in der Atmosphére geringe
Anteile TiC und Fe3C. Diese Carbide existieren bei T > 810 °C (Fe3C) und T > 1120 °C (TiC)
mit einem Anteil bei T = 1200 °C von 1,0 Ma.-% bezogen auf die Feststoffe.
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Abbildung 34: Thermodynamische Simulationsrechnung S44H100, Bereich 0 g<m <8 g rechts vergrofiert
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Tabelle 15: Ubergangsoxide bei der Reduktion von Titanoxid

Tix | Oy | Ti/ O-Verhiltnis | Tix | Oy | Ti/ O-Verhéltnis
1| 2 0,50 7113 0,54
20| 39 051 6|11 0,55
10| 19 053 5| 9 0,56
9117 053 4| 7 0,57
8|15 053 2| 3 0,67

4 1.2 Material S38

Das Material S38 besteht hauptsdchlich aus Mullit mit einem Anteil von 85 Ma.-% bei
T =500 °C in allen berechneten Atmosphéren (vgl. Abbildung 37 bis Abbildung 39). Dieser

nimmt bei T <1200 °C stetig ab. Der Anteil von SiO> betrdgt bei allen Atmosphiren
10,0 Ma.-% <m < 15,0 Ma.-%. Bis T = 960 °C steigt der Anteil SiO> leicht an. Bei T =960 °C
kommt es zu einem sprunghaften Verlust um 2,0 Ma.-%, bei 960 °C < T < 1200 °C sinkt der

Anteil S10; stetig auf 10,0 Ma.-%. Analog zur Probe S44 findet eine Zunahme an Schmelzphase

gleichzeitig mit der Reduzierung von SiOz und Orthoklas statt. In der Atmosphédre H100 bei

T =960 °C wurden 3,1 Ma.-% Schmelzphase berechnet, bei Erhohung der Temperatur steigt

der Anteil auf 4,8 Ma.-%. Bei der Atmosphire H85 ist der Anteil von Schmelzphase geringer,

er betriagt 4,6 Ma.-%. Die weiteren Phasen verhalten sich in Atmosphire H100 analog zur Probe

S44H100 (Abbildung 34), jedoch mit geringeren Anteilen die aus Abbildung 37 zu entnehmen
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sind. In den Atmosphdre H85 und H70 bildet sich die Phase Almandin (Fe3Al2Si3012), die sich
bei T = 660°C zu Fe>AlsSi5013 wandelt (H70) oder bei T = 630 °C nicht mehr vorliegt, da Fe
und TiO; stabil sind (H85). Bei der Atmosphéire H70 ist eine Abnahme der Schmelzphase,
analog zur Reduzierung des Anteils von Fe2AlsSis01g, Cordierit, Anorthit und (FeO)(TiO2) bei
T = 1100 °C ersichtlich. Bei 1100 °C <T < 1200 °C erhoht sich der Anteil Schmelzphase auf
4,3 Ma.-%. Bei der Atmosphére H85 liegt bei T > 760 °C fester Kohlenstoff vor.

Aus den Phasen Almandin, CasHO3P3 und (FeO)(TiOz) entsteht bei 640 °C <T <700 °C
Anorthit, Eisen und TiO2. Ab T = 700 °C liegt Fe3P als stabile Phase vor. Bei T = 815 °C bildet
sich Fe3sC und bei T = 1120 °C TiC.

05 T T T T T T
Material S38 ATM H100
85 ] 04t ]
Mullite

75

. SLAGA#1
= 6°
T 55 03 - b
g
g 45
i
s 35 1 02+ i

25 1 T

15 Si0,

- _— Mg, Al,S1.0..
05 L . A 1 . 01 - AL .
500 600 700 800 900 1000 1100 1200 CaAl.Si.O
Temperatur [°C) g
TiO, Ti,0, Ti.0; Ti;0;
| Wil 1 | ¥ T
0 N I I I i =B

500 600 700 800 900 = 1000 1100 1200
Temperatur [°C]

Abbildung 37: Thermodynamische Simulationsrechnung S38H100, Bereich 0 g<m <5 g rechts vergroBert
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4.1.3 Material S32

Basierend auf der chemischen Zusammensetzung des Materials S32 sind bei allen Atmosphéren
unterschiedliche Hauptphasen im Vergleich zu S38 und S44 stabil. In den Abbildung 40 bis
Abbildung 42 sind die berechneten Gleichgewichtszustinde dargestellt. Bei der Atmosphére
HI100 (Abbildung 40) liegt Mullit als Hauptphase vor und der Anteil betrigt
70 Ma.-% <m < 80 Ma.-%. Bei T =560 °C kommt es zu einer rapiden Zunahme von Mullit
und Sapphirin (Mg4Al10S12023), wihrend die Anteile der Phasen Cordierit und Korund (Al>O3)
reduziert sind. Bei 560 °C <T < 1200 °C sinkt der Anteil an Mullit stetig von auf 76,0 Ma.-%
und parallel erhoht sich der Anteil an Cordierit auf 13,0 Ma.-%. Der bei T =560 °C stabile
Sapphirin wird mit steigender Temperatur im Anteil reduziert, bis bei T > 1100 °C kein stabiler
Anteil mehr berechnet wurde. Bei 1160 °C <T <1200 °C folgt ein kurzer Stabilititsbereich,
der bei T > 1200 °C wieder bei einem Anteil von 0,0 Ma.-% endet. Des Weiteren liegen Fe,P
und FeP im Wechsel mit einem Anteil von 0,8 Ma.-% <m < 1,0 Ma.-% vor. Wie bei Probe
S44H100 wurde TiO2 bei T =500 °C als eine stabile Phase berechnet. Die Bildung von
Schmelzphase erfolgt ab T > 1130 °C aus der bis dahin stabilen Phase Orthoklas. Die Menge
an Schmelzphase erhoht sich bis T = 1150 °C auf 3,9 Ma.-%. Zwischen 1150 °C <T <1200 °C
reduziert sich der Anteil der Schmelzphase auf 3,5 Ma.-%.

Bei Anwesenheit von Wasserdampf (H70) wird mehr Schmelzphase aus den vorliegenden
Oxiden gebildet (vgl. Abbildung 41). Die Bildung von SLAGA#1 beginnt bereits bei
T =830 °C aus CasHO13P3, Mg3P,0g, (FeO)2(TiO2) und Fe2AlsSi15015. Bei T > 850 C reduziert
sich der Schmelzphasenanteil auf 0,7 Ma.-% bis T = 1150 °C. Der Anteil an Cordierit reduziert
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sich bei T =850 °C ebenfalls zu Gunsten von Anorthit. Der Anteil von Anorthit steigt bei
T =850 °C auf 3,6 Ma.-%, ehe der Anteil bis T = 1050 °C weiter auf 4,8 Ma.-% steigt. Bei
T > 1050 °C nimmt der Anteil Schmelzphase rapide auf 7,1 Ma.-% bei T = 1200 °C zu. Analog
reduzieren sich die Anteile der iibrigen Oxide.

Bei der Atmosphére H85 steht fester Kohlenstoff als Reaktionspartner zur Verfiigung. Analog
zu den Proben S44 und S38 bilden sich mit Kohlenstoff, wie in Abbildung 42 gezeigt, aus den
Bestandteilen TiO2, (FeO)(TiO2), Fe, Fe;P und FesP sowohl Eisencarbid und als auch
Titancarbid. Bei niedrigen Temperaturen T <700 °C sind die Phasen CasHO13P3, ALOs,
Fe3AlSi3012und Mg3P»Os stabil, die sich bei T > 700 °C in Anorthit und Sapphirin umwandeln.
Der Sapphirin hat analog zu S32H100 einen Stabilitatsbereich zwischen 700 °C <T < 1100 °C.
Ab T = 1140 °C liegt Schmelzphase vor, deren Menge rapide auf 3,7 Ma.-% bei T = 1170 °C
ansteigt. Zwischen 1170 °C < T < 1200 °C reduziert sich der Massenanteil auf 3,1 Ma.-%, was
dem urspriinglichen Anteil Orthoklas entspricht.

Ergénzend zu den Untersuchungen von Gasgemisch und Feuerfestmaterial wurden ebenfalls
die mineralogischen stabilen Phasen innerhalb der Gase nach Atmosphédre H85 berechnet. In
Abbildung 43 ist die Berechnung dargestellt. Es zeigt sich, dass die Abscheidung von festem
Kohlenstoff bei T > 760 °C allein bedingt durch die Zusammensetzung der Gasmischung
entsteht. Daneben erhdhen sich die Anteile von Hz und CO, wihrend sich die Anteile von CHa

und H>0 mit zunehmender Temperatur verringern.
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Abbildung 40: Thermodynamische Simulationsrechnung S32H100, Bereich 0 g<m <5 g rechts vergrofert
dargestellt
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4.2 Charakterisierung der makroskopischen und physikalischen

Korrosionseffekte

4.2.1 Makroskopisches Erscheinungsbild

Die Einzelaufhahmen der Experimentalproben werden in den folgenden Abbildungen
wiedergegeben. In Abbildung 50 ist eine Ubersicht der zusammengesetzten Probentiirme nach
den Auslagerungsuntersuchungen gezeigt. Zusétzlich zu den Farbidnderungen der im Folgenden
beschriebene Einzelproben, ist in dieser Abbildung der Verlauf der Kohlenstoffausscheidung
aus der Atmosphidre H85 zu erkennen. Ab Probe S32HS85I2 ist abwirts am Turm der
Kohlenstoffanteil sichtbar.

Referenz H100 H70 H&5

Abbildung 44: Farbunterschied bei T = 1150 °C von Material S44 in Abhangigkeit der Atmosphére

In Abbildung 44 wird der Farbunterschied des Materials S44 bei T = 1150 °C in Abhingigkeit
der Atmosphire deutlich. Im Ausgangszustand ist das Material beige-braun, nach Auslagerung
in H100 ist eine dunkle Graufdarbung zu erkennen. Bei der Draufsicht werden eine diinne
hellgraue Reaktionszone und das hellgraue Grobkorn sichtbar. Nach Auslagerung in H70 sind
die Proben hellgrau gefarbt. Die Draufsicht dokumentiert, dass die Grobkoérner hellgrau und
das Feinkorn dunkelgrau sind. In der AuBBenansicht ist die Probe hellgrau. Durch Auslagerung
in Atmosphére H85 erscheint die Probe durch den anhaftenden Kohlenstoff schwarz. Die in
Abbildung 45 und Abbildung 46 dargestellten Proben aus dem Temperaturgradienten S44G2
und S44G3 haben ein vergleichbares Erscheinungsbild mit der Einschrinkung, dass bei

S44G3H100 keine makroskopisch sichtbare hellgraue Reaktionszone vorhanden ist.
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Abbildung 45: Farbunterschied im Bereich 961 °C <T <1136 °C von Material S44 in Abhidngigkeit der
Atmosphére, Temperaturanstieg von unten nach oben

H70

Abbildung 46: Farbunterschied im Bereich 716 °C <T <961 °C von Material S44 in Abhédngigkeit der
Atmosphére, Temperaturanstieg von unten nach oben

In Abbildung 47 ist der makroskopische Farbunterschied von Material S44 bei T = 1150 °C
dokumentiert. Die Referenzprobe erscheint beige-braun. Durch Auslagerung in Atmosphire
H100 wird die Probe dunkelgrau mit hellgrauem Grobkorn. Das ist sowohl in der Draufsicht
als auch in der Auflenansicht ersichtlich. Nach der Auslagerung in H70 erscheint die Probe in
der AuBensicht hellgrau. In der Draufsicht kann dennoch hellgraues Grobkorn von
dunkelgrauer Matrix unterschieden werden. Die CHs-enthaltende Atmosphire H85 farbte die
Probe durch den neu gebildeten Kohlenstoff schwarz. Sowohl in der Draufsicht als auch in der

Seitenansicht ist eine schwarze Kohlenstoffschicht zu erkennen.
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Abbildung 47: Farbunterschied bei T = 1150 °C von Material S38 in Abhdngigkeit der Atmosphére

In Abbildung 48 ist die Farbanderung von Material S32 bei T = 1150 °C dargestellt. Das
Referenzmaterial erscheint beige-braun. Nach Auslagerung in Atmosphire H100 zeigt das
Material in der Draufsicht und der AuBenansicht eine dunkelgraue Matrix mit hellgrauen
Grobkornern. Durch Zugabe von Wasserdampf in Atmosphére H70 ist die Verfarbung der Probe
hellgrau, wobei das Grobkorn geringfligig heller ist. Die Probe aus Atmosphire H85 lag im
Bildungsbereich des Kohlenstoffs (vgl. Abbildung 50). In der Draufsicht erscheint ein
hellgraues Grobkorn umgeben von einer grauen Matrix. In der Auflenansicht zeigt sich die
Ausbildung einer Kohlenstoffanhaftung, beginnend ab ca. h =2 cm von oben. Der obere Teil

erscheint wie in der Draufsicht, wihrend der untere Teil eine Schwarzfiarbung aufweist.

H70 H85

Abbildung 48: Farbunterschied bei T = 1150 °C von Material S32 in Abhéngigkeit der Atmosphédre. Beginnende
Kohlenstoffausscheidung bei Atmosphére H85
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Referenz H100 H70 H&5

Abbildung 49: Farbunterschied im Bereich 903 °C <T <1105 °C von Material S32 in Abhédngigkeit der
Atmosphére, Temperaturanstieg von oben nach unten. Keine C-Ausscheidung bei H85

In Abbildung 49 ist das Probekorperverhalten im Temperaturbereich 903 °C < T < 1105 °C (G1)
mit Material S32 gezeigt. Das obere Ende der Probe befand sich an der kilteren Seite. Die
Féarbung des Materials im Ausgangszustand ist analog zur bereits diskutierten Probe S32. In der
Draufsicht der Probe aus Atmosphdre H100 erscheinen Grobkorn und Matrix gleichermaf3en
hellgrau, ebenso gibt die Draufsicht der Proben H70 und H85 einen gleichmifBigen Verlauf ohne
klar erkennbares Grobkorn wieder. In der Auenansicht bei H100 ist im unteren Bereich das
Feinmaterial um die Grobkorner dunkler verfarbt. Bei H85 ist dieser Trend ebenfalls leicht
ersichtlich, da in diesem Bereich kein Kohlenstoff auf den Proben vorhanden ist. Nach
Auslagerung in Atmosphire H70 ist die Aullenansicht hellgrau, ohne deutliche Unterscheidung

von Grobkorn und Matrix.
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Abbildung 50: Ubersicht der drei Probentiirme nach den Auslagerungsversuchen in H100 (links), H70 (Mitte) und
HS85 (rechts). Proben 1 bis 4 aus S32, Proben 5 bis 7 aus S38 und Proben 8 bis 12 aus S44 (von
oben nach unten)
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4.2.2 Masseverlust

Abbildung 51 dokumentiert den Masseverlust der Proben im isothermen Bereich bei
T = 1150 °C in Abhingigkeit von Material und Atmosphére. Die Materialien sind auf der x-
Achse nach dem SiO>-Gehalt des Ausgangsmaterials aufgetragen. Auf der y-Achse wird der
Masseverlust durch die Auslagerungsversuche in g/cm? dargestellt. Fiir die Atmosphéare H85
konnte der Masseverlust nicht sinnvoll berechnet werden, da es zu einer signifikanten
Gewichtszunahme durch den gebildeten Kohlenstoff gekommen ist. In der Abbildung sind

jeweils die drei ermittelten Einzelwerte aufgefiihrt.
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Abbildung 51: Masseverlust der Proben im isothermen Bereich (T = 1150 °C), Darstellung {iber den Anteil SiO,

Das Material S32 hatte nach Auslagerung in Atmosphire HI00 einen Masseverlust von
AMa = 1,81 <107 g/cm?, AMa = 4,34 <107 g/cm? und AMa = 9,40 <107 g/cm?. In Atmosphire
H70 ist der Masseverlust bei zwei von drei Proben niedriger, er liegt bei AMa = 0,90 10 g/cm?,
AMa = 1,45 <10 g/cm? und AMa = 3,62 -1073 g/cm?. Den hdchsten Wert erreichte jeweils die
Probe S3213. Das Material S38 hatte eine geringe Abweichung bei erhohten Einzelwerten. Nach
Atmosphire H100 betriigt der Masseverlust AMa =4,70 <10 g/cm?, AMa = 5,97 -103 g/cm?
und AMa = 6,15 <107 g/cm? Im Vergleich dazu war der Masseverlust nach Atmosphire H70
niedriger, er betriigt an den drei Proben AMa =3,98 -10 g/cm?, AMa = 1,99 -10” g/cm? und
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AMa =3,07 -10"* g/cm?. Bei Material S44 ist die Abweichung der Einzelproben im Vergleich
am geringsten. Nach Atmosphire H100 wurde ein Masseverlust von AMa = 8,14 -10 g/cm?,
AMa =796 -107 g/cm? und AMa=7,23 -103 g/cm? gemessen. Durch die Zugabe von
Wasserdampf in Atmosphiare H70 ergibt sich ein geringerer Masseverlust, wobei die

Einzelwerte AMa =326 107 g/cm?, AMa=3,26 -103 g/cm®> und AMa=3,07 -103 g/cm?

betragen.
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Abbildung 52: Masseverlust der Proben im Temperaturgradienten, Darstellung iiber der zugeordneten Temperatur

In Abbildung 52 ist der Masseverlust der Proben S44 und S32 in Abhéngigkeit der
Auslagerungstemperatur in -10~ g/cm? gezeigt. Fiir die Proben S44G2, S44G3 und S32G1
wurde jeweils die mittlere Temperatur in der Probe als Referenzwert fiir die Darstellung im
Diagramm angenommen. Ergdnzend wurden die Proben aus dem isothermen Bereich als
Mittelwerte ebenfalls berilicksichtigt. Aus Atmosphdre H85 konnten aufgrund der
Massezunahme durch Kohlenstoffbildung keine vergleichbaren Daten generiert werden. Bei
dem Material S44H100 nimmt der Masseverlust mit steigender Temperatur zu. Von
AMa = 4,52 107 g/cm? bei T = 830 °C steigt der Masseverlust auf AMa = 6,87 -10” g/cm? bei
T = 1050 °C und weiter auf AMa = 7,78 <103 g/cm? bei T = 1150 °C. In Atmosphire H70 liegt
der Masseverlust von S44 nach T =830 °C und T = 1050 °C bei AMa = 3,07 -107 g/cm?. Bei
T = 1150 °C steigt er minimal auf AMa = 3,20 -10 g/cm? an.
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Bei Material S32 betrdgt der Masseverlust bei T=1090°C und Atmosphidre H100
AMa = 0,72 -10"* g/cm? und bei T = 1150 °C AMa = 5,18 -10” g/cm?. In der Atmosphire H70
ist der Masseverlust bei T=1090°C AMa=0,58 103 g/cm?> und bei T=1150°C
AMa = 1,99 -107 g/cm?. Die Verliufe des Masseverlustes der unterschiedlichen Materialien

sind durch eine lineare Trendlinie hervorgehoben.

4.2.3 Porositat, Rohdichte und Kaltdruckfestigkeit

In Abbildung 53 werden die Untersuchungsergebnisse der offenen Porositit wiedergegeben.
Die Auftragung erfolgt liber dem SiO»-Gehalt der Ausgangsproben auf der x-Achse. Der
Mittelwert der Referenzprobe inklusive Standardabweichung ist um 0,2 Ma.-% auf der x-Achse
verschoben, um die Darstellung zu verbessern. Die Einzelmesswerte der Probekdrper sind

zudem in Tabelle 16 abgetragen.

Tabelle 16: Ubersicht der Porositit der Probenkdrper nach der Auslagerung

¢ [Vol.—%] Referenz H100 H70 H85
S44 13,12+0,33| 13,28| 13,82| 13,14| 13,17| 053] 159
S38 11,21 +0,43| 12,23| 1295| 12,95| 13,90| 3,22| 1,06
S32 1365+0,14| 13,86| 14,21| 13,32| 13,21| 13,67| 8,06

Das Material S32 hat im Ausgangszustand eine offene Porositit von ¢ = 13,65 + 0,14 Vol.-%.
Durch Auslagerung in Atmosphidre H100 erhoht sich die offene Porositét geringfligig auf
¢ =13,86 Vol.-% und ¢ = 14,21 Vol.-%. Nach Einwirkung der Atmosphdre H70 ist die
gemessene offene Porositit niedriger und die Messwerte betragen ¢ = 13,32 Vol.-% und
¢ =13,21 Vol.-%. Bei Atmosphdre H85 hat die Probe S32I1 eine Porositit von
¢ = 13,67 Vol.-%, die Probe S32I3 im Bereich der Kohlenstoffbildung hat eine Porositédt von
¢ = 8,06 Vol.-%.

Das Material S38 besitzt 1m Ausgangszustand eine offene Porositit von
¢=11,21 +£ 0,43 Vol.-%. Nach Auslagerung in Atmosphdre H100 steigt die Porositit auf
¢ =12,23 Vol.-% und ¢ = 12,95 Vol.-% an. Die offene Porositit nach Auslagerung in H70
betrdgt ¢ = 12,95 Vol.-% und ¢ = 13,90 Vol.-%. Die mit Kohlenstoff bedeckten Proben aus
Atmosphire H85 haben eine deutlich verringerte offene Porositit von ¢ = 3,22 Vol.-% und
¢ = 1,06 Vol.-%.
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Das Material S44 weist eine offene Porositit von ¢ = 13,12 +0,33 Vol.-% auf. Nach
Auslagerung in Atmosphdre H100 steigt die offene Porositidt auf ¢ = 13,28 Vol.-% und
¢ =13,82 Vol.-%. Die wasserdampfenthaltende Atmosphdre H70 fiihrte zu einer nahezu
unverdnderten Porositdt von ¢ = 13,14 Vol.-% und ¢ = 13,17 Vol.-%. Durch Vorliegen von
Kohlenstoff aus der Atmosphdre H85 sinkt die offene Porositéit deutlich auf ¢ = 0,53 Vol.-%
und ¢ = 1,59 Vol.-%.
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Abbildung 53: Offene Porositit der Proben im isothermen Bereich (T = 1150 °C), Darstellung iiber den Anteil
SiO;

In Abbildung 54 werden die Untersuchungsergebnisse der Rohdichte wiedergegeben. Die
Auftragung erfolgt tiber dem Si02-Gehalt der Ausgangsproben auf der x-Achse. Der Mittelwert
der Referenzprobe inklusive Standardabweichung ist um 0,2 Ma.-% verschoben, um die

Darstellung zu verbessern. Die Einzelmesswerte der Probekorper sind in Tabelle 17 abgetragen.

Tabelle 17: Ubersicht der Rohdichte der Probenkérper nach der Auslagerung
0 [g/cm?] Referenz H100 H70 H85
S44 2,47 £0,01 2,48 2,48 2,47 2,48 2,55| 2,54
S38 2,60 +0,01 2,59 2,60 2,58 2,56 2,68| 2,66
S32 2,66 = 0,00 2,65 2,67 2,66 2,67 2,66 2,69
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Das Material S32 hat im Ausgangszustand eine Rohdichte von o = 2,66 + 0,00 g/cm?®. Nach
Auslagerung in Atmosphére H100 betrdgt die Dichte o = 2,65 g/cm? und o = 2,67 g/cm?. Die
Auswirkungen der Atmosphire H70 auf die Dichte sind minimal, die Messwerte sind
0=2,66 g/cm® und @ =2,67 g/cm®. Die Probe S32I3 in der Atmosphidre H85 besitzt eine
Rohdichte von @ = 2,66 g/cm?, die Probe S32I5 (in der Zone der Kohlenstoftbildung) eine
Rohdichte von ¢ = 2,69 g/cm?.

Das Material S38 hat im Ausgangszustand eine Rohdichte von @ =2,60 + 0,01 g/cm?. Nach
Auslagerung in Atmosphire H100 betrdgt die Rohdichte ¢ =2,59 g/cm?® und o = 2,60 g/cm?.
Bei H70 wurde eine geringfligig niedrigere Dichte gemessen, wobei hier die Rohdichte
0 =2,58 g/cm? und o = 2,56 g/cm? betragt. Die Proben aus Atmosphére H85 haben eine hohere
Rohdichte von @ = 2,68 g/cm? und @ = 2,66 g/cm>.

Das Material S44 besitzt im Ausgangszustand eine Rohdichte von o =2,47 + 0,01 g/cm?®. Nach
Auslagerung in Atmosphire H100 betrdgt die Rohdichte bei beiden Proben o = 2,48 g/cm?. Die
Proben aus Atmosphidre H70 haben eine Rohdichte von o =2,47 g/cm® und o = 2,48 g/cm?.
Durch das Ausscheiden von Kohlenstoff an den Proben erhoht sich die Rohdichte aus

Atmosphidre H85 auf o = 2,55 g/cm® und o = 2,54 g/cm?®.
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Abbildung 54: Rohdichte der Proben im isothermen Bereich (T = 1150 °C), Darstellung iiber den Anteil SiO-
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In Abbildung 55 sind die Untersuchungsergebnisse der Kaltdruckfestigkeit (KDF)
dokumentiert. Die Auftragung erfolgt iiber dem SiO>-Gehalt der Ausgangsproben auf der x-
Achse. Der Mittelwert der Referenzprobe inklusive Standardabweichung ist um 0,2 Ma.-%
verschoben, um die Darstellung zu verbessern. Die Einzelmesswerte der Probekdrper sind in

Tabelle 18 abgetragen.

Tabelle 18: Ubersicht der Kaltdruckfestigkeit der Probenkdrper nach der Auslagerung

o [MPa] Referenz H100 H70 H85
S44170,126 £ 10,802 | 67,734 | 78,327 | 65,796 | 75,727 | 81,454|73,614
S38(56,858 + 8,094 | 57,143 | 55,340 | 65,163 | 49,914 | 83,372 (68,632
S32(74,079 £ 10,767 | 61,756 | 69,033 83,934 | 79,269 | 77,932(53,950

Das Material S32 hat im Ausgangszustand eine KDF von ¢ = 74,079 = 10,767 MPa. Nach
Auslagerung in Atmosphire H100 liegt die KDF bei ¢ = 61,756 MPa und ¢ = 69,033 MPa. Die
Proben aus Atmosphére H70 weisen eine KDF von ¢ = 83,934 MPa und ¢ = 79,269 MPa auf.
Nach Auslagerung in Atmosphére H85 besitzen die Proben eine KDF von ¢ = 77,932 MPa und
o = 53,950 MPa.
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Abbildung 55: Kaltdruckfestigkeit der Proben im isothermen Bereich (T = 1150 °C), Darstellung iiber den Anteil
Si0;
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Das Material S38 hat im Ausgangszustand eine KDF von o = 56,858 + 8,094 MPa. Nach
Auslagerung in Atmosphire H100 betrdgt die KDF ¢ = 57,143 MPa und ¢ = 55,340 MPa. Die
Proben aus Atmosphére H70 besitzen eine KDF von ¢ = 65,163 MPa und ¢ = 49,914 MPa und
nach Auslagerung in Atmosphire H85 eine gestiegene KDF von o =83,372 MPa und
o = 68,632 MPa.

Im Ausgangszustand weist das Material S44 eine KDF von ¢ = 70,126 + 10,802 MPa auf. Nach
Auslagerung in Atmosphire H100 betrdgt die KDF ¢ = 67,734 MPa und ¢ = 78,327 MPa. Die
Proben aus Atmosphdre H70 haben eine KDF von ¢ = 65,796 MPa und ¢ = 75,727 MPa und
nach Auslagerung in Atmosphire H85 eine gestiegene KDF von o = 81,454 MPa und
o =73,614 MPa.

4.3 Charakterisierung der chemischen und mineralogischen

Korrosionseffekte

Die Untersuchungen in den folgenden Abschnitten wurden an halbierten Zylinderproben
durchgefiihrt und spiegeln somit die Verdnderung der Gesamtprobe iiber ihren Querschnitt

wider. Eine ausgewihlte Betrachtung des Randbereichs ist in Abschnitt 4.4.4 gegeben.

4.3.1 Rontgenfluoreszenzanalyse und Gluhverlust

Die chemischen Zusammensetzungen aller untersuchten Proben sind im Anhang in den
Tabellen A 10 bis A 16 aufgefiihrt. Zur Verdeutlichung der charakteristischen Ergebnisse sind
in Abbildung 56 bis Abbildung 59 die Ergebnisse der SiO2-, Fe2Os- und P2Os-Anteile und dem
Gliihverlust dargestellt.

In Abbildung 56 wird der SiOz-Anteil der untersuchten Proben in Ma.-% iiber der
Auslagerungstemperatur wiedergegeben. Als durchgehende Linien sind die Referenzwerte der
drei Materialien eingetragen. Bei Probe S44 liegt der Ausgangswert fiir SiO2 bei 44,15 Ma.-%.
Die Untersuchungen nach Auslagerung in den unterschiedlichen Atmosphédren in Abhéngigkeit
der Temperatur ergab keine signifikante Veranderung des Si0;-Gehaltes. Bei Material S38 liegt
der Ausgangswert fiir Si0; bei 38,07 Ma.-% und ist damit geringer als bei Material S44. Nach
Auslagerung in Atmosphédre H100 sinkt der Wert minimal auf 37,66 Ma.-% bei T = 1150 °C.
Die Probe aus der Atmosphére H70 hat einen SiO2-Gehalt von 38,16 Ma.-% bei T = 1150 °C
und die Probe aus Atmosphire H85 38,08 Ma.-% bei T = 1150 °C. Das Material S32 besitzt
einen Ausgangswert von 33,00 Ma.-%. Si0O,. Der Anteil bleibt nach Auslagerungen in den drei
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Atmosphéren bei allen Temperaturen nahezu unveréndert und steigt minimal auf 33,08 Ma.-%
bis 33,53 Ma.-% an.

Bei allen Proben ist kein signifikanter Einfluss der Temperatur zu erkennen.
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Abbildung 56: SiO,-Anteil der ausgelagerten Proben in Abhéngigkeit der Temperatur

In Abbildung 57 ist der Fe;O3-Gehalt der Proben {iber der Auslagerungstemperatur abgetragen.
Die Referenzwerte des Ausgangsmaterials sind als durchgehende Linien aufgefiihrt. Das
Material S44 besitzt einen Ausgangswert des Fe;Os3-Gehaltes von 1,12 Ma.-%. Nach
Auslagerung in der Atmosphére H100 sinkt der Anteil Fe;Os auf 1,07 Ma.-% bis 1,10 Ma.-%.
Ein Einfluss der Temperatur ist nicht ersichtlich, da die Messwerte in einem sehr engen
Wertebereich variieren. Das Material S38 hat einen Ausgangswert von 0,85 Ma.-% Fe;O3. Die
Werte zeigen keine deutliche Verdnderung in Abhédngigkeit der Atmosphére und betragen nach
Auslagerung 0,86 Ma.-% Fe.Os; (H100), 0,83 Ma.-% FeO3 (H70) und 0,84 Ma.-% Fe,Os
(H85). Das Material S32 hat einen Ausgangswert von 0,71 Ma.-% Fe;0O3; und damit den
niedrigsten Anteil im Vergleich zu S38 und S44. Alle Messwerte, unabhingig der Temperatur,
liegen im Bereich zwischen 0,70 Ma.-% Fe>O3 und 0,73 Ma.-% Fe>Os.

In Abbildung 58 ist der P»Os-Gehalt der Proben {iber der Auslagerungstemperatur abgetragen.
Die Referenzwerte des Ausgangsmaterials sind als durchgehende Linien dargestellt. Die

Ausgangswerte fiir die Materialen S44 und S38 betragen 0,08 Ma.-% P20s (S44) und 0,05 Ma.-%
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P20s5 (S38). Die Messwerte dieser Materialen verlaufen im Bereich geringer Spuren und sind

nicht aussagekriftig.
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Abbildung 57: Fe,Os-Anteil der ausgelagerten Proben in Abhéngigkeit der Temperatur

Beim Material S32 betrdgt der Ausgangswert des P2Os-Gehaltes 0,98 Ma.-%. Nach
Auslagerung in Atmosphdre H100 sinken die Anteile auf 0,72 Ma.-% P2Os (T = 1150 °C),
0,72 Ma.-% P20s (T=1124°C) und 0,77 Ma.-% P20s (T =1004 °C). Mit steigender
Temperatur erhoht sich der Verlust an P2Os. Nach Auslagerung in Atmosphéire H70 sinken die
Anteile auf 0,78 Ma.-% P>Os (T = 1150 °C) und 0,78 Ma.-% P>Os (T = 1124 °C). Der Anteil
steigt auf 1,08 Ma.-% P20sbei T = 1004 °C. Nach Auslagerung in Atmosphére H85 sinken die
Anteile auf 0,86 Ma.-% P>0s (T = 1150 °C), 0,91 Ma.-% P20Os (T = 1124 °C) und 0,89 Ma.-%
P05 (T = 1004 °C).
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Abbildung 58: P,Os-Anteil der ausgelagerten Proben in Abhéngigkeit der Temperatur

In Abbildung 59 ist der Gliihverlust der Proben iiber der Auslagerungstemperatur dargestellt.
Die Referenzwerte des Ausgangsmaterials sind als durchgehende Linien eingetragen. Das
Material S44 hat im Ausgangszustand einen Gliithverlust von 0,13 Ma.-%. Nach Auslagerung
in Atmosphédre H100 wird eine Gewichtszunahme gemessen, die im Folgenden durch einen
negativen Zahlenwert des Gliihverlusts ausgedriickt wird. Die Messwerte sind -0,09 Ma.-%
(T=770°C), -0,10Ma.-% (T=900°C), -0,10Ma.-% (T=1027°C), -0,13 Ma.-%
(T=1116 °C)und - 0,08 Ma.-% (T = 1150 °C). Nach Auslagerung in Atmosphare H70 sind die
Werte im Vergleich zu H100 geringfiigig erhoht, der Gliithverlust liegt durchgehend zwischen
0,01 Ma.-% und 0,03 Ma.-%. Die Auslagerung in Atmosphédre H85 bewirkte die Entstehung
neu gebildeten Kohlenstoffs. Dadurch steigt der Glithverlust signifikant an, die Einzelwerte
betragen dann 3,98 Ma.-% (T = 770°C), 4,11 Ma.-% (T = 900 °C), 4,00 Ma.-% (T = 1027 °C),
4,10 Ma.-% (T = 1116 °C) und 4,56 Ma.-% (T = 1150 °C).
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Abbildung 59: Glithverlust der ausgelagerten Proben in Abhéngigkeit der Temperatur

Die Probe S38 in der Atmosphire H85 weist ebenfalls einen erhohten Glithverlust von
3,96 Ma.-% auf. Die Referenzprobe hat einen Gliihverlust von 0,03 Ma.-%. Bei den
Atmosphidren H100 und H70 kommt es zu einer Gewichtszunahme bei T = 1150 °C. Der
Glithverlust betrdgt -0,09 Ma.-% bei H100 und -0,03 Ma.-% bei H70.

Im Ausgangszustand kommt es beim Material S32 zu einem Glithverlust von 0,10 Ma.-%. Nach
Auslagerung in Atmosphdre H100 sinkt der Glithverlust auf 0,01 Ma.-% (T = 1150 °C),
0,04 Ma.-% (T = 1124 °C) und 0,07 Ma.-% (T = 1004 °C). Die Proben aus Atmosphére H70
haben einen Gliihverlust von 0,03 Ma.-% (T =1150°C), 0,02 Ma.-% (T =1124 °C) und
0,03 Ma.-% (T = 1004 °C). In Atmosphére H85 waren die Proben des Materials S32 nicht mit
Kohlenstoff bedeckt. Der Glithverlust betrdgt 0,03 Ma.-% (T =1150°C), 0,01 Ma.-%
(T =1124 °C) und 0,09 Ma.-% (T = 1004 °C).

4.3.2 Rontgenpulverdiffraktometrie

Die detaillierten Ergebnistabellen der semiquantitativen mineralogischen Phasenbestimmung
sind im Anhang in den Tabellen A 17 bis A 20 gezeigt. Im Folgenden werden die relevanten

Ergebnisse dargestellt.
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Das Material S44 enthdlt im Ausgangszustand als Hauptphase einen silikatreichen Mullit
(3 Al203-2 Si02). AuBBerdem sind deutliche Gehalte (ca. 10 Ma.-%) Cristobalit (SiO2) und
amorphe Glasphase vorhanden. In Spuren (ca. 1 —3 Ma.-%) werden Andalusit (Al203-Si02)
und Korund (Al2O3) gemessen. Nach Auslagerung in den drei Atmosphéren und den fiinf
unterschiedlichen Temperaturen, zeigen alle Proben ein vergleichbares Verhalten und werden
daher im Folgenden zusammen beschrieben. Die gemessenen Anteile Mullit, Andalusit und
Korund sind unverdndert. Der Anteil an amorpher Glasphase ist reduziert und liegt im
Spurenbereich von 1 — 3 Ma.-%. Die Menge Cristobalit ist merklich angestiegen auf Gehalte
von >10—20 Ma.-%. In Abbildung 60 ist die Zunahme am Cristobalit bei der Peaklage
20 =44,7 ° und in Abbildung 61 die Zunahme am Cristobalit-Peak bei 20 = 21,7 © zwischen
Referenz und Material S44I8H100 exemplarisch gezeigt.

Das Material S38 enthidlt im Ausgangszustand als Hauptphase einen silikatreichen Mullit
(3 Al203-2 Si02). AuBlerdem sind markante Gehalte (ca. >10-20 Ma.-%) an amorpher
Glasphase vorhanden. Cristobalit (SiO2) wurde ebenfalls in der Probe nachgewiesen (ca.
5 Ma.-%). Nach Auslagerung in den drei Atmosphéren zeigen alle Proben ein vergleichbares
Verhalten und werden daher im Folgenden zusammen beschrieben. Der Anteil an Mullit blieb
unverdndert. Der Anteil an amorpher Glasphase ist deutlich auf ca. 5 Ma.-% reduziert. Die
Menge Cristobalit ist gestiegen auf Gehalte von >10 — 20 Ma.-%. Die Zunahme ist analog zu
Abbildung 60 und Abbildung 61.

Das Material S32 enthdlt im Ausgangszustand als Hauptphase einen silikatreichen Mullit
(3 AL203-2 Si02). AuBerdem sind signifikante Gehalte (>10-20 Ma.-%) Andalusit
(Al203-S10,) vorhanden. Cristobalit (S10>) ist in hoheren Gehalten (ca. 10 Ma.-%) vorliegend.
Zudem nachweisbar ist Korund (Al203) und amorphe Glasphase (ca. 5 Ma.-%), sowie in Spuren
(ca. 1 — 3 Ma.-%) die Phase Quarz (SiO>).

Nach Auslagerung in den drei Atmosphéren sind die Anteile Mullit, Korund, amorphe
Glasphase und Quarz unverdndert. Der Anteil an Andalusit hat sich bei Atmosphére H100 bei
T = 1150 °C deutlich auf Gehalte von ca. 10 Ma.-% verringert, bei den {ibrigen Proben ist keine
Verdnderung des Andalusit-Gehaltes messbar. Die Abnahme der Intensititen der Andalusit-
Peaks ist in Abbildung 62 gezeigt.

Der Anteil an Cristobalit (Si0O2) ist bei allen drei Atmosphdren nach Auslagerung bei
T =1150 °C auf Gehalte von >10 — 20 Ma.-% gestiegen. Bei den niedrigeren Temperaturen
andert sich der Anteil nicht.
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Abbildung 60: Phasenauswertung Vergleich der S44 Referenz und S44I8H100 (exemplarisch) — Zunahme des
Cristobalit-Peaks bei 20 = 44,7 ° (Cri)
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Abbildung 61: Phasenauswertung Vergleich der S38 Referenz und S38I5SH100 (exemplarisch) — Zunahme des
Cristobalit-Peaks bei 20 = 27,7 ° (Cri)
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Abbildung 62: Phasenauswertung Vergleich der S32 Referenz und S3212H100— Abnahme des Andalusit Gehaltes
(A)

4.4 Charakterisierung des Korrosionsmechanismus durch
Kopplung von bildgebenden und chemisch/strukturellen

Analysen

4.4 .1 Lichtmikroskopie

In den folgenden Abbildungen werden die Aufnahmen der Lichtmikroskopie gezeigt. Das
Verhalten der Materialien wird jeweils bei T = 1150 °C in den drei Atmosphédren H100, H85
und H70 verglichen. Ergéinzend wird (falls vorhanden) der Verlauf im Temperaturgradient bei
Atmosphére H100 dokumentiert.

In Abbildung 63 und Abbildung 64 ist das Material S44 abgebildet. Links dargestellt ist das
Geflige aus Kornung und Matrix im Ausgangszustand. Deutlich ist die Versinterung der Matrix
ersichtlich. Nach Auslagerung in Atmosphédre H100 zeigt sich am Rand der Probe eine etwa
b=0,1 mm starke Reaktionszone. In dieser Zone sind Grobkorn und Matrix durch die
Gasatmosphire angegriffen. Die aus der Gaskorrosion resultierende Reaktionszone ist in der
Matrix weiter vorangeschritten. Die Korner zeigen nach der Auslagerung im Vergleich zum
Ausgangszustand mehr Poren und breitere Fugen. Bei Atmosphére H70 ist die dunkle Farbung
der Reaktionszone unter dem Mikroskop nicht in derselben Intensitit im Vergleich zu
Atmosphire H100 vorhanden. Nach Auslagerung in Atmosphire H85 zeigt sich ebenfalls keine
zu den vorherigen Atmosphédren vergleichbare Reaktionszone als Folge der Gaskorrosion. Es

ist die Bildung einer diinnen, bronzefarben Schicht auf der Oberfliche der Heil3seite zu
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erkennen. Dabei handelt es sich vermutlich um den aus Atmosphédre H85 neu gebildeten

Kohlenstoff. AuBerdem ist eine diinne helle Schicht auf dem Kohlenstoff entstanden.

Referenz

Abbildung 63: Lichtmikroskopie M =100, Probe S44 in Abhédngigkeit der Atmosphédren bei T = 1150 °C,
Indikation der Reaktionszone durch weifle Klammer unten im Bild

Referenz

Abbildung 64: Lichtmikroskopie M = 200, Probe S44 in Abhéngigkeit der Atmosphédren bei T = 1150 °C

In Abbildung 65 ist auf der linken Seite im Detail der Korrosionsangriff durch die Atmosphére
H100 gezeigt. Die Umrisse der Korner sind im linken Bereich nicht mehr zu erkennen, es liegt
eine zerkliiftete Matrix vor. Vereinzelt sind helle Korner zu erkennen. In der Mitte des Bildes
sind zwei angegriffene Korner zu sehen, deren Umrisse noch erkennbar sind. Auffillig ist, dass
die hellen Bereiche der Korner im Reaktionsbereich vorhanden sind, die dunklere Phase jedoch
nicht mehr vorhanden ist. Auf der rechten Seite des Bildes ist im Detail der teils kreisrunde
Kohlenstoff auf Probe S44G2AHSS5 zu sehen. Dieser dringt in die Poren der Korner ein. Aullen
ist die helle Schicht auf dem Kohlenstoff erkennbar.
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Abbildung 65: Lichtmikroskopie M = 1000, Detail Korrosion (links) und Bildung Kohlenstoff und helle Schicht
(rechts)

In Abbildung 66 werden die Geflige der Materialien gezeigt, die in Atmosphédre H100 bei
T=1150°C, T=1116°C und T=770°C ausgelagert waren. Bei den bei niedrigeren
Temperaturen behandelten Proben ist eine zerkliiftete Zone im Randbereich zu erkennen. Die
AusmalBe der Reaktionszone als Folge der Gaskorrosion, ebenso wie deren Bestandteile, sind
nicht eindeutig zu erkennen. Mikroskopisch erscheint die Zone diffus und weist einen gro3en

Hohenunterschied auf, was ein fokussieren des Bildes erschwert hat.

Abbildung 66: Lichtmikroskopie M =200, Vergleich S44H100 in Abhéngigkeit der Temperatur, Indikation der
Reaktionszone durch weile Klammer unten im Bild

In Abbildung 67 und Abbildung 68 werden die Aufnahmen der Probe S32 wiedergegeben. Es

ist eine breite und zerkliiftete Reaktionszone bei Atmosphiare H100 vorhanden. Eine diinnere

Zone ist bei Atmosphidre H70 zu sehen. Der Randbereich und die Poren der Probe aus

Atmosphire H85 weist eine bronzefarbene Ablagerung auf. Analog zu Material S44 haben die
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Korner, insbesondere bei Atmosphire H100 und H70 vergroBerte Poren und Risse in Relation

zum Ausgangszustand.

Referenz

Abbildung 67: Lichtmikroskopie M =100, Probe S38 in Abhédngigkeit der Atmosphéren bei T = 1150 °C,
Indikation der Reaktionszone durch weifle Klammer unten im Bild

Referenz

Abbildung 68: Lichtmikroskopie M = 200, Probe S38 in Abhéngigkeit der Atmosphéren bei T = 1150 °C

In Abbildung 69 sind die Details von Probe S38ISH100 (links) und S38I5HS8S5 (rechts) mit einer
VergroBerung von M = 1000 gezeigt. Links deutlich erkennbar ist der korrosive Angriff auf den
Korn-Matrix-Verbund, analog zu Probe S44I8H100. Im rechten Bildbereich ist ein Ausschnitt
gewihlt, der 1 = 1,5 mm vom Randbereich entfernt im Inneren der Probe liegt. Die Poren des

Materials sind auch innerhalb des Probekdrperquerschnitts mit Kohlenstoft gefiillt.
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Abbildung 9: Licmikroskopie M = 1000, De;ail Korrosion (links) und ldung Kohlenstoff 1= 1,5 mm
innerhalb der Probe (rechts).
Abbildung 70 und Abbildung 71 geben die Aufnahmen von Material S32 wieder. In Abbildung
70 ist unten rechts ein mullitisiertes Andalusit-Korn im Ausgangszustand zu erkennen.
Oberhalb des metallischen Einschlusses (helle Reflektion) ist in hellgrau der Korund zu sehen.
Auch bei diesem Material ist eine dunkle Reaktionszone an der Probenauf3enseite zu erkennen.
Im Detail sind analog zu den vorherigen Proben die Beschddigung von Korn und Matrix zu
erkennen. Bei Atmosphidre H85 ist der Randbereich nur minimal ausgeprégt. Es ist kein

Kohlenstoff vorhanden.

Abbildung 70: Lichtmikroskopie M = 100, Probe S32 in Abhingigkeit der Atmosphiren bei T = 1150 °C,
Indikation der Reaktionszone durch weifle Klammer unten im Bild
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Referenz

Abbildung 71: Lichtmikroskopie M = 200, Probe S32 in Abhéngigkeit der Atmosphédren bei T = 1150 °C

In Abbildung 72 sind Ausschnitte von Probekdrpern dargestellt, die in Atmosphiare H100 bei
drei unterschiedlichen Temperaturen (T = 1150 °C, T = 1124 °C und T = 1004 °C) ausgelagert
wurden. Bei niedrigerer Temperatur ist die Reaktionszone sehr zerkliiftet und erscheint breiter
als bei T = 1150 °C. Vereinzelt sind in der Reaktionszone helle Korner sichtbar, die nicht wie
der umliegende Bereich durch die Korrosionsreaktion beeinflusst wurden. Die Darstellung kann

analog zu Probe S44H100 bewertet werden.

Referenz

Abbildung 72: Lichtmikroskopie M = 200, Vergleich S32H100 in Abhéngigkeit der Temperatur, Indikation der
Reaktionszone durch weile Klammer unten im Bild

An der Probe S32G3BHS8S5 ist das helle Material auf der Kohlenstoffablagerung mittels

laserinduzierter Plasmaspektroskopie analysiert worden. In Tabelle 19 ist die gemessene
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chemische Zusammensetzung in Ma.-% dargestellt. Es handelt sich um ein Titanoxycarbid

(TiOC).

Tabelle 19: Zusammensetzung der hellen Verbindung auf dem Kohlenstoff (Probe S44G3BHS5)

[Ma.-%] Ti (0] C| H
Titanverbindung | 41,6 | 39,0 | 16,0 | 3,4

4.4.2 Ortsaufgeloste Rontgenfluoreszenzanalyse

Die graphischen Darstellungen der u-RFA aus mikroskopischen Aufnahmen des Randbereichs
der Probenkorper zeigen einen Bereich von A = 6 mm - 9 mm. Bedingt durch die GroBe des
Messpunktes, wird keine zusammenhédngende Reaktionszone wie in Abschnitt 4.4.1 vermessen.
Diese wird im Detail im folgenden Abschnitt 4.4.3 untersucht. Dennoch dient die Messung zur
Verortung der chemischen Elemente im Gefiige, die als Grundlage fiir die folgenden
Untersuchungen und Diskussionen hilfreich ist. Daher sind in Abbildung 73 bis Abbildung 75
Ubersichtsaufnahmen der Proben aller drei Materialien bei T = 1150 °C und der Atmosphire
HI100 gezeigt. In Material S44 (Abbildung 73) ist Aluminium (Al) und Silizium (Si) mit der
hochsten Intensitit in der Kornung und mit geringerer Intensitét in der Matrix zu erkennen. Es
liegen Al oder Si reiche Korner vor. Eisen (Fe) ist hauptsichlich in der Matrix verteilt. Titan
(T1) und Kalium (K) liegen vorzugsweise in der Kérnung vor. In Material S38 (Abbildung 74)
ist Al mit hohen Intensititen in Korn und Matrix verteilt. Tendenziell erscheinen die

Kornbereiche heller.

Abbildung 73: Mapping des Gefiiges von Material S44I18H100 mittels p-RFA
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Abbildung 75: Mapping des Gefiiges von Material S3212H100 mittels u-RFA

Der Anteil an Si verteilt sich gleichméBig, wobei keine deutlichen Korngrenzen vorhanden sind.
Eisen liegt nur punktuell vor. Titan ist ausschlieflich in der Matrix zu finden und nicht in den
Kornern. Die Intensitit von Kalium ist sehr gering.

In Abbildung 75 ist die Elementverteilung der Probe S32I12H100 gezeigt. Al liegt quantitativ
reich an einzelnen Kornern mit starker Intensitét in der Matrix und im Korn vor. Si ist bevorzugt
in der Mitte der Grobkorner und verhéltnisméBig wenig in der Matrix vor vorhanden. Eisen tritt

als punktuelle Verunreinigung auf. Titan, Kalium und Phosphor (P) liegen in der Matrix vor.
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4.4.3 Rasterelektronenmikroskopie

Die Untersuchungen am REM wurden an den drei Proben S44 Referenz, S44I8H100
(T=1150 °C) und S44G3BH100 (716 <T <834) durchgefiihrt. In Abbildung 76 sind die
Messergebnisse am Referenzmaterial ohne Auslagerung in Wasserstoffatmosphére gezeigt. Das
Geflige besteht aus Schamottekdrnern und Matrix, die neben SiO; und AlLO3 auch K>O
enthalten. Mit steigendem Anteil Al,O3 sind die Andalusitkérner nachzuweisen. Die Al>O3-
reichen Zonen erscheinen hell und die silikatischen Phasen dunkel. Anhand der
Punktmessungen konnte bei 1 und 2 ein silikatreicher Mullit (68 Ma.-% Al>,O3) nachgewiesen
werden und Messpunkt 3 zeigt die silikatische Zwischenphase (96 Ma.-% SiO2). Durch den
Vorbrand sind die Korner miteinander versintert. Vereinzelt sind kristalline SiO;-Partikel

(Cristobalit) erkennbar.
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Abbildung 76: BSE-Aufnahme von S44 Referenz mit M =450 und M = 1000 (links), Al, Si, K-Mapping
(rechts), Verortung der Punktmessungen im Gefiige (M = 1000)



4 Ergebnisse

Ergebnisse der Punktmessungen an Probe S44 Referenz

Spektrum | ALO; [Ma.-%] | SiO2 [Ma.-%] | TiO2 [Ma.-%] | FeO [Ma.-%]
1 68,31 30,13 0,69 0,86
2 68,46 30,22 0,43 0,90
3 3,08 96,18 0,74

In Abbildung 77 sind die Aufnahmen und Messungen von Probe S44I8H100 wiedergegeben.
Die HeiBseite (ZylinderauBBenseite zum Reaktor) befindet sich links im Bild. Bei der

VergréBerung M = 100 zeigt sich in der Ubersicht eine Reaktionszone, die sowohl das Korn als

auch die feinere Matrix beinhaltet.
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Abbildung 77: BSE-Aufnahme von S4418H100 (T = 1150 °C) mit M = 100 und M = 450 (links), Al, Si-Mapping
(rechts), Verortung der Punktmessungen im Gefiige (M = 450). HeiB3seite links im Bild
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Die Breite dieser Zone umfasst einen Bereich von 50 pm <b < 100 um. Im Grobkorn ist die
Zone schmaler als in der Matrix. Im Reaktionsbereich zeigt sich eine nadelige Kornstruktur
ohne Zwischenphasen. Das Element-Mapping gibt die Abnahme der Si-Menge im Randbereich
wieder. Die Punktemessungen ergeben im Korrosionsbereich eine Zusammensetzung von
62 - 70 Ma.-% Al>Os (silikatreicher Mullit). Am Messpunkt 4 ist aulerhalb der Reaktionszone
der AlbOs3-Anteil geringer. Das Vorliegen von silikatischer Zwischenphase verdeutlicht die
Aufnahme am Messpunkt 5 vor der Reaktionszone. Diese dunkle silikatische Phase ist im

Korrosionsbereich nicht vorhanden.

Tabelle 21: Ergebnisse der Punktmessungen von Probe S4418H100
Spektrum | AlbO3 [Ma.-%] | SiO2 [Ma.-%] | TiO2 [Ma.-%] | MgO [Ma.-%]
1 62,72 36,38 0,35
2 70,37 27,72 1,56 0,29
3 69,14 28,68 1,17
4 59,71 37,62 1,16 0,30
5 8,02 91,40 0,58

In Abbildung 78 wird der obere Teil der Probe S44G3BH100 gezeigt, bei dem eine mittlere
Versuchstemperatur von T = 800 °C angenommen wird. Die Hei3seite befindet sich oben im
Bild. Es ist analog zu Abbildung 77 eine Reaktionszone zu erkennen, die eine Breite von
10 um <b < 30 um besitzt. Das Mapping der chemischen Analyse zeigt die Abnahme des Si-
Gehaltes in der Reaktionszone der Probe. Die Punktmessungen (vgl. Tabelle 22) ergeben fiir

ein Korn der Reaktionszone und einem Korn des Gefiiges vergleichbare Messwerte.

Tabelle 22:  Ergebnisse der Punktmessungen von Probe S44G3BH100 oberer Teil (T = 800 °C)
Spektrum | ALO3 [Ma.-%] | SiO2 [Ma.-%] | TiO2 [Ma.-%] | FeO [Ma.-%]
1 68,60 29,17 0,64 1,11
2 68,60 30,86 0,52
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Abbildung 78: BSE-Aufnahme von S44G3BH100 oberer Teil (T ~ 800 °C) mit M = 100 und M = 450 (links), Al,
Si-Mapping (rechts), Verortung der Punktmessungen im Gefiige (M = 450). Hei3seite oben im
Bild

In Abbildung 79 sind die Untersuchungen am unteren Bereich der Probe dargestellt, der eine
mittlere Versuchstemperatur von T = 750 °C zugeordnet wurde. Es ist eine Reaktionszone
erkennbar, die eine Breite von b <5 pum besitzt. Das Vorliegen einer nadeligen Struktur und
einer erhohten Porositdt wird erst bei einer Vergroferung von M = 1000 deutlich. Die
Flachenanalyse bei einer Vergroflerung von M = 450 zeigt die Reduzierung des Si-Anteils in

der Reaktionszone.
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Abbildung 79: BSE-Aufnahme von S44G3BH100 unterer Teil (T = 750 °C) mit M =450 und M = 1000 (links),
Al, Si-Mapping (rechts), HeiB3seite oben im Bild

Die Abbildung 80 ermdglicht die Untersuchung des mittleren Bereichs der Probe S44G3BH100.
Dieser besteht hauptsichlich aus einem Schamottekorn. Es ist eine gleichméBige Reaktionszone
am Korn zu erkennen. Die Breite der Zone betrdgt etwa 5 um <b < 10 um. An dieser Probe
wurden Fliachenmessungen durchgefiihrt, die das Gefiige der Reaktionszone mit dem der
inneren Zone vergleicht. Die Reaktionszone hat einen mittleren Al2O3-Anteil von 65 Ma.-%
und einen SiOz-Anteil von 31 Ma.-% (vgl. Tabelle 23). Im Inneren der Probe ist der SiO2-Gehalt
mit 54 Ma.-% signifikant hoher. Das Fehlen der dunkelgrauen Phase im Randbereich, in
Kombination mit der erhohten Porositdt, deutet in Zusammenhang mit der gednderten
chemischen Zusammensetzung auf einen korrosiven Angriff der Wasserstoffatmosphére auf die

silikatischen Phasen hin.
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Abbildung 80: BSE-Aufnahme von S44G3BH100 mittlerer Teil (Schamottekorn) mit M = 1000 und M = 2500
(links), Al, Si-Mapping (rechts), Verortung der Flichenmessungen im Gefiige (M = 1000).
HeiBseite oben im Bild

Tabelle 23: Ergebnisse der Flachenmessungen von Probe S44G3BH100 mittlerer Teil

Spektrum | Al,O3; [Ma.-%] | Si02 [Ma.-%] | TiO2 [Ma.-%]
1 65,53 31,13 2,50
2 43,03 54,26 0,11
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4.4.4 Zonare Rontgenpulverdiffraktometrie

Die zonare RBA wurde am Probenmaterial S44H100 im Temperaturbereich
770 °C <T <1150 °C durchgefiihrt. Neben dem Referenzmaterial wurden die in Tabelle 14
beschriebenen Proben untersucht. Tabelle 24 gibt die quantitative Auswertung der

mineralogischen Zusammensetzung in Abhédngigkeit der Temperatur wieder.

Tabelle 24: Temperaturabhiingige RBA des Randbereichs der Proben S44H100

[Ma.-%] Ref. | 770°C | 900 °C | 1027 °C | 1116 °C | 1150 °C

Mullit (3 AL2Os - 2 Si0») 64,2 63,6 64,8 63,0 65,2 65,6
Cristobalit (SiO2) 9,8 12,6 13,4 12,4 13,6 14,0
Amorphe Glasphase 25,8 23,8 21,6 24,6 21,4 20,4

Mit steigender Auslagerungstemperatur nimmt der berechnete Anteil an Mullit zu, mit
Ausnahme des Wertes bei T = 1027 °C. Analog nimmt der Anteil an Cristobalit ebenfalls bei
dieser Temperatur zu. Der Anteil an amorpher Glasphase verringert sich mit steigender
Temperatur, mit Ausnahme des Wertes bei T = 1027 °C. Da diese Art der Untersuchung durch
die Umrechnung der Standards eine Fehlerwahrscheinlichkeit besitzt, wird fiir die folgenden
Darstellungen der Wert fiir T = 1027 °C nicht berticksichtigt.

Bezugnehmend auf die REM-Untersuchungen und den in Tabelle 24 gezeigten Anteilen, wird
die temperaturabhingige Abnahme der amorphen Glasphase iiber den Arrhenius-Ansatz
ausgewertet. In Abbildung 81 ist der daraus abgeleitete Arrhenius-Graph dargestellt. Es ist die
logarithmierte Geschwindigkeitskonstante (In k) fiir die Abnahme der amorphen Glasphase auf
der y-Achse abgetragen und der Kehrwert der Temperatur in Kelvin (1/K) auf der x-Achse.
Anhand der Steigung der linearen Trendlinie (Geradengleichung y = -3266,1 - x — 9,5226) lasst
sich durch die Anwendung der Arrhenius-Gleichung die Aktivierungsenergie bestimmen. Der
Anpassungsgrad von linearer Trendlinie und vorhandenen Datenpunkten wird {iber das
Bestimmtheitsmal3 ausgedriickt, wobei ein Wert zwischen 0,00 <R?*< 1,00 beschreibt, wie
hoch die Anpassung ist. Eine perfekte Anpassung wird mit einem Bestimmtheitsmal3 von
R2=1,00 bewertet. Im vorliegenden Fall betrdgt das Bestimmtheitsmall R?=0,82. Fiir die
dargestellte Reaktion betriigt die Aktivierungsenergie Ea = 27155,897 J - mol™! Die Arrhenius-
Gleichung fiir die betrachtete Reaktion in Abhéngigkeit von T ist in Formel (32) gezeigt.
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Abbildung 81: Arrhenius-Graph zur linearen Darstellung der temperaturabhingigen Reaktionsgeschwindigkeit
der Abnahme von amorpher Glasphase, im Diagramm ist die Geradengleichung (y) und das
Bestimmtheitsmal} (R?) angegeben

27155,897
k=73179151-10"5-¢~ RT _ (32)

k= Reaktionsgeschwindigkeitskonstante

ko= Frequenzkonstante, StoBfaktor oder priexponentieller Faktor der Reaktion = 7,3179151 - 107
Ex- Aktivierungsenergie der Reaktion [J/mol] =-m - R =27155,897

R = Universelle Gaskonstante [J/(mol-K)] = 8,3144

T= Temperatur [K]
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5 Diskussion

5.1 Entwicklung eines Prufverfahrens und Analysestrategie zur

Charakterisierung der Gaskorrosion

Ein grundlegendes Ziel dieser Arbeit war die Entwicklung einer geeigneten Methode zur
eindeutigen Beschreibung von Korrosionseffekten zwischen verschiedenen Gasphasen und
unterschiedlichen Feuerfestmaterialien. Auf Basis der Literaturauswertung zeigt sich, dass es
kein normiertes Messverfahren gibt, dass sowohl die EinflussgroBen Temperatur,
Auslagerungsdauer, Stromung und Druck und deren signifikanten Einfluss auf die
Korrosionsreaktion beinhaltet. Ebenso fehlt eine einheitliche Vorgehensweise zur Analyse und
Quantifizierung der Korrosionseffekte.

Als Bestandteil dieser Arbeit wurde ein Testverfahren entwickelt, dass nach erfolgter
Durchfithrung und Auswertung aller Versuche evaluiert werden kann. Der gewéhlte
Temperaturbereich fiir die Experimente erwies sich als geeignet. Die Reaktortemperaturen im
Bereich von 716 °C<T <1150 °C fiihrten zu Korrosionseffekten in unterschiedlicher
Intensitdt. Somit befindet sich dieser Bereich nicht nur in einer praxisrelevanten
GroBenordnung, sondern fithrte auch im Laborversuch zu messbaren temperaturabhingigen
Eigenschaftsverdnderungen, wie zum Beispiel dem Masseverlust der Probekorper. Die
Auswertung von existierenden Temperaturgradienten in den Proben, z.B. bei der Probe
S44H100G3B, fiihrte zu unterschiedlichen Intensititen der Korrosionseffekte.

Die gewdhlten Atmosphédren konnten unterschiedliche Korrosionseffekte hervorrufen, und
somit konnte der Einfluss der chemischen Gaszusammensetzung auf die Korrosions-
mechanismen eindeutig nachgewiesen werden. Zur Beschreibung der korrosiven
Wechselwirkung von Wasserstoffatmosphére und Feuerfestwerkstoff eignete sich besonders der
Atmosphérentyp H100. Die Zugabe von Wasserdampf (H70) fiihrte in erster Linie zu einer
Abschwichung der Intensitit der Korrosion. Die Verwendung von Methan (H85) erzeugte
festen Kohlenstoff als Reaktionsprodukt innerhalb der Atmosphére. Da dieser als Edukt fiir die
Feuerfestwerkstoffe zur Verfiigung stand, é&nderten sich auch die chemischen
Reaktionsprodukte. Daher erwies sich diese Atmosphire, insbesondere mit Hinblick auf
praxisnahe Ubergangsprozesse zwischen Erdgas- und Wasserstofffeuerung, als geeignete
Erginzung zur reinen Wasserstoffatmosphire. Als kritisch zu bewerten ist die fehlende
Moglichkeit, bei Atmosphare H85 den Masseverlust beim Probenmaterial als quantifizierbare

GrofBe fiir die eingetretene Korrosion heranzuziehen.
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Die Verwendung von zylindrischen Proben in einem Rohrenofen erwies sich als geeignet, da es
hierbei zu keinen Stromungsanomalien an den Proben kam. Die Stromungsgeschwindigkeit von
o =0,0207 m/s als entscheidende Einflussgrofe zeigte die erwarteten Effekte am
Probenmaterial und war im Vergleich zu den Literaturwerten in einer geeigneten
GroBenordnung. Es konnten, wie im Vorfeld berechnet, keine Effekte durch lokale turbulente
Stromungen festgestellt werden.

Der Aufbau als Turm aus Zylindern begiinstigte demnach das Stromungsverhalten. Durch die
Probengréfe (d =36mm, h =40 mm) konnten industrielle Feuerfestprodukte mit Grobkorn
verwendet werden. Die Relation von maximalem Grobkorn (d=3mm) zu den
Probendimensionen war geeignet, um ein feuerfestes Werkstoffgefiige mit Grob- und Feinkorn
in den Versuchen zu untersuchen. Ebenso konnten physikalische Eigenschaften der Probekdrper
in Form der Kaltdruckfestigkeit bestimmt werden (in Anlehnung an DIN EN 993-5:2019-03).
Die verwendete Mittelbohrung sollte die Oberfliche der Proben vergréBern und somit zu einer
Verstarkung der Korrosionseffekte fiihren. In den Untersuchungen zeigte sich, dass die Effekte
an der AuBBenseite der Proben deutlich stirker ausgeprédgt waren. Dies ist vermutlich durch eine
hohere Temperatur (Warmeddmmung des Feuerfestmaterials von auflen nach innen) und durch
den nur auBen vorhandenen Wirmeilibergang durch Strahlung zwischen Reaktor und
Probenoberfliche zu begriinden. Dennoch wurde mikroskopisch eine Reaktionszone an der
Oberflache der Probekdrper und an der Oberfliche des Stromungskanals nachgewiesen. Die
Stabilisierungsbohrung (d = 6mm) war vergleichsweise schwer herzustellen, da diese parallel
zur ProbenauBBenseite und zum Stromungskanal verlaufen musste. Die Proben wurden wiahrend
der Tests an der vorgesehenen Position fixiert, weshalb die Verwendung der Stabilisierung
prinzipiell als geeignet bewertet werden kann.

Die Auswertung der Literaturergebnisse deutete an, dass die Reduzierung des Drucks im
Ofenraum auf p <1 bar zu einer Verstirkung der Korrosion durch Erhéhung des SiO (g)
Partialdrucks als Folge der chemischen Reaktion zwischen Wasserstoff und SiO> fiihrt (vgl.
Formel (19)). Dieser Zusammenhang konnte mit dem gewdhlten Versuchsaufbau nicht
dargestellt werden. Generell waren die ermittelten Messwerte wie der Masseverlust der
Probekorper nach t =200 h in einem Bereich von AM < 0,6 Ma.-%. Es konnten temperatur-
und atmosphérenabhédngige Unterschiede festgestellt werden, dennoch lagen die Messwerte an
der Grenze der Genauigkeit der verwendeten Feinwaage. Die Reduzierung des Drucks im
Ofenraum bei gleicher Auslagerungsdauer und Temperatur konnte die physikalischen

Verdnderungen durch die chemischen Reaktionen verstiarken. So kdnnte sich der Einfluss von
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Messungenauigkeiten verringern und trotz kurzer Versuchszeit ein industrieller Einsatz
simuliert werden.

Im Rahmen der FMEA wurden vorab mdégliche Fehlerquellen, die im Versuchsablauf auftreten
konnen, aufgezeigt. Die Auswertung der Versuche deutete nicht darauf hin, dass sich die
Toleranz in der MabBhaltigkeit der Probengeometrie oder inhomogene Probenoberfldchen
negativ auf die Versuchsergebnisse ausgewirkt haben. Ebenso wurde kein Hinweis auf eine
Steigerung des HoO-Partialdrucks im unteren Bereich des Reaktors, durch Bildung von H>O als
Reaktionsprodukt der Korrosionsreaktion im oberen Bereich des Reaktors, im Verlauf des
Experiments festgestellt. Die Verschiebung des Temperaturprofils durch eine kiihlende
Wirkung des durchstromenden Gasgemischs ldsst sich durch die physikalischen, chemischen,
mineralogischen und optischen Untersuchungen der Proben nicht sicher ausschliefen. Durch
die verwendete Haltezeit (t=200h) und die nachgewiesenen temperaturabhingigen
physikalischen und strukturellen Eigenschaftsunterschiede in den Proben, ist nicht davon
auszugehen, dass sich dieser Fehler kritisch ausgewirkt haben konnte.

Die verwendeten feuerfesten Materialien wurden in Anlehnung an bestehende industriell
genutzte Werkstoffkonzepte ausgewihlt. Durch die unterschiedlichen Temperaturbereiche im
Ofen konnten nicht alle Proben im selben Temperaturbereich ausgelagert werden (G1 # G2).
Das erschwert den direkten Vergleich des Materialverhaltens liber den kompletten untersuchten
Temperaturbereich. Die verwendeten Materialien sind mineralogisch vergleichbar
zusammengesetzt und bestehen hauptsidchlich aus Mullit (Ursprung Andalusit, Kerphalit,
Schamotte oder Ton), Cristobalit und amorpher Glasphase. Die Anteile der einzelnen Phasen
variieren dabei in Abhéngigkeit der Materialzusammensetzung. Zur Beschreibung von
Korrosionseffekten wie dem Masseverlust, der Festigkeit oder der Porositét eignete sich das
Material S44 besonders, weil die zu untersuchenden Phasen (Mullit, Cristobalit, amorphe
Glasphase) in reprédsentativen Anteilen vorlagen. Mit der Zielsetzung den Korrosions-
mechanismus zu beschreiben, war die Verwendung der Mischbindung mit Ton und
Phosphorsédure nicht direkt zielfiihrend. Beobachtet werden konnte ein Verlust des P,Os in
Abhingigkeit der Temperatur. Durch den geringen Anteil der Phosphorsidure liegt die im
Versatz befindliche Menge an Phosphatverbindung, insbesondere fiir RBA-Messungen,
unterhalb der Nachweisgrenze. Hinzu kommt die Uberlagerung der Peaklagen der
Berlinitstruktur (AIPO4) und der Cristobalitstruktur (SiO2) die eine Unterscheidung durch
RBA-Messungen ausschlie8t [78]. Zur Untersuchung der chemischen Bestdndigkeit von
Phosphatbestandteilen gegeniiber wasserstoffenthaltenden Gasgemischen sollte demnach ein

Materialsystem ohne SiO; herangezogen werden.



5 Diskussion 97

Die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Analysemethoden unterschieden sich in der Qualitét
und Interpretierbarkeit ihrer Ergebnisse. Zur Feststellung von Korrosionseffekten eignete sich
der Masseverlust (mit Ausnahme von Atmosphire H85) und das makroskopische
Erscheinungsbild. Die Untersuchungen der Kaltdruckfestigkeit, Porositdt und Rohdichte
ergaben keine spezifischen Ergebnisse, die auf Korrosionseffekte zurlickzufiihren sind.
Entweder sind die gemessenen Werte im Bereich der Standardabweichung oder durch das
Vorliegen von Kohlenstoff (Atmosphidre H85) iiberlagert. Dennoch wurde im Rahmen der
Auswertung keine signifikante Verschlechterung der physikalischen Eigenschaften festgestellt.
Die Untersuchung der chemischen (RFA und p-RFA) und mineralogischen Zusammensetzung
an den Gesamtproben war in ihrer Aussagekraft begrenzt. Die Verdanderungen der chemischen
und strukturellen Zusammensetzung der Proben konnte zwar messtechnisch erfasst werden, es
war jedoch nicht mdglich, diese Eigenschaftsverdnderungen auf eine oder mehrere chemische
Reaktionen und auf lokale Reaktionsbereiche zuriickzufiihren.

Die aufgetretenen Korrosionsmechanismen konnten durch die Verkniipfung von bildgebenden
Verfahren (Lichtmikroskop, REM) mit ortsaufgeloster chemischer Analyse (EDX) analytisch
beschrieben werden. Durch die sehr kleinen Reaktionszonen wurde eine hohe ortliche
Auflésung der Mikroskope und der damit gekoppelten Elementanalysen benétigt, um eine
mikroskopische und chemische Charakterisierung von Reaktionszonen vornehmen zu konnen.
Demnach erwies sich insbesondere die Analyse mit REM und EDX als zielfiihrend. Diese
konnte sinnvoll mit den gemessenen Ergebnissen aus Masseverlust und thermodynamischen
Simulationsrechnungen (FactSage) korreliert werden. Auch die differentielle Betrachtung der
Reaktionszonen mittels RBA erwies sich als aussagekriftig, insbesondere im direkten Vergleich
zur Messung des gesamten Probenquerschnitts. Das Verhiltnis von Reaktionszone zur
Probengrofle war fiir eine Analyse der Gesamtprobe ungiinstig, was sich in den chemischen,

mineralogischen und physikalischen Untersuchungen an der Gesamtprobe zeigte.

5.2 Analyse von Korrosionseffekten und Herleitung des

Korrosionsmechanismus

Dass es einen direkten Zusammenhang von umgebender Ofenatmosphére und den gemessenen
Korrosionseftfekten gibt, konnte durch die Literaturrecherche und die thermodynamischen
Simulationsrechnungen (FactSage) gezeigt werden. Die Berechnungen ergaben im relevanten
Temperaturbereich von 700 °C<T <1150 °C eine starke Abhingigkeit der kondensierten

Phasen von der vorliegenden Ofenatmosphére. Generell muss beriicksichtigt werden, dass die



5 Diskussion 98

thermodynamischen  Simulationsrechnungen auf der Grundlage der chemischen
Zusammensetzung der vorhandenen Oxide und der Prozessgase durchgefiihrt wurden. Im
realen Versuchsautbau bestimmen Kinetik und Diffusion die Reaktionsgeschwindigkeit, sodass
der thermodynamische Gleichgewichtszustand nicht unbedingt erreicht wird. AuBBerdem liegen
fiir die chemischen Wechselwirkungsreaktionen in den Materialien keine reinen chemischen
Oxide, sondern vorgebrannte Rohstoffe und daraus gebildete Phasen vor. Unter
Beriicksichtigung des Produktionsbrandes von Rohstoffen und Produkt ergibt sich demnach
eine verdnderte strukturelle Ausgangssituation. Die chemischen Oxide sind nicht homogen in
den Probekorpern verteilt, sondern befinden sich inhomogen in der Matrix und den Koérnungen
der feuerfesten Materialien. Dennoch konnten grundsitzliche Bedingungen bestitigt werden,
die von den reinen, nicht reagierten Stoffsystemen ausgehen. Mit steigender Temperatur kommt
es zu einer Abnahme des Anteils von Mullit, wahrend der Anteil SiO; mit zunechmender
Temperatur ansteigt, bis es zur Bildung von Schmelzphase kommt. Der Anteil an Mullit wird
somit entweder durch eine chemische Reaktion mit den Gasen im Ofen verringert oder durch
die Bildung von Schmelzphase bei erhohter Temperatur. Die Schmelzphase beinhaltet
auflerdem SiO,, sodass es zu einer Abnahme von kristallinem SiO, kommt, wéhrend die
Schmelzphase zunimmt. Diese besteht zudem hauptsichlich aus Bestandteilen von Orthoklas,
Anorthit oder Cordierit. Der Anteil an Schmelzphase variiert stark in Abhdngigkeit der
Materialien, wobei S44 den hochsten Anteil an berechneter Schmelzphase bei T = 1150 °C
aufweist und S32 den niedrigsten Anteil. Bei den Atmosphiren H100 und H85 tritt Cordierit
als stabile Phase iiber den gesamten Temperaturbereich auf. Bei erhohtem Wasserdampfanteil
in der Ofenatmosphire kommt es bei allen Materialien in der Wechselwirkung mit ithr zur
Zersetzung von Cordierit. Urséchlich hierfiir ist demnach ein hydrothermaler Angriff auf die
im Cordierit enthaltenden Bestandteile. Die Untersuchungen an und mit Atmosphire H85
zeigten, dass es zur Abscheidung von festem Kohlenstoff bei T > 760 °C kommt. Das Vorliegen
von Kohlenstoff wurde ebenfalls im Experiment nachgewiesen, die Berechnung zeigte, dass
sich der Kohlenstoff ohne Feuerfesteinwirkung aus der Atmosphire bildet. Die resultierende
Gasphase aus Atmosphire H85 besteht laut Berechnung aus H> und CO, deren Anteile bei
steigender Temperatur zunehmen. Analog verringern sich bei Erhohung der Temperatur die
Anteile von CHs und H;O. Die Existenz von festem Kohlenstoff beeinflusste die
thermodynamische Kalkulation. Da ein Edukt mehr zur Verfligung steht, wurden als

kondensierte Phasen im betrachteten Temperaturbereich TiC und FesC berechnet.
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5.2.1 Charakterisierung der Korrosionseffekte

Bei allen in den reduzierenden Atmosphiren ausgelagerten Proben fand ein Farbwechsel statt.
Die reine Hz-Atmosphére fiihrte zu einer Graufiarbung der Proben, insbesondere der Matrix.
Al>Os-reichere Korner (urspriinglich Andalusit) zeigten eine hellgraue Farbe. Dieser Effekt ist
durch die Reduktion von Eisenionen im Eisenoxid (Fe*" zu Fe?") zu erkliren. AuBerdem kénnen
sich auch durch die Reduktion von Titanoxid Metallpartikel bilden, die Licht in verschiedenen
Wellenldngen absorbieren oder reflektieren und so zu einem Farbwechsel beitragen. Weniger
stark ausgeprégt ist die Reduktion bei Vorliegen von Wasserdampf (H70). Durch das Auftreten
von Kohlenstoff ist bei Atmosphéire H85 keine direkte Aussage zur farblichen Verdnderung
moglich. Die Ablagerung von Kohlenstoff ist am Probenturm ab der Probenposition von Probe
S3212H85 zu beobachten. Durch die Trigheit der Bildungsreaktion von festem Kohlenstoff aus
der Atmosphédre H85 im Experiment und der vorliegenden Stromung im Ofenraum, kann die
berechnete Bildungstemperatur von festem Kohlenstoff von T > 760 °C nicht direkt auf den
Beginn der Ablagerung angewendet werden, die sich durch einen erh6hten Glithverlust in den
Probekorpern zeigte. Auf Basis der FactSage-Berechnung des thermischen Verhaltens der
reinen Gasatmosphire ldsst sich zudem festhalten, dass die Kohlenstoffabscheidung kein
Korrosionseffekt ist, sondern ein parallel ablaufender Prozess. Dies sollte fiir den zu
diskutierenden Korrosionsmechanismus beriicksichtigt werden, denn grundsitzlich handelt es
sich bei der Hz-Korrosion um eine aktive Gaskorrosion. Entsprechend der Literaturauswertung
zeichnet sich diese zuerst einmal durch einen deutlich messbaren Masseverlust infolge der
Bildung gasformiger Reaktionsprodukte aus. Die Entstehung von Kohlenstoff ist kein Teil der
aktiven Korrosion, fiihrt aber zu zwei neuen Effekten: Es kann durch das Vorliegen von
Kohlenstoff als Edukt zu Phasenneubildungen kommen. Fiihrt dies zu einer Korrosion dann
liegt laut Definition ebenfalls eine passive Korrosion vor [41]. Auflerdem kann sich durch
Verwendung von CH4 das Reduktionsgas CO bilden. Ein Materialdefekt durch CO-Bursting
wire ebenfalls eine passive Korrosion. Fiir die Beschreibung des Korrosionsmechanismus sind
diese Punkte bei Atmosphére H85 zu beriicksichtigen.

Bei vorliegender aktiver Gaskorrosion kann die Reaktion iiber den Masseverlust quantifiziert
werden. Dies war bei Atmosphire H85 durch die Kohlenstoffablagerung nicht moglich. Bei
allen Proben war der Masseverlust mit AMa < 8,0 - 10 g/cm? gering und lag bezugnehmend
auf einen Priifkorper (94 g <m <100 g) bei AM < 1,0 Ma.-%. Den grofiten Masseverlust
zeigten die Proben in Atmosphéire H100. Insbesondere das Material mit dem hdchsten Anteil
an Nebenphasen und Glasphase (S44) wies den stiarksten Masseverlust auf. Dieser stieg mit

zunehmender Temperatur stetig an (vgl. Abbildung 52). Generell hemmt das Vorliegen von
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Wasserdampf in diesem Fall die H2-Korrosion und es kommt nicht zu einer H>O-bedingten
Korrosion, die die Korrosionseffekte verstarkt [60]. Durch die berechnete Instabilitidt des
Phosphats zeigten die Proben aus Material S32 insbesondere zwischen 1050 °C <T <1150 °C
eine starke Zunahme des Masseverlustes. Dennoch ist der gesamte Masseverlust im Vergleich
zu S38 und S44 bei diesem Material gering.

Einhergehend mit dem Masseverlust ist eine geringfligige Verdnderung der physikalischen
Eigenschaften der Feuerfestmaterialien. So zeigte sich bei Atmosphére H100 die Erh6hung der
offenen Porositét in Abhéngigkeit des Materials von ¢ < 1,0 Vol.-%. Den gréfiten Einfluss auf
die offene Porositit hat die Existenz von Kohlenstoff, durch die sich die Porositéit bei allen
Proben im Ablagerungsbereich signifikant auf ¢ < 3,5 Vol.-% verringert. Analog erhdhte sich
bei diesen Proben die Rohdichte. Bei den Messwerten der Rohdichte lésst sich in Abhingigkeit
von Material und Atmosphire keine Tendenz im Vergleich zur Referenzprobe erkennen. Die
Messwerte variieren in einem sehr engen Wertebereich. Dies gilt ebenfalls flir die
Bestimmungen der Kaltdruckfestigkeit. Es wurde keine Schidigung mit Einfluss auf die
physikalische Festigkeit festgestellt. Unter Beriicksichtigung der Interpretation der
Standardabweichung (68 % aller Daten liegen innerhalb der Standardabweichung, 95 % aller
Daten liegen innerhalb von 1,96 - Standardabweichung und 99,7 % der Daten liegen innerhalb
von 3 - Standardabweichung [79]) sind keine Messwerte auBerhalb der zu erwartenden
Verteilung aufgetreten.

Basierend auf diesen ermittelten Ergebnissen konnen Korrosionseffekte in Abhéngigkeit von
Material, Temperatur und Atmosphére nachgewiesen werden.

Die Untersuchung der chemischen Zusammensetzung an den Gesamtproben ergab hinsichtlich
des SiO2-Gehaltes keine signifikanten Abweichungen in Relation zum Ausgangszustand.
Bezogen auf die Gesamtprobe zeigte sich keine wie in Abschnitt 2.4 beschriebene Abnahme
des Anteils an Si02, bedingt durch eine chemische Korrosionsreaktion mit den Gasatmosphéren.
Lediglich die gemessenen Anteile der Oxide Fe2Os; und P20Os zeigten in Abhédngigkeit von
Atmosphére und Priiftemperatur eine Abnahme ihres Anteils, die auf eine chemische Reaktion
mit der Gasatmosphére hindeutet. Die Instabilitit von Fe;Os und P2Os stimmt mit der
Literaturauswertung und den Berechnungswerten {iiberein (Ellingham-Diagramm und
FactSage-Berechnungen). Die Betrachtung des Gliihverlustes zeigte deutlich, bei welchen
Proben es zur Ablagerung von Kohlenstoff gekommen ist. Die Gewichtszunahme betragt bis
zu AMa < 4,6 Ma.-%. Die iibrigen Messwerte sind in enger Ubereinstimmung mit den
Referenzwerten. Im Rahmen dieser Analysen wurde darauf verzichtet, die Proben mit

Kohlenstoff zusitzlich oxidierend zu brennen, um den Kohlenstoff wieder zu entfernen und den
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Masseverlust vergleichen zu kénnen. Der Grund dafiir ist, das Phasenneubildungen beobachtet
werden, die dadurch zerstort werden konnten (TiC, Fe3C). AuBlerdem kann auch der Kohlenstoff
im Gefiige zu Schédigungen fiihren, die die Korrosion beeinflussen, und durch den veranderten
Korrosionsmechanismus ist keine direkte Vergleichbarkeit zu Atmosphdre H100 und H70
gegeben. Vergleichend mit der Reduktion der Eisenerze in Ho/CO-Mischgasen, konnte durch
eine Aufweitung der Poren die Korrosion sogar erhoht werden.

Die mineralogische Analyse der Gesamtproben zeigte in der semiquantitativen Auswertung
unterschiedliche Tendenzen bei den vorhandenen Mineralphasen auf. Die Hauptphase Mullit
blieb bei allen Versuchen in vergleichbarem quantitativem Anteil vorhanden. Der vorhandene
Andalusit im Material S32 verringerte sich bei T = 1150 °C in Atmosphdre H100. Der Anteil
der Mineralphase Cristobalit stieg deutlich, wéihrend sich analog die Menge an amorpher
Glasphase verringerte. Diese Effekte werden am Beispiel der Proben S44H100 detailliert
betrachtet. Grundlegend wurden nur geringfiigige Anderungen der chemischen und
mineralogischen Zusammensetzung festgestellt. Eine detaillierte Unterscheidung zwischen den
Atmosphdren und der Temperatur ist aufgrund der eingeschriankten Genauigkeit der
Messwerterfassung und der quantitativ niedrigen Messwerte nicht moglich. Grundsitzlich

lassen sich die folgenden Effekte an den Querschnitten der Probekdrper beobachten:

- RFA: SiO; +; FexO3 wL; P05 4
- RBA: Mullit +; Andalusit J; Cristobalit T, amorphe Glasphase ¥

+ = Anteil bleibt unverdndert; ¥ = Anteil verringert sich; T Anteil erhdht sich

Die Untersuchungsmethode der ortsaufgelosten Rontgenfluoreszenzanalyse hatte keine
ausreichende Auflosung, um mdgliche Korrosionseffekte und damit verbunden auftretende
Verdnderungen in der Reaktionszone zu charakterisieren. Es konnten lediglich die chemischen
Elemente den Gefligebestandteilen zugeordnet werden. Dies soll als Grundlage fiir die

Auswertung der mikroskopischen Untersuchungen dienen.

- Mullit (aus Andalusit): Al Si
- Mullit (aus Schamotte/Ton): Al, Si, Fe, Ti, K

Mit Hilfe der Lichtmikroskopie wurde der Gefiigeaufbau der entstandenen Reaktionszonen
systematisch untersucht. Die Wechselwirkungsreaktion innerhalb der Atmosphére H100 fiihrte

zur breitesten Reaktionszone, was mit den Analysen des Masseverlustes iibereinstimmt. Bei



5 Diskussion 102

Vorliegen von 30 Vol.-% Wasserdampf nimmt die Breite der Reaktionszone ab. Die Proben, die
bei niedrigeren Temperaturen 770 °C< T < 1116 °C ausgelagert wurden, neigten zu diffusen,
ausgebrochenen Bereichen an der Oberfliche. Die erkennbare Reaktionsschicht ist in diesen
Bereichen diinner. Vermutlich fiihren bei Temperaturen von T > 1000 °C erste Sintereffekte der
Matrixbestandteile und der Korrosionsprodukte (wie z.B. Anorthit, Orthoklas oder
Fe;AlsSisO15) zu einer physikalisch stabileren Matrix des feuerfesten Gefiiges. Bei
Temperaturen von T < 1000 °C wird die Bindematrix im Korrosionsbereich geschwicht, die
Reaktionsprodukte verbleiben mit schwacher Bindung im Gefiige und neigen beim Préparieren
vermehrt zum Ausbrechen. Die vergroferte Aufnahme der Reaktionszone bei den Probekorpern
S44I18H100 und S44G2AHS85 (vgl. Abbildung 65; M =1000) ldsst die folgenden

Beobachtungen zu:

- Korn und Matrix sind nicht mehr zu unterscheiden
- Die Bestandteile werden in kleine, helle Bereiche umgewandelt, die nicht miteinander
verbunden sind

- Der Reaktionsfortschritt ist in den Bereichen aus Ton/Schamotte stirker ausgepragt

Im Vergleich zur nicht belasteten Probe wiesen die Korner und die Matrix der angegriffenen
Proben groBere Poren und Rissen auf. Der Einfluss von Wasserdampf (Atmosphére H70) ergab
keine detektierbaren Verdnderungen im Gefiige. Die Ausprigung der Reaktionsschicht der
ausgelagerten Probekorper war geringer, die librigen Effekte allerdings vergleichbar. Bei den
Proben aus Atmosphdre H85 war auf der Probenoberflidche eine diinne Kohlenstoffschicht zu
erkennen. Bei genauerer Untersuchung mit Hilfe des Lichtmikroskops wurde diese
Kohlenstoffablagerung auch im Inneren der Probe nachgewiesen. Eine mogliche Schadigung
des Gefiiges durch Auskristallisieren von festem Kohlenstoff in der Matrix und innerhalb der
Grobkorner ist daher wahrscheinlich. Auch wenn der Effekt in diesem Stadium als nicht so
kritisch zu bewerten ist wie ein CO-Bursting, kann sich mit lingerer Haltezeit und
voranschreitender Auskristallisation auch eine Schidigung des Gefiiges und somit bedingt von
strukturellen Eigenschaften ergeben. AuBBerdem éndern sich grundlegende Werkstoffparameter
des Feuerfestmaterials. Durch Vorliegen von Kohlenstoff bei gleichzeitiger Verringerung der
offenen Porositét steigt die Warmeleitfahigkeit signifikant an. Somit tritt im Feuerfestmaterial
durchgehend eine verdnderte Temperaturverteilung auf. Bei einem zum Beispiel zweischichten
Zustellkonzept aus VerschleiBmaterial und Isolierschicht wiirde sich die Temperatur an der

Isolierung prinzipiell erhohen und hierdurch eine erhohte Stahlmanteltemperatur resultieren.
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Diese kann zur vorzeitigen Ermiidung der verwendeten Stahlsorten fiithren, was bei der
Wairmedurchgangsberechnung unbedingt beriicksichtigt werden muss. Zudem fehlt die
vermehrt abgefiihrte Warme als Energie dem Reduktionsprozess.

Auf der Oberfliche des gebildeten Kohlenstoffs konnte eine Titanoxycarbid-Verbindung
nachgewiesen werden. Eine zusitzliche Untersuchung der chemischen und mineralogischen
Zusammensetzung (RFA und RBA) der Rohstoffe Schamotte (0 — 1 mm) und Ton (Mehl)
ergaben TiO2 Anteile in den Rohstoffen von 1,88 Ma.-% (Schamotte) und 1,39 Ma.-% (Ton).
In einer mineralogischen Analyse wurde im Ton in Spuren die Phase Anatas (TiOy)
nachgewiesen. Die Ergebnisse befinden sich im Anhang in Tabelle A 21. Die Berechnung mit
FactSage zeigte, dass TiO; iiber viele Zwischenschritte hin reduziert wird. Bei Vorliegen von
Kohlenstoff bildet sich im thermodynamischen Gleichgewicht TiC als kondensierte Phase. Im
Experiment fand diese Gleichgewichtsreaktion nicht statt, dennoch reagierte das bereits
reduzierte TiO>-Suboxid mit dem vorliegenden Kohlenstoft zu einer neuen Phase. Diese zeigte
mikroskopisch im Vergleich zum Feuerfestmaterial ein verdndertes Erscheinungsbild. Die
Herstellung von Mischmetallcarbiden bei Temperaturen von 450 °C <T <1200 °C unter
Teilnahme von CH4 und H> wurde bereits in der Literatur am Beispiel SiC und TiC beschrieben

[80].

5.2.2 Charakterisierung des Korrosionsmechanismus

Der vorliegende Korrosionsmechanismus im gewéahlten Experiment wird im Folgenden an den
Proben aus Material S44 beschrieben, die in Atmosphdre H100 bei unterschiedlichen
Temperaturen ausgelagert wurden. Bereits im vorherigen Abschnitt wurde eine Verdnderung
der chemischen und mineralogischen Zusammensetzung diskutiert. Zur Kldrung der dafiir
verantwortlichen Reaktionen konnten insbesondere die Analysen mittels REM und EDX dienen.
Im Referenzmaterial zeigten sich deutlich zwei Hauptbestandteile im feuerfesten Gefiige.
Hauptsichlich liegt bei Probe S44 ein mullitisiertes Gefiige aus Ton oder Schamotte vor. Dieses
beinhaltet neben den Oxiden von Aluminium und Silizium auch Kaliumoxid und Titanoxid. In
den Aufnahmen wurde eine dunkelgraue Zwischenphase ersichtlich. Die Punktmessungen
mittels EDX ergaben, dass es sich um eine silikatische Zwischenphase handelt. Unter
Auswertung der mineralogischen Untersuchungen und der genutzten Literatur, handelt es sich
um eine silikatische amorphe Phase. Im Material S44 kann somit zwischen den in Tabelle 25
dargestellten Phasen unterschieden werden.

Die Zusammensetzung des Mullit ist auBerhalb der Grenzformel fiir das in der Literatur

definierte Mineral (72 Ma.-% < Al,O3 <78 Ma.-%). Dabei ist zu beriicksichtigen, dass die
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Punktmessungen im Rahmen ihrer Genauigkeit neben den anvisierten Kristallen auch
Zwischenphase mitmessen konnen. Aufgefiihrt sind die Anteile der Oxide Al2O3 und SiO»,

sodass nicht unbedingt eine Summe von 100 Ma.-% resultiert.

Tabelle 25: Phasentibersicht und chemische Zusammensetzung der Oxide nach EDX-Messung
Phasenbezeichnung | Anteil Oxide aus EDX [Ma.-%]

AlLO3 SiO2

Mullit (3 ALOs - 2 Si0») 68 30

Silikatische Glasphase (Si0») 3 96

Cristobalit (Si02) 100

Nach Auslagerung in der Atmosphdre H100 ergab sich eine deutliche Reaktionszone, in der der
Anteil an Si signifikant reduziert wurde. Zudem fehlt die dunkelgraue silikatische Glasphase
zwischen den nadelférmigen Mullitkristallen. Die chemische Zusammensetzung der Kristalle
ist im alumosilikatischen Bereich weiterhin unterhalb der des stochiometrischen Mullit-
mischkristalls (Al2O3 =70 Ma.-%; SiO2 = 27 Ma.-%). AuBerhalb der Reaktionszone ist die
silikatische Glasphase und der Cristobalit weiterhin stabil und die Zusammensetzung des Mullit
unverdndert. Bei abnehmender Temperatur nimmt ebenfalls die Dicke der Reaktionszone ab.
Die Analyse der Elementverteilung ergibt vergleichbare Resultate. Primir fand eine Zersetzung
der silikatischen Glasphase statt, die in der Folge zu einer pordsen Struktur mit Mullit als
Mineralphase fiihrte. Die unterschiedliche Ausprigung der Reaktionsschicht deutet auf die
Temperaturabhéngigkeit der Reaktion hin.

Dass es einen direkten Zusammenhang zwischen dem Masseverlust und der Zersetzung der
Glasphase gibt, kann auch durch die kombinierte Darstellung der FactSage-Berechnungen und
des gemessenen Masseverlustes gezeigt werden.

In Abbildung 82 ist in Abhdngigkeit der Temperatur der berechnete Anteil Schmelzphase
(SLAGA#1) iber dem bei dieser Temperatur gemessenen Masseverlust bei allen drei
Materialien dargestellt. Es ergibt sich ein nahezu linearer Zusammenhang zwischen dem Anteil
der Schmelzphase, die beim Abkiihlen groBtenteils zu Glasphase erstarrt, und dem Masseverlust.
Die Verdnderung des Gefiiges in Abhiangigkeit der Temperatur konnte durch die quantitative
Bestimmung der mineralogischen Zusammensetzung charakterisiert werden.

In Abbildung 83 ist, bezugnehmend auf das in Abbildung 8 gezeigte Dreistoffsystem, die

Verschiebung der Gesamtzusammensetzung von Material S44 in Abhéngigkeit der Temperatur
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aufgezeigt. Die Zusammensetzung verschiebt sich im Dreistoffsystem nach rechts. Bei

dhnlichen Mullitgehalten sinkt der Anteil an silikatischer Glasphase und der an Cristobalit steigt.
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Abbildung 82: Darstellung der berechneten Menge an Schmelzphase (SLAGA#1) iiber dem gemessenen
Masseverlust der Proben S44H100, S38H100 und S32H100
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Abbildung 83: Dreistoffsystem Mullit — SiO, — Glas mit aufgetragener Zusammensetzung von S44 in
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Die Zunahme von Cristobalit wurde anhand der durchgefiihrten mineralogischen Messungen
nachgewiesen. Analog kam es zur Abnahme von silikatischer Glasphase. Die ortsaufgeldsten
Elementmessungen zeigten auf, dass die Prozesse zeitgleich ablaufen. Die Korrosion zeigte
sich primir durch den Angriff der silikatischen Glasphase an der Heil3seite des Gefiiges. Zudem
kommt es durch die Auslagerung in reduzierenden Atmosphiren iiber t=200h zu einem
Auskristallisieren von Cristobalit aus der Glasphase. Ebenso kann es zur Bildung von
Cristobalit kommen, wenn Mullit oder Andalusit in reduzierenden Bedingungen ausgelagert
werden [81].

Die Zersetzung von silikatischer Glasphase kann auf Basis der Untersuchungen als
geschwindigkeitsbestimmende ~ Korrosionsreaktion  definiert ~ werden.  Uber  die
temperaturabhédngige Darstellung der Geschwindigkeitskonstante wurde iiber den Arrhenius-
Ansatz die Kinetik der Reaktion ndherungsweise beschrieben und die Aktivierungsenergie

berechnet.

Auf Basis der durchgefiihrten Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass es sich nicht um
eine reine Zersetzung von SiO durch Hz, wie in den Formeln (19) und (20) beschrieben, handelt.
In industriellen feuerfesten Produkten kommt es zur Uberlagerung von verschiedenen Effekten,
die in Abhdngigkeit der Temperatur beschrieben und unterschieden werden miissen. In den
untersuchten alumosilikatischen industriellen Materialien fiihrte eine Temperaturerhdhung zu
einer Zunahme der Reaktionsgeschwindigkeit im Bereich zwischen 770 °C <T <1150 °C
beim Material S44, nicht aber zu einer Verdnderung des Korrosionsmechanismus. Die
vorliegende Reaktion, deren Kinetik oben diskutiert wurde und die den Korrosions-
mechanismus wiedergibt, ist in Formel (33) aufgestellt. Mit den Edukten Cristobalit (SiO2),
silikatische Glasphase (SiO2) und Wasserstoff kommt es durch Reaktion zwischen
770 °C <T <1150 °C zu den Produkten Cristobalit (SiO2) und H>O. Der Anteil der Hauptphase
Mullit blieb unverindert und ist daher in der Reaktionsgleichung nicht aufgefiihrt.

770 °C — 1150 °C
3 Si01 (s) + Ha (g) —————  25Si0,(s)+ SiO (g) + H20 (g) (33)

Crist. / Glas (kristallin/amorph) Cristobalit
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5.3 Geeignete Feuerfeste Systeme

Auf Grundlage dieser Erkenntnisse {iber den Korrosionsmechanismus feuerfester Erzeugnisse
innerhalb von wasserstoffenthaltenden Atmosphéren, kdnnen Betrachtungen zu einem
moglichen industriellen Einsatzverhalten der verwendeten Werkstoffe formuliert werden.
Grundsétzlich zeigte sich, dass im betrachteten Temperaturbereich nicht grundsitzlich auf SiO-
im Rohstoffversatz verzichtet werden muss. Insbesondere die positiven Eigenschaften
alumosilikatischer Rohstoffe (physikalische Eigenschaften, Temperaturwechselbestindigkeit,
chemische Bestidndigkeit) in Kombination mit der groBtechnischen Verfiigbarkeit zu

O0konomisch attraktiven Preisen sprechen fiir den Einsatz von alumosilikatischen Werkstoffen.

Ziel sollte es jedoch sein, auch bei Anwendungstemperaturen im Bereich von
770 <T <1200 °C, den Anteil an silikatischer Glasphase im Bereich <5 Ma.-% zu halten. Je
geringer der Anteil im Endprodukt ist, desto geringer wird die feuerfeste Struktur durch die
chemische Korrosionsreaktion beeinflusst. Dies kann durch niedrigere Abkiihlraten beim
Herstellungsbrand und der Reduzierung des Anteils an potenziellen Flussmitteln im Versatz
erreicht werden (z.B. K20 oder Fe;03). Ziel sollte moglichst die Vermeidung der Bildung von
Schmelzphase bei Anwendungs- und Herstellungstemperatur sein. Jedoch kann im Gegensatz
zu den Literaturquellen keine generelle Empfehlung fiir SiO» gegeben werden. Bereits bei der
Priiftemperatur von T = 770 °C zeigte sich eine Zersetzung von amorphen Bestandteilen des
Gefliges in reiner Wasserstoffatmosphére. All diese Effekte sind unter Beriicksichtigung des
H>O-Anteils zu bewerten. Das Vorliegen von H>O in der Atmosphdre fiihrt zu einer
signifikanten Hemmung der Korrosionsreaktion.

Die Bildung von Kohlenstoft als Reaktionsprodukt aus der Ofenatmosphédre in Kombination
mit einem H2/CO-Gemisch bedingt, dass in diesem Fall feuerfeste Materialien mit moglichst
geringem oder keinem Anteil FeoO3 (Hamatit) verwendet werden sollten, um ein CO Bursting
zu verhindern. Die Ablagerung von Kohlenstoftf in den Poren fiihrt zudem zu einer Verinderung
der Werkstoffeigenschaften wie Porositdt, Dichte und der Warmeleitfahigkeit. Durch das
Auskristallisieren von Kohlenstoff aus der Gasatmosphire resultiert zudem ein
Kristallisationsdruck, der ebenfalls zu Schiddigungen im feuerfesten Gefiige fiihren kann. Daher
sollten verwendete Materialien eine geringe Porositdt bei hoher Festigkeit aufweisen. Die
verdnderte Wiarmeleitung muss bei der Konstruktion von Zustellkonzepten beriicksichtigt
werden. Das Bindemittel Ton unterlag im Rahmen der Untersuchungen ebenfalls einen

korrosiven Angriff. Hier sollte im Weiteren liberpriift werden, welche alternativen Bindemittel
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geeignet wiren. Als Beispiel genannt werden kann Kalziumaluminat-Zement, keramische

Direktbindung durch Korund oder ein verkokendes Bindemittel (Kunstharz- oder Pechbindung).
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Als Reaktion auf die Bemiihungen zur Dekarbonisierung der Stahlindustrie wurde in dieser
Arbeit der Einfluss von wasserstoffenthaltenden Atmosphédren auf feuerfeste Werkstoffe
untersucht. Mit Fokus auf die technologisch eingesetzten Direktreduktionsprozesse, sollten die
Wechselwirkungen zwischen industriell verwendeten Feuerfestprodukten und den zukiinftig
geplanten Verfahren mit Wasserstoffeinsatz analysiert werden. Zur Erweiterung des
Kenntnisstandes zur Gaskorrosion von wasserstoffenthaltenden Atmosphéren mit
Feuerfestmaterial lagen dieser Arbeit zwei Zielsetzungen zu Grunde.

Im ersten Teil des Projekts wurde ein Versuchsaufbau konzipiert und umgesetzt. Die
Zielsetzung dabei war es, da bisher kein normiertes Standardverfahren zur Verfiigung steht, ein
reproduzierbares und aussagekréftiges Experiment zu entwickeln. Der Fokus lag dabei auf
einem praxisnahen Temperaturbereich zwischen 700 °C <T <1200 °C, homogenen
Stromungsverhéltnissen und ausreichend groBlen Probenformaten mit Kantenldngen von
1>30 mm. Die Probengrole war dahingehend entscheidend, da sowohl strukturelle
Festigkeitspriifungen durchgefiihrt als auch der Korn-Matrix-Verbund im Gefiige von
industriell eingesetzten feuerfesten Werkstoffen dargestellt werden sollte. Die Auswertung des
Stands der Technik deutete bereits darauf hin, dass die KenngroBen Temperatur,
Stromungsgeschwindigkeit, Atmospharenzusammensetzung, Auslagerungsdauer und Druck
die wesentlichen Einflussfaktoren fiir die Korrosionsreaktion sind.

Zur Umsetzung dieser Zielsetzung wurde ein zylindrisches Probenformat gewdhlt, das mit
einem zentrischen Kanal versehen, in einen stehenden Rohrenofen eingebaut wurde. So
konnten im relevanten Temperaturbereich 716 °C <T <1150 °C die Proben sowohl isotherm
bei T=1550°C, als auch im Temperaturgradient ausgelagert werden. Die verwendeten
Atmosphéren hatten unterschiedliche chemische Zusammensetzungen. Bei Atmosphére H100
lag eine reine Wasserstoffatmosphére vor, die sich dafiir eignet, die Wasserstoftkorrosion am
Feuerfestmaterial exemplarisch zu beschreiben. Mit der Atmosphidre H70 wurde der Einfluss
von Wasserdampf untersucht, da insgesamt 30 Vol.-%  Wasserdampf in der
Wasserstoffatmosphédre enthalten waren. Bei heutigen technologisch angewendeten Prozessen
und den geplanten Ubergangsprozessen der industriellen Direktreduktion, kann es zur
Mischung von Erdgas und Wasserstoff kommen. Aus dieser Randbedingung heraus enthielt die
Atmosphdre H85 insgesamt 85 Vol.-% Wasserstoff, 10 Vol.-% Methan und 5 Vol.-%
Wasserdampf. Besonders interessant war bei dieser Mischung, dass es zu temperaturbedingten

Reaktionen innerhalb der Atmosphédre kam. So lagen im Priifbereich als thermodynamisch
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stabile Phasen H> (g), CO (g) und C (s) vor. Als Untersuchungsmaterialien wurden industrielle
Feuerfestprodukte auf Basis von Schamotte, Andalusit, Quarz und Ton ausgewéihlt. Im Rahmen
einer Fehleranalyse wurde der Versuchsaufbau hinsichtlich potenzieller Fehlerquellen im
Prozess kritisch bewertet. Die resultierenden Versuchsergebnisse zeigten keine Hinweise auf
ungewollte Wechselwirkungen durch stromungsbedingte Turbulenzen oder eine
stromungsbedingte Temperaturverschiebung im Reaktor. Eine Anforderung, die anlagenseitig
nicht umgesetzt werden konnte, war die Moglichkeit zu Messungen mit einem Unterdruck von
p < 1 bar. Generell traten die Korrosionseffekte in einem messbaren, aber geringen Ausmalf} auf
und konnten teilweise nur mit hochauflosender Analytik mit geringer Messungenauigkeit
analysiert werden. Die Reduzierung des Drucks im Ofenraum ermoglicht es, bei gleichen
Priiftemperaturen eine beschleunigte Korrosion zu erzeugen.

Der zweite Teil des Projektes hatte die Zielsetzung, mit Hilfe des entwickelten Versuchsautbaus
aus Teil 1 den Korrosionsmechanismus von wasserstoffenthaltenden Atmosphdren auf
feuerfeste Werkstoffsysteme zu charakterisieren und detailliert zu beschreiben. Zur Umsetzung
dieser Zielsetzung wurde eine Analysestrategie entworfen, die sich wiederum in zwei Bereiche
aufteilt. Zum einen sollten die vorliegenden Korrosionseffekte an den Proben beobachtet und
beschrieben werden. Zum anderen sollte der vorliegende Korrosionsmechanismus aufgeklart
werden. Dazu wurden die Korrosionseffekte miteinander korreliert und eine primér wirkende
Korrosionsreaktion bestimmt.

Die Auswertung der vorhandenen Literatur und der vorliegenden thermodynamischen
Simulationsrechnungen zeigte eindeutig ein kritisches Verhalten des Oxids SiO; auf. Die
Korrosionsreaktion zwischen SiO2 und Hz wurde insbesondere bei Temperaturen T > 1200 °C
untersucht und ergab zumeist ein Zersetzen des SiO2 zum gasformigen Reaktionsprodukt SiO.
Als Resultat verblieb eine aluminiumoxidreiche Korrosionsschicht, deren mechanische
Stabilitdt durch die hohe Porositit gering war, was zu einer drastischen Verringerung der
Festigkeit in der Reaktionsschicht fiihrte. Im Schachtofen der Direktreduktionsanlagen bewegt
sich die Erzpelletschiittung mit der Schwerkraft von oben nach unten, was zu einem abrasiven
mechanischen Verschleil an der Steinoberfliche der Wandbereiche fiihrt. Ist diese
Steinoberfldche durch die oben beschriebene chemische Korrosionsreaktion geschwicht, findet
ein hoher VerschleiB des Feuerfestmaterials als Kombination von chemischer
Korrosionsreaktion und mechanischer Abrasion statt. Der fiir DRI-Anlagen relevante
Temperaturbereich von 850 °C < T < 1200 °C wurde dabei nicht detailliert untersucht. Bisher

standen zumeist hohere Temperaturen von T > 1200 °C im Fokus.
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Die Analysestrategie zur Bestimmung der Korrosionseffekte unterteilte sich in zwei Bereiche.
Zur Beschreibung der strukturellen Verdnderungen wurden physikalische Eigenschaften
untersucht. Als zielfiihrend erwies sich der Masseverlust, wahrend die Kaltdruckfestigkeit keine
Eigenschaftsverdnderung ausdriicken konnte. Die Rohdichte und offene Porositit konnten zum
Erkenntnisgewinn beitragen und dies insbesondere bei der Atmosphdre H85. Die chemischen
und mineralogischen Verdnderungen wurden am halbierten Probenquerschnitt der Zylinder
bestimmt, die Dimensionen der Probekorper betrugen h =20 mm und r = 18 mm. Durch die
Dicke der Reaktionszone von b << 100 um im Verhiltnis zum Radius des Probekdrpers von
r =18 mm war die Varianz der Messwerte in dieser Analyse nur minimal. Allgemein konnten
bei den Gehalten von Fe;O3 und P2Os, ebenso wie bei den Anteilen an Cristobalit und amorpher
Glasphase, strukturelle Verdnderungen erfasst werden, eine detaillierte Quantifizierung und
Bewertung der Reaktionseffekte, beispielsweise nach der Auslagerungstemperatur oder der
Atmosphire, war nur bedingt moglich.

Um den Korrosionsmechanismus zwischen feuerfesten Materialien und Gasatmosphéren zu
beschreiben, eigneten sich besonders die Lichtmikroskopie, die Rontgenbeugungsanalyse des
Randbereichs (b = 2 mm) und die Rasterelektronenmikroskopie mit Elementanalyse.
Basierend auf den durchgefiihrten Untersuchungen, konnten die folgenden Korrosionseffekte

in Abhéngigkeit von Temperatur und Atmosphire beschrieben werden:

- Die Erhohung der Temperatur fiihrt zur Erh6hung des Masseverlustes.

- Bei niedrigen Temperaturen bis T =770 °C wurden generell Korrosionseffekte
festgestellt.

- Die Korrosionseffekte waren am intensivsten bei reinem Wasserstoff (H100) ausgeprégt.

- Das Vorhandensein von Wasserdampf (H70) hemmt die Korrosionsreaktion.

- Der Fortschritt der Reaktionszone unterscheidet sich bei der Kérnung und der Matrix
der unterschiedlichen Materialien — hierbei ist die chemische/mineralogische
Zusammensetzung entscheidend.

- Durch Verwendung von Methan/Wasserstoft-Gasgemischen kann es zur Bildung von
festem Kohlenstoff kommen und als Reaktionsgase sind H> und CO vorhanden.

- Bei Verwendung von Methan kann es zu einer Schidigung durch Auskristallisation von
Kohlenstoff aus der Atmosphire kommen.

- Bei den untersuchten Reaktionen tritt aktive Korrosion auf. Die Abscheidung von
Kohlenstoff ist dagegen kein direkter Teil der Korrosion. Jedoch kann der Kohlenstoff
zur Phasenneubildung (TiC, TiOC, Fe;C) fiihren. Wenn diese Phasenneubildungen zu
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einer durchgehenden passivierenden Reaktionsschicht fiihren, die insbesondere die
Diffusion der Edukte und Produkte der chemischen Reaktion reguliert und so den
Reaktionsfortschritt hemmt, wiirde ergidnzend eine passive Korrosion vorliegen. Es
wurden keine Hinweise gefunden, dass durch Phasenneubildung ein Korrosionseffekt

entstanden ist.

Basierend auf der Charakterisierung des Korrosionsmechanismus konnte eine primére
Korrosionsreaktion beschrieben werden. Dies wurde fiir den Angriff von reinem Wasserstoff
(H100) auf das Material S44 1im Detail diskutiert. Durch die Betrachtung des
Temperaturgradienten 770 °C <T < 1150 °C konnte ebenfalls die Kinetik der Reaktion in
Abhéngigkeit der Temperatur bestimmt werden.

Im Gegensatz zu den berechneten thermodynamischen Daten und zur vorhandenen Literatur,
kommt es primér nicht ausschlieBlich zu einer Zersetzung von SiO». Vielmehr laufen in dem
eingesetzten Versuchsmaterial sich wechselseitig beeinflussende Reaktionen ab, die sogar eine
quantitative Zunahme von Cristobalit (SiO2) bewirken. Prinzipiell fiir den korrosiven
Verschlei3 verantwortlich ist die Zersetzung von silikatischer Glasphase als Bestandteil von
Korn und Gefiige. Durch die Auslagerung der Proben unter reduzierenden Bedingungen bei
langer Haltezeit kommt es zur Bildung bzw. zu der Auskristallisation von Cristobalit aus dem
Mullit/Andalusit oder der Glasphase. Diese Prozesse verlaufen parallel und sind in Formel (32)
beschrieben. Durch die Rasterelektronenmikroskopie konnte die Zersetzung der Glasphase
eindeutig nachgewiesen werden, wihrend im Randbereich eine porése Mullitstruktur bestehen
bleibt. Im betrachteten Temperaturbereich kommt es daher nicht zu einer Bildung von Al,O3 an
der Korrosionsfront, da das Alumosilikat Mullit in diesen Bedingungen stabil ist. Anhand der
als korrosionsbestimmend identifizierten Reaktion konnte auBlerdem die Kinetik in
Abhingigkeit der Temperatur beschrieben und mit den Messergebnissen abgeglichen werden.
In der Zusammenfassung kann festgestellt werden, dass erfolgreich ein Versuchsautbau
entwickelt wurde, der im Rahmen der geforderten Bedingungen die Untersuchung des
Korrosionsmechanismus von feuerfesten Erzeugnissen ermoglicht. Die detaillierte Analyse der
Korrosionseffekte und des Korrosionsmechanismus konnten dazu beitragen, neue Erkenntnisse
iiber den Ablauf der Wasserstoftkorrosion an industriellen feuerfesten Erzeugnissen zu
generieren. Durch die Erweiterung der Messmoglichkeiten auf drei Atmosphéren, konnten
wichtige Wechselwirkungen zwischen Wasserstoff, Wasserdampf und Kohlenstoff-

verbindungen experimentell bestimmt werden. Diese umfassende Analyse ermoglichte
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Aussagen lber die FEinsatzfihigkeit feuerfester Auskleidungen in den Direktreduktions-
prozessen der Zukuntt.

Die Erkenntnisse dieser Arbeit dienen als Grundlage, um die anwendungsnahe
Korrosionsforschung parallel zur industriellen Dekarbonisierung voranzutreiben. Insbesondere
die Festlegung relevanter Priifbedingungen im Einklang mit einer systematischen und
aussagekriftigen Teststrategie trigt dazu bei, wissenschaftlich fundiert prozesstaugliche und
langlebige Werkstoffe zu entwickeln. Nur auf dieser Basis kann eine industrielle CO»-
Reduktion durch neue Prozessrouten mit darauf angepassten Werkstoffsystemen effizient

funktionieren.
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A 10: Chemische Analyse, Glithverlust und H>O/C-Bestimmung S44H100

S44[Ma.-%] Atmosphire H100
Probe | Ref. I8| G2A | G2B| G3A | G3B
SiOy | 44,15 | 44,22 | 44,28 | 44,12 | 44,24 | 44,32
AlLOs | 52,16 | 52,28 | 52,26 | 52,49 | 52,34 | 52,25
Fe,0; | L,12| 1,08 | 1,07| 1,07 | 1,08 | 1,08
Tio, | 1,27 | 1,28 | 1,29 | 1,26 | 1,28 | 1,28
P,0s | 0,08 | 0,08 0,08 0,09 0,09 0,08
CaO| 0,17 | 0,14 | 0,14 | 0,14| 0,14 | 0,14
MgO | 042| 032 0,24| 024 0,24 | 0,23
K:O0| 0,35] 0,35| 034 | 034| 035| 0,34
Na,O | 0,12 0,09| 0,15| 0,10| 0,10| 0,13
Gv| 0,13 -0,08| -0,13 | -0,10 | -0,10 | -0,09

C| 0,05 005]| 0,01| 0,01 | 0,01 0,01
HO| 0,27 | 0,22| 0,16 | 0,15| 0,14| 0,16

A 11: Chemische Analyse, Glithverlust und H>O/C-Bestimmung S44H70

S44[Ma.-%] Atmosphire H70
Probe | Ref. 18| G2A| G2B | G3A | G3B
SiO; | 44,15 | 44,38 | 44,11 | 44,29 | 44,18 | 44,34
ALO; | 52,16 | 52,29 | 52,58 | 52,26 | 52,49 | 52,28
Fe,0; | 1,12 1,05 1,03 | 1,07 | 1,06 | 1,05
Tio, | 1,27 | L,27| 1,24| 1,29 | 1,26 | 1,29
pP,0s | 0,08 0,06 | 0,10 0,07| 0,08 0,08
CaO| 0,17| 0,15| 0,14| 0,14| 0,14| 0,13
MgO | 042 | 022 0,22 0,30 0,22 | 0,25
KO 035] 035] 034 034 034 034
Na,O | 0,12} 0,10| 0,13 | 0,11 | 0,09| 0,11
Gv| 0,13 ] -0,04 | 0,01 -0,03| 0,01 | -0,03

Cc| 0,05 0,01] 0,01 0,02| 0,01 | 0,01
HO | 0,27| 0,17| 0,13 | 0,11 | 0,14 | 0,14
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A 12: Chemische Analyse, Glithverlust und H>O/C-Bestimmung S44HS85

S44[Ma.-%] Atmosphire H85
Probe | Ref. I8| G2A | G2B| G3A | G3B
SiOy | 44,15 | 44,33 | 44,27 | 44,55 | 44,64 | 44,49
AlLOs | 52,16 | 52,29 | 52,29 | 52,00 | 51,76 | 52,03
Fe,0; | L,12| 1,07 1,08 1,08 1,10| 1,09
Tio, | 1,27| 1,28 | 1,27 | 1,28 | 1,33 | 1,31
P,0s | 0,08 | 0,08 0,09 0,11 | 0,08| 0,08
CaO| 0,17 | 0,14 | 0,14 | 0,14| 0,14 | 0,14
MgO | 042| 021| 0,27| 0,23 | 0,38| 0,25
K:O| 0,35] 0,34 034 | 036| 0,34 | 0,34
Na,O | 0,12 0,10 0,11 | 0,11 | 0,10 | 0,14
GV | 0,13 | 456| 4,10 | 4,00 | 4,11 | 3,98
C| 0,05 447 | 4,04| 390 | 395| 3,86
H,O| 0,27 | 0,03| 0,13 | 0,04 | 0,09| 0,03

A 13: Chemische Analyse, Glithverlust und HoO/C-Bestimmung S38

S38[Ma.-%] | H100 | H70 | HS85
Probe | Ref. I5 I5 I5
SiO7 | 38,07 | 37,66 | 38,16 | 38,08
Al0s3 | 60,02 | 60,37 | 59,98 | 60,05
Fe,0; | 0.85] 0,86 0,83 | 0,84
Tio, | 0,32 033 0,33 | 0,33
P,0s| 0,05| 0,09| 0,03 0,05
CaO| 0,17| 0,15| 0,15| 0,15
MgO | 0,14| 0,12 | 0,13 | 0,11
KO0 0,21 0,21 | 0,21 | 0,22
Na,O | 0,08 | 0,10 | 0,09 | 0,09
GV | 0,03 | -0,09 | -0,03 | 3,9

Cc| 0,00 0,02| 0,01| 3,79
H.O| 0,05 0,13 | 0,10| 0,05
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A 14: Chemische Analyse, Glithverlust und H>O/C-Bestimmung S32H100

S32[Ma.-%] Atmosphire H100
Probe | Ref. | GIA | GIB 12
Si0O2 | 33,00 | 33,53 | 33,50 | 33,29
ADLOs | 64,52 | 64,18 | 64,25 | 64,49
Fe,0; | 0,71 0,71 0,72} 0,70
Tio, | 0.24| 025] 024 0,24
P,0s| 098 | 0,77| 0,72 | 0,72
CaO| 0,10| 0,10 | 0,10 | 0,10
MgO | 0,11 | 0,12 | 0,12 | 0,12
KO0 0,18 | 0,18 | 0,18 | 0,18
Na,O | 0,10 0,11| 0,09 | 0,10
GV | 0,10] 0,07 | 0,04 0,01

Cc| 0,02 0,01| 0,02| 0,03
HO| 026 | 0,14| 0,15| 0,15

A 15: Chemische Analyse, Glithverlust und H,O/C-Bestimmung S32H70

S32[Ma.-%] Atmosphire H70
Probe | Ref. | G1A | GIB 12
SiO2 | 33,00 | 33,47 | 33,47 | 33,83
ALO;3 | 64,52 | 63,92 | 64,27 | 63,85
Fe,0; | 0,711 0,71 0,71 | 0,72
Tio, | 0,24| 0241 0,23 | 0,26
P,0s| 098 | 1,08 | 0,78 | 0,78
CaO| 0,10 0,12 0,10 | 0,10
MgO | 0,11 | 0,13 | 0,09 | 0,11
KO0 0,18 0,18 | 0,18 | 0,19
Na,O | 0,10 0,10| 0,10 | 0,10
Gv | 0,10 0,03| 0,02 0,03

C| 0,02 0,01 0,01 0,01
HO| 026 | 0,13| 0,13 | 0,15
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A 16: Chemische Analyse, Gliihverlust und H>O/C-Bestimmung S32HS85

A 17: Legende zur semiquantitativen Auswertung der Phasenanalyse

+ H

+++
++++

S32[Ma.-%] Atmosphire H85
Probe | Ref.| G1A| GIB 12
SiOz | 33,00 | 33,46 | 33,08 | 33,46
AlOs3 | 64,52 | 64,15 | 64,54 | 64,15
Fe,0; | 0,71| 0,71 | 0,70 | 0,73
Tio, | 0,24 | 024 | 024| 0,24
p,0s| 098 | 089 091 086
CaO| 0,10| 0,10 | 0,10 | 0,10
MgO | 0,11| 0,10 | 0,10 | 0,10
K0 | 0,18 0,18 | 0,18 | 0,18
Na,O | 0,10 | 0,09| 0,10 0,11
GvV | 0,10 0,09| 0,01 0,03

C| 0,02 005 0,01| 0,03
HO| 0,26 | 0,11 | 0,11 | 0,16

nicht nachgewiesen
nicht eindeutig bestimmbar

Spur
nachgewiesen

deutliche Gehalte
erhebliche Gehalte

Hauptphase

entspricht einem Anteil von ca. 1-3 %

entspricht einem Anteil von ca. 5 %

entspricht einem Anteil von ca. 10 %
entspricht einem Anteil von ca >10-20 %



XXIV

Anhang

A 18: Semiqualitative Auswertung der Phasen von Material S44
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A 19: Semiqualitative Auswertung der Phasen von Material S38
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A 20: Semiqualitative Auswertung der Phasen von Material S32

[Ma.-%] H100 H70 H85
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A 21: Chemische und mineralogische Analyse der Rohstoffe Schamotte 0 — 1 mm und Ton

[Ma.-%] | Schamotte 47 % Al03 0 -1 mm | Ton 35 % Al,O3; Mehl

ALOs3 47,52 35,92

Si0 48,65 59,49

Fe;03 10,6 1,84

TiO; 1,88 1,39

CaO 0,09 0,65

MgO 0,35 0,16

K>O 0,15 0,10
Rontgenbeugungsanalyse

Quarz (Si0») ++

Kaol. Ton (Al2(OH)4S1,05) -+

Anatas (TiO3) +
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