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KURZFASSUNG

Hochtemperatur-Brennstoffzellen (SOFCs) sind elektrochemische Aggregate, die die
chemische Energie eines Brennstoffs direkt in Elektrizitdt umwandein. Im
Forschungszentrum Jllich wurde das planare Substrat-Konzept entwickelt. Die
Anode, ein Cermet aus Nickel und Yttriumoxid stabilisiertem Zirkoniumoxid, besteht
in diesem Konzept aus einem tragenden, pordsen Anodensubstrat und einer diinnen
feinstrukturierten Schicht,

Das gegenwirtiy verwendete Anodensubstrat wurde mit verschiedenen
Charakterisierungsmethoden eingehend untersucht und seine Eigenschaften und
Gefligemerkmale filir weitere Optimierungsversuche bestimmt. Verschiedene
kostenglnstige Ausgangsmaterialien und unterschiedliche Herstellungsverfahren
wurden flr die Substratherstellung verwendet. Diese Substrate wurden anhand ihrer
Eigenschafiten und Mikrostrukiur im Hinblick auf einen Einsaiz in der
Hochtemperatur-Brennstoffzelle bewertet.

Eine Reihe von Mikrostrukturuntersuchungen wurde an Anodensubstraten und
-schichten hinsichtlich ihrer Langzeitstabilitat durchgeflhrt. Die Alterung der Anoden
aufgrund der auftretenden Ni-Agglomeration wurde quantitativ. und modellhaft
beschrieben. Eine geringe Ni-Agglomeration wurde immer dann beobachtet, wenn
sowohl Ni als auch YSZ und Poren maglichst fein verteilt voriagen.

ABSTRACT

Solid oxide fuel cells (SOFCs) are electrochemical devices which directly convert the
chemical energy of a fuel into electricity. At the Research Centre Jllich, the planar
substrate concept has been developed, in which the anode, which is a cermet of
nickel and yttria-stabilized zirconia, consists of a supporting, porous anode substrate
and a thin finely structured coating.

The anode substrate currently used has been studied in detail using various methods
of characterization, and its properties and microstructural features were determined
for further optimization expetiments. Various low-cost starting materials and different
processing techniques were used for substrate production. These substrates were
evaluated on the basis of their properties and microstructure with a view to
application in solid oxide fuel cells.

A series of microsiructural tests have been carried out on anode substrates and
anode layers with respect to their long-term stability. Ageing of the anodes due to Ni
agglomeration was described gquantitatively and in terms of a model. Low Ni
agglomeration was observed whenever both Ni as well as YSZ and pores were as
finely distributed as possible.
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Einleitung

1. EINLEITUNG

Um in der Zukunft eine ausreichende und umweltfreundliche Energieerzeugung
sicherzustellen, missen verschiedene Technologien, die die begrenzten Vorrdte
fossiler Brennstoffe umweltfreundlich und sparsam — d.h. mit hdchstmdglichem
Wirkungsgrad — nutzen, entwickelt werden. Technologien, die regenerative Energien
wie Wasser-, Wind- oder Sonnenenergie nutzen, werden auch in absehbarer Zeit nur
einen kleinen Teil der bendtigten Energie decken kdnnen. Brennstoffzellen bieten
eine Aliernative gegeniiber den konventionellen Verbrennungsprozessen zur
Elektrizitdtserzeugung.

Eine Brennstoffzelle ist eine elektrochemische Vorrichtung, die die chemische
Energie eines Brennstoffs direkt in Elektrizitat umwandelt. Auf diese Weise sind die
flr die Ublichen Kraftwerke notwendigen Schritte der Umwandiung der chemischen
Energie des Brennstoffs zunéchst in Warme, dann in mechanische und schlieB3lich in
elektrische Energie und die damit verbundenen Energieveriuste vermeidbar., Somit
kann ein elektrischer Wirkungsgrad von mehr als 60% erreicht werden. Neben der
hohen Energieausbeute mit der effektiven Ausnutzung des Brennstoffs folgen auch
weitere umwelitechnische Vorteile, wie schadstoffarme Emissionen (z.B. keine NOy
und SOy) oder gerduscharmer Betrieb.

Diese Vorteile haben dazu gefihrt, Brennstoffzellen fur Antriebssysteme im Verkehr
oder im dezentralen Bereich anstelle der Ublichen Blockheizkraftwerke zu entwickeln.
Ob es jemals Brennstoffzellen-GroBkrafiwerke geben wird, ist noch im wesentlichen
eine Frage, die von 6konomischen und politischen Faktoren abhéngig ist.

Eine Version der verschiedenen Brennstoffzellen ist die planare Hochtemperatur-
Brennstoffzelie, auch oxidkeramische Festk&rperelektrolyt-Brennstoffzelle genannt
(engl. Solid Oxide Fuel Cell: SOFC), die bei Temperaturen zwischen 800°C und
1000°C arbeitet und flr die Wasserstoff, Erdgas oder Kohlegas als Brennstoff
verwendet werden kann. Die hohen Temperaturen sind flr die Funktionsfahigkeit der
SOFC notwendig, da erst in diesem Temperaturbereich der heute verfligbare
Elektrolyt eine flir diese Anwendung ausreichende ionische Leitfahigkeit hat.

In den letzten Jahren ist im Forschungszentrum Jllich eine Reihe von

Untersuchungen darauf ausgerichtet gewesen, durch Konzeptmodifikation und mit
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den ublichen Werkstoffe die Arbeitstemperaturen auf ca. 750°C zu senken, womit
eine u.a. kostenglinstigere Peripherie benutzt und ein verbesserter Langzeitbetrieb
gewéhrleistet werden kann.

Fir diesen Zweck wird die Anode als Trager der Zelle verwendet und die
Elektrolytdicke und damit auch der ohmsche Verlust auf ein Zehntel reduziert. Die
Entwicklung einer solchen Anode entkoppelt z. T. die elektrokatalytische von der
tragenden Funktion dieser Komponente. Die tragende Funkiion wird von einem
pordsen Anodensubstrat, das Uber einen Prefvorgang hergestellt wird, (ber-
nommen. Die elektrokatalytische Oxidation des Brenngases erfolgt in einer dlnnen
Anodenfunktionsschicht, die Uber ein Schlickergief3verfahren auf das Substrat
aufgebracht wird.

Ziel dieser Arbeit ist zundchst die ausfiihrliche Charakterisierung des gegenwértig
verwendeten Anodensubstrates. Seine physikalische Eigenschaften und sein Geflige
sind die Basis fiir weitere Optimierungsversuche.

Flur die Optimierung des Anodensubstrates soll einerseits die Verwendung von
kostengtinstigen Materialien bei dem existierenden Prefiverfahren und anderseits die
Anwendung anderer groBtechnischer Verfahren wie die Sprihtrocknung far die
Pulverherstellung oder das Foliengief3en flir die Formgebung auf ihre Eighung
untersucht werden.

Als Kriterien fOr die damit gewonnenen alternativen Substrate miissen die
Eigenschaften im Zusammenhang mit dem Mikrogeflige der neuen Werkstoffe und
Komponenten herangezogen werden.

Ein weiteres Kriterium von zentraler Bedeutung ist das Alterungsverhalten der
Anoden. Fir das Verstidndnis der Alterungsvorgdnge in Anodensubstraten und
Anodenschichten sollen die Mikrostrukturanderungen untersucht werden. Mit Hiife
von Eigenschafts-Struktur-Modellen werden die Diffusions- und Transporteigenschaf-

ten beschrieben, die sich aus den Gefligednderungen ergeben.
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2. GRUNDLAGEN

2.1. Brennstoffzellentechnologie
Die Brennstoffzellen lassen sich anhand ihrer Betriebstemperatur in drei Gruppen
einteilen [Ril90, D4n90, Dre90, Min93]:

1) Niedertemperatur-Brennstoffzellen (Betriebstemperatur 50-200°C)
Hierzu gehoéren die Polymerelektrolyt-Brennstoffzelle (engl. PEMFC) mit einer
protonenleitenden Membran als Elekirolyt, die alkalische Brennstoffzelle (engl. AFC)

mit einer Kaliumhydroxid-Lésung als Elektrolyt und die Phosphorséure-
Brennstoffzelle (engl. PAFC) mit einem phosphorsédurehaltigen Elekirolyten. PEMFC
und AFC sind fur Kleinanlagen (5-100KW), besonders f{ir Kraftfahrzeuge und fir die
Raumfahrt gedacht. Allerdings wird die zuerst entwickelte AFC heutzutage kaum
mehr in Erwégung gezogen. Sie kann nur mit reinem Hy und O- arbeiten, so daf die
Kosten pro installiertes Kilowatt sehr hoch sind. Die PEMFC ist dagegen besonders
flr die Automobilindustrie sehr interessant. Sie arbeitet am besten mit reinem H. als
Brenngas, jedoch wird Methanol als zukUnftiger Kraftstoff flir serienreife Fahrzeuge
favorisiert, Die PAFC ist eher fiir mittleren Krafiwerksanlagen (<50MW) geeignet, wo
der Einsatz von fllissigen Kohlenwasserstoffen und Luft anstelle von Hz méglich ist.

2) Mitteltemperatur-Brennstoffzelle (Betriebstemperatur 600-650°C)

Zum Einsatz kommt hier die Karbonatschmelzen-Brennstoffzelle (engl. MCFC), in der
ein Gemisch aus geschmolzenem LixCOz und KoCOj3 als Elektrolyt verwendet wird.
Sie kann sowohl mit Hy als auch mit Erdgas und Luft betrieben werden. Die MCFC
wird fir Kleinanlagen (>50 kW) und fiir Blockheizkraftwerke (>1MW) eniwickelt.

3) Hochtemperatur-Brennstoffzelle (Betriebstemperatur 800-1000°C)

Die Hochtemperatur- oder oxidkeramische Brennstoffzellen (engl. Solid Oxide Fuel
Cell, SOFC) besitzt einen sauerstoffionenieitenden Festkérperelektrolyten. Aufgrund
der hohen Temperaturen, die notwendig sind flr die ionische Leitfdhigkeit des
Elektrolyten, kénnen auBer Hy auch Erdgas, Methan oder andere gasférmige
Kohienwasserstoffe in der Zelle umgewandelt und als Brenngase verwendet werden.
Die SOFC kann besonders flr Industriekraftwerke (>10MW) und GrofB3kraftwerke
(>100MW) geeignet sein. Sie erreicht im Vergleich zu anderen mit fossilen

Brennstoffen betriebenen Kraftwerkstypen den rechnerisch héchsten elektrischen

3
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Wirkungsgrad, insbesondere durch die Mdglichkeit der AbwaArmenutzung (Abb.
2.1-1).
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2.2. Die Hochtemperatur-Brennstoffzelle (SOFC)

2.2.1. Aufbau und Funktionsprinzip
In Abb. 2.2-1 ist der schematische Aufbau und das Funktionsprinzip einer SOFC
gezeigt. Sie besteht aus drei Hauptkomponenten, dem Elekfrolyten, der Anode und

der Kathode, deren Verbund als ,Membrane-Electrode-Assembly, (MEA)" bezeichnet
wird.

H20, CO»

L T PP U DL O U P N S L P
....... Hy + 02-—) HaO + 26 s Anode
Elektrolyt | Abb. 2.2-1:
o Schematischer
e | Kathode | Aufbau und
f B Funktionsprinzip

einer SOFC

Der Elektrolyt ist ein keramischer Sauerstoffionenleiter, der aus einem mit 8 mol. %
Yitriumoxid stabilisiertem Zirkoniumoxid (YSZ) besteht. YSZ besitzt bei hohen

Temperaturen (>800°C) eine ausreichende Sauerstoffionenleitfahigkeit und ist

4




Grundlagen

sowohl in oxidierenden als auch in reduzierenden Atmospharen stabil [Min93]. Der
Elektrolyt muB gasdicht sein, um das Brenngas an der Anodenseite vom Sauerstoff
an der Kathodenseite zu trennen. Die Anode besteht aus einem Ni/YSZ-Cermet
(Ceramic metal [Smi86]) und die Kathode aus einem Perowskit auf LaMnO;-Basis.
Beide Elekiroden miissen fiir den Gastransport porés sein, eine hohe elekirische
Leitfahigkeit fUr den Elektronentransport und eine hohe elektrokatalytische Aktivitat
baesitzen.

Alle drei Komponenten miissen phasenstabil sein, d.h. ihre Struktur soll auch flr
ldngeren (>40000 Stunden) Betrieb der SOFC keine wesentliche Verénderung
zeigen. Sie missen chemisch kompatibel sein und keine Wechselwirkungen
untereinander eingehen. SchiieBlich muB fir die thermomechanische Stabilitat der
thermische Ausdehnungskoeffizient (TAK) unter den Komponenten angepal3t sein.
Der Luftsauerstoff wird der Kathode zugefihrt und dort zu Sauerstoffionen reduziert.
Die Sauerstoffionen diffundieren tiber Leerstelien im Elektrolyten zur Anode, wo sie
mit dem Wasserstoff unter Abspaltung von zwei Elektronen zu H.O reagieren. Die
Elektronen werden (ber einen AuBeren Stromkreis von der Anode zur Kathode
geleitet. Der Elektrolyt darf daher ausschlief3lich ionische Leitfahigkeit besitzen, um
keine elektrischen Verluste durch KurzschluBstréme zu verursachen. Ein Verbrau-
cher in diesem &uBeren Stromkreis kann die elektrische Energie nutzen.

Die treibende Kraft flr die Diffusion der Sauerstoffionen durch den Elektrolyten und
die Reaktion mit dem H, ist die freie Enthalpie-Differenz AG, die von dem
unterschiedlichen elektrochemischen Sauerstoffpotential zwischen Anoden- und
Kathodenseite abhéngig ist. Mit Hilfe der Nernst'schen Gleichung kann eine offene
Zellspannung von ca. 1 V bei Temperaturen von 800-1000°C berechnet werden. Bei
geschlossenem Stromkreis féllt die Zellspannung mit steigender Siombelastung.
Dieser Abfall wird durch ohmsche Verluste in dem Elektrolyten und den Elektroden
und durch Polarisationsiiberspannungen in den Elektroden bedingt. Reale SOFC-
Systeme erreichen heutzutage eine Spannung von 0,7 V bei Stromdichten zwischen
300-500 mA/cm?2,

Zur technischen Nutzung werden mehrere Einzelzellen durch Interkonnektoren
{metallisch leitende Platten) zu einem Zellenstapel (stack) in Serie geschaltet. Der
Interkonnektor muf3 gasdicht, elektrisch leitend und chemisch stabil sein. Schliefllich
muf3 er einen zu den anderen Komponenten der SOFC angepalBten TAK besitzen.
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Als Interkonnektor-Werkstoffe kdnnen metallische Cr-Basis-Legierungen, fertitische
Stéhle oder Perowskite auf LaCrQO3-Basis eingesetzt werden.

Flr die SOFC wurden verschiedene Aufbaumodelle entwickelt [Min93]. Das &iteste
und am weitesten entwickelte Modell ist das tubulare Design der Firma
Westinghouse, USA (heute: Siemens/Westinghouse), das schon in den 60er Jahren
entwickelt wurde und als zylindrische Konstruktion in Serienschaltung gebaut wurde.
Mit solchen SOFC-Anlagen wurde bisher elekirische Leistung von 100 kW realisiert
[Sin97]. Ein Nachteil dieses Designs ist die niedrige Leistungsdichte.

Eine Alternative bietet das planare Konzept, mit kiirzeren Ladungstransportwegen,
héheren Leistungsdichten und einfacherer Fertigung im Vergleich zum Réhren-
konzept. Es existieren mehrere planare Modelle. Siemens und in der Vergangenheit
auch Daimler-Benz/Domier haben quadratische planare SOFC-Stacks mit einer
elektrischen Leistung von 10 bzw. 2 kW demonstriert [Bei97, Sto97]. Ein zirkulares
planares Design entwickelt die Firma Sulzer Hexis (Schweiz), die 1 kW SOFC-Stacks
getestet hat und als Ziel die Realisierung ven 1-200 kW Kleinanlagen anstrebt
[Die97].

2.2,.2. Das Substrat-Konzept

Zur Herstellung von quadratischen planaren SOFC werden zwei Konzepte verfolgt.
Eine selbsttragende, ca. 150-200 um dinne Elektrolytschicht, beschichtet mit den ca.
50 ym diinnen Elektroden bildet die MEA des ersten Konzepts (Flachzellenkonzept —
engl. flat plate s. Abb. 2.2-2 links). Da der Elektrolyt die mechanischen Belastungen
bei der Elektrodenbeschichtung und der Assemblierung der Zelle aushaiten soll, mui3
er eine Mindestdicke von ca. 150 pm aufweisen. Eine Verringerung der
Elektrolytschicht und damit des inneren Zellwiderstands und der Energieverluste ist
mit diesem Konzept begrenzt. Weiterhin ist die Zellenfléche der Elektrolytfolie durch
die geringe mechanische Stabilitat bei der Herstellung von Folien derzeit auf maximal
ca. 150x150 mm?2 beschranki.

Im SOFC-Projekt des Forschungszentrums Jilich (FZJ) wird das sogenannte
Substrat-Konzept entwickelt [Buc96]. Dieses Konzept verlegt die tragende Funktion
vom Elektrolyten auf die Anodenseite (s. Abb. 2.2-2 rechts). Der Eiektrolyt wird als
dinne (ca. 10 um) Schicht aufgetragen. Die Kathode bleibt mit einer Dicke von ca.
50 pm wie bei dem Flachzellenkonzept gleich. Aufgrund der hohen Substratdicke
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(ca. 1,5 mm) und der damit verbundenen héheren Festigkeit kénnen groBere Zellen
realisiet werden. MEAs bis zu 250x250 mm?2 wurden bereits hergestellt und
elektrochemisch getestet. Mit der Reduktion der Elektrolytdicke wurde der ohmsche
Widerstand deutlich herabgesetzt und die Zellleistung erhéht. Dieser Zellenaufbau
erlaubt zusatzlich eine Reduktion der Betriebstemperatur auf 750-800°C mit hohen
Leistungsdichten (0,26 W/cm?) [Buc98]. Die niedrigere Betriebstemperatur ermoglicht
die Verwendung einer kostengilinstigen Peripherie und kann die notwendige
Langzeitstabilitédt der SOFC besser gewéhrleisten.

Im Substrat-Konzept ist die tragende Funktion z.T. von der elektrokatalytischen
Funktion der Anode getrennt. Die Funktion des Tragers Ubernimmt das ca. 1,5 mm
dicke Anodensubstrat und die elekirokatalytische Funktion eine 5-10 ym dicke
Anodenfunktionsschicht zwischen dem Elektrolyten und dem Anodensubstrat (Abb.
2.2-2 rechts).

Elektrolyt Kathode ~ 50 pm

~ 10 um

Anodenfunktions-
schicht 5-10 um

Abb. 2.2-2;: MEA-Konzepte: Links das Flachzellenkonzept mit dem selbstragenden
Elektrolyten und rechis das Substrat-Konzept mit der Anode als Zellentrdger

2.2.3. Anforderungen an das Anodensubstrat

Das Anodensubstrat muf3 folgende Anforderungen erflilien:

1. Gasdurchlassige Porositdt flir den Transport der Brenn- und Abgase.

2. Elektrische Leitfahigkeit fiir den Elektronentransport.

3. AngepaBter thermischer Ausdehnungskoeffizient, moéglichst an den des
Elektrolyten flir eine thermomechanisch stabile Zelle.

4. Hohe Festigkeit, da es die Funktion des Zellentrdgers hat.

5. Stabilitdt der Mikrostruktur bei Betriebsbedingungen, da die obengenannten
Eigenschaften vom Geflge abhéngig sind.

6. Chemische Kompatibilitat mit den anderen Komponenten.

7. Niedrige Material- und Herstellungskosten

Diese Eigenschaften héngen mit den verwendeten Ausgangsmaterialien und der

Herstellungsverfahren eng zusammen.
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2.2.4. Anforderung an die Anodenfunktionsschicht

Die elektrochemische Reaktion der Wasserstoffoxidation findet an der Grenzflache
Elektrolyt/Anode an den sogenannten Drei-Phasen-Grenzen (DPG) statt [Kaw90,
10s97]. Die DPG sind die Punkte, wo Ni, YSZ und Poren miteinander in Kontakt
kommen. Jeder der drei Phasen mul3 Bestandteil eines durchgehenden Netzwerks
sein, damit Kkontinuierlicher Elektronen-, Sauerstoffionen- und Gastransport
gewdhrleistet ist.

Die Stabilitat der Mikrostrukiur ist von grof3er Bedeutung, da ihre Verdnderung die
elektrokatalytische Wirksamkeit der Anode verringern kann. Der Nachteil des NifYSZ-
Anodenwerkstoffes ist die Agglomerationstendenz des Ni bei Betriebsbedingungen
der SOFC [Kaw90, Nor93, Mog95, lwa96, [t096, Nao97, 1to97, 10s97], die eine Folge
der unglinstigen Grenzflicheneigenschaften von Ni und YSZ ist [Ts096].

2.3. Pulversynthese- und Fertigungsverfahren keramischer
Werkstoffe
2.3.1. Allgemeines
Als Keramiken definiert man die nichtmetallisch anorganischen Werkstoffe, die
mindestens zu 30% in kristalliner Form vorliegen und in Wasser schwer [6slich sind
[Sch94, Kin76]. Sie werden als Pulver in Form gebracht und dann durch Sintern
[Geg73] verfestigt. |hre wichtigsten Eigenschaften sind die hohe Harte und
Druckfestigkeit, die Korrosions- und Temperaturbestandigkeit, der niedrige
thermische Ausdehnungskoeffizient und die Biovertrdglichkeit. Problematisch ist
dagegen die geringe Bruchzéhigkeit, so daf3 selbst kleine Fehler in der Struktur beim
Bettieb spontan wachsen und zum Bruch fiihren kdnnen. Unter Keramik wird eine
groBe Anzahl von Werkstoffen zusammengefaB3t. Unter dem Begriff ,technische
Keramik® und in der Untergruppe der Oxidkeramiken findet man Wetrkstoffe, die unter
anderem in der SOFC eingesetzt werden. .
Die Mikrostruktur und damit die Eigenschaften technischer Keramiken werden
wesentlich durch die Ausgangswerkstoffe und die Herstellungstechnologie bestimmt.
Waesentliche Schritte dabei sind die Pulversynthese, die Formgebung, das Sintern
und die Nachbehandlung des Werkstoffes.
Ausgangsmaterial fir die Fertigung von keramischen Werkstoffen sind kémige
Pulver oder Pulvergemische, die Uber Pulversynthese hergestellt werden.
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Weitverbreitet ist die Pulverherstellung Ober Spriihtrocknung, bei der wéBrige
Lésungen durch eine Zerstrauberdulse in einen Kessel gespriht werden. Den fein
zerstraubten Tropfen stromt in der Trocknungskammer heiB3e Luft entgegen und das
Wasser verdampft spontan. Das trockene Pulver wird dann gesammelt und
aufbereitet [Mas94]. Andere bekannte Pulversyntheseverfahren sind die chemische
Kopréazipitation und der Sol-Gel-ProzeB [Hae72, Bri90]. Die wichtigsten Hersteliungs-
methoden von keramischen Pulvern sind in Tabelle 2.3-1 zusammengefal3t.

Tabelle 2.3-1: Herstellungsverfahren fir Keramikpulver

Herstellungsmethode Syntheseprinzip

1. Spriihtrocknung bzw. Versprihen von wassrigen Nitratsalzldsungen oder wéssrigen
Spriihpyrolyse bzw. organischen Suspensionen

2. Chemische Fallung von schwer 8slichen Niederschlagen aus Metallsalz-
Féllungsreaktionen [6sungen

3. Chemische Polymerisierung von Metallsalzidsungen, z.B. mit Hilfe von Poly-
Komplexierungsrealtionen |carbonsauren und Polyalkoholen

4, Chemische Zlindreaktionen | Verbrennung von konzentrierten Metallnitratibsungen mit Hilfe

organischer Zusétze, z.B. Harnstoff oder Glycin

2.3.2. Das Coat-Mix-Verfahren

Bei diesem Verfahren [Luh97] werden die Ausgangspulver mit einem organischen
Binder beschichtet (s Abb. 2.3-1). Der Binder ist ein thermoplastischer Phenol-
formaldehydharz. Phenolharze weisen einen thermoplastisches oder ein duro-
plastisches Verhalten auf, wenn sie mit Sdure-Katalysatoren bzw. mit Alkali-
Katalysatoren hergestellt sind. Sie werden durch Polykondensation von Phenol und
Formaldehyd gewonnen [Dom86). |

Anfangs wird der Binder im Lésungsmittel (Ethanol) bei einer Temperatur von 50-
60°C geldst. Das Pulver oder Pulvergemisch wird dann unter sténdigem Ruhren in
die Binderlosung gegeben. Die entstandene Suspension wird abgekiihit und dann in
angesiuertes Wasser (pH = 4) eingebracht, in dem der Binder nicht 16slich ist. Das
Wasser wird mit dem L&sungsmittel gemischt, der Binder féllt aus und jedes
Pulverkorn wird mit einer Binderschicht ummanteit. Um die Lésungsmittelreste aus
der Binderschicht zu entfernen, schlief3t sich eine Warmebehandiung der Suspension
bei 40-60°C an. Die flissige Phase (Wasser-Ethanol) ist dann durch Dekantation
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bzw. Filtration von dem binderumhdliten Pulver abzutrennen. Schlief3lich wird das
beschichtete Pulver in einem evakuierbaren Trockenschrank [Dia94] getrocknet.

Dieses Verfahren wird im Institut flir Werkstoffe und Verfahren der Energietechnik
(IWV) fur die Praparation des NiO/YSZ- Pulvers zur Anodensubstrathersteilung

verwendet.

Pulver-
mischung

Alkohjaf B Suspension

Binder

\‘3@?,«
i,

%,

>

Injektion der

I&sen des Binders Aufschlammung der
Pulvermischung Suspension
in Wasser

Dekantieren der
fiiissigen Phase

Trocknung des

Wiirmenachbehandlung Coat-Mix-Pulvers

Abb. 2.3-1: Pulverherstellung Uber das Coat-Mix-Verfahren

2.3.3. Fertigungsverfahren

Das keramische Pulver wird (iber ein Fertigungsverfahren in eine geometrische Form
gebracht. Es entsteht der sogenannte Grinling. Die bekanntesten Formgebungs- |
verfahren sind das uniaxiale NaB- bzw. Trockenpressen, das kalt- bzw. heil3-
isostatisches Pressen, das GieBen (z.B. Schlickerguf3, FoliengieBen) und das
Strangpressen [Sch94]. Andere weitverbreitete Fertigungsverfahren, die fir
Siebdrucktechnik  oder

Kathodenzerstdubung. Die Auswahl des geeigneten Verfahrens wird durch die

Beschichtungen angewendet werden, sind die
geforderte Geometrie und die Eigenschaften des Endproduktes sowie durch die
technisch-6konomischen Anforderungen, wie z.B. Betriebs- und Wartungskosten,
bestimmt. Noch ein wichtiger Parameter ist die Form und MaBtoleranzen jeder
Verfahren, da oft eine Nachbearbeitung von den gesinterten Bauteilen aufwendig

und teuer sein kann [Pfe83].
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Substratherstellung

Fiur die Fertigung von Anodensubsiraten wird das uniaxiale PreBverfahren
verwendet. Hierbei wird das Uber das Coat-Mix-Verfahren mit Binder beschichtete
NiO/YSZ-Pulver bei einer Temperatur von 120°C und einem Druck von ca. 1 MPa
verpreft.

Beim Warmpressen wird der Binder anfangs weich und verbindet die Pulver-Partikel,
danach beginnt er auszuhérten. Dabei spaitet sich Wasser vom Phenolformaldehyd
ab. Die Verbrennung des Binders und der Sinterproze3 finden in einem Schritt statt.
Der Binder hintetld3t nach seinem Ausbrand einen hohen Anteil durchgehender
Porositat.

Eine andere Variante zur Herstellung von Anodensubstraten bietet das Foliengie3en
nach dem Doctor-Blade Verfahren [Mis78, Roo88, Hel96]. Bei diesem Verfahren wird
ein Schlicker nach dem in Abb. 2.3-2 gezeigten Vetlauf vorbereitet und mit einem
sogenannten Doctor-Blade-Messer vergossen. Es entsteht nach dem Trocknen eine
Folie, die plastisch und gut handhabbar ist. Von dieser Folie werden die
gewlinschten Geometrien gestanzt, evil. laminiert und schilieBlich gesintert [Cla92,
Roo88].

Das Foliengief3en ist ein weiterverbreitetes Verfahren fiir die Fertigung von dichten
Folien. Fir die Einstellung sowohl einer durchgehenden Porositdt als auch einer
durchgéngigen Feststoffphase, wobei diese Struktur bei Sintertemperaturen von
1400°C erhalten bleibt, kann man drei Wege verfolgen [Thu97, Lut98]:

[osungsmitel

[Dispergiermitel

Giefibehdalter

Messer

Tragerfolie

Abb. 2.3-2: FoliengieBen: Prozelverlauf
(links) und GieBvorrichtung (rechts)

- Sitern

11
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1)Verwendung eines Phenolformaldehydharzes, 2) Zusatz von Graphit oder 3) einer
Grobkornmischung (z.B. YSZ-Grobkérner). Die Verwendung von Grobkdrnern in der
Mischung fiihrt zu einer Behinderung der Verdichtung beim Sintern, da das grébere
Pulver eine geringere Sinteraktivitdt als das feine Pulver hat. Der Graphit- oder der
Harzzusatz auf der anderen Seite hinterlassen beim Ausbrennen Porenstrukturen.
Der Einsatz von Phenolformaldehydharzen in das bestehende Bindersystem filhrt
jedoch zu langen Trocknungszeiten der GieBschicht und aufgrund der irreversiblen
Vernetzung des Harzes kann keine recyclingfdhige Grinfolie hergestellt werden
[Lut98]. AuBerdem haben auf diese Waeise hergestelite Substrate nicht alle
geforderten Eigenschaften aufgewiesen [Sim99].

Daher wurden flir die Anodensubstratfertigung die Kombination der zwei anderen

Wege untersucht.

Beschichtungsverfahren

Flir die Hersteliung von Anodenschichten wurden drei naf3chemische Beschichtungs-
verfahren verwendet: der Siebdruck, das NaBpulverspritzen und der Vakuum-
Schlickerguf.

Mit dem Siebdruckverfahren kann man auf pordse oder auch dichte Substrate durch
ein engmaschiges Geflecht diinne Schichten aufbringen. Hierzu muB aus dem
Keramikpulver eine Paste hergestellt werden. Das Ausgangspulver wird mit einem
Losungsmittel, einem Dispergiermittel und einem Binder vermischt. Damit die Paste
nicht von allein durch das Sieb lauft und die Schicht eine gleichméBige Dicke nach
dem Siebdruck aufwei3t, muB die Viskositét der Siebdruckpaste angepaft sein.

Das NaBpulverspritzen (Abk. NPS, engl. WPS) ist ein im WV entwickeltes
Beschichtungsverfahren [Fiib94, Wil97], mit dem man Schichten vom Mikrometer- bis
zum Millimeterbereich auf Substrate aufbringen kann. Eine niederviskose
Suspension aus dem Ausgangspulver, einem Binder und einem Trager wird
hergestelit und mit einer handelsiiblichen, druckluftbetriebenen Lackierspritzpistole
auf das Substrat gespritzt, wobei ein Teil des Ldsungsmittels wahrend des
Spritzvorgangs verdampft. Die Schichten werden anschlieBend in Luft getrocknet. Mit
diesem Verfahren werden unter anderem die Kathodenschichten flr das SOFC-

Substrat-Konzept hergestellt [Buc97].

12
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Fir die Herstellung von sehr diinnen Anodenfunktionsschichten auf dem pordsen
Anodensubstrat wird ein modifizietes Schlickerguf3verfahren, der Vakuum-
Schlickergu3, verwendet [F6r97]. Bei den Ublichen SchlickerguBBverfahren [Sch94]
wird ein Schlicker in eine pordse Form, im allgemeinen eine Gipsform, gegossen. Die
porbse Form entzieht dem Schlicker die Fliissigkeit, wodurch ein entsprechend der
Innenkontur der Gipsform geformier Korper entsteht. Man unterscheidet
hauptséchlich drei SchiickerguBarten, den Hohl, Voll- und KernguB3.

In der Variation des Vakuum-SchlickerguBes wird auf der AuBenseite der Form ein
Unterdruck erzeugt. Auf diese Weise wird die Saugfahigkeit der pordsen Form
vergréBBert. Dieses Verfahren ist voreilhaft, wenn man z.B. diinne gradierte
Schichten auf einem pordsen Substirat, wie dem Anodensubstrat, aufbringen will.
Mittels Vakuum-SchliickerguB3 wird auBer der Anodenfunktionsschicht auch der
Elektrolyt der SOFC hergestellt.

Nach der Beschichtung folgt der Sintervorgang, bei dem die aufgebrachten

Schichten verfestigt werden.

2.4. Werkstoffeigenschaften

2.4.1. Porositat

Alle Hohlrdume, ausgehend von kristallinen Defekten im Nanometerbereich bis zu
solchen mit einer GréBe von einigen Millimetern, werden unter dem Oberbegriff
sLoren” zusammengefaBt. Poren, Porenstruktur und —verteilung beeinflussen in
keramischen Werkstoffen viele andere Eigenschaften, wie die Gaspermeabilitat, die
elektrische Leitfahigkeit, die mechanische Festigkeit oder die Wéarmeleitféhigkeit
[Ger89, Kin76].

Unter dem Begriff Porositdt bezeichnet man das Verhdlitnis der in einem Bauteil
vorhandenen Hohlraume zum Bauteilgesamtvolumen. Anhand der Porenart (Abb.
2.4-1), die zur Berechnung dieses Verhaltnisses eingeht, kann man zwischen
geschlossener bzw. offener Porositit unterscheiden. Unter geschlossener Porositét
versteht man vollstandig isolierte Poren (Blasen), wahrend unter offener Porositéat
alle untersinander verbundenen und mit der Werkstoffoberfliche in Vetbindung
stehenden Poren, die flir Gase und Flissigkeiten zugénglich sind, zusammengefal3t
werden. Die offene Porositdt kann man weiter in eine durchstrombare und eine

undurchstrombare Porositédt unterteilen. Die durchstrombare Porositéat seizt sich aus

13
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miteinander vernetzten durchgehenden Porenkandlen (Abb. 2.4-1. ,channels”
[Man37]) zusammen. Die undurchstrdmbare Porositat ist durch einseitig geschlos-
sene (,dead end") Poren gekennzeichnet. Weitere in der Literatur erwdhnte Poren-
typen sind auch die TintenfaBporen (, ink bottle” [Dra55]).

Um die komplex aufgebaute Porenstruktur zu untersuchen, verwendet man
verschiedene Verfahren wie Quecksilberporosimetrie, Licht- bzw. Rasterelektronen-

mikroskopie und Stickstoffadsorption.

Abb. 2.4-1: Porentypen in einem Werkstoff [Pre34, Fit92, Sim97]

2.4.2. Gasdurchlassigkeit

Unter Gasdurchiéssigkeit (oder Permeabiiitdt) wird die Eigenschaft eines
Werkstoffes, bei einem Druckunterschied Gase durchstrémen zu lassen, verstanden.
Molekulare Strdomung oder Diffusion fallen nicht unter dem Begriff Gasdurchlassigkeit
[Pre34, Car56, Dar56, Zag55, DIN95].

Porose Korper mit nur allseitig oder einseitig geschliossenen Poren unterscheiden
sich kaum von dichten Kérpern im Hinblick auf ihre Permeabilitat, flr die nur die
durchlassigen Poren (Abb. 2.4-1) wichtig sind. Diese Poren treten im Werkstoff
meistens stark verzweigt auf. Daher ist ihre Lénge (hy) gréBer als die
Werkstoffdicke(h). Das Verhéltnis hy/h ist definiert als Tortuositét oder Labyrinthfaktor
[Carb6, Wig58].

Von dem empirisch gewonnenen Gesetz von Darcy gilt fir die Strébmungs-

geschwindigkeit u:

u=p. 22 Gl. 2.4-1
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\Y

wobei U=— Gl. 2.4-2
A-t
Aus Gl. 2.4-1 und Gl. 2.4-2 ergibt sich dann die Gasdurchlassigkeit p :
V h
=N — Gl 2.4-3
H=NAt 2P

Hierbei bedeuten:

AP = Druckabfall durch die Dicke h der Probe [Pa}

N = dynamische Viskositét des Gases bei Priftemperatur [Pa s]
V = Volumen des durch den Werkstoff strdmenden Gases [cm?]

1 = Zeit, in der das Gasvolumen den Werkstoff durchstromt [s]

A = Querschnittsflache des durchstrdmten Werkstoffes [cm?]

h = Dicke des durchstromten Werkstoffes [cm]

u = Gasdurchléssigkeit des Werkstoffes (durch die Dicke h) [cm?]

Die Gl.2.4-3 gilt fiir AP < 1000 Pa und fir laminare Stromungsverhélinisse [Pre34,
DIN95). Die Gasdurchiéssigkeit i hat die Einheit einer Flache [DIN95], obwoh! sie
begriffich mit einer Flache nichts zu tun hat. Es wurde deswegen in der
Vergangenheit die Bezeichnung ,Perm” benutzt [DING3], was aber wieder
zuriickgezogen wurde.

Die physikalischen Grundlagen der Permeabilitdt beruhen auf dem Hagen-
Poiseuilleschen Gesetz [Wyc33, Pre34, Car56). Das Volumen v eines Gases, das in
der Zeiteinheit t durch eine Kapillare flie3t, ergibt sich nach dem Hagen-
Poiseuilieschen Gesetz flir AP < 1000 Pa zu:

_r*.m-t-AP
8-n-l

Gl. 2.4-4

r. Kapillarradius
AP: Druckdifferenz
l: LaAnge der Kapillare

Flr den Ubergang von einer Kapillare zu einem pordsen Kérper mit vielen parallel
angeordneten Kapillaren mu3 Gl.2.4-4 mit der Anzahl N der Poren je cm? der Fléche
A des Korpers multipliziert werden.

2 2
r "JI'N-A-t-I' ‘AP GI.2.4"5
8-n-l

V-N A=

wobei:
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1) vNA =V, das Gesamtvolumen des Gases, das unter der Druckdifferenz AP in der
Zeit t durch den pordsen Korper stromt,

2) P N = ¢, die scheinbare Porositdt des Prifkorpers (Verhédltnis zwischen dem
Porenraum — r2tN A| — des Kérpers und seinem Raumvolumen — Al)

Die Gl.2.4-5 wird dann flr [ =h :

2 2
r '8~M-AP oder r A v.h
8 n-h 8 A-t AP

Die Gl.2.4-6 ist nichts anderes ais das von Darcy empirisch gefundene Strémungs-

V= Gl. 2.4-6

gesetzt von Gasen durch pordse Kérper und aus Gl.2.4-3 ergibt sich:

2
T 8’ € Gl. 2.4-7

Aus der Messung der Gasdurchléssigkeit p flir einen Kérper mit bekannter Porositét

kann man mit Gl.2.4-7 den mittleren Porenradius berechnen.

2.4.3. Elektrische Leitfahigkeit
Seitdem die Fa. Westinghouse in den sechziger Jahren das Nif'YSZ-Cermet als
Anodenmaterial eingeflihrt hat, haben die meisten SOFC-Entwickler diese Anode

= Ubernommen. Eine der wichtigsten
Eigenschaften fir die Anode ist eine
ausreichende elektronische Leitfahigkeit,
die erst bei etwa 30 Vol.-% Nickel,

bezogen auf das gesamie Festoff-

L

1

il

volumen, erreicht wird [Dee87, Tif90].
Die Leitfahigkeit falit unterhaib dieses Ni-
Gehalts um etwa vier GréRenordnungen

CONDUGTIVITY IN OHM-ToM1
10

10

(Abb. 2.4-2) ab. Die Zusammensetzung

entspricht einem Ni-Gehalt, bei dem die

W'

« = ZIROAR POWDER Ni-Phase nicht mehr durchgehend ist
& « TOYO S8CDA POWDER

= - - - - - 1 (Perkolationstheorie [Gig74]). Der ge-
VOLUME PERQENT HIOKEL OF TOTAL BOLIDS
Abb. 2.4-2: Elektrische Leitfahigkeit
von NifYSZ-Cermets bei 1000°C in Porositdt und der Porengréf3enverteilung
Abhéngigkeit vom Ni-Gehalt (in Vol.%),
bezogen auf das gesamte Festoff-
volumen [Dee87] PartikelgroBenverteilung [Mag91,Min93,

naue Wert ist abhangig sowoh! von der

als auch wvon der Ni- bzw. YSZ-
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Kawg0, Ch093]. In der Literatur werden eine Reihe von Gleichungen angegeben, die
die Abhéngigkeit der Leitfahigkeit von der Porositdt beschreiben. Eine der

3/2

bekanntesten ist die von Bruggeman [Gig71} oer = oo (1-8)7°, mit o= effektive

elektrische Leitfahigkeit des Cermets, oo= elekirische Leitfahigkeit der leitenden
Phase und ¢ = Porositat. in der neueren Literatur [McL.80, Dep88, Fan93, Fan96]
findet man Modelle, die die Transporteigenschaften nicht nur in Abhéngigkeit von der
Porositat, sondern von mehreren Mikrostrukturparametern (PorengréfBen, Ni- bzw.
YSZ-Anteile und PartikelgréBen) betrachten.

Da die Ni/'YSZ-Cermets eine metallische Leitfahigkeit aufweisen, ist der Verlauf ihrer
Leitfahigkeit dhnlich wie die Temperaturabhéngigkeit des reinen Ni [Dee87] (s. Abb.
2.4-3).

Die metallische Leitfahigkeit von Ni ist innerhalb sehr weiter Grenzen in ihrer
Abhangigkeit von der Temperatur vielfach untersucht worden [Ner99]. Wie in Abb.
2.4-3 gezeigt, nimmt sie bei niedrigen Temperaturen stark ab, wéhrend sie bei

héheren Temperaturen (>350°C) relativ [angsam abnimmt.

2x10"
10%]-
'E
&)
(7))
T
5
b
T Abb. 2.4-3: Spezifische
255 40 elektrische Leitfahigkeit des
. , - Niin Abhéngigkeit von der
10 L L AL A B A e — Temperatur [Lan82]
0 200 400 600 800 1000

Temperatur / °C

Der elekirische Strom in Metallen ergibt sich aus der Beweglichkeit der freien
Elektronen. Sie mtssen sich durch die im Raum um die Gitterpldtze schwingenden
Metall-lonen hindurchbewegen. Eine Temperaturerhdhung vergroBert die Amplitude
der Gitterschwingungen und damit die Zahl der ZusammenstéBe zwischen Elektro-
nen und lonen. Die Leitfahigkeit reiner Metallen ist bei nicht zu tiefen Temperaturen
der Temperatur umgekehtt proportional, der elektrische Widerstand besitzt also

einen positiven Temperaturkoeffizienten [Ber87].
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Man kann in Abb. 2.4-3 zwei Gradienten erkennen. Die Ausgleichsgerade bis 300 °C
ist steiler als die oberhalb von 400°C. Ni weist bei 358°C eine Umwandlungs-
temperatur (Curie-Temperatur) auf, bei der das Metall von einem magnetisch
geordneten (ferromagnetischen) Zustand in einen ungeordneten (paramagnsetischen)
Zustand Ubergeht [Mor97]. Der Schnittpunkt der beiden Geraden in der Abb. 2.4-3
ergibt einen Temperaturwert von 355°C, der sehr nahe der in der Literatur

angegebenen Curie-Temperatur liegt.

2.4.4. Thermische Ausdehnung

Jedes Atom in einem Werkstoff fihrt infolge der vorhandenen thermischen Energie
Schwingungen aus. Mit steigender Temperatur vergréBert sich die Schwingungs-
amplitude und damit der Abstand der Atome im Festkorper, d.h. mit steigender
Temperatur findet eine Ausdehnung des Werkstoffes statt [Sch90, Kin76, Tpr75].

Die Warmedehnung wird in der Regel durch den mittleren Langeausdehnungs-
koeffizienten o bzw. den mittleren Volumenausdehnungskoeffizienten [ [Sch77]

beschrieben:

T, AT Vo AT 1, AT

wobei Al und AV die bei einer Temperaturdnderung AT sich ergebenden Langen-
bzw. Volumenédnderungen, Il und up Anfangslédnge bzw, —volumen. Aligemein flr
isotrope Materialien gilt B=30.

In dieser Arbeit wird der mittlere lineare thermische Ausdehnungskoeffizient o (TAK)
verwendet.

Bei mehrphasigen Systemen kann man in erster Néherung von der linearen
Mischungsregel ausgehen, die die Warmedehnung bestimmt [Sed86]. Andere
Gleichungen flir die Berechnung der Warmedehnung von mehrphasigen
Verbundwerkstoffen sind von [Turd6, Kerb6, Tpr75] vorgeschiagen worden,

In der Regel weisen Metalle aufgrund geringerer Bindungskréfte zwischen ihren
Atomen im Vergleich zu keramischen Werkstoffen einen gréBeren TAK [Odn92] auf.
Der TAK der Ni/'YSZ-Anode ist durch den TAK von Ni (16,6 - 16,9 x10® K™ [Mor97,
Tpr75]) héher als der des YSZ-Elektrolyten (10,6 - 11,1 x10° K [Tie98b, Tif90]). Der
TAK des Cermets nimmt fast linear mit dem Ni-Gehalt zu [Maj86, Tif90]. Je kleiner
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der Ni-Gehalt, desto besser ist die thermoelastische Anpassung des Cermets an den
Elektrolyten. Der Ni-Gehalt ist daher ein Kompromi3 zwischen thermischer Aus-
dehnung, elektrischer Leitfahigkeit und Elektrochemie.

Da es elekirische Leitfahigkeit der Anode erst mit mehr als 30 Vol.-% Ni ausreichend
wird (s. 2.4.3), betragt ihr Ni-Gehalt meistens zwischen 30 und 40 Vol.% [Mor97,
Tif90]. Die Anderung des TAK in Abhéngigkeit von der Porositdt ist von
untergeordneter Bedeutung [Tie97].

2.4.5. Festigkeit

Wahrend die Festigkeit der Metalie und ihrer Legierungen wesentlich durch die
Kristallplastizitat bestimmt wird, 143t sich die Festigkeit von Keramiken aufgrund der
starken kovalenten Bindung und das dadurch hervorgerufene Sprédbruchverhalten
wesentlich durch die Form und GréiBe der Gefligefehler beeinflussen. Ein prinzipieller
Unterschied im Vergleich zu den Metallen besteht darin, daf3 Spannungskonzen-
trationen um Gefligefehler in der Keramikstruktur {Poren, Risse oder Einschllisse)
nicht durch plastische Verformung abgebaut werden kénnen [Ric77, lls94, Horg4].
Die Festigkeit spréder Werkstoffe wird geméan Gl.2.4-8 nach dem Giriffith-Kriterium
bestimmt.

ch

Gl. 2.4-8
Yo

G; =

Hierbei gibt Y den sogenannten Geometriefaktor an, der die Form des Defektes und
der verwendeten Probe berlicksichtigt. Danach breitet sich ein Rif3 instabil aus, wenn
bei konstanter Bruchzéhigkeit K. und FehlergroBe o die kritische Spannung o
Uberschritten wird. Die Bruchz&higkeit kann mit verschiedenen Methoden wie
beispielsweise Héarteeindruckrisse oder Single edged V-noich beam (SEVNB-) bzw.
Compact tension (CT-) Test ermittelt werden.

Die Festigkeit keramischer Werkstoffe [&Bt sich zwar theoretisch durch eine
Steigerung der Bruchzahigkeit verbessern, dies ist aber praktisch oftmals nur in
engen Grenzen méglich. Daher stellt die Optimierung des Gefliges, mit dem Ziel der
Minimierung der DefektgroB3e, eine sinnvolle Alternative fur eine Verbesserung der

Festigkeit dar.
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Einige spezielle Keramiken weisen, &hnlich wie Metalle, eine limitierte Plastizitat und
damit sogenanntes R-Kurvenverhalten auf. In diesem Falle hdngt K,; auch von der
RiBlange ab und die Festigkeit mull gesondert berechnet werden. Flr die hier
untersuchten Werkstoffe kann aber angenommen werden, daf3 kein R-Kurven-
verhalten vorliegt. Bei den Substraten handelt es sich um pordse Werkstoffe. Daher
mul3 vielmehr der Einflu3 der Porositdt auf die Festigkeit berilicksichtigt werden.
Einerseits wird die Bruchzahigkeit durch den abnehmenden Elastizitdtsmodul verrin-
gert, andererseits ergeben sich durch Bildung von Porenkanéle gréBere Defekte. In
der Literatur wurden verschiedene Ansétze gewahlt, um den EinfluB der Porositat
mathematisch zu beschreiben. Die verwendeten Ansédtze benuizen meistens eine
Gleichung der Form o¢ = f(o¢",P), mit 6;" = Festigkeit des dichten Materials und P =

Porositét.

Die Gleichungen von:

Ryshkewitch ot = of exp (-bP) [Rys53]
Schiller ot = ¢; In(bP) [Sch71]
Hasselmann or = o; (1-bP) [Ric77]
Balshin o1 = or (1-P)° [Ric77]

sind empirisch ermittelt worden, wobei b als Fitparameter zwischen 3 und 9 je nach
Werkstoff betragen kann.

Aus den obigen Gleichungen wird deutlich, daB kein aligemeiner Zusammenhang
zwischen Porositdt und Festigkeit vorliegt, da auch andere Strukiurparameter, wie
z.B. die Porenform, einen wesentlichen Einfluf3 auf die Festigkeit ausliben.
Gegeniiber Metallen weisen keramische Werkstoffe eine hohere Streuung der
Festigkeiten auf (>10-15%). Dies ist auf die groBere Streuung in der
Defekipopulation zurlickzufiihren. Fir die Beschreibung dieser Fehlerverteilung
werden statistische Methoden, wie die weitverbreitete Weibull-Verteilungsfunktion
verwendet.

Allgemein gilt fir ein Metall-Keramik-Verbund, daB sich die Bruchzéahigkeit mit
steigendem Metaligehalt fir gleiche Porosititswerte erhéht und damit auch die
Festigkeit des Cermets [Hor94, Tifa0).
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2.5. Oxidation von Metallen

2.5.1. Oxidationsmodelle von Metallen

Aufgrund der groBen Parameteranzahl (z.B. Temperatur, Sauerstoffpartiaidruck,
Oberflachenbearbeitung, usw.), die die Oxidationsgeschwindigkeit beeinflussen, ist
eine einfache mathematische Gleichung nicht genug, um den Reaktions-
mechanismus vollstdndig zu beschreiben. Man kann aber anhand der
Reaktionsgeschwindigkeit die moglichen konkurrierenden Oxidationsmechanismen
ermitteln [Kof88].

Die Oxidationsmodelle von Metallen sind die folgenden:

d
e Lineares Modell; d_)t( =k x=kt+c, Gl. 2.5-1

wobei: X = Masse des gebildeten Oxides, k = Geschwindigkeitskonstante,

t = Zeit, ¢ = Konstante.

Gemaf3 dieses Modells bleibt die Oxidationsgeschwindigkeit konstant und
unabhéngig vom Metall- oder Sauerstoffangebot. Das System befindet sich in einem
stationdren Zustand. In diesem Modell kann der geschwindigkeitsbestimmende
Schritt eine Reaktion sein, die auf einer Oberflache oder an der Grenze zwischen
zwei Phasen statifindet, z.B. eine stationdre Reakiion, die von der Zufuhr
(Adsorption) des Sauerstoffs auf der Oberflache oder von der Diffusion des Sauer-
stoffs durch eine Schutzschicht mit konstanter Dicke kontrolliert ist [Kof88, Bir83].

d
e Parabolisches Modell : - :E o x% —kt+c Gl. 2.5-2

dt

Parabolische Oxidation bedeutet, daB der geschwindigkeitsbestimmende Schritt die

Diffusion einer oder beider Reaktanden durch eine wachsende Oxidschutzschicht ist.

@ |ogarithmische Modelle:
1. Direkt logarithmisch: x =k-log(t +t0)+ A, (t,, A= Konstanten) Gl. 2.5-3

2, Reziprok logarithmisch: ;1(_ — A-k-log(t) Gl. 2.5-4

Wenn die Reaktionsgeschwindigkeit dem logarithmischen Modell folgt, ist es
meistens schwierig festzustellen, welches der beiden Modelle die experimentelien
Daten am besten ndhert. Ein gemeinsames Merkmal sind die am Anfang hohen

Geschwindigkeitsraten, die aber sehr schnell zu kleinen Werten abfallen. Viele
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Theorien, die auf verschiedenen geschwindigkeitsbestimmenden Schritten basieren,
wurden vorgeschlagen, beispielsweise der Transport von Elekironen und lonen
aufgrund eines elektrischen Feldes entlang oder quer zum Oxidfilm, die Bildung von

Hohlrdumen oder Chemisorption [Kof88].

2.5.2. Kinetik und Mechanismen der Ni-Oxidation

Die Oxidation von massivem Ni folgt bei Temperaturen zwischen 500 und 1300°C
dem parabolischen Modell [Moo52, Phi63, Eva5s6]. Geschwindigkeitsbestimmender
Schritt ist die Diffusion von Ni-Kationen von der Grenzflache Ni/NiO zur NiO/Gas
Grenzflache durch die gebildete NiQ-Schicht. Bei Temperaturen oberhalb von
1000°C ist die Abhéngigkeit der Konstante ¢ (Gl. 2.5-1) von der Diffusion von Ni-
Kationen der bestimmende Parameter, wéhrend bei Temperaturen <1000°C auch die
Oberflachenpraparation oder die Kristalloberfliche, die dem Oxidationsmittel
ausgesetzt ist, eine gewisse Rolle spielen.

Bei niedrigeren Temperaturen und Sauerstoffpartialdruck zwischen 0,02 - 0,1 MPa
folgt die Ni-Oxidation dem logarithmischen Modell. Es gibt aber keinen allgemein
annehmbaren Mechanismus, der diese Tendenz erklaren kann [Lam96]. |

2.5.3. Thermodynamik der Ni- Oxidation, Abhéngigkeit von p(O2) und T
Die Oxidation von Niist in der folgenden Gleichung dargestellit:
2 Nig) + O2(g) © 2 NiO,

Flr diese Reaktion gilt: AG = AG° - RT In(Ky), Gl. 2.5-5
wobei:
AG = frei Enthalpie-Differenz
AG° = frei Enthalpie-Differenz bei Normalbedingungen
R = allgemeine Gaskonstante
T = Temperatur
K, = Gleichgewichtskonstante
1

Ko =
p(O2)
mit p(Oz) = Sauerstoffpartialdruck

Gl. 2.5-6
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AG- AG®

Aus den beiden Gleichungen ergibt sich:  Inp(O,) = o7 Gl. 2.5-7
. et - - AG®
Im Gleichgewicht ist AG=0 und es gilt: Inp(O,) = o Gl. 2.5-8

Die graphische Darstellung von Gl.2.5-8 bei Temperaturen zwischen 500 und
1000°C ist in Abb. 2.5-1 zu sehen. Die Gerade Ni-NiO teilt das Diagramm in zwei
Bereiche. Oberhalb der Gerade ist NiO im thermodynamischen Gleichgewicht
(AGpuimioy<0: Ni neigt zur Oxidation}, wahrend unterhalb dieser Gerade Ni im

thermodynamischen Gleichgewicht (AGni-nioy>0: NiO neigt zur Reduktion) ist.

T, [K]
12.00 11,00 ‘ ‘IO{OO ' 9(?0 ‘ 890
. Abb, 2.5-1:
o ; | : : : Sauerstoffpartialdruck in
= 157 TSN Abhé&ngigkeit von der
o _20_' : % e N L Temperatur flir verschiedene
= thermodynamische Systeme,
05 ] sat. H,0-40°C | o o (sat. Hx0-40°C oder H,O-
sal. H,0-80°C 80°C: Ar geséttigt mit H,O
oo 1 ¢ bei 40 bzw. 80°C)
8 9 10 11 12 13

Entsprechend des Systems Ni/NiO, gilt fir die Wasserdampfspaltung:
2 H2Op) & 2 Ho(g)+0z(q)

AG°

— ) 2
wobei o AT =k, = PO PHy) Gl. 2.5-9
P(H.0)

Im diesem Fall und vorausgesetzt, dal3 keiner der Reaktionsprodukie verbraucht
wird, gilt: 2 p(O2) = p(Hz) und K, wird:

, 3
K, = 2 PO2) Gl. 2.5-10
p(H;0)
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Ein solches System ergibt sich mit der Sattigung eines inaktiven Gases, wie z.B. Ar

oder N3, das mit H>O beladen wird. Konkret haben wir:

H20¢) < Hz0(g) Gl 2.5-11

mit Gleichgewichtskonstante flir die H,O-Verdampfung:
Ky =p(H,0) Gl. 2,5-12

K
Von Gl1.2,5-10 und G1.2.5-12 ergibt sich: Inp(O,) = %ln{—f]—k%ln K;)V Gl. 2.5-13

In Gl.2.56-13 (thermodynamisches Gleichgewicht) wird K, bei der Temperatur der
Wasserdampfspaltung und K;" bei der Temperatur des Wasserbads berechnet.

In Abb. 2.5-1 ist die Gl1.2.5-13 flir Wasserbadtemperaturen von 40°C und 80°C und
bei Reaktionstemperaturen (Spaltung von HzOg) von 500 bis 1000°C gezeichnet.
Die Sattigungstemperatur (40 oder 80°C) verursacht keinen wesentlichen Unter-
schied im Sauerstoffpartialdruck. Beispielsweise ist bei 850°C der Sauerstoffpartial-
druck flr Ar gesattigt mit H.O bei 80°C finfmal gréBer als bei einer Séattigungs-
temperatur von 40°C. Dieser Unterschied ist sehr kiein im Vergleich mit den zwolf
GroBenordnungen des Sauerstoffpartialdruckes zwischen den Gleichgewichten von
Ni/NiO und Ar/H.0O (Sattigungstemperatur 80°C).

Thermodynamisch gesehen solite sich das Oxidationsverhalten des Ni unwesentlich
mit der H,O-Sattigungstemperatur adndern. Von seiten der Kinetik ist aber der
Konzentrationsunterschied des Oxidationsmittels (H»O) sehr wichtig und kann zu

unterschiedlichen Reaktionsgeschwindigkeiten fuhren.
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3. EXPERIMENTELLER TEIL
3.1. Ausgangsmaterialien
3.1.1. Coat-Mix-Verfahren

Nickeloxidpulver

Bei den Untersuchungen dieser Arbeit wurden verschiedene kommerzielle
Nickeloxidpulver flar die Herstellung von Anodensubsiraten verwendet. Die
Pulvereigenschaften sind in Tabelle 3.1-1 zusammengefaBt. Das Nickeloxid von
J. T.Baker (USA) ist das standardmaBig verwendete Pulver fur die Herstellung von
Anodensubstraten. Die Korngrdfe wurde durch Laserlichtstreuung® (Analysette 22,
Fa. Fritsch), die Verunreinigungen mit Hilfe der ICP-MS’ und die BET-Oberfliche
durch Adsorption von Stickstoff (Area-meter II, Fa. Strohlein) bestimmt.

Anhand der Pulverfarbe |48t sich auf die thermische Behandlung bei der Herstellung
schlieBen, da die Farbung von der Nichtstéchiometrie 8 in der Formel Ni;.;O
abhéngig ist [Gme66). Alle schwarzen Nickeloxide zeigten einen Sinterbeginn bei
Temperaturen kleiner als 500°C, wéhrend mit zunehmendem Grlnton ein spaterer
Sinterbeginn beobachtet wurde. Ein weiterer indikator fiir die thermische Behandlung
beim Herstellungsprozef3 ist die groBe BET-Oberfliche der schwarzen

Nickeloxidpulver.

Tabelle 3.1-1: Nickeloxidpulver und ihre Eigenschaften

Quelle Abk. Farbe KorngréBe BET Hauptverunreinigung Sinterbeginn
(Sortenname) dso (um). (M%g) (ppm) (°C)
Pharmacie de  NiO-1  olivgringrau 6,69 1,54 Co/1448 735
France (SPR)

Pharmacie de  NiO-1A  braungrau 0,46 2,72 Co/824 740
France (SPRM)

Inco (Grade F) NiO-2 anthragzit 0,59 55,65 Na/46 430
Inco (Grade A) NiO-2A  schwarz 5,26 79,64 Cu/s4 460
Novamet NiC-3  dunkelgriin 7,57 0,23 Na/62 780
J.T.Baker NiO-5 graugrin 0,76 4,34 Co/95 605
OMG (Nr.20)  NiO-7 schwarz 14,68 47,04 Na/208 350
Queenlsand NiO-8 olivgriin 5,64 0,35 Mn/425 1200

f‘ Messung von Hr. H. Wesenmeyer (IWV3)
Untersuchung von Fr. Dr. U. Seeling, Fr. E. Lawin (ZCH)
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Die Pulvermorphologie wurde anhand von rasterelektronenmikroskopischen
Aufnahmen untersucht (Abb. 3.1-1). NiO-1 besteht aus rauhen Hohlkugeln, die aus
kleinen Primérteilchen aufgebaut sind. Ahnlich sieht NiO-2A mit rauhen und

mikroporésen Kugeln und Ellipsoiden aus.

NiO-7

Abb. 3.1-1: REM-Aufnahmen von Nickeloxidpulvern
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Beide Pulver sind wahrscheinlich durch Spruhverfahren hergestellt. Das
Standardpulver NiO-5 und die Pulver NiO-1A und NiO-2 bestehen aus Agglomeraten
von sub-pm-grof3en glatten Teilchen. Bei NiO-3 handelt es sich um langgestreckte
Agglomerate glatter Primdrkdrner. NiO-7 besteht aus rauhen spratzigen Kémern, die
wesentlich gréBer als die der anderen Nickeloxide sind. Das Pulver NiO-8 zeichnet

sich durch gut kristallisierte Kérner mit glatten Bruchflachen aus.

Y Og-stabilisiertes Zirkoniumoxidpulver (YSZ)

Es wurden zwei Sorten von 8 mol.-% Y20s-stabilisietem ZrO, der Firma Unitec
Ceramics Ltd (UK) verwendet. Beide Pulver bestehen aus glatten kantigen Kérnern
mit einer Dichte von 5,9 g/cm?, Das feinere Pulver (FYT13.0-002H, Abk. U02) besteht
aus Partikeln mit einer mittleren GréBe von 0,65 um und das grébere (FYT13.0-
005H, Abk. U05) aus Partikeln mit einer mittleren Gré3e von 1,5 um. Die spezifische

Oberflache fir das erste Pulver betragt 7 m2/g und fiir das zweite 4 m2/g.

TiO2- und Al,O3-Pulver
Alternativ zu den verhéitnisméBig teuren YSZ-Pulvern wurden auch Al.O3 der Firma

Martinswerk (Martoxid® CS-400/M) und TiO, der Firma Bayer (Bayertitan® PK 5594)

mit Reinheiten von 99,8 % bzw. 99,7 % verwendet.

Binder
Ein Novolak-Harz der Firma Bakelite AG (0790K 01) wurde als Binder verwendet. Es

handelt sich um ein Phenolformaldehydharz mit einem Schmelzbereich von
105+£5°C. Zur Hartung von Novolaken wird am héufigsten Hexamethylentstramin
verwendet, das ab ca. 100°C mit dem Harz unter Abspaltung von Ammoniak und
Bildung von Dimethylenamin- und Methylenbriicken reagiert. Der eingesetzte Binder
enthielt keinen Harter, denn Hexamethylentetramin ist nicht in dem verwendeten
Losungsmittel (Ethanol) 18slich, in dem das NiO- und YSZ-Pulver aufbereitet wird. Ein
weiterer Grund ist, dafi es die Aushartung der Substrate beschleunigt und Probleme

bei der Formgebung verursacht.

3.1.2. Foliengieflen
Far die Herstellung von Anodensubstraten wurden zahilreiche NiQ-YSZ-

Schlickersysteme entwickelt. Als Rohstoffe wurden das Standard-Nickeloxidpulver

von J.T.Baker und YSZ-Pulver U02 von Unitec verwendet. Zusétzlich wurde kalzi-

" Fr. C. Lutz, Prof. A. Roosen, Universitat Erlangen, Institut fir Werkstoffwissenschaften
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niertes YSZ-Pulver von der Firma Tosoh-Zirconia Ltd (Japan) eingesetzt. Tosoh-YSZ
besteht aus nanckristallinen Primarteilchen mit einer TeilchengréBe von ca, 0,4 pm,
die in kugelférmigen Agglomeraten vorliegen. Diese Agglomerate haben einen
mittleren Durchmesser von 50 ym und sind mittels Sprihtrocknung hergestellt (Abb.
3.1-2). Die spezifische Oberfldche betragt 12,5 m2/g.

Als Porenbildner wurden zwei Graphitpulver (EG31, V1039) der Firma SGL Carbon
AG (D) mit einem dso-Wert von 7 bzw. 11 pm und einer spezifischen Oberfliche von
11,6 m&g bzw. 7,2 m2/g verwendet. Als Dispergiermittel wurde Hypermer (ICl
Surfactants) im Losemittelsystem Ethanol/Toluol eingesetzt. Polyvinylbutyral (PVB)
und Benzylbutylphthalat wurden als Binder bzw. Plastifizierer verwendet [Lut98].

Abb. 3.1-2: REM-Aufnahme von
sprithgetrocknetem YSZ-Agglomerat
der Firma Tosoh

3.1.3. Anodenschichten

Als Ausgangspulver fiir alie Beschichtungsverfahren wurde das NiO-Pulver von J.T.
Baker und das YSZ-Pulver von Tosoh verwendet. Zusétzlich wurde ein liber Sol-Gel-
Verfahren hergestelites Pulver verwendet [Kon87]. Es handelt sich um ein (Zr-Y-Ni)-
Xerogel, das aus Zirkonylpropanolat, Yitriumnitrat und Nickelacetat hergestellt
worden ist. Das Zirkonylpropanolat wurde in Essigsdure geldst und alkoholische
Loésungen von Yitriumnitrat und Nickelacetat hinzugefligt. Die Lésung wurde dann
langsam bei 60°C unter Rilhren peptisiert, bei 120°C getrocknet und dann bei 850°C
kalziniert.

Beim VS8G-Verfahren wurde Polyethylenimin (PEI) der Firma Aldrich (Nr. 18, 197-8)
als Dispergiermittel und Ethanol als Losungsmittel verwendet [F6r97].

Beim Siebdruckverfahren wurde als Binder Ethylcellulose (EC) der Firma Sigma
Chemical Company (Nr. E-8003) oder PVB benutzt und als Lésungsmittel Terpineol
(Thinner 8250) der Firma DuPont [Nao97b]. Beim NaBpulverspritzen (NPS) wurde
PEI als Dispergiermittel und Ethanol als Losungsmittel verwendet [Wil97].
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3.2. Herstellung von Anodensubstraten
3.2.1. Coat-Mix-Verfahren

3.2.1.1. Standardsubstrat

Fir die Herstellung von Standardsubstraten (Abk. CM5) wird das NiO und das YSZ
gemischt und mit Binder beschichiet (s. § 2.3.2). Die entstandene Pulvermischung
besteht aus Agglomeraten, die nach dem Sieben < 80 ym grof3 sind. Dieses
Agglomeratpulver wird flr die Formgebung (uniaxiales Pressen) von Standard-
substraten verwendet, die in Matrizen bei ca. 1 MPa Druck und einer Temperatur von
120°C erfolgt. Die PreBkorper werden in Luft bei 1285°C fir 3 Stunden
(Aufheizprogramm: 0,3 K/min bis 900°C/1h, 1K/min bis 1285°C) vorgesintert und
anschlieBend in einem separaten Brennproze3 bei 1400°C flr 5 Siunden
(Aufheizrate: 3K/min) endgesintert.

Es wurden runde und quadratische Proben hergestelit, die nach dem Sintern einen
Durchmesser von 20 mm bzw. eine Flache von 50x50 oder 100x100 mm? aufwiesen.
Die Dicke aller Substrate war ~1,5 mm. Der Massenanteil an NiO in allen Substraten
betragt 56 %. Dies entspricht einem Volumenanteil von 40% Ni in den reduzierten
Substraten, bezogen auf das Feststoffvolumen.

Um die elektrischen Eigenschaften der Cermets zu untersuchen, wurden die
endgesinterten runden und einige quadratische NiO/YSZ-Substrate reduziert. Die
Reduktion des NiO zu Ni fand in einem Rohrofen bei 900°C in Ar/4%H:-Atmosphére
statt.

3.2.1.2. Variation des YSZ-Pulvers

Um die Rolle der Ausgangsmaterialien auf die Eigenschaften und Mikrostruktur zu
untersuchen, wurden zwei unterschiediiche Pulvermischungen auf NiO/YSZ-Basis
mittels Coat-Mix hergestellt, wobei die CM5-Zusammensetzung beibehalten wurde.
Bei der ersten Pulvermischung (Abk. DS42) wurde das UQ2 Pulver und bei der
zweiten (Abk, DS45) das UQ5 Pulver verwendet (s.§ 3.1.1).

Nach der Binderbeschichtung wurden beide Pulver mittels Siebanalyse auf ihre
KorngréBenverteilung analysiert und in 5 Fraktionen klassiert: 1) 80-56 yum (Abk.
DS42/1 bzw. DS45/1}, 2) 56-50um (DS42/2 bzw. DS45/2), 3) 50-40pm, (DS42/3 bzw.
DS45/3), 4) 40-36um (DS42/4 bzw. DS45/4) und 5) 36-25um (DS42/5 bzw. DS45/5).
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Von allen finf Siebfraktionen wurden Substrate auf dieselbe Art und Weise wie die
Standardsubstrate geformt, gesintert und schlieBBlich reduziert. Im folgenden werden
die Substrate den Namen des enisprechend verwendeten Pulvers tragen (z. B.
DS42/1: Substrat aus der Klasse mit 80-56 um YSZ(U02)/NiQO).

3.2.1.3. Variation des NiO-Pulvers

Um die Materialkosten fir die Herstellung des Anodensubstrates zu reduzieren sind
verschiedene NiO-Puiver (s. § 3.1.1} untersucht worden. Mit dem Coat-Mix Verfahren
wurden Substrate mit einem Durchmesser von ca. 20 mm und eine Dicke von ca. 1,5
mm (nach dem Sintern) mit derselben Zusammensetzung wie das Standardsubstrat
hergestelit. Die Reduktion der Substrate wurde ebenfalls in Ar/4%H, bei 900°C
durchgeflhrt. Im folgenden werden diesen Subsiraten die Namen der entsprechen-
den verwendeten NiO-Pulver zugeordnet (z.B. NiO-1 Pulver entspricht CM1).

3.2.1.4. Substitution von YSZ durch TiO, oder Al-O3

Ein weiterer Versuch die Materialkosten bei der Herstellung von Anodensubstraten
zu reduzieren, war die Verwendung von giinstigeren Oxiden wie TiO, und Al,Og statt
YSZ. Diese Oxide sind nicht nur kostenglinstiger, sie weisen auch einen kleineren
thermischen Ausdehnungskoeffizienten (TAK) als YSZ auf. Es ist deshalb méglich
den TAK des Substrates denjenigen der anderen Komponenten anzupassen [Tie98].
Ein &quimolarer Anteil von NiO und Al,O3; (oder TiO,) wurde bei 1200°C kalziniett,
um die bindre Oxide NiAl,O,4 (oder NiTiO3) zu bilden. Das Reaktionsprodukt wurde
dann gemahlen., Zu dem fein gemahlenen Pulver wurde ein entsprechender Anteil
vonh NiO hinzugefligt, um genau das Verhaltnis von NiO/NiAl,O4 (bzw. NiO/NiTiO3)
einzustellen, das flir den thermischen Ausdehnungskoeffizienten der YSZ-Elektrolyt-
Schicht notwendig war. Die Pulvermischung wurde mittels Coat-Mix mit Binder
beschichtet und danach in runden Matrizen (27 mm) geformt.

Die NiO/NIiTiO3 Proben wurden bei 1200, 1300 und 1400°C in Luft gesintert und
anschlieBend bei 900°C in Ar/4%H, reduziert. Die NiO/NiAlO, Proben wurden bei
1300 und 1400°C gesintert und bei 1100°C reduziert. Da der Spinell NiAl,O4 stabiler
in reduzierender Atmosphére als NiTiOjg ist, muBte flr die vollstdndige Reduktion der
NiO/NiAl,O; Proben eine héhere Temperatur als die standardméBigen 900°C
gewahit werden [Tie98]. Die reduzierten Proben enthielten 40 Vol.-% Ni und 60%
TiO2 (bzw. AlO3) sowie 60Vol.-% Ni und 40% Al,Os3.
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3.2.1.5. Verwendung von sprilhgetrocknetem Pulver

Es wurde untersucht, ob mit einem weitverbreiteten Verfahren wie dem Sprilh-
trocknen, dhnliche NiO/YSZ-Agglomerate erZeugt werden konnen, wie sie durch das
Coat-Mix-Verfahren hergestellt werden. Fir diesen Zweck wurde eine Suspension,
die der der Standard-Herstellung entsprach, verspriiht’.

Als Sprihprodukte wurden folgende erhalten:

1) SP1: Sprithgranuiat - fein,

2) SP2: Sprihgranulat— grob

Die Pulverherstellung wurde bedingt durch wiederholie Dlsenverstopfungen (evtl.
inhomogen verteiltes Harz, nicht vollsténdig redispergiertes Sediment setzte die
Dlse zu) abgebrochen. Abgesehen von diesen Disenversiopfungen war die
Zerstaubung chne Probleme méglich.

Aus diesem Pulver wurden verschiedene Anodensubstrate, sowoh| Peilets (& 20mm)

als auch 50x50 mm? Platten (Dimensionen nach dem Sintern), hergestellt.

3.2.2. FoliengieBen

Mit den in § 3.1.2. beschriebenen Ausgangsmaterialien wurden verschiedene
Schiicker hergestellt”, Fiir die Einstellung der Porositét sind kalziniertes YSZ-Pulver
und Graphit in verschiedenen Kombinationen im Schlicker eingesetzt worden. in der
Tabelle 3.2-1 sind die hergestellten Schiickersysteme (Bezeichnung entspricht auch

den hergestellten Substraten) zusammengefafit.

Tabelle 3.2-1: Massenanteil an kalziniertem YSZ-Pulver und Graphit im Schlicker

Schlickerbezeichnung Kalzinlerter YSZ-Pulverzusatz Graphit

und Vergleichsprobe %Masse % Masse Art
FG16 - 5,3 EG31
FG17 - 3,9 V1038
FG18 8,0 53 EG31
FG19, FG19G 8,0 3,9 V1038
FG21 10,7 2,8 EG31
FG22 10,7 2,0 V1039

" Dr. Nebelung, Fraunhofer-Institut Dresden (IKTS)
* Fr. C. Lutz, Universitat Ertangen, Institut fir Werkstoffwissenschatften
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Die Schlicker wurden entgast und nach dem Doktor-Blade Verfahren auf einer
FoliengieBanlage mit bewegtem Folientrager gegossen und getrocknet. Die Griinfo-
lien wurden zugeschnitten und laminiert [Lut98]. Die Foliensubstrate sind schlief3lich
mit demselben Sinterprogramm wie fir die Coat-Mix Standardsubstrate bis 1400°C in
Luft gesintert und anschlieBend bei 900°C in Ar/4%H. reduziert worden. Die
gesinterten runden Proben haben einen Durchmesser von ca. 20 mm und die qua-
dratischen Proben eine Fldche von 50x50 mm2 Die Dicke der Foliensubstrate
betragt 0,7-1,2 mm.

FG19G hat die gleiche Zusammensetzung wie FG19, aber durch eine langere
Mahidauer und ein Absieben von gréBBeren Agglomeraten vor dem Gief3en sollte die

Folienqualitat verbessert werden.

3.3. Herstellung von Anodenschichten

Funf Pasten wurden mit den im Kapitel 3.1.3. erwdhnten Ausgangsmaterialien flr die
Herstellung von siebgedruckten Anoden vorbereitet. thre Zusammensetzung ist in
der Tabelle 3.3-1 wiedergegeben. Von den Pasten wurden Anodenstreifen in einer
GroBe von 4 x 0,5 cm auf YSZ- Foliensubstrate gedruckt und bei 1500°C/ 4h in Luft
gesintert [Nao97b].

Die Anoden durch NPS wurden aus einer Festoffmischung von 56% NiO und 44%
YSZ hergestellt. Die Suspension aus Feststoff, Losungsmittel und Dispergiermittel
wurde auf YSZ-Foliensubstrate gespriht. Die Proben wurden schlieBlich getrocknet
und bei 1300°C in Luft gesintert [Wil97]. Die siebgedruckten und die NPS Proben
wurden flr Alterungsexperimente von Anoden verwendet (s. § 3.6.1).

Mit dem VSG-Verfahren wurden ca. 5 pm dicke Anodenschichten auf vorgesinterten
NiO/YSZ-Standardsubstraten aufgebracht. Das Sintern der Schicht und des Substra-
tes erfolgte bei 1400°C in Luft. Es wurden Alterungsuntersuchungen der Anoden-
schicht und des Substrates an betriebenen Zellen durchgeflhrt (s. § 3.6.2).

Tabelle 3.3-1: Zusammensetzung der verwendeten Siebdruckpasten (*bei 1300-1600°C
vorgesinterte Pulvermenge, nach der Reduktion)

Probe Nio Xerogel YSZ Binder *Ni-Anteil
(Abk.) (Gew.-%) (Gew.-%) (Gew.-%) (Gew.-%) (Vol.-%)
SD1 57,0 - 38,0* 5 45
sD2 17,0 19,1+59,2* - 4.8 48
SD3 18,4* 64 6% i5,1 1,9 40
SD4 58,6 - 7,8+31,2*% 2,4 45
8SD5 62,5 - 32,2* 53 50
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3.4. Bestimmung der Werkstoffeigenschaften

3.4.1. Gasdurchidssigkeit

Die Gasdurchlassigkeit (Permeabilitdt) von Anodensubstraten wurde mit dem
Durchlassigkeits-Prufapparat Typ PDU der Firma Georg Fischer (Schweiz) b_estimmt.
Hierzu wurden runde Proben (& 20-25 mm) auf einem Probenhalter aufgelegt und
rundherum mit einem Schrumpfschlauch abgedichtet (s. Abb. 3.4-1).

Die Gasdurchldssigkeitsmessungen wurde nach DIN-EN 993 [DIN95] durchgefihrt.
Gemessen wurde die Zeit, die 1000 cm?® Luft bei Raumtemperatur und bei einer
Druckdifferenz von 980 Pa brauchen, um eine Probe mit einer bestimmten Flache
und Dicke zu durchstromen. Jede Probe wurde mindestens dreimal abgedichtet und

gemessen. Die Gasdurchlassigkeit p berechnet sich dann aus der Gl. 2.4-3 (§ 2.4.2).

I 20mm I

Abb. 3.4-1: Schematische Darstellung der
Probenbefestigung am Halter der
Durchléssigkeitsapparatur.

1: Probe

2: Schrumpfschlauch
3: Probenhalter

4: Gummistopfen

G.e.tstuB

3.4.2. Quecksilberporosimetrie

Die Quecksilberporosimetrie ist das am héufigsten verwendete indirekte
MeRverfahren fiir die Bestimmung der offenen Porositat und der PorengréBen-
verteilung von Werkstoffen [Bon96, Ger89, Bra81]. Dieses Verfahren wird bei allen
Werkstoffen, die keine Verbindung mit Quecksilber bilden, angewendet.

Bei der Quecksilberporosimetrie wird nach dem Prinzip der druckabhéngigen
Quecksilberintrusion/-extrusion mit handelsiiblichen Gerédten die Porositdt im
Radienbereich von 0,002 bis 100 um erfaBt. Die Kennwerte werden in Abhangigkeit
von gangigen Porenmodellen ermittelt. Aussagen zur realen Porenform kénnen nicht

gemacht werden [Bai81, Lan84].
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Dem MeBprinzip liegt die Washburn-Gleichung [Was21] zugrunde (Gl 3.4-1). Zu
jedem Porenradius kann ein bestimmter Druck angegeben werden, der aufgebracht
werden muf3, um das Quecksilber in die Pore hineinzupressen (Abb. 3.4-2).

Durch eine stufenweise Druckerhéhung erlaubt das aufgenommene Quecksilber-
volumen die Berechnung einer Porenradienverteilung. Verfahrensbedingt wird nicht
der wirkliche Porenradius, sondern der Eintrittsradius bestimmt. Eine
wirklichkeitsnahe Porenverteilung kann abgeleitet werden, wenn sich an gro3e Poren
unmittelbar kleine Poren anschiieBen. In dem Fall von groBen Poren mit kleinen
Eintrittsoffnungen (,ink bottle pores®, s. § 2.4.1) wiirden die Porenverteilungen einen
zu hohen Anteil an kieinen Poren aufweisen. Es ist deswegen sinnvoll die
MeBergebnisse der Quecksilberporosimetrie mit den Ergebnissen von anderen
Verfahren zu vergleichen und kombinieren, um eine wirklichkeitsnahe
PorengréBenverteilung zu erstellen.

Mit der Quecksilberporosimetrie wurden die offene Porositét und die Porengréfi3en-
verteilung von Anodensubstraten bestimmt. Das Verfahren konnte sowohl bei gesin-
terten NiO/YSZ Substraten als auch bei reduzierten Nif'YSZ Cermets angewendet
werden. Hg reagiert nicht mit den vorhandenen Oxiden und mit Ni [Gme6&0].

Es wurde ein Porosimeter der Firma Fisons Instruments, Typ Pascal 140/440,
benutzt. Die Auflosung des Geréts bei der Messung des eingedrungenen Hg in der
Probe betragt ca. 1 mms. Das Geréat erreichte einen Maximaldruck von 4000 bar,
Damit kénnen Poren bis zu einem Radius von 0,0019 um mit Hg geflllt werden. Fr
die Berechnung der Porenverteilung wurde das meist verwendete zylindrische Modell
ausgewéhlt [Was21]. Der Kontaktwinkel von Hg (141,3°) und die Oberflachen-
spannung (480 mN/m) wurden der Literatur entnommen [Orr59, Brag81].

0

_ 2 g - COSO

P Gl. 3.4-1

r

thg= Oberfldchenspannung von Hg
P= Druck
O=Kontaktwinkel

r=Porenradius

Abb. 3.4-2: Quecksilber in Kontakt mit einem porésen Werkstoff und Washburn-
Gleichung
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3.4.3. Gefligecharakterisierung

3.4.3.1.  Licht- und Rasterelektronenmikroskopie

Zur Charakterisierung der Gefligestruktur der verschiedenen Anodensubstrate und
Anodenschichten wurden keramographische Schliffe angefertigt. Die Préparation von
scharfen und kontrastreichen Schiiffen war besonders wichtig, denn die Schliffbilder
wurden nicht nur fiir eine qualitative Beurteilung der Mikrostruktur, sondern auch fur
die quantitative Erfassung von Kennwerten, wie Phasenantsil und -verteilung
herangezogen.

Da beim Schleifen und Polieren die Porenrander beschéadigt werden kénnen, was zur
einen fehlerhaften Interpretation der Porositat geflihrt hatte, wurden die Proben mit
einer Einbettmasse (Epoxid-Harz: Araldit von Ciba-Geigy) vakuumimpragniert. Nach
dem Einbetten und dem Aushérten des Harzes wurde die Probe geschiiffen und
feinpoliert. Flir das Schleifen mit SiC-Papier wurde Wasser als Kithimittel benutzt.
Das Polieren erfolgte mit Master-Tex-Tlichern, Diamant-Suspensionen (50%
Mastermet™-50% Diamantpaste) der GréBe 6, 3 und 1 pm und Mastermet (Firma
Biihler) als Schmiermittel. Jede Probe wurde einzein in Minimet-Poliergerdten von
Bilhler poliert.

Eine quantitative Gefligeanalyse der entstandenen Schiiffbilder kann zu ungenauen
Kennwerten fithren, wenn kein ausreichender Unterschied zwischen den Grauwerten
der verschiedenen Phasen (s. § 3.4.3.2) vorliegt [Mog95]. Ni reflektiert stark und
setzt den Kontrastunterschied zwischen YSZ und Poren herab. Es wurde daher
versucht, eine dinne Interferenzschicht auf der polierten Anodenfldche aufzubringen.
Das beste Ergebnis wurde mit der Abscheidung einer sehr diinnen Eisenoxidschicht
auf dem Querschliff erhalien. Die Abscheidezeit ist sehr wichtig, denn bei mehr als 2
Minuten bildet sich eine zu dicke Interferenzschicht. In diesem Fall verschlechtert
sich der Kontrast zwischen Ni und YSZ (&hnliche Helligkeit) und man kann die zwei
Phasen nicht eindeutig in ihren Grauténen unterscheiden.

Um die Morphologie der Substrate dreidimensional zu untersuchen, wurde die
Rasterelekironenmikroskopie (REM) sowohl bei unpolierten Probenbruchsticken als
auch bei Querschliffen eingesetzt, Die Proben wurden zur Vermeidung von

Aufladungseffekten mit Kohlenstoff bedampft.
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3.4.3.2.  Quantitative Gefligeanalyse

Allgemeines

Flr die quantitative Gefligebeschreibung sind Hilfsmittel erforderlich, da die
menschliche Wahrnehmung zwar leicht Unterschiede zwischen zwei dhnliche Bildern
erfaf3t, aber nicht in der Lage ist, diese Unterschiede zu quantifizieren. Mit der
quantitativen Gefligeanalyse (oder Bildanalyse) ist es mdglich, aus Bildern
quantitative Daten zu erhalten [Exn86]. Diese Daten liegen in der Regel in Form von
Datenbankdateien vor. Eine Datenbankdatei ist eine Folge von Datensétzen, die die
MeBwerte der zuvor definierten MeBparameter enthalten. Die MeBwerte werden aus
dem Bild und seinen Bestandteilen gewonnen.

Die MeBparameter sind in zwei Kategorien eingeteilt: 1) feldspezifische Parameter,
wobei aus einem gegebenen Bild nur ein Satz von MeBwerten gewonnen werden
kann (z.B. Anteil einer Phase) und 2) objekispezifische Parameter, wobei jedes

Objekt einen Satz von MeBwerien erzeugt (z.B. Durchmesser von Objekten) [Pra91].

Die Lésung eines Bildanalyseproblems besteht aus den folgenden Schritten:

1. Bildgewinnung: Um Bilder analysieren zu konnen, missen diese zuerst
digitalisiert werden. Ein Digitalbild entsteht aus einer rechteckigen Matrix von
Bildpunkten, den sogenannten Pixeln. Die Pixel werden als Zahlen im Bereich
von 0 bis 255 (Grauwerte) dargestellt, wobei 0 flir schwarz und 255 fiir weil3 steht.
Die Bilder werden mit Hilfe einer hochauflésenden Kamera erstellt. In dieser
Arbeit wurde das Bildanalysesystem der Firma Kontron Elekironics GmbH (KS-
400} verwendet. Flr die Bildgewinnung von Querschliffen wurde ein Mikroskop
der Firma Zeiss (Axiomat) und flir die Digitalisierung der Bilder eine hochauf-
I6sende Kamera (Siemens K300} verwendet.

2. Graubildverarbeitung: Die Bilder kénnen mit einer Reihe von Bildverarbeitungs-
funktionen verbessert werden (z.B. Verwendung von Filtern).

3. Segmentierung: Objekte oder Phasen kénnen auf Basis ihrer Grauwerie
detektiert und von ihrer Umgebung getrennt werden. Man definiert einen
(sinnvollen) Schwellwert und so wird aus einem Grauwertbild ein Binarbild
erzeugt. Ein Bindrbild enthélt nur zwei Grauwerte, 0 und 255, und definiert die

Objekte oder Phasen, die ausgewertet werden sollen.
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4. Binérbildverarbeitung: Das Ergebnis der Segmentierung kann mit der
Binérbildverarbeitung verbessert werden. Dies sind zum Beispiel arithmetische
Operationen, wie das Fllen von Lochern oder das Filtern auf Basis der Grd3e.

5. Messung: Feldspezifische oder objekispezifische Parameter werden gemessen.
Es wurden verschiedenen ,Makros” — eine Abfolge von Auswertebefehlen und
Funktionen — erzeugt. Diese Makros wurden flir die folgenden Aufgaben
eingesetzt.

I. Bestimmung der Phasenanteile und -vensilungen in Ni/YSZ Substraten, die
durch Coat-Mix (Pressen) oder FoliengieBen hergestelit worden sind.

1. Bestimmung der Gefligeanderung der Anodensubstrate nach Alterungs-
experimenten (s. § 3.6)

HI. Bestimmung der Dicke von verschiedenen Ni/YSZ Anodenschichten.

IV.Bestimmung der Phasenanteile und -verteilungen in Ni/'YSZ Anoden-
schichten.

V. Bestimmung der Gefligednderung von Ni/YSZ Anodenschichten nach
Alterungsexperimenten.

6. Auswertung der Mef3ergebnisse.

Vorgangsbeschreibung und Parameterauswahl|

in Abb, 3.4-3 ist eine Querschliffaufnahme von einem Ni/YSZ Substrat (oben links)
zu sehen. Ni-Teilchen erscheinen wei3, YSZ grau und Poren schwarz. Die drei
weiteren Bildern zeigen die Phasen des Cermets segmentiert und als Binérbilder
dargestellt. Das Grauwert-Histogramm des Ni/YSZ Querschliftbildes (Abb. 3.4-4)
zeigt deutlich, dal3 mit der Eisenoxid-Beschichtung der Querschliffoberflache eine
optimale Trennung der Grauwerte der Phasen erreicht wurde.

Fiir die Aufgaben I, II, IV und V wurden die in der Tabelle 3.4-1 beschriebenen
Parameter ermitteit. Bei der Bestimmung der Ni-, YSZ- und PorengréBenverteilung
ergaben sich Probleme in der Messung von DCIRCLE der Poren und YSZ. Beide
Phasen sind als ein Netzwerk in Abb. 3.4-3 zu erkennen, wéhrend Ni als einzelne
Partikel detektierbar sind. Um einen direkten Vergieich des Ni und den anderen zwei
Phasen zu erméglichen, wurden die Parameter FERETX und FERETY eingesetzt.
Das Binarbild wird auf diese Weise mit Linien (berlagert und die detektierte Phase

wird enisprechend von parallelen Linien durchzogen (Abb. 3.4-5).
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Abb. 3.4-3: Querschliff eines Cermets (oben links, weif3: Ni, grau: YSZ, schwarz;
Poren) und Separierung in die einzelnen Phasen, die weif3 in den Bindrbilder
erscheinen

% : :
1.00 ~-fyysz - :
800 || | || . ---------
500 4o gk oeenneas : Abb. 3.4-4:
' i i Grauwert-Histogramm
i ; eines Ni/YSZ-Querschliffs.
A00 - A i Ni, YSZ und Poren sind gut
; ' getrennt und kdnnen
200 segmentiert werden
(Grauwert 0 = schwarz,
Grauwert 255 = weil3)
0.00 -

0.66 50.0 190. 150, 200, 250,
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Tabelle 3.4-1: Gemessene feldspezifische und objekispezifische Parameter

Feldspezifische Parameter

FLDCOUNT Anzahl gemessener Objekie

FLDAREA Flache aller Objekte (in einem Me3rahmen)

FRAMEAREA Flache des MeBrahmens

FLDAREAP Gesamtfliche aller Objekte, relativ zu der Flache
des Mef3rahmens

Objektspezifische Parameter

W
e
w
AREA | PERIMETER | GRAVITY | DCIRCLLE FCIRCLE FERETX
[2 (AREAM'™] | [4x (AREAPERIMETER®)]
Fiache der Umfang der Geometrischer | Durchmesser | Formfaktor der Region | Schnittlange
Region Region Schwerpunkt des flachen- | O: gestreckte Objekte (intercept) in x-
der Region gleichen 1: kreisformige Objekte | und y-Richtung
Kreises

ren

e BE |
Abb. 3.4-5: FERETX (links) und FERETY (rechts) Parameter f(ir die Poren (s. Abb.

3.4-3 unten rechts)

Fir die statistische Absicherung der MeBwerte wurden mehr als 3000 Partikel bei
Anodensubstraten (Parameter; DCIRCLE), oder 32000 Schnittsehnen (Parameter;
FERETX,Y) erfaf3t. Bei den Anodenschichten wurden ca, 600 Partikel oder ca. 4000
Schnittsehnen gemessen.

Fir die Bestimmung der Phasenanteile wurden 6 bis 10 verschiedene Bereiche je
Probe ausgewertet. Gemessen wurden Pariikel gréBer als 0,35 pm, denn die
optische Aufldsung betragt 250 nm. Die im Querschliff bestimmte mittlere GréBe von
Ni, YSZ und Poren sind mit einem Korrekturfaktor zu multiplizieren, da die Partikel
meistens nicht im maximalen Durchmesser angeschnitten sind. Dieser Faktor wurde
der Literatur entnommen und betragt 1,5 flr kugeifdrmige bzw. 1,2 flir gestreckte
Partikel [Men69).
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Bei der Berechnung der effektiven elektrischen Leitfahigkeit von Anodenschichten
wird ihre Dicke bendtigt. Es gelang jedoch nicht die Schichtdicken mit dem
Profilometer Dektak Il der Firma Sloan, bei dem eine Diamantspitze die Oberflache
der Schicht abtastet, befriedigend zu vermessen. Der Grund war die Unebenheit der
verwendeten YSZ-Substrate, auf denen die Anodenschichten aufgebracht wurden.
Eine Losung dieses Problems war die Bestimmung der Dicke mit der quantitativen
Bildanalyse. Querschliffbilder von solchen Anodenschichten wurden ,on-line” mit der
Kamera digitalisiert und mit einer Auswerteroutine ihre Dicke bestimmt. In Abb. 3.4-6
sind die wichtigen Schritte dieser Routine beispiethaft dargestelit.

Zuerst wird ein Querschliffbereich gespeichert und bearbeitet. Es folgt die Bestim-
mung des Feststoffes und danach die Fiilung der Poren und die Bearbeitung
(-Filtering™} der Schichtoberfliche. Auf diese diskriminierte Schichtflache werden ca.
150 Linien mit einem Abstand von 5 Bildpunkien gelegt, was bei der verwendeten
Vergréf3erung einem Linienabstand von 0,78 pm entsprechen. Ein Bildbereich ist 768
Bildpunkte grof3, oder 120 um. Die Linienldnge von einem ausgewéhiten Bereich wird
gemessen. AnschlieBend wird derselbe Vorgang flir weitere Bildbereiche wiederholt.

Auf dieser Weise wurde fast der ganze Querschliff erfaf3t.

a)

Digitalisierte Querschliff-
flache einer
siebgedruckten
Anodenschicht

b)
<] Bestimmung des
| Feststoffanteils

¢
-1 Segmentierung der
-] Schicht

U ) —

Abb, 3.4-6: Schritte bei der Bestimmung der Schichtdicke
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3.4.4. Bestimmung der elektrischen Leitfihigkeit

Die elektrische Leitf&higkeit von den Ni/YSZ Cermets wurde {iber die Vier-Punkt-
Gleichstrommethode gemessen, Bei dieser Methode wird die Probe mit Silberdraht
und Silberpaste an vier Stellen kontaktiert (Abb. 3.4-7). Die Stromzufuhr und der
Spannungsabgriff sind lokal getrennt. Auf dieser Weise geht der Widerstand der

stromdurchflossenen Dréhte in die Messung nicht ein.

Abb. 3.4-7: MeBprinzip der
Vier-Punkt-Gleichstrom-
methode flr die Bestimmung
der elekirischen Leitfahigkeit

Silberdraht /@{ Silbérpaste

U

Gemessen wird die Spannung (U) Uber den Weg d bei konstantem Strom (I). Die

effektive elektrische Leitfahigkeit ¢ berechnet sich dann aus:

4 _d 1 Gl. 3.4-2

d
o= L=
R-A hb U

Dabei sind R der Widerstand, A die Stromdurchgangsflache, d die Meflange, b die
Breite und h die Héhe der Probe.

Um zuverlassige Leitfahigkeitswerte zu bestimmen, ist es notwendig mehrere Strom-
Spannungs-Wertepaare zu ermittein und aus diesen Daten anhand der Methode der
kleinsten Fehlerquadrate die elektrische Leitfahigkeit zu bestimmen. Die Spannung
(bei einer Temperatur) wurde deshalb bei unterschiedlichen Stromstérken bestimmt
(£1, £10, £50, £100 mA). Die Stromrichtung wurde wahrend der Messung geédndert,
um Fehler aus Polarisationswiderstdnden ermitteln zu kdnnen. Bei graphischer
Darsteliung dieser MeBpunkte, Strom gegen Spannung, muf sich eine Gerade durch
die Punkie und dem Ursprung ergeben. Die Steigung dieser Linie ist gleich der
Leitféhigkeit der Probe. Die effektive elektrische Leitfdhigkeit wird dann mit G1.3.4-2

berechnet,
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Die Léitféhigkeit von jeder Probe wurde bei Temperaturen von 25 bis 900°C ermittelt.
Dazu wurde eine seibst konzipierte Apparatur benutzt, die aus einem Rohrofen
(Heraeus), einem Temperaturregler (Eurotherm), zwei Multimetern (Keithley 2000)
und einer Stromquelle (Keithley 224) bestehi. Der Strom und die gemessene
Spannung bei verschiedenen Temperaturen wird von einem Rechner gesteuert bzw.

aufgezeichnet (Software: Test Point 3.2).

3.4.5. Bestimmung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten

Flir die Messung der thermischen Ausdehnung von den verschiedenen
Anodensubstraten wurde ein Hochtemperaturdilatometer der Firma Netzsch (402 E)
verwendet. Fir die Messung wurden quaderférmige, 25 mm lange Proben gefertigt.
Der thermische Ausdehnungskoeffizient o zwischen 30 und 1000°C wurde aus der

folgenden Gleichung bestimmt:

a=L. AL Gl 3.4-3
5, AT

Al die bei einer Temperaturénderung AT sich ergebenden Langenédnderung,

lo: Anfangslénge

3.4.6. Bestimmung der Biegebruchfestigkeit

Die Vier-Punkt- und Drei-Punkt-Biegebruchfestigkeit {c3s bzw. o48) der verschiede-

nen Anodensubstrate wurden aus der folgenden Gleichungen bestimmt:

3.F_ 1]

=M Gl. 3.4-4
B o.p.p2

3.-F_-d
o =—T Gl. 3.4-5
48 bh2

Fm: Maximalkraft beim Bruch, b: Probenbreite, h: Probenhdhe, [ : Abstand zwischen
den Mittelpunkien der Auflagerrollen, d : Abstand zwischen den Mittelpunkten der

Auflagerrollen und Belastungsrolien
Far die Messung wurden zwei Gerate der Firma INSTRON Corp. (USA) verwendet:
das Geradt INSTRON 1124 fir die Vier-Punkt-Messung und das Gerat INSTRON

4204 fur die Drei-Punkt-Messung.
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Quaderférmige Proben mit einer Lidnge von 50 mm und eine Breite von 4 mm
wurden fur die Vier-Punki-Festigkeit, Proben mit einer Lange von 30 mm und eine

Breite von 12 mm flir die Drei-Punkt-Festigkeit verwendet.

3.5. Oxidationskinetik und resultierende mechanische
Eigenschaften des Coat-Mix-Standardcermets

3.5.1. Gegenstand der Untersuchungen und Aufgabenstellung

Bei Zyklierungsversuchen von Coat-Mix-Substraten in einem Dilatometer zwischen
reduzierender und oxidierender Atmosphéare hatte sich gezeigt, daB die
Standardsubstrate schwer geschddigt werden kdnnen. So wurde beispielsweise
festgestellt, daf3 ein spontaner Wechsel von Ar/ 4 % H; auf O, bei 900°C zu einem
villigen Versagen des Werkstoffs flhrt, wobei im Subsirat lange, klaffende Risse
entlang der Dilatometerstempelachse entstehen. Dies wird z. Z. damit erklan, daB mit
der Oxidation des metallischen Ni zu NiO eine starke und ungerichtete Volumen-
zunahme des Feststoffs einhergeht, die zur Zerstérung des Mikrogefliges fiihrt.

Die Volumenzunahme bewirkt jedoch nicht in jedem Fall die Bildung von Rissen. Bei
einem anderen Experiment, bei dem zwischen Ar/4% H, und Ar/4% H20 gewechselt
wurde, kam es im ersten Zyklus zu einer geringeren, langsameren, jedoch
irreversiblen Volumenzunahme ohne ersichtliche Schadigung der Probe. Im zweiten
Zyklus blieb die Probenlange konstant auf dem Niveau des oxidierten Zustandes.

Flr das Abkiihlen und Beliften von Brennstoffzellenstapeln ist es notwendig zu
wissen, unter welche Bedingungen das reduzierie Anodensubstrat reoxidiert werden
kann, ohne beschddigt zu werden. Aus diesen Grinden wurde die Oxidationskinetik
und die resultierenden mechanischen Eigenschaften von dem Cermet untersucht,
Die kritischen Bereiche flir eine atmosphérische Zyklierbarkeit wurden ermittelt.

3.5.2. Probenprédparation

Flr die oben genannten Untersuchungen wurden Standardanodensubstrate, die mit
dem Coat-Mix-Verfahren hergestellt wurden, verwendet. Es wurden fliinf 100x100
mm2 endgesinterte NiO/YSZ-Platten mit einer Dicke von 1,5 mm benutzt, Aus diesen
Platten wurden rechteckige (50 x 4 mm?) Proben fir die Oxidations- und Festigkeits-
untersuchungen geschnitten. Sechzehn Proben einer Platte wurden flir die Festig-

keitsbestimmung des gesinterten und reduzierten Subsirates verwendet.
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3.5.3. TG-Untersuchungen fiir die Bestimmung des Temperaturbereichs der
Oxidation von den Cermets

Um die Temperaturbereiche der Oxidation der Cermets im Ofen zu bestimmen,
wurden thermogravimetrische Untersuchungen in Luft und in einer Mischung von Ar-
H2O( (gesattigt bei Raumtemperatur) durchgefiihrt. Es wurde eine Thermowaage
der Firma Netzsch (STA 409C) benutzt.

3.5.4. Oxidationsuntersuchungen

Die Oxidation der Cermetstdbchen wurde in einem Rohrofen (4 50 mm, Fa.
Heraeus) durchgefiihrt (Abb. 3.5-1). Der Gasfluf3 betrug zwischen 10 - 12 mi/sec bei
Raumtemperatur. Flir die Befeuchtung von Ar mit H,O wurde ein Wasserbad mit
Thermostat benutzt. Um eine Kondensation des Wasserdampfes in den Anschliissen
bis zum Ofen zu vermeiden, wurden beheizte metallische Schlduche verwendet.
Insgesamt wurden 38 Oxidationsexperimente durchgefiihrt. Bei jedem Experiment

wurden mindestens zwei Proben oxidiert.

Abb. 3.5-1: Experimentelle
Vorrichtung flr die Oxidation
von Ni/'YSZ-Cermets

3.5.5. Charakterisierung der oxidierten Proben

Fir die Mikrostrukturelle Charakterisierung der teilweise oder ganz reoxidierten
Substrate wurden Querschliiffe angefertigt. Der Oxidationsgrad der Proben wurde
anhand der Gewichts&nderung der Proben vor und nach der Oxidation bestimmt. Die

Festigkeit wurde mit der Vier-Punkt- Biegebruchmethode bestimmt.
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3.6. Alterungsexperimente

3.6.1. Stromlose Auslagerung

Fur das Verstdndnis der Alterungsvorgédnge von Anodensubstraten, wurden Coat-
Mix-Cermets (CM5 und DS-Proben) und Foliencermets (FG19 und FG19G:s. § 3.2.2)
in Ar/ 4%H,/ 4%H20 bei 1000°C ausgelagent. Die Leitfahigkeitsdnderung wurde mit
der Vier-Punkt-Gleichstrommethode erfaf3t. Die Mikrostrukturveranderung vom
Standardcermet und vom Foliencermet wurde mit der quantitativen Bildanalyse
untersucht.

Zusatzlich wurde die Mikrostrukturdnderung von CM5 und der VSG-Anodenschicht
nach einer Auslagerung in Ar/ 4%H./ 4%H>O bei 800°C flir 1000 Stunden (h)
untersucht.

Die Mikrostrukturédnderung nach 1000 h Auslagerung wurde auch an siebgedruckten
und NPS-Anodenschichien (s. § 3.3) untersucht. Die Leitfahigkeitsdnderung wurde
hach 150, 300 und 1000 h Auslagerung gemessen. Alle Alterungsexperimente sind
in der Tabelle 3.6-1 zusammengefaft.

Zusatzlich zu diesen Experimenten wurden zwei siebgedruckie Anodenschichten
(SD3 und SDb5) im Institut fiir Werkstoffe und Verfahren der Energietechnik-3 (IWV3)
elektrochemisch getestet. Flir diesen Zweck wurden runde Proben mit einem
Durchmesser von 12 mm und eine Flache von 1 cm? auf YSZ-Folie per Siebdruck

gefertigt.

Tabelle 3.6-1: Zusammenfassung der in Ar/4% H»/3% HoO ausgelagerten Anoden-
substrate und —schichten

Probe Herstellungsverfahren Auslagerungsdaten
Temperatur (°C) Zeit (h)

CM5/1 Coat-Mix 1000 1000,2000,3000,4000
CM5/2 Coat-Mix 800 1000

E D842, D845 Coat-Mix 1000 200,1000

§ FG18,21,22 FoliengieBen 1000 400,1000

® FG19 FoliengieBen 1000 400,1000,2000
FG19G FoliengieBen 1000 1000,2000

g VSG V5G 800 1000

E SD1-5 Siebdruck 1000 150,300,1000

§ NPS NPS 1000 150,300,1000
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Die Auslagerungstemperatur betrug 950°C, als Anodengas wurde Ar/20%H/3%H.0
und als Kathodengas Luft verwendet. Wahrend des Versuches wurde die
Stromdichte von 200 mA/cm2 angelegt und die Zellspannung gemessen. Die
MeBapparatur und das Mefverfahren sind in [Div94] beschrieben.

3.6.2. Betriebene Hochtemperatur-Brennstoffzelien

Von drei unter Strombelastung betriebenen Zellen (T = 800°C, Anodengas: Hy/ 3%
Hz0, Kathodengas: Luft) wurden die Mikrostrukturdnderungen des Anodensubstrates
und der Anodenschicht untersucht. Zwei Zellen enthielten CM-Standardanoden-
substrate und VSG-Anodenschicht, die dritte hatte als Anodensubstrat das
Foliensubstrat FG19G.
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4. ERGEBNISSE UND DISKUSSION

4.1. Charakterisierung des Coat-Mix-Standardsubstrates

4.1.1. Pulvereigenschaften

Das flir die Herstellung des Standardanodensubstrates (CM5) verwendste Pulver
besteht aus Agglomeraten, die aus einer Mischung von NiO, YSZ und Binder
entstehen. Die Agglomerate werden gesiebt und digjenigen flir die Fertigung des
Substrates benutzt, die eine KorngréBe < 80 pm besitzen (s. § 3.2.1).

Die KorngrdBenverteilung dieses Agglomeratpulvers wurde durch Lasetlichistreuung
gemessen. Als Tragerflissigkeit wurde Wasser verwendet, da der Binder von den
Agglomeraten in Alkohol léslich ist. Die meisten Agglomerate liegen in der
GroBenordnung von 20-30 um mit einem dsg = 21 um vor (Abb. 4.1-1).

14 -

12 o
O
& 10
E 8 7] : ool H o
A=
= U O 0 10 Abb. 4.1-1: Agglomerat-
A groBenverteilung des
— 4 Standardpulvers fir CM5
£ (d1o =12 pm, dgo = 21 pm,

2 —_ dgo = 40 pm)
3 10 30 100
KorngréBe / um

Die Reindichte — oder ,wahre Dichie" genannt, die sich auf das Volumen des reinen
Festoffanteils ohne Poren bezieht— des Pulvers wurde mit einem Helium Pyknometer
(AccuPyc 1330, Fa. Micromeritics GmbH) bestimmt. Sie betragt 4,12 g/cm3.

Das MeBprinzip des Gerates beruht auf der Messung der Druckdnderung beim
Expandieren des MeRBgases aus der Probenkammer in eine Expansionskammer,
Durch die Verwendung von Helium ist sichergestellt, daf3 auch sehr kleine
Hohlrdume erfalt werden. Es 1403t sich eine Genauigkeit von 0,03% erzielen. Probe
und Expansionskammer befinden sich gemeinsam in einem Metallblock und damit
exakt auf gleicher Temperatur. Der Metallblock ist gut isoliet gegen den

Warmeeintrag aus der Elektronik des Geréates.
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Die Stampfdichte — oder Packungsdichte genannt, die sich auf das Volumen des
dispersen Feststoffes, seiner Poren und des Zwischenkornvolumens bezieht —
betragt 0,7+0,05 g/cm?.

Far die Beurieilung der Agglomeratgestalt des Standardpulvers wurden REM-
Aufnahmen angefertigt (Abb. 4.1-2). Die Agglomerate liegen in unregelméBiger,
kornartiger Struktur mit einer rauhen Oberflache vor.

Abb. 4.1-2: REM-Aufnahmen des Coat-Mix Agglomeratpulvers

4.1.2. Eigenschaften und Mikrostruktur des Substrates

Porositdt und Gasdurchldssigkeit
Die Gesamtporositat (II;) wurde aus der geometrischen Dichte (dg) bestimmt. Sie

betragt 28+2 Vol.-% flir das gesinterte und 40£2% Vol.-% fir das reduzierte Substrat.
Diese Zunahme des Porenvolumens ist auf die Reduktion des NiO zu Ni
zurtickzufithren. Die Erhdhung der Porositdt verursacht eine Erhéhung der
Gasdurchlédssigkeit des reduzierten Substrates im Vergleich zu dem gesinterten und
steigt von 0,06+0,005 x 10 em?2 auf 0,10+0,01 x 10°° cm?2 nach der Reduktion.

Die offene Porositdt (II,) wurde durch Quecksilberporosimetrie bestimmt. Die
Messungen ergaben 2612 Vol.-% bzw. 4012 Vol.-% flir das gesinterte und reduzierte
Substrat, die vergleichbar sind mit der berechneten Gesamtporositatswerten. In Abb.
4.1-3 ist das kumulative spezifische Porenvolumen in Abhéngigkeit vom Poren-
durchmesser aufgetragen. Die Poren nach der Reduktion werden etwas groBer, aber
diese Anderung ist wesentlich geringer als die der Porositat. Der mittlere
Porendurchmesser steigt nach der Reduktion des Substrates von 0,9 auf 1,2 um.
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In der Abb. 4.1-4 ist das Geflige des Substrates vor und nach der Reduktion gezeigt.
Vor der Redukiion kann man nur zwischen Feststoff (NiO/YSZ) und Poren
unterscheiden. NiO und YSZ erscheinen grau und Poren schwarz. Nach der

Reduktion erscheint Ni weif3, YSZ grau und Poren schwarz.

100 - * gesintert 1400°C
"o i « reduzlent 900°C
(QE 80 ] H -{: B
£ 1 .
— Abb. 4.1-3: Kumulatives
S 60 % spezifisches Porenvolumen
g =267 0 : : in Abhangigkeit vom Poren-
S 40 At oo durchmesser flir CM5 (ber
> 0 L | Quecksilberporosimettie.
® 90 . . Iy offene Porositét
& | ' dm: mittlerer Porendurch-
0 i USRI messer
0,01 0,1 10 30 100

Porendurchmesser / pm

=

Abb. 4.1-4: Mikrostruktur (Querschliffe) von dem gesinterten (links) und dem redu-
zierten Substrat (rechts)

Die Porositatsbestimmung mit der quantitativen Bildanalyse ergab fiir das Substrat
vor der Reduktion 27+1 Vol.-% und 37+1 Vol.-% nach der Reduktion. Diese Werte
kommen den Werten, die geometrisch bzw. Uber Quecksilberporosimetrie bestimmt
wurden, recht nahe. Flir die Bestimmung der PorengréBenverteilung wurden die
Schnittidngen in Richtung X und Y gemessen (Parameter FERETX und FERETY, s.
§ 3.4.3.2).
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Die bildanaliytisch erfafBte PorengréBenverteilung (Abb. 4.1-5) des Substrates vor
und nach der Reduktion zeigte keinen deutlichen Unterschied. Der mittlere
Porendurchmesser (Parameter FERETX) betragt 1,40 bzw. 1,43 pm (Standardabw.:
1,1 pm) flr das gesinterte bzw. reduzierte Substrat. Es wurde auch keine
Orientierung der Poren festgestellt, da die Porendurchmesserverteilung in Y-
Richtung (FERETY) fast identisch wie FERETX verlauft.

30 ———
—i— posintert 1400°C
—e— reduziert 900°C
o Pl
=20 -
<
£ ] Abb, 4.1-5;
I Bildanalytisch ermittelte
T 10 PorengrdBenventeilung
[ (FERETX) des Standard-
1 substrats (CM5) vor und
| % H nach der Reduktion
0 P O A e e o L
0,1 1 10

Porendurchmesser / um

Elektrische Leitféhigkeit
In der Abb. 4.1-6 ist die effektive elektrische Leitfahigkeit (ce) vom Standardsubstrat

in Abhéngigkeit von der Temperatur aufgetragen.

3
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- Abb. 4.1-6: Effektive

oF elektrische Leitfahigkeit

des Standardcermets in
pre i Abhéngigkeit von der
g ‘ Temperatur
102 . R NN SR B
0 200 400 600 800 1000

Temperatur/ °C

Die Leitféhigkeit des Cermets nimmt aufgrund der metallischen Leitféhigkeit des Ni
mit der Temperatur ab (s § 2.4.3). Bei 20°C betragt sie 4100 S/cm, bei 25°C 3900
S/cm und bei 50°C ca. 3500 S/cm. Von 20°C bis ungefahr 400°C ist die Abnahme

50




Ergebnisse und Diskussion

steiler als von 400°C bis 900°. Bei 900°C betragt die Leitféhigkeit 650 S/cm. Das
enispricht eine Abnahme von 84% gegeniiber der bei Raumtemperatur gemessenen
elektrischen Leitfdhigkeit. Der Fehler bei dieser Messung liegt bei 2%.

Thermischer Ausdehnungskoeffizient

Die lineare Warmedehnung von dem gesinterten und reduzierten Substrat wurde in
Luft bzw. in Ar/4%H, Atmosphire gemessen (Abb. 4.1-7). Der lineare thermische
Ausdehnungskoeffizient (TAK) zwischen Raumtemperatur und 1000°C betragt 12,2
x10® und 12,6 x 10°® K" fiir das gesinterte bzw. reduzierte Substrat. Dieser TAK-
Unterschied ergibt sich aus den unterschiedlichen TAK von Ni und NiO.

Ni weist einen TAK zwischen Raumtemperatur und 1000°C von 16,6 - 16,9 x 108 K
auf [Mor97, Tpr75]. Der TAK von NiO im gleichen Temperaturbereich betragt 14,2 -
14,3 x 10° K [Mor97, Tpr77]. Zum Vergleich, der TAK von YSZ in Luft zwischen
Raumtemperatur und 1000 °C betragt 10,6 — 11,1 x 10° K™ [Tit90, Tie98b].

: = OS2
— NifYSZ

Abb. 4.1-7:
0,4 Thermische Ausdehnung
] von gesintertem bzw.
0,2 4 reduziertem Standard-
] substrat CM5
0=
0 200 400 600 800 1000
Temperatur / °C
Festigkeit

Fir die Bestimmung der Biegebruchfestigkeit durch die Vier-Punkt-MeBmethode
wurden 16 Proben aus einer 100x100 mm?2 Platte geschnitten. Die eine Halfte der
Proben wurde nach dem Sintern in Luft bei 1400°C und die andere Halfte nach der
Reduktion in Ar/4%H, bei 900°C fiir die Biegeversuche verwendet.

Die Biegebruchfestigkeit von dem gesinterten Substrat betrigt 108115 MPa, das
reduzierte Substrat weist einen Wert von 75£10 MPa auf. Die hohere Biegefestigkeit
von dem gesinterten Substrat ist auf die niedrigere Porositat im Vergleich zu dem
reduzierten Substrat zurlickzufUhren.
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In Abb. 4.1-8 und Abb. 4.1-9 sieht man, daB die gesinterten Substrate dichter und
das Geflige kompakter im Vergleich zu den reduzierten Substraten ist. In Abb. 4.1-8
(rechts) sind die Sinterhéise zwischen den Feststoffpartikeln (NiG/YSZ) und in Abb.
4.1-9 (rechts) die schlecht benetzenden Ni-Teilchen auf YSZ zu erkennen.
Geschmolzenes Ni auf YSZ weist einen Benetzungswinkel von 117° auf [Tso96].

Abb. 4.1-8: REM-Aufnahmen (Bruchflache) von NiQ/YSZ-Standardsubstrat nach
dem Sintern bei 1400°C

Abb. 4.1-9: REM-Aufnahmen (Bruchflache) von Ni/YSZ-Standardsubstrat nach der
Reduktion bei 900°C

4.1.3. Porositats- und Gasdurchlassigkeitsprofil von Standardanoden-
platten mit und ohne Anodenfunktionsschicht

Von zwei reduzierten rechteckigen Substratplatten (100x100 mm3), eine mit und eine
ohne Anodenfunktionsschicht (Abk, AFS), wurden runde Korper (&= 20mm) von
bestimmten Positionen ausgefrdst (Abb. 4.1-10). Die Gasdurchléssigkeit und die
Porositat wurden bestimmt, um die Streuung der MeBwene dieser Eigenschaften in
einer Platte zu untersuchen. Zuséatzlich sollte sich aus dem Vergleich der
Gasdurchlassigkeit zwischen der Platten mit und ohne AFS eine Abschatzung der
AFS-Gasdurchidssigkeit ergeben.
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Die Gesamtporositat, die geometrisch bestimmt wurde, ist flir beide Substrate
ahnlich. Die Streuung der MefBwerte ist gering. Das gilt besonders bei der Platte
ochne Anodenfunktionsschichi, bei der die Porositdt Werte von 40 bis 42 Vol.-%

aufwies.
0,12 - .
+ | @ ohne AFS [ -
L 011+ . e B —
g 11 ¢ mitAFs | ‘ &
» | e e ‘ P
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Abb. 4.1-10: Gasdurchlassigkeitsprofil in Abh&ngigkeit von der Porositat von
reduzierten Anodenplatten (100x100 mm?) mit und ohne Anodenfunktionsschicht

Bei der Platte mit AFS ist die Streuung der Mef3werte grofB3er als bei derjenigen ohne
AFS und weist einen Porositatsbereich von 40,5 bis ca. 44 Vol.-% auf, wobei die
Messung der Gasdurchldssigkeit Werte zwischen 0,06 und 0,09 x 10° cm2 ergab, Bei
vorhandener AFS nimmt die Gasdurchlassigkeit mit einem Faktor von 1,4 ab.

In Abb. 4.1-10 ist besonders bei der Piatte ohne AFS ferner die Tendenz zu
erkennen, daf3 die Rander pordser und durchléssiger als die Mitte der Platte sind.
Dieser Unterschied kann an der ungleichméBigen Verdichtung der Platten wéhrend
der Formgebung liegen. Das Coat-Mix-Agglomeratpulver wird unter Erw&rmung
uniaxial gepreBt. Der thermoplastische Binder verbindet die Pulverpartikel Uber
Binderbriicken, Bei dem uniaxialen Pressen ergeben sich Dichtegradienten durch
Reibungseffekte an den PreRgesenkwénden. Diese Wandreibung schrédnkt das
FlieBen der PreBmasse ein und verursacht Druckgradienten und damit
Dichtegradienten im Pre3kdrper [Ree76].
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Die mit dem VSG-Verfahren aufgebrachte AFS bildet nach der Endsinterung eine
fast dichte NiO/YSZ-Schicht (Abb. 4.1-11, links). Die Reduktion des NiO zu Ni
hinterlait eine Porositét, die aber wesentlich geringer als die des Substrates ist (Abb.
4.,1-11, rechis).

Die Porositat der AFS wurde bildanalytisch untersucht und betrégt 15-20 Vol.-%. Die
Porengréf3en der AFS sind entsprechend kieiner und aus der PorengréBenverteilung
(Abb. 4.1-12) ergibt sich ein mitilerer Porendurchmesser von 0,68 pm (Standardabw.:
0,35 ym), der etwa halb so grof3 wie der des Substrates ist.

L — ey Lol B ke i I A, £ ek ¥ LS
Abb. 4.1-11: Anodenfunktionschicht auf dem Standardsubstrat, links gesintert bei

1400°C und rechts reduziett bei 900°C
40 R : AR
ﬂ | —rAFSiredliion
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Abb. 4.1-12:

Bildanaiytisch bestimmte
PorengrdéBenverteilung
(Parameter FERETX) von
reduzierter Anodenfunktions-
schicht und Substrat

rel. Haufigkeit / %
3
[

Porendurchmesser / ym

Wie schon im Kapitel 2.4.2 gezeigt wurde, ist es mdglich, aus den
Durchléssigkeitswerten (u) den mittleren Porenradius zu berechnen (Gl. 2.4.-7) Fir
das reduzierte Standardsubstrat ist L = 0,1 x10™® em2 und & = 0,4. Aus diesen Werten
ergibt sich rechnerisch ein Porenradius von 0,45 pm, also ein mittlerer
Porendurchmesser von 0,9 um. Dieser Wert ist in guter Ubereinstimmung mit dem
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mittleren Porendurchmesser von 1,2 pm, der durch die Quecksilberporosimetrie
bestimmt wurde.

Bildanalytisch ist ein mittlerer Porendurchmesser von 1,43 pym gemessen worden.
Dieser Wert, multipliziert mit dem Korrekturfakior 1,2 [Men69] ergibt einen Wert von
ca. 1,72 uym. Der bildanalytisch bestimmie Porendurchmesser ist somit doppeit so
groB3 wie der Porendurchmesser, der sich aus der Durchldssigkeitsmessung ergibt.
Diese Diskrepanz ist anhand der verwendeten Theorie erklarbar, nach der
zylinderférmige parallel angeordnete Poren flr die Berechnung des Potrenradius liber
Gasdurchlassigkeitsmessung herangezogen werden. Wie jedoch von den Mikro-
strukturbildern erkennbar ist, existiert solch eine Porenanordnung nicht. Daher ist der
berechnete Porenradius mit einem sogenannten Labyrinthfakior (s. § 2.4.2) zu
korrigieren, der in diesem Fall einen Wert von 2 hat.

An anderer Stelle [Div97, Dre98] ist mit der Verwendung des ,mean transport pore
model® [Val81] das Verhditnis der Porositdt zu Labyrinthfaktor (y) fur das
Standardcermet bestimmt worden. Aus dem w-Wert von 0,145-0,165 und flr eine
Porositét von 40%, ergibt sich ein Labyrinthfaktor von 2,4-2,7, der vergleichbar ist mit
dem berechneten Labyrinthfaktor aus der Gasdurchlassigkeitsmessung. Der Laby-
rinthfaktor hat meistens Werte zwischen 2 und 6 [Kim99].

Auch die quecksilberporosimetrisch gemessenen Porendurchmesser berechnen sich
nach der Washburn-Gleichung mit der Verwendung des zylindrischen Modells (s. §
3.4.2). Wie schon erwahnt, wird verfahrensbedingt nicht der wirkliche Porendurch-
messer, sondern der Eintrittsdurchmesser bestimmt. Daher ist es moéglich, dalB3 die
PorengréBenverteilung einen hdheren Anteil an kleinen Poren aufweist.

Der zusétzliche Einsatz der Bildanalyse dient zur Bestimmung einer realitdtsnahen
PorengréBenverteilung. Voraussetzung flir dieses Verfahren ist, dal3 der Porenraum
volisténdig sichtbar und somit fir die Bildanalyse mefbar ist. Die optische Auflésung
bei der Auswertung der Porositét betragt 0,35 pm. Poren mit kleinerem Durchmesser
sind nicht erfaBbar und verursachen eine Verschiebung der PorengréBenverteilung
zu héheren Werten.

Aus diesem Grund wurden auch REM-Querschliffbilder von Substraten mit einer
héheren VergréBerung (x5000) nach ihren PorengréBen untersucht. Der Anteil der
Poren kleiner als 0,35 um betragt weniger als 4%. Dieser Wert wurde auch durch die
Quecksilberporosimetrie bestéatigt, wo der Volumenanteil von Poren mit Durch-
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messern kleiner als 0,35 ym weniger als 4% ausmacht. Nach diesem Befund kann
man davon ausgehen, dal3 die bildanalytisch erfaBBte PorengréBenverteilung eine
gute Wiedergabe der realen Porenstruktur reprasentiert.

Um &hnliche Korrelationen flr die PorengroBenverteilung der Anodenfunktions-
schicht und fir die Berechnung des Labyrinthfaktors durchfiihren zu kénnen, muf3
zuerst die Gasdurchldssigkeit der Schicht bestimmt werden. Im stationdren Zustand
ist der GasfluBB u im Substrat und in der AFS gleich. GemaB Darcy’s Gleichung gilt:

AP, AR, AP,

u= = = Gl 4.1-1

-~

= y 2 1y = Gasdurchldssigkeit des Substrates
a 2o o

"a 6%9 9.;:‘ hy uz = Gasdurchlassigkeit der AFS

Q L1 + v
%iq,i,, n°§°°°a % a“:'“:% Lg = gesamte Gasdurchléssigkeit

Subsirat AFs

Y 1 = Viskositat des Gases bei Priftemperatur
u ' | Pr>P2>Ps h1, hs = Dicke des Substrates bzw. der AFS
AP1=P1-P2 und AP2=P2-P3, AP9=P1-P3

Setzt man in Gl. 4.1-1 die Druckdifferenzen ein, ergibt sich:

Pi-Ps P -Py P, -P,
u=p , U=y und U=p, =——=
Sn-(h, +hy) n-h; ? n-hy

Aus diesen Gleichungen kann . bestimmt werden:

-h
Mg 2 ~1x1072¢cm?

_Hg
h, +h
I, h1 hz)(1+ 2)

Lo =

Aus diesem Wert flir iz und einer Porositat e= 0,15 wird bei Verwendung der Gl.2.4-7
ein Porendurchmesser von 0,15 pm berechnet. Mit der Bildanalyse ist ein mittlerer
Porendurchmesser von 0,82 pm (0,68 um x 1,2 Korrekturfaktor) bestimmt worden.
Die Korrelation der zwei Werte gédbe einen Labyrinthfaktor von ca. 5,4 fiir die AFS.
Hier muB betont werden, daB sowohi der Porositdtswert als auch der
Porendurchmesser von AFS nur bildanalytisch bestimmt wurden und aufgrund der
erreichten geratespezifischen Auflésung keine belastbaren Daten ermittelt werden
konnten. Es ist deshalb nicht abzuschatzen inwieweit diese absoluten Werte die

Berechnung von Labyrinthfaktoren bei Anodenschichten zulassen.
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4.2. Oxidationskinetik und resultierende mechanische
Eigenschaften des Coat-Mix-Standardcermets

4.2.1. Bestimmung des Temperaturbereichs der Oxidation von Ni/YSZ

Um die Temperaturbereiche der Oxidation der Cermets im Ofen zu bestimmen,
wurden TG-Untersuchungen in Luft und in einer Mischung von Ar-H:O (geséttigt
bei Raumtemperatur) durchgefiihri.

Konstruktiv bedingt gab es nicht die Moglichkeit, TG-Experimente in At/H:O bei
verschiedenen Séttigungstemperaturen durchzuflihren. Bei Raumtemperatur ist
p(H20) sehr gering (23 mbar). Deswegen konnten diese Untersuchungen nicht als
Basis flr die experimentellen Bedingungen der Oxidation im Ofen und bei
Séttingungstemperaturen 40 und 80°C verwendet werden.

Die TG-Untersuchungen in Luft waren sehr hilfreich flir die Festlegung der
Oxidationsbedingungen im Ofen. Von den TG-Untersuchungen in Luft wurde
festgestellt: 1) Die Oxidation fangt bei ca. 400°C an und ist bei 700°C vollsténdig
abgeschiossen. 2) Bei 360°C wurde nach 10 h Haltezeit nur 20% des Cermets
oxidiert, bei 460°C lag dieser Wert bei 27%. 3) Bei 560°C und 3h Haltezeit erreicht
die Oxidation sinen Wert von 95%. 4) Bei 660°C ist die Oxidation sehr schneli und
vollstédndig vor dem Temperatur Haltepunkt abgeschlossen.

Nach diesen Beobachtungen ist entschieden worden, die Oxidationsuntersuchungen
in Luft im Ofen bei Temperaturen von 550, 600 und 650°C durchzufithren.

Flr die Oxidation in Ar gesattigt mit H.O bei 80°C (p(H.0O) = 0,47 bar)* oder 40°C
(p(H20) = 0,07 bar)!, wurde der Temperaturbereich von 800-850°C (Betriebstempe-
ratur SOFC) gewahlt,

4.2,2. Oxidation in Luft
n Abb. 4.2-1 (links) ist der Oxidationsgrad des Cermets bei 550, 600 und 650°C in

Abhéngigkeit von der Zeit aufgetragen. Jeder Punkt im Diagramm entspricht dem
Oxidationsmittelwert von zwei NifYSZ-Proben. Der Oxidationsgrad wurde anhand der
Gewichtsénderung der Proben vor und nach der Oxidation bestimmt. Bei alien
Experimenten (TG und Ofen) wurde der Luftstrom erst beim Erreichen der

Oxidationstemperatur zugefiihrt.

Abk. fir Oxidation in Ar gesattigt mit H,O bei 80°C {p(H»0)=0,47 bar): Ar/H,0-80°C
# Abk. filr Oxidation in Ar gesattigt mit H,O bei 40°C (p{H.0)=0,07 bar): Ar/H,0-40°C
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Wie von der Kinetik erwartet, nimmt der Oxidationsgrad mit der Oxidationszeit und
der Temperatur zu (Abb. 4.2-1). Vergleichbare Experimente flr dieselben
Oxidationsbedingungen (Luftstrom, T) wurden auch in einer Thermowaage durch-

geflihrt (Abb. 4.2-1 rechts). Die Oxidationskurven unter beiden experimentellen
Bedingungen stimmen gut Uberein.

100 100 - _

BQBO_ ,,,,,,,,,,,, 3280_/__.....

sl | 3ell/
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Abb. 4.2-1: Oxidationsgrad von Ni/YSZ in Luft und bei verschiedenen Temperaturen

in Abh&ngigkeit von der Zeit. Links Experiment im Ofen mit Substraten, rechts TG-
Experiment

Zur Bestimmung der Reaktionskinetik ist die gebildete Masse an NiO in Abhéngigkeit
von der Zeit aufzutragen. In Abb, 4.2-2 und Abb. 4.2-3 ist die gebildete Masse an
NiO in Abhéngigkeit von log(l) fir die oxidierten Stdbe im Ofen bzw. der TG-

Experimente aufgetragen. Die beste Anpassung bei beiden Experimenten wies das
direkt logarithmische Modell auf.
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Die Regressionsgeraden in Abb. 4.2-2 haben fast die gleiche Steigung und sind nur
parallei verschoben (unterschiedliche Konstante A), wobei in Abb. 4.2-3 nur die
Regressionsgeraden fir 550 und 600°C eine ahnliche Steigung zeigen. Man kann
auch beocbachten, daf3 der Anfang und das Ende der Messungen vom
logarithmischen Modell abweichen. Die drei Regressionsgeraden in Abb. 4.2-3 sind
flir Oxidationsgradienten zwischen 30-80% gezeichnet.

45
40 L L _y =17.398x - 3.3107
y = 24.06x - 1.0267
35 - R® = 0.9985
o ‘
£ 30

—
8]
|

bei den drei Oxidations-
temperaturen in Luft,

b

B 25 . Abb. 4.2-3; Gebildete

S op ‘164351005 - Mas§e an NiQ in .
?.) ' # R? = 0.9962 Abhéngigkeit von der Zeit

10 e o 'J beschrieben mit dem

54 - L = 650°C + 800°C » 550°C direkt logarithmischen

N S, : | Modell (TG-Experiment)
0 0,5 1 1,5 2 2,5 3

log(t), t in min

4,2.3. Oxidation in Ar/H,0 (p(H20) = 0,47 bar)

Es wurden drei Oxidationstemperaturen (800, 900 und 950°C), die in dem
Bedriebstemperaturbereich der SOFC liegen, ausgewéhit.

In Abb. 4.2-4 ist der Oxidationsgrad in Abhéngigkeit von der Zeit aufgetragen. Jeder
MefBpunkt ist wieder der Mittelwert von zwei Proben.
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Der Oxidationsgrad wéchst in den ersten 1-2 Stunden mit gleicher Rate bei allen drei
Temperaturen. Das bedeutet, daB die Reaktionsgeschwindigkeit am Anfang
unabhéangig von der Temperatur ist. Bei 800°C wird die Reaktionsrate deutlich kleiner
als die bei den anderen zwei Temperaturen, die erst spater voreinander differieren.
Das direkt logarithmische Modell ergab auch hier die beste Anpassung an die

MeBwerte (Abb. 4.2-5).

0,8
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Bei der Oxidation in Luft unterscheidet sich der Oxidationsgrad zwischen den zwei
gemessenen Proben sehr wenig (Abb. 4.2-2). In Ar/H>0-80°C wurde ein Unterschied
bis zu 14% beobachtet (Abb. 4.2-5). Die Probe, die als erste dem Gasfluf3 ausgesetzt
war, war fast immer starker oxidiert als die dahinter liegende.

Jede Probe hatte nach dem Oxidationsexperiment in Ar/H.O-80°C auch einen
Farbunterschied zwischen der ocberen und der unteren Seite (Stitzseite). Oben war
die Farbe heller (Abb. 4.2-8, oben links) und grin, wahrend sie auf der Unterseite
dunkler und — abhéngig von der Oxidationsgrad — grau war (Abb. 4.2-6, oben rechts).
AuBerdem waren alle Proben nach dem Experiment gekrimmt (Abb. 4.2-6, unten).

i i i

Abb. 4.2-6: Oben: Teil der oberen (links) und der unteren (rechts) Seite einer re-
oxidierten Probe in Ar/H.O-80°C. Unten: Stab nach der Oxidation in Ar/H,O-80°C
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Die Krimmung ist aus Sicht der Stlitzseite der Probe konkav, so daf die Mitte von
der Unterlage abgehoben war. Die obere Seite wurde schneller oxidiert als die
untere, hatte eine unterschiedliche Volumenanderung erfahren und daher diese

Krimmung verursacht.

4.2.4. Oxidation in Ar/H.0 (p(H.0) = 0,07 bar)

Die Oxidation in Ar/H»0-40°C erfolgte bei Temperaturen von 900 und 950°C. in der
Abb. 4.2-7 ist der Oxidationsgrad in Abhéngigkeit von der Zeit aufgetragen. Die
Oxidation unter diesen Bedingungen erfolgt mit einer Geschwindigkeit, die
unabhangig von der Temperatur ist. Bei der Oxidation in Ar/H.O-80°C wurde gezeigt,
daf3 die Oxidationsgeschwindigkeit flir kleine bis mittlere Zeiten unabh&ngig von der
Temperatur war. Dieser Effekt erscheint auch in Ar/H.0-40°C (kleineres
Oxidationspotential) und ist sogar zu gréBeren Oxidationszeiten ausgedehnt.

So wie in der Ar/H,0-80°C Oxidation ist der Oxidationsgrad zwischen der ersten und
der zweiten Probe in der Reihe unterschiedlich (Abb. 4.2-8). Die gebildete Masse an
NiO wird dieses Mal bei den zwei Oxidationstemperaturen in Ar/H,O-40°C durch das
lineare Modell am besten beschrieben, Eine gute Anpassung, besonders bei 950°C,
zeigte auch das direkt logarithmische Modell.

Die hier vorliegenden Regressionsgeraden liefern im Vergleich zu denen in Luft und
in Ar/H.O-80°C kleinere R2-Werte. Das hangt im wesentlichen mit den bereits

erlduterten unterschiedlichen Oxidationsgraden der Proben zusammen.

100 . 0,7 ‘
2 g0 ——950°C = & 900°C J 0,6 - |4 950C s 000°Cla
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Abb. 4.2-7: Oxidationsgrad vom Ni/YSZ  Abb. 4.2-B: Gebildete Masse an NiO in
Substrat in Ar/H20-40°C bei 900 und Abhéangigkeit von der Zeit in Ar/H,O-
950°C in Abh&ngigkeit von der Zeit 40°C, beschrieben mit dem linearen
Modell
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4.2.5. Mikrostruktur und Oxidationsmechanismus

Oxidation in Luft

Die Oxidation beginnt von den auBeren Flachen des Cermets, die zuerst in Kontakt
mit O, kommen. Es ergibt sich eine oxidierte Schicht, die sich von aufen in das
Innere der Probe ausbreitet. Die Probe ist schon nach 30 min bei 550°C gleichmaBig
Uber die gesamte Dicke oxidiert (Abb. 4.2-9).

5 ¥ 5

3 o L

liffe von einer reoxidierten Probe nach 30 min bei 550°C in Luft
(Oxidationsgrad: 34%). Links: Rand , rechts: Mitte der Probe

Die Gasdiffusion des O, in das Innere des Materials ist schneller als die
Reaktionsgeschwindigkeit und flihrt von Anfang an zu einer gleichméBige O»-
Konzentration in der Probe. Der geschwindigkeitsbestimmende Schritt sollte dann
entweder die Ni- oder die O%-Diffusion durch die gebildete NiO-Schicht sein.

Jedoch folgt die Oxidation des Cermets in Luft nicht dem parabolischen
Kinetikmodell, sondern ist besser an das direkt logarithmische Modell anpafbar.
Diese Abweichung der Oxidation vom parabolischen Modell, das charakteristisch fur
die Oxidation von reinem Ni bei hohen Temperaturen ist, erklart sich durch die
Tatsache, daB Ni hier in einem porésen Cermet und nicht als dichter Kérper vorliegt.
Daher spielen neben der Ni-Diffusion auch andere Transportphédnomene in diesem
porbsen Korper sine Rolle. Die Cermet-Oxidation mii3te daher mit einem Modell
beschrieben werden, das sowohl logarithmische als auch parabolische
GesetzmaBigkeiten bertcksichtigt.

Eine Rechtferigung flir diese Hypothese lisfern die TG-Experimente, in denen die
Oxidation eine schnellere Geschwindigkeit ais die des parabolischen Modells und
eine langsamere als die des direkt logarithmischen Modells aufweist. Nur anhand der
besseren R2-Werte wurden die MeRwerte an das direkt logarithmische Modell

angepalf3t und nicht an das parabolische Modell.
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Oxidation in Ar/H»O p(H-0) = 0,47 bar (Ar/H,0-80°C)

Wie der Sauerstoff bei der Luft-Oxidation muf3 auch H,O genauso schnell ins innere
der Probe diffundieren, da der H,O-Partialdruck (0,47 bar) in Ar geséttigt mit H,O bei
80°C gréBer als der Op-Partialdruck in Luft (0,2 bar) ist. In den Proben, die mehr als
50% oxidiert wurden, ist die Oxidation gleichmaBig (Querschliff sieht &hnlich wie bei
der Oxidation in Luft aus).

Bei Proben, die weniger als 50% oxidiert wurden, ist eine Gradierung der Oxidation
beobachtet worden (Abb. 4.2-10). Die Oxidation verlduft von den Randern ins Innere
der Probe. In der Mitte ist die Probe weniger oxidiert als an den Réndern. Bei der
oberen Seite der Probe ist die Oxidationstiefe ebenfalls etwas grofBer als bei der
Unterseite.

Bei 800-950°C ist der O,-Partialdruck zwischen 10 und 10°® bar (s. § 2.5.3: Gl.2.5-
13). Sauerstoff wird flr die Ni-Oxidation verbraucht und die Reaktion endet, wenn der
O.-Partialdruck in der Probe ungefahr 10™*° bar wird (s. § 2.5.3: Abb. 2.5-1). Der Ha-
Partialdruck nimmt dagegen im Inneten zu (ca. 5x107 bar). Im Gasstrom oberhalb
der Probe ist der Ho-Partialdruck 2x10® bar. Damit die Reaktion weiter fortschreiten
kann, muf3 Wasserdampf nach Innen und Hp dann nach Auf3en diffundieren. Die
Reaktionsgeschwindigkeit ist wahrscheinlich von der H.-Diffusion bis zu einem
Oxidationsgrad von 50% abhangig (s. Abb. 4.2-4). Fir héhere Oxidationsgrade ist
die Geschwindigkeit von der Temperatur abhéngig, das Innere der Probe wird dann

gleichmanig oxidiert.

Ar/H,0-80°C (Oxidationsgrad: 40%)}). Links: obere Seite, rechts: untere Seite

Ein Mechanismus flr die Oxidation in Ar/H20-80°C kann der folgende sein: In den
ersten Oxidationsstufen ist die Ni-Diffusion durch die dlinne NiO-Schicht schneller als
die H,-Diffusion vom Inneren der Proben nach auf3en. Mit der Zeit wird die NiO-
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Schicht dicker, der Ni-Diffusionsweg wird ldnger und danach (Oxidationsgrad > 50% )
langsamer als die Ho-Diffusion. Der geschwindigkeitsbestimmende Schritt ist dann
die Ni-Diffusion.

Die Krimmung und die unterschiedliche Féarbung der Probe ist eine Folge der am
Anfang ungleichméaBigen Oxidation. Der unterschiedliche Oxidationsgrad zwischen
der ersten und der zweiten Probe im Ofen bei allen Experimenten kann an dem
héheren Hs-Partialdruck der Gasmischung, dem die zweite Probe ausgesetzt ist,
liegen. Diese Erhdhung ergibt sich durch Abreicherung von O, aufgrund der

Oxidation der ersten Probe.

Oxidation in Ar/H.0 p(H»0) = 0,07 bar (Ar/H,0-40°C)

Die Oxidation in Ar/H,O-40°C verlauft dhnlich wie in Ar/H20-80°C, wobei in diesem
Fall die Gasmischung eine kleinere Wasserdampfkonzentration enthélt. Diese

Tatsache macht den H:O-Transport von der Umgebung ins Innere der Probe zu
einem wichtigen Oxidationsparameter. Der H,O-Partialdruck in der Gasmischung bei
der Sattingungstemperatur von 40°C betragt 0,07 bar (bei Ar/H.0-80°C: 0,47 bar).
Das Oxidationspotential wird unwesentlich kleiner, da ein Faktor 7 beim Hy0O-
Partialdruck einen Faktor 4 flir den Op-Partialdruck bedeutet (s. § 2.5.3: Abb. 2.5-1)

Anhand von Querschliffen kann man erkennen, daf3 die Proben zuerst auf der
Oberflache (Abb. 4.2-11, links) und an den Seiten oxidiert wurden. Die Mitte und die
untere Seite der Probe (Abb. 4.2-11, rechts) wurden weniger oder nicht oxidiert. Bei
einem hdéheren Oxidationsgrad als 20% erfolgte die Oxidation von den Seiten ins

Innere (s. auch Anhang ).

Abb. 4.2-11: Querschliffe von einer reoxidierten Probe nach 250 min bei 950°C in
Ar/H,0-40°C (Oxidationsgrad: ~20%). Links: obere Seite, rechts: untere Seite
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Die Oxidationsgeschwindigkeit folgt dem linearen Modell und ist somit nicht von der
Ni- Diffusion (die von der Temperatur abhéngig ist) kontrolliert. Der Unterschied beim
Oxidationsgrad zwischen der ersten und zweiten Probe im Ofen in Ar/H20-40°C kann
mit dem kleineren Oxidationspotential liber der zweiten Probe erklart werden. So wie
im Falle von Ar/H,0-80°C ist O, von der ersten Probe verbraucht worden und
veriangsamt die Oxidation der zweiten Probe.

Das Oxidationsprofil im Querschnitt der Proben ist flr alle drei Gasmischungen in
Abb. 4.2-12 dargestellt.

el
............ g >
D SRS Conimmana
..................... s g
a:Luft d: Ar/H;0-40°C
Gleichmédige Oxidationsgrad<20%
Oxidation Obere Flache und an den

Seiten oxidiert
b: Ar/H,0-80°C

Oxidationsgrad<50% c: Ar/H,0-80°C
Ungleichméanige Oxidation: Oxidationsgrad>50%
Im lnneren weniger als am GleichmaBige Oxidation
Rand oxidiert

Abb. 4.2-12: Oxidationsgradierung in den verschiedenen Oxidationsatmosphéren

4.2.6. EinfluB der Cermet-Oxidation auf der Festigkeit

4.2.6.1. Biegebruchfestigkeit von in Luft oxidierten Cermets

Der spontane Wechsel von Ar/4% H; Atmosphére auf Luft bei 950°C flhrt zu einem
vélligen Versagen des Werkstoffs. In Abb. 4.2-13 ist eine oxidierte Probe, die diesen
Bedingungen ausgesetzt wurde, dargestelit. Die Risse befinden sich nur auf der
Oberflache, die in direktem Luftkontakt war.

5mm

Abb. 4.2-13: Aufnahme eines Cermets nach spontaner Oxidation in Luft bei 950°C

An den Proben, die an Luft bei 550, 600 und 650°C nach unterschiedlichen Zeiten
oxidiert wurden (s. § 4.2.2), wurde die Biegebruchfestigkeit gemessen. In Abb. 4.2-14
ist die Bruchspannung in Abhéangigkeit von dem Oxidationsgrad aufgetragen. Zum
besseren Vergleich sind die Werte der Proben nach dem Sintern (rechts-100%
Oxidationsgrad) und nach der Reduktion (links-0% Oxidationsgrad) zugefigt. Die
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drei Punkie auf jede y-Achse entsprechen dem hdchsten, dem mittleren und dem
niedrigsten Wert.

in der Regel sind alle Festigkeiten innerhalb der zwei Geraden, die die maximalen
und minimalen Werte von gesinterten und reduzierten Substraten verbinden. Je
héher der Oxidationsgrad (kleinere Porositat) desto hoher ist die Festigkeit. Die vier
Proben die eine hohere Festigkeit gezeigt hatten, sind aus einer Platte, mit einer
etwas hdhere Dichte (Griindichte: 2,546 statt 2,525 g/cm?) geschnitten.
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Allgemein kann man schiuBfolgern, daf die oxidierten Cermets keine Verschlechte-
rung ihrer Festigkeit unter diesen Oxidationsbedingungen gezeigt haben. Es wurden
auch zwei Proben bei 800°C/2h oxidiert, ihre Festigkeit lag danach innerhalb des
Bereichs der gesinterten Proben. Jedoch stammten diese zwei Proben aus der Platte
mit einer etwas hdheren Dichte, welche eine bessere Festigkeit bei den vier anderen
oxidierten Proben (550°C) gezeigt hatte.

Die Festigkeiten der Proben bei 550°C liegen etwas hoéher, als die von 600 und
650°C. Jedoch ist der Unterschied der Festigkeitswerte sehr klein und die Anzahl| der
Proben nicht grof3 genug um genaue SchluBfolgerungen liber die Abhdngigkeit der

Festigkeit von den drei Oxidationstemperaturen zu ziehen.

4.2.6.2. Biegebruchfestigkeit von in A//H»0 (p(H.0)=0,47 bar) oxidietten Cermets

In Abb. 4.2-15 sind die Bruchspannungswerte in Abhéangigkeit von dem
Oxidationsgrad von in Ar/H20-80°C oxidierten Proben aufgetragen. Fast alie Werte
liegen innerhalb oder sogar oberhalb des Bereichs der Ausgangsproben.
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Wie bei der Oxidation in Luft (bei 550-800°C) behélt das Substrat seine
mechanischen Eigenschaften. Trotz der im Vergleich zur Luft-Oxidation kleineren
Oxidationsgrade von Ar/H,O-80°C-Oxidation, liegt die Biegebruchfestigkeit schon
von den ersten Schritten der Oxidation (<50%) in der Ndhe der Werte, die das

Substrat direkt nach dem Sintern aufgewiesen hat.
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Dieser Effekt kann mit der Oxidationsgradierung innerhalb des Substrates erklart
werden. Die Oxidation verlauft bis zu einem Grad von ungeféhr 50% ungleichmaBig
(5. § 4.2.5). In der Mitte ist die Probe weniger oxidiert als an den Réndern und
deswegen nimmt die Porositét starker an den Rander als in der Mitte ab. Dies fiihrt
zu einer Erhdhung der Festigkeit, weil die Ré&nder auch die gréBte Spannung
erfahren. Die Spannung bei der 4-Punki-Biegebruchfestigkeit nimmt mit dem
Abstand von der Mitte zu. Die stérker unter Zugspannung belastete Flache ist die
Untere.

Ein negativer Aspekt bei der Ar/H.0-80°C Oxidation ist die Krimmung einiger
Proben. Sie kann zu einer Erniedrigung der Bruchspannungswerte fihren, wenn die
Last auf der konkaven Seite der Probe aufgebracht wird oder zu einer Erhéhung der
Bruchspannungswerte, wenn die Last auf der konvexen Seite aufgebracht wird.

In unserem Fall ist die Last auf der konvexen Seite aufgebracht worden. Die
Bruchspannung kann auf diese Weise etwas erhoht sein, denn zuerst miissen die
Druckspannungen der unteren Seite (diese Flache ist fast vollsténdig oxidiert) von
den aufgebrachten Zugspannungen lberwunden werden. In einer Zelle kann eine

solche Kriimmung zu ihrem Versagen fiihren.
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4.2.6.3. Biegebruchfestigkeit von in Ar/H-O (p(H-0) = 0,07 bar) oxidierten Cermets

In Abb. 4.2-16 ist die Biegebruchfestigkeit in Abhangigkeit vom Oxidationsgrad flir
die in Ar/H,0-40°C oxidierten Proben aufgetragen. Die meisten Proben liegen

innerhalb oder oberhalb des Bereichs der Ausgangsproben.
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Eine Ausnahme sind die Proben, die bei 900°C/12h und 950°C/17h oxidiert worden
sind., lhre Bruchspannung ist unterhalb der unteren Gerade. Eine weitere bei
950°C/17h oxidierte Probe ist wahrend der Praparation fiir die Biegebruchfestigkeits-
messung ohne vorherige mechanische Beanspruchung gebrochen. Die Bruch-
spannung nimmt am Anfang mit dem Oxidationsgrad zu und dann (hach langen
Oxidationszeiten) wieder ab.

Alle Proben waren nach der Oxidation in Ar/H,0-40°C krumm, auBer der Probe, die
die hdchste Bruchspannung Abb. 4.2-16 hat.

Wegen der Kriimmung und der Anzahl der Proben k&nnen keine qualitativen
Schiuf3foigerungen Ober die Biegefestigkeit bei diesen Oxidationsbedingungen

gemacht werden.

Allgemein kann man flr die Oxidation der Cermets in Luft bei Temperaturen bis
650°C sagen, daf3 keine Verschlechterung ihrer Festigkeit auftritt. Das gleiche gilt flir
die Oxidation in Ar/H20, jedoch kann die auftretende Kriimmung einen negativen
EinfluB auf die mechanische Stabilitat der ganzen SOFC auslben.
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4.3. Zusammenhidnge zwischen Ausgangsmaterial, Eigen-
schaften und Geflige von Coat-Mix-Anodensubstraten

4.3.1. Variation des YSZ-Pulvers

Die Anderung der YSZ-KorngrdRe bzw. der entstehenden AgglomeratgroBe ergab
deutliche Unterschiede in der Porositdt, Gasdurchlassigkeit und elektrischen
Leitfahigkeit der hergesteliten Anodensubstrate. In Abb. 4.3-1 ist die Gasdurch-
lassigkeit und die effektive elektrische Leitfahigkeit in Abhéngigkeit von der Gesamt-
porositat der Cermets aufgetragen. Je gasdurchldssiger die Anodensubstrate sind,

desto weniger leitféhig sind sie.
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Abb. 4.3-1: Zusammenhang der Gasdurchléssigkeit und der elekirischen Leitfahig-

keit mit der Porositat der CM-Anodensubstrate: ¢ Gasdurchlassigkeit, sLeitfahigkeit
{Mit 1-5 sind die finf Aggiomeratfraktionen von jedem DS-Versatz gekennzeichnet. Das Standard-
cermet CM5 ist mit weil3en Kreis bzw. Quadrat markiert.)

Die reduzierten Substrate, die von dem klassierten DS42-Pulver stammen, sind
leitfdhiger als die entsprechenden des Pulvers DS45, Die letzten sind dagegen
poréser und gasduchléssiger als die ersten.

Das Standardcermet CMS5, markiet mit weiBem Kreis bzw. Quadrat fir die
Leitfahigkeit und die Gasdurchlédssigkeit, das aus dem unklassierten Pulver DS42
besteht, weist eine Gasdurchlassigkeit bzw. eine Leitfahigkeit zwischen DS42/2
(Fraktion: 56-50 pm) und DS42/4 (Fraktion: 40-36um) auf.

69




Ergebnisse und Diskussion

Laut Berechnungen ist die Gasdurchlédssigkeit mit dem in Abb. 4.3-1 geringsten Wert
(DS42/5 =~ 0,05x10™ cm?) ausreichend fiir den Gastransport. Fiir das Cermet DS42/5
bleibt die Zellspannung im hohen Niveau (0,66 V) fiir Betriebsbedingungen T=850°C
und i=300A/m? [Tho98].

Die Mikrostruktur der Cermets 48t sich sehr gut mit den gemessenen Eigenschaften
korrelieren. DS42-Cermets (Abb. 4.3-2) sind dichter und weisen eine feinere Ni-,
YSZ- und Porenvenreilung als DS45-Cermets (Abb. 4.3-3) auf. Die stufenweise
Vergréberung des Gelliges in beiden Versatzen verursacht eine Abnahme der

Leitféhigkeit und eine Erhéhung der Gasdurchldssigkeit.

Abb. 4.3-2: Querschliffe von DS42-Cermets Abb. 4.3-3: Querschiiffe von DS45-Cermets
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Es ist deutlich erkennbar, daB das YSZ-Ausgangspulver und die AgglomeratgréBen
wesentliche Unterschiede in der Mikrostruktur der Cermets verursachen. Die
gepreBten Substrate DS42 bzw. DS45 besaflen vor dem Sintern &hnliche Grin-
dichten, die aber zwischen den verschiedenen Agglomeraifraktionen leicht variierten.
Die feineren Fraktionen ergaben Substrate mit einer Griindichte von 2,5-2,7 g/cm?3
und die gréberen Fraktionen Substrate mit einer Grindichte von 2-2,2 g/cm3,

Laut Packungstheorie ist die Packungsdichte von dem Verhéltnis der PartikelgroRen
abhangig [Ger89]. Um die Packungsdichte zu erhéhen, sollte man z.B. f(ir sphérische
Partikel ein PartikelgréBenverhéltnis Lgon/lxein > 0,2 wéhlen [Man60]. Nach dieser
Theorie sollten die hergestellien Substrate vor dem Sintern eine Dichte unabhéngig
von den Agglomeratgréf3en aufweisen. Die Coat-Mix Agglomerate sind jedoch keine
kugeiférmigen Partikel, sondern rauhe zerbrechliche Kérner mit undefinierbarer
Form. Es ist deswegen nicht gelungen die Packungscharakteristika der Agglomerat-
pulver mit einer Theorie zu beschreiben.

REM-Aufnahmen haben keine sichtbaren Unterschiede im Geflige zwischen den
beiden DS-Pulvern gezeigt, auf3er den unterschiedlichen Agglomeratgréen entspre-
chend der klassierten Agglomeratfraktionen (Abb. 4.3-4). Die feineren Agglomerate
bilden eine dichtere Packung als die gréberen. In Abb. 4.3-5 sind von demselben
Pulver (DS45) die zwei extremen Fraktionen (DS45/5: fein, DS45/1:grob) dargestellt.
Beim Sintern schrumpfen DS45-Substrate weniger als diejenigen der DS42-Reihe.
Die lineare Schrumpfung betragt 20,5-21 und 24-25,5 % flr die DS45- bzw. DS42-
Substrate nach dem Sintern bei 1400°C. DS42 ist sinterfahiger als DS45, da es aus

einem feineren YSZ-Pulver besteht.

—

Abb. 4.3-4: REM Aufnahmen von Agglomeratpuiver, links DS42/5 und rechts DS45/1
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Abb. 4.3-5:REM-Aufnahme des Pulvers DS45/5 (links) mit einer gréBeren Packungs-
dichte als DS45/1 (rechts)

4.3.2. Variation des NiO-Pulvers

Die KorngréBenverteilung der unterschiedlichen NiO-Pulver (s. § 3.1.1) ist in Abb.
4.3-6 dargestellt. Die Pulver NiO-1A und NiO-2 ergaben eine &hnliche Verteilung wie
das Standardpulver (NiO-5) mit dsg-Werten < 1 pm. Alle andere Pulversorten zeigten
dso-Werte von 5-15 um. Von allen NiO-Pulvern wurden Substrate mittels Coat-Mix-
Verfahren hergestellt (s. § 3.2.1.3). Ausnahme war das Pulver NiO-3, das sich trotz
mehrfacher Versuche nicht mit dem Phenolformaldehyd-Binder beschichten lief3 und

daher nicht weiter untersucht wurde.
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Die Sintereigenschaften der NiO-Pulver haben einen wesentlichen Einflu3 auf die
Sintereigenschaften der NiQ/YSZ-Substrate. Eine hohe Sinteraktivitdt, z.B. von
NiO-2, verursacht die hdchste Schrumpfung in dem Substrat (CM2) beim Sintern. Die
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lineare Schrumpfung der gesinterten Substrate in Abhangigkeit von der spezifischen
NiO-Oberfliache ist in Abb. 4.3-7 dargestellt und zeigt die aligemsine Tendenz, daB3
Pulver mit hoher spezifischer Oberflache (d.h. geringer thermischer Vorbehandlung)
eine stirkere Schrumpfung des Bauteils aufweisen als Pulver mit geringer
spezifischer Oberflache. Abweichungen von dieser Tendenz (z.B. NiO-1) kdnnen
durch Vorbehandlungsschtitte (Mahlen, etc.) hervorgerufen werden. NiO-8 weist die
kleinste BET-Oberflaiche und die geringste Schrumpfung der enisprechenden
Substrate auf. Das Substrat CM7 zeigt, trotz der hohen Sinterakiivitat von NiO-7 (s. §
3.1-1, eine vergleichsweise niedrige Schrumpfung {groBe Partikel: Abb. 4.3-6).

An den endgesinterten Substraten wurde die relative Dichte und die Gasdurchléssig-
keit bestimmt. Die gleichen Proben wurden in Ar/A%H. bei 900°C reduziert;
anschlieBend wurde die Gasdurchlassigkeit und die elektrische Leitfahigkeit

gemessen (Tabelle 4.3-1).
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Tabelle 4.3-1: Porositadt und Gasdurchidssigkeit von gesinterten ([Tox bzw. Lox) und
reduzierten (TTeq b2zw. Heq) Substraten sowie effektive elekirische Leitfdhigkeit (Gex)
der Cermets bei 800°C

oy Tea Hox Used Ceft, 800°C
Substrat (%) (%) (10 emy (10" em?) (Scm™)
cM1 21,0 37,1 2,38 7,71 894
CM1A 19,5 35,9 1,68 4,57 702
cm2 16,4 21,9 0 0,35 3990
CM2A 26,8 32,6 2,55 6,90 447
CM5 27,4 41,7 5,38 9,96 657
cM7 28,3 43,4 5,41 12,19 78
CcMms 30,9 31,9 0,52 3,18 300
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Die Substrate CM1A und CM2 (feinste NiO-Pulver) mit der hochsten Sinterdichte
haben die niedrigste Gasdurchlédssigkeit n.x aufgewiesen. CM8 besitzt trotz der
hohen Porositdt nach dem Sintern, eine géringe Gasdurchlassigkeit. Auffallig bei
diesem Substrat ist auch die fast unverédnderte Porositat vor und nach der Reduktion,
wéhrend die anderen Substrate eine Porositdtsdnderung von etwa 15% (Aushahmen
bilden auch: CM2: 5,5% und CM2A:6,8%) aufweisen. Zuséatzlich hatte CM8 nach der
Reduktion eine deutliche Abweichung von der Ausgangsgeometrie gezeigt.

Im reduzierten Zustand hatte CM8 eine anndhernd gleiche Porositat wie CM2A, aber
eine um die Halfte niedrigere Gasdurchlassigkeit. Das deutet auf eine Porositat mit
eventuell gréBerem Labyrinthfaktor und weniger durchldssigen Kanalen hin. CM7
besitzt auf der einen Seite eine héhere Durchléssigkeit, aber auf der anderen Seite
eine sehr niedrige Leitféhigkeit im Vergleich zu CM5. Mit CM1 wurde die beste
Kombination (in der N&dhe von Standardsubstrat-CM5) der zwei Eigenschaften bei
Einhaltung der tblichen Verfahrensschritte erreicht.

Abb. 4.3-8 zeigt die Gasdurchlassigkeit und die effektive elekirische Leitfahigkeit bei
800°C in Abhangigkeit von der Porositat der reduzierten Substrate.
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Die Gasdurchlassigkeit nimmt mit der Porositét der Cermets deutlich ab, wobei die
Leitfahigkeit keinen einheitlichen Trend zeigt. Das deutet darauf hin, daB neben der
Porositat andere mikrostrukturelle Eigenschaften (KorngréBBenverteilung, Dichtegra-
dienten, u.a.) eine gewisse Rolle spielen. Keramographische Querschliffe wurden flr
die Aufklarung der mikrostrukiurellen Besonderheiten der Cermets und flr die
Bewertung der verschiedenen NiO-Pulver im Hinblick auf die erzielten physikalischen
Eigenschaften angeferiigt (Abb. 4.3-9).
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20 pm

Ni: weil3
YSZ: grau
Poren: schwarz

Abb. 4.3-9: Mikrostruktur der verschiedenen Ni/YSZ-Cermets
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Das Standardcermet CM5 zeigt eine homogene und feine Verteilung der drei Phasen
(Ni, YSZ und Poren). Die Cermets CM1 und CM1A sind mikrostrukturell vergleichbar
mit CM5, vor allem bei der Ni-PartikelgréBe und —verteilung. Wie schon erwadhnt,
haben die beiden Cermets &hnliche Leitfahigkeitswerte mit dem Standardsubstrat
aufgewiesen (Abb. 4.3-8). CM1A ist etwas dichter als CM1, wodurch sich im
Vergleich zu CM5 eine niedrigere Gasdurchlassigkeit einstellie. CM2 weist eine
homogene und feine Ni-Verteilung auf und ist am stérksten verdichtet (Porositéat
scheint geschlossen zu sein: kleine runde Poren). Seine Leitfahigkeit ist dadurch die
hochste, seine Gasdurchléssigkeit dagegen die niedrigste von alien anderen Proben.
Das Cermet CM2A weist ein gréberes Geflige von Ni und YSZ auf. Die Ni-
KorngréBenverteilung entspricht etwa der des NiO-Ausgangspulvers genau so wie
bei CM7 und CM8. Das Mahlen des NiO/YSZ-Pulvers vor der Beschichtung mit dem
Binder hatte in diesen Féallen somit scheinbar keinen merkiichen EinfluB auf das
verwendete NiO-Pulver, Anders ist die Situation bei Cermet CM1, wo das NiO-
Ausgangspulver ungefahr genauso grob wie das von CM2A ist, aber das Mahlen
eine deutliche Kornverkleinerung zur Folge hatte, denn das entsprechende Cermet
zeigte eine feinere Ni-Verteilung.

Bei CM2A ist die YSZ-Phase viel gréber als bei den anderen Cermets. Dies liegt
wahrscheinlich an den Kupferverunreinigungen im CM2A-Pulver, die ein
Flissigphasensintern des YSZ verursacht [Lem87]. Trotz &hnlicher relativer Dichte
mit CM8 ist CM2A durchlassiger. Eine Erkldrung hierflr kann der im Vergleich zu
CM8 gréBere Porendurchmesser von CM2A sein.

CM7 Cermet weist ein grobes und inhomogenes Geflige im Vergleich zu dem
Standard auf. Die grofBere Porositat gegeniiber den anderen Cermets erklart den
hohen Durchléssigkeitswert und zusammen mit der inhomogenen und groben Ni-
Verteilung die schlechte elekirische Leitfahigkeit. Eine &hnliche Mikrostruktur zeigt
das Cermet CM8, wobei hier die Ni-Verieilung homogener ist. Seine niedrigere
Porositat und Porengréf3enverteilung hat als Folge eine niedrigere Durchlassigkeit
und zusammen mit der homogenen Ni-Verteilung eine héhere Leitfahigkeit als CM7.

Die Cermets CM1, CM1A und CM7 erbringen é&hnliche Werte wie das
Standardcermet CM5, allerdings nur flr einzelne Eigenschaften. CM7 zeigt eine
héhere Durchidssigkeit, aber eine schlechtere Leitfahigkeit, wobei CM1 und CM1A
dhnliche Leitfahigkeit aber niedrigere Durchlassigkeit im Vergleich zu CM5
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aufweisen. Die Kombination der beiden Eigenschaften wurde von keinem Cermet
erreicht. Durch Variation der Verarbeitungsschritte (Mahlen, Pressen und Sinter-
bedingungen), kdnnten die Substrate CM1, CM1A und CM7 an die Standardwerte
angenahert werden.

Die Verwendung von NiO-2 und NiO-8 ist wegen der schlechten Formstabilitat bei
der Reduktion der Substrate CM2 und CM8 nicht zu empfehlen. CM2A hatte
einerseits &hnliche Eigenschaften wie das Standardcermet CM5 aufgewiesen,
andererseits zeigte das Geflige dieses Cermets eine grobe Ni- und YSZ-Verteilung,
was zu einer hohen Alterung (Ni-Agglomeration, steile Abnahme der elektrischen
Leitfahigkeit) flhren kénnte.

Im allgemeinen sind die Pulvereigenschaften nicht immer mit den Bauteileigenschaf-
ten direkt vergleichbar. Ein deutlicher EinfluB der Pulvereigenschaften auf die
Cermeteigenschaften ist nur dann zu sehen, wenn die Eigenschaften des Ausgangs-

pulvers wéhrend der Verarbeitungsprozesse nicht oder wenig verdndert werden.

4.3.3. Substitution von YSZ durch TiO, oder Al,O3

Wie erwéhnt (s. § 3.2.1.4) weisen TiO. und Al,O; einen kleineren TAK als YSZ auf,
und es ist deshalb mdglich, den TAK des Substrates an denjenigen der anderen
Komponenten anzupassen. Der TAK von TiO; bzw. AlO3 zwischen Raumtemperatur
und 1000°C betragt 9,1 bzw. 8,3 x10® K [Tpr77]. Die TAK der hergestellten Ni/TiO»
und Ni/Al,O3 mit 40 Vol.-% Ni betragen 10,5 bzw. 10,7 x10° K, wobei der TAK von
Ni/Al,O3 mit 60 Vol.-% Ni 12 x10° K betrégt.

Die beste Anpassung an den TAK von YSZ (10,6-11,1 x 10° K [Tif90, Tie98b])
weisen die NifTiO2 bzw. Ni/Al:O3 mit 40 Vol.-% Ni auf. Die gesinterten NiO/NiAl,O4
und NiO/NiTiO; bzw. die reduzierten Ni/Al,Oz; und Ni/TiO, Substrate mit dieser
Zusammensetzung wurden daher auf ihre Gasdurchldssigkeit und elektrische
Leitfahigkeit untersucht.

~In Abb. 4.3-10 ist die Gasdurchidssigkeit in Abhéngigkeit von der Porositat fir die
Substrate vor und nach der Reduktion aufgetragen. Zum besseren Vergleich sind die
Werte des Standardsubstrates und die verschiedenen Sintertemperaturen in °C
angegeben. Die Reduktion flihrt zu einer Erhdhung der Porositat und der Gasdurch-
lassigkeit. Die Gasdurchlassigkeit der Substrate zeigt eine deutliche Abhangigkeit
von der Porositdt bzw. von der Sintertemperatur. Das gilt besonders flir die TiO,-

Substrate und Cermeis.
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Das bei 1400°C gesinterte Ni/TiOs-Cermet weist eine vergleichbare Gasdurch-
l&ssigkeit zu dem Standardcermet auf, obwohl es eine um 6% kleinere Porositét
besitzt. Das bei 1300°C gesinterte Ni/TiO-Cermet hat eine dreifach héhere
Gasdurchléssigkeit als das etwa gleichpordse Standardcermet. Die Ni/AloO3-Cermets
zeigen aufgrund der hohen Porositat eine im Vergleich zu Nif'YSZ-Cermet hohere
Gasdurchléssigkeit.

Die effektive elektrische Leitfahigkeit bei 800°C der Cermets ist in Abhangigkeit von
der Gaspermeabilitat in Abb. 4.3-11 aufgetragen.
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Abb. 4.3-10: Gasdurchlédssigkeit in Abhéngigkeit von der Porositét flir die gesinterten
(links) und reduzierten (rechts) Substrate (Ni-Gehalt: 40Vol.-%). Die Sintertemperatur

in °C jeder Probe ist (tber ihrem Wert angegeben
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Abb. 4.3-11: Effektive
elektrische Leitfahigkeit der
verschiedenen Cermets (Ni-
Gehalt: 40Vol.-%) bei 800°C
“in Abhangigkeit von der Gas-
durchlassigkeit
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Die Leitfahigkeit der NifTiO,-Cermets nimmt mit der Sintertemperatur (Abnahme der
Porositat) zu. Bei gleicher Sintertemperatur {1400°C) zeigt die Ni/TiO,-Probe eine ca.
dreifach so grofBe Leitfahigkeit wie das NiI/YSZ-Cermet bei &hnlicher Gasdurch-

|dssigkeit. Ahnliche Leitfahigkeitswerte wie fiir das Ni/YSZ-Cermet sind bei dem
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Ni/TiO2-Cermet schon bei einer Sintertemperatur von 1300°C erreichbar und dazu
auch eine dreifach so grof3e Gasdurchléassigkeit.

Die Eigenschaften der Ni/TiO.-Proben kdnnen anhand von Mikrostrukurbildern erklart
werden (Abb. 4.3-12). Das Geflge der bei 1200°C gesinterten Probe enthdit eine
grébere Porenstrukiur im Vergleich zum NifYSZ-Cermet. Die Porositdl und die
Durchléssigkeit ist entsprechend gréfBer. Bei 1300°C Sintertemperatur ist die
Porositat vom Ni/TiOo-Cermet &hnlich der des Ni/YSZ-Cermets (s. Abb. 4.3-10) aber
die Poren besitzen einen groBeren Durchmesser und der Durchlassigkeitswert ist
héher als der des Standardcermets, Die Ni-Partikel erscheinen grof3er als die der bei
1200°C gesinterten Ni/TiO2-Probe. Durch die Verdichtung der Probe entstehen mehr
Kontakistellen zwischen den Ni-Teilchen, was zu einer héheren Leitfahigkeit fihnt.
Die bei 1400°C gesinterte Ni/TiO,-Probe besitzt eine kleinere Porositat als die des
Ni/YSZ-Cermets, aber eine &hnliche Gasdurchlassigkeit (gréBere Poren). Die Ni-
Teilchen sind im Vergleich zu den anderen Ni/TiO.-Cermets gewachsen. Es bildet
sich ein Ni-Netzwerk, das zu einem hohen Ausmaf die TiOs-Phase umhdlit und das
zusammen mit der groBeren Dichte hohe Leitfahigkeitswerte ergibt. Auch der
keramische Teil des Cermets erscheint grober im Vergleich zum Standardcermet.

Abb. 4.3-12: Querschliffe von Ni/TiO,-Cermets gesintert bei 1200,1300 und 1400°C
im Vergleich zu CM5 (Ni/YSZ, unten rechts)
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Die Ni/AlbOs-Cermets weisen, wegen ihrer hohen Porositdt (>50%), geringere
Leitfahigkeitswerte auf. Trotz der hohen Porositét zeigen sie im Vergleich zu Ni/TiO,-
Cermets relativ niedrigere Gasdurchlassigkeitswerte, was auf die sehr feine Poren-
struktur zurlickzufGhren ist. lhre Mikrostruktur ist mit einer feinverteilten Ni- und
Porenphase sehr dhniich dem Ni/YSZ-Cermet.

Aufgrund der guten physikalischen Eigenschaften sind die NifTiO,-Cermets gute
Kandidaten fir die Herstellung von Anodensubstraten flir SOFC bei niedrigen
Betriebstemperaturen. Die Ni/Al,Os-Cermets haben dagegen schlechte Sinter-
eigenschaften gezeigt und als Konsequenz eine hohe Porositdt mit verhaltnismanig
hiedrigen Gasdurchléassigkeits- und Leitfdhigkeitswerten. Die erschwerte Reduzier-
barkeit von NiO/NiAl,O,4 beschrénkt diese Materialkombination auf Anwendungen im
Bereich von 1000°C.

4.3.4. Verwendung von sprithgetrocknetem Pulver

Das sprilhgetrocknete Pulver (SP) besteht, wie das Standardpulver (CM5), aus
NiO/YSZ Agglomeraten, die mit Phenolformaldehydharz beschichtet sind. Die SP-
Agglomerate liegen in der typischen flir sprihgetrocknetes Pulver kugelférmigen
Form vor (Abb. 4.3-13). Die Agglomerate des Coat-Mix-Prozesses sind im weitesten
Sinne rund, jedoch sehr rauh, was eine geringe Stampfdichte (0,7 g/cm?) bewirkt (s.
auch § 4.1.1). Die Stampfdichte des SP-Pulvers betragt 1,4 g/cm3.

Abb. 4.3-13: REM-Aufnahme von spruhgetrocknetenMO/YSZ Agglomeraten (hnks)
im Vergleich zu den Coat-Mix-Agglomeraten (rechts)

Die KorngrdBenverteilung durch Lasetlichtstreuung fiir die Pulver SP1 und SP2 (fein
bzw. grob) ergab Aggiomeratgréfi3en in der GréBenordnung von dem CM-Standard-
pulver (Abb. 4.3-14). Sie enthalten jedoch einen hoheren Anteil an Feinagglomeraten
(Tabelle 4.3-2).

80




Ergebnisse und Diskussion

Die SP-Pulver waren nicht so rieselféhig wie die CM-Pulver. Die Ursache dafir ist,
daB im SP-Puiver Phenolharzreste enthalten sind, die dazu neigen, Sprihkémer
untereinander zu ,verkleben”, Beim CM-Pulver werden solche Phenolharz-Oligomere
entfernt, nachdem das Pulver mit Wasser gewaschen worden ist. Beim Spriih-
trocknen ist eine dhnliche Nachbehandlung nicht vorgesehen. Daher mifBte die
Suspension an den Prozef3 angepalt werden.

Das Phenolharz ist wahrscheinlich nicht der geeignete Binder flir das Spr{ihirocknen
und mifite durch besser verdiisbare Alternativen ersetzt werden. Gute Riesel-
fahigkeit kann nicht immer mit kugeiférmigen Kérner erreicht werden, in diesem Fall
spielen die Menge und Art der organischen Zusétze eine entscheidende Rolle.
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S 40 Abb. 4.3-14:
c Agglomeratgrdéf3enverteilung von
5 .1 - S A | CM-Standardpulver und
k™ e 7| sprithgetrocknetes (SP1,SP2)
. = ' | Pulver
O IR T T — T T
i 10 100

KorngrdéfBe / um

Tabelle 4.3-2: Agglomeratdurchmesser bei 10%, 50%, 90% Haufigkeit und mittierer
Durchmesser von CM- und SP-Pulver

Pulver dqo (EM) dgo (MM) tgo (HM) Urinei (HM)
CM-Standard 12 21 40 24
SP1 6 18 42 23
SP2 8 23 52 29

Die schlechte Rieselfdhigkeit des SP-Pulvers hatte zur Folge, daf3 sich das Puiver
beim Flllen der PreBmatrizen schlecht verteilte und zur Entstehung von Hohlrdumen
in den Substraten flihrte (Abb. 4.3-15). Die Ni-Partikel sind jedoch fein verteilt und
ihre GroBe ist in der GréBenordnung von denen des Standardcermets (CM5). Die
Poren sind dagegen gréber und nicht gleich verteilt wie bei CMS5., Uber die
Pref3fliche hinweg gibt es Bereiche die dichter und andere die sehr pords sind. In
Abb. 4.3-15 sind die kugelférmigen Agglomerate noch deutlich erkennbar.
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Die Gasdurchldssigkeit der SP-Substrate, bei 1400°C gesintert und bei 900°C
reduziert, ist in Abhangigkeit von der Porositét bestimmt worden (Abb. 4.3-16 [inks).
SP2 weist Werte ndher zu CM5 auf als SP1. Die Leitfdhigkeit von beiden SP-
Cermets ist ebenso gut wie die des Standardcermets. Bei Raumtemperatur betrégt
sie 4200-4600 S/cm, bei 800°C 700-800 S/cm (Abb. 4.3-16 rechts).

Mit Ausnahme der Rieselfahigkeit des Ausgangspulvers weisen die SP-Substrate
gute Eigenschaften auf. Eine mégliche Verbesserung der Sprihsuspension und der
Rieselfahigkeit kénnte zu einer &hnlichen Mikrostruktur des Standardsubstrates

fGhren,

0,14 :
© CM5- gesintert
11 A sP1
0,12 1 5P2
©® CM5- raduziert
N0,10— 4 sp1 e
B SP2 ‘ ‘
Eoos /L BSP2 | =
o
20,06-- EPO
~ .
2004 QA -
0,02 1 -
0,00 T T T T ; I H | ‘ | '
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Porositat / % Tempetratur / °C

Abb. 4.3-16: Gasdurchlassigkeit in Abhangigkeit von der Porositét (links) und effekti-
ve elekirische Leitfahigkeit in Abhéngigkeit von der Temperatur (rechts) flir die SP-
Substrate im Vergleich zu CM5-Standardsubstrat
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4.4. Charakierisierung von Foliensubstraten im Vergleich zu
Coat-Mix-Substraten
4.4.1. Eigenschaften der Substrate

Die hergesteliten Foliensubstrate zeigen unterschiedliche Porositats- bzw. Gas-
durchlassigkeitswerte (s. Abb. 4.4-1). FG16- und FG17-Substrate waren die ersten in
der Reihe der Versuche. lhre Porositat bzw. Gasdurchlassigkeit ist deutlich hdher als
die der anderen Substrate. Bei den beiden Versdtzen wurde nur Graphit als
Porenbildner verwendet. Die GraphitkorngréBe war sehr grob und hatte nach der
Verbrennung Poren in der GréBenordnung von 8-15 um hinterilassen (PorengréBe
mittels Quecksilberporosimetrie ermitteit). AuBerdem war die Laminierung dieser
Versatze an vielen Stellen nicht vollstandig und bildete viele grobe Poren, die die
Ursache flr die niedrigén Festigkeitswerte sind (s. Abb. 4.4-2).
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Die Durchlassigkeit der Versétze FG18 und FG19 ist in der Grof3enordnung des
Standardsubstrates. Die mittiere Porengréf3e von FG18 und FG19 betrégt ca. 2 pm.
Die PorengréBe von FG21 und FG22 zeigt eine bimodale Funktion mit einem
mittleren Wert zwischen 1 und 4 pm. Die Porositdt bzw. Gasdurchlissigkeit von
FG21 ist in der GréBenordnung von CM5. FG22 ist dichter ails die anderen Substrate
und weist die kleinste Gasdurchléssigkeit auf.

Die Laminierung der Substrate FG18-FG22 ist optimiert worden’, und im Vergleich zu
FG16 und FG17 sind die Lamienierungsschichten fast nicht mehr erkennbar (s. §
4.4.2). Die Festigkeit von FG18-FG22 kommt der des CM5-Substrates recht nahe.
Die beste Festigkeit zeigt das Substrat FG19 (s. Abb. 4.4-2). Eine Festigkeit >50MPa
ist flr das Anodensubstrat im FZJ-Konzept angefordert.

Alle Foliencermets hatten Leitfahigkeitswerte bei 800°C zwischen 400 und 600 S/cm,
die ausreichend hoch fur eine Anwendung in SOFC sind (Anforderung: o>100 S/cm).
Das etwas dichtere FG22-Cermet weist einen Wert von 900 S/cm bei 800°C auf,
Diese Werte sind aber kritisch zu betrachten, da die Leitfahigkeit entlang der
Laminierungsrichtung gemessen ist und nicht quer {ber die Laminierung. Eine
Leitfahigkeitsmessung senkrecht zur Laminierung ist aufgrund der experimentellen
Anordnung nicht méglich. In den Cermets FG18, FG19 und FG22 wo die beste Lami-
hierung erreicht wurde, kann man einen isotropen Verlauf der Leitféhigkeit erwarten.

4.4.2. Zusammenhéange zwischen Mikrostruktur und Eigenschaften der
Foliencermets

Im Mikrogeflige von FG16- und FG17-Cermets sind die groben Poren und die
schiechte Laminierung zu sehen, die die hohe Gasdurchlassigkeit und dazu niedrige
Festigkeit erzeugten (Abb. 4.4-3). Die Ni-Phase ist fein im Cermet verteiit und fihrt
daher zwar zu niedrigeren aber akzeptablen Leitfdhigkeitswerten (400-500 S/cm bei
800°C) als CM5.

Die Gefuge von FG18 und FG19 (Abb. 4.4-4) zeigen eine feine Verteilung aller
Phasen, besonders FG19 hat eine deutlich feinere Porenstruktur als FG18, in dem
auch grébere Poren vorhanden sind. Die Laminierung ist in diesen Substraten
optimiert worden und dies, zusammen mit der feineren Porenstruktur erklart, die
guten Festigkeitswerte. [n beiden Versatzen wurden YSZ-Grobkorner und Graphit
{(bei FG19 feiner als bei FG18) flir die Einstellung der Porositit zugegeben.

" Fr. C. Lutz, Universitat Erlangen
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fiay it

Abb, 4.4-3: Querschliffe der Foliencermets FG16 (oben) und FG17 (unten). Die
unvollstandige Laminierung ist erkennbar (Pfeile)

E g

Abb. 4.4-4: Querschliffe der Foliencermets FG18
verbesserter Laminierung
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Die FG21- und FG22-Gefuge (Abb. 4.4-5) sind grober ais die zuvor genannten. Der
Grund daflr liegt in der Verwendung eines groBeren Anteils von YSZ-Grobkérnern
statt Graphit zur Erzeugung der Porositat. FG21 weist gegenliber FG22 ein gréberes
Geflige auf, da ein grobkérniger Graphit verwendet wurde. Die Leitfdhigkeit von
beiden Versatze war hoher als der der anderen Foliencermets (600 bzw. 900 S/cm),
insbesondere bei dem etwas dichteren und besser laminierten FG22-Cermet. Die
bimodale PorengroBenverteilung beider Substrate ist ein Nachteil fir die
Beschichtung mit der Anodenfunktionsschicht (AFS).

SchlieBlich wurde bei alien Foliensubstraten eine inhomogene Dichievertei!ung
beobachtet, wobei diese Inhomogenitét in FG18 und FG19 am geringsten ausfallt.

Abb. 4.4-5: Querschliffe der Foliencermets FG21 (oben) und FG22 (unten)

4.4.3. Optimierungsversuche

Von den hergestellten Foliensubstraten ist, nach einer Gegenlberstellung der
Eigenschaften und des Mikrogefliges mit dem Standardsubstrat, der Versatz FG19
ausgewahlt worden, um 50x50 mm?2 Substrate herzustellen und sie in Einzelzellen-
messungen zu testen.

Die ersten Probleme traten, aufgrund der Oberflachenrauhigkeit und der Poren-
groBen der vorgesinterten Foliensubstrate, bei der AFS-Beschichtung auf. Die
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Rauhigkeit der Oberflache wird teilweise durch die Verwendung des grobkoérnigen
YSZ-Pulvers und Graphits und aufgrund des Verfahrens beim Trocknen der
Grinfolie verursacht. Es wurde daher versuchi, diese Rauhigkeit der Griinfolien
durch Anderung der Laminierung zu verringern*. Die Griinfolien wurden mit ihrer
rauhen Oberfldche miteinander laminiert. Trotz dieser Verdnderung bilden sich nach
der Beschichtung mit der AFS und dem Sintern kleine Hilgel und Krater, die die
weitere Beschichtung mit dem Elekirolyt problematisch machten. Diese
Unebenheiten sind wahrscheinlich auf Agglomerate aus der Schlickeraufbereitung
oder auf grobe Graphitkémer zurtickzufihren.

Zur weiteren Vermeidung der Unebenheiten wurde der Schlicker von FG19 langer
gemahlen und zur Entfernung der Agglomerate mit einer neu konzipierten Einheit flr
die FoliengieBanlage abgesiebt. Die PorengréBenverteilung von dem entstandenen
FG19G-Substrat weist nach der Vorsinterung (1250°C) einen gréferen Anteil an
groberen Poren auf als CM5 (Abb. 4.4-6). Fir FG19G ist ein mittlerer Porendurch-
messer von 1,4 pm (CM5: 1 um) ermittelt worden. Jedoch liegen die gréberen Poren
im Inneren des Subsirates vor und nicht auf der Oberflache, die keine Rauhigkeit
gezeigt hatte, FG19G lieB sich mit der Anodenfunktionsschicht und dem Elektrolyten
Uber das VSG-Verfahren beschichten.
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Die PorengroBenverteilung des gesinterten und reduzierten Substrates ist im
Vergleich zum Standardsubstrat in Abb. 4.4-7 gezeigt. Die Verteilungen des FG19G-
Substrates weisen weiterhin einen gréBeren Anteil an gréberen Poren auf als CM5.

" Fr. C. Lutz, Universitat Erlangen
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Der mittlere Porendurchmesser betragt 1,5 bzw. 1,7 um flir das Substrat vor und
nach der Reduktion (CM5: 0,9 bzw. 1,2 pm). Das aufgenommene spezifische
Porenvolumen ist fur CM5 und FG19G fast gleich.

Trotz der im Vergleich zu CM5 gréBeren Poren und der vergleichbaren Porositat von
FG19G ergaben sich kieinere Gasdurchléssigkeitswerte (0,065-0,07 x 10" cm2 nach
der Reduktion). Die elektrische Leitfahigkeit stieg im Vergleich zum Cermet FG19.
Bei 800°C wurden flir FG19G 790 S/cm gemessen, ein Wert, der auch die CMb5-
Leitfahigkeit Gbertraf (Abb. 4.4-8).

Die Festigkeit von FG19G liegt im Bereich der FG19-Werte (s. Abb. 4.4-2).
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Die lineare Warmedehnung von dem reduzierten FG19G-Substrat wurde in Ar/4% Ho
Atmosphdare gemessen. Der Verlauf ist vergleichbar mit dem des CM5-Cermets (Abb.
4.4-9). Bei Temperaturen oberhalb von 800°C zeigte FG19G eine geringfligige Nach-
sinterung. Seiner TAK zwischen Raumtemperatur und 1000°C betragt 12,2 x10°¢ K™
und ist somit etwas kleiner als der des CM5-Cermets (12,6 x10° K™).
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xx|||xx|||r|||!||||[;|1||r1||||1||

o4 Abb. 4.4-9: Thermische
0,2 Ausdehnung von FG19G-
im Vergleich zu CM5-
0,0 — Cermet
0 200 400 600 800 1000

Temperatur/ °C

Die Mikrostruktur von FG19G und FG19 ist sehr dhnlich, die YSZ-Grobkdrner und die
vom Graphit-Ausbrand hinterlassenen groben Poren sind auch Merkmale von
FG19G (Abb. 4.4-10). Eine inhomogene Dichtevertieilung wurde auch hier
beobachtet (s. Abb. 4.4-10 links und rechts), aber das Geflige weist eine feinere Ni-,
YSZ- und Porenverteilung als FG19 auf.

Das Geflige und die Eigenschaften von FG19G ndhern sich am besten von allen

Foliencermets dem Geflige bzw. den Eigenschaften vom CM5.

Abb. 4.4-10: Querschliffe von FG19G-Cermet
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4.4.4. Mikrostrukturanalyse
Die Mikrogefiige der Foliencermets FG19, FG19G und des Standardcermets CM5

wurden anhand von keramographischen Querschliffen quantitativ untersucht.

Bei allen drei Cermets wurden die Ni-, YSZ- und Porenanteile von 10 verschiedenen
Bildbereichen bestimmt. Der Ni-Fldchenanteil ergab zwischen 21 und 24%, der YSZ-
Flachenanteil zwischen 33 und 36% und der Poren-Flachenanteil zwischen 35 und
37%. Die theorstischen Volumenanteile wurden von der Zusammensetzung (40Vol.-
% Ni, 80Vol.%YSZ) und der Probendichte (Anteil der Porositit) berechnet. Die
gemessenen Flachenanteile und die berechneten Volumenanteile sind vergleichbar,
jedoch ergaben die bildanalytisch bestimmien Anteile etwas kleinere Werte als die
theoretischen Volumenanteile, wahrscheinlich weil bei diesen Messungen kieinere
Partikel als 0,35 ym nicht erfal3t (s. 3.4.3.2) werden.

Die Ni-GroBenverteilung (Parameter: DCIRCLE - &quivalenter kreisférmiger Durch-
messer) ist in Abb, 4.4-11 flr FG19 und CM5 gezeigt. Die FG19G-Ni-Verteilung ist
ahnlich der CM5-Verteilung, aber geringfiigig in Richtung kleinerer Partikelgrdf3en
verschoben. Der mittlere Durchmesser flr FG19, FG19G und CM5 betragt 1,12, 1,31
bzw. 1,5um. Bei dem FG19-Cermet wurde ein gréerer Anteil an feineren Ni-Partikel
als CM5 bestimmt. Diese Partikel sind in den YSZ-Grobkdrnern des FG19-Cermets
eingeschlossen (s. § 4.5.2, Abb. 4.5.-8).

Tabelle 4.4-1: Ni-, YSZ und Poren-Flachenanteile gemessen mit der Bildanalyse im
Vergleich zu den berechneten (Zusammensetzung, geom. Dichte) Volumenanteilen

Ni Ni, theor. YSZ YSZ, theor. Poren Poren, theor.
Prohe (Fléche-%) (Vol.-%) (Flache-%) {Vol.%) (Ftache-%) {Vol.-%)
CM5 23 24 35 36 37 40
FG19 21 23,6 33 35,4 87 41
FG19G 24 24,8 36 37,2 35 38
30 :
Ni-Vertellung
—x— CM5
& —e— FG19
= 20 - e
[
= Abb. 4.4-11: Ni-Partikel-
5 gréBenverteilung von
=:c|:u o Foliencermet FG19 und
— Standardcermet CM5.
2 (Ni-Durchmesser: aquiva-
| lenter kreisférmige Durch-
0 messer — DCIRCLE)

Ni-Durchmesser/ um
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Die Foliencermets FG19 und FG19G beinhalten einen YSZ-Grobkornzusatz aus
vorkalziniertem Tosoh-Pulver, welches in Form von Hohlkugel-Agglomeraten voriiegt
(s § 3.1.2). In den kleinen Poren dieser Agglomerate lagert sich NiO wéhrend der
Schlickeraufbereitung ein. Nach der Reduktion zum Cermet werden diese als Ni-
Teilchen im FG19-Cermet sichtbar. Diese groben YSZ-Agglomerate sind nicht mehr
im Cermet FG19G enthalten, sondern nur kleinere YSZ-Agglomerate ohne
eingeschlossene Ni-Partikel (Abb. 4.4-10). Eine Ursache hierflir kann die léngere
Mahldauer und das Absieben des Schlickers vor dem GielBen sein.
In den Cermets erscheint Ni in Form von fein verteilten Partikeln, YSZ bzw. Poren in
Form eines Netzwerkes. Um die Ni-Verteilung mit der YSZ- und Porenverteilung zu
vergleichen, wurde zusétzlich der Parameter FERETX bzw. FERETY (Sehnenlange
in X bzw. Y Richtung) gemessen (s. § 3.4.3.2). In Abb. 4.4-12 ist die Ni-, YSZ- und
Porenverteilung fiir das Cermet CM5 in beiden MeBrichtungen gezeigt. Es wurde
keine deutliche Orientierung der Phasen beobachtet.
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Der mittlere Ni-Durchmesser ist nach dem Linienvertahren kleiner (1,31-1,35 pm) als
bei der Bestimmung Gber DCIRCLE (1,5 pm). Bei DCIRCLE wird immer ein Partikel
zu einem d&quivalenten Kreis umgewandelt und deshalb werden gréf3ere Werte
gemessen,

Die gleiche Messung wurde fiir die Foliencermets FG19 und FG19G durchgefiihri.
Es wurde auch bei diesen Cermets keine Orientierung der festen Phasen
beobachtet.
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Die Poren in FG19, FG19G sind in ihrem mittleren Durchmesser in x-Richtung
(FERETX) deutlich gréBer als in y-Richtung (FERETY) (s. Abb. 4.4-13, 14). Die x-
Richtung entspricht der GieBrichtung und die y-Richtung der Senkrechten zur
Giefrichtung.

fn FG19 betragen FERETX und FERETY 1,76 bzw. 1,67 um, in FG19G 1,62 bzw.
1,41 um. Diese Orientierung der Poren ist durch die Verwendung des Graphits fir die
Einstellung der Porositdt in den Foliencermet entstanden. Die Ni- und besonders die
YSZ-Verteilungen sind bei den Foliencermets breiter im Vergleich zu CM5. Ein
deutlicher Unterschied entsteht bei den PorengréBenverteilung der Foliencermets,
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4.4.5. Elektrochemische Messungen

Messungen an Einzelzellen mit FG19G als Anodensubstrat haben eine Leistung von
mehr als 200 mW/cm? {(mehr als 300 mA/cm? bei 0,7 V: in befeuchtetem H, und Luft)
bei 750°C erreicht {(Abb. 4.4-15), die vergleichbar mit der Leistung von
Standardzellen ist [Buc98]. Die Spannung bleibt im hohen Niveau auch fir
Stromstérken bis zu 500 mA/cm? (Abb. 4.4-16). Es wurde auch keine Alterung bis zu
1000 Stunden Betrieb beobachtet.

Es ist somit festzustellen, daB3 eine Gasdurchlassigkeit von 0,065-0,07 x 10° cm?
(CMS5: 0,104£0,01 x 10 ecm?) des Ni/YSZ-Foliensubstrates ausreichend fiir die Zufuhr
des Brenngases und die Abfuhr von HpO ist, ohne zusétzliche Verluste der

Zellspannung durch Stoffiransportlimitierungen hervorzurufen.
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4.5. Langzeitstabilitat von Anodensubstraten

4.5.1. Coat-Mix-Cermets

Das Standardcermet CM5 wurde bei 1000°C in Ar/4%H»/4%H.O bis zu 4000
Stunden ausgelagert. Der Abfall der elektrischen Leitfahigkeit ist in Tabelle 4.5-1
dargestellt. Der prozentuale Abfall liegt nach 1000 Stunden Auslagerung bei 10,3%,
nach 2000 Stunden bei 19,2%, nach 3000 Stunden bei 25,6% und nach 4000 bei
| 33,3 % des urspriinglichen Wertes. Die Werte flir die 1000 und 2000 Stunden
reprasentieren den Mittelwert von zwei Messungen. Es wurden zwei Experimente flr
diese Auslagerungszeiten durchgefiihrt. Die Ersatzproben wurden im selben Ofen
nach der Auslagerung der ersten Proben zur Uberpriifung der Reproduzierbarkeit
ausgelagert. Die Abweichung des prozentualen Abfalls betragt 1%.

Um diese Abnahme der elektrischen Leitfahigkeit zu erkldren, wurde die
Mikrostruktur der ausgelagerten Cermets anhand von keramographischen Quer-
schliffen untersucht. Wenn man die 0 und 4000 Stunden ausgelagerte Proben
betrachtet, hat es den Eindruck, daf lediglich Ni grober wird (Abb. 4.5-1).

Tabelle 4.5-1: Effektive elektrische Leitfédhigkeit bei Raumtemperatur (GeaT),

mittlerer Ni-Durchmesser (FERETX: dy) und Anzahl gemessener Partikel flir das
CM5-Cermet vor und nach der Auslagerung in Ar/4%H,/ 4%H-0 bei 1000°C

Auslagerungszeit Oeft AT Oen,-Abfall dut dni-Zunahme  Ni-Partikel-
(h) (Slem) (%) (Uim) (%) Anzahl

0 3900 - 1,31 - 3421

1000 3500 -10,3 1,48 13,0 2850

2000 3150 -19,2 1,55 18,3 2590

3000 2900 -25,6 1,60 24,4 2267

4000 2600 -33,3 1,65 27,4 2151

NFN....

EL=

Abb. 4.5-1: Mikrostruktur von Cermet CM5 nach der Reduktion (links) und nach einer
Auslagerung fir 4000 Stunden in Ar/4%H»/4%H.0 bei 1000°C (rechts)
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Die Ni-PartikelgréBenverteilung verschiebt sich mit zunehmender Auslagerungsdauer
zu gréBeren Ni-Teilchen (Abb. 4.5-2), Der mitilere Ni-Durchmesser (Parameter:
FERETX) steigt von 1,31 auf 1,55 und 1,65 pym nach 2000 bzw. 4000 Stunden
Auslagerung (s. Tabelle 4.5-1).

Ein weiterer Parameter der diese Aussage quantifiziert, ist die Anzahl der
gemessenen Ni-Teilchen (s. Tabelle 4.5-1). Vor der Auslagerung wurden 3421 und
nach 4000 Stunden 2151 Ni- Partikel bei Verwendung der gleichen MeBrahmen
erfaBt. Die gleiche Tendenz fiir die Ni-Sinterung ergab sich nach der Messung der
Parameter FERETY (Durchmesser in y-Richtung). Die FERETY-Verteilungen waren
fast identisch mit FERETX-Verteilungen. ‘

Die YSZ-GréBenverteilung zeigie keine Veranderung mit der Auslagerungsdauer
(Abb. 4.5-3). Das YSZ-Netzwerk ist isotrop, aus feinen Partikeln aufgebaut und bleibt
bis zu 4000 Stunden Auslagerung stabil.
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Anders ist die Situation bei den Poren, wo eine kleine Vergroberung bei den ersten
1000 Stunden der Auslagerung stattfindet. Der mittlere Durchmesser steigt von 1,43
auf 1,65 pm und dann bleibt er bis zu 4000 Stunden konstant (Abb. 4.5-4). Das
Poren-Netzwerk ist im Vergleich zum YSZ-Netzwerk grdber. Auch bei YSZ und
Poren wurde keine bevorzugte Orientierung festgestelit.

Der Parameter FCIRCLE ~ Formfaktor von Partike] — wurde nur fiir die Ni-Teilchen
bestimmt. Vor der Auslagerung betragt er 0,75 und nach 4000 Stunden 0,79 (0: ge-
streckte Objekte, 1: kreisformige Objekie). Ergdnzend heif3t das, daB3 die Ni-Partikel
mit der Auslagerungszeit zur Kreisférmigkeit und Minimierung ihrer Oberfldchen-

energie tendieren.
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Die CM5-Cermets wurden auch in Ar/4%H»/4%H,0O bei 800°C bis 1000 Stunden
ausgelagert. Nach dieser Auslagerung wurde keine deutliche Anderung der
elektrischen Leitfahigkeit und der Mikrostruktur festgestellt. Ebenso wurde keine
Anderung der Mikrostruktur (Ni-, YSZ und PorengréBenverteilung) bei einem
Anodensubstrat von einer bei 800°C flr 2100 Stunden betriebenen Zelle gemessen.
Jedoch war die Stromdichte in dieser Zelle nicht héher als 100 mA/cmz,

Die Cermets DS42 und DS45 (s. § 3.2.1.2) wurden ebenso in Arfd4%H./4%H,0 bei
1000°C bis zu 1000 Stunden ausgelagert. Die Verdnderung der effektiven
elektrischen Leitfahigkeit mit der Auslagerungszeit ist in Abb. 4.5-5 dargestellt. Sie ist
klein (<15%) fir die Anodenreihe DS42, mit Ausnahme der Probe DS42/1, die aus
der gréBten Agglomeratfraktion besteht.
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Die Reihe DS45 weist dagegen eine sehr niedrige elekirische Leitfahigkeit nach 200
Stunden auf. Nach 1000 Stunden ist sie in den Proben, die von gréBeren
Agglomeratfraktionen gebildet worden sind, nicht mehr mefBbar. DS45 weist im

Vergleich zu DS42 eine schlechte Langzeitstabilitit auf,

10000 .
BOh
B200 h
i) [@1000 h

1000

Abb. 4.5-5: Anderung der
effektiven elektrischen
Leitfahigkeit der DS-
Cermets nach Auslage-
rung in Ar/f4%Ho/4%H0
bei 1000°C, nach 200
bzw. 1000 Stunden (h)

100 4

Cyrr / S o’

10

I

DS45M1

Anhand von Querschliffen (s. Anhang 1I, TI) wurden folgende Mikrostruktur-
anderungen festgestellt: In den DS42 Substraten sind alle drei Phasen (Ni, YSZ, und
Poren) feiner verteiit, Nach der Auslagerung in Ar/ 4% Ha / 4% HoO bei 1000°C fur
1000 Stunden, &ndert sich die Struktur wenig. Die Porositat nimmt nur wesentlich bei
DS42/1 zu, Ni und Poren sind nicht mehr fein verieilt wie bei den anderen DS42
Substraten.

Das Geflige von DS45/5 (Agglomeratfraktion < 25 pym) zeigt eine homogenere
Verteilung als die anderen Substrate der Serie DS45. Die Agglomeration des Ni nach
der Auslagerung dieses Substrates ist wesentlich geringer als diejenige der anderen
DS45 Substraté. Deswegen zeigt dieses Substrat die beste Stabilitit der Serie DS45,
die aber um ein Faktor 2 schiechter ist als diejenige der DS42 Substrate.

4.5.2. Foliensubstrate

Alterungsversuche in Ar/4%Hp/4%H.O bei 1000°C wurden fir FG18, 19, 21 und 22
bis zu 1000 Stunden durchgefiihrt. in Tabelle 4.5-2 sind die Leitfahigkeitswerte bei
Raumtemperatur und der prozentuale Abfall in Abhangigkeit von der

Auslagerungsdauer aufgefihrt,
Den gréBten Abfall nach 1000 Stunden haben die foliengegossenen Cermets FG18
und FG21 gezeigt. Es folgen die Cermets FG19 und FG22,
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Tabelle 4.5-2: Elektrische Leitfahigkeit bei Raumtemperatur und prozentualer Abfall
in Abhangigkeit von der Auslagerungsdauer

Probe Gatt, (S/EM) Gett, (Slem) Gett, (S/6M)  Gopt -Abfall, (%) e -Abfall,(%)
Oh 400h 1000h 0-400 h 0-1000 h
FG18 2465 1880 1500 23,7 39,1
FG19 2340 1900 1720 18,8 26,3
FG21 3445 2675 2050 22,4 40,5
FG22 5170 4250 3870 17,8 25,1

Die Anderung der elektrischen Leitfahigkeit und des Mikrogefliges von FG19 und des
optimierten FG19G-Cermets wurde nach einer Auslagerung von bis zu 2000 Stunden
untersucht. In Abb. 4.5-6 ist die Leitfahigkeit in Abhéangigkeit von der
Auslagerungsdauer von den Cermets (bei Raumtemperatur) dargestellt. Die Leit-
fahigkeisabnahme von CMS5 dient hier als Vergleich fiir die Leitfahigkeit der
Foliencermets.

Das Cermet FG19 zeigt eine um einen Faktor 2 hdhere prozentuale Abnahme,
bezogen auf die anfangliche Leitfahigkeit, als CM5. Nach 1000 Stunden liegt der
Abfall schon bei 26% und nach 2000 Stunden bei 36%. Anders ist die Situation fiir
das FG19G-Cermet, dessen Leitfédhigkeitsabnahme kieiner ist sowohl gegenlber
FG19 als auch gegeniiber CM5. Die gute Langzeitstabilitdt von FG19G ist auf die
feinere Mikrostruktur im Vergleich zu FG19 zurlickzufiihren (s. § 4.4.3).
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1004 =

CM5 FG19 FG19G

Die Ni-, YSZ- und PorengroBenverteilung wurden wie bei CM5 flir FG19 und FG19G
nach den verschiedenen Auslagerungen entsprechend bestimmt.

In FG19 findet eine deutliche Ni-Agglomeration statt, die eine hohe Leit-
fahigkeitsabnahme zur Folge hat. Der mittlere Durchmesser (FERETX) steigt nach
2000 Stunden Auslagerung von 1,23 pm auf 1,94 um. Das entspricht einer
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Durchmesserzunahme von ca. 58% (CM5: ca. 18% nach 2000 Stunden). Auch der
mittlere Porendurchmesser nimmt nach 2000 Stunden Auslagerung von 1,76 auf
2,04 pm (Anderung: 15%) zu. Bei YSZ-Netzwerk ist keine deutliche Anderung vor
und nach der Auslagerung zu beobachten. Die Ni- und PorengréBenverteilungen flr
die verschiedenen Auslagerungzeiten sind in Abb. 4.5-7 links bzw. rechts
aufgetragen. [n den Diagrammen ist auch der mittlere Durchmesser d flr jede
Verteilung gezeigt.

In Abb. 4.5-8 sind zwei Querschliffe des FG19-Cermets vor und nach 2000 Stunden
Auslagerung gezeigt, an denen die Vergroberung der Mikrostruktur deutlich zu sehen
ist. Die feinen Ni-Teilchen, die teilweise in den groBen YSZ-Kérner vor der
Auslagerung eingeschliossen waren, sind zugunsten von groBeren Partikeln

zusammengesintert.
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Abb. 4.5-7: Ni- (links) und Porengrof3enverteilung (rechts) von FG19-Cermet in

Abhangigkeit von der Auslagerungsdauer (d: mittlerer Durchmesser, Parameter:
FERETX)
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Abb. 4.5-8: Mikrostruktur (Querschliffe)} von FG19-Cermet vor (links) und nach 2000
Stunden Auslagerung in Ar/4%H2/4%H-0 bei 1000°C (rechts)
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FG19G zeigt ein stabileres Geflige als FG19 in Abhangigkeit von der Auslagerungs-
dauer. Nach 1000 Stunden Auslagerung wurde eine sehr kleine Zunahme (ca. 3%)
des mittleren Ni-Durchmessers gemessen (Abb. 4.5-9, links). Nach 2000 Stunden
nimmt der mittlere Ni-Durchmesser weiter auf 1,51 ym zu. Das entspricht einer
Anderung des Durchmessers von ca. 21% im Vergleich zu der urspringlichen Ni-
PartikelgréBBe. Die Ni-Vergréberung ist bei diesem Cermet im Vergleich zu FG19
wesentlich vermindert.

Auch die PorengroBenvetteilung (Abb. 4.5-9, rechts) andert sich in FG19G mit der
Auslagerungszeit kaum. Nach 1000 Stunden steigt der mittlere Porendurchmesser
von 1,62 auf 1,68 pm und bleibt dann bis zu 2000 Stunden unverdndert. Flr das
YSZ-Netzwerk wurde keine wesentliche Mikrostrukturénderung festgestelit.

In Abb. 4.5-10 kann man die Vergréberung des FG19G-Gefliges sehen. Jedoch
verandert sich die Mikrostruktur im Vergleich zu FG19 deutlich weniger.
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Abb. 4.5-9 : Ni- (links) und PorengréBenverteiiung (rechts) des FG19G-Cermets in
Abhangigkeit von der Auslagerungsdauer (d: mittlere Durchmesser, Parameter:
FERETX)
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Abb. 4.5-10: Mikrostruktur (Querschliffe) von FG19G-Cermet vor (links) und nach
2000 Stunden Auslagerung in Ar/4%Hs/4%H20 bei 1000°C (rechts)
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4.6. Langzeitstabilitdt von Anodenschichten

4.6.1. Siebgedruckte und naBpulvergespritzte Anodenschichten

Die effektive elektrische Leitfdhigkeit der SD- und NPS-Ni/YSZ-Schichten (s. § 3.6.1)
ist in Abhéngigkeit von der Auslagerungszeit in Ar/ 4%H,/ 4%H20 bei 1000°C in Abb.
4.6-1 aufgetragen. Im Gegensatz zu Anodensubstraten zeigen alle Anodenschichten
eine Verbesserung der elekitischen Leitfdhigkeit mit zunehmender Auslagerungszeit.
Die NPS-Schicht zeigt kleinere Werte als die SD-Schichten und nach 1000 Stunden
Auslagerung eine leichte Abnahme der Leitfahigkeit im Vergleich zu der Leitfahigkeit
nach der 300 Stunden Auslagerung. Eine Erklarung hierfiir liefern, der niedrigere Ni-
Gehalt (40 Vol.-%) im Vergleich zu den anderen Schichten und die niedrige
Sintertemperatur (1300°C, s. § 3.3). Die SD3-Schicht hat ebenso 40 Vol.-% Ni, aber
sie wurde bei 1500°C gesintert und ist daher dichter und leitfahiger.
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Das grundsatzlich gegenlaufige LeitfAhigkeitsverhalten von den Schichien und den
Substraten ist moglicherweise auf die unterschiedliche Porositét der Schichten bzw.
Substrate zurlckzufUhren. Die Substrate enthalten 40-42% Porositdt und die
Schichten lediglich 20-30%.

Da es sich bei diesen Cermets um drei Phasen (Ni, YSZ und Poren) handeit, ist ein
Ansatz von theoretischen Modellen von Komposit-Werkstoffe fiir die Erkidrung der
unterschiedlichen Leitfahigkeitsanderungen relativ kompliziert. Jedoch kénnen
Modelle, die auf der Basis der Perkolationstheorie [Ond87, Mcl80, Fan93, Fan96]

entwickelt wurden, zum Versténdnis dieses Verhaltens beitragen. Der Werkstoff
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besteht aus einer leitfahigen (Ni) und einer isolierenden Phase (YSZ und Poren). Die
Auslagerung verursacht eine Agglomeration der Ni-Phase und wahrscheinlich
bekommen im Falle der Schichten (niedrige Porositat), die vor der Auslagerung
miteinander nicht kontinuierlich verbundenen Ni-Teilchen Kontakt, wobei die
geringere Porositat eine Ni-Segregation in grofien Poren verhindert.

Bei den Substraten mit den héheren Porositaten gibt mehr freies Volumen flir die Ni-
Teilchen ohne Behinderung zu agglomerieren. Auf dieser Weise steigt der Anteil der
Ni-Teilchen, die sich in Kavititen separieren und nicht Teil der Leitungspfade sind.
Bildanalaiytische Untersuchungen haben sine Vergroerung der Ni-Partikel nach der
Auslagerung der Schichten gezeigt (Tabelle 4.6-1), was auch eine Abnahme der
Anzahl der Drei-Phasen-Grenzen (DPG) bedeutet (s. § 2.2.4). SD1, SD2, SD4 und
SD5 zeigten die groBte Agglomeration. Die vier Schichten enthielten einen hdheren
Ni-Anteil (45-50 Vol.%) als SD3 und NPS (s. § 3.3), bei denen eine deutlich kleinere
Agglomerationsneigung gemessen wurde.

Tabelle 4.6-1: Anzahl der Ni-Partikel und mittlerer Ni-Durchmesser (DCIRCLE) vor
und nach 1000 h Auslagerung in Ar/Ha/H,0O bei 1000°C

Probe Schichtdicke Anzahl Ni & Ni & ANi-&
{NI-Partikel) (0 h) {1000 h)
um Gh / 1000h pm %
SD1 - 1955/1499 1,95 39
SD2

. SD3
sD4
NPS

In Abb. 4.6-2 ist die Mikrostruktur von SD3 und SD5 vor und nach 1000 Stunden
Auslagerung gezeigt. Die Vergroberung des Ni findet mehr bei der SD5 als bei der
SD3-Anodenschicht statt. Die feinere Verieilung des Ni (héhere Vernetzung — mehr
DPG) in SD3 im Vergleich zu SD5 kann auch erklaren, warum SD3, trotz des
geringeren Ni-Gehaltes, eine ahnliche elektrische Leitfahigkeit und elekirochemische
Eigenschaften (s. Abb. 4.6-3) wie SD5 besitzt.

Das elektrochemische Verhalten von SD3 (Sol-Gel-Pulver: feines Geflige) und SD5
(grobes Geflige) wurde weiter untersucht (s. Abb. 4.6-3). Die getingen Schwankun-
gen in der Betriebsspannung der Testzellen (<1,5%) sind auf die kleinen Temperatur-
schwankungen zurlickzufilhren. Das stabile Verhalten (ber diese Versuchsdauer
kann man auch in den gemessenen Uberspannungen am Anfang und nach 120
Stunden Betrieb erkennen (Abb. 4.6-4).

102




Ergebnisse und Diskussion

SD5 SD3

& T
& S

Abb. 4.6-2: Mikrostruktur der siebgedruckten Anodenschichten SD5 (links) und SD3
(rechts), vor (oben) und nach (unten) der Auslagerung fir 1000 h bei 1000°C in Ar/
4% Ha / 4% Hx0

0,84 [
1956
952
' Abb. 4.6-3:
o Spannungsverlauf von
948 Testzellen mit SD3 bzw.
0.80 sSD3 SD5 als Anode
] (i=200 mA/cmz, T=950°C,
N e e Anodengas: Ar/4%H,/
0’790 24 48 70 96 120 944 3%H20, Kathodengas:Luft)
Zeit/h
i 1 i i
600+ .
—o— —e— SD3 T
so04l —~ = SDb //44/
o 400 70// Abb. 4.6-4: Strom-
£ 1 Uberspannungs (n)-Verlauf
< 300 zu Beginn (leere Symbole)
£ und nach 120 h Betrieb
= 200 (gefillite Symbole)
(T=950°C, Anodengas:
1007 " Ar/4%H,/ 3%H:0,
0 / . . . Kathodengas:Luft)
0 20 40 60 80 100 120 140
Tlanode / mV
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Die Ergebnisse zeigen keine Anderung der elekirochemischen Aktivitat in den ersten
120 Stunden, wobei in diesem Zeitraum die elektrische Leitfahigkeit zunimmt. Falls
mit dieser Erhéhung der Leitfahigkeit eine Ni-Agglomeration statifindet, wie fur die
1000 Stunden Auslagerung beobachtet wurde, dann solite dies eine Reduktion der
katalytisch aktiven Zentren (Drei-Phasen-Grenzen) und dazu eine Verschlechterung
der elektrochemischen Werte verursachen. Eine damit verbundene schlechtere
slekirochemische Aktivitdt ist jedoch nicht nachgewiesen worden, Die Versuchs-
dauer von 120 Stunden ist zu kurz um den Einflu3 der Ni-Agglomeration auf die

elektrochemischen Eigenschaften zu studieren.

4.6.2. VSG-Anodenfunktionsschichten

Die Ni-, YSZ- und PorengréBenverteilung von VSG-Anodenfunktionsschichten (AFS)
wurde anhand von keramographischen Querschliffe gemessen. Die Dicke dieser
Schichten betrdgt ca. 5 ym (Abb. 4.6-5). Wie schon in Kapitel 4.1.3 diskutiert wurde,
weist die AFS geringere Porositdt und eine feinere PorengrdBenvertsilung als das
Substrat auf. Auch Niist in der AFS feiner verteilt als im Substrat.

Die Ni- und YSZ-PartikelgréBenverteilung mit den mittleren Partikeldurchmessern
(Parameter:FERETX) flir AFS im Vergleich zum Substrat ist in Abb. 4.6-6 gezeigt.
Alle Verteilungen entstammen von einer Zelle nach 100 Stunden Betrieb bei 800°C
mit i=300 mA/cm? (Anodengas: Hy/3%H.0, Kathodengas: Luft)

Anodenfunktionsschicht i

Abb. 4.6-5: Querschliff einer Zelle mit CM5 als Anodensubstrat und VSG-AFS
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o - [—substrat(d=1,31um) : i [——Substrat(d=1,09pm)

30 T "|—o—AFS (d=0,96pm) |" 30 et ~|——AFS {d=1,19um)
2 R 1 5 I
~— —
E 90 b i AL I D E 20 4
& =)
- 10 — 10 +
2 o

0 ST ‘ 0 g

0,2 10 0,2 10

1
YSZ-Durchmesser/um

Abb, 4.6-6: Ni- und YSZ-PartikelgroBenverteilung von der Anodenfunktionsschicht im
Vergleich zum Substrat (PorengréBenverteilung: s. § 4.1.3, Abb. 4.1-12), gemessen
an Querschliffen einer Zelle nach 100 Stunden Betrieb (T=800°C, i=300mA/cm?)

1
Ni-Durchmesser / um

Die Phasenverteilungen in der AFS bzw. im Substrat wurden auch flir eine Zelle
nach 2100 Stunden Betriebsdauer ({Betriebshedingungen wie oben aufer
i=100mA/cm?) bestimmt. Fir das Substrat ergab sich keine Anderung der Mikrostruk-
tur (s. zum Vergleich § 4.5.1), aber flir die AFS wurde eine Vergréberung der Ni-
Partikel und der Porositédt nachgewiesen (Abb. 4.6-7).

Die feineren Ni-Partikel der AFS (mittlerer Durchmesser d = 0,96 ym) zeigen eine
gréBere Neigung zu agglomerieren und damit ihre Oberflachenenergie zu minimieren
als die gréBeren Ni-Teilchen vom Substrat {d = 1,31 um).

Die YSZ-GroBenverteiiung ist gleich wie in Abb. 4.6-6 geblieben.

P —0—100 h: d=0,96um —o—100h: d=0,68pm
80 “|—a—2100 h:d=1,05um]| 30 ~-|-~2—2100h:d=0,73m
= -~
920 | B20-
o 5
5 i=
2 3
Hu T
T T
10 — 10
£ o

1 10 1
Ni-Durchmesser / um Porendurchmesser / pm
Abb. 4.6-7: Ni- und PorengréBenverteilung der Anodenfunktionsschicht, gemessen
an Querschliffen zweier Zellen. (Betriebsbedingungen: T=800°C, Anodengas:
Hz/3%H.O, Kathodengas: Luft, i=300mA/cm2 fir Zelle mit 100 h Betrieb,
i=100mA/cmz2 fiir Zelle mit 2100 h Betrieb)
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Eine vergleichbare Gefligeanalyse wurde auch an einer Hochtemperatur-Brennstoff-
zelle, die als Substrat das Cermet FG19G hatte, durchgefiihrt. Die Zelle wurde fiir
1000 Stunden bei 800°C und mit i = 300-500 mA/cm? in Ho/ 3%H,0 (Anodengas) und
Luft (Kathodengas) betrieben (s. § 4.4.5). Das Substrat hatte keine Anderung seiner
Mikrostruktur nach dem Betrieb aufgewiesen, das Geflige von FG19G ist identisch
mit dem vor dem Beitrieb (s. § 4.4.4 und Abb. 4.4-10).

Fir eine AFS-Anderung auf dem FG19G-Substrat (Abk. AFS-FG19G) gibt es keinen
Anhaltspunkt, da kein Querschliff der Schicht direkt nach der Reduktion angefertigt
wurde. Unter der Annahme, daB die AFS-FG19G vor dem Betrieb identisch mit der
AFS auf dem Standardsubstrat (Abk. AFS-CM5) war (s. Abb. 4.6-6), ergeben sich
allerdings Unterschiede. Die Ni- und PorengréBenverteilungen der AFS-FG19G sind
im Vergleich zu den Verteilungen der AFS-CM5 in Abh. 4.6-8 dargestelit. Die YSZ-
Verteilung der AFS-FG19G nach dem Zellbetrieb ist identisch mit AFS-CM5 (s. Abb.
4.6-6 rechts).

Die PartikelgréBenverteilungen von AFS-FG19G ergaben einen groBeren Antell an
feinerem Ni bzw. feineren Poren als die AFS-CM5, insbesondere fir die Ni-
Verteilung. Die Annahme, daB die AFS-CM5 die Ursprungssituation der AFS-FG19G
vor dem Betrieb ist, kann nicht stimmen, da nach diesen Verteilungen der mittlere Ni-
Durchmesser abnimmt. Die Unterschiede in der AFS-Mikrostruktur kommen
moglicherweise zustande, weil die Substrate worauf die Schichten aufgebracht sind,
nicht die ¢leichen PorengroBen und —struktur hatten. Daher ist ihre
Oberflachenstrukiur etwas unterschiedlich, was verfahrensbedingt (Beschichtung

Uber VSG) das AFS-Geflige ieicht beeinfluft.
40 - —

40

[ —AFS-FG19G(d=0,63um)

[T AFS-FG19G(d=0,83um) :
| —o—AFS-CM5  (d=0,68pm)

—o—AFS-QMS _ ((_1"0 9_6um)

(4]
o
1

—
L=]
it

rel. Haufigkeit / %
8
|

rel. Haufigkeit / %
Pt
[

1 10 0,2 1
Ni-Durchmesser / um Porendurchmesser / uym

Abb. 4.6-8: Ni- und PorengréBenverteilung von der Anodenfunktionsschicht, gemes-
sen an Querschliffen der Zellen mit FG19G (AFS-FG19G) bzw. CM5 (AFS-CM5) als
Substrat
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4.7. Modellierung der Ni-Agglomeration im Ni/YSZ-Cermet

Die Agglomeration des Ni in Ni'YSZ-Cermets wurde vielmals in der Literatur unter
verschiedenen Aspekien diskutiert [Kaw80, Nor93, Min93, Mog95, lwa96, [to96,
Nao97, Ts096, 1to87, los87]. In Anodenschichten verursacht diese Aggiomeration
eine Verminderung der katalytisch aktiven Drei-Phasen-Grenzen und damit eine
schlechtere elektrochemische Aktivitat. In den hochpordsen Anodensubstraten ist die
Ni-Agglomeration die Ursache flir die Verschlechterung der elekirischen Leitfahigkeit.
Die Vergréberung der Ni-Partikel im Standardsubstrat CM5 wurde in Kapitel 4.5.1
beschrieben.

Anhand der Ni-PartikelgroBenverteilung und analog zur Sinterung von kristallinen
Partikeln [Kin76] wurde ein Modell flr die Ni-Agglomeration des Standardcermets
erstelit.,

Unter Verwendung des Fickschen Gesetzes laBt sich die Atomdiffusion von kleinen
zu groBen Ni-Partikeln vereinfachend beschreiben (s. Abb. 4.7-1).

dec AC
_:DSE, AX=l’kl+I’g,.

=D
J 5 dx

oder

szsl{_l_{.i] 1
KTE Tee T M +Tge

j = Diffusionsstrom der Atome

¢ = Leerstellenkonzentration

4 ftlgr —b D, = Oberflachendiffusionskosffizient
Abb. 4.7-1: Vereinfachende axial- y = Oberflachenenergie
symmetrische Geometrie flr die Ni- k = Boltzmannkonstante

Partikelvergréberung T = Temperatur
= a

Mit der Einflinrung einer mittleren TeilchengréBe R

mit f + 1y, = 2R, sowie einer Annahme (ber die

Breite der Verteilung AR: 1y, —fy = AR =bR, (b= 1,5)

folgt:

or, =2R+AR, 2r,=2R-AR

:
fa R . Far
l—AR —p|
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1 1 |1
d.h. j=Dg: k|- =
KT| g,AR g_AR 2R
2 2
MRebR L YDf_g- b2 Gl. 4.7-1
2kTR™ 1_b°
4

Der Volumenzuwachs des groBen Partikels pro Zeiteinheit ergibt sich naherungs-
weise aus:
8, = Dicke der Oberflachenschicht

Q = Atomvolumen

V=4nriry = 'Dj b .8, 2nRQ,
gr' 9 2 p2 °
2kTR™ {_

4

und mit 2r, =2R+AR und AR =bR (s. Annahme Uber die Breite der Verteilung),

ergibtsich:  B° R = YDs$2s b Gl. 4.7-2
4KT b2 by
2 2
Wenn das Volumen des groBen Ni-Partikel ein maximales Volumen erreicht

(Vinax :%Rfm = %rgr +N-V,, N= Porenanzahl pro Partikel, V,= Porositat ), dann

hért das Wachstum auf, da flir das Wachstum, aufgrund des festen YSZ-Netzwerkes,
nur das Porenvolumen zur Verfiigung steht. Deshalb wird ein Zusatzterm eingeflihrt:
3 784, Dy —~3

T = =|1- (1+>)°

Gl. 4.7-2 wird mit dem Zusaizterm:

GlL 4.7-3

. —3
-3 yD.QS R b
R R=1" 14 1+2)8 |.
4KT [ Rﬁ,ax( +2) } (1 (bT

2
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Die Einflihrung der neuen Variable x = R (1 +E) dh. R=X Rinax
Rmax 2 1+E
2

y b(1+ b)
3 , —

in G1.4.7.-3 ergibt: X ); = YDSQES . 22 Gl 4.7-4
1-x°  4kTRjax ] (b]

2

Die Lésung von Gl. 4.7-4 ergibt:

A2
—xmlln (1-x) +——1—arctanzx+1— vD Q3 -b(1+b/2)-t

6 1+x+x2 3 V3  4KTRA, 1-(b/2)?

+Cy

B b(1+b/2)
R;ax 1_(b/2)2

oder f(x)= t+Cy=a -t+C,, C,=Konstante

In Abb. 4.7-2 sind die mittleren Ni-Partikelradien des Standardcermets in Abh&ngig-
keit von der Auslagerungszeit in Ar/4%H,/4%H,0 bei 1000°C dargestellt, die von der
Verteilung in § 4.5.1 bestimmt wurden. Diese Radien sind mit dem Faktor 1,5
[Men69] korrigiert worden (s. § 3.4.3.2). Im selben Diagramm ist auch die Fit-Kurve
f(x)=at+Co aufgetragen (Fit- Parameter: Rpmax ).

1,30
1;25 1 oaoooooo
1,20 -
£ 1,15 -
a
~ 110 4
o 1.05 4 Abb. 4.7-2: Mittlerer Ni-
’ B Experiment Partikelradius (korrigiert mit
1,00 & o Modell Faktor 1,5) in Abhdngigkeit
0.95 - von der Auslagerungszeit

0 1000 2000 3000 4000 5000
Zeit / h

Aus dem emmittelten a I4Bt sich ein Oberfldchendiffusionskoeffizient (Ds) von
3,41x10"'® m#/s berechnen (mit 8= 10° m, Q= 1,09x102° m3 und yioeorc= 2,23 J/im?
[Lan85, Lan77, All72, How93]). Die flir Ni bei T=1000°C gefundenen Ds-Werte liegen
zwischen 10° und 10™" m#/s [Lan85].
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Eine bessere Ann&herung des Diffusionskoeffizienten erhélt man, wenn die mittleren
Ni-Radien von der Verteilung bezogen auf Volumenanteile verwendet werden. Es
1463t sich dann ein Ds von 2,3 x 107" m#'s berechnen, was innerhalb der Streubreite
der Literaturwerte liegt.

Mit dem ersteliten Modell, dem ein Oberflachendiffusionsprozef mit vereinfachenden
geometrischen Annahmen zugrunde liegt, kann die Ni-Agglomeration im Ni/YSZ

Cermet beschrieben werden.,

Die Abhangigkeit der elekirischen Leitfahigkeit vom Mikrogeflige des Standard-
cermets wurde anhand von zwei Theorien, die die Transporieigenschaften in
Abhéngigkeit von der Mikrostrukiur betrachten, untersucht. Mit der Verwendung der
ersten Theorie (,generalized effective media theory” Abk. GEM) [Mcl90, Dep88] 143t

sich die Leitféhigkeit anhand der folgenden Gleichung berechnen:

nep,c

{
V,+V
Gcermet — G?qi (1—&] Gl. 4.7-5

wobei op, die Leitfahigkeit von Ni bei 25°C (137600 S/cm [Pow65]) ist, V, und Vyez

sind die Volumenanteile von Poren bzw. YSZ, V. ist der kritische Volumenanteil
von nicht-leitenden Phasen, bei dem die ersten Perkolationswege von Ni gebildet
sind und t ist ein empirischer Exponent (Vnpee = 0,97 und t= 2,13 [Dep88]). Fir das
Standardcermet mit V, = 0,4 und Vysz = 0,36 (Vi = 0,24) berechnet sich ein Leitfahig-
keitswert von 5286 S/cm, was in der GréBenordnung des gemessenen Wertes liegt
(3900£100 S/cm).

Mit dieser Theorie kann jedoch die Anderung der Leitfahigkeit in Abhéngigkeit von
der Auslagerungszeit des Cermets nicht berechnet werden, da die Anteile in Gl.4.7-5
konstant bleiben und die Anderung der Ni-, YSZ- und PorengréBe nicht betrachtet
wird. Deswegen wurde eine zweite Theorie (,concept of contiguity” [Fan93, Fan96))
herangezogen, wo diese Mikrostrukturdnderungen in einem sogenannten ,contiguity”
Term (Cj) enthalten sind.

C; ist definiert als der Anteil der Beriihrungsflachen der Phase i bezogen auf die
gesamte innere Oberfliche [Gur58]. Fir das Cermet mit den drei Phasen — Ni, YSZ
und Poren — und mit der Annahme, daf3 die elektrische Leitfdhigkeit von YSZ und

Poren gleich null ist, ergeben sich die Gleichungen [Tie99]:
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O germot = ONi VNiCNI Gl. 4.7-6

Viudysz Gl. 4.7-7
Vnitygz do + Vyszyi o + Vol dvsz

Cni=

mit d; = mittlerer Durchmesser der Phase i, i = Ni, YSZ oder Poren (p).

Die di-Werte wurden durch die quantitative Bildanalyse fir das Standardcermet
ermittelt (s. § 4.5.1) und mit dem Fakior 1,5 fiir die Ni-Partikel bzw. 1,12 fir YSZ und
Poren korrigiert [Men69].

Wird Gl. 4.7-7 in Gl. 4.7.-6 eingesetzt, ergibt sich:

0 Viidysz o
ONi Gl. 4.7-8
Vnidysz & + ViyszOi dp + Vpdm dvsz

Gcermet =

Die elektrische Leitfahigkeit, berechnet nach Gl. 4.7-8 flr die verschiedenen Aus-
lagerungszeiten des Cermets in Ar/4%H»/4%H,0O bei 1000°C, ist in Abb. 4.7-3
aufgetragen. Zum Vergleich ist die gemessene Leitfahigkeit dieser Cermets gezeigt.

Zwar ergeben sich geman Gl 4.7-8, héhere Werte im Vergleich zu der gemessenen
Leitféhigkeit, der Verlauf in Abhangigkeit von der Auslagerungsdauer wird durch das
~contiguity“-Konzept recht gut wiedergegeben. Die Wert flir Cy; nehmen aufgrund der
sich andernden PartikelgréBen ab und damit wird die Ni-Kontinuitét unterbrochen,

d.h. die Anzahl der Leitungspfade im Cermet verringert.

7
6 -] . \. Abb. 4.7-3: Gemessene
=S R N FOUUOE N MO R . L und berechnete effektive
c C ]y elektrische Leitfahigkeit
O iibi| D@1 25°C in Abhéngigkeit
o T RrT—— von den bildanalytisch
N TR 4000 | ©TMIttlten mittleren Ni-
o] N R S At A N Durchmessern vor und
B 2 Ao b NACH deT CorMet-
o i Auslagerung in
1. |—e—GlL47-8 T e s w— Ar/4%Ho/4%H20 bei
{ |[—%— Experiment | : 1000°C
0 —
1,8 2,0 2,2 2,4 2,6 2,8
d,/um
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5. ZUSAMMENFASSUNG

Verschiedene Charakterisierungsmethoden  wurden zur Bestimmung der
Funktionsfahigkeit von Anodenschichten und Anodensubstraten verwendet. Die
relevanten physikalischen Eigenschaften wie Porositdt, Gasdurchléssigkeit,
elekirische Leitfahigkeit, thermische Ausdehnung und Festigkeit wurden untersucht
und mit der Mikrostruktur bzw. Mikrostrukturédnderung in Beziehung gesetzt. Diese
unterschiedlichen Mikrostrukturen konnten durch Anderung der Werkstoffe und
Herstellungsverfahren erzeugt werden.

Das vorhandene, (ber das sogenannte Coat-Mix-Verfahren hergestellte
Anodensubstrat (Standardcermet CMS5), das in SOFC-Tests seine Funktionalitat
bewiesen hat, wurde eingehend charakterisiert. Die Porositdt des CM5-Cermets
betragt 38-40 Vol.-% mit einem mittleren Porendurchmesser von 1,2-1,5 um und
einer Gasdurchlassigkeit von 0,10+0,01 x 10 cm?, die elektrische Leitfahigkeit bei
900°C ist 65010 S/cm, der thermische Ausdehnungskoeffizient 12,640,2 x 10° K
und besitzt eine Biegebruchfestigkeit von 75210 MPa. Die Eigenschaften und seine
Mikrostrukturdaten, wie Ni-, YSZ- und Porengrof3enverteilungen wurden als Basis flr
die Entwicklung von alternativen Anodensubstraten verwendet.

Fir das AbklOhlen und Belliften von Brennstoffzellenstapeln ist es notwendig zu
wissen, unter weichen Bedingungen das reduzierte Anodensubsirat reoxidiert
werden kann, ohne beschadigt zu werden. Aus diesen Grinden wurden die
Oxidationskinetik und die resultierenden mechanischen Eigenschaften von diesem
Cermet untersucht.

Die Oxidation des Cermets in Luft bei Temperaturen bis 650°C fihrt zu keiner
Verschlechterung der Festigkeit. Das gleiche gilt fiir die Oxidation in befeuchteter
Atmosphére, jedoch kann eine auftretende Kriimmung aufgrund von
Oxidationsgradienten einen negativen Einflu3 auf Spannungszustdnde in einem
Zellstapel austben.

Die Zusammenhénge zwischen Ausgangsmaterial, Eigenschaften und Geflige von
Coat-Mix Anodensubstraten wurden ermittelt.

Die Anderung der YSZ-KorngréBe bzw. der entstehenden AgglomeratgroBe ergab
deutliche Unterschiede in der Porositdt, Gasdurchiassigkeit und elektrischen

Leitfahigkeit der hergesteliten Anodensubstrate. Die Gasdurchlassigkeit ist
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umgekehrt proportional zur elektrischen Leitfahigkeit. Die gemessenen
Eigenschaften der Cermets lassen sich sehr gut mit ihrer Mikrostruktur erkiaren. Laut
Berechnungen ist eine Gasdurchldssigkeit von 0,05 x 10”° cm2 ausreichend fiir den
Gastransport im Cermet, da die Zellspannung im hohen Niveau (0,66 V) unter
Betriebsbedingungen (T = 850°C, i = 300 A/m?) bleibt.

Verschiedene kostengiinstige NiO-Pulver wurden f{iir die Substratherstellung
eingesetzt. Drei dieser Substrate erbrachten dhnliche Werte wie das Standardcermet
CM5, allerdings nur fiir einzelne Eigenschaften. Durch Variation der Verarbeitungs-
schritte (Mahlen, Pressen und Sinterbedingungen), kénnten Standardwerte erreicht
werden.

Ein weiterer Versuch die Materialkosten von Anodensubstraten zu reduzieren, war
die Verwendung von Oxiden wie TiO> und Alb,Oj; statt YSZ. Diese Oxide sind nicht
nur kostenglinstiger, sie weisen auch einen kleineren thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten (TAK) als YSZ auf. Es ist deshalb mdglich, den TAK des Substrates
denjenigen der anderen Komponenten anzupassen. Aufgrund der guten physika-
lischen Eigenschaften sind die Ni/TiO.-Cermets gute Kandidaten flr die Herstellung
von Anodensubstraten fir SOFC bei niedrigen Betriebstemperaturen. Die Ni/Al;O;-
Cermets zeigten dagegen schlechie Sintersigenschaften und als Konsequenz eine
hohe Porositat mit verhdltnismafBig niedrigen Leitfdhigkeitswerten. Die erschwerte
Reduzierbarkeit von NiO/NiAl,Os schranki diese Materialkombination auf Anwen-
dungen im Bereich von 1000°C ein.

Es wurde untersucht, ob mit einem groBtechnischen Verfahren wie dem Sprih-
trocknen (SP) ahnliche NiO/YSZ-Agglomerate erzeugt werden kénnen, wie sie durch
das Coat-Mix-Verfahren hergestellt werden. Die hergesteliten SP-Pulver hatten eine
im Vergleich zum Coat-Mix-Pulver schlechtere Rieselfahigkeit. Die Ursache waren
Phenolharzreste, die dazu neigen, Sprithkdrner untereinander zu ,verkleben®. Die
SP-Substrate wiesen vergleichbare Gasdurchldssigkeiten und elektrische Leitfahig-
keiten zum Standardcermet auf.

Die Eigenschaften und die Mikrostrukiur einer Reihe von foliengegossenen Anoden-
substraten wurden untersucht. Fiir die Porositatseinstellung wurde Graphit oder eine
YSZ-Grobkornmischung verwendet. Ein Foliensubstrat wurde nach einer Gegen-
Uberstellung der Eigenschaften und des Mikrogefliges mit dem Standardsubstrat far
eine weitere Optimierung ausgewdahlt. Das optimierte Foliencermet FG19G hatte
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vergleichbare Eigenschaften zu dem Standardsubstrat CM5 gezeigt, mit Ausnahme
einer etwas niedrigeren Gasdurchlassigkeit (0,065 - 0,07 x 10 cm?). Messungen an
Einzelzellen mit FG19G als Ancdensubsirat haben eine ebenso hohe Leistung im
Vergleich zu Standardzellen gezeigt. Es wurde auch keine Alterung bis zu 1000
Stunden Betrieb beobachtet. Es ist somit festzustelien, dafi3 eine Gasdurchlassigkeit
von 0,065-0,07 x 10°° ecm? (CM5: 0,104£0,01 x 10° cm?) des Ni/YSZ-Foliensubstrates
ausreichend fur die Zufuhr des Brenngases und der Abfuhr von HoO ist, ohne
zusétziiche Verluste an der Zellspannung durch Stofftransportlimitierungen
hervorzurufen.

Eine Reihe von Mikrostrukturuntersuchungen wurde an Anodensubstraten und
-schichten im Hinblick auf Alterungsphéanomene durchgefihrt. Eine speziell fiir diese
Untersuchungen erstelite Auswerteroutine flr die quantitative Bildanalyse wurde zu-
sammen mit einer entsprechend geeigneten Querschiiffpraparation entwickelt, die es
erméglicht alle Phasen des Cermets und ihre Veranderungen quantitativ zu erfassen.
Das Standardcermet CM5 wurde bei 1000°C in Ar/4%H./4%H,O bis zu 4000
Stunden ausgelagert. Ein Abfall der elekirischen Leitfdhigkeit bis zu 33,3 % des
urspriinglichen Wertes wurde gemessen. Die Gefligeanalyse zeigte, dal3 sich die Ni-
PartikelgréBenverteilung mit zunehmender Auslagerungszeit zu gréBeren Ni-
Teilchen verschiebt (der mittlere Ni-Durchmesser von 1,31pm steigt auf 1,65 pm
nach 4000 Stunden Auslagerung). Die Ni-Partikel tendieren mit der Auslagerungszeit
zur Kreisférmigkeit und Minimierung ihrer Oberflachenenergie.

Die YSZ-Gréflenverteilung zeigte keine Veranderung mit der Auslagerungsdauer,
Eine geringe Vergréberung findet bei den PorengréBen in den ersten 1000 Stunden
der Auslagerung statt. Das Poren-Netzwerk ist im Vergleich zum YSZ-Netzwerk
gréber. An allen drei Phasen wurde keine bevorzugte Orientierung festgestelit.

Eine Auslagerung des Anodencermets Ar/4%H2/4%H0 bel 800°C bis 1000 Stunden
hatte dagegen keine deutliche Anderung der elektrischen Leitfahigkeit und der
Mikrostruktur verursacht. Ebenso wurde keine Anderung der Mikrostruktur bei einem
Anodensubstrat von einer bei 800°C (Stromdichte 100 mA/cm?) flir 2100 Stunden
betriebenen Zelle gemessen.

Weitere Alterungsversuche in Ar/4%H,/4%H;0O bei 1000°C an Substraten mit
unterschiedlichen Ni-, YSZ und Porengréf3enverteilungen haben gezeigt, daB3 ein

grobes Getlige zu einer schnelleren Abnahme der elektrischen Leitfahigkeit flhrt.
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Ahnliche Ergebnisse ergaben sich bei der Untersuchung der Langzeitstabilitit an
Foliensubstraten. Die gute Langzeitstabilitit des optimierten Substrates FG19G ist
auf die feinere Mikrostruktur zurickzufihren.

Im Gegensatz zu Anodensubstraten zeigen siebgedruckte und naBpulvergespritzte
Anodenschichten sine Verbesserung der elektrischen Leitfahigkeit mit zunehmender
Auslagerungszeit. Das grundsétzlich gegenlédufige Leitfahigkeitsverhalten von den
Schichten und den Substraien ist mdglicherweise auf die unterschiediiche Porositat
der Schichten (20-30 Vol.-%) bzw. Substrate (38-42 Vol.-%) zurlickzufithren.
Mikrostrukturuntersuchungen der {ber Vakuumschlickergu3 hergestellten Anoden-
funktionsschicht {(AFS) haben eine geringere Porositat (15-20 Vol.-%) und eine
feinere PorengréBenverteilung (mittlerer Porendurchmesser ca. 0,7 ym) als das
Substrat aufgewiesen. Auch Ni ist in der AFS feiner verteilt als im Substrat. Die
feineren Ni-Partikel der AFS zeigen bel Betriebsbedingungen eine gréBere Neigung
zu agglomerieren und damit ihre Oberfldchenenergie zu minimieren, als die groBeren
Ni-Teilchen im Substrat.

In den hochpordsen Anodensubstraten ist die Ni-Agglomeration die Ursache fiir die
Verschlechterung der elektrischen Eigenschaften, bei der AFS bewirkt sie eine
Verminderung der elektrokatalytisch aktiven Drei-Phasen-Grenzen und damit eine
schiechtere elekirochemische Aktivitat. Ein einfaches Diffusionsmodell wurde flr die
Ni-Agglomeration entwickelt, mit dem sich diese Vergréberung in einem Cermet gut
beschreiben 1aB3t.

Die Abhéngigkeit der elektrischen Leitfdhigkeit vom Mikrogeflige des
Standardcermets wurde anhand der ,generalized effective media® (GEM)- und
scontiguity“Theotie, die die Transporteigenschaften in Abhdngigkeit von der
Mikrostruktur betrachten, untersucht. Mit der GEM-Theorie konnte die Anderung der
Leitfahigkeit in Abhangigkeit von der Auslagerungszeit des Cermets nicht berechnet
werden. Mit der ,contiguity“-Theorie ergeben sich héhere Werte im Vergleich zu der
gemessenen Leitfhigkeit, der Verlauf in Abhangigkeit von der Auslagerungsdauer
wird aber gut wiedergegeben.

Die Korrelation zwischen den Herstellungsverfahren, der Geflige und der
Eigenschaften wurden systematisch und modellhaft beschrieben, so daf3 sie auch fur
andere themenverwandte Entwicklungsziele (z.B. porbse Filterwerkstoffe) und

andere Herstellungsverfahren verwendet werden kénnen.
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Abktlirzungen

ABKURZUNGEN

AFC
AFS
Ar/H0-40°C
Ar/H,0-80°C
BET

Cermet
CM

CM5

dso

dy
DCIRCLE

DPG
D&42
D345

EG31
FERETX

FERETY

FG

FZJ
GEM
WV

Ko
Makros
MCFC
MEA

Alkaline Fuel Cell

Anodenfunktionsschicht

Ar gesattigt mit H,O - Wasserbadtemperatur 40°C (p(H.0)=0,07 bar)
Ar gesattigt mit HoO - Wasserbadtemperatur 80°C (p(H20)=0,47 bar)

Brunner- Emmet- Teller Methode zur Messung der spezifischen
Oberflache eines Pulvers durch Stickstoffadsorption

Ceramic Metal (Verbundwerkstoff)

Abk. fir die Uber Coat-Mix-Verfahren hergesiellien Anodensubstrate
Standardanodensubstrat

Halb- oder Median- Wert der Partikelgrée

geometrisch bestimmte Dichte

equivalenter Durchmesser des flaichengleichen Kreises (Parameter
der bildanalytischen Auswertung)

Drei-Phasen-Grenzen (die Punkte wo Ni, YSZ und Poren
miteinander in Kontakt kommen)

Pulvermischung aus NiO/YSZ (U02) bzw. Anodensubstrate
hergestellt Uber das Coat-Mix-Verfahren

Pulvermischung aus NiO/YSZ (U05) bzw. Anodensubstrate
hergestellt Uber das Coat-Mix-Verfahren

Graphitpulver, grob (SGL Carbon)

Schnittlange (intercept) in x-Richtung (Parameter der
bildanalytischen Auswertung)

Schnittlange (intercept) in y-Richtung (Parameter der
bildanalytischen Auswertung)

Schiicker bzw. Anodensubstrate Gber Folengie3en
Forschungszentrum Jiilich

generalized effective media theory

Institut flr Werkstoffe und Verfahren der Energietechnik
Gleichgewichtskonstante

Abfolge von Auswertebefehlen und Funktionen in der Bildanalyse
Moiten Carbonate Fuel Cell

Membrane Elektrode Assembly (Bezeichnung flr die
Hauptkomponenten — Elektrolyt, Anode und Kathode - einer SOFC)
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Abklirzungen

NPS NaBpulverspritzen (Beschichtungsverfahren)
p(H2) Wasserstoffpartialdruck

p(H20) Wasserdampfpartialdruck

p(Oo) Saurstoffpartialdruck

PAFC Phosphoric Acid Fuel Cell

PEI Polyethytenimin

PEMFC Proton Exchange Membrane Fuel Cell

PVB Polyvinylbutyral

r mittlerer Porendurchmesser

REM Rasterelektronenmikroskopie

SD Siebdruckpasten bzw. Anodenschichten
SOFC Solid Oxide Fuel Cell

SP Sprigetrocknetes NiO/YSZ-Pulver bzw. hergestellte Substrate
Standardabw. Standardabweichung

T Temperatur

TG Thermogravimetrie

uoz YSZ-Pulver, fein (FYT13.0-002H Unitec)

uos YSZ-Pulver, grobd (FYT13.0-005H Unitec)
V1039 Graphitpulver, fein {SGL Carbon)

VSG Vakuumschlieckerguf3 (Beschichtungsverfahren)
YSZ 8 mol. % Yttriumoxid stabilisiertem Zirkoniumoxid
ZCH Zentralabteilung flir chemische Analysen

o, TAK thermischer Ausdehnungskoeffizient

Y Oberiflachenenergie

g, g Gesamtporositét

Il offene Porositat

n dynamische Viskositat

u Gasdurchldssigkeit oder Permeabilitat

Ooff effektive elektrische Leitfédhigkeit

O elektrische Leitféhigkeit des dichten Materials
Gt Festigkeitsspannung
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Anhang

Querschliff von einem 30% oxidierten Cermet bei 950°C fiir 300 min in Ar/H,0 (p(H.0)=0,07 bar).
Die Bilder a, b, c und d zeigen die Oxidationsgradierung von den Réndern zur Mitte der Probe. Die oxidierte Schicht auf der
oberen Seite hat eine gleichméBige Dicke, wobei auf der unteren Seite die Dicke von dem Rand zur Mitte kleiner wird. Die
Bilder e und f zeigen eine héhere VergréBerung in der Mitte des Querschliffes (rechts von b und d), wo die untere Seite
deutlich weniger als die obere Seite oxidiert ist. (Ni: weiB3, NiO und YSZ: grau, Poren: schwarz)

Fir einen Oxidationsgrad <20% ist die Oxidationsgradierung ahnlich der Abb.4.2-12 d.




Anhang

DS42 Anodencermets

Nicht ausgelagert

Ausgelagert

)

(Ar/4%H,/4%H,0, 1000°C, 1000 h




Anhang

DS45 Anodencermets
Nicht ausgelagert Ausgelagert
(Ar/4%Ho/4%H,0, 1000°C, 1000 h)
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Anhang

Auswerteroutinen (Makros) von Kontron Image Analysis (KS400)

Anodensubstrat

Gelear 0

limgload "c\users\807p0261.1if",1
MSload "ho1000"

MSsetframe

[ dislev 1,2,85,255,1

# Ni_AnteiI**************i******tt**kh*****
median 2,2,3

MSdrawmask 2,1

# Ni-Verteilung******DCIRCLE

Gcelear 0

MSsetframe

MSdrawmask 2,1

| MSmeasmask 2,1,"193ni3",1,1,10

| datahisto
"193ni3","DCIRCLE",0,13,0.1,20,10000,"Ni-
particle size distribution”

beep

# Ni-Verteilung****** FERETX,Y

# macro linign-x *Freer e

Gelear ¢

binand 5,2,6

MSload "he1000x"

| MSsetframe

MSdrawmask 6,1

{ MSmeasmask 6,1,"193ni3x",1,2,10

I datahisto
"163ni3x","FERETX",0,13,0.1,20,200000,"Ni-
particle size distribution”

Gelear 0

binand 2,7,8

MSload *ho1000y"

! MSsetframe

MSdrawmask 8,1

| MSmeasmask 8,1,"193ni3y",1,2,10

| datahisto
“193ni3y","FERETY",0,13,0.1,20,3000,"Ni-
patticle size distribution”

# YSZ_Ante'“**************

Gelear 0

! dislev 1,3,75,255,1

median 3,3,3

MSload "ho1000"

MSsetframe

MSdrawmask 3,1

t MSmeasmask 3,1,"193ysf3",1,2,10

# YSZ_VerteiIung*****i********

beep
Gelear 0

# macro linien-x
bihand 5,3,6
MSload "ho1000x"

MSsetframe

MSdrawmask 6,1

| MSmeasmask 6,1,"193ys3x",1,2,10
[ datahisto

dhkkkkkhikik

Anodenschicht

(Ni, YSZ, Poren — Anteil und Verteilung) |(Ni, YSZ, Poren — Anteil und Verteilung)

Gclear 0

I imgload "cusers\dimitris\tietz\nz40-
On\807p0261.4if", 1

MSload "ho1250"

| dislev 1,2,85,255,1

# Ni_AnteiI****#*****iii******i**k*i*******
| MSmarker 1,86.32,4.00,16,190,720,1,3
1 wincopy 2,4,2,382,754,43,2,382
MSsetframe

MSdrawmask 4,1

| MSmeasmask 4,1,"16afnif1%,1,2,10
# Ni-Verteillung******DCIRCLE
Gclear O

MSsetframe

MSdrawmask 4,1

| MSmeasmask 4,1,"16afni1",1,1,10

| datahisto
*{gafni1","DCIRCLE",0,13,0.1,20,10000,"Ni-
particle size distribution”

beep

# Ni-Verteilung****** FERETX,Y

# macro linign-x ¥+

Gclear 0

binand 5,4,6

MSload "ho1250x"

I MSsetframe

MSdrawmask 6,1

1 MSmeasmask 6,1,"186afni1x",1,2,10
| datahisto

" 8afni1x","FERETX",0,14,0.1,20,200000, Ni-
particle size distribution”

Gclear 0

binand 4,7,8

MSload "ho1250y"

| MSsetframe

MSdrawmask 8,1,

! MSmeasmask 8,1,"16afni1y",1,2,10
! datahisto
"1gafnily","FERETY",0,14,0.1,20,30000,"Ni-
particle size distribution”

# YSZ_Ante“*ti***********

imgclear 2,0

Gclear 0

i dislev 1,2,75,255,1

median 2,2,3

I wincopy 2,3,2,382,754,43,2,382
MSload "ho1250"

MSsetframe

MSdrawmask 3,1

! MSmeasmask 3,1,"16afysf1",1,2,10
# YSZ_Veneuung**************
Gclear 0

# macro linign-x ***Frrss*s

binand 5,3,6

MSload "ho1250x"

v




Anhang

"193ys3x","FERETX",0,13,0.1,20,30000,"YSZ-x
particle size distribution”

# macro !inien_y*t**i******t

Gcelear 0

MSload "ho1000y"

binand 7,3,8

! MSsetframe

MSdrawmask 8,1

I MSmeasmask 8,1,"193ys3y",1,2,10

I datahisto
"193ys3y","FERETY",0,13,0.1,20,3000,"YSZ-x
particle size distribution”

# Poren_AnteH*t**************#*******h**t*i**
Gelear 0

i dislev 1,3,75,255,1

maedian 4,6,3

MSload "ho1000"

MSsetframe

MSdrawmask 3,1

! MSmeasmask 3,1,"g795pf",1,2,10

# Poren_verteilung*********k**************tl*****t
beep

# macro linign-x ***rresers

Gelear 0

binand 5,3,6

MSioad "ho1000x"

! MSsetframe

MSdrawmask 6,1

! MSmeasmask 6,1,"g795px",1,2,10

! datahisto
"g795px","FERETX",0,13,0.1,20,2000,"Pore(x)
size distribution”

# macro Iinien_yti*tit****i*

Gclear 0

imgdelete 6

MSioad "ho1000y"

binand 7,3,6

I MSsetframe

MSdrawmask 6,1

| MSmeasmask 6,1,"g795py",1,2,10

| datahisto
"g795py","FERETY",0,13,0.1,20,2000,"Pore(y)
particle size distribution”

beep

stop

! MSmeasmask 2,1,"193nif3",1,2,10

MSsetframe

MSdrawmask 6,1

| MSmeasmask 6,1,"16afys1x",1,2,10

| datahisto
"{6afys1x","FERETX",0,14,0.1,20,30000,"YSZ-x
particle size distribution”

# macro [inien-y**i***#t**t*

Gelear ©

MSload “ho1250y"

binand 7,3,8

| MSsetframe

MSdrawmask 8,1

| MSmeasmask 8,1,"16afys1y",1,2,10

| datahisto
“i6afys1y","FERETY",0,14,0.1,20,30000,"YSZ-x
particle size distribution”

# Poren_Antei'*****t*i*t********ﬁf********i*k*
Gelear 0

| dislev 1,2,75,255,1

MSload "ho1250"

imgclear 3,0

I wincopy 2,3,101,192,622,101,101,192
MSsetframe

MSdrawmask 3,1

! MSmeasmask 3,1,"16afpf1%,1,2,10

# Poren-verteilungi*******i*i*l*******************
Gelear 0

MSsetframe

MSdrawmask 3,1

| MSmeasmask 3,1,"16afp1",1,1,10

| datahisic
"{6afp1","DCIRCLE",0,14,0.1,20,10000,"Ni-
particle size distribution”

beep

Gclear 0

# macro linien-x
binand 5,3,6
MSload "ho1250x"

! MSsetframe

MSdrawmask 6,1

I MSmeasmask 6,1,"16afp1x",1,2,10

! datahisto ‘
"16afpi1x","FERETX",0,14,0.1,20,30000,"Pore(x)
size distribution”

# macro Iinien_yi***********

Gelear 0

imgdelete 6

MSload "ho1250y"

binand 7,3,6

| MSsetframe

MSdrawmask 6,1

| MSmeasmask 6,1,"16afp1y",1,2,10

| datahisto
"16afp1y","FERETY",0,14,00.1,20,20000,"Pore(y
) particle size distribution”

beep

stop
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Subroutine FERETX Subroutine FERETY
Linien X LinienY

Gcelear 0 Gelear 0

a:=0.0 a:=0.0

for a=0.0, a<=576, a=a+2 for a=0.0, a<=768, a=a+2
yi=int(a) xi=int(a)

x1=0 yi=0

y2=int(a) X2=int{a)

X2=768 y2=576

Gvector x1,y1,x2,y2,14 Gvector x1,y1,x2,y2,14
endfor endfor

Gflush Gllush

imgnew 5,768,576,1,"Grey" imgnew 7,768,576,1,"Grey"
Gmerge 5,255 Gmerge 7,255

Gclear 0 Gclear 0
Schichtdicke

imgclear 1,0

#Gclear 0

imgdelete ™"

tvlive

tvinput 1

imgpal2grey 1,1

enhcont 1,1

{ wincopy 1,2,102,19,458,88,0,0
| MSload "1000d"
! dislev 2,3,33,255,144
median 3,3,3
| bindilate 3,5,1,1
binfill 5,5
binfill 5, 4
a:=0.0
for a=0.0, a<=768, a=a+5
x1=int(a)
yi=0
x2=int(a)
y2=300
Gvector x1,y1,x2,y2,14
endfor
Gflush
imgnew 6,768,300,1,"Grey"
Gmerge 6,255
Gglear 0
binand 5,6,7
MSsetframe

| M8measmask 7,1,"96841_3a",1,1,10
datahisto "96841_3a","FERETY",0,15,9.375000,62.600000,2843,000000,"Coating thickness"
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