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Verdampfung von Werkstoffen beim Betrieb

von Hochtemperaturbrennstoffzellen (SOFC)

Michael Stanislowski






Kurzzusammenfassung

Planare oxidkeramische Hochtemperaturbrennstoffzellen (SOFCs) bieten aufgrund ihrer ho-
hen Wirkungsgrade und ihrer vielseitigen Verwendbarkeit eine Reihe von Vorteilen gegen-
tiber herkommlichen Warmekraftmaschinen und anderen Brennstoffzellentypen.

Eines der Hauptprobleme bei der Entwicklung planarer SOFCs besteht in dem Auftreten von
Alterungseffekten beim Langzeitbetrieb. Diese hidngen u.a. mit der Freisetzung gasformiger
Cr-Spezies aus metallischen Interkonnektorwerkstoffen zusammen, die zu einer Hemmung
der an der Kathode ablaufenden elektrochemischen Prozesse und einer raschen Degradation
der Zellleistung fithren.

Ein Ziel weiterer Entwicklungen besteht in der Absenkung der Betriebstemperaturen der pla-
naren SOFCs von derzeit 800°C auf < 700°C. Zu diesem Zweck miissen alternative Elektro-
lytmaterialien mit hoheren Sauerstoffionenleitféhigkeiten entwickelt werden. Dotierte Lan-
thangallate erweisen sich in dieser Hinsicht als vielversprechend. Bei diesen Materialien kann
es auf der Anodenseite der Zelle zu einer Zersetzung infolge der Verdampfung fliichtiger Ga-
Verbindungen kommen, wodurch ihre Verwendbarkeit in SOFCs in Frage gestellt ist.

Das Ziel dieser Arbeit ist die Untersuchung der genannten Degradationserscheinungen
zugrundeliegenden Verdampfungsreaktionen. Zu diesem Zweck wurde eine Versuchsanlage
nach dem Prinzip der Transpirationsmethode aufgebaut.

Zur Untersuchung der Chromverdampfung wurden die Cr-Verdampfungsraten der gédngigen
ferritischen Interkonnektorlegierungen wie Crofer 22 APU, ZMG 232, E-Brite, IT-10, IT-11,
IT-14 und Ducrolloy sowie einer Reihe von kommerziellen Ni- und Co-Basis-Legierungen
mit unterschiedlichen Gehalten an Al, Si, Ti, Mn, W, Ni und Co bei 800°C an Luft gemessen
und verglichen. Es wurde festgestellt, dass die Legierungen, die auf der Chromoxidschicht
eine duBere Cr-Mn-Spinell-Schicht bilden, eine um etwa 61-75 % reduzierte Cr-Freisetzung
und die Legierungen mit einer duBleren Co304-Schicht eine um mehr als 90 % reduzierte
Chromfreisetzung gegeniiber reinen Chromoxidschichten aufweisen. Bei ersteren wurde unter
anodischen Versuchsbedingungen eine deutliche Verdampfung von Mn festgestellt. Auf
Grundlage empirischer Daten wurde abgeschitzt, dass zur Erreichung der geforderten Le-
bensdauern zusitzliche Cr-Riickhalteschichten fiir die Interkonnektoren erforderlich sind.
Versuche mit aufgesputterten keramischen und metallischen Schichten ergaben um bis zu 3
Groflenordnungen verminderte Cr-Freisetzungsraten fiir Schichten aus Co, Ni und Cu.
Daneben wurden Untersuchungen an aluminiumoxidbildenden und alitierten Legierungen fiir
den Einsatz in nichtstromfithrenden Komponenten durchgefiihrt. Gegeniiber reinem Chrom-
oxid wiesen diese etwa um 3 Grofenordnungen niedrigere Chromfreisetzungsraten auf.
Beziiglich der Verdampfung von dotierten Lanthangallaten wurden die Verdampfungsraten
der Elemente Ga, Mg, La und Sr in Ar/H, in Abhéngigkeit von der Zeit, der Temperatur, der
Stromungsrate und der Stochiometrie fiir Elektrolytwerkstoffe der Zusammensetzung
La(.oStiMgy(Fe,)Ga(i.y-,03-5(s) mit x=0,1-0,3, y=0,12-0,32 und z=0-0,08 bestimmt. Als Fol-
ge der Abreicherung von Ga durch Verdampfung wurde die Bildung der Phasen LaSrGaOq(s)
und LaSrGa;0O4(s) beobachtet. Durch Anpassung der Ergebnisse an ein Verdampfungsmodell
konnten kinetische Parameter bestimmt werden.

Zur Uberpriifung der Giite von Modellrechnungen wurden ferner Gleichgewichtsmessungen
an reinem Cr,0;(s) und Ga,O;(s) in Luft bzw. Ar/H; in Abhéngigkeit von der Temperatur und
Feuchte durchgefiihrt. Bei der Verdampfung von Ga,0Os(s) konnte gezeigt werden, dass
GaOH(g) die hiufigste Ga-Spezies in der Gasphase ist. Die gemessenen Partialdampfdriicke
fiir CrO,(OH)»(g) und CrOs(g) bzw. GaOH(g) und die daraus bestimmten Reaktionsenthal-
pien und -entropien zeigten fiir CrO,(OH),(g) und GaOH(g) deutliche Abweichungen von den
in der Literatur angegebenen thermodynamischen Daten.






Abstract

Due to their high efficiencies and versatility planar solid oxide fuel cells (SOFCs) offer a lot
of advantages compared to other fuel cell systems and combustion engines.

One of the main problems concerning the development of state of the art planar SOFCs are
the occurrence of ageing effects in long term application. To a great deal these effects are
caused by the release of volatile Cr-species from metallic interconnects which leads to an in-
hibition of the electrochemical processes at the cathode resulting in a rapid degradation of the
cell performance.

A goal in further development of SOFC-systems is the reduction of the operation temperature
of the cell from currently 800°C to 700°C and below. For this purpose alternative electrolyte
materials with higher oxygen ion conductivities have to be developed. Doped lanthanum
gallates have been identified as promising materials. However for these materials a depletion
of Ga by vaporization has been observed under anodic conditions which may lead to a de-
struction of their electrolyte properties.

The aim of this work is the study of the vaporization processes leading to the mentioned deg-
radation effects. For this purpose an experimental setup according to the transpiration method
has been developed.

Concerning the vaporization of chromium the Cr release rates of the main ferritic interconnect
alloys, namely Crofer 22 APU, ZMG 232, E-Brite, IT-10, IT-11, IT-14 and Ducrolloy as well
as a variety of Ni- and Co-base superalloys and stainless steels with different contents of Al,
Si, Ti, Mn, W, Ni and Co were measured at 800°C in air and compared to each other. The
alloys that form an upper layer of Cr-Mn-spinel on top of the grown chromia scale showed a
reduction of the Cr release by 61-75 % compared to pure chromia scales whereas alloys with
an outer Co304(s) scale had a by more than 90 % reduced Cr release. For the former alloys a
significant vaporization of Mn under anodic conditions could be detected. On the base of em-
pirical data it could be extrapolated that in order to achieve the long term requirements for
SOFC-systems additional coatings are necessary. Tests with sputtered perovskite and metal
coatings showed that the Cr release could be reduced by up to three orders of magnitude by
coatings of Co, Ni or Cu.

Additionally the Cr vaporization rates of alumina forming and alitized alloys was investi-
gated. Due to the high electrical resistance of alumina these materials are not suitable for in-
terconnect but for other components like heat exchanges, pipes, pumps etc. After short oxida-
tion times these materials showed Cr release rates that are by more than 3 orders of magnitude
lower than those of chromia forming materials.

Concerning the vaporization of doped lanthanum gallates the vaporization rates of the ele-
ments Ga, Mg, Sr and La were measured as function time, temperature, gas flow rate and
stoichiometry for compositions of the type La(_«SrMg,(Fe,)Ga(i.y-»O3-5(s) with x=0,1-0,3,
y=0,12-0,32 and z=0-0,08. As a consequence of the depletion of Ga the formation of the im-
purity phases LaSrGaOy(s) and LaSrGa;O;(s) was observed. Kinetic parameters were ob-
tained by fitting the results to a vaporization model with imposed solid state diffusion.

In order to elucidate the quality of thermodynamic calculations equilibrium measurements
were performed with pure Cr,O3(s) and Ga,0s(s) in air or Ar/H, respectively as function of
temperature and humidity. For the vaporization of Ga,Os(s) it could be shown that GaOH(g)
is the most abundant Ga species in the gas phase. The determined partial pressures for
CrO,(OH)y(g) and CrOs(g) or GaOH(g) respectively and the derived enthalpies and entropies
of reaction for CrO,(OH),(g) and GaOH(g) showed significant differences compared to the
thermodynamical data in the literature.
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1. Einleitung

Angesichts der knapper werdenden Reserven an fossilen Energietragern und dem Bestreben
zur Reduzierung der weltweiten CO,-Emissionen kommt der Entwicklung alternativer Ver-
fahren zur Stromerzeugung eine wichtige Rolle zu.

Brennstoffzellen bieten die Moglichkeit, die bei chemischen Reaktionen freiwerdende Ener-
gie direkt in elektrische Energie umzuwandeln. Damit sind sie vergleichbar mit Batterien. Im
Gegensatz zu diesen werden sie nicht im Betrieb verbraucht, sondern kénnen durch eine
stindige Zufuhr der Reaktanden kontinuierlich betrieben werden. Als Reaktanden werden in
den meisten Féllen Wasserstoff und Sauerstoff verwendet. Anstelle von Wasserstoff ist teil-
weise auch die Verbrennung von anderen Stoffen wie Methanol, Kohlenmonooxid, Erdgas
oder anderen Kohlenwasserstoffen moglich.

Gegeniiber Wirmekraftmaschinen wie Verbrennungsmotoren oder Gasturbinen zeichnen
sich Brennstoffzellen durch héhere Wirkungsgrade, einen niedrigeren Gerduschpegel, Vibra-
tionsarmut, eine nahezu beliebige Dimensionierbarkeit und einen geringen Schadstoffaus-
stoB3, bei Verwendung von reinem Wasserstoff sogar vollige Schadstofffreiheit, aus. Die
Kombination dieser Eigenschaften machen Brennstoffzellen zu einer wichtigen Alternative
gegeniiber herkommlichen stromerzeugenden Systemen, vor allem im Bereich der portablen,
mobilen und dezentralen Stromversorgung, aber auch im Kraftwerksbereich.

Die Oxidkeramische Brennstoffzelle (SOFC) stellt eine Hochtemperaturvariante der Brenn-
stoffzellen dar, die einen besonders hohen Wirkungsgrad aufweist und neben Wasserstoff
auch direkt mit einer Vielzahl anderer Brennstoffe wie beispiclsweise Erdgas, Biogas, Kero-
sin oder Diesel ohne zusitzliche Reformierung betrieben werden kann.

Der Aufbau einer Brennstoffzelle besteht aus einer Kathode, einem Elektrolyten und einer
Anode, die bei planaren Designs in Schichten angeordnet sind. Die einzelnen Zellen sind
dabei tiber bipolaren Platten oder Interkonnektoren miteinander verbunden. Diese bestehen
bei planaren SOFCs u.a. aus Kostengriinden aus hitzebestindigen Legierungen, die Chrom
enthalten.

Aufgrund der hohen Betriebstemperaturen der SOFC zwischen 700°C und 1000°C treten bei
langeren Laufzeiten Degradationseffekte auf, die die Lebensdauer der SOFC begrenzen. Die-
se Degradationseffekte hdngen hauptsdchlich mit unerwiinschten Transportvorgéngen in und
zwischen den Werkstoffen der SOFC zusammen. Verdampfungsprozesse spielen dabei eine
besonders wichtige Rolle. Das Ziel dieser Arbeit ist die Untersuchung der Verdampfung von
Werkstoffen beim Betrieb der SOFC und die Entwicklung geeigneter Maflnahmen zur Ver-
meidung der damit verbundenen Degradationseffekte.

Im Speziellen befasst sich die Arbeit mit der Chromverdampfung von metallischen Interkon-
nektoren und anderen metallischen Komponenten unter den Betriebsbedingungen der SOFC
auf der Kathodenseite. Der Erprobung geeigneter Riickhalteschichten kommt dabei eine be-
sondere Rolle zu.

Daneben wird auf der Anodenseite die Verdampfung von Gallium aus Elektrolytmaterialien
auf Basis von dotierten Lanthangallaten (LSGM) untersucht, die eine vielversprechende Al-
ternative zu dem tiblicherweise verwendeten Yttrium-dotierten Zirkoniumoxid (YSZ) darstel-
len.



2. Brennstoffzellen

2.1. Entwicklung

Die Urspriinge der Brennstoffzellen liegen weit zuriick. 1838 gelang es dem britischen Rich-
ter und Wissenschaftler William R. Grove das bereits seit 1800 bekannte Elektrolyseverfah-
ren, der Aufspaltung von Wasser in Wasserstoff und Sauerstoff mit Hilfe von elektrischem
Strom, umzukehren und die erste Brennstoffzelle zu bauen, die zunichst als ,,Gasbatterie®
bezeichnete wurde [1]. Der heute gebriuchliche Begriff ,,Brennstoffzelle® (engl. ,fuel cell*)
wurde 1889 von den Chemikern Ludwig Mond und Charles Langer eingefiihrt [2]. Die theo-
retischen Grundlagen der Brennstoffzelle wurden 1893 durch die Arbeit von Friedrich W.
Ostwald [3] geschaffen.

Im Laufe der Zeit wurden verschiedene Arten von Brennstoffzellen entwickelt. Die erste
Hochtemperaturbrennstoffzelle mit Festelektrolyt wurde 1937 von Emil Baur und Hans Preis
[4] vorgestellt. Technische Schwierigkeiten und hohe Kosten fiithrten zur Einstellung des
Projekts. Ein erneutes Aufgreifen und eine Weiterentwicklung des Konzepts durch Davtyan
1945 scheiterte aus den selben Griinden [S]. Die Entwicklung der Oxidkeramischen Brenn-
stoffzelle oder SOFC (,,Solid Oxide Fuel Cell*) auf ihren heutigen Stand wurde mafgeblich
durch die Arbeiten bei der Firma Westinghouse (USA), heute Siemens-Westinghouse,
vorangetrieben, die sich seit den 60er Jahren des 20. Jahrhunderts mit deren Entwicklung
befasst [6].

2.2. Funktionsprinzip

Das Herzstiick einer Brennstoffzelle bildet ein ionenleitender Elektrolyt, der die beiden mit-
einander reagierenden Stoffe voneinander trennt. In den meisten Fillen handelt es sich dabei
um Wasserstoff auf der einen Seite und Sauerstoff auf der anderen Seite. In einigen Brenn-
stoffzellen konnen anstelle von Wasserstoff auch andere Brennstoffe wie beispielsweise CO,
Methanol oder Hydrazin verwendet werden. Der Elektrolyt hat die Eigenschaft, dass er fiir
die Tonensorte eines der Reaktanden durchléssig ist. Im Falle der SOFC handelt es sich dabei
um O*-Ionen. Fiir Elektronen ist der Elektrolyt nichtleitend. Aufgrund des Konzentrations-
gradienten auf beiden Seiten des Elektrolyten wandern die Ionen von der einen Seite zu der
anderen. Dafiir miissen die Atome oder Molekiile des einen Gases ionisiert werden, d.h. sie
miissen Elektronen aufnehmen oder abgeben und werden dadurch selbst elektrisch geladen.
Dieser Vorgang findet an einer Elektrode statt, die den Ionisierungsprozess katalytisch unter-
stiitzt und den Elektronenaustausch bewerkstelligt. Die Elektrode ist auf der anderen Seite
des Elektrolyten iiber eine elektrische Leitung mit einer Gegenelektrode verbunden. An der
Gegenelektrode werden die durch die Ionen transportierten Ladungen wieder ausgeglichen.
Die von der einen auf die andere Seite gelangten Molekiile reagieren anschlieBend mit den
Molekiilen des anderen Reaktanden zu niedermolekularen Stoffen, wie im Falle von Wasser-
stoff und Sauerstoff zu Wasser. Das Prinzip der Brennstoffzelle beruht damit auf einer La-
dungstrennung beim Durchtritt durch einen Elektrolyten. Die abgetrennten Elektronen flie-
Ben tiber die Verbindung zwischen den beiden Elektroden und konnen zur Verrichtung von
Arbeit genutzt werden.



2.3. Thermodynamik und Wirkungsgrad

Die einzelnen Elektroden mit den ihnen umgebenden Reaktanden bezeichnet man allgemein
als Halbzellen. Die Elektroden- oder Redoxpotentiale E der einzelnen Halbzellen lassen sich
mit Hilfe der Nernstschen Gleichung berechnen. Diese hat die Form

p=g° - RT), aO%)
zF  a(Red.)

@.1)

E° steht hierbei fiir das Normalpotential unter Standardbedingungen bei 25°C und 1 bar
(101325 Pa), R fur die allgemeine Gaskonstante, T fiir die absolute Temperatur [K], z fiir die
Zahl der ausgetauschten Elektronen, F fiir die Faradaykonstante, a(Ox.) fiir die Aktivitit der
oxidierten Form und a(Red.) fiir die Aktivitdt der reduzierten Form der Stoffe der zugrunde-
liegenden Redoxteilreaktion.

Bei stromloser Verbindung zweier Halbzellen miteinander tritt eine Klemmspannung oder
Elektromotorische Kraft AE auf, die sich berechnen l4sst nach

AE = EKathode - EAnode (22)

Die Elektromotorische Kraft stellt die theoretische Zellspannung dar. Bei Stromfluss wird die
Zellspannung aufgrund von Uberspannungsverlusten verringert. Diese sind abhéngig von der
Stromdichte und werden hauptsichlich durch Polarisierungseffekte bei der Aktivierung der
Elektrodenprozesse und durch den elektrischen Widerstand des Elektrolyten und der elektri-
schen Leitungen hervorgerufen.

Der ideale Wirkungsgrad 7;; einer Brennstoffzelle wird durch das Verhiltnis der freien
Reaktionsenthalpie AG, als der maximal gewinnbaren Arbeit, und der Reaktionsenthalpie AH
bestimmt [7]:

AG
T = 7y (2.3)

Durch Einsetzen der Gibbs-Helmholtz-Gleichung wird daraus

Mia =1 N (2.4)

Hierbei steht T fiir die absolute Temperatur und AS fiir die Reaktionsentropie.

Fiir die Reaktion von Wasserstoff mit Sauerstoff zu Wasser betrégt dieser Wirkungsgrad bei
einer Temperatur von 25°C und einem Druck von 1 bar 83 % [7]. Aus GI. (2.4) wird ersicht-
lich, dass der ideale Wirkungsgrad von Brennstoffzellen mit zunehmender Temperatur ab-
nimmt. Bei 800°C liegt der ideale Wirkungsgrad bei 66 % [8]. Durch Uberspannungsverlus-
te, Aufwendungen fiir Subsysteme sowie unvollstindige Brenngasnutzung wird der Wir-
kungsgrad einer realen Brennstoffzelle verringert und liegt tiblicherweise zwischen 40 und
60 %. Oxidkeramische Brennstoffzellen (SOFCs) erreichen in Kombination mit Dampfturbi-
nen Wirkungsgrade bis zu 70 % [9].

Im Gegensatz dazu unterliegen ideale Warmekraftmaschinen dem Carnotschen Kreisprozess
Thr Wirkungsgrad ist definiert als



n=1-—=, 2.5)

mit der unteren Temperatur 7> und der oberen Temperatur 7} des Systems. IThr Wirkungsgrad
hingt dadurch von der Temperaturdifferenz im System ab und nimmt mit zunehmenden Be-
triebstemperaturen zu. Die durch eine Warmekraftmaschine gewonnene Arbeit muss iiber
einen Generator in elektrischen Strom umgewandelt werden. Auf diesem Weg geht ein Teil
der nutzbaren Energie verloren. Dieselgeneratoren erreichen heute einen Wirkungsgrad von
30-40 %, moderne Kohle-Kraftwerke etwa 38 % und Erdgas-Kraftwerke mit GuD-
Technologie (,,Gas- und Dampf*) bis zu 52 % [10].

2.4. Brennstoffzellentypen

Die einzelnen Brennstoffzellentypen die es heute gibt, unterscheiden sich hauptséchlich in
der Art ihres Elektrolyten. Dieser bestimmt auch die jeweilige Einsatztemperatur. Danach
lassen sich die Brennstoffzellen grob in Nieder-, Mittel- und Hochtemperaturzellen untertei-
len. Als Niedertemperaturzellen werden die Alkalische Brennstoftzelle (,,4d/caline Fuel Cell,
AFC), die Polymermembran-Brennstoffzelle (,,Proton Exchange Membrane Fuel Cell“, oder
manchmal auch ,,Polymer Electrolyte Membrane Fuel Cell“, PEMFC) und die Direktmetha-
nol-Brennstoffzelle (,,Direct Methanol Fuel Cell“, DMFC) bezeichnet. Die phosphorsaure
Brennstoffzelle (,,Phosphoric Acid Fuel Cell”, PAFC) stellt eine Mitteltemperaturzelle dar,
withrend es sich bei der Schmelzkarbonat-Brennstoffzelle (,,Molten Carbonate Fuel Cell*,
MCFC) und der Oxidkeramischen Brennstoffzelle (,,Solid Oxide Fuel Cells, SOFCs) um
Hochtemperaturzellen handelt. Letztere sind aufgrund ihrer hohen Betriebstemperaturen in
der Lage, Kohlenwasserstoffe, wie beispielsweise Methan oder Diesel, durch eine sogenann-
te interne Reformierung in H, und CO, aufzuspalten, wodurch sie mit einer Vielzahl von
Brennstoffen betrieben werden konnen. Tabelle 2.1 gibt einen Uberblick iiber die gebriuchli-
chen Brennstoffzellentypen und deren Einsatzgebiete.

Tabelle 2.1: Ubersicht iiber die verschiedenen Brennstoffzellentypen einschliefllich Elektrolyten, Be-
triebstemperaturen 7, Wirkungsgrade 7, Brennstoffe und Anwendungen nach [7] und [11].

Elektrolyt T n Brennstoff Anwendung
Kalilauge o 0 0 H, (reinst) Raumfahrt (Apollo-Missionen,
AFC (30 % KOH) 80°C 60-70 % O, (reinst) Space-Shuttles [12]), Militér
Fahrzeuge [13], Raumfahrt

Protonenleitende 60- o H, (Gemini-V-Mission [14]),

PEMFC Membran 80°C 50-68 % Luft, O, Militir (U-Boote [15]),
Kraftwerke, Batteriersatz [16]

Protonenleitende 80- o Methanol .
DMFC Membran 130°C 20-30 % Luft, O, Fahrzeuge, Batterieersatz

H;PO, in pors- o o H,
PAFC ser Matrix 200°C 55 % Luft, O, Kraftwerke

Erdgas, CO,
MCFC | DRCOs KCOs 1 fqnon | 650, Kohlegas, | o fwerke
in einer Matrix Biogas, H,
02, Luft + COZ
Y8z, Erdgas, CO, 1 ¢ - fiwerke, Haushalte [17],
LSGM 700- o Kohlegas, .
SOFC o 60-65 % . Bordstromversorgung, mobile
oder 1000°C Biogas, H, Systeme
CGO, SDC Luft, O, Y




Die auf ldngere Sicht grofiten Potenziale werden der PEMFC und der SOFC zugeschrieben
[18]. Die AFC spielt fiir kommerzielle Systeme praktisch keine Rolle.

2.5. Die Oxidkeramische Brennstoffzelle

2.5.1. Funktionsschema und Elektrodenprozesse

Bild 2.1 zeigt das Funktionsschema der SOFC.

Hz. €O, H20, CO2
—-
Brennstoff ™\ /
H,, CO / \ / \

zur Nach-
verbrennung

7/ H\ /
Anode g}] H20 + COz cﬁ\ Ha0 + €0 .
CO + Hp0—CO7z + H2 e/’ \ l/
L~ [~ ]
Grenzflache J {.0: IIJ: g:ﬁ?;ﬁ:eis

0%+ Hp —>H0+ 2e-

Kathode
07 + 4e-—>20° 0; ?2

/
Oxidationsmittell\ / \ / .
Luft, O, / NN - S W—

Gesamtreaktion

Hz + %207 —> Hz0
CO + %0, — CO;

Kathoden-
abgas

Bild 2.1: Funktionsschema der SOFC [19].

Die an den Elektroden der SOFC ablaufenden Teilreaktionen lassen sich beschreiben als

Kathodenreaktion: 10, +2¢" == 0% (2.6)
Anodenreaktion: H, +0* —— 2¢ +H,0 2.7)
Gesamtreaktion: H, +10,=—H,0 (2.8)

Bei 25°C und einem Druck von 1 bar betrégt die theoretische Zellspannung 1,23 V. Mit zu-
nehmenden Temperaturen nimmt diese ab und betrigt bei 800°C 0,98 V [8].

Die meisten SOFCs werden bei Temperaturen zwischen 750°C und 1000°C und einem
Druck von 1-3 bar betrieben. Aufgrund der Entstehung von Wasserdampf wihrend des Be-



triebs variiert der Wasserdampfanteil auf der Anodenseite etwa zwischen 10 % auf der Ein-
lassseite des Gases und 80 % auf der Auslassseite. Bei der Verwendung von Methan als
Brenngas wird dem Anodengas fiir die interne Reformierung zusitzlich Wasserdampf zuge-
fithrt. Aufgrund des wechselnden Feuchteanteils variiert auch der Sauerstoffpartialdruck auf
der Anodenseite. Auf der Kathodenseite wird tiblicherweise Luft zugefiihrt. Der Feuchtege-
halt der Luft betrdgt durchschnittlich 1,90 %, entsprechend einer relativen Feuchte von 60 %
bei 25 °C und 1 bar Standarddruck.

2.5.2. Designkonzepte

Eine einzelne Zelle, wie in Bild 2.1 dargestellt, wird aufgrund ihres Aufbaus auch als PEN
(,,Positive electrode / Electrolyte / Negative electrode’) bezeichnet. Zur Erzielung hoherer
Spannungen und Leistungsdichten werden mehrere Zellen oder PENs in Reihe geschaltet.
Eine derartige Anordnung bezeichnet man als Zellenstapel oder ,,stack®. Zum Verbinden von
mehreren Zellen miteinander werden Interkonnektoren verwendet.

Bezogen auf die Betriebstemperatur werden die Oxidkeramischen Brennstoffzellen (,,So/id
Oxide Fuel Cells“, SOFCs) haufig in Hochtemperatur- (,,High-Temperature, HT-SOFCs)
(800-1000°C), Mitteltemperatur- (,,Intermediate Temperature®, IT-SOFCs) (650-800°C) und
Niedertemperatur-SOFCs (,,Low-Temperature®, LT-SOFCs) (500-650°C) unterteilt [20].

Die wichtigsten Designkonzepte der SOFCs sind das planare, das tubulare und das monolit-
hische [6]. Das tubulare Design wird hauptsichlich fiir HT-SOFCs im Kraftwerksbereich
verwendet. Fiir IT- und LT-SOFCs werden planare Systeme entwickelt, die gegentiiber tubu-
laren Systemen eine hohere Leistungsdichte, eine kompaktere Bauweise und eine gréfere
Vielseitigkeit aufweisen. Planare SOFC-Designs spielen aufgrunddessen eine besonders
wichtige Rolle in der gegenwirtigen SOFC-Entwicklung. Das monolithische Design ist da-
gegen praktisch unbedeutend.

Beim planaren Design sind die Komponenten in Schichten angeordnet. Abhéngig von der Art
der tragenden Komponenten gibt es elektrolytgestiitzte, anodengestiitzte und substratgestiitz-
te Konzepte. Die einzelnen Zellen sind durch bipolare Platten oder Interkonnektoren mitein-
ander verbunden, in die Kanile fiir die Fithrung der Reaktionsgase eingearbeitet sind. Die
Gasdichtigkeit des Systems wird durch Hochtemperaturdichtungen gewihrleistet. Bild 2.2
zeigt ein Schema des planaren Designs.

Stromfluss

Endplatte
Anode
Elektrolyt
Kathode

Wieder- Interkonnektor

holungs- -

einheit [T“ Anode

Brennst?)ff

Bild 2.2: Schema des planaren SOFC-Designs, nach [21].



Entwicklungsziele fiir stationdre Anwendungen sind Lebensdauern von 40.000-200.000 h,
bei einer Alterung <0,25 % pro 1000 h, und fiir mobile Anwendungen Lebensdauern von
5.000-10.000 h, bei einer Alterung <2 % pro 1000 h.

2.5.3. Komponenten und Materialien

2.5.3.1. Elektrolyt

Elektrolytmaterialien miissen neben einer hohen Sauerstoffionenleitfdhigkeit eine vernach-
lassigbar geringe elektronische Leitfdhigkeit und eine hohe thermische und chemische Be-
standigkeit unter oxidierenden und reduzierenden Bedingungen aufweisen. Das am héufigs-
ten verwendete Elektrolytmaterial ist dotiertes ZrO,. Die gute Sauerstoffionenleitfahigkeit
von Yttrium-dotiertem Zirkoniumoxid wurde bereits 1899 von Nernst [22] entdeckt. Reines
ZrO; hat eine Fluoritstruktur und weist abhingig von der Temperatur mehrere Phasenum-
wandlungen auf. Durch Dotieren mit Y03 kann die kubische Hochtemperaturphase bis auf
Raumtemperatur stabilisiert werden. Man spricht von ,,Y#tria-Stabilized Zirconia®“ (YSZ).
Ublicherweise werden Gehalte von 8-10 At.% Y,0; verwendet. Durch das Ersetzen der
tetravalenten Zirkoniumionen durch trivalente Yttriumionen entstehen Sauerstoffleerstellen
in dem Kristallgitter. Diese Leerstellen sind als mobile Ladungstrager verantwortlich fiir die
Sauerstoffionenleitfdhigkeit des Materials. Bei 1000°C betrigt die Leitfdhigkeit von YSZ
etwa 0,1 S/cm [6]. Hohere Leitfdhigkeiten konnen durch Dotieren mit Sc,03 (ScSZ) erreicht
werden. Die Kosten fiir Sc,03 sind dabei wesentlich hoher als fiir Y,0s.

Dotiertes CeO; stellt eine Alternative zu YSZ fiir die Verwendung in LT-SOFCs dar [23].
Zum Dotieren werden hauptsédchlich Gd,O; (CGO) oder Sm,0; (SDC) verwendet. Ahnlich
wie YSZ besitzt dotiertes CeO, eine Fluoritstruktur. Bei niedrigen Sauerstoffpartialdriicken
und hohen Temperaturen wird dotiertes CeO, aufgrund der Reduktion von Ce*" zu Ce**
elektronisch leitend [24], wodurch die Einsatztemperatur von dotiertem CeO, auf maximal
500°C begrenzt ist.

Um eine relativ neue Materialklasse handelt es sich bei dotiertem LaGaOs. Sie wurde 1994
von Ishihara et al. [25] und unabhéngig davon von Feng und Goodenough [26] entdeckt. Do-
tiertes LaGaOs3 hat die Stoichiometrie ABO3 und weist eine Perowskitstruktur auf. Zum Do-
tieren werden auf der A-Seite hauptsichlich Sr*' und auf der B-Seite Mg** (LSGM) verwen-
det. Die Dotierung der B-Seite wird manchmal durch Gehalte an Co*" (LSGMC), Ni*"
(LSGMN) oder Fe'* (LSGMF) ergénzt. [27, 28]. Die ionische Leitfihigkeit von LSGM bei
800°C ist vergleichbar mit der von YSZ bei 1000°C und ist unabhédngig vom Sauerstoffparti-
aldruck. Probleme in Bezug auf die Anwendung in SOFCs bereiten die Reaktionen mit Ni-
haltigen Anoden [29], die Vermeidung von Nebenphasen bei der Herstellung [30], ungeklarte
Fragen in Bezug auf die Langzeitstabilitit bei 800°C [31] und v.a. die Verdampfung von Ga
unter anodischen Bedingungen [32]. Mehrere Firmen beteiligen sich zur Zeit an der Entwick-
lung von IT-SOFC-Systemen mit LSGM-Elektrolyten [33-35].

2.5.3.2. Elektroden

Die Elektrodenmaterialien miissen eine gute elektronische Leitfdhigkeit, eine hohe katalyti-
sche Wirkung, eine ausreichende thermische und chemische Bestdndigkeit sowie einen dhn-
lichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten (,,Thermal Expansion Coefficient”, TEC) wie
das Elektrolytmaterial aufweisen. Fiir die Kathode werden zumeist pordse Schichten aus



Strontium-dotiertem LaMnO; (LSM) verwendet [6]. In letzter Zeit wird dieses Material zu-
nehmend durch dotiertes LaFeO; und LaCoOs (LSCF) ersetzt [36]. Als Anodenmaterial wird
in den meisten Fillen ein Nickelfilz verwendet, der in eine YSZ-Matrix eingebettet ist. Zur
Verbesserung des Ablaufs der elektrochemischen Reaktionen und der Kontaktierung werden
auf die Elektroden zusitzliche Funktions- und Kontaktschichten aufgebracht. Neuere Ent-
wicklungen zielen auf die Entwicklung von gemischtleitenden Elekrodenmaterialien (,,Mixed
lon Electron Conductors®, MIECs) ab [37, 38]. Auf diese Weise kann die Elektrodenreaktion
von den Dreiphasenpunkten zwischen Elektrolyt, Elektrode und Gasphase (,,Triple Phase
Boundary“, TPB) auf die gesamte Elektrode/Elektrolyt-Kontaktfliche ausgeweitet werden.

2.5.3.3. Interkonnektor

Die Anforderungen an das Interkonnektormaterial sind die hochsten fiir alle Komponenten in
der SOFC. Sie miissen eine hohe elektrische Leitfidhigkeit, eine gute chemisch Kompatibilitt
mit den Elektrodenmaterialien, eine hohe thermische Besténdigkeit, eine gute Bestindigkeit
gegentiiber oxidierenden und reduzierenden Gasen, eine hohe Gasdichtigkeit sowie eine aus-
reichende mechanische Festigkeit aufweisen. Daneben miissen sie einen dem Elektroyten
und den Elektroden angepassten thermischen Ausdehnungskoeffizienten aufweisen, leicht
bearbeitbar und billig herzustellen sein [39].

Als Interkonnektorwerkstoffe kommen Keramiken und Metalle in Betracht. Keramische In-
terkonnektoren basieren auf Sr- oder Ca-dotiertem LaCrOs und werden iiberwiegend fiir HT-
SOFCs verwendet. Metallische Interkonnektoren besitzen gegeniiber Keramiken den Vorteil,
dass sie leichter herzustellen und zu bearbeiten sind, eine wesentlich hohere elektrische und
thermische Leitfihigkeit besitzen und aulerdem deutlich billiger sind. Bei Betriebstempera-
turen unterhalb von 950°C werden deshalb Metalle bevorzugt.

Die Korrosionsbestiandigkeit von Hochtemperaturlegierungen beruht im Allgemeinen auf der
Ausbildung einer schiitzenden dufleren Oxidschicht aus Cr,O3 oder Al,Os. SiO,-Schichten
sind im Prinzip ebenfalls geeignet, spielen praktisch aber kaum eine Rolle. Die elektrische
Leitfahigkeit von Cr,O3 bei 800°C ist 5-6 Groflenordungen hoher als die von Al,O3 [40] und
2-3 GroBenordnungen hoher als die von SiO; [41]. Aus diesem Grund scheiden aluminium-
oxidbildende und siliziumoxidbildende Legierungen als Interkonnektorwerkstoffe aus.

Eine Vielzahl von Metallen und Legierungen wurden auf ihre Anwendbarkeit als Interkon-
nektormaterialien hin untersucht [40, 42-45]. Aufgrund der thermischen Ausdehnungskoeffi-
zienten favorisiert man fiir elektrolytgestiitzte planare HT-SOFCs ODS (,,Oxide Dispersion
Strenghtened*)-Legierungen auf Chrombasis [46, 47] und fiir anodengestiitzte IT-SOFCs hit-
zebestandige ferritische Stahle [48]. Vereinzelt wurden auch Versuche mit Interkonnektoren
aus Nickelbasislegierungen unternommen [49-51], diese spielen aber keine ernstzunehmende
Rolle.

Probleme bei der Verwendung von metallischen Interkonnektoren treten im Zusammenhang
mit der Langzeitoxidationsbesténdigkeit der Legierungen, vor allem aber mit der Verdamp-
fung von Cr-haltigen Spezies auf der Kathodenseite auf. Diese verursacht eine Hemmung der
elektrochemischen Prozesse an der Kathode und trigt damit wesentlich zur Degradation der
Zelle und zur Beeintrichtigung der Lebensdauer der SOFC bei [52].



2.5.3.4. Dichtungen

Als Dichtungsmaterialien werden tiberwiegend Glaslote verwendet, die bei hoheren Tempe-
raturen auskristallisieren. Probleme bereiten vor allem die Haftung und die Sprodigkeit der
Glaskeramik, die die thermische Zyklierbarkeit der Zellen beeintrachtigen. Daneben kann es
zu Korrosionserscheinungen aufgrund von Reaktionen mit anderen Komponenten kommen.

2.5.3.5. Peripheriesysteme

Zu einer funktionstiichtigen Brennstoffzelle gehdren neben den eigentlichen Zellen auch eine
Reihe von Subsystemen wie Pumpen, Kompressoren, Vorreformern, Wirmetauschern, Ent-
schwefelungssystemen, Stromwandlern, elektronischen Steuerungskomponenten usw., die
zusammengefasst als ,,balance-of-plant bezeichnet werden. Diese Subsysteme machen etwa
die Hilfte des Volumens und der Kosten einer Brennstoffzelle aus.
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3. Aufgabenstellung und Vorgehensweise

Die vorliegende Arbeit gliedert sich in zwei Themenkomplexe. Der erste Themenkomplex
umfasst die Untersuchung der Chromfreisetzung aus metallischen Komponenten der SOFC
unter kathodischen Bedingungen.

Dafiir soll zunichst die Gleichgewichtsverdampfung von Cr,Os(s) an Luft untersucht und mit
vorhandenen Literaturdaten verglichen werden.

Die Chromverdampfungsraten einer Auswahl ferritischer Legierungen, die teilweise speziell
fur die Verwendung als Interkonnektormaterial entwickelt worden sind, sollen experimentell
unter kathodischen Bedingungen bei 800°C bestimmt und miteinander verglichen werden.
Daneben sollen die Chromverdampfungsraten von verschiedenen chromoxidbildenden Legie-
rungen auf Fe-, Ni- oder Co-Basis mit hohen Gehalten an einzelnen Legierungsbestandteilen
wie Mn, Si, Al, Ti oder W unter kathodischen Bedingungen bei 800°C gemessen und mit den
Ergebnissen fiir die ferritischen Legierungen verglichen werden.

Unabhiéngig davon soll die Chromfreisetzung aluminiumoxidbildender Legierungen an Luft
bei Temperaturen zwischen 800°C und 1000°C untersucht werden.

Auf Grundlage der gewonnenen Erkenntnisse sollen geeignete Strategien zur Verringerung
der Chromfreisetzung entwickelt und in Bezug auf ihr Chromriickhaltevermdgen untersucht
werden.

Die Ergebnisse sollen in Bezug auf ihre Auswirkungen fiir die SOFC diskutiert werden.

Der zweite Themenkomplex beinhaltet die Untersuchung der Verdampfung von Gallium aus
Elektrolytmaterialien auf Basis dotierter Lanthangallate unter anodischen Bedingungen.
Anhand von Gleichgewichtsmessungen zur Bestimmung der Ga-Partialdampfdriicke iiber
Ga,0s(s) in Ar/H,/H,O soll das vorhandene thermodynamische Datenmaterial in Bezug auf
die gebildete Ga-Spezies tiberpriift und ggf. ergidnzt werden.

Das Verdampfungsverhalten von Ga aus dotierten Lanthangallaten bei simulierten anodischen
SOFC-Bedingungen soll untersucht werden.

Auf Grundlage der Ergebnisse der Messungen soll ein Modell zur Verdampfung von Ga aus
dotierten Lanthangallaten unter anodischen Bedingungen entwickelt werden.

Weiterhin sollen mogliche Einflussparameter und ihre Auswirkungen auf die Ga-
Verdampfung identifiziert und tiberpriift werden.

Die sich aus den Untersuchungen ergebenden Konsequenzen fiir die Verwendung von dotier-
ten Lanthangallaten als Elektrolytmaterialien sollen diskutiert werden.

Fiir die Verdampfungsuntersuchungen wird ein Versuchsaufbau nach der Transpirationsme-
thode (TM), in Kombination mit plasmainduzierter Massenspektrometrie (ICP-MS) gewéhlt.
Zur Charakterisierung der Proben vor und nach den Transpirationsexperimenten werden die
Verfahren der chemischen Analyse (ICP-OES), der Rontgendiffraktometrie (XRD), der
Mikrosonde (EDX), der Sekundérneutralteilchen-Massenspektroskopie (SNMS), der Raster-
elektronenmikroskopie (REM) und der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) ange-
wandt.
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4. Theorie und Stand der Kenntnisse

4.1. Thermodynamik der Verdampfung

4.1.1. Partialdampfdruck

Fiir eine heterogene Reaktion der Form

aA +bB == cC+dD 4.1

kann unter Gleichgewichtsbedingungen das Massenwirkungsgesetz nach Guldberg und
Waage formuliert werden mit

a(C)C -a(D)?

K A -a(B)

4.2)

Darin stehen K fiir die Gleichgewichtskonstante [-] und a; fiir die Aktivitdt der Substanz i [-].

Fiir reine feste und fliissige Reaktanden gilt die Aktivitdt a=1. Fur gasformige Reaktanden
wird die Aktivitit berechnet nach der Gleichung

a =g, 20 (43)

Hierbei steht ¢ fiir den Fugazititskoeffizienten [-], p; fir den Partialdampfdruck der
Substanz i [Pa] und p° fiir den Standarddruck von 101325 Pa. Bei idealen Gasen betrigt der
Fugazititskoeffizient ¢=1.

Durch Einsetzen von Gl. (4.3) in Gl. (4.2) erhilt man

- P(©)p'D) (4.4)

K, ist eine Gleichgewichtskonstante, die gewdhnlich im Zusammenhang mit Gasen verwendet
wird. Fir ideale Gase ldsst sie sich in die dimensionslose Gleichgewichtskonstante K
umrechnen, {iber die Beziehung

K= Kp -(po )(a+b—(c+d)) . (4'5)

Unter Gleichgewichtsbedingungen gilt die van’t Hoffsche Reaktionsisotherme

AG’=-RTInK, (4.6)

mit der allgemeinen Gaskonstanten R=8,31441 J-(K-mol)", der absoluten Temperatur 7" [K]
und der Standardreaktionsenthalpie AG® [J-mol™']. Letztere ist definiert als die Anderung der
freien Enthalpie bei einer Reaktion unter Standardbedingungen.
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Aus Gl. (4.4), (4.5) und (4.6) erhdlt man beispielsweise fiir den Partialdampfdruck der
Komponente C, mit A als fester Komponente, die Beziehung

b 0 /¢
_| p"(B) _AG 0 \(c+d—(a+b))
p(C)_Ld(D)exp[ - H (°) . 4.7)

4.1.2. Verdampfungsenthalpien
a.) Bestimmung tiber die Methode nach dem Zweiten Hauptsatz (Second-Law Methode)

Es gilt die Gibbs-Helmholtz Gleichung mit
AG® =AH" —TAS°. (4.8)

AH" steht fir die Standardreaktionsenthalpie [Jmol'] und AS® fir die
Standardreaktionsentropie [J-(K-mol)™].

Aus Gl. (4.6) und (4.8) folgt

AH' . AS°
RT R

InK =—

(4.9)

Bei einer Auftragung von InK gegen 7' erhilt man iiber eine Ausgleichsgerade fiir die
gemessenen Werte fiir K bei verschiedenen Temperaturen die GroBen AH’ und AS°. Diese
sind temperaturabhingig. Die erhaltenen Werte fiir AH° und AS° gelten fiir einen Mittelwert
der Versuchstemperaturen [53]. Mit Hilfe des Satzes von Hess kénnen die Werte fiir AH® und

AS’ bei der Standardtemperatur von 25°C berechnet werden. Fiir eine Gleichung der Form
von Gl. (4.1) gilt dann

AH95x=AH"7 + a(H'1(A) - H'05x(A)) + b(H'(B) - H'20sx(B)) - (c(H'1(C) (4.10)
- H5x(C)) + d(H /(D) - H308x(D)))

b.) Bestimmung iiber die Methode nach dem Dritten Hauptsatz (Third-Law Methode)

Die Gibbsschen Freien Energiefunktionen fef bezeichnen die Ausdriicke

@.11)

fefT — (G;) _Hg‘)SK ]

T

Diese sind abhdngig von der Temperatur. Fiir viele Substanzen sind in der Literatur Werte fiir
die Gibbs’'schen Freien Energiefunktionen angegeben. Mit diesen kann unter Anwendung der
van’t Hoff'schen Reaktionsisothermen (siche Gl. (4.6)) eine Bezichung fiir die
Standardreaktionsenthalpie AH° 208k abgeleitet werden, in der Form

AH Yoo = -T(RIn K + Afef;) (4.12)
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beziehungsweise
G -H)
AH Jogc =—T| RInk +A(TT298KJ : (4.13)

Uber die Auswertung nach dem Dritten Hauptsatz erhilt man somit fiir jede Messung bei
einer Temperatur 7 einen Wert fiir AH’0sx. Aus diesem Grund wird diese Methode als
genauer im Vergleich zu der Methode nach dem Zweiten Hauptsatz angesehen.

4.2. Kinetik der Verdampfung unter stromungsfreien Bedingungen

4.2.1. Reaktionskontrollierte Verdampfung

Bei einer Verdampfungsreaktion auf einer Oberfliche gilt fiir die Verdampfungsrate die
Beziehung

dlam/a)_ k.., (4.14)
dr

mit der Massenabnahme der Probe Am [kg], der Probenoberfliche A [m?], der Zeit 7 [s] und
der Verdampfungsrate k. [kg-(m*'s)™'].

Durch Integration von Gl. (4.14) erhélt man

Am
—=k.t. 4.15
A ke (4.15)

ke hat die Dimension eines Massenstroms. Fiir den idealen Massenstrom jigeas VOn einer
Oberflache ins Vakuum gilt die Hertz-Langmuir-Gleichung [54]

1/2
M
= —Y 4.16
Jideal pV(ZTERT] ( )

mit dem Partialdampfdruck p, [Pa], der molaren Masse der verdampften Spezies M,
[kg'mol™], der Allgemeinen Gaskonstante R [J-(K-mol)'] und der absoluten Temperatur T
[K].

Fiir reale Systeme ist der Massenstrom von der Oberfldche meistens geringer als bei idealen
Systemen. Von Knudsen wurde deshalb ein dimensionsloser Verdampfungskoeffizient o
eingefiihrt, der Werte zwischen 0 und 1 annehmen kann. Aus Gl. (4.16) wird dadurch

1/2
. M,
Jreal :avpv(an j . (4]7)

Der Verdampfungskoeffizient o, wird interpretiert als der Anteil an Dampfmolekiilen, der
beim Auftreffen auf die Probenoberfliche im thermodynamischen Gleichgewicht mit der
kondensierten Phase steht [55]. Die GroBBe von ¢, ist u.a. abhdngig von der Aktivitdt der
Reaktanden, dem Umgebungsdruck, der Rauhigkeit und Porositit der Oberfliche, dem
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Verschmutzungsgrad der Oberfliche und von adsorbierten Katalysatoren. Bei manchen
Systemen auch von der Temperatur. Tabelle 4.1 enthdlt einige Literaturwerte fiir den
Verdampfungskoeffizienten ¢ fiir verschiedene Materialien und Materialklassen.

Tabelle 4.1: Werte fiir den dimensionslosen Verdampfungskoeffizienten o, aus der Literatur.

Metalle Oxide Ag Ga,03
oy 1..107" [55] 0,5..107 [55] 1 [56] 0,32" [57]

Y am Schmelzpunkt bei 2068 K.

Unter stromenden Bedingungen bildet sich {iber der Probenoberfliche eine stationdre
Grenzschicht aus, die den Austausch an gasférmigen Komponenten beeintrichtigt. Der
Massenstrom jr., wird dadurch verringert (sieche Abschnitt 6.1.1.).

4.2.2. Diffusionskontrollierte Verdampfung

Bei der Verdampfung einzelner Stoffe aus Verbindungen oder Legierungen wird die
Verdampfungsrate von der Diffusion im Festkorper bestimmt.

Ein einfaches mathematisches Modell fiir die Verdampfung von einer Oberfldche in ein semi-
unendliches Medium wurde von Crank [58] entwickelt. Es beruht auf der Annahme, dass die
Rate des Massenaustausches sich direkt proportional zu der Differenz zwischen der
Konzentration an der Oberfliche zu einer bestimmten Zeit Cs und der Konzentration in der
Gasphase in unendlicher Entfernung zur Oberfldche C, verhilt. Fiir die Randbedingungen gilt

—D[aCJ:a(cv—cs) und x=0 (4.18)
0x

Hierin stehen D fiir den Diffusionskoeffizienten [m*s™], C fiir die Konzentration an der Stelle
x und « fiir eine Proportionalititskontante [m-s™].

Aus Gl. (4.18) erhélt man nach Umformung und Integration

12 12
% =(C, -Cy ){Ej exp{oz2 (It)ﬂerf{ (lt)) J— 1+ 7512/2({11)} 4.19)

Hierin steht C, [kg'm™] fiir die Konzentration in der Probenoberfliche zu Beginn der
Reaktion. Die Fehlerfunktion erfc(z) nimmt Werte zwischen 0 und 1 an. Bild 4.1 zeigt
qualitativ den zeitlichen Massenverlust pro Fliche fiir eine reaktionskontrollierte und eine
diffusionskontrollierte Verdampfung.
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¥

reaklionskontrolliert

Am A’

diffusionskontrolliert

Bild 4.1: Schema des zeitlichen Massenverlusts pro Fliche bei einer reaktionskontrollierten und einer
diffusionskontrollierten Verdampfung.

4.3. Wachstum von Oxidschichten auf Metallen

Firr die Reaktion eines Metalls mit Sauerstoff kann allgemein die Reaktionsgleichung
formuliert werden

xMe(s) +50,(g) = Me, 0, (s) (4.20)

Der kritische Sauerstoffpartialdampfdruck, oberhalb dessen das Oxid gebildet wird, kann iiber
das Massenwirkungsgesetz berechnet werden. Mit Hilfe der van't Hoffschen
Reaktionsisothermen erhilt man

0
p(05)Y/? :exp[—ARC;]p"’y 4.21)

AG® steht fiir die freie Reaktionsenthalpie der Bildungsreaktion des Oxids. Unterhalb des
kritischen Sauerstoffpartialdampfdrucks ist das Oxid thermodynamisch nicht stabil. Dieser
Sauerstoffpartialdruck wird deshalb auch Zersetzungsdruck genannt. Werte fiir AG® bei
bestimmten Temperaturen sind in der Literatur in sogenannten Ellingham-Diagrammen wie in
Bild 4.2 aufgetragen.
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Bild 4.2: Ellingham-Diagramm fiir verschiedene Oxide [59].

Der Vorgang der Oxidation von Metallen an Luft oder anderen sauerstofthaltigen Gasen stellt
eine Form von Korrosion dar, die man auch als Verzunderung bezeichnet. Das Oxid bildet auf
der Oberfliche des Metalls eine Schicht. Die Oxidschicht wichst durch den Transport von
Sauerstoffionen oder —molekiilen an die Grenzfliche zwischen dem Oxid und dem Metall
und/oder den Transport von Metallkationen durch die Oxidschicht an die Oxid/Gas-
Grenzfliche. An der Grenzfliche zwischen dem Metall und dem Oxid entspricht die
Sauerstoffaktivitdt dem Zersetzungsdruck nach Gl. (4.3) und Gl. (4.21).

In Bezug auf die Wachstumskinetik unterscheidet man zwischen pordsen und dichten
Oxidschichten. Pordse Schichten sind gasdurchldssig und bieten keinen Schutz vor dem
Fortschreiten der Korrosion. Der geschwindigkeitsbestimmende Schritt bei dieser Art der
Oxidation ist der Adsorptionsprozess von Sauerstoff auf der Oberfliche oder die
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Reaktionsgeschwindigkeit der Oxidbildung [60]. Die Oxidschichtdicke x nimmt proportional
mit der Zeit ¢, nach einem linearen Zeitgesetz der Form

x=k,t (4.22)
zu. k; steht darin fiir eine lineare Wachstumskonstante [m-s™'].

Dichte Oxidschichten schirmen das darunter liegende Metall vor dem direkten Kontakt mit
Sauerstoff ab. Zum Aufrechterhalten der Oxidationsreaktion miissen die Reaktanden durch
die wachsende Oxidschicht hindurchdiffundieren. In diesem Fall stellt die Diffusion den
geschwindigkeitsbestimmenden Schritt dar. Diese kann in Form von Volumen- oder
Korngrenzendiffusion stattfinden.

Eine Theorie, basierend auf dem Massentransport durch eine dichte Oxidschicht iiber
Volumendiffusion, wurde von Wagner [61] aufgestellt. Diese beriicksichtigt einen
gleichzeitigen Transport der Ionen und der Elektronen, die bei der Ionisierung freigeworden
sind, durch die Oxidschicht. Aufgrund der unterschiedlichen Mobilitdt der Ladungstriager
kommt es dabei zu einer Trennung der Ladungen und damit zur Ausbildung eines stationidren
elektrischen Feldes. Die Diffusion wird auf diese Weise von dem chemischen und einem
elektrischen Potential bestimmt.

Fiir das Wachstum der Oxidschicht leitete Wagner ein parabolisches Zeitgesetz her in der
Form

x=k 2, (4.23)

mit einer parabolischen Wachstumskonstanten k, [m-s™].

In realen Systemen verhélt sich das Schichtwachstum haufig anders. Quadakkers [62]
formulierte allgemein die Beziehung

x=kt" (4.24)
Bei einem Massentransport iiber Korngrenzendiffusion fand er einen subparabolischen
Zusammenhang zwischen der Schichtdicke und der Oxidationszeit mit #»=0,3...0,4 [62, 63].
Durch ein gleichzeitiges Kornwachstum der Oxidschicht wird die subparabolische
Wachstumskonstante k. zeitabhéngig.

Bei manchen Oxidationen, v.a. bei niedrigen Temperaturen (<300-400°C), wird haufig ein
logarithmisches Wachstumsverhalten gefunden, z.B. in der Form

x =k logr + A (4.25)

mit einer logarithmischen Wachstumskonstanten kio; und einer Konstanten A.

Der zugrundeliegende Mechanismus derartiger Wachstumsbeziehungen ist nicht vollstindig
aufgeklart. In Theorien wird dabei u.a. der Transport von Elektronen und Ionen aufgrund von
elektrischen Feldern in der Oxidschicht, die Chemisorption oder die Bildung von Poren in der
Oxidschicht als entscheidender Faktor angesehen. Ein Uberblick iiber verschiedene Theorien
ist in Ref. [60] gegeben.
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Bei einer Uberlagerung von Oxidwachstum und Verdampfung der Oxidschicht wie im Falle
von Cr,0;3(s) stellt sich ab einer gewissen Dicke der Oxidschicht ein quasi-stationdrer Zustand
ein, bei dem ein weiterer Dickenzuwachs von der Verdampfung kompensiert wird [64]. Die
Dicke der Oxidschicht bleibt dadurch praktisch konstant.

4.4. Chromverdampfung

Auf Chrombasislegierungen oder Stihlen mit einem Cr-Gehalt von iiber 18 % [65] bildet sich
bei hoheren Temperaturen an Luft auf der Oberfliche eine Schicht aus Cr,O;(s) gemil der
Reaktionsgleichung

2C1(s) +2 0, (g)=—— Cr,04(s), (4.26)

die das Metall vor weiterer Korrosion schiitzt. Es ist bekannt, dass Cr,O3(s) bei hoheren
Temperaturen an Luft verdampft [66]. Dies ist der Grund dafiir, dass chromoxidbildende
Legierungen in der Technik nicht oberhalb von 1000°C eingesetzt werden. In der Literatur
finden sich eine Reihe von Verdffentlichungen zur Chromverdampfung auf Basis von
Untersuchungen  mittels  Thermogravimetrie  (TG) [67-69], Knudsen-Effusions-
Massenspektrometrie (KEMS) [70], Hochdruckmassenspetrometrie (HDMS) [71] und der
Transpirationsmethode (TM) [72-76]. Das in der Literatur verfiigbare thermodynamische
Datenmaterial wurde von Ebbinghaus [77] zusammengefasst und ausgewertet. Demnach
kommt es an trockener Luft vorwiegend zur Bildung von fliichtigem CrOs(g), gemal3 der
Reaktionsgleichung

Cr,05(s)+3 0, (g)===2Cr05(g) . 4.27)

An feuchter Luft bilden sich tiberwiegend Oxyhydroxide nach den Reaktionsgleichungen

Cr,05(s) +2 0, (g) + 2H,0(g)=—— 2Cr0, (OH), (g) (4.28)
und
Cr,05(s) + 0, (g) + H,0(g)=—— 2Cr0,(OH)(g) . (4.29)

Von Hilpert et al. [78] wurden mit Hilfe thermodynamischer Modellrechnungen auf Basis der
Datenbank von Ebbinghaus [77] die Partialdampfdriicke tiber Cr,Os(s) in Abhéngigkeit von
der Temperatur, dem Sauerstoffpartialdruck und dem Wasserdampfpartialdruck berechnet.
Diese Berechnungen erlauben eine Abschitzung der Gleichgewichtsverdampfung von Chrom
iber reinem Cr,Os3(s) unter Bedingungen, wie sie auf der Kathodenseite der SOFC
vorkommen. Die berechneten Partialdampfdriicke der hdufigsten Chromspezies tiber Cr,O3(s)
an feuchter Luft in Abhéngigkeit von der Temperatur und dem Wasserdampfpartialdruck nach
Hilpert et al. [78] sind in den Bildern 4.3 a) und b) aufgetragen.
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Bild 4.3: Berechnete Partialdampfdriicke der héufigsten Chromspezies iiber Cr,0s(s) in feuchter Luft mit
p(02)=2,13'104 Pa in Abhiingigkeit von der Temperatur mit p(H20)=2,00'103 Pa, a), und dem
Wasserdampfpartialdruck bei 1223 K, b), nach [78].

Es hat sich gezeigt, dass die verfligharen thermodynamischen Daten aus den verschiedenen
Datenbanken grofle Abweichungen voneinander aufweisen, die in Bezug auf die
Partialdampfdriicke bis zu 2 GréBenordnungen umfassen konnen [79, 80].

In realen Systemen hingt die Chromverdampfung auBlerdem von einer Reihe von Faktoren,
wie der Art und dem Aufbau der duBleren Oxidschicht, dem Wachstum der Oxidschicht und
deren Haftung auf dem Metall sowie der Stromungsrate der Luft ab. Von Gindorf et al. [81,
82] wurden Verdampfungsuntersuchungen an chromhaltigen Stihlen mit Hilfe der
Transpirationsmethode unter kathodischen SOFC-Bedingungen bei 850°C und 950°C
durchgefiihrt. Die Ergebnisse zeigten, dass die Chromverdampfungsraten fiir reale
Legierungen um mehrere Grofenordnungen von den berechneten Raten fiir Cr,Os(s)
abweichen konnen. Fiir zuverldssige Aussagen in Bezug auf die Chromfreisetzung von
Legierungen unter bestimmten Bedingungen sind deshalb direkte Messungen notwendig.

4.5. Zelldegradation durch Chromfreisetzung
4.5.1. Kathodenvergiftung

Bei der Verwendung von chromhaltigen Stihlen als Interkonnektormaterial wurde eine rasche
Degradation der Zellleistung aufgrund der Freisetzung von gasformigen Chromspezies in
Kombination mit Kathoden aus LSM und LSCF festgestellt [83-86]. Am Ubergang zwischen
Kathode und Elektrolyt kommt es dabei zur Bildung von festem Cr,Os(s) und anderen Cr-
reichen Phasen [87, 88].

Von Hilpert et al. [52, 78] wurde dafiir ein Degradationsmechanismus vorgeschlagen, der die
bei der Reaktion stattfindende Reduktion von Cr(VI) zu Cr(IIl) in Konkurrenz zur Reduktion
von Sauerstoff an der Kathode setzt. Diese findet entsprechend den Reaktionsgleichungen
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2Cr0,(g) + 66~ === Cr,0,(s)+30% (4.30)
und
2Cr0,(0OH), (g)+ 66" === Cr,0,(s)+2H,0(g) + 30> 4.31)

statt. Das abgeschiedene CryOs(s) fithrt zu einer Behinderung der elektrochemischen Prozesse
an der Kathoden-Elektrolyt Grenzfliche. Man spricht von einer ,,Vergiftung* der Kathode
durch gasformige Chromspezies.

Ein abgewandelter Mechanismus wurde von Jiang [89, 90] vorgeschlagen. Demnach finde die
Abscheidung von Cr nicht direkt in Konkurrenz zur Reduktion von Sauerstoff, sondern iiber
eine vorausgehende Reduktion des Mangans aus dem (La,Sr)MnOs;-Kathodenmaterial von
Mn(IIl) zu Mn(Il) statt. Die Mn(Il)-Ionen reduzierten ihrerseits wieder die gasformigen
Cr(VI)-Spezies zu Cr(III) unter Bildung von Cr,03(s) und (Cr,Mn);O4(s)-Spinell.

4.5.2. Versprodung von Glaslotdichtungen

Es wurde festgestellt, dass Cr,Os(s) und Cr-haltige gasformige Spezies mit Ba-haltigen
Glaslotmaterialien reagieren, wobei sich BaCrOu(s) bildet [91]. Dies fiithrt zu einer
Versprodung des Dichtungsmaterials und damit zu einer Beeintrachtigung der Gasdichtigkeit
der SOFC auf liangere Sicht.

4.6. Mafinahmen zur Verminderung der Chromfreisetzung

Zur Beseitigung des Problems der Chromfreisetzung aus Interkonnektormaterialien oder
anderen Komponenten der SOFC werden mehrere Strategien verfolgt. Diese umfassen eine
Absenkung der Betriebstemperatur, die Verwendung von weniger chromempfindlichen
Kathodenmaterialien [92], alternative Mehrschichtinterkonnektordesigns [40, 93], die
Entwicklung von Interkonnektorlegierungen mit einer geringeren Chromfreisetzung und das
Aufbringen von Chromriickhalteschichten.

Davon kommt den letzten beiden Punkten die grofite Bedeutung zu. Es wurde erkannt, dass
durch die Bildung von &ufleren Spinell-Schichten auf der Chromoxidschicht die
Chromverdampfung reduziert werden kann [94, 47, 81]. Spinelle weisen im Allgemeinen eine
hohe elektrische Leitfahigkeit auf und werden u.a. in der Elektrotechnik als Materialien fiir
HeiBleiter bzw. NTC-Leiter (,,Negative Temperature Coefficient™) verwendet [95]. In den
letzten Jahren wurden deshalb spezielle ferritische Interkonnektorlegierungen mit definierten
Gehalten an Mn, Ti und reaktiven Elementen (RE) wie Y, Ce, Zr oder La entwickelt, die eine
gut haftende duBere (Cr,Mn)-Spinellschicht bilden. Die bekanntesten davon sind Crofer 22
APU von ThyssenKrupp VDM [96], ZMG 232 von Hitachi Metals (Japan) [97] und die
halbkommerziellen ODS-Legierungen IT-10, IT-11 and IT-14 von Plansee (Osterreich) [98,
99]. Die erzielbare Reduktion der Chromverdampfung durch LegierungsmaBnahmen ist
bisher wenig untersucht worden und stellt ein Ziel dieser Arbeit dar.

Daneben  werden  Beschichtungsverfahren  als  Schutzmaflnahme  gegen  die
Chromverdampfung entwickelt [81, 100-103]. Diese beruhen zumeist auf inerten Perowskit-
Schichten auf Basis von (La,Sr)MnOs [101, 102, 104, 105], (La,Sr)CoOs [101, 102, 104-107]
und (La,Sr)CrO; [81, 108-111] oder Kombinationen aus diesen [111]. Daneben wurden
Versuche zur Aufbringung von (Co,Mn)-Spinell-Schichten [112, 113], reaktiven Schichten in
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Form von LayO; [110] und komplexen Mehrschichtsystemen [114] durchgefiihrt. Als
Beschichtungsverfahren wurden hauptsiachlich Vakuum-Plasmaspritzen (VPS) [81, 101, 115],
Nasspulverspritzen [110], Schlickertauchbeschichten [116], Magnetron-Sputtern (MS) [106,
108, 109, 111] und Lichtbogenabscheidung [114] angewandt. Verdampfungsversuche von
Gindorf et al. [81] mit VPS-Schichten aus (La,Sr)CrO; haben ergeben, dass die
Chromriickhaltung zu Beginn der Auslagerung geringer ist als erwartet. Das Beispiel zeigt,
dass in Bezug auf geeignete Chromriickhalteschichten ein erhohter Entwicklungsbedarf
besteht.

Fiir elektrisch nicht leitende Komponenten werden auch aluminiumoxidbildende Legierungen
in Betracht gezogen. Diese bilden an der Oberfliche eine langsam wachsende, diinne
Aluminiumoxidschicht mit einer deutlich héheren Korrosionsbestandigkeit als Chromoxid
[47]. Geeignete Vertreter dieser Materialklasse fiir SOFC-Anwendungen sind ferritische
Legierungen vom sogenannten Fecralloy-Typ mit 15-23 % Cr, 4,0-5,5 % Al und 0,05-0,5 %
Y oder anderen reaktiven Elementen [42]. Der Chromanteil in der Legierung fordert die
Ausbildung der duBleren a-Al,Os-Schicht [117], wéihrend die reaktiven Elemente Y, La, Zr,
Ce oder Hf die selektive Oxidation und die Haftung der Oxidschicht verbessern und eine
Verlangsamung der Wachstumsrate durch Anderung des Wachstumsmechanismus bewirken
[62, 118]. Eine Verdampfung von Al,Os(s) an feuchter Luft findet im Gegensatz zu Cr,O3(s)
praktisch nicht statt [80]. Die Chromfreisetzung von aluminiumoxidbildenden Legierungen ist
bisher nicht untersucht worden und ist ebenfalls Gegenstand der vorliegenden Arbeit.

4.7. Galliumverdampfung

Beziiglich der Bildung von fliichtigen Ga-Spezies bei der Verdampfung von Ga(s) und
Ga,0s(s) existieren in der Literatur eine Reihe von Untersuchungen. Brukl und Ortner [119]
berichteten als erste {iber die Entstehung von fliichtigem Ga,O(g) bei der Reaktion von
Gay03(s) mit Ga(s). Frosch und Thurmond [120] bestimmten die Partialdampfdriicke von
GaO(g) tber einer Mischung aus Ga(s) und Ga,0s(s) mit Hilfe der Transpirationsmethode
zwischen Temperaturen von 800°C bis 1000°C und berechneten daraus die Bildungsenthalpie
von Ga,O(g). Diese wurde von Cochran und Foster [121] sowie von Shchukarev et al. [122]
mit Hilfe von effusionsmassenspektrometrischen Messungen bestitigt. Burns [57] bestimmte
die Partialdampfdriicke und die Verdampfungskoeffizienten von Ga(g), GaO(g) und Ga,O(g)
iiber Ga,0s(s) an dessen Schmelzpunkt bei 1795°C. Die thermodynamischen Daten des
Systems Ga-O wurden von Zinkevich und Aldinger zusammengefasst und ausgewertet [123].
Bei den Lanthangallaten bestimmten Kuncewicz-Kupczyk et al. mit Hilfe der Knudsen-
Effusionsmassenspektrometrie (KEMS) die Partialdampfdricke von Ga(g), GaO(g) und
Ga;O(g) im Zweiphasengebiet des Systems La,03-GayO; [124] sowie fiir Sr- und Mg-
dotierte Lanthangallate [125].

Die Entstehung von GaOH(g) bei der Reaktion von Ga,O3(s) mit HO(g) wurde von Bulewicz
und Sugden [126] auf Grundlage von flammenphotometrischen Messungen nachgewiesen.
Yamada [127] beobachtete die Bildung von GaOH(g) bei der Reaktion von Galliumoxiden
mit Hy(g).

Die Verdampfung von Ga,Os;(s) bei der Reaktion mit Hp(g) wird in der Halbleiterindustrie
zum Entfernen von Oxidschichten auf GaAs-Oberfldchen [128] und in der Kerntechnik zum
Reinigen von PuO, und UO, von Ga,0s-Bestandteilen [129, 130] ausgenutzt.

Butt et al. [129] fiihrten Berechnungen zur Verdampfung von Ga,O(g) bei der Reaktion von
Ga,03(s) mit Wasserstoff durch, gemél der Gleichung

Ga,04(s)+2H, (g)==—— Ga,0(g)+2H,0(g) . (4.32)
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Unter anodischen SOFC-Bedingungen wurde von Yamaji et al. [32, 131, 132] festgestellt,
dass Ga aus Elektrolytmaterialien auf Basis von dotierten Lanthangallaten Ga verdampft. In
weitergehenden Untersuchungen wurde von Yamaji et al. [133] mit Hilfe von Sekundir-
Ionenmassenspektrometrie  (SIMS) eine Ga-Verdampfungsrate fiir das Material
LagoSrp,1GagsMgp 20285 (LSGM-1020) Dbestimmt. Kuncewicz-Kupczyk et al. [125]
berechneten auf Grundlage der gemessenen Aktivititen fiir Ga;O3(s), MgO(s) und SrO(s) in
LSGM-1020(s) die Partialdampfdriicke verschiedener gasférmiger Ga-Spezies iiber
LSGM-1020(s) unter anodischen SOFC-Bedingungen mit Hilfe des Thermodynamik-
programms Fact 2.2. Die Ergebnisse fiir Ga(g), GaH(g), GaOH(g) und Ga,O(g) bei 800°C in
einer Hy/H,O Atmosphiare mit verschiedenen H,/H,O-Verhéltnissen nach Kuncewicz-
Kupczyk et al. [125] sind in Bild 4.4 abgebildet.
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Bild 4.4: Berechnete Partialdampfdriicke fiir Ga(g), GaH(g), GaOH(g) und Ga,0O(g) iiber LSGM-1020(s)
bei 800°C in einer H,/H,O Atmosphire mit verschiedenen H,/H,O-Verhiltnissen nach Kuncewicz-
Kupezyk et al. [125].

Die Berechnungen von Kuncewicz-Kupczyk et al. [125] postulieren das Auftreten von
GaOH(g) als hdufigste gasformige Ga-Spezie in einer Hy/H,O Atmosphidre. Damit stehen sie
in direktem Gegensatz zu den allgemeinen Annahmen und den Berechnungen von Butt et al.
[129], die von Ga,O(g) als wichtigste gasféormige Ga-Spezies ausgehen.

Eine Uberpriifung der Partialdampfdriicke der vorherrschenden Ga-Spezies iiber Ga,0;3(s) in
Hy(g) sowie die direkte Messung der Ga-Verdampfung aus dotierten Lanthangallaten in
Langzeitversuchen sind Ziele der vorliegenden Arbeit.
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5. Auswahl, Herstellung und Vorbereitung der Proben

5.1. Auswahl und Vorbereitung der Legierungsproben
5.1.1. Chrombasislegierungen und ferritische Chromoxidbildner

Fiir die Untersuchungen wurden verschiedene ferritische Stiahle verwendet, die seit lingerem
auf dem Markt sind, wie E-Brite, Uginox 441 F 17 TNb und Uginox 444 F 18 MT und Stéhle,
die speziell fiir die SOFC entwickelt worden sind, wie Crofer 22 APU, ZMG 232, JS-3, IT-
10, IT-11 und IT-14. Der Stahl JS-3 wurde am Forschungszentrum Jilich entwickelt und ist
die Vorlage fiir den im kommerziellen Stahl Crofer 22 APU von ThyssenKrupp VDM. Die
ODS-Legierungen IT-10, IT-11 und IT-14 von Plansee stellen die neuesten Entwicklungen
auf diesem Gebiet dar. Als Referenz wurde die ODS-Chrombasislegierung Ducrolloy
(Cr5FelY,03) verwendet. Dabei handelt es sich um die erste Legierung, die speziell fiir den
Einsatz in SOFCs bei Betriebstemperaturen von 950-1000°C entwickelt worden ist. Tabelle
5.1 gibt einen Uberblick iiber die verschiedenen ferritischen chromoxidbildenden Legierun-
gen, die fir die Untersuchungen in dieser Arbeit verwendet worden sind. Die chemischen
Zusammensetzungen laut ICP-OES-Analysen sind in Tabelle 5.2 angegeben.

Tabelle 5.1: Name, Werkstoffnummer, Chargenbezeichnung und Hersteller der untersuchten ferritischen
chromoxidbildenden Legierungen.

Handelsname W.-Nr.| Typ Charge Hersteller
Ducrolloy - ODS" - Plansee AG, Reutte (Osterreich)
JS-3 - SM? | (KDB)” |Mannesmann (MFI), Duisburg
Crofer 22 APU 1.4760 | SM (KMT) | ThyssenKrupp VDM, Werdohl
ZMG 232 - SM (HXT) |Hitachi Metals Ltd., Tokyo (Japan)
E-Brite - SM  |061850-01? | Allegheny Ludlum, Pittsburgh (USA)

Uginox 441 F 17 TNDb | 1.4509 | SM (KDW) | Ugine & Alz, Paris (Frankreich)
Uginox 444 F 18 MT |1.4521| SM (KDX) |Ugine & Alz, Paris (Frankreich)

IT-10 - ODS (KEX) |Plansee AG, Reutte (Osterreich)
IT-11 - ODS (KEZ) |Plansee AG, Reutte (Osterreich)
1T-14 - ODS (KGA) |Plansee AG, Reutte (Osterreich)

Y ODS: "Oxide-dispersion-strengthened”, pulvermetallurgisch hergestellt; » SM: schmelzmetallurgisch herge-
stellt; ® FZJ-interne Chargenbezeichnung; ¥ Herstellerchargenbezeichnung
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Tabelle 5.2: Chemische Zusammensetzungen der untersuchten ferritischen chromoxidbildenden Legie-
rungen in Gew.-%, laut ICP-OES-Analyse.

Name Fe Cr Al Si | Mn | Ti Y C N sonstige
Ducrolloy | 55 |929| - | - | - | - |048)0010]0,014
Crofer 22 APU | 76,5 | 22,7 [ 0,02 | 0,02 | 0,38 | 0,07 | - | 0,002 | 0,004 | La0.,06
JS-3 76,1 22,7 |0,02| - |040|005| - |0016| - La 0,09
ZMG232  [769|22,0]0,18|040|045| - | - |0,0240005| zro.13
E-Brite | 73,2 | 24,1 [0,02]0,19]004 | 0,01 | - |0,010[0004| Mo096
FI7TNb | 77,8199 | - [0,60022]0,12| - |0009|0015| Nb0.53
FISMT | 78,0 | 19,4 | 0,02 | 046 |0,12]0,12| - |0,011 |0,009 %001”177
IT-10 73,4 | 25,5 | 0,01 [ 0,02 | 0,34 [ 0,28 | 0,07 | 0,008 | 0,031 | Mo<0.01
IT-11 71,8 | 26,4 | 0,02 | 0,01 | 0,34 | 0,28 | 0,08 | 0,009 | 0,020 | Mo <0,01
IT-14 70,4 | 26,3 | 0,02 | 0,02 | 0,33 | 0,28 | 0,06 | 0,005 | 0,019 | Mo2,0

5.1.2. Austenitische Eisen-, Nickel- und Kobalt-Basislegierungen

Zum Vergleich wurde eine Reihe von kommerziellen hitzebestdndigen Stihlen und Superle-
gierungen mit unterschiedlichen Gehalten an Ni, Fe, Co, Mn, Ti, Al, Si und W ausgewihlt
und untersucht. Bei den Proben handelt es sich um austenitische Legierungen auf Ni-, Co-
und Fe-Basis. Tabelle 5.3 gibt einen Uberblick iiber die Legierungen, die fiir die Untersu-
chungen in dieser Arbeit verwendet worden sind. Die chemischen Zusammensetzungen laut
ICP-OES-Analysen sind in Tabelle 5.4 angegeben.

Tabelle 5.3: Name, Werkstoffnummer, Chargenbezeichnung und Hersteller der untersuchten austeniti-

schen Eisen-, Nickel- und Kobalt-Basislegierungen.

Handelsname W.-Nr.| Typ Charge Hersteller
Ferrotherm 4828 1.4828 | SM 689530 | Thyssen Schulte GmbH, Dortmund
Nicrofer 45 TM 24889 SM 131477 | ThyssenKrupp VDM, Werdohl

Nicrofer 6025 HT |2.4633| SM 155202 | ThyssenKrupp VDM, Werdohl

Nicrofer 7520 24951 SM 33346 | ThyssenKrupp VDM, Werdohl

Conicro 5010 W (2.4964| SM 82489 | ThyssenKrupp VDM, Werdohl
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Tabelle 5.4: Chemische Zusammensetzungen der untersuchten austenitischen Eisen-, Nickel- und Kobalt-
Basislegierungen in Gew.-%, laut ICP-OES-Analyse.

Name Fe | Cr | Ni | Co | Al| Si| Mn | Ti C N sonstige
Ferrotherm 4828 | 65,8 | 192 | 113 | - | - | 1,7] 1,3 | 0,05 | 0,05 | 0,046 | Mo 0,96
Nicrofer 7520 | 4,00 | 19,3 [ 754 | - |0,1]0,5| 040 | 0,40 | 0,09 | 0,005 | -
Nicrofer45M | 23,9 (27,3 [459 | - |0,1|2,7|0,14 | 0,06 | 0,05|0,104| © %%85
Nicrofer 6025 HT | 93 25,0 | 62,6 | - |23]0,1]008]020|0,17| - | %‘(’)89
Conicro S010W | 2,3 | 19,4 | 10,4 |489 01| - | 1,5 | - |0,07]0,019 ‘Q’é%;

5.1.3. Ferritische Aluminiumoxidbildner

Neben Chromoxidbildnern wurden auch Aluminiumoxidbildner untersucht. Ausgewahlt wur-
den kommerzielle ferritische Legierungen vom Fecralloy-Typ mit der allgemeinen Zusam-
mensetzung Fe20Cr5Al. Tabelle 5.5 gibt einen Uberblick iiber die verschiedenen ferritischen
Aluminiumoxidbildner, die fir die Untersuchungen in dieser Arbeit verwendet worden sind.
Die chemischen Zusammensetzungen laut ICP-OES-Analysen sind in Tabelle 5.6 angegeben.

Tabelle 5.5: Name, Werkstoffnummer, Chargenbezeichnung und Hersteller der untersuchten ferritischen
Aluminiumoxidbildner.

Handelsname |W.-Nr.| Typ Charge Hersteller
Aluchrom YB | 1.4767| SM 270198 | ThyssenKrupp VDM, Werdohl
Aluchrom YHf |1.4767| SM 110297 | ThyssenKrupp VDM, Werdohl
Kanthal AF 1.4767| SM | 112988-6.2 | Kanthal AB, Hallstahammar (Schweden)
PM 2000 1.4768| ODS | HBS902 |Plansee AG, Reutte (Osterreich)

Tabelle 5.6: Chemische Zusammensetzungen der untersuchten ferritischen Aluminiumoxidbildner in
Gew.-%, laut ICP-OES-Analyse.

Name Fe | Cr | Al | Si |Mn | Ti Mg Y Zr C N
Aluchrom YHF | 74,7 20,2 | 5,703 | 0.2 | - [ 0,011 | 0,04 | 200 | 0,024 | 0,005

Aluchrom YB | 74,2 1 20,5 |5,2|0,1 | 0,2 | 0,05 | 0,009 | 0,03 | 0,04 | 0,022 | 0,005

Kanthal AF | 74,5 21,2 |5,5|0,3|0,2 | 0,090,008 0,03 0,06 |0,017|0,014

PM 2000 76,5 (18,6 (57| - | 0,1]0,450,005|033| 0,01 |0,014]0,006




26

5.1.4. Probenvorbereitung

Fiir die Transpirationsexperimente wurden spezielle abgerundete Proben mit den Abmessun-
gen 80x20x(1,5-4,0) mm wie in Bild 5.1. hergestellt. Der Grund fiir die gewéhlte Probenform
ist die Vermeidung von scharfen Kanten, die ein Aufreien oder Abplatzen der gebildeten
Oxidschicht erleichtern konnten. Bei den Sputterversuchen wurden aufgrund der begrenzten
Abmessungen des Substrathalters Proben mit einer Gesamtlinge von 50 mm anstelle von 80
mm verwendet.

ry

a=80 mmbzw. 50 mm

b=20 mm

i 1) ¢ c=1,5..4,0 mm

Bild 5.1: Geometrie und Abmessungen der verwendeten Verdampfungsproben.

Die Proben wurden aus Blechen durch Wasserstrahlschneiden ausgeschnitten. Die Kanten
wurden durch Funkenerosion abgerundet. Vor den Versuchen wurden die Oberfldchen der
Proben mit SiC-Schleifpapier in der Reihenfolge der Kérnungen 80, 120, 240, 340, 400, 800
und 1200 abgeschliffen und anschlieend in einem Ultraschallbad mit Ethanol und Aceton
gereinigt.

Die Probenoberfliche wurde auf Grundlage einfacher geometrischer Uberlegungen berechnet
nach der Formel

2
A, = 2(a—b)(b—;j+2n[(b _2‘:/2)} s @ _26/2)%+c7r(a—b). (5.1)

Zum Einstellen einer schiitzenden Oxidschicht wurde ein Teil der Proben vor den Verdamp-
fungsexperimenten in einem Kammerofen an Luft ausgelagert.

5.2. Beschichtungen und Oberflichenbehandlungen
5.2.1. Sputterschichten

Zur Reduktion der Chromfreisetzung aus metallischen Proben wurden Versuche mit Riickhal-
teschichten durchgefiihrt, die durch ein Sputterverfahren aufgebracht worden sind. Als Be-
schichtungsmaterialien wurden Perowskite und eine Reihe von Ubergangsmetallen ausge-
wihlt. Als Substratlegierungen wurden Crofer 22 APU (KMT) und E-Brite verwendet, deren
Oberflachen mit SiC-Papier bis zu einer Kérnung von 1200 abgeschliffen worden waren.
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5.2.1.1. Keramische Sputterschichten

Die keramischen Sputtermaterialien bestanden aus Perowskiten auf Basis von dotierten Lan-
thanchromiten (LSC) und dotierten Lanthanmanganaten (LSM), die tiblicherweise als Inter-
konnektormaterialien bzw. als Kathodenmaterial verwendet werden. Die Zusammensetzungen
der Sputtermaterialien und die in der Literatur angegebenen thermischen Ausdehnungskoeffi-
zienten « und elektrischen Leitfdhigkeiten o sind in Tabelle 5.7 aufgefiihrt. Zum Vergleich
sind in Tabelle 5.8 Literaturwerte fiir eine Auswahl an SOFC-Materialien angegeben.

Tabelle 5.7: Zusammensetzung, thermischer Ausdehnungskoeffizient und elektrische Leitfihigkeit der
verwendeten Perowskitschichten.

Zusammensetzung und /10° K -1
Bezeichnungg @ (AT °C) O-(/TS /fg)l Hersteller und Charge
Lag gSro,CrO3 9,8-11,2 10-40 H.C. Starck GmbH,
(LSC-SO) (20-1000) [134] (1000) [134] Goslar, 04/37-10.2.1
Lag 99(Cro,77Mgo.05sAlo,18)O3 ) ) DLR/Siemens,
(LMAC-DLR) Stuttgart, D97-04-16
LaoygosroqzoMHO3 11,4 175 EMPA, Diibendorf
(LSM-80) (50-1000) [135] (1000) [137] | (Schweiz), S49-3
Lag 65S19,30MnO3 12,3 3,39 .
(LSM-65) (25-800) [136] o0y 138) |20 IWV-1, Jiilich

Tabelle 5.8: Ubersicht iiber die thermische Ausdehnungskoeffizienten, a, und elektrischen Leitfihigkei-
ten, o, einiger SOFC-relevanten Materialien sowie deren Verwendung.

Material a(/AlTO;i(I;'I c (/TS /fg)fl Verwendung
svsz B I o e
L3GM-2020 (25-1 ;g(;;‘[ 141] (808; 1[?4;(())]’,1[?4 1] Elektrolyt
€r20; (20-14?)’06) [142] 21,’52(5; ((1705000))[[1;22]] Oxidschicht
FeCr,04 - @ 03)0 [j 4] Oxidschicht
Crofer 22 APU @ 0—810%)’)0[1 44] (g(’)z)g)[ig:] Interkonnektorlegierung
Ducrolloy @ 0_836)5[1 45] - Interkonnektorlegierung

Fiir die Sputtertargets wurden Scheiben mit einem Durchmesser von 50 mm und einer Dicke
von 3-6 mm hergestellt. Die fertigen kalzinierten Perowskitpulver wurden dazu zusammen
mit etwas Glycerin mit Hilfe einer Handpresse uniaxial, mit einem Druck von 5-7 kN zu
Scheiben mit einem Durchmesser von 55 mm und einer Dicke von 3-6 mm gepresst. Die
Presslinge wurden auf einer Zirkoniumoxid-Unterlage bei 1400°C iiber 5h an Luft gesintert.
Die Aufheizraten betrugen 3 K/min und die Abkiihlraten 5 K/min.




28

5.2.1.2. Metallische Sputterschichten

Fiir die Metallschichten wurden Ubergangselemente der 4. Periode ausgewdhlt. Die verwen-
deten Metalle sind in Tabelle 5.9 aufgelistet. Daneben befinden sich Literaturangaben beziig-
lich ihrer thermischen Ausdehnungskoeffizienten, ihrer elektrischen Leitfdhigkeiten und die
Eigenschaften ihrer Oxide.

Die Sputtertargets aus Co (99,95 %), Ni (99,99 %) und Cu (99,99 %) wurden von der Firma
MaTeck GmbH aus Jiilich bezogen.

Tabelle 5.9: Verwendete Ubergangsmetalle und deren Oxide mit den zugehorigen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten und elektrischen Leitfihigkeiten aus der Literatur.

a/10°K" | /S cm™ : a/10°K! o/Scm’”
Metalle | ™ .7 ec) (T °C) Oxide (AT °C) (T °C)
107 (300) [142]

Co 14,0 1,71-10* CoO 14,0 (0-400) [142] 10° (1000) [142]

(20-400) [146] | (800) [146] . ] 35.5 (800) [147]

. 16,3 2,20-10* . 14,9 (590) [142]

Ni 1 20.000) [146] | 000y [146) | NO 12,6 (100-800) [142] 71,4 (1000) [142]

2-10° (700) [142]

Cu 20,3 1,23-10° CuO ) 10° (1000) [142]
20-1000) [146] | (977) [146

( Y6l GTOI4e o - 1,43 (127) [142]

5.2.1.3. Sputtervorgang

Die Sputterschichten wurden mit Hilfe einer Magnetron-Sputteranlage vom Typ Vacuum
Classic 500 SP der Firma Pfeiffer, Asslar aufgebracht. Vor dem eigentlichen Sputtervorgang
wurde die Probenoberflidche durch ein sogenanntes Presputtern mit einer Leistung von 250 W
und einer anliegenden Hochfrequenzspannung (RF) iiber 15 min bei einem Ar-Druck von 107
bar gereinigt und aufgerauht. Die Parameter fiir die darauffolgenden Beschichtungsdurchgéin-
ge sind in Tabelle 5.10 aufgefiihrt.

Tabelle 5.10: Sputterparameter fiir die einzelnen Beschichtungsdurchginge.

Targe.t- Substr.at- Leistung Spannung Dau.er Gas Schichtdicke
material material /W /min /um
LSC-80 Crofer 22 APU (KMT) 100 RF 999 | Ar 41
LMAC-DLR | Crofer 22 APU (KMT) 100 RF 999 | Ar 45

LSM-80 Crofer 22 APU (KMT) 100 RF 999 | Ar 36
LSM-65 Crofer 22 APU (KMT) 100 RF 999 | Ar 32

Co Crofer 22 APU (KMT) 200 DC 45 Ar 4,8-9,5

Co E-Brite 200 DC 45 Ar 9,5

Ni Crofer 22 APU (KMT) 100 DC 160 | Ar 8,9

Cu Crofer 22 APU (KMT) 200 DC 60 Ar 10,2
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Daneben wurde versucht, Mn auf die Oberfliche von Crofer 22 APU aufzusputtern. Bei die-
sen Schichten konnte keine ausreichende Haftung erzielt werden. Der Grund dafiir liegt ver-
mutlich an dem hohen thermischen Ausdehnungskoeffizient von Mn, der in der Literatur mit
23,0-10° K!, im Bereich zwischen 20°C und 100°C angegeben ist [146].

5.2.2. Alitierschichten

Auf geschliffene und gereinigte Proben der Legierungen Ferrotherm 4828 und Nicrofer 45
TM wurden Alitierschichten iiber ein Gasphasenabscheidungsverfahren aufgebracht. Die Ali-
tierungen wurden bei MTU Aero Engines GmbH & Co KG in Miinchen bei 1080°C, unter
Anwendung eines speziellen Gasphasenaliterprozesses [148], durchgefiihrt. Eine allgemeine
Beschreibung des Alitierverfahrens ist beispielsweise in [149] oder [150] gegeben.

5.3. Herstellung der Gallatproben

Fiir die Transpirationsversuche wurden dotierte Lanthangallate verwendet mit den Zusam-
mensetzungen:

Lao,goSro,10Ga0,80Mg0,2003_5 (LSGM- 1 020)

La()’goSrogzoGao,goMgO’mO}g (LSGM-2020)

La0,76Sro,24Ga0,80Mg0,16Feo,o403_5 (LSGMF-24 1 604)

La0,75Srosszao,goMgo,12Feo,0303_5 (LSGMF-25 1208)

La0’7osro’30Gao,80Mg0’12F60,0803_5 (LSGMF-301208)

La0’7oSI'()’30Gao,ﬁoMgO’nFeo,osOys (LSGMF-303208)

Die ersten beiden Materialien wurden mit Hilfe der Pechini-Methode hergestellt. Die restli-
chen Materialien wurden vom Korea Institute for Energy Research (KIER) in Daejeon, Siid-
korea zur Verfiigung gestellt.

5.3.1. Herstellung der Gallatproben nach der Pechini-Methode

Die Proben wurden tiber eine Precursor-Route prapariert, die als Pechini-Methode bekannt ist
[151]. Die Vorteile dieser Methode gegeniiber der ,klassischen” Oxidroute bestehen darin,
dass die erhaltenen Pulver sehr fein und homogen sind und keine Verunreinigungen durch
Mabhlprozesse enthalten. In der vorliegenden Arbeit wurde eine modifizierte Variante der Pe-
chini-Methode angewendet [152]. Die verwendeten Ausgangschemikalien sind in Tabelle
5.11 aufgelistet.
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Tabelle 5.11: Verwendete Ausgangschemikalien fiir die Herstellung der Gallate nach der Pechini-
Methode.

Name chem. Formel Re}zl/l;eit Hersteller
Zitronensdure Monohydrat C¢HsO7-H,O 99,5 | Merck KgaA, Darmstadt
Ethylenglykol C,HsO, 99,5 |Merck KgaA, Darmstadt
Galliumnitrathydrat Ga(NO3);xH,O | 99,9 |Sigma-Aldrich GmbH, Steinheim

Magnesiumnitrathexahydrat | Mg(NO3),6H,O | 99,995 |Sigma-Aldrich GmbH, Steinheim

Lanthannitrathexahydrat La(NO;);6H,0 99 Merck KgaA, Darmstadt

Strontiumnitrat Sr(NO3), 99 Riedel de Haén AG, Seelze

Salpetersdure HNO; Suprapur | Merck KgaA, Darmstadt

Das Galliumnitrat wurde in destilliertem Wasser gelost und die Ga-Konzentration der Losung
anschliefend mittels ICP-OES bestimmt. Auf diese Weise konnte die Anzahl der Ga-
Kationen in der Losung berechnet werden. Darauf abgestimmte Mengen der Nitratsalze von
Lanthan, Magnesium und Strontium wurden eingewogen und in der Losung aufgelst. Zitro-
nensdure und Ethylenglykol wurden im dquimolaren Verhéltnis zu den Kationen dazugege-
ben. Die so erhaltene Losung wurde anschlieend langsam, unter intensivem Riihren erwarmt.
Zur Beschleunigung der Reaktion wurden ein paar Tropfen Salpetersiure als Katalysator da-
zugegeben. Bei etwa 80-110°C bildeten sich Metall-Citrat-Komplexe, die aufgrund ihres
Aufbaus als Chelate bezeichnet werden [153]. Nach weiterem Erwdrmen auf 150-250°C kam
es zu einer Kondensationsreaktion zwischen den Chelaten und dem Ethylenglykol unter Ab-
spaltung von Wasser. Dies war erkennbar an dem Ausféllen einer weilllichen Masse. Es ent-
stand ein Polyester-Gel, in dem die Kationen, die in den Chelatkomplexen gebunden sind,
statistisch verteilt vorliegen. Ein Schema die ablaufenden chemischen Reaktionen ist in Bild
5.2 dargestellt.
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Bild 5.2: Schema der bei dem Pechini-Prozess ablaufenden chemischen Reaktionen mit Chelatbildung (I)
und (Poly)-Kondensationsreaktion (II).

Die Eigenschaften des Gels hidngen von den molaren Verhéltnissen zwischen Zitronenséure,
Kationen und Ethylenglykol ab. Bei Temperaturen von etwa 400°C zersetzte sich das Gel.
Zuriick blieb ein trockener, brauner Schaum. Dieser wurde in einem Achatmorser zerkleinert.
Das erhaltene Pulver wurde in einem Tiegel aus Aluminiumoxid bei 1000°C mit einer Auf-
heizrate von 1 K/min tiber 6 h an Luft kalziniert. Dabei wurden die restlichen organischen
Bestandteile ausgebrannt und es blieb ein weilles Pulver zurtick.

Das kalzinierte Pulver wurde in Silikonzylinder mit einem Durchmesser von 12 mm und einer
Lénge von 20-30 mm gefiillt und bei einem Druck von 400 MPa mit einer Isostat-Presse der
Firma Dieffenbacher GmbH & Co, Eppingen kaltisostatisch gepresst. Die Pulverpresslinge
wurden in einem Aluminiumoxidtiegel bei 1400°C tiber 120 h an Luft mit einer Aufheizrate
von 5 K/min gesintert. Zur Vermeidung von Phasenumwandlungen wihrend der Abkiihlung
wurden die Proben nach dem Sintern an Luft abgeschreckt.

Fur die Transpirationsexperimente wurden die karamellfarbenen LSGM-Zylinder mit Hilfe
eines Achatmorsers zerkleinert. Fiir SNMS-Proben wurden die Zylinder in Scheiben zersigt,
die geschliffen und mit Diamantpaste bis zu einer Partikelgroe von 0,25 um poliert wurden.

5.3.2. Herstellung iiber die Oxidroute

Die Gallatproben von KIER wurden iiber die Oxidroute hergestellt. Verwendet wurden dazu
die Ausgangsmaterialien La,03 (99,99 %), SrCO; (99,9 %), Ga,03 (99,99 %), MgO (99,9 %),
and Fe;03 (99 %). Die berechneten Pulvermengen wurden mit Isopropylalkol in einer Ku-
gelmiihle gemischt und gemahlen. Das erhaltene Pulver wurde getrocknet und bei 1250°C fiir
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2 h an Luft kalziniert. Das kalzinierte Pulver wurde uniaxial in Plittchenform gepresst und
anschlieend kaltisostatisch mit 140 MPa nachverdichtet. Die gepressten Platten wurden bei
1500°C fiir 5 h an Luft gesintert. Auf diese Weise wurden hochdichte plattenférmige Proben
mit Abmessungen von etwa 22x22x3 mm erhalten.

5.3.3. Probencharakterisierung

5.3.3.1. Chemische Zusammensetzung

Die chemischen Zusammensetzungen der hergestellten Gallatproben wurden mittels ICP-OES
analysiert. Die Ergebnisse der Analysen sind in Tabelle 5.11 angegeben.

Tabelle 5.11: Chemische Zusammensetzungen der verwendeten Gallatprobenmaterialien nach ICP-OES-
Analyse. Der Anhang (P) steht fiir die Herstellung mit der Pechini-Methode.

A-Plitze B-Plitze
Zusammensetzung La Sr Ga Mg Fe A:B Verhiltnis

LSGM-1020 (P) 0,90 0,10 0,79 0,21 - 0,97+0,07
LSGM-2020 (P) 0,80 0,20 0,80 0,20 - 0,96+0,07

LSGM-2020 0,80 0,20 0,79 0,21 - 1,02+0,07
LSGMF-251406 0,75 0,25 0,78 0,15 0,07 1,00+0,07
LSGMF-251208 0,75 0,25 0,78 0,14 0,08 0,98+0,07
LSGMF-301208 0,71 0,29 0,77 0,14 0,08 0,97+0,07
LSGMF-303208 0,70 0,30 0,57 0,35 0,08 0,97+0,06

5.3.3.2. Phasencharakterisierung

Die Phasenzusammensetzung der hergestellten Gallatproben wurde mit Roéntgenbeugung
(XRD) untersucht. Die iiber der Pechini-Methode hergestellten Materialien LSGM-1020 und
LSGM-2020 bestanden demnach aus einer monoklinen bzw. einer tetragonalen Perowskitpha-
sen und waren frei von Nebenphasen. Die Probe LSGMF-301208 enthielt die Nebenphasen
LaSrGa;O7 und LaSrGaO4 und die Probe LSGMF-303208 die Nebenphasen LaSrGaO4 und
MgGa,0;. Die anderen Proben von KIER waren einphasig.

5.4. Vorbereitung reiner Oxide zur Bestimmung von Partialdampfdriicken

Zur Vermeidung fehlerhafter Ergebnisse bei den Transpirationsexperimenten mit Cr,O3- und
Ga,0s-Pulvern durch den Transport feiner Pulverpartikel im Gasstrom wurden reines Cr,Os-
Pulver (Selectipur”, Merck KgaA, Darmstadt) und reines Ga,O3 (99,99 %, ChemPur Fein-
chemikalien und Laborbedarf GmbH, Karlsruhe) mit einem Druck von 400 MPa kaltisosta-
tisch gepresst und anschlieBend in Aluminiumoxidtiegeln gesintert. Cr,O3 wurde bei 900°C
fiir 6 h in einer Ar-Atmosphire und Ga,Os bei 1600°C fiir 20 h an Luft gesintert. Die Sinter-
korper wurden anschlieend in einem Achatmdrser zu einem groben Pulver zerkleinert.
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6. Untersuchungsmethoden

6.1. Die Transpirationsmethode
6.1.1. Theorie

Die Transpirationsmethode bietet verschiedene Mdoglichkeiten fiir die Untersuchung des Ver-
dampfungsverhaltens von Materialien. Neben der Bestimmung von Partialdampfdriicken iiber
kondensierten Phasen konnen auch Gleichgewichtsdampfdriicke heterogener Reaktionen ge-
messen werden. Im Gegensatz zu anderen Methoden zur Bestimmung von Partialdampfdrii-
cken, wie die Knudsen-Effusionsmassenspektrometric (KEMS) oder die Isopiestische
Dampfdruckmessmethode, kann die Transpirationsmethode iiber weite Temperatur- und
Druckbereiche und bei unterschiedlichen Atmosphiren verwendet werden. Die Bestimmung
von Verdampfungsraten unter strdmenden Bedingungen ist ebenfalls méglich. Eine Identifi-
kation und Trennung der gasférmigen Spezies kann mit der herkdmmlichen Transpirations-
methode nicht durchgefiihrt werden. Dies bedeutet, dass mit dem Verfahren stets die Summe
der Partialdampfdriicke der unter Umstidnden verschiedenen gasférmigen Spezies eines Ele-
ments gemessen wird. Aufgrunddessen ist die Anwendbarkeit auf Systeme beschrinkt, bei
denen die Dampfspezies bekannt sind und bei denen ein hinreichend grofer Unterschied zwi-
schen den Partialdampfdriicken der hiufigsten Gasspezies und der anderen Gasspezies vor-
liegt.

Erstmals angewandt wurde die Transpirationsmethode vermutlich von Regnault [154], be-
kannt wurde sie vor allem durch die Arbeiten von von Wartenberg [155]. Neben der Bezeich-
nung Transpirationsmethode sind auch die Bezeichnungen (Dampf)-Transportmethode oder
Mitfiihrmethode gebrauchlich.

Das Prinzip der Transpirationsmethode ist in Bild 6.1 wiedergegeben. Uber eine Probe mit
einer bestimmten Temperatur 7> stromt ein Trégergas mit einer konstanten Stromungsrate v .
Von der Probenoberfliche abdampfende Gasmolekiile werden von dem Trégergas mitgefiihrt
und kondensieren an einer kiihleren Stelle bei einer Temperatur 7,<7, wieder aus. Barrieren
in Form einer Fritte und einer Kapillare, vor und hinter der Probe, verhindern einen Gastrans-
port durch Diffusion und gewdéhrleisten auf diese Weise einen quantitativen Dampftransport
durch die Trigergasstromung.

s
Frlttel !
*»f‘\ Kapil‘lare
e~ — =
2

N\

\

Bild 6.1: Schema des Transpirationsprinzips.
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Die im Kondensationsrohr hinter der Kapillare abgeschiedene Menge an mitgefiihrten Stoffen
wird quantitativ analysiert. Aus den erhaltenen Massen m, und der Versuchszeit ¢ kann die
Transportrate k, berechnet werden nach

PN (6.1)

Die transportierte Dampfmenge ist abhéngig von der Stromungsrate des Triagergases. Bild 6.2
zeigt eine schematische Auftragung der Transportrate gegen die lineare Stromungsrate des
Trégergases.

7

/. v

i —_—e

Bild 6.2: Schematische Darstellung der Abhiingigkeit der Transportrate k, von der Stromungsrate v mit
Diffusionsbereich (1), Gleichgewichtsbereich (2) und Nichtgleichgewichtsbereich (3). Der Nichtgleichge-
wichtsbereich wird bestimmt durch diffusionskontrollierten (a) und oberfléichenkontrollierten Transport
(b). Nach [156].

Bei kleinen Stromungsraten (Bereich 1) kommt es zu einer scheinbaren Ubersittigung des
Triagergases infolge von Diffusionseffekten. Bei hoheren Stromungsraten beobachtet man
einen proportionalen Zusammenhang zwischen der Stromungsrate und der mitgefiihrten Sub-
stanz, den sogenannten Sittigungsbereich (Bereich 2). Die Probe befindet sich unter diesen
Bedingungen im thermodynamische Gleichgewicht mit ihrer Umgebung. Der Partialdampf-
druck der Probe kann aus dem Verhéltnis der Transportrate zur Stromungsrate berechnet wer-
den. Bei hoheren Stromungsraten ist keine Sattigung des Trigergasstromes mit Dampfmole-
kiilen der Probe mehr gegeben (Bereich 3). Die Probe befindet sich im Nichtgleichgewicht
mit ihrer Umgebung. Die Transportrate hingt in diesem Bereich von der Diffusion der von
der Probenoberfliche abgedampften Gasmolekdilen in den Gasraum ab (Bereich 3a). Bei noch
hoheren Stromungsraten wird die Transportrate unabhéngig von der Strémungsrate (Bereich
3b). Die Menge der mitgefithrten Dampfmolekiile wird von der Verdampfungskinetik an der
Probenoberfléche bestimmt.

Die Theorie der Transpirationsmethode ist in der Literatur nur liickenhaft beschrieben. Im
Folgenden wird deshalb eine Zusammenfassung der theoretischen Grundlagen der Transpira-
tionsmethode gegeben.
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6.1.1.1. Gleichgewichtsverdampfung mit Diffusionsiiberlagerung

Fiir Gleichgewichtsdampfreaktionen tiber festen Phasen der Form

T,
Vo Ve (6.2)

kann die Masse an Dampf, die pro Zeit von der Probe wegtransportiert wird, durch die Sum-
me eines Flussterms und eines Diffusionsterms beschrieben werden [157, 161]

k, = vp—Dnrkz(Zp], (6.3)
X

mit der Transportrate k, [kg-s"], der linearen Strémungsrate v [m’>s"'], dem Radius des Ver-
dampfungsrohrs 7 [m], dem Interdiffusionskoeffizienten der verdampften Spezies in das Tré-
gergas D [m*s™'], der Dampfdichte p [kg'm™] und der Wegstrecke x [m]. Der Index , steht
jeweils fur die verdampfte Spezies.

Aus dem idealen Gasgesetz folgt mit Gl (6.1)

M
kV — pVV v
RT

(6.4)

mit der Molmasse der verdampften Spezies M, [kg:mol™], der Allgemeinen Gaskonstante R
[J-(K'mol)™], der Absoluttemperatur der Probe 7' [K] und dem Partialdampfdruck p, [Pa].

Durch Einsetzen von Gl. (6.4) in GI. (6.3) und Integration iiber die Strecke A, zwischen der
Probenposition und der Kondensationsstelle, erhédlt man nach Umformung fiir den Partial-
dampfdruck

pv=k—‘vE 1—exp| - sz . (6.5)
v M, Drri,

Dieser ist groBer als der Partialdampfdruck im Gleichgewicht. Zur Unterbindung von Diffusi-
onseffekten wird das Gas nach dem Uberstrémen der Probe durch eine diinne Kapillare gelei-
tet. A entspricht dann der Kapillarldnge und r dem Kapillarradius.

Neben der Diffusion aufgrund eines Konzentrationsgradienten, der sogenannten Fick’schen
Diffusion, tritt auch Diffusion aufgrund von Temperaturgradienten auf. In den meisten Féllen
diffundieren dabei schwerere Gasmolekiile zu kithleren Bereichen und leichtere Gasmolekiile
zu heifleren. Dabei kommt es zu einer Entmischung der Gaskomponenten. Dieser Effekt wird
als Thermodiffusion oder, nach seinen Entdeckern, als Ludwig-Soret-Effekt bezeichnet.

Fiir die Transportrate durch Thermodiffusion bei bindren Gasgemischen gilt [158]

kg = —kpmr, 2 2P D(aTj (6.6)
p T\ 0x
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mit der Thermodiffusionszahl kr [-], der Gesamtgasdichte p, [kg:m™], der Gasdichte der ver-
dampften Spezies p [kg'm™] und der Dichte des Triigergases p. [kg'm™]. kr ist eine komplexe
Funktion der intermolekularen Wechselwirkungen, der Temperatur, den Konzentrationen und
den Differenzen der Molmassen der Gasmolekiile. Bei Werten von kr>0 diffundieren die
Gasmolekiile der Probe zu kiihleren Bereichen, bei k<0 zu heileren. Typische Werte fiir kr
liegen in der GroBenordnung von 10-10% [159].

Durch Addition von Gl. (6.6) und Gl. (6.3) und Einsetzen in Gl. (6.4) erhilt man nach Integra-

tion tiber die Kapillarlinge A und den Annahmen p>>p und (ZTJ =g
X

k, RT krg v
=5 2 exp| | I8 ’ | 6.7
Py= MV[ eXPK T Dnrkz] D (6.7)

Nach der kinetischen Gastheorie gilt (siche Mathematischer Anhang)

T 3/2
D(T):DOETJ . (6.8)
0

Ein typischer Wert fiir Do bei 273 K und 1,013 bar betréigt 0,5 cm>s™ [160]. Bei 1073 K be-
triigt D nach Gl. (6.8) 3,89 cm”™s™. Die Linge der Kapillare A in den Versuchen betriigt
50 mm und ihr Radius ¢ 0,75 mm. Bei einer Strémungsrate von 100 ml-min"' nimmt der Ex-
ponentialterm aus Gl. (6.5) unter diesen Bedingungen einen Wert von 107** an. Zur Beriick-
sichtigung des Einflusses der Thermodiffusion nach Gl. (6.7) wird im Bereich der Kapillare
ein Temperaturgradient g von 2 K-cm™ angenommen. Der Wert des Exponentialterms verin-
dert sich dadurch so gut wie nicht.

6.1.1.2. Gleichgewichtsverdampfung

a) Verdampfungsreaktion mit einer Gasspezies, die nur ein Atom des Elements pro Molekiil
enthdilt (siehe GI. (6.2))

Im Gleichgewicht reduziert sich Gl. (6.5) bzw. (6.7) durch den Wegfall des Diffusionsanteils
zu [vgl. 161]

_k RT

AT (6.9)

v

Hierbei steht v flir die Stromungsrate im Ofen. Sie ist hoher als die Stromungsrate v, die

durch den Massendurchflussregler bei Raumtemperatur bzw. bei dessen Kalibriertemperatur
vorgegeben wird. Fiir die Umrechnung nach dem idealen Gasgesetz gilt

| BRI | K| Povo | (6.10)
e M, RT,

v
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mit dem Druck iiber der Probe im Ofen p; [Pa], dem Druck des Trigergases bei Raumtempe-
ratur p, [Pa], der Gastemperatur im Ofen 7; [K], der Stromungsrate bei Raumtemperatur
bzw. der Kalibriertemperatur des Massendurchflussreglers v, [m*s"'] und der Raumtempera-
tur bzw. der Kalibriertemperatur des Massendurchflussreglers T, [K]. Der Index  steht fiir die

Bedingungen im Ofen, der Index  fiir das Trigergas bei Raumtemperatur bzw. der Kalibrier-
temperatur des Massendurchflussreglers.

Vernachlissigt man die Anderung der Strémungsrate durch die hinzukommende Stoffmenge
an verdampfter Probensubstanz aufgrund von 7,>>n, , vereinfacht sich Gl. (6.10) zu

s | o | el 6.11
’ VO(PJ[TOJ ( )

Unter isobaren Bedingungen und der Voraussetzung, dass die Temperatur des Trigergases
tiber der Probe gleich der Temperatur der Probe ist, gilt p; = p, und T; =T . Durch Einsetzen

von Gl. (6.11) in GL. (6.9) folgt

kRT,
=Zv o 6.12
Dy JoM., (6.12)

Alternativ lasst sich Gl. (6.11) tiber den Molenbruch herleiten. Fiir den Partialdampfdruck p,
gilt dann [162]

p,=—>—P (6.13)
n,+n,

Hierin sind », die Stoffmenge der verdampften Spezies [mol], #. die Stoffmenge des Trager-
gases [mol] und der Gesamtdruck P [Pa].

Die Stoffmenge des Trégergases n. wird tiber den Massendurchflussregler eingestellt. Es gilt

n, = l\”; (6.14)

und

n, = ’;{O—;O’ . (6.15)
0

Hierin steht 7 fiir die Versuchsdauer. Unter isobaren Bedingungen gilt po=P. Unter Verwen-
dung der Messgrofien &, und v, und der Annahme, dass das Tréigergas sich ideal verhilt, folgt
daraus

k, P

PN,k Py,
7+7
M, RT,

(6.16)
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Unter Berticksichtigung von n,<<n. im Nenner erhilt man wieder Gl. (6.12).

b) Verdampfungsreaktion mit einer Gasspezies, die mehrere Atome des Elements pro Mole-
kiil enthdilt

Die Gleichung (6.12) gilt fiir Verdampfungsreaktionen entsprechend Gl. (6.2). Fiir Reaktio-
nen mit mehratomigen gasférmigen Molekiilen der Form

T, X
—_
Vx (s) 7 ¥ Vy (2)

(6.17)

muss Gl. (6.12) modifiziert werden. Fiir die Stoffmenge der transportierten Gasmolekiile »,
gilt dann

n, =[1j My (6.18)
y)M,

Eingesetzt in Gl. (6.13) erhdlt man

P mm 6.19)
y VOMV

pv steht fiir die Summe der Partialdampfdriicke der gasformigen Spezies eines bestimmten
Elements. y gibt die Anzahl der Atome des bestimmten Elements pro transportiertem Gasmo-
lekiil an.

Gleichung (6.19) kann auch iiber die Betrachtung heterogener Verdampfungsreaktionen der
Form

T,
ad +bB(g)#TI Vg (6.20)

nach Schéfer [160] hergeleitet werden. A steht dabei fiir ein Element als Reinsubstanz oder in
einer Verbindung und B fiir das Trigergas bezichungsweise das reaktive Gas. V bezeichnet
eine gasformige Spezies von 4 und B. Fiir die transportierte Stoffmenge von A bei konstanter
Stromung gilt nach Schéfer [160], mit po>>py,

My = [“J( APy JnB,O. (6.21)
C Po

npo steht darin fiir die Stoffmenge des Trédgergases vor der Reaktion [mol]. Fir Ap, gilt
Apv=(p(T>)-p(Th)), worin T, die Ofentemperatur an der Position der Probe und 7; die Kon-
densationstemperatur bezeichnen (siehe Bild 6.1).

Fiir die transportierte Stoffmenge des Bodenkorpers na gilt mit Gl. (6.17)

ny=2n,. (6.22)
X

vV
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n, entspricht 7. in Gl. (6.15). Unter Beriicksichtigung der Beziehung
ax=cy (6.23)

erhilt man durch Einsetzen von Gl. (6.22) und (6.15) in (6.21) wieder GL. (6.19).

¢) Gleichgewichtsverdampfung mit befeuchteten Gasen

Bei Experimenten mit befeuchteten Gasen miissen Gl. (6.12) und (6.19) aufgrund der sich
verdndernden Stoffmengen des Trigergases weiter modifiziert werden.

Die transportierte Stoffmenge des Trigergases ko unmittelbar hinter dem Massendurchfluss-
regler betrdgt nach Gl. (6.4)

K _ PV (6.24)
M, RT,

Hierin stehen M, fiir die molare Masse des Trigergases [kgrmol], v, fur die Strémungsrate

des Trigergases [m”s™], 7, fiir die Kalibriertemperatur des Massendurchflussreglers [K] und
po fuir den Kalibrierdruck [Pa].

Die Feuchte wird iiber einen Befeuchter mit angeschlossenem Kondensator eingestellt. Die
transportierte Stoffmenge des Wasserdampfes &y, am Ausgang des Kondensators betrigt ent-
sprechend Gl. (6.24)

by PV (6.25)
M, RT,

w

M,, steht fiir die molare Masse des Wassers [kg:mol™], v, fiir die Stromungsrate des Gases
hinter dem Kondensator [m*s™] und p,, fur den Séttigungsdampfdruck des Wassers [Pa] bei

der Kondensatortemperatur 7} [K]. Fiir die Summe aus Trigergas und Wasserdampf ergibt
sich

ko ky _ PV (6.26)
M, M, RT,

mit dem Gesamtdruck py [Pa] hinter dem Kondensator.

Im Ofen gilt unter Vernachlédssigung des Dampfanteils der Probe

ko | Ky _ PV (6.27)
M, M, RT

Hierin bezeichnet pr den Gesamtdruck im Ofen [Pa], T die Ofentemperatur [K] und v die
Stromungsrate des Gases im Ofen [m’s™].

Setzt man Gl. (6.24) und Gl. (6.25) in GI. (6.26) ein, erhélt man
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PoVo n PV _ PiVi

. (6.28)
R7, RT, RT,
Durch Gleichsetzen von Gl. (6.26) und Gl. (6.27) folgt
PV _ PV (6.29)
R7, RT
Aufgelost nach 7, wird daraus
1 =T (6.30)
prV
Durch Substitution von Gl. (6.30) in Gl. (6.28) und Umformung erhilt man
v 4 PoPx (6.31)

°Ty pe(pe-py)

Unter isobaren Bedingungen gilt P = p, = p, = p;, mit dem Standarddruck P. Dadurch ver-
einfacht sich Gl. (6.31) zu

v=y, 1* (6.32)
Ty 1- Pw
P
Durch Einsetzen von Gl. (6.32) in Gl. (6.9) erhdlt man (vgl. [163])
k, RT, P
=——1-=|. 6.33
P "}0 MV [ P j ( )

Bei Reaktionen mit mehratomigen Gasspezies muss Gl. (6.33) mit dem Faktor (i ) multipli-
ziert werden. ¥

Die Universalgleichung fiir die Bestimmung der Partialdampfdriicke mit Hilfe der Transpira-
tionsmethode lautet dann

po =L ’_‘vRTo(l_Pw] (6.34)
y)ve M, P

Die Gleichungen (6.12), (6.19), (6.33) und (6.34) gelten unter isobaren Bedingungen. Eine
Betrachtung der Druckverhiltnisse innerhalb der Transpirationsapparatur ist im Mathemati-
schen Anhang gegeben. Eine Ableitung fiir nichtisobare Bedingungen findet man in Ref.
[164].
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6.1.1.3. Nichtgleichgewichtsverdampfung

Unter Nichtgleichgewichtsbedingungen wird die Transportrate von dem Massenstrom von der
Probenoberfliche in den Gasraum bestimmt. Zwischen dem mittleren Massenstrom j, und

der Transportrate &, gilt der Zusammenhang

7, =k (6.35)

Ap

A, bezeichnet darin die Oberfliche der Probe.

a) Diffusionskontrollierter Massentransport bei laminarer Strémung

Bei hohen Stromungsgeschwindigkeiten reicht die Diffusionsgeschwindigkeit der abgedampf-
ten Spezies in das Trigergas nicht mehr aus, um einen vollstindigen Konzentrationsausgleich
der Gasphase im Reaktionsraum herbeizufithren. Uber der Probe bildet sich eine stationire
Grenzschicht mit einer Dicke . aus, innerhalb der ein Konzentrationsgradient der verdampf-
ten Spezies vorliegt. Die Dicke der Grenzschicht ist bei einer plattenférmigen Probe abhéngig
von dem Abstand zur Anstromkante und der Gasgeschwindigkeit. Bild 6.3 zeigt den schema-
tischen Verlauf der Grenzschicht iber einer plattenférmigen Probe bei laminarer Gasstro-
mung.

Mischung D freie Strémung
ausA+B —D CA. w
CAI . 6c(xj

Konzentrations-
grenzschicht

Bild 6.3: Schematische Darstellung der Konzentrationsgrenzschicht 3. und des Konzentrationsprofils von
C,4 iiber einer flachen Probe mit der Oberflichenkonzentration C, [165].

Die Dicke o.(x) der gasférmigen Grenzschicht an einem bestimmten Abstand x zur Anstrom-
kante ist definiert als der Abstand y zur Oberflache, an dem gilt

Pvo~Dyy
Py~ Py

=0,99 (6.36)

Fiir den Massenfluss durch die Grenzschicht im Abstand x von der Anstrdmkante der Probe
gilt nach dem idealen Gasgesetz [158]

3= - ) (637)

Hierin steht j (x) fiir den lokalen Massenfluss [kg:(m*s)™], A, fiir den lokalen Masseniibertra-
gungskoeffizienten [m's™], Dy, fur den Partialdampfdruck der verdampfenden Spezies an der
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Probenoberfliche [Pa] und p,, fiir den Partialdampfdruck der verdampfenden Spezies jen-

seits der Grenzschicht [Pa]. Die Temperatur und der Partialdruck werden {iber die gesamte
Probenlénge als konstant angenommen.

Stromungen werden allgemein durch dimensionslose Kenngréen charakterisiert. Fiir Stoff-
iibertragungen bei laminaren Grenzschichtstromungen wird die lokale Sherwood-Zahl defi-
niert als

h x
th,lamE D s (638)

mit der lokalen Sherwood-Zahl Shyjum [-], dem Interdiffusionskoeffizienten D [cm?*/s] und
dem Abstand von der Anstromkante x [cm].

Die lokale Sherwood-Zahl héngt von der lokalen Reynolds-Zahl Rey und der Schmidt-Zahl Sc
ab. Fiir ebene Platten gilt nach Eckert und Drake, bei 0,6<Sc<50 [166]

Sh, ., =0,332Re,"*Sc!? (6.39)

X, lam

Die lokale Reynolds-Zahl und die Schmidt-Zahl sind definiert als

Re, =— (6.40)
v
und
v
Sc=—. 6.41
5 (6.41)

v steht darin fiir die kinematische Zahigkeit [m*s™], ¥ fiir die mittlere Stromungsgeschwin-
digkeit [m-s’l] und D fiir den Interdiffusionskoeffizienten [mz-s'l]. Bei Gasen gilt Sc<1 [167].

Die mittlere Stromungsgeschwindigkeit ¥ wird berechnet nach

%
P
TR

(6.42)

V=

mit dem Rohrradius 7z und der Strémungsrate v.

Die kinematische Viskositdt v kann bei einer gegebenen Temperatur und einer gegebenen
Zusammensetzung mit Hilfe der Dichte p in die gebriuchlichere dynamische Viskositét #
umgerechnet werden durch

. (6.43)

x€.
P

Formeln zur Berechnung von p und 7 fiir Gase sind im Mathematischen Anhang gegeben.
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Zur Berechnung des gesamten Massenflusses wird der mittlere Masseniibertragungs-
koeffizient # verwendet. Nach dem Schwerpunktsatz l4sst sich # berechnen als

h=— jhxdx. (6.44)

Unter der Voraussetzung, dass iiber die gesamte Probenlidnge L eine laminare Stromung an-
liegt, ergibt sich aus Gl. (6.40) nach Integration

h=2h; . (6.45)
hy, bezeichnet den lokalen Masseniibertragungskoeffizienten am Probenende.

Aus GL. (6.39) und GL. (6.45) folgt
Sh=0,664Re, "*Sc!?. (6.46)

Aus Gl (6.39), (6.45) und (6.46) erhdlt man fiir den mittleren Masseniibertragungs-
koeffizienten

4 6 , _ 1/2
h :0,664[D] Gj . (6.47)

14

Eingesetzt in Gl. (6.37) und unter Berticksichtigung von Gl. (6.42) und (6.43) folgt fiir den
mittleren Massenfluss bei p,,, =0 und p, = p, (vgl [156, 168, 169])

4 6, . 1/2
Jj, =0,664 Mvp\{ij [VJ . (6.48)
R n nL

Grundlage fiir die Giiltigkeit von GI. (6.48) sind Proben in Form diinner ebener Platten und
das Anliegen einer laminaren Stromung.

Aus Gl. (6.35) und (6.48) folgt, dass im Nichtgleichgewichtsfall der Zusammenhang besteht
kV~Aer'1L'1/2. Der Ubergang vom Gleichgewichtszustand in den Nichtgleichgewichtszustand
ist damit abhéngig von der Probengr6fe und dem Rohrdurchmesser. Dieser Zusammenhang
wurde bei der Transpirationsmethode experimentell von Alcock und Hooper [170] gezeigt.

b) Diffusionskontrollierter Massentransport bei turbulenter Stromung

Die laminare Stromung geht bei hohen Strémungsraten in eine turbulente Strémung iiber.
Uber der Probe bildet sich eine turbulente Grenzschicht mit einer diinnen laminaren Unter-
schicht unmittelbar an der Probenoberfldche aus. Bild 6.4 zeigt schematisch den Verlauf der
Grenzschichten und der Konzentrationsprofile beim Ubergang von laminarer zu turbulenter
Stromung.
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Bild: 6.4: Schematischer Verlauf der Grenzschichten und der Konzentrationsprofile beim Ubergang von
laminarer zu turbulenter Stromung nach [167].

Der Ubergang von laminarer zu turbulenter Strémung hingt von der kritischen Reynolds-Zahl
Re, ab, die iiblicherweise zwischen 5-10° und 10° liegt. Der genaue Wert hiingt vom Turbu-
lenzgrad der laminaren Stromung und der Oberflidchenbeschaffenheit der Probe ab. Daneben
konnen Turbulenzen auch durch Einbauten oder Schiittungen verursacht werden, an denen es
zu einer Ablosung der laminaren Strémung kommen kann.

Nach Gl. (6.40) ist die Reynolds-Zahl abhingig von der Gasgeschwindigkeit. Im Inneren des
Transpirationsrohres bildet sich aufgrund von Reibung an den Rohrwinden bei laminarer
Stromung ein Stromungsgeschwindigkeitsprofil in Form eines Rotationsparaboloids aus. Fiir
die maximal auftretende Stromungsgeschwindigkeit gilt dabei abgeleitet vom Gesetz von Ha-
gen-Poiseuille [171]

=2v. (6.49)

Die maximal auftretende Stromungsgeschwindigkeit iiber der Probenoberfliche ist damit
doppelt so grofl wie die mittlere Stromungsgeschwindigkeit. Dies bedeutet, dass bei hohen
Stromungsgeschwindigkeiten bereits lokal turbulente Stromung auftreten kann, wihrend {iber
der restlichen Probe noch eine laminare Stromung anliegt.

¢) Oberfldchenkontrollierte Transportrate

Bei groBlen Stromungsgeschwindigkeiten stellt die Verdampfung von der Probenoberfliche
den geschwindigkeitsbestimmenden Schritt dar (siche Bereich 3b, Bild 6.2). Der mittlere
Massenstrom j, ist dann unabhingig von der Stromungsrate. Bei einer reaktionskontrollier-

ten Verdampfung kann der Massenstrom von der Oberfliche mit dem realen Massenstrom bei
stromungsfreier Verdampfung nach der Knudsen-Hertz-Langmuir-Gleichung (siche Gl. 4.17
Abschnitt 4.2) gleichgesetzt werden [162].

6.1.2. Versuchsaufbau und -durchfiihrung

Fiir die Untersuchungen wurde eine Anlage zur Durchfithrung von Transpirationsexperimen-
ten aufgebaut. Bild 6.5 zeigt das Schema der Messapparatur. Die Anlage bestand aus vier pa-
rallelen Apparaturen. Als Tragergase wurden Argon (Reinheit 99,998 %), Argon (Reinheit
99,998 %) + 4 % Wasserstoff (Reinheit 99,9 %) und gefilterte Druckluft verwendet.
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T T

1 Druckminderer 12 Quarzschittung
2 Dosierventil 13 Quarzfritte
3 Durchflussmesser 14 Probe
4 Manometer 15 Quarzkapillare
5 Heizpilz 16 Thermoelement
6 Befeuchter 17 Temperaturregler
7 Wasserreservoir 18 Kihler m. Thermostat
8 Kuhler m. Thermostat 19 Raschigringschittung
9 Feuchtemesser 20 PTFE-Rohr
10 Heizsystem 21 Wasserabscheidebehdlter

11 3-Zonen-Rohrofen 22 Gaswaschflasche

Bild 6.5: Schematischer Aufbau der Transpirationsapparatur.

Die Stromungsraten der Tridgergase v, wurden Uber Massendurchflussregler (3) (Typ

5850TR, Brooks Instrument B.V., Veenendaal, Niederlande), in Verbindung mit einem
4-Kanal Flowcomputer (Typ WMR 4000, Westphal Mess- und Regeltechnik GmbH, Otto-
brunn) vorgegeben. Der Eingangsdruck der Massendurchflussregler wurde iiber ein Dosier-
ventil (2) eingestellt. Der Ausgangsdruck betrug 1 bar. Die Kalibrierungen der Massendurch-
flussregler flir die verwendeten Gase wurden mit Hilfe eines Kalibriergerits des Typs DryCal
DC-2 (Bios International, Butler, USA) durchgefiihrt und in regelmifBigen Abstéinden iiber-
priift. Als Standardbedingungen fiir die Kalibrierungen wurden 0°C und 101325 Pa festgelegt.
Uber ein Manometer (4) konnte der Druck in der Apparatur kontrolliert werden. Bei Experi-
menten mit feuchteten Gasen wurde das Triagergas durch einen Befeuchter geleitet. Dieser
bestand aus einem Glaskolben (6), in dem destilliertes Wasser mit Hilfe einer Heizhaube (5)
(Serie HR, Horst GmbH, Lorsch) erhitzt wurde. Dahinter befand sich ein Gegenstromkiihler
(8), der den erzeugten Wasserdampf bei einer iiber einen Thermostaten (Typ C10/K15, Ther-
moHaake, Karlsruhe) vorgegebenen Temperatur kondensieren lieB3, und auf diese Weise einen
gewiinschten Sattigungsdampfdruck einstellte. Die Werte fiir die Séttigungsdampfdriicke von
Wasser in Abhidngigkeit der Temperatur wurden Tabellenwerken entnommen [172]. Zur
Uberpriifung des eingestellten Wasserdampfpartialdrucks hinter dem Kiihler wurde ein
Feuchtenmesssensor (9) (Typ Hygroclip SC05, Rotronic AG, Basserdorf, Schweiz) verwen-
det.

Die Rohrleitungen waren aus Edelstahl gefertigt. Zur Vermeidung einer Kondensation des
Wasserdampfs wurde die Rohrleitung zum Ofen durch Heizbinder (Typ HBS, Horst GmbH,
Lorsch) beheizt (10). Diese wurden iiber einen Regelkreis aus Thermoelementen (NiCr-Ni,
Rossel Messtechnik GmbH, Werne) und Temperaturreglern (Eurotherm Limited, Worthing,
GroBbritannien) bei einer konstanten Temperatur zwischen 80°C und 130°C gehalten.
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Der Ofen (11) (Thermo-STAR, Aachen) bestand aus 4 separaten Rohrofen mit je drei unab-
héngig voneinander einstellbaren Heizzonen (17). Auf diese Weise konnten gleichzeitig 4
verschiedene Messungen durchgefiithrt werden. Fiir die Messungen wurde eine Aufheizrate
des Ofens von 20 K/min eingestellt.

Das eigentliche Reaktionsrohr wurde aus Quarz gefertigt und bestand aus zwei Teilen. Bild
6.6 zeigt ein Ubersichtsbild mit dem Mittelteil des Reaktionsrohr, einer plattenférmigen Probe
samt Halter und einer Raschigringschiittung.

Vorheizschittung Einschubhtlse fur Thermoelement

Fritte Kapillare

Halter mit Probe Raschigringschittung

Bild 6.6: Ubersichtsbild mit dem Reaktionsrohr aus Quarz, der Raschigringschiittung und einer platten-
formigen Probe mit Halter.

Der vordere Teil des Reaktionsrohres enthielt eine Quarzglasschiittung (12), eine Quarzfritte
(13) und die Probenkammer (14) (siche Bild 6.6). Die Schiittung diente zur Gewihrleistung
einer vollstindigen Aufheizung des Trigergases auf die Probentemperatur. Zur Erhhung der
Verweildauer des Gases wurde das Rohr in diesem Bereich mit einem gréferen Durchmesser
als im {ibrigen Teil versehen. Die Fritte diente zur Verhinderung eines Diffusionstransports
der Dampfphase entgegen der Stromungsrichtung. Im Anschluss an die Fritte befand sich der
Probenraum mit einem Innendurchmesser von 26 mm und einer Linge von 160 mm. Fiir
Gleichgewichtsexperimente wurden Pulverproben verwendet, aufgrund deren groBlen Ober-
flichen die Einstellung einer Sittigung des Gasraums iiber der Probe erleichtert werden sollte.
Die Pulverproben wurden in einem Schiffchen aus Quarz in der Mitte des Probenraums plat-
ziert. Nichtgleichgewichtsexperimente wurden mit plattenférmigen Proben mit bekannter
Oberflache (siche Bild 5.1) durchgefiihrt. Fiir diese wurden Halter aus Quarzglas verwendet
(siehe Bild 6.6). Hinsichtlich des Stromungsprofils im Rohr befanden sich die Proben im Be-
reich der maximalen Stromungsgeschwindigkeit. Der hintere Teil des Reaktionsrohres be-
stand aus einer Quarzkapillare (15) und einem Kondensationsbereich. Die Kapillare hatte ei-
nen Innendurchmesser von 1,5 mm und eine Linge von 50 mm. Sie diente dhnlich wie die
Fritte zur Vermeidung einer Riickdiffusion des Gases. Der Kondensationsbereich hatte einen
Innendurchmesser von 12 mm und eine Linge von 580 mm. Die beiden Teile des Reaktions-
rohres wurden tiiber eine Schliffverbindung miteinander verbunden. Zur Verbesserung der
quantitativen Abscheidung der mitgefiihrten Gasmolekiile wurde eine Raschigringschiittung
aus Quarz ((19) und Bild 6.6) in den hinteren Teil des Kondensationsrohres eingefiihrt. Zu-
sitzlich wurde der Kondensationsbereich auBlerhalb des Ofens iiber eine Wasserkiihlung (18),
die mit einem Thermostaten (Typ C10/K15, Firma ThermoHaake, Karlsruhe) verbunden war,
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auf etwa 5°C abgekiihlt. Das dabei kondensierte Wasser wurde iiber einen Teflonschlauch
(20) in einem Glaskolben (21) gesammelt und im Anschluss an das Experiment ebenfalls ana-
lysiert.

Die Temperatur im Reaktionsrohr wihrend des Experiments wurde durch Thermoelemente
(16) (NiCr-Ni mit Inconelmantel, Rossel Messtechnik GmbH, Werne), die sich in Einschub-
hiilsen vor der Fritte, tiber der Probe und hinter der Kapillare befanden (siehe Bild 6.6), kon-
trolliert und tiber eine Datalogger (Typ Datalog 32, HWH-Messtechnik, Jiilich) aufgezeich-
net. Die genaue Temperatur an der Stelle der Probe wurde tiber den Schmelzpunkt von Silber
bestimmt.

Der Auslass der Apparatur wurde mit einer Waschflasche (22) verbunden. Diese war mit Sili-
konol (Wacker-Chemie GmbH, Miinchen) gefiillt und diente als Diffusionssperre fiir Sauer-
stoff bei Experimenten unter anodischen Bedingungen.

Zur Erhohung der Gasdichtigkeit wurden alle Verbindungsbereiche der Apparatur, die keinen
hohen Temperaturen ausgesetzt waren, mit einer Dichtungsfolie (Parafilm ,,M“, Pechiney
Plastic Packaging, Chicago, USA) abgedichtet. Die Dichtigkeit der Apparatur wurde im kal-
ten Zustand durch Vergleich der gemessenen Stromungsraten hinter den Massendurchfluss-
reglern (3) und hinter der Waschflasche (22) tiberpriift. Die ermittelten Leckraten waren bei
den verwendeten Stromungsraten kleiner als 1 % und nahmen mit zunehmender Stréomungsra-
te zu.

Die Bilder 6.7 a) und b) zeigen Aufnahmen der am Forschungszentrum Jiilich aufgebauten
Transpirationsanlage.

Bild 6.7: Vorderansicht, a), und Riickansicht, b), der am Forschungszentrum Jiilich aufgebauten Transpi-
rationsanlage mit den 4 Versuchsaufbauten und dem 4-Rohr-Ofen.
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6.1.3. Analyse

6.1.3.1. Losen des Kondensats

Das im Kondensationsbereich des Reaktionsrohres und an der Raschigringschiittung abge-
schiedene Kondensat wurde mit Séuren, unter vorsichtiger Erwidrmung, aufgelost. Tabelle 6.1
gibt eine Ubersicht tiber die verwendeten Sauren und die Reihenfolge der Losungsgénge.

Tabelle 6.1: Verwendete Siduren und Reihenfolge ihrer Anwendung fiir die Losung verschiedener Kon-
densate.

Mogliche Ne- . .

Element Kondensat benelemente 1. Losungsgang 2. Losungsgang

Ag Ag(s) - 65 %-ige HNO; -
. Konigswasser*

o/ »

Ga Gay0s(s) Mg, Sr, La 30 %-ige HCI (3 HCI + HNO)
wiss. Cr(VI)-Lsg., . o/ : ,,Konigswasser
Cr CrOA(s), CrOs(s) Mn, Co, Cu, Ni 30 %-ige HCI (3 HCI + HNO»)

Die Rohre wurden mit destilliertem Wasser nachgespiilt. Die erhaltenen Losungen wurden
zusammen mit dem aufgefangenen Kondenswasser (siehe Bild 6.5 (21)) in Messkolben ge-
sammelt. Diese wurden mit Reinstwasser (18,2 MQcm Restleitfahigkeit, Gerdt Milli-Q Plus,
Millipore Corp., Billerica, USA) auf Volumina von 25, 50 oder 100 ml aufgefiillt. Zur Reini-
gung der Quarzrohre wurde Flusssdure (48 %-ig, ,,pro analysi“ Merck, Darmstadt) verwendet.

6.1.3.2. Massenspektrometrie mit induktiv gekoppelter Plasmaionisation (ICP-MS)

Die aus den Transpirationsexperimenten erhaltenen Losungen wurden mittels Massen-
spektrometrie mit induktiv gekoppelter Plasmaionisation (ICP-MS) analysiert. Diese Methode
ermoglicht eine Multielement-Konzentrationsbestimmung im Spuren- und Ultraspurenbe-
reich.

Fiir die Analyse wurde ein Gerdt vom Typ Elan 6000, Perkin-Elmer, Sciex Corp., Norwalk
(USA) mit einer Massenauflosung m/Am von 250-300 verwendet. Die Losungen wurden je-
weils in zwei verschiedenen Verdiinnungen analysiert. Als interner Analysestandard wurde
'Rh verwendet. Die vorbereiteten Analyseldsungen wurden mit destillierter Salpetersiure
(HNOs, subboiled) stabilisiert. Bei der Bestimmung der Elementkonzentrationen wurden nach
Moglichkeit zwei [sotope beriicksichtigt. Diese waren 5OCr, 59Co, >Mn, 63Cu, 65 Cu, **Nj, 60Ni,
69Ga, "Ga, 24Mg, 26Mg, 8GSr, SSSr, 139La, 107Ag und 109Ag. Die héufiger vorkommenden Cr-
Isotope **Cr und **Cr konnten aufgrund starker Interferenzen mit *'CIO- und **HCIO-
Molekiilen aus den HCl-haltigen Losungen nicht berticksichtigt werden. Die Nachweisgrenze
von *Cr fiir das Geriit wurde mit 0,58 ng'ml” bestimmt.

6.1.4. Kontrollmessungen mit Silber

Fiir die Kontrollmessungen wurden Silbergranalien (+60 mesh, 99,99 %, Sigma-Aldrich Inc.,
St. Louis, USA) verwendet. Die Versuche wurden bei 800°C und 900°C in Ar + 4% H,
durchgefiihrt. Durch die reduzierenden Bedingungen sollte eine Oxidation des Silbers ver-
mieden werden. Die erhaltenen Partialdampfdriicke sind in Tabelle 6.2 zusammen mit Ver-
gleichswerten aus der Literatur [173] angegeben.
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Tabelle 6.2: Ergebnisse und Versuchsparameter der Transpirationsmessungen mit Silber bei 800°C und
900°C in Ar/H;. Angegeben sind der Volumenstrom v, die Versuchsdauer #, die Lésungskonzentration c,

das Losungsvolumen V, die berechneten Partialdampfdriicke p,g, die Literaturpartialdampfdriicke pg .
und die Ubereinstimmung der Messergebnisse mit den Literaturwerten in Prozent.

T Vo t c |14 DAg Dag Li. | Genauigkeit
K ml'min”'| min pgml” | ml Pa Pa %

1073 80 | 1800 | 0,85+0,02 | 50 |6,23-107+1,55-10*| 6,28:107° | 99,3+2,5
1173 76 | 5594 |35,40+£1,00 | 50 |8,76:107+2,47-107 | 8,96:107 | 97,8+2,8
1173 80 | 1282 | 8,82+0,14 | 50 |9,05-107£1,41-107 | 8,96:107 | 101,1<1,6

6.2. Weitere Untersuchungs- und Charakterisierungsmethoden
6.2.1. Chemische Analyse

Die chemischen Zusammensetzungen der Proben wurde durch optische Emissionsspektro-
metrie mit induktiv gekoppeltem Plasma (,./nductively Coupled Plasma Optical Emission
Spectrometry, ICP-OES) bestimmt. Die Proben wurden zuvor in Sduren gelost. Fiir die Kon-
zentrationsbestimmungen wurde ein Gerdt vom Typ IRIS-advantage der Firma Thermo Jarrell
Ash, Franklin, USA, verwendet.

6.2.2. Rontgendiffraktometrie

Die Untersuchung der Phasenzusammensetzungen der Proben wurde mit Rontgendiffrakto-
metrie (XRD) durchgefiihrt. Das Verfahren erméglicht die Identifizierung kristalliner Phasen
und die Aufkldrung deren Struktur. Die Mengenverhéltnisse mehrerer Phasen konnen relativ
zueinander bestimmt werden. Daneben liefert das Verfahren auch Informationen tiber Kristal-
litgroBen und Spannungen in der Probe.

Die XRD-Messungen wurden an polykristallinen Proben in Form von Pulvern und Vollmate-
rial durchgefiihrt. Als Messanlage diente ein Gerdt vom Typ X Pert MRD von der Firma Phi-
lips, Niederlande. Als Strahlung wurde Cu-K, (Wellenlinge A=1,540560 A) verwendet. Fiir
die Messungen wurde ein Winkelbereich 26 von 20° bis 70° abgefahren. Die in den Rontgen-
diagrammen erkennbaren Phasen wurden durch Vergleich mit standardisierten Streumustern
der JCPDS (,,Joint Comittee on Powder Diffraction Standards*)-Datenbank identifiziert.

6.2.3. Rasterelektronenmikroskopie und Mikrosonde

6.2.3.1. Rasterelektronenmikroskopie

Die Oberflichen und Querschliffe der Proben wurden mittels Rasterelektronenmikroskopie
(REM bzw. engl. ,,Scanning Electron Microscopy*, SEM) und Mikrosonde (MS engl. ,,Ener-
gy Dispersive X-Ray Analysis”, EDX) untersucht.

Das Verfahren beruht auf dem Abrastern der Probenoberfliche mit einem fokussierten Elekt-
ronenstrahl. Durch Detektion der Riickstreuelektronen (engl. ,,Back Scatter Electrons*, BSE)
werden Bildinformationen iiber die Verteilung von chemischen Elementen mit unterschiedli-
chen Ordnungszahlen auf der Oberflache der Probe erhalten. Elemente mit hoher Atommasse
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erscheinen dabei hell und Elemente mit niedriger Atommasse dunkel. Plastisch wirkende
Aufnahmen der Oberflichenmorphologie werden durch die Detektion sogenannter Sekundér-
elektronen (SE) erreicht.

Bei dem Mikrosonde-Verfahren wird ein Elektronenstrahl auf eine bestimmte Stelle auf der
Probenoberflache fokussiert. Die auftreffenden Elektronen regen die Atome der Oberfliche
zur Aussendung charakteristischer Rontgenstrahlung an, die detektiert und bestimmten Ele-
menten zugeordnet wird. Auf diese Weise kann die chemische Zusammensetzung einer be-
stimmten Probenstelle analysiert werden.

Fiir die REM-Untersuchungen wurden Elektronenmikroskope vom Typ LEO 440 und LEO
1530 Gemini von der Firma Zeiss, Oberkochen mit EDX-Detektoren vom Typ ISIS 300,
Eynsham, GroBbritannien verwendet. Die Beschleunigungsspannungen lagen bei 3-15 kV.

6.2.3.2. Probenvorbereitung

Die Proben wurden mit Hilfe einer Trockensédge getrennt und in einer warmaushértenden Ein-
bettmasse fixiert. Die Probenquerschnitte wurden mit SiC-Schleifpapier in der Reihenfolge
der K6érnungen 80, 120, 240, 340, 400, 800, 1200 geschliffen. Die Schliffflichen wurden an-
schlieend mit Diamant-Paste in den absteigenden Partikelgrolen 6 pm, 3 ym und 1 pm po-
liert. Die Endpolitur wurde mit einer SiO, Dispersion durchgefiihrt.

Metallische Schliffproben wurden vor der Einbettung mit Gold besputtert und anschlieBend
mit Ni galvanisiert. Auf diese Weise sollte bei der Untersuchung von dufleren Oxidschichten
mit dem REM der Randkontrast gegeniiber der Einbettmasse erhéht werden. Gleichzeitig soll-
te die Qualitdt der anschlieBenden Préiparation im Randbereich der Probe durch Vermeidung
von Abrundeffekten oder starken Kratzern verbessert werden.

Die REM-Proben wurden zur Vermeidung von elektrischen Aufladeeffekten der Oberfldche
mit diinnen Schichten aus Pt oder Graphit besputtert.

6.2.4. Transmissionselektronenmikroskopie

Die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wurde zur VergréBerung von Probenaus-
schnitten tiber das Auflésungsvermogen des REM hinaus verwendet. Als Gerdt wurde ein
Philips CM200 mit LaBs-Kathode und Twin Linse, 200 kV Beschleunigungsspannung und
0,23 nm Punktauflosung verwendet. Die durchstrahlbaren TEM-Probe wurde mit einer lonen-
strahlmikroskopieanlage (,,Focused Ion Beam*, (FIB)) ausgeschnitten und vorbereitet. Dafiir
wurde eine LEO 1540XB cross beam Zweistrahlanlage mit einer Gemini VP Elektronenséule
mit eingebautem Schottky Feldemitter und einer Orsay Physics Canion 31 MPlus lonenséule
mit einer 30 kV Ga-Quelle verwendet.

6.2.5. Sekundirneutralteilchen-Massenspetrometrie

Die Sekundirneutralteilchen-Massenspetrometrie (SNMS) wurden zur Untersuchung der
Konzentrationsverteilungen einzelner Elemente im Randbereich der Probe bis zu einer Tiefe
von 3-5 um eingesetzt.

Die SNMS-Analysen wurden an einem Gerdt vom Typ Simslab 410a der Firma Fisons, East
Grinstead, UK, durchgefiihrt. Fiir den Primorionenstrahl wurden O, -Ionen mit einer Energie
von 10 keV, bei einem Strom von 250 nA verwendet. Die beim Beschuss der Probenoberfla-
che mit einem energiereichen Primirionenstrahl emittierten neutralen Atome und Molekiile
wurden durch Elektronensto3 nachionisiert. Zum Sputtern der Oberfliche wurde ein Raster
von 420x420 pm?” und eine Offnung von 170x170 um® eingestellt. Bei den durchgefiihrten
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Analysen wurden die Intensitéten der lonen 2TALY, *°Fe’ und *°Cr', bzw. “Ga’, 24Mg+, gyt
and *’La" als Funktion der Zeit gemessen. Die Daten fiir die einzelnen Isotope wurden unter
Berticksichtigung deren natiirlichen Héufigkeit auf die Gesamtmenge der jeweiligen Elemente
umgerechnet. Zur Korrelation der Elementintensititen mit der Sputtertiefe wurden die Sput-
terkrater mit Hilfe eines Oberflichenprofilometers vom Typ Dektak IIA der Firma Sloan,
Santa Barbara, USA ausgemessen. Die Tiefe der Krater wurde durch die Gesamtsputterzeit
geteilt und mit den einzelnen Sputterzeiten multipliziert. Auf diese Weise wurden unter An-
nahme homogener Abtragebedingungen der Probe durch Sputtern die zeitabhéngigen SNMS-
Profile in tiefenabhéngige SNMS-Profile umgerechnet.

6.2.6. Adsorptionsisotherme

Die Oberflidche der hergestellten Gallatpulver wurde mit Hilfe eines Adsorptionsverfahrens
auf Grundlage eines Berechnungsverfahrens nach Brunauer-Emmett-Teller (BET) bestimmt.
Als Gerdt wurde ein Adsorptionsmessgerdt vom Typ Sorptomatic 1990 der Firma Porotec,
Hofheim, verwendet. Als Adsorbat diente Kr.
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7. Chromverdampfung von Chromoxid und Chromoxidbildnern

7.1. Gleichgewichtsverdampfung von reinem Chromoxid

Zur Einstellung von Gleichgewichtsbedingungen wurden vorab Messungen mit verschiedenen
Flussraten durchgefiihrt. Bild 7.1 zeigt eine Auftragung des ermittelten Quotienten der Trans-
portrate und der Stromungsrate gegen die Stromungsrate fiir Cr,O3(s) bei 800°C an Luft mit
definierter Feuchte. Aus dieser Darstellung kann der Gleichgewichtsbereich aufgrund der
Proportionalitit zwischen dem aufgetragenen Quotienten und dem Partialdampfdruck (siche
Gl. (6.12)) in Form einer zur Stromungsrate parallelen Strecke abgelesen werden.
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Bild 7.1: Auftragung des Quotienten der Transportrate und der Stromungsrate gegen die Stromungsrate
fiir reines Chromoxid bei 1073 K an Luft mit p(H20)=8,92-103 Pa (8,81 % absolute Feuchte).

Die Gleichgewichtsbedingungen liegen nach Bild 7.1 in dem Stromungsbereich zwischen 60
und 90 ml'min” vor. Fiir die nachfolgenden Gleichgewichtsuntersuchungen wurden Stro-
mungsraten von 80 ml'min”, bezogen auf die Standardbedingungen von 273 K und 1 bar,
eingestellt.

Die Gleichgewichtsmessungen wurden mit reinem Chromoxid bei Temperaturen zwischen
500°C und 1100°C bei einer konstanten Feuchte von p(H,0)=4,98-10° Pa, entsprechend
4,92 % absoluter Feuchte, durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind in Tabelle 7.1 angegeben.
Daneben wurden Gleichgewichtsmessungen bei einer konstanten Temperatur von 850°C mit
variierenden Feuchten zwischen 0,12 % und 8,81 %, bezogen auf den Gesamtdruck, durchge-
fuhrt. Die Ergebnisse dieser Messungen sind in Tabelle 7.2 angegeben.
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Tabelle 7.1: Daten zu Gleichgewichtsmessungen mit reinem Chromoxid in Abhéngigkeit von der Tempe-
ratur bei einer konstanten Feuchte von p(H,0)=4,98:10° Pa. Angegeben sind die Temperatur 7, der Was-
serdampfpartialdruck p(H,O), der Sauerstoffpartialdruck p(0,), die Versuchsdauer 7, die analysierte
Masse an Cr, m(Cr), und die nach Gl. (6.34) berechneten Partialdampfdriicke p(Cr) fiir CrO,(OH),(g)
oder CrO;(g) als héufigste chromhaltige Gasspezies.

T p(H0) p(02) t m(Cr) p(Cr) Ap(Cr)

K Pa Pa min ng Pa Pa
773 4,9810° | 2,03-10* 9600 4425+2.32 | 2,39-10° | 4,54-10™
873 4,9810° | 2,03-10* 9600 96,85+2,85 | 5,23:10° | 8,68:10™
973 4,9810° | 2,03-10* 2880 90,40+2,59 | 1,63:107 | 2,81-107
1073 4,9810° | 2,03-10* 2280 133,00+£3,23 | 3,03-107 | 5,17-107
1173 4,98-10° | 20310 2280 180,60+3,69 | 4,11:107 | 6,86:107
1273 4,9810° | 2,03-10* 720 100,68+2,94 | 7,26:10% | 1,50-107
1373 4,9810° | 2,03-10* 720 159,75+327 | 1,15:10" | 2,27-102
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Tabelle 7.2: Daten zu Gleichgewichtsmessungen mit reinem Chromoxid in Abhingigkeit von der Feuchte
bei konstanter Temperatur von 1123 K. Angegeben sind die absolute Feuchte, die Temperatur 7, der
Wasserdampfpartialdruck p(H,0), der Sauerstoffpartialdruck p(0,), die Versuchsdauer, 7, die analysierte
Masse an Cr, m(Cr), und die berechneten Partialdampfdriicke der Summe der chromhaltigen Gasspezies
P(Cr) nach GI. (6.34).

abs.
Feuchte

% K Pa Pa min ug Pa Pa

T | p(H:0) | p(0y) t m(Cr) p(Cr) Ap(Cr)

0,12 1123 | 1,19-10% | 2,13-10* | 6000 | 13,10+9,00 | 1,19-10° | 9,74-10*

0,96 1123 | 9,69-10° | 2,11-10* | 3900 | 40,75+6,60 | 5,56-107 1,68107

0,96 1123 | 9,69-10% | 2,11-10* | 3900 | 39,60+8,70 | 5,49-107 1,95-107

1,61 1123 | 1,63-10° | 2,09-10* | 4800 | 85,10£12,45| 9,52:10° | 2,69-107

1,61 | 1123 | 1,63-10° | 2,09-10* | 4800 |84,10+11,30 | 9,41-10° | 2,54-107

2,81 1123 | 2,84-10° | 2,07-10* | 2400 | 94,5049.67 | 2,09-10% | 5,16:107

2,81 1123 | 2,84-10° | 2,07-10* | 2400 | 87,50+10,07 | 1,93-102 | 5,03-107

492 1123 | 4,9810° | 2,03-10* | 1980 |97,60+12,40 | 2,56:102 | 7,19-107

492 1123 | 4,9810° | 2,03-10* | 1980 | 92,5049.80 | 2,42:102 | 6,28107

7,17 1123 | 7,27-10° | 1,99-10* | 1980 [135,00+10,35| 3,45-102 | 8,07-107

7,17 1123 | 7,27-10° | 1,99-10* | 1980 [127,00+11,20| 3,25-102 | 8,00-107

8.81 1123 | 8,92:10° | 1,96:10* | 2400 [254,10+13,50| 5,27-107 1,10-102

7.2. Chromoxidbildende Legierungen
7.2.1. Flussratenabhdngigkeit der Chromverdampfung

Neben Gleichgewichtsmessungen mit reinem Cr,05(s) wurden Nicht-
Gleichgewichtsverdampfungsmessungen mit chromhaltigen Legierungen durchgefithrt. Zur
Einstellung geeigneter Stromungsraten wurde vorab der Verlauf der Cr-Freisetzung einer vor-
oxidierten chrombhaltigen Legierung in Abhéngigkeit von der Stromungsrate bestimmt. Als
Probenmaterial wurde die ODS-Chrombasislegierung Ducrolloy ausgewihlt, die bei Oxidati-
on eine reine, gut haftende Chromoxidschicht ausbildet. Zur Einstellung einer dicken Oxid-
schicht wurde die Probe bei 800°C iiber 500 h an Luft voroxidiert. Bild 7.2 zeigt die Cr-
Verdampfungsrate in Abhéngigkeit von der Strémungsrate fiir die voroxidierte Legierung
Ducrolloy bei 800°C an Luft mit einer Standardfeuchte p(H,0)=1,90-10° Pa, entsprechend
einer relativen Luftfeuchte von 60 % bei 25°C.
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Bild 7.2: Cr-Verdampfungsrate in Abhéingigkeit von der Standardstromungsrate, bezogen auf 0°C und
1 bar, fiir eine voroxidierte Probe der Legierung Ducrolloy bei 800°C an Luft mit p(H20)=1,90-103 Pa.

Das Cr-Verdampfungsprofil in Bild 7.2 weist verschiedene Bereiche in Abhingigkeit der
Stromungsrate auf. Bei niedrigen Stromungsraten (Bereich 1) nimmt die Cr-
Verdampfungsrate proportional zu der Stromungsrate zu. In diesem Bereich tritt eine Sétti-
gung des Trigergases mit den verdampften Gasspezies entsprechend der Gleichgewichtsbe-
dingungen auf. Bei héheren Stromungsraten ab etwa 150 ml'min™ wird diese Sittigung nicht
mehr erreicht, und der Gleichgewichtsbereich geht in den Nichtgleichgewichtsbereich (Be-
reich II) tiber. Die Cr-Verdampfung wird dabei von der Diffusion der verdampften Gasspezies
von der Probenoberfldche durch eine stationdre Grenzschicht, die sich bei laminarer Stromung
einstellt, bestimmt (Bereich I1.a); siche Bild 6.3). Die Dicke der Grenzschicht nimmt mit stei-
gender Stromungsrate ab, wodurch die Diffusionsstrecke der Gasmolekiile verringert wird
und die Verdampfungsrate zunimmt. Bei hoheren Strémungsraten ab etwa 1250 ml-min™ wird
die laminare Stromung von einer turbulenten Stromung iiberdeckt (Bereich I1.b)). Das Auftre-
ten dieses Effekts wird durch den hohen Turbulenzgrad der laminaren Stromung aufgrund der
eingebauten Stromungshindernisse wie der Quarzglasschiittung, der Fritte und den Einschub-
hiilsen fiir Thermoelemente in das Versuchsrohr beschleunigt. Die turbulente Stromung ver-
wirbelt die laminare Grenzschicht bis auf eine diinne laminare Oberflichenschicht tiber der
Probe (siehe Bild 6.4). Dies erklért den raschen Anstieg der Cr-Verdampfungsrate in diesem
Bereich. Bei Strémungsraten von etwa 1500 ml'min™' ist die maximale Cr-Verdampfungsrate
erreicht (Bereich III). Die Cr-Verdampfungsrate wird von der Kinetik der Verdampfungsreak-
tion bestimmt und ist dadurch unabhingig von der Strémungsrate. Fir die Nicht-
Gleichgewichtsversuche wurden Stromungsraten von 1500 ml'min™ eingestellt, um zu ge-
wihrleisten, dass die Cr-Verdampfung unabhingig von der Stromungsrate ist. Gleichzeitig
stellen die gemessenen Cr-Verdampfungsraten Maximalwerte dar (,,worst case®).

Die Verdampfungsversuche mit aufgewachsenen Oxidschichten auf Legierungen werden von
einer Reihe von Faktoren beeinflusst. Bild 7.3 zeigt REM-Aufnahmen von der Oberflache der
Probenlegierung Ducrolloy nach einer Oxidation bei 800°C fiir 100 h an Luft. Diese Aufnah-
men geben einen Eindruck von einer aufgewachsenen Oxidschicht auf einer glatt geschliffe-
nen Oberflache.
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Bild 7.3: REM-Aufnahmen der Oberfliche von Ducrolloy nach einer Auslagerung bei 800°C iiber 100 h
an Luft. Bild a) zeigt aufgewachsene Cr,0;-Kristallite, Bild b) zeigt eine Stelle an der die Oxidschicht
abgeplatzt ist.

7.2.2. Vergleich der Chromverdampfung ferritischer Stihle nach Voroxidation

7.2.2.1. Transpirationsversuche

Im Rahmen der Untersuchung von Interkonnektorlegierungen fiir planare IT-SOFCs wurden
die Chromverdampfungsraten verschiedener ferritischer Legierungen bestimmt. Fiir die Ver-
suche wurden Legierungen mit einem Chromgehalt von mindestens 19 Gew.% ausgewdhlt,
die als aussichtsreichste Kandidatwerkstoffe flir metallische Interkonnektoren diskutiert wer-
den. Dabei handelt es sich um Uginox F17 TNb, Uginox F18 MT, E-Brite, JS-3, Crofer 22
APU, ZMG 232, IT-10, IT-11 und IT-14, sowie die Cr-Basislegierung Ducrolloy. Die Ver-
dampfungsexperimente wurden bei 800°C an Luft mit einer Standardluftfeuchte von
p(H,0)=1,90-10° Pa durchgefiihrt. Zur Einstellung einer ausreichend dicken Oxidschicht
wurden die Proben bei 800°C tiber 100h an Luft voroxidiert. Die Cr-Verdampfungsrate wurde
fur jede Probe zweimal {iber eine Dauer von jeweils 100 h gemessen. Bild 7.4 zeigt die Mit-
telwerte der beiden Einzelmessungen. Die Verdampfung der anderen Legierungselemente Fe,
Mn, Ti oder Al war in den Versuchen unterhalb der Nachweisegrenze.
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Bild 7.4: Cr-Verdampfungsraten fiir Ducrolloy, Uginox F17 TNb, Uginox F18 MT, E-Brite, JS-3, Crofer
22 APU, ZMG 232, 1T-10, IT-11 und IT-14 bei 800°C an Luft mit p(HzO)=1,90-103 Pa, nach einer Voroxi-

dation bei 800°C iiber 100h an Luft.

7.2.2.2. XRD

Die XRD-Diagramme in den Bildern 7.5 und 7.6 zeigen die im Oberflichenbereich vorlie-
genden Phasen fiir die Legierungen Ducrolloy, Uginox F17 TNb, Uginox F18 MT, E-Brite,
JS-3, ZMG 232, IT-10, IT-11 und IT-14, nach einer Oxidation bei 800°C iiber 100 h an Luft.

Intensitat (willkurliche Einheiten)

A Fe-Cr

o Cr,03

¢ (Cr,Mn);0,4

e TiO,

o Fe)Nb

o (Cr,Fe,Mo,Ti)-Silizide

Bild 7.5: XRD-Diagramme fiir die schmelzmetallurgisch hergestellten ferritischen Legierungen JS-3, a),
ZMG 232, b), Uginox F17 TNb, c), Uginox F18 MT, d), und E-Brite, ¢), nach einer Oxidation bei 800°C

iiber 100 h an Luft.
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Bild 7.6: XRD-Diagramme fiir die pulvermetallurgisch hergestellten ferritischen ODS-Legierungen
Ducrolloy, a), IT-10, b), IT-14, ¢), und IT-11, d), nach einer Oxidation bei 800°C iiber 100 h an Luft.

7.2.2.3. REM/EDX

Die Bilder 7.7 und 7.8 zeigen REM-Aufnahmen der Oxidschichten der Legierungen
Ducrolloy, Uginox F17 TNb, Uginox F18 MT, E-Brite, JS-3, ZMG 232, IT-10, IT-11 und
IT-14 nach einer Oxidation bei 800°C iiber 100 h bzw. 300 h an Luft. Die erkennbaren Phasen
wurden mit EDX analysiert.
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Bild 7.7: REM-Aufnahmen von Querschliffen der schmelzmetallurgisch hergestellten ferritischen Legie-
rungen E-Brite, a), JS-3, b), ZMG 232, c), nach Oxidation bei 800°C iiber 100 h an Luft. Die Bilder d) und
e) zeigen die Legierungen Uginox F17 TNb, d), und Uginox F18 MT, e) nach den Transpirationsversuchen
bei 800°C iiber 300 h an Luft mit 3 thermischen Zyklen.
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Bild 7.8: REM-Aufnahmen von Querschliffen der pulvermetallurgisch hergestellten ferritischen ODS-
Legierungen Ducrolloy, a), IT-10, b), IT-11, ¢), und 1T-14, d), nach einer Oxidation bei 800°C iiber 100 h
an Luft.

7.2.3. Vergleich der Chromverdampfung ferritischer Stihle ohne Voroxidation in Abhdn-
gigkeit von der Zeit

7.2.3.1. Transpirationsversuche

Zur Untersuchung der Cr-Freisetzung in Abhingigkeit von der Entwicklung und dem Wachs-
tum der Oxidschicht wurden Verdampfungsmessungen an nicht-voroxidierten Proben durch-
gefiihrt. Bild 7.9 zeigt die Ergebnisse der Transpirationsmessungen fiir die Legierungen
Ducrolloy, JS-3, Crofer 22 APU, ZMG 232, IT-10, IT-11 und IT-14 bei 800°C an Luft mit
p(H,0)=1,90-10° Pa iiber eine Dauer von 500 h. Die gemessenen Cr-Verdampfungsraten sind
fiir die gemittelten Versuchsdauern in Abhédngigkeit von der Zeit eingezeichnet.
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Bild 7.9: Cr-Verdampfungsraten in Abhiingigkeit von der Auslagerungszeit fiir die Legierungen Ducrol-
loy, JS-3, Crofer 22 APU, ZMG 232, IT-10, IT-11 und IT-14 bei 800°C an Luft mit p(H,0)=1,90-10° Pa,
ohne Voroxidation.

7.2.3.2. REM/EDX

Die Legierungen JS-3, Crofer 22 APU, ZMG 232, IT-10, IT-11 und IT-14 bilden allesamt
duflere (Cr,Mn);04-Schichten aus, die nach Bild 7.9 dhnliche Chromverdampfungsraten auf-
weisen. Die Zusammensetzung einer Cr-Mn-Spinell-Schicht ist in Bild 7.10 exemplarisch fiir
die Legierung Crofer 22 APU gezeigt. Das Bild zeigt die Verteilung der Elemente O, Fe, Cr,
Mn, Ti, Si und Al nach den Transpirationsversuchen bei 800°C iiber 500 h an Luft. Die Pro-
ben wurden bei den Transpirationsversuchen 8 thermischen Zyklen ausgesetzt, bestehend aus
einer Autheizphase von Raumtemperatur auf 800°C mit einer Autheizrate von 20 K/min, ei-
ner Haltephase tiber 10 h bis 100 h bei 800°C und einer ungeregelten Abkiihlung im Ofen von
800°C auf Raumtemperatur.
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Bild 7.10: REM-Aufnahme eines Querschliffs der Oxidschicht der Legierung Crofer 22 APU nach den
Transpirationsversuchen bei 800°C iiber 500 h an Luft mit (H,0)=1,90-10° Pa und 8 thermischen Zyklen
sowie die Verteilungskarten fiir die Elemente O, Fe, Cr, Mn, Ti, Si und Al
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7.2.4. Verdampfungsverhalten unter reduzierenden Bedingungen

7.2.4.1. Transpirationsversuche

Neben der Cr-Verdampfung unter oxidierenden Bedingungen an Luft wurden auch Experi-
mente unter reduzierenden Bedingungen in Ar/H,/H,O durchgefiihrt. Dabei sollte das Ab-
dampfverhalten unter simulierten Anodenbedingungen untersucht werden. Als Probe wurde
die Legierung JS-3 ausgewdhlt, deren Oxidationsverhalten typisch ist fur eine ferritische Cr-
Mn-Spinell-bildende Legierung. Die Versuche wurden mit nicht-voroxidierten Proben bei
800°C und 900°C in einem Gemisch aus Ar + 4 Vol.% H, und einem H,O-Anteil von
20 Vol.% bezogen auf H; (95,05 Vol.% Ar, 3,96 Vol.% Ha, 0,99 Vol.% H,0) durchgefiihrt.
Die gemessenen Verdampfungsraten der Elemente Cr und Mn sind in Bild 7.11 aufgetragen.
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Bild 7.11: Verdampfungsraten von Cr und Mn in Abhiingigkeit von der Zeit fiir die Legierung JS-3 bei
800°C und 900°C in 95,05 Vol.% Ar + 3,96 Vol.% H, + 0,99 Vol.% H,0, ohne Voroxidation.
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7.2.4.2. XRD

Bild 7.12 zeigt ein XRD-Diagramm fiir JS-3 nach den Transpirationsversuchen bei 800°C
tiber 500 h in 95,05 Vol.% Ar + 3,96 Vol.% H, + 0,99 Vol.% H,O.

a Fe-Cr
o Cr203
* (Cr,Mn);0,4
e MnO

Intensitat (willkirliche Einheiten)

20 30 40 50 60 70
20

Bild 7.12: XRD-Diagramm fiir JS-3 nach den Transpirationsversuchen bei 800°C iiber 500 h in
95,05 Vol.% Ar + 3,96 Vol.% H, + 0,99 Vol.% H,O.

7.2.4.3. REM/EDX

Bild 7.13 zeigt REM-Aufnahmen von einem Querschliff und der Oberfliche der Legierung
JS-3 nach einer Oxidation bei 800°C iiber 500 h in 95,05 Vol.% Ar + 3,96 Vol.% H, +
0,99 Vol.% HO.

a)

FZ4 AN 12006 EMT=1600KY  SigreiA=GRED WD= Bmem i

Bild 7.13: REM-Aufnahmen eines Querschliffs, a), und der Oberfliche, b), der Legierung JS-3 nach den
Transpirationsversuchen bei 800°C iiber 500 h in 95,05 Vol.% Ar + 3,96 Vol.% H, + 0,99 Vol.% H,0 mit
8 thermischen Zyklen.
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7.2.5. Vergleich der Chromverdampfung austenitischer Eisen-, Nickel- und Kobalt-
Basislegierungen in Abhdingigkeit von der Zeit

7.2.5.1. Transpirationsversuche

Zum Vergleich der Chromverdampfung verschiedener Oxidschichten auf hitzebestindigen
Legierungen wurden Transpirationsversuche mit austenitischen Eisen-, Nickel- und Kobalt-
Basislegierungen durchgefiihrt. Die Versuche wurden an nicht-voroxidierten Proben der Le-
gierungen Nicrofer 7520, Nicrofer 45 TM, Nicrofer 6025 HT, Conicro 5010 W und Fer-
rotherm 4828 bei 800°C an Luft, mit einer Standardfeuchte von p(H,0)=1,90-10° Pa, durch-
gefuihrt. Bild 7.14 zeigt die Ergebnisse der Transpirationsmessungen.
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Bild 7.14: Cr-Verdampfungsraten fiir die Legierungen Nicrofer 7520, Nicrofer 45 TM, Nicrofer 6025 HT,
Conicro 5010 W und Ferrotherm 4828 bei 800°C an Luft mit p(HzO)=1,90'103 Pa.

Neben der Verdampfung von Cr konnte unter den Versuchsbedingungen auch die Verdamp-
fung von Co mit Hilfe der Transpirationsmethode bestimmt werden. Bild 7.15 zeigt die Ver-
dampfungsraten von Cr und Co fiir die Legierung Conicro 5010 W bei 800°C an Luft mit
p(H20)=1,90-103 Pa. Die Verdampfung der Elemente Ni, Fe, Mn, Al, Ti, Si und W konnte
nicht nachgewiesen werden.
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Bild 7.15: Verdampfungsraten von Cr und Co fiir die Legierung Conicro 5010 W bei 800°C an Luft mit
p(H,0)=1,90-10° Pa.

Bild 7.16 zeigt XRD-Diagramme fiir die Legierungen Nicrofer 7520, Nicrofer 45 TM, Nicro-
fer 6025 HT, Conicro 5010 W und Ferrotherm 4828 nach den Transpirationsversuchen bei
800°C tiber 500 h an Luft.

o Ni-Cr-Fe
o Fe-Cr

o Cry0s
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Bild 7.16: XRD-Diagramme fiir die Legierungen Ferrotherm 4828, a), Nicrofer 7520, b), Nicrofer 45 TM,

¢), Nicrofer 6025 HT, d), und Conicro 5010 W, e), nach den Transpirationsversuchen bei 800°C iiber
500 h an Luft.



67

7.2.5.3. REM/EDX

Bild 7.17 zeigt REM-Aufnahmen von Querschliffen der Legierungen Nicrofer 7520, Nicrofer
45 TM, Nicrofer 6025 HT und Ferrotherm nach den Transpirationsversuchen bei 800°C iiber
500 h an Luft mit 8 thermischen Zyklen. Die erkennbaren Phasen wurden mit EDX analysiert.
Bild 7.18 zeigt die Oxidschicht auf Conicro 5010 W sowie deren Zusammensetzung anhand
von Verteilungskarten fiir die Elemente O, Co, Cr, Ni, Fe, W und Mn.
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Bild 7.17: REM-Aufnahmen von Querschliffen der Legierungen Ferrotherm 4828, a), Nicrofer 7520, b),
Nicrofer 45 TM, c), und Nicrofer 6025 HT, d), nach den Transpirationsversuchen bei 800°C iiber 500 h an
Luft mit 8 thermischen Zyklen.
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Bild 7.18: REM-Aufnahme eines Querschliffs der Oxidschicht auf der Legierung Conicro 5010 W nach
den Transpirationsversuchen bei 800°C iiber 500 h an Luft mit 8 thermischen Zyklen sowie die zugehori-
gen Verteilungskarten der Elemente O, Fe, Cr, Mn, Ti, Si und Al
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7.2.6. Uberblick iiber die Ergebnisse der Chromverdampfung von Legierungen mit unter-
schiedlichen dufieren Oxidschichten

In Bild 7.19 ist eine Ubersicht der verdampften Menge an Cr pro Flicheneinheit in Abhin-
gigkeit der Zeit aufgetragen fiir die Legierungen Ducrolloy, JS-3, Crofer 22 APU, ZMG 232,
1T-10, IT-11, IT-14, Nicrofer 7520, Nicrofer 45 TM, Nicrofer 6025 HT, Conicro 5010 W und
Ferrotherm 4828 bei 800°C an Luft mit p(H,0)=1,90-10° Pa ohne Voroxidation. Die Art der
jeweiligen dufleren Oxidschichten ist mit angegeben.
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Bild 7.19: Menge an freigesetztem Cr pro Flicheneinheit in Abhingigkeit von der Zeit fiir die Legierun-
gen Ducrolloy, JS-3, Crofer 22 APU, ZMG 232, IT-10, IT-11, IT-14, Nicrofer 7520, Nicrofer 45 TM,
Nicrofer 6025 HT, Conicro 5010 W und Ferrotherm 4828 bei 800°C an Luft mit p(HzO)=1,90-103 Pa ohne
Voroxidation sowie der Art der gebildeten f#ufleren Oxidschichten. Die Abkiirzung (s.g.) hinter Al O3
steht fiir langsam wachsend (,,slow growing*).
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8. Chromverdampfung von Aluminiumoxidbildnern

8.1. Chromverdampfungsraten von voroxidierten Aluminiumoxidbildnern

8.1.1. Transpirationsversuche

Die Chromfreisetzung der ferritischen aluminiumoxidbildenden Legierungen Aluchrom YHf,
Aluchrom YB, Kanthal AF und PM 2000 sowie der austenitischen Nickelbasislegierung Nic-
rofer 6025 HT wurden mit Hilfe der Transpirationsmethode untersucht. Die Versuche wurden
bei 900°C an Luft mit einer Standardfeuchte von p(H,0)=1,90-10° Pa nach einer Voroxidati-
on bei 1200°C tiber 24 h an Luft durchgefiihrt. Zum Vergleich wurde die Chromfreisetzung
der chromoxidbildenden Legierung Ducrolloy unter den selben Bedingungen nach einer Vor-
oxidation bei 900°C iiber 100 h an Luft gemessen. Die Chromverdampfungsraten wurden fiir
jede der Proben zweimal aufeinanderfolgend bestimmt. Die Versuchsdauern betrugen jeweils
300 h fiir die ferritischen Aluminiumoxidbildner, 40 h fiir Nicrofer 6025 HT und 33 h fiir
Ducrolloy. Die Ergebnisse der Messungen sind in Bild 8.1 als mittlere Verdampfungsraten
aufgetragen.
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Bild 8.1: Cr-Verdampfungsraten der Legierungen Ducrolloy, Nicrofer 6025 HT, Aluchrom YHT,
Aluchrom YB, Kanthal AF und PM 2000 bei 900°C an Luft mit p(H20)=1,90-103 Pa nach Voroxidation
bei 1200°C iiber 24 h an Luft bzw. bei 900°C iiber 100 h an Luft fiir Ducrolloy.

Zur Untersuchung der Temperaturabhingigkeit der Chromfreisetzung von Aluminiumoxid-
bildnern wurden Transpirationsversuche mit den beiden Fecralloy-Legierungen Aluchrom
YHf und PM 2000 bei 800°C, 900°C und 1000°C an Luft nach einer Voroxidation bei
1200°C tiber 24 h an Luft durchgefiihrt. Die Ergebnisse der Messungen sind in Bild 8.2 abge-
bildet. Mit eingezeichnet sind Anpassungskurven der Form y=ac®.
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Bild 8.2: Cr-Verdampfungsraten fiir die Legierungen Aluchrom YHf und PM 2000 bei 800°C, 900°C und
1000°C an Luft mit p(H20)=1,90'103 Pa, nach einer Voroxidation bei 1200°C fiir 24 h an Luft.

8.1.2. XRD

Bild 8.3 zeigt XRD-Diagramme fiir die Legierungen Aluchrom YHf, Aluchrom YB, Kanthal
AF, PM 2000 und Nicrofer 6025 HT nach einer Auslagerung bei 1200°C iiber 24 h an Luft.
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Bild 8.3: XRD-Diagramme der Legierungen Aluchrom YHf, a), Aluchrom YB, b), Kanthal AF, c),
PM 2000, d), und Nicrofer 6025 HT, e), nach 24 h bei 1200°C an Luft.
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8.1.3. REM/EDX

Bild 8.4 zeigt REM-Aufnahmen der Legierung Nicrofer 6025 HT als Querschliff und Ober-
flachenansicht nach einer Auslagerung bei 1200°C tiber 24 h an Lutft.

FZI-WWI005 BT = 1200KV Detector s BSE WO 13nm T N FLI-IAN2005  EWT: S0V Detector=SE2 WO= limm (W0WM

Bild 8.4: REM-Aufnahmen eines Querschliffs, a), und einer Oberflichenansicht, b), der Legierung
Nicrofer 6025 HT nach einer Oxidation bei 1200°C iiber 24 h an Luft.

Bild 8.5 zeigt REM-Aufnahmen der Legierungen Aluchrom YHf und PM 2000 nach einer
Oxidation bei 1200°C iiber 24 h an Luft. Die EDX-Spektra der markierten Bereiche in Bild
8.5 b) und d) sind in den Bildern 8.6 a) und b) abgebildet.
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Bild 8.5: REM-Aufnahmen von Querschliffen, a), ¢), und Oberflichenansichten, b), d), der Legierungen
Aluchrom YHf, a), und, b), und PM 2000, c), und, d), nach Auslagerungen bei 1200°C iiber 24 h an Luft.
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Bild 8.6a): EDX-Spektra der markierten Bereiche der Oberflichenansichten der Legierung
Aluchrom YHf in Bild 8.5 nach einer Auslagerung bei 1200°C iiber 24 h an Luft.
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Bild 8.6b): EDX-Spektra der markierten Bereiche der Oberflichenansichten der Legierung PM 2000 in
Bild 8.5 nach einer Auslagerung bei 1200°C iiber 24 h an Luft.
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8.2. Chromverdampfungsraten von nicht-voroxidierten Aluminiumoxidbildnern

8.2.1. Transpirationsversuche

Neben der Untersuchung voroxidierter Proben mit dicken Oxidschichten aus a-Al,O3 wurden
Versuche mit nicht-voroxidierten Proben durchgefiihrt. Bild 8.7 zeigt die Chromverdamp-
fungsraten in Abhidngigkeit von der Zeit fiir die Legierungen Aluchrom YHT,
Nicrofer 6025 HT und Ducrolloy bei 800°C an Luft mit p(HgO):1,9O~1O3 Pa.

In Bild 8.8 sind die Chromverdampfungsraten fiir Aluchrom YHf bei 800°C, 900°C und
1000°C an Luft mit p(H,0)=1,90-10° Pa in Abhéingigkeit von der Zeit aufgetragen. Mit einge-
zeichnet sind Anpassungskurven der Form y=a-x".
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Bild 8.7: Cr-Verdampfungsraten in Abhingigkeit von der Zeit fiir die Legierungen Ducrolloy,
Nicrofer 6025 HT und Aluchrom YHf bei 800°C an Luft mit p(H,0)=1,90-10° Pa, ohne Voroxidation.
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Bild 8.8: Cr-Verdampfungsraten in Abhéngigkeit von der Zeit fiir die Legierung Aluchrom YHf bei
800°C, 900°C und 1000°C an Luft mit p(HzO)=1,90-103 Pa, ohne Voroxidation. Mit eingezeichnet sind
Anpassungskurven der Form y=a-x".
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8.2.2. XRD

Die Bilder 8.9 und 8.10 zeigen XRD-Diagramme fiir Aluchrom YHf nach Auslagerungen bei
800°C und 900°C zwischen 10 h und 1000 h an Luft.
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Bild 8.9: XRD-Diagramme der Legierung Aluchrom YHf nach Auslagerungen iiber 10 h, 50 h, 150 h und
1000 h bei 800°C an Luft.
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Bild 8.10: XRD-Diagramme der Legierung Aluchrom YHf nach Auslagerungen iiber 10 h, 50 h, 100 h und
1000 h bei 900°C an Luft.
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8.2.3. REM/EDX

Die Bilder 8.11, 8.12 und 8.13 zeigen REM-Aufnahmen von Querschnitten und Oberfldchen-
ansichten der Legierung Aluchrom YHf nach Auslagerungen bei 800°C und 900°C iiber 10 h,
100 h und 1000 h an Luft, mit 6 bzw. 7 thermischen Zyklen.

3
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Bild 8.11: REM-Aufnahmen von Querschliffen und Oberflichenansichten der Legierung Aluchrom YHf
nach Auslagerungen bei 800°C iiber 10 h, a), b), 100 h, ¢), d), und 1000 h, e), ), an Luft, mit
p(H,0)=1,90-10° Pa und 7 thermischen Zyklen.
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Bild 8.12: REM-Aufnahmen von Querschliffen und Oberflichenansichten der Legierung Aluchrom YHf
nach Auslagerungen bei 900°C iiber 10 h, a), b), 100 h, c), d), und 1000 h, e), f), an Luft, mit
p(H,0)=1,90-10° Pa und 6 thermischen Zyklen.

Bild 8.13 zeigt REM-Aufnahmen der Legierung Aluchrom YHf nach einer Auslagerung bei
1000°C iiber 1000 h an Luft mit p(H,0)=1,90-10° Pa und 6 thermischen Zyklen. Die Spektren
eines EDX-Linescans iiber die Oxidschicht in Bild 8.13 fiir die Elemente O, Al, Cr, Fe und
Mg ist in Bild 8.14 abgebildet.
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Bild 8.13: REM-Aufnahmen eines Querschliffs, a), und einer Oberflichenansichten, b), der Legierung
Aluchrom YHf nach 1000 h bei 1000°C an Luft, mit p(H20)=1,90-103 Pa und 6 thermischen Zyklen.

Bild 8.14 zeigt einen EDX-Linescan {iber die Aluminiumoxidschicht auf Aluchrom YHf nach
einer Oxidation bei 1000°C iiber 1000 h.

e

Bild 8.14: EDX-Linescan iiber die Oxidschicht der Legierung Aluchrom YHf nach einer Oxidation bei
1000°C iiber 1000 h an Luft fiir die Elemente O, Al, Cr, Fe und Mg.
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8.2.4. SNMS

Die Bilder 8.15 a)-c) zeigen isotopenkorrigierte SNMS-Profile fiir die Elemente Al, Fe und Cr
fiir Aluchrom YHf nach Auslagerungen bei 900°C tiber 10 h, 100 h und 1000 h an Lutt.
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Bild 8.15a): Isotopenkorrigierte SNMS-Profile der Elemente Al, Fe und Cr fiir die Legierung
Aluchrom YHf nach einer Auslagerung iiber 10 h bei 900°C an Luft.
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Bild 8.15b): Isotopenkorrigierte SNMS-Profile der Elemente Al, Fe und Cr fiir die Legierung
Aluchrom YHf nach einer Auslagerung iiber 100 h bei 900°C an Luft.
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Bild 8.15c¢): Isotopenkorrigierte SNMS-Profile der Elemente Al, Fe und Cr fiir die Legierung
Aluchrom YHf nach einer Auslagerung iiber 1000 h bei 900°C an Luft.

Bild 8.16 zeigt eine TEM-Aufnahme der Aluminiumoxidschicht von Aluchrom YHf nach
einer Oxidation bei 900°C tiber 1000 h an Luft.

Fe-Cr-Matrix
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Bild 8.16: TEM-Aufnahme der Legierung Aluchrom YHf nach einer Auslagerung bei 900°C iiber 1000 h
an Luft, mit p(H,0)=1,90-10° Pa und 6 thermischen Zyklen.
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9. Chromriickhalteschichten

9.1. Alitierschichten

9.1.1. Transpirationsversuche

Im Rahmen der Untersuchung geeigneter Verfahren zur Reduzierung der Chromfreisetzung
chromhaltiger hitzebestdndiger Legierungen wurden Versuche mit Alitierschichten durchge-
fuhrt. Bild 9.1 zeigt einen Vergleich der Chromverdampfungsraten einer Ni- und einer Fe-
Basislegierung im Grundzustand und nach einer Alitierbeschichtung. Die Versuche wurden
an nicht-voroxidierten Proben der Legierungen Nicrofer 45 TM und Ferrotherm 4828 bei
800°C an Luft mit einer Standardfeuchte von p(H>0)=1,90 % durchgefiihrt.
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Bild 9.1: Vergleich der Chromverdampfungsraten der Legierungen Nicrofer 45 TM und Ferrotherm 4828
bei 800°C an Luft mit p(H,0)=1,90 %, ohne Voroxidation, im Ausgangszustand (schwarze Markierungen)
und nach einem Gasphasenalitierprozess (weifle Markierungen).

9.1.2. XRD

Die Bilder 9.2 und 9.3 zeigen XRD-Diagramme der Legierungen Nicrofer 45 TM und Fer-
rotherm 4828 nach der Gasphasenalitierung, nach der Gasphasenalitierung und einer zusétzli-
chen Auslagerung bei 800°C iiber 100 h an Luft und ohne Alitierung, nach einer Auslagerung
bei 800°C tiber 500 h an Luft.
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Bild 9.2: XRD-Diagramme der Legierung Nicrofer 45 TM nach einer Gasphasenalitierung und einer zu-
séitzlichen Auslagerung bei 800°C iiber 100 h an Luft, a), direkt nach der Gasphasenalitierung, b), und im
Grundzustand nach einer Auslagerung bei 800°C iiber 500 h an Luft, c).
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Bild 9.3: XRD-Diagramme der Legierung Ferrotherm 4828 nach einer Gasphasenalitierung und einer

zusitzlichen Auslagerung bei 800°C iiber 100 h an Luft, a), direkt nach der Gasphasenalitierung, b), und
im Grundzustand nach einer Auslagerung bei 800°C iiber 500 h an Luft, c).

Die in Bild 9.3 b) aufgetretene Phase MgF, ist auf die Verwendung fluorhaltiger Substanzen
bei dem Alitierprozess zuriickzufiihren. Die Phase liegt auf der Oberflache verteilt in Form
vereinzelter Kristallite vor.
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9.1.3. REM/EDX

Bild 9.4 zeigt REM-Aufnahmen von Querschliffen und Oberflichenansichten der Legierun-
gen Nicrofer 45 TM und Ferrotherm 4828 nach der Gasphasenalitierung sowie nach einer
zusitzlichen Oxidation bei 800°C iiber 100 h an Lutft.
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Bild 9.4: REM-Aufnahmen von Querschliffen und Oberflichenansichten der Legierung Nicrofer 45 TM
nach der Gasphasenalitierung, a), b), und einer zusétzlichen Auslagerung bei 800°C iiber 100 h an Luft,
¢), d), sowie der Legierung Ferrotherm 4828 nach der Gasphasenalitierung und einer zusitzlichen Ausla-
gerung bei 800°C iiber 100 h an Luft, e), f).
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9.2. Sputterschichten

Zur Untersuchung von Schichten, die neben einer guten Chromriickhaltung auch eine hohe
elektrische Leitfdhigkeit aufweisen, wurden Versuche mit aufgesputterten keramischen und
metallischen Schichten durchgefiihrt.

9.2.1. Perowskite

9.2.1.1. Transpirationsversuche

Die Chromfreisetzung aufgesputterter Perowskitschichten wurde mit Hilfe der Transpirati-
onsmethode untersucht. Details zu den Sputterschichten sind in Abschnitt 5.2.1 gegeben. Bild
9.5 zeigt einen Vergleich der Chromfreisetzungsraten von aufgesputterten Schichten aus
Lao,gSr0,2CrO3 (LSC-SO), Lao,gg(cro,ﬂMgo,osAlo,]8)03 (LMAC-DLR), Lao,gosro‘zoMHO3
(LSM-80) und Lay ¢5S1930MnO3 (LSM-65) auf einem Substrat aus Crofer 22 APU (KMT)
sowie von unbeschichtetem Crofer 22 APU (KMT) bei 800°C an Luft, mit p(H,0)=1,90 %, in
Abhingigkeit von der Zeit.
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Bild 9.5: Vergleich der Chromfreisetzungsraten von aufgesputterten Schichten aus LagsSr,,CrO;
(LSC-80), Lag,gg(cr0,77Mg0,05Aloyls)03 (LMAC-DLR), Laoygosro,zoMno:; (LSM-SO) und Lao’gssroﬁoMnOg
(LSM-65) auf Substraten aus Crofer 22 APU (KMT) sowie von unbeschichtetem Crofer 22 APU (KMT)
bei 800°C an Luft mit p(H,0)=1,90 %.

9.2.1.2. XRD

Bild 9.6 =zeigt XRD-Diagramme der Schichten aus LaggSro>CrO; (LSC-80),
Laovgg(cr0,77Mg0,o5A10718)03 (LMAC-DLR), Laoggosr0,20MnO3 (LSM-80) und La0,658ro,30Mn03
(LSM-65) auf Crofer 22 APU (KMT) nach dem Sputterprozess. XRD-Diagramme der selben
Schichten nach einer Auslagerung bei 800°C iiber 10 h an Luft sind in Bild 9.7 abgebildet.
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Bild 9.6: XRD-Diagramme der aufgesputterten Schichten aus LaygSro,CrO; (LSC-80), a),

Lagg9(Cro77Mgo5Aly15)03 (LMAC-DLR), b), LaggSry0MnO; (LSM-80), ¢), und LaggsSrg3MnO;
(LSM-65), d), auf Crofer 22 APU (KMT) nach dem Sputterprozess.
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Bild 9.7: XRD-Diagramme der aufgesputterten Schichten aus LaygSr,,CrO; (LSC-80), a),
Lagg9(Cro77Mgo05Alo,18)03 (LMAC-DLR), b), LaggSry0MnO; (LSM-80), ¢), und LaggsSre3MnO;
(LSM-65), d), auf Crofer 22 APU (KMT) nach einer Auslagerung bei 800°C iiber 10 h an Luft.

9.2.1.3. REM/EDX

Bild 9.8 zeigt REM-Aufnahmen von Querschliffen der aufgesputterten Schichten aus
Laoﬂgg(Croqugo,osAloﬂ]3)03 (LMAC-DLR) und Lao,g()sr(),z()MnO_?, (LSM-SO) nach dem Sput-
terprozess und Auslagerungen bei 800°C iiber 300 h an Lutft.
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Bild 9.8: REM-Aufnahmen von Querschliffen von Laggo(Crg77Mgo05Al,15)03 (LMAC-DLR) auf
Crofer 22 APU nach dem Sputterprozess, a), und nach einer Auslagerung bei 800°C iiber 300 h an Luft,
b), sowie von Lag gySr(yMnO; (LSM-80) auf Crofer 22 APU nach einer Auslagerung bei 800°C iiber 300 h
an Luft, ¢), d).

9.2.2. Metalle

9.2.2.1. Transpirationsversuche

Neben keramischen Schichten wurden auch metallische Schichten in Bezug auf ihr Chrom-
riickhaltevermogen untersucht. Bild 9.9 zeigt die Chromverdampfungsraten von aufgesputter-
ten Schichten aus Co, Cu und Ni auf den Substratlegierungen Crofer 22 APU (KMT) und
E-Brite bei 800°C an Luft mit p(H,0)=1,90 %. Die zugehorigen Verdampfungsraten von Co,
Cu und Ni bei 800°C an Luft sind in Bild 9.10 aufgetragen.
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Bild 9.9: Chromfreisetzungsraten von aufgesputterten Schichten aus Co, Cu und Ni auf den Substratle-
gierungen Crofer 22 APU (KMT) und E-Brite bei 800°C an Luft mit p(H,0)=1,90 %.
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Bild 9.10: Verdampfungsraten der Elemente Co, Cu und Ni aus den aufgesputterten Schichten aus Co, Cu
und Ni auf den Substratlegierungen Crofer 22 APU (KMT) und E-Brite bei 800°C an Luft mit
p(H,0)=1,90 %. Zum Vergleich ist die Cr-Verdampfungsrate des Substratmaterials mit eingezeichnet.
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9.2.2.2. XRD

Die aufgebrachten Metallschichten sind nach dem Sputterprozess voll kristallin. Bild 9.11
zeigt XRD-Diagramme der aufgesputterten Schichten aus Co, Cu und Ni auf der Substratle-
gierung Crofer 22 APU (KMT) nach Auslagerungen bei 800°C an Lutft.
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Bild 9.11: XRD-Diagramme von aufgesputterten Schichten aus Co, Ni und Cu auf der Substratlegierung
Crofer 22 APU (KMT) nach Auslagerungen bei 800°C iiber 1200 h bei Co, a), iiber 900 h bei Ni, b), und
iiber 1200 h bei Cu, c).

9.2.2.3. REM/EDX

Die Bilder 9.12 bis 9.14 zeigen Riickstreubilder der aufgesputterten Schichten aus Co, Cu und
Ni auf Crofer 22 APU (KMT) nach Auslagerungen bei 800°C an Luft tiber 1200 h fiir Co und
Cu, und 900 h fiir Ni. Mit abgebildet sind die Verteilungskarten der Elemente O, Fe, Cr und
Mn sowie Co, Cu oder Ni in der dulleren Schicht.
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Bild 9.12: REM-Riickstreubild einer aufgesputterten Co-Schicht auf Crofer 22 APU (KMT) nach einer
Auslagerung bei 800°C iiber 1200 h an Luft mit 4 thermischen Zyklen. Mit abgebildet sind Verteilungs-
karten fiir die Elemente O, Co, Cr, Fe und Mn nach der Auslagerung.



Bild 9.13: REM-Riickstreubild einer aufgesputterten Cu-Schicht auf Crofer 22 APU (KMT) nach einer
Auslagerung bei 800°C iiber 1200 h an Luft mit 4 thermischen Zyklen. Mit abgebildet sind Verteilungs-
karten fiir die Elemente O, Cu, Cr, Fe und Mn nach der Auslagerung.

Bild 9.14: REM-Riickstreubild einer aufgesputterten Ni-Schicht auf Crofer 22 APU (KMT) nach einer
Auslagerung bei 800°C iiber 900 h an Luft mit 3 thermischen Zyklen. Mit abgebildet sind Verteilungskar-
ten fiir die Elemente O, Ni, Cr, Fe und Mn nach der Auslagerung.
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10. Diskussion Chromverdampfung

10.1. Gleichgewichtsmessungen mit reinem Chromoxid

Die Ergebnisse der Partialdampfdruckmessungen mit reinem Chromoxid in Abhingigkeit von
der Temperatur aus Tabelle 7.1 sind in Bild 10.1 zusammen mit berechneten oder gemessenen
Werten aus der Literatur aufgetragen. Zur besseren Vergleichbarkeit der Daten wurde anstelle
der Partialdampfdriicke die Gleichgewichtskonstante K fiir die zugrundeliegende Reaktion

3C1,05(5)+50,(g) + H,0(g) —— Cr0,(OH),(g) (10.1)
verwendet.
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Bild 10.1: Experimentell bestimmte Gleichgewichtskonstante K als Funktion der reziproken Temperatur
fiir die Reaktion 0,5Cr,0;(s)+0,750,(g)+H,0(g)=CrO,(OH),(g) verglichen mit Daten von Gindorf et al.
[81], Opila [174], Ebbinghaus [77] and IVTANTHERMO [175].

Die in dieser Arbeit bestimmten Gleichgewichtskonstanten K stimmen relativ gut mit den
experimentell bestimmten Gleichgewichtskonstanten von Opila [174] iiberein. Die Abwei-
chung betrigt etwa 41 %. Die berechneten Gleichgewichtskonstanten auf Basis der Daten-
bank von Ebbinghaus [77] sind diese etwa um einen Faktor 4 groBer. Die Gleichgewichtskon-
stanten nach Gindorf et al. sind um etwa einen Faktor 6 niedriger als die dieser Arbeit. Die
berechneten Gleichgewichtskonstanten auf Basis der thermodynamischen Datenbanken von
IVTANTHERMO [175] weichen um teilweise 2 GroBBenordnungen von den genannten Daten
ab. Aus der relativ guten Ubereinstimmung der Ergebnisse dieser Arbeit mit den Ergebnissen
von Opila und den Berechnungen nach Ebbinghaus kann man schlieBen, dass die wahren
Werte fiir die Gleichgewichtskonstanten in diesem Bereich liegen miissen.
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Zur Bestimmung der Reaktionsenthalpie und —entropie von Gl. (10.1) wurde eine Auswertung
nach dem Zweiten und dem Dritten Hauptsatz gemacht (siche Abschnitt 4.1.2.).

Aus einer Auftragung der in dieser Arbeit bestimmten Werte von InK gegen 7' entsprechend
dem zweiten Hauptsatz wurde eine Ausgleichsgerade erhalten mit der Gleichung

InK =—(6877,47 + 258,71)%—(4,501 0,25) (10.2)

Aus den Parametern lassen sich die Standardreaktionsenthalpien und —entropien bei einer
mittleren Versuchstemperatur von 1073 K berechnen. Mit Hilfe der in der Literatur angege-
benen Temperaturinkremente von Ebbinghaus [77] und IVTANTHERMO [175] kénnen diese
Werte in die Standardenthalpie und —entropie bei Raumtemperatur umgerechnet werden. Auf
diese Weise erhidlt man ArH0298K=(60,89i2,15) bzw. (64,46+2,15) KkJ ‘mol’  und
AS 205x=(-47,35+2,18) bzw. (3,07+2,12) J-(K-mol)™.

Fiir die Auswertung nach den Dritten Hauptsatz wurden Werte fiir die freien Enthalpiefunkti-
onen fef aus den Datenbanken von FactSage/SGPS [176], IVTANTHERMO [175] und
Ebbinghaus [77] entnommen. Tabelle 10.1 enthélt die Ergebnisse der Auswertung nach dem
Dritten Hauptsatz.

Tabelle 10.1: Auswertung der gemessenen Daten nach dem Dritten Hauptsatz unter Verwendung der
freien Enthalpiefunktionen von FactSage/SGPS, IVTANTHERMO und Ebbinghaus.

MessgroBen FactSage/SGPS IVTANTHERMO Ebbinghaus
T AH 08¢ AH 051 AH 08¢
K | RO A Gt | Y| agmor! | Y | Admol!

773 | 3,21-10° | 50,44 | 46,77+6,63 | 62,56 | 37,40£0,64 | 25,61 | 65,97+6,38

873 | 7,02:10° | 51,72 | 46,02+5,88 | 60,26 | 38,56+0,52 | 2543 | 68,98+3,37
973 | 2,19-10° | 52,67 | 41,18+1,04 | 58,01 | 35,98+2,05 | 2524 | 67,87+4,48

1073 | 4,06:10° | 53,39 | 39,11£1,04 | 55,85 | 36,47+1,57 | 23,30 | 71,40+£0,95

1173 | 5,52:10° | 53,95 | 39,11£1,03 | 53,79 | 39,29+1,26 | 22,66 | 75,82+3,47

1273 | 9,74:10° | 54,39 | 35,87+4,27 | 51,85 | 39,11+1,07 | 21,91 | 77,22+4,87

1373 | 1,54-10" | 54,74 | 32,94+7,20 | 50,00 | 39,44+1,40 | 21,06 | 79,19+6,84

2 | 40,14+3,87 2 | 38,04+1,22 X | 72,35+4,34

Die Ergebnisse der Auswertung nach dem Dritten Hauptsatz zeigen eine starke Abhéngigkeit
von der verwendeten Datenbank. Fiir die Auswertungen unter Verwendung der freien Enthal-
piefunktionen von FactSage/SGPS weisen die berechneten Werte A,H 05 eine starke Tempe-
raturabhingigkeit auf. Eine dhnliche Temperaturabhéngigkeit mit umgekehrter Tendenz tritt
bei der Auswertung mit den Daten von Ebbinghaus auf. Die Ergebnisse der Auswertung unter
Verwendung der freien Enthalpiefunktionen von IVTANTHERMO zeigen dagegen nahezu
keine Temperaturabhéngigkeit. Aus den Ergebnissen der Dritte-Hauptsatz-Auswertung wird
deutlich, dass eine belastbare Bestimmung der Reaktionsenthalpien unter Verwendung der
genannten Literaturdaten kaum moglich ist.
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Die Ergebnisse der Auswertung nach dem Zweiten und Dritten Hauptsatz fiir die Stan-
dardreaktionsenthalpie und —entropie der Gleichung (10.1) sind in Tabelle 10.2 berechneten
Werten aus der Literatur gegentiibergestellt.

Tabelle 10.2: Vergleich der Ergebnisse der Auswertung nach dem Zweiten und Dritten Hauptsatz fiir die
Reaktionsgleichung (10.1) mit Daten aus der Literatur.

Zweiter Hauptsatz
Diese Arbeit Gindorf [82] Opila [174]
Datenbank IVTAN. Ebbinghaus IVTAN. Ebbinghaus | Ebbinghaus
AH 05k /kI-mol”! | 64,46+2,15 | 60,89+2,15 69,36 54,10 53,40+1,8
AS 05k /J-(K-mol) ! | -47,35+2,18 | 3,07+2,12 -59,65 -15,37 -
AG 98k /kJ-mol™ 78,57 65,37 86,94 58,49 -
Dritter Hauptsatz
Diese Arbeit Gindorf [82] Opila [174]
Datenbank IVTAN. | Ebbinghaus | IVTAN. | Ebbinghaus | Ebbinghaus
AH 05 /kI-mol™ | 38,04+1,22 | 72,35+4,34 | 54,00+3,52 | 85,54+3,94 | 70,90+3,6
berechnet
Datenbank s Ebb[i‘;%laus SF(f:‘;tssf‘lg%] NBS [177] .
AH 98k /kJ-mol™ 76,13 60,88 76,13 80,77 -
AS 08k /T-(K-mol)™! -56,37 -0,03 -56,37 - -
AG sk /kJ-mol” 92,93 60,88 92,93 - -

Die berechneten Daten fiir die Standardreaktionsenthalpie in Tabelle 10.2 weichen, abhingig
von der verwendeten Datenbank und der Auswertemethode, stark voneinander ab. Die Ergeb-
nisse der Dritte-Hauptsatz-Auswertungen sind aufgrund der starken Abhdngigkeit von den
zugrundeliegenden Datenbanken wenig zuverldssig. Eine hohere Genauigkeit ist in diesem
Fall bei den Werten zu erwarten, die iiber die Auswertung nach dem Zweiten Hauptsatz be-
stimmt worden sind. Aufgrund der Dichte der Daten fiir ArHozggK kann man davon ausgehen,
dass die wahren Werte fiir A.H’,0gx im Bereich zwischen 60 und 72 kJ-mol™ liegen miissen.
Die Datenbank von Ebbinghaus kommt den tatsédchlichen Verhiltnissen noch am nichsten.
Die Datenbanken von IVTANTHERMO, SGPS und NBS scheinen dagegen in Bezug auf die
thermodynamischen Daten fiir CrO,(OH)»(g) weniger zuverldssig zu sein.

Neben den Partialdampfdruckmessungen mit reinem Chromoxid in Abhéngigkeit von der
Temperatur wurden auch Messungen in Abhingigkeit von der Feuchte gemacht. Die Ergeb-
nisse aus Tabelle 7.2 sind in Bild 10.2 zusammen mit Werten aus der Literatur aufgetragen.
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Bild 10.2: Gemessene Partialdampfdriicke iiber reinem Chromoxid in Abhéngigkeit von dem Wasser-
dampfpartialdruck bei 850°C an Luft. Zum Vergleich sind die berechneten Partialdampfdriicke auf
Grundlage der Datenbanken von FactSage/SGPS und Ebbinghaus mit aufgetragen.

Aus Bild 10.2 ist ersichtlich, dass die gemessenen Cr-Partialdampfdriicke bei hohen Wasser-
dampfpartialdriicken vergleichbar sind mit den berechneten Partialdampfdriicken fiir
CrO»(OH)x(g) nach Ebbinghaus [77]. Dies stimmt mit den Ergebnissen der Messungen in
Abhiéngigkeit von der Temperatur {iberein. Die Berechnungen zeigen, dass bei niedrigen
Wasserdampfpartialdriicken die Partialdampfdriicke von CrOs;(g) hoher sind wie die Partial-
dampfdriicke von CrO,(OH)(g). Die in dieser Arbeit ermittelten Partialdampfdriicke stimmen
auch bei niedrigen Partialdampfdriicken gut mit den berechneten Driicken von Ebbinghaus
iiberein. Die experimentell bestimmten Partialdampfdriicke von Gindorf [82] sind um etwa
eine GroBenordnung niedriger als die in dieser Arbeit bestimmten Partialdampfdriicke und
den berechneten Partialdampfdriicken nach Ebbinghaus.

10.2. Chromverdampfung von chromoxidbildenden Legierungen

Die Transpirationsmessungen an verschiedenen voroxidierten ferritischen Legierungen in
Bild 7.4 zeigen, dass sich die betrachteten chromoxidbildenden Werkstoffe in zwei Gruppen
einteilen lassen: in die, die eine einfache Chromoxidschicht bilden wie Ducrolloy und E-Brite
und die, die tber der Chromoxidschicht eine Cr-Mn-Spinell-Schicht bilden, wie
Crofer 22 APU, JS-3, ZMG 232, IT-10, IT-11 und IT-14. Die Cr-Mn-Spinell-bildenden Stih-
le weisen eine um 61-75 % geringere Chromfreisetzungsrate gegeniiber den einfachen chrom-
oxidbildenden Stdhlen auf.

Die Ausbildung einer &ufleren Cr-Mn-Spinell-Schicht hingt in erster Linie vom Mn-Gehalt
der Legierung ab. Ducrolloy und E-Brite weisen Mn-Gehalte auf, die etwa eine GroBenord-
nung unterhalb denen typischer Cr-Mn-Spinell-bildender Legierungen wie Crofer 22 APU,
JS-3, ZMG 232, IT-10, IT-11 und IT-14 liegt (siche Tabelle 5.2).

Dazwischen gibt es Stdhle wie Uginox F17 TNb und Uginox F18 MT, die zwar eine &ufere
Cr-Mn-Spinell-Schicht bilden, deren Oxidschicht allerdings eine geringe Haftung auf dem
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Metall aufweist. Dies fiihrt zu einem hdufigen Abplatzen der Oxidschicht, vor allem bei zyk-
lischer Temperaturfithrung. Die gemessenen Cr-Verdampfungsraten dieser beiden Legierun-
gen stellen aufgrunddessen einen gemischten Wert aus den Chromverdampfungsraten der
unoxidierten und der oxidierten Probenoberflichen dar. Der Mn-Gehalt der Legierungen
Uginox F17 TNb und Uginox F18 MT ist mit 0,12 bzw. 0,22 Gew.% deutlich geringer als der
der anderen Cr-Mn-Spinell-bildenden Stéhle, die 0,33 bis 0,45 Gew.% Mn enthalten. Durch
das hiufige Abplatzen der Oxidschicht und dem vergleichsweise geringen Mn-Gehalt verar-
men diese beiden Legierungen rasch an Mn, so dass auf diesen Stihlen bereits nach kurzer
Zeit keine geschlossene duflere Cr-Mn-Spinell-Schicht mehr gebildet werden kann. Zur Ver-
meidung dieses Effekts enthalten die neuer entwickelten ferritischen Legierungen geringe
Mengen an reaktiven Elementen wie La (Crofer 22 APU, JS-3), Zr (ZMG 232) oder Y
(Ducrolloy, IT-10, IT-11, IT-14), die die Haftung der Oxidschicht verbessern. GroBflachige
Schichtabplatzungen wie bei den Legierungen Uginox F17 TNb und Uginox F18 MT wurden
bei den genannten Legierungen nicht beobachtet.

Der Einfluss der reaktiven Elemente auf die Cr-Verdampfung ist auch anderweitig in dem
Diagramm in Bild 7.4 erkennbar. Die Cr-Verdampfungsrate der Legierung E-Brite ist etwa
um 13 % hoher als die von Ducrolloy. Beide Legierungen bilden laut XRD (Bild 7.5 und 7.6)
und REM/EDX (Bild 7.7 a) und 7.8 a)) eine gleichartige dullere Schicht aus reinem Chrom-
oxid. Ein &hnlicher Effekt wird bei den Cr-Mn-Spinell-bildenden Stidhlen Crofer 22 APU,
JS-3 und ZMG-232 im Vergleich zu IT-10, IT-11 und IT-14 beobachtet. Die Ursache liegt
darin begriindet, dass Ducrolloy, IT-10, IT-11 und IT-14 pulvermetallurgisch hergestellte
ODS-Legierungen sind [99], wohingegen E-Brite, Crofer 22 APU, JS-3 und ZMG-232 kon-
ventionell hergestellte Legierungen sind. ODS-Legierungen enthalten fein verteilte RE-Oxid-
Partikel wie beispielsweise Y»0s, die eine bessere Haftung der Oxidschicht, eine Verbesse-
rung der selektiven Oxidation und ein langsameres Schichtwachstum, verbunden mit der
Ausbildung einer dichteren und defektirmeren Oxidschicht im Vergleich zu konventionellen
Legierungen bewirken [118, 178]. Die reaktiven Elemente verdndern den Wachstumsmecha-
nismus der Oxidschicht, indem sie den Transport von Kationen von der Metall-Oxid-
Grenzflache zu der Oxid-Gas-Grenzflache iiber die Korngrenzen unterdriicken, so dass das
Oxidwachstum ausschlieBlich tiber die Korngrenzendiffusion von Sauerstoffanionen von der
Oberflache zu der Metall-Oxid-Grenzfldche stattfindet [62, 118]. Die schmelzmetallurgisch
hergestellten Legierungen weisen im Vergleich zu den ODS-Legierungen niedrigere Gehalte
an reaktiven Elementen und unter Umsténden eine ungleichméBige Verteilung dieser Elemen-
te in der Legierung auf. Die Wirkung der reaktiven Elemente auf die Oxidschicht ist deshalb
bei diesen Legierungen weniger optimal als bei den ODS-Legierungen. Die hhere Chrom-
verdampfungsrate von E-Brite, Crofer 22 APU, JS-3 und ZMG-232 kann somit durch einen
vermehrten Transport von Cr iiber Korngrenzen, Mikrorisse oder abgeplatzte Stellen an die
Oberflache erklart werden.

Allgemein muss bei den Ergebnissen der Transpirationsmessungen unter Nicht-
Gleichgewichtsbedingungen berticksichtigt werden, dass es sich bei den ermittelten Cr-
Verdampfungsraten um Orientierungswerte und keine physikalischen Groflen handelt. Dies
liegt zum einen an der Natur der Legierungen, die aus einer Vielzahl von Elementen bestehen,
die gezielt zugegeben werden, teilweise aber auch als Verunreinigungen auftreten. Einige
dieser Elemente wie beispielsweise Mg, Ti, Mn, Y, Zr, La, P oder S kénnen bereits in ge-
ringsten Konzentrationen die Oxidschicht in Bezug auf das Wachstum, die Dichte, die Haf-
tung und die Zusammensetzung beeinflussen. Das Cr-Freisetzungsverhalten von Legierungen
kann deshalb bereits durch geringste Abweichungen in der Zusammensetzung, wie sie bei-
spielsweise bei verschiedenen Herstellungschargen vorkommen, variieren.

Daneben spielt auch die Morphologie der Oxidschicht eine Rolle bei der Chromverdampfung.
Die aufgewachsenen Oxidschichten besitzen unterschiedliche Rauhigkeiten und damit unter-
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schiedlich groBe Grenzflichen zwischen der Oxidoberfliche und dem Gas (vgl. z.B. JS-3 in
Bild 7.7 b) und IT-11 in Bild 7.8 c)). Die in dieser Arbeit ermittelten Cr-Verdampfungsraten
werden durch die makroskopische Probenoberfliche dividiert, d.h. es wird das Vorliegen ei-
ner ideal glatten Oberflache angenommen. Auf diese Weise werden bei Legierungen mit star-
ker Oberflachenrauhigkeit hohere Cr-Verdampfungsraten ermittelt als bei Legierungen mit
glatten Oberflachen.

Bei der Messung der Chromverdampfung voroxidierter Proben wie in Bild 7.4 hat die Art der
Voroxidation der Proben ebenfalls einen Einfluss. Die Oxidschichten der einzelnen Legierun-
gen wachsen mit unterschiedlichen Geschwindigkeiten und weisen dadurch nach Voroxidati-
onen unter denselben Bedingungen unterschiedliche Dicken auf. Bei Verdampfungsprozes-
sen, die beispielsweise von der Diffusionsgeschwindigkeit in der Oxidschicht kontrolliert
werden, kann dies eine groe Auswirkung auf das Messergebnis haben. Man muss sich des-
halb bewusst sein, dass die Chromverdampfungsraten in Bild 7.4 nur Momentaufnahmen im
Cr-Verdampfungsverhalten der Legierung darstellen. In weiteren Versuchen wurde auch das
zeitliche Cr-Verdampfungsverhalten einzelner Legierungen untersucht.

In Bild 7.9 sind die Cr-Verdampfungsraten in Abhéngigkeit von der Zeit fiir nicht voroxidier-
te Proben aufgetragen. Die Vorgénge der Bildung und des Wachstums der Oxidschicht wir-
ken sich in den ersten 100 h der Messung am stirksten auf die Cr-Verdampfungsraten aus. In
dieser Zeitspanne fallen die Cr-Verdampfungsraten von ihrem hochsten Wert auf nahezu kon-
stante Werte ab. Dieses Verhalten kann dadurch erkldrt werden, dass der Cr-
Partialdampfdruck fiir reines Cr hoher ist als der Cr-Partialdampfdruck fiir Cr,O5(s) [179].
Mit der Bildung einer geschlossenen Oxidschicht auf der Probe wird der Anteil an metalli-
schem Cr im Bereich der Oberflache eliminiert, so dass sich schlieBlich nur noch Cr,0;(s) auf
der Oberfliache befindet. Dies gilt in Bild 7.9 vor allem fiir die Legierung Ducrolloy. Bei den
Legierungen Crofer 22 APU, JS-3, ZMG 232, IT-10 IT-11 und IT-14 wird dieser Effekt zu-
satzlich durch die Auswirkung der Bildung einer Cr-Mn-Spinell-Schicht auf der Chromoxid-
schicht tiberlagert, wodurch die Partialdampfdriicke Cr-haltiger Gasspezies {iber diesen Pro-
ben weiter reduziert werden. Der Aufbau einer Oxidschicht mit einer duleren Cr-Mn-Spinell-
Schicht ist in Bild 7.10 am Beispiel der Legierung Crofer 22 APU nach einer Auslagerung bei
800°C tiber 500 h an Luft gut erkennbar. Die Verldufe der Chromverdampfungsraten der
Cr-Mn-Spinell-bildenden Legierungen weichen zu Beginn der Oxidation mehr oder weniger
stark voneinander ab und unterscheiden sich nach etwa 100 h kaum noch. Der Grund dafiir
liegt an der unterschiedlichen Bildungs- und Wachstumskinetik der Oxidschichten der einzel-
nen Legierungen. Nachdem eine geschlossene Oxidschicht gebildet ist wird das Cr-
Verdampfungsverhalten hauptsidchlich von der Verdampfungskinetik an der Oberfldche der
Oxidschicht bestimmt. Diffusionsprozesse iiber groBere Distanzen spielen dagegen kaum eine
Rolle. Auf diese Weise konnen die dhnlichen Cr-Verdampfungsraten der verschiedenen Cr-
Mn-Spinell-bildenden Legierungen erklédrt werden. Die Betrachtung der verdampften Menge
an Cr pro Flache in Abhéngigkeit von der Zeit in Bild 7.19 verdeutlicht dies zusétzlich. Die
Kurven fiir die Cr-Mn-Spinell-bildenden Legierungen zeigen eine nahezu lineare Zeitabhin-
gigkeit, wie sie typisch ist fiir eine reaktionskontrollierte Verdampfung wie etwa bei Ducrol-
loy. Im Gegensatz dazu weisen diffusionskontrollierte Verdampfungsprozesse wurzeldhnliche
Abhéngigkeiten der Verdampfungskurven auf, wie etwa bei Conicro 5010 W oder Nicrofer
6025 HT in Bild 7.19.

Der Grund fiir das Verdampfungsverhalten von Cr-Mn-Spinell-bildenden Stéhlen liegt an
dem breiten Homogenitdtsbereich der Cr-Mn-Spinell-Phase [180]. In den Bildern 7.7, 7.8 und
7.10 erkennt man, dass die Spinell-Phase keinen scharfen Ubergang gegeniiber dem darunter
liegenden Chromoxid aufweist, sondern einen Gradienten der Elemente Cr und Mn, mit ab-
nehmenden Konzentrationen an Cr und zunehmenden Konzentrationen an Mn zur Oberflache
hin. Das Kristallgitter der Spinell-Schicht enthilt viele Leerstellen und Defekte. Diese bewir-
ken einerseits die giinstige hohe elektrische Leitfahigkeit des Spinells, die etwa eine GroBen-
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ordnung tiber der von Cr,Os liegt [181]. Andererseits ermoglichen sie auch eine relativ hohe
Diffusionsgeschwindigkeit von Cr in der Spinellschicht. Aufgrund der kurzen Diffusionswege
und der hohen Cr-Diffusionsgeschwindigkeit kann das verdampfte Cr an der Oberfldche rasch
durch Cr aus dem Inneren der Oxidschicht ersetzt werden. Die Cr-Mn-Spinell-Schichten sind
deshalb nicht als Riickhalteschichten sondern eher als Reduzierschichten in Bezug auf die
Chromverdampfung zu verstehen. Die Cr-Verdampfungsraten von Cr-Mn-Spinell-bildenden
Legierungen sind relativ hoch.

Eine Verdampfung von Mn konnte bei den Transpirationsexperimenten nicht gemessen wer-
den. Die Oberfldche des Cr-Mn-Spinells verarmt im Verlauf der Auslagerung an Cr, wodurch
die Konzentration von Mn an der Oberfldche zunimmt. Zusitzlich reichern sich andere Ele-
mente an der Oberfliche an. In Bild 7.10 ist dies an einer Anreicherung von Si und Al an der
Oberfldache von Crofer 22 APU nach einer Auslagerung bei 800°C tiber 500 h an Luft erkenn-
bar. Bei Crofer 22 APU treten Si und Al als unerwiinschte Verunreinigungen auf, deren Ge-
halte durch die Anwendung eines Vakuuminduktionsschmelzverfahrens versucht werden so
gering wie moglich zu halten. Fiir die Legierung bedeutet diese Anreicherung von Mn und
Verunreinigungselementen an der Oberflache, dass nach langen Auslagerungszeiten diese
zunehmend von chromfreien und Mn-reichen Spinell-Phasen bedeckt wird. Das Auftreten
dieser Phasen bewirkt eine weitere Verringerung der Chromverdampfung. Dieser Effekt kann
in Bild 7.9 anhand der langsamen aber stetigen Abnahme der Cr-Verdampfungsraten nach
langen Auslagerungszeiten beobachtet werden, wihrend die Cr-Verdampfungsrate von
Ducrolloy nahezu konstant bleibt. Fiir die Praxis hat dieser Effekt keine Relevanz, da die
Oxidschichten, vor allem bei zyklischen Temperaturbeanspruchungen, immer wieder abplat-
zen und neu gebildet werden miissen [182, 183].

Neben oxidierenden Bedingungen auf der Kathodenseite ist der Interkonnektor einer SOFC
auch reduzierenden Bedingungen auf der Anodenseite ausgesetzt. Aus diesem Grund wurde
auch das Verdampfungsverhalten ferritischer Legierungen in einer Ar/H,/H,O-Atmosphére
untersucht. Die unter anodischen Bedingungen gebildeten Oxidschichten unterscheiden sich
von den an Luft gebildeten vor allem durch eine verstirkte Anreicherung von Mn im Randbe-
reich und der Oberfliache der Oxidschicht. Dies fiihrt zur Bildung von MnO, wie in Bild 7.13
in Form kleiner, iiberwiegend pléttchenformiger Kristallite auf der Oberfliache erkennbar ist.
Ahnliche Beobachtungen wurden auch von Yang et al. gemacht [184, 185].

Mit Hilfe der Transpirationsmethode konnte auerdem nachgewiesen werden, dass es in
H,-haltigen Atmosphiren bei Cr-Mn-Spinell-bildenden Legierungen zu einer Verdampfung
von Mn kommt. Die Gleichung der zugrundeliegenden Verdampfungsreaktion kann dabei auf
Grundlage von Simulationsberechnungen mit FactSage [176] formuliert werden als

2MnO(s) + 2H,(g) =— 2MnH(g) + H,0 (g). (10.3)

Anhand der Verldufe der Cr- und der Mn-Verdampfungsraten in Bild 7.11 bei 800°C und
900°C in Ar/H»/H,O kann die Anreicherung von Mn an der Oberflédche und die Bildung der
duBeren Cr-Mn-Spinell-Schicht in Abhéngigkeit der Zeit verfolgt werden. Die Verdamp-
fungsraten von Cr verhalten sich qualitativ dhnlich wie bei den Messungen an Luft. Neu zu
beobachten ist, dass gleichzeitig die Verdampfungsraten von Mn in den ersten 100 h der Oxi-
dation rasch ansteigen und sich danach kaum mehr veréndern.

Zur Abschitzung der Verdampfungsraten unter realen SOFC-Bedingungen mit 80 % H, und
20 % H,O miissen die Verdampfungsraten in Bild 7.11 mit dem Faktor 20 multipliziert wer-
den. Die Cr-Verdampfungsraten unter anodischen Bedingungen sind demnach etwa 3 Gro-
Benordnungen geringer als unter kathodischen Bedingungen. Dies ist auf den niedrigeren
Sauerstoffpartialdruck und die Ausbildung einer chromfreien Mn-reichen Schicht auf der
Oberfldche zuriickzufithren. Fiir die Anwendung in SOFCs bedeuten die gewonnenen Er-
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kenntnisse, dass es bei Bauteilen, die auf der einen Seite anodischen und auf der anderen Seite
kathodischen Bedingungen ausgesetzt sind, zu einem rascheren Absinken der Mn-
Konzentration in der Legierung kommen kann, als allein aufgrund der Oxidabplatzungen er-
wartet wiirde. Nach langen Betriebszeiten kénnen diese Effekte zu einer Verarmung des Mn-
Gehalts der Legierung unter einen kritischen Wert fiihren, unterhalb dessen keine Cr-Mn-
Spinell-Schicht mehr ausgebildet werden kann. Dadurch ginge die schiitzende Wirkung der
Cr-Mn-Spinell-Schicht v.a. auf der Kathodenseite verloren. Daneben kann die Mn-
Verdampfung auch die mechanischen Eigenschaften von ferritischen Legierungen beeinflus-
sen, die ausschlieBlich auf der Anodenseiten eingesetzt werden.

Zur Gewinnung eines Uberblicks iiber die Cr-Verdampfungsraten verschiedener Legierungen
mit unterschiedlichen Oxidschichten wurden neben den Versuchen mit ferritischen Legierun-
gen auch Versuche mit austenitischen Legierungen durchgefiihrt. Die Cr-Verdampfungsraten
von Nicrofer 45 TM und Ferrotherm 4828 in Bild 7.14 liegen nur leicht unterhalb der von
Ducrolloy (siche Bild 7.9). Nicrofer 45 TM ist eine Ni-Basislegierung mit einem Si-Anteil
von 2,7 Gew.% (siehe Tabelle 5.4). Wie man in Bild 7.16 ¢) und 7.17 c¢) erkennen kann, bildet
sie bei einer Auslagerung bei 800°C an Luft auf der Legierung eine (Cr,Fe),03-Schicht mit
einer darunter liegenden SiO,-Schicht. Aufgrund des Fe-Anteils in der duBleren Chromoxid-
schicht ist die Cr-Verdampfungsrate von Nicrofer 45 TM gegeniiber einer reinen CryOs-
Schicht wie bei Ducrolloy leicht verringert. Der hohe Si-Anteil der Legierung hat unter den
Versuchsbedingungen keinen Einfluss auf die Chromverdampfung. Bei Ferrotherm handelt es
sich um eine Fe-Basislegierung mit einem Mn-Anteil von 1,7 %. Die Legierung besitzt gemil3
dem XRD-Diagramm in Bild 7.16 a) ein Duplex-Gefiige aus ferritischen und austenitischen
Kornern. Ahnlich wie bei den ferritischen Legierungen Uginox F17 TNb und Uginox F18 MT
bildet sich auf der Oberflache von Ferrotherm 4828 bei 800°C an Luft eine schlecht haftende
Chromoxidschicht mit einer duBleren Cr-Mn-Spinell-Schicht, die nach kurzer Zeit abplatzt.
Das wiederholte Abplatzen der Schicht ist anhand der starken Streuung der Messwerte aus
den Transpirationsexperimenten in Bild 7.14 sowie in der vergleichsweise diinnen Oxid-
schicht nach einer Auslagerung von 500 h bei 800°C in Bild 7.17 a) zu erkennen. Die Ausbil-
dung einer wirkungsvollen Chromriickhaltung infolge des hohen Mn-Gehalts der Legierung
ist bei Ferrotherm 4828 aufgrund der schlechten Haftung der Oxidschicht nicht gegeben.

Eine leichte Verringerung der Cr-Verdampfungsraten ist bei der Legierung Nicrofer 7520 zu
beobachten. Bei der Legierung handelt sich um eine Ni-Basislegierung mit einem relativ ho-
hen Ti-Anteil von 0,40 Gew.%. Die Legierung bildet, wie man in Bild 7.17 b) erkennen kann,
auf der Chromoxidschicht eine duflere TiO,-Schicht, die teilweise durchbrochen ist und von
Cr-Fe-Spinell iiberdeckt wird. Das Vorliegen dieser Oxidschicht bewirkt eine um etwa 20 %
reduzierte Cr-Freisetzung verglichen mit reinem Cr,O3; wie bei Ducrolloy.

Ein vollig anderes Cr-Verdampfungsverhalten zeigt die Legierung Nicrofer 6025 HT. Mit
zunehmender Zeit beobachtet man einen langsamen aber bestindigen Riickgang der Cr-
Verdampfungsrate. Bei der Legierung handelt es sich um eine Ni-Basislegierung mit einem
Al-Anteil von 2,3 Gew.%. In Bild 7.17 erkennt man, dass diese Legierung bei 800°C an Luft
eine geschlossene &duflere Schicht aus a-Al,O; bildet. Diese Schicht wichst sehr langsam, so
dass ihre Dicke nach 500 h bei 800°C gerade mal 200-300 nm betrédgt. Diese diinne Schicht
reicht aus, um die Cr-Freisetzung in Bezug auf die Cr-Freisetzung einer reinen Cr,Osz-Schicht
um etwa 90 % zu reduzieren. Nicrofer 6025 HT ist keine aluminiumoxidbildende Legierung
im klassischen Sinne, welche iiblicherweise Al-Gehalte von > 4 Gew.% enthalten. Nach
Quadakkers et al. [47] ist die Ausbildung einer duleren Al,O3-Schicht allgemein ab einem Al-
Gehalt in einer Legierung von etwa 1 Gew.% moglich. Ob es tatsdchlich dazu kommt, héngt
von einer Reihe von Faktoren wie beispielsweise der Temperatur, dem Cr-Gehalt, der Kon-
zentration anderer Legierungselemente und der Oberflichenbehandlung ab. Die Reproduzier-
barkeit des Oxidationsverhaltens ist bei der Legierung deshalb nicht gewdhrleistet. Gegen
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eine mogliche Anwendung dieses Materials als Werkstoff fiir Interkonnektoren spricht auch
der sehr hohe elektrische Widerstand der Aluminiumoxidschicht. Dieser wiirde trotz der ge-
ringen Dicke der Oxidschicht den Gesamtwiderstand der Zelle drastisch erhohen. Hinzu
kommt, dass eine ausreichende Cr-Riickhaltung erst nach Oxidationszeiten von mehreren
hundert Stunden erreicht wird. Eine Beschleunigung des Wachstums der Oxidschicht durch
eine Voroxidation der Proben bei hoheren Temperaturen ist aufgrund des geringen Alumini-
umoxidgehalts nicht gesichert. Oxidationsversuche bei 1200°C {iber 24 h an Luft zeigen, dass
es anstelle der Bildung einer dufleren Aluminiumoxidschicht auch zu einer inneren Oxidation
des Aluminiums, bei einer gleichzeitigen Ausbildung einer duBleren Chromoxidschicht, kom-
men kann (siche Bild 8.4).

Die niedrigsten Cr-Verdampfungsraten wurden fiir die Co-Basislegierung Conicro 5010 W
gemessen. Nach etwa 100 h bei 800°C an Luft weist die Legierung eine Cr-Freisetzung auf,
die mehr als 88 % unter der von Chromoxid liegt. Nach 500 h ist dieser Riickhaltewert auf
tiber 95 % angestiegen. Die Oxidschicht dieser Legierung besteht laut EDX-Analyse in Bild
7.18 und XRD-Messungen in Bild 7.16 ¢) im duBleren Teil hauptsédchlich aus Co3;O4. Darunter
befinden sich Cr-, Fe-, Mn- und Ni-haltige Spinellphasen, eine Schicht aus CosW und eine
Schicht aus Cr,Os3. Aus der Literatur ist bekannt, dass Co3;04 und CoO elektrische Leitfahig-
keiten besitzen, die ein oder mehrere GrofSenordnungen iiber der von Cr,0O; liegen ([40] und
Tabelle 5.7 und 5.8). Damit erscheinen Oxidschichten aus Co3;O4 prinzipiell gut geeignet zur
Reduktion der Cr-Verdampfung aus metallischen Interkonnektormaterialien. Kobaltbasisle-
gierungen selbst haben den Nachteil, dass sie hohe thermische Ausdehnungskoeffizienten
aufweisen, die nicht kompatibel sind mit denen der anderen Komponenten der SOFC. Fiir
Conicro 5010 W wird der thermische Ausdehnungskoeffizient als 15,7-10° K™ zwischen
20°C und 800°C angegeben [186]. Zum Vergleich betrigt der thermische Ausdehnungskoef-
fizient von YSZ in demselben Temperaturbereich 10,8-10° K™' [136]. Eine Moglichkeit zur
Umgehung dieses Problems besteht in dem Auftragen Co-haltiger Beschichtungen. In Ab-
schnitt 10.4 wird darauf ndher eingegangen.

Bei den Transpirationsversuchen wurde auch festgestellt, dass Co an feuchter Luft bei 800°C
in nachweisbarer Menge verdampft. Die gemessenen Co-Verdampfungsraten sind in Bild
7.15 aufgetragen. Anhand der gegensitzlichen Verldufe der Co- und der Cr-Verdampfung in
dem Diagramm ldsst sich innerhalb der ersten 100 h die Bildung der duBleren Co3O4-Schicht
verfolgen, die dhnlich wie die Bildung der Cr-Mn-Spinell-Schicht in Bild 7.11 verlauft.

Fir die Verdampfung von Co in feuchter Luft kann auf Grundlage von thermodynamischen
Berechnungen mit FactSage [176] die Reaktionsgleichung formuliert werden als

Co;0,(s)+3H,0(g) === 3Co(OH), (g) ++0,(g) (10.4)

Die Verdampfung von Kobaltoxid ist demnach, dhnlich wie die Verdampfung von Chrom-
oxid, stark vom Wasserdampfpartialdruck abhingig. Nach Bild 7.15 ist die Co-
Verdampfungsrate von Co304(s) unter den Versuchsbedingungen bei 800°C mehr als 3 Gro-
Benordnungen niedriger als die Cr-Verdampfungsrate von Cr,Os(s). Eine Beeintrachtigung
der Funktion und der Lebensdauer der SOFC aufgrund der Co-Verdampfung ist deshalb kaum
zu erwarten.

Zur Klarung der Frage, wie weit die Cr-Freisetzungsraten von Interkonnektormaterialien re-
duziert werden miissen, um die geforderten Lebensdauern von SOFC-Systemen zu gewéhr-
leisten, wurde eine Abschitzung gemacht. Es ist bekannt, dass die Cr-Freisetzung aus Inter-
konnektorstdhlen eine starke Degradation der Zellleistung bewirkt, die sich nahezu linear zu
der Zeit verhilt [187]. Am Institut fiir Werkstoffe und Verfahren der Energietechnik (IWV-3)
am Forschungszentrum Jiilich wurde fiir eine planare SOFC mit unbeschichteten Interkonnek-
toren aus der Legierung Crofer 22 APU und Kathoden aus Lag ¢5St)30MnO3 eine Degradation
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der Zellleistung von etwa 21 % pro 1000 h, bei einer Betriebstemperatur von 800°C, gemes-
sen [188]. Auf Grundlage dieser empirischen Daten und der in dieser Arbeit gemessenen Cr-
Verdampfungsraten von Crofer 22 APU wurde eine Abschitzung fiir die zu erwartende De-
gradation bei der Verwendung anderer Interkonnektorstihle gemacht. Die tatsdchlich auftre-
tende Degradation ist abhidngig vom Design der Zelle, der Stromungsrate, dem verwendeten
Kathodenmaterial, der Luftfeuchte, der Temperaturverteilung in der Zelle, der Oberflichen-
behandlung sowie einer moglichen Voroxidation des Interkonnektors und kann deshalb von
System zu System variieren. Die relativen Degradationseffekte aufgrund der Cr-Freisetzung
fiir die verglichenen Stéhle bleiben fiir alle Systeme gleich, da die Verdampfungsexperimente
unter den jeweils selben Bedingungen durchgefiihrt worden sind und die Cr-
Verdampfungsraten unabhéngig von der Stromungsrate gemessen wurden. Die Abschitzung
liefert deshalb einen guten Uberblick iiber die Degradationspotentiale verschiedener unbe-
schichteter Interkonnektorstéhle.

Die allgemeinen Anforderungen an kommerzielle SOFC-Systeme umfassen Degradationsra-
ten von weniger als 2 % auf 1000 h bei Lebensdauern von 5.000 — 10.000 h fiir mobile An-
wendungen und Degradationsraten von weniger als 0,25 % auf 1000 h bei Lebensdauern von
40.000 — 100.000 h fiir stationdren Anwendungen.

In Bild 10.3 ist das Ergebnis der Abschitzung des Degradationseffekts bei Verwendung der
Legierungen Ducrolloy, IT-10, IT-11, IT-14, JS-3, Crofer 22 APU und Conicro 5010 W als
Interkonnektorwerkstoffe in Abhingigkeit von der Betriebsdauer aufgetragen. Das Diagramm
gilt fiir Kathoden aus Lag ¢5Sr930MnOs und eine Betriebstemperatur von 800°C bei einer rela-
tiven Luftfeuchte von 60 % bei 25°C. Zum Vergleich wurde die Abschitzung des Degradati-
onseffekts fiir die aluminiumoxidbildende Legierung Aluchrom YHf mit eingezeichnet.
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Bild 10.3: Cr-Freisetzung pro Fliche in Abhiingigkeit von der Zeit fiir die Legierungen Ducrolloy, IT-10,
IT-11, IT-14, JS-3, Crofer 22 APU, Conicro 5010 W und Aluchrom YHf bei 800°C an Luft mit
p(H,0)=1,90-10° Pa, ohne Voroxidation. Die geschitzte Degradation bei Verwendung dieser Legierungen
als Interkonnektormaterialien zusammen mit Lag ¢sSr)3MnQO;3-Kathoden ist auf der rechten Achse aufge-
tragen. Die grauen Bereiche markieren die Zielvorgaben fiir mobile und stationire SOFC-Anwendungen.
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Aus Bild 10.3 wird ersichtlich, dass keine der ferritischen Legierungen, die zur Zeit als Inter-
konnektormaterialien diskutiert werden, wie beispielsweise Ducrolloy, IT-10, IT-11, IT-14,
JS-3 oder Crofer 22 APU, die Anforderungen beziiglich der Chromfreisetzung unter den ge-
nannten Bedingungen erfiillt. Dies gilt auch fiir die anderen untersuchten Legierungen mit
Ausnahme der Aluminiumoxidbildner, die in dem Diagramm in Bild 10.3 durch Aluchrom
YHf représentiert werden. Diese Materialklasse scheidet, wie bereits erwéhnt, aufgrund der
schlechten elektrischen Leitféhigkeit von ALOs fiir die Verwendung als Werkstoff fiir her-
kommliche Interkonnektoren aus. Die Legierung Conicro 5010 W mit ihrer &ueren Co304-
Schicht kommt der Toleranzschwelle fiir die Cr-Freisetzung fiir mobile Anwendungen am
nichsten. Unter der Bezeichnung ,,Conicro 5010 W vorox.* ist in Bild 10.3 die berechnete
Degradationskurve fiir Conicro 5010 W nach einer Voroxidation bei 800°C iiber 100 h an
Luft eingezeichnet. Man erkennt, dass Conicro 5010 W bereits nach einer geeigneten Voroxi-
dation in mobilen SOFC-Systemen als Interkonnektorwerkstoff unter den Betriebsbedingun-
gen eingesetzt werden konnte.

Bei der Verwendung von LSCF-Kathoden wird ebenfalls eine Degradation der Zellleistung
aufgrund der Chromverdampfung beobachtet, die etwas geringer ist als bei LSM-Kathoden
[86]. Die Ergebnisse der Gleichgewichtsmessungen mit Cr,O3(s) zeigen, dass eine Absenkung
der Temperatur von 800°C auf 700°C die Chromverdampfung von Chromoxidbildnern um
etwa die Halfte reduziert. Nach Bild 10.3 machen die Vorgaben eine Reduzierung der Degra-
dationseffekte um GroBenordungen erforderlich. Fiir die ferritischen Interkonnektorlegierun-
gen bedeutet dies, dass die Ausbildung einer dufleren Cr-Mn-Spinell-Schicht zusammen mit
der Verwendung von LSCF-Kathoden und einer Absenkung der Betriebstemperatur auf
700°C nicht ausreicht, um das Problem der Cr-Verdampfung in den Griff zu bekommen. Das
Aufbringen von duBleren Chromriickhalteschichten auf die Interkonnektoren ist deshalb unbe-
dingt erforderlich.

10.3. Chromverdampfung von aluminiumoxidbildenden Legierungen

Eine andere Materialklasse stellen die aluminiumoxidbildenden Legierungen dar. Sie bilden
bei Oxidation duflere Schichten aus Aluminiumoxid, die das Material vor weiterer Korrosion
schiitzen. In Bild 8.1 sind die Chromverdampfungsraten von voroxidierten aluminiumoxidbil-
denden Legierungen vom Fecralloy-Typ sowie den bereits erwdhnten Legierungen Nicrofer
6025 HT und Ducrolloy bei 900°C an Luft aufgetragen. Ducrolloy stellt in diesem Diagramm
aufgrund seiner Eigenschaft eine reine Chromoxidschicht auszubilden, eine Referenz dar, die
die maximale Cr-Verdampfung unter den Versuchsbedingungen angibt.

Die Chromverdampfungsrate von Nicrofer 6025 HT ist nur wenig geringer als die von
Ducrolloy. Bei Betrachtung des Querschliffs der Legierung nach der Voroxidation bei 1200°C
iiber 24 h an Luft in Bild 8.4 erkennt man, dass sich auf der Oberfliche anstelle einer Alumi-
niumoxidschicht eine Cr-Fe-Schicht gebildet hat, bestehend aus (Fe,Cr);O4 und (Fe,Cr),0s.
Das Aluminium wurde intern oxidiert. Auf der Chromoxidschicht befindet sich partiell eine
diinne Schicht aus (Cr,Mn),Ti3O9 mit einer Dicke von 200-300 nm, welche hauptséchlich fiir
die leichte Verminderung der Chromverdampfungsrate gegentiiber Ducrolloy verantwortlich
ist. Die interne Oxidation von Al ist auf den ersten Blick iiberraschend, da bei der Oxidation
von Nicrofer 6025 HT bei 800°C tiber 500 h an Luft die Bildung einer &uferen
o-Aluminiumoxidschicht beobachtet worden ist. Aufgrund der rascheren Al-Diffusion bei
hoheren Temperaturen hdtte man erwartet, dass sich bei der héheren Oxidationstemperatur
auch eine duflere Aluminiumoxidschicht hétte ausbilden miissen. Das erhaltene Ergebnis ver-
deutlicht, dass der Al-Gehalt von 2,3 Gew.% von Nicrofer 6025 HT zu gering ist, um die
Ausbildung einer duleren Aluminiumoxidschicht zu gewéhrleisten. Unter manchen Bedin-
gungen kann sich eine duflere Aluminiumoxidschicht bilden, unter anderen nicht. Nicrofer
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6025 HT ist deshalb keine typische aluminiumoxidbildende Legierung, sondern eine Grenzle-
gierung zwischen Aluminiumoxidbildnern und Chromoxidbildnern.

Die Chromverdampfungsraten typischer Aluminiumoxidbildner, in diesem Fall die der
Fecralloy-Legierungen Aluchrom YHf, Aluchrom YB, Kanthal AF und PM 2000 sind bei
900°C an Luft nach Bild 8.1 mehr als 3 Groenordnungen niedriger als die reiner Chrom-
oxidbildner, wie beispielsweise Ducrolloy. Die Oxidschichten dieser Legierungen bestehen
laut XRD-Analyse aus a-Al,Os (siehe Bild 8.3). Bei Aluchrom YHf, Aluchrom YB und
Kanthal AF sind auBlerdem geringe Mengen Fe- und/oder Mg-haltiger Spinell-Phasen im &u-
Beren Bereich der Oxidschicht durch XRD und EDX nachweisbar (siehe Bild 8.3, 8.6 und
8.14). Eine dhnliche Beobachtung wurde auch von Dimyati et al. fiir Aluchrom YHf gemacht
[189].

Nach Quadakkers et al. [62, 63] kann der erwéhnte Wachstumsmechanismus von Sauerstoff-
diffusion tiber die Korngrenzen durch ein subparabolisches Wachstumsgesetz beschrieben
werden (sieche Gl. 4.24). Auf Grundlage dieses Gesetzes kann die Dicke der gebildeten Oxid-
schicht unter der Annahme, dass die gebildete Oxidschicht ausschlieBlich aus a-Al,O; be-
steht, berechnet werden mit Hilfe der Gleichung

k"
d=———1-—. (10.5)
P(A1203)

Die Dichte p von a-Al,O5 ist in der Literatur angegeben mit p(AL,03)=3,90 g-cm™. Die Pa-
rameter k und n fiir Aluchrom YHf, Kanthal AF und PM 2000, bei der Oxidationstemperatur
von 1200°C, koénnen der Literatur entnommen werden [63]. Ein Vergleich der berechneten
und der gemessenen Schichtdicken fiir Aluchrom YHf, Kanthal AF und PM 2000 nach einer
Oxidation bei 1200°C iiber 24 h an Luft ist in Tabelle 10.3 angegeben.

Tabelle 10.3: Wachstumsparameter k und n bei 1200°C fiir die Legierungen Aluchrom YHf, Kanthal AF
und PM 2000 sowie die berechnete Schichtdicke, d, .., und die gemessene Schichtdicke, d s, von a-ALO;
nach einer Oxidation bei 1200°C iiber 24 h an Luft.

k n drech /pm Aimess /pm
Aluchrom YHf 0,281 0,323 7,84 7,95
PM 2000 0,231 0,353 7,09 5,36
Kanthal AF 0,257 0,330 7,34 7,18

Die Daten in Tabelle 10.3 zeigen eine gute Ubereinstimmung der berechneten und der gemes-
senen Schichtdicken von AlLOs; fiir Aluchrom YHf und Kanthal AF. Bei der Legierung
PM 2000 wird eine geringere Schichtdicke beobachtet als urspriinglich berechnet. Dies ist
vermutlich auf Variationen der Konzentrationen einzelner Nebenelemente von Charge zu
Charge zuriickzufiihren.

Nach Bild 8.1 sind die Unterschiede beziiglich der Chromverdampfungsraten innerhalb der
untersuchten Aluminiumoxidbildner gering. Die ODS-Legierung PM 2000 weist die geringste
Chromverdampfungsrate auf. Ahnliche Beobachtungen wurden auch beim Vergleich der
ODS-Legierungen mit den konventionellen Legierungen bei den Chromoxidbildnern in Ab-
schnitt 10.2 gemacht. Wie bereits erwihnt fithren geringe Mengen an reaktiven Elementen
(REs) wie Y, Zr, Ce, La und Hf [190] durch Blockierung der Diffusion von Kationen iiber die
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Korngrenzen zu einer Anderung des Wachstumsmechanismus [62, 118]. Das Wachstum der
Oxidschicht wird dann von der Diffusion von Sauerstoffanionen iiber die Korngrenzen und
dem Wachstum der Oxidkorner bestimmt [62]. RE-Elemente sind nach Tabelle 5.6 in allen
der untersuchten Legierungen enthalten. Die Legierung PM 2000 weist unter den untersuch-
ten Fecralloy-Legierungen den hochsten Gehalt an RE-Elementen auf, der etwa 10mal hoher
ist als bei den anderen Legierungen. Die im Vergleich zu den anderen Legierungen geringere
Schichtdicke nach der Oxidation und die ebenfalls geringere Chromfreisetzungsrate von
PM 2000 ist auf diesen Unterschied in der RE-Konzentration zuriickzufiihren. Die niedrigere
Chromverdampfungsrate von PM 2000, verglichen mit der von Aluchrom YHf, Aluchrom
YB und Kanthal AF in Bild 8.1 kann durch eine wirksamere Unterdriickung des Cr-
Transports iiber die Korngrenzen und das Vorliegen einer dichteren und porendrmeren
Schicht, wie man im Vergleich von Bild 8.5 a) mit Bild 8.5 ¢) erkennen kann, erklart werden.
Die Dicke der Aluminiumoxidschicht ist damit nicht alleine entscheidend fiir die Chromriick-
haltung.

Der hohe RE-Gehalt von PM 2000 zeigt sich auch anhand der groBen Menge an Y, Ti und Zr-
reichen Auswachsungen oder Noduln, die die Oberfliche der Legierung in Bild 8.5 d) bede-
cken. Das Auftreten derartiger Auswachsungen ist in der Literatur hdufig beschrieben worden
[118, 191]. Sie entstehen durch Diffusion von RE-Elementen iiber die Korngrenzen an die
Oberfldche und enthalten neben Y und Zr oft auch andere Verunreinigungselemente wie Ti
oder Fe. Die EDX-Analysen in Bild 8.6 zeigen, dass einige dieser Auswachsungen auf der
Oberfldche auch geringe Mengen an Cr enthalten. Die Prasenz von Cr in der dufleren Al,O;-
Schicht wurde von mehreren Autoren auf Grundlage von SIMS- und SNMS-Messungen [191-
197], RBS-Messungen [198-200] und XPS-Messungen [201] nachgewiesen. Auf die Chrom-
verdampfung scheint dies keinen oder nur einen geringen Einfluss zu haben, da die Legierung
PM 2000, die die groite Menge an Noduln auf der Oberfliche aufweist, die geringste Chrom-
freisetzung zeigt. Geringe Mengen an Cr konnen ebenso in den Aluminiumoxidkérnern neben
den Noduln auf der Oberflache durch EDX in Bild 8.6b) nachgewiesen werden.

Betrachtet man in Bild 8.2 die Cr-Verdampfungsraten fiir PM 2000 und Aluchrom YHf bei
800°C, 900°C und 1000°C nach einer Voroxidation bei 1200°C iiber 24 h an Luft, so erkennt
man, dass die Cr-Verdampfung bei vergleichbaren Aluminiumoxidschichten abhéngig ist von
der Temperatur. Die eingezeichneten Trendlinien verdeutlichen, dass die Cr-Verdampfung
einer Arrhenius-Abhéingigkeit der Form

p(Cr)~ exr{—}j (10.6)

unterliegt. Diese kann sowohl auf die Diffusion von Cr durch die Al,03-Schicht als auch auf
den Partialdampfdruck der Cr-haltigen Spezies tiber dem Cr-haltigen Al,O; an der Oberflidche
zuriickzufiihren sein. Cr,0; und Al,Os besitzen beide eine hexagonale Struktur und sind voll-
stindig ineinander 16slich [202]. Aufgrund von SNMS-Messungen in Bild 8.15 und von
SNMS-Messungen aus der Literatur [192, 193] weill man, dass die Konzentration von Cr in
der dufleren Al,O3-Schicht allgemein um 2-3 GréBenordnungen unterhalb der von Al liegt.
Geht man davon aus, dass das Cr gelost in Al,O;3 vorliegt, kann man aufgrund der geringen
Konzentration von Cr,0; das System als ideal verdiinnte Losung betrachten. Fiir ideal ver-
diinnte Losungen gilt das Henrysche Gesetz. Die Aktivitdt von Cr in der Losung ist demnach
proportional zu seinem Molenbruch. Nach Gl. (4.3) ist die Aktivitdt proportional zu dem Par-
tialdampfdruck. Dies bedeutet, dass der Partialdampfdruck des gelosten Cr,O3 in Al,O; eben-
falls 2-3 GroBenordnungen unterhalb des Partialdampfdrucks von reinem Cr,O; liegen muss.
Dies ist in etwa auch die Grofenordnung, um die die gemessenen Cr-Verdampfungsraten der
Aluminiumoxidbildner in Bild 8.1 niedriger sind als die von Ducrolloy. Die Chromverdamp-
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fung von Aluminiumoxidbildnern hingt demnach hauptsichlich von der Konzentration an Cr
in der dufleren Aluminiumoxidschicht ab.

Es stellt sich die Frage, durch was die Cr-Konzentration in der &ufleren Aluminiumoxid-
schicht bestimmt wird. In der Literatur wird angenommen, dass Cr,O; und Fe,O; in der ersten
Phase der Oxidation, noch vor Al,O3, auf der Oberfldche der Legierung gebildet werden [192,
203]. Dies wurde experimentell von Jedlinski et al. [201] und Naumenko et al. [204] bestitigt.
Nach wenigen Minuten werden diese von Al,O3 verdringt. Man nimmt an, dass das Cr,O;
dabei die Keimbildung von a-Al,Os erleichtert [203]. Von Quadakkers et al. [192, 193] wur-
de durch SNMS-Messungen gezeigt, dass die Cr-Konzentration im #uBleren Bereich der
Al,O3-Schicht innerhalb der ersten Stunden abnimmt. Die SNMS-Messungen bei 900°C in
Bild 8.15 a) und b) zeigen, dass sich innerhalb der gebildeten Al,O3-Schicht ein Cr-Gradient
zur Oberflache hin ausbildet. Nach einer Oxidation von 1000 h bei 900°C an Luft kann in
Bild 8.15 c¢) beobachtet werden, dass das Konzentrationsprofil von Cr in der Al,Os-Schicht
praktisch ausgeglichen ist, und die Konzentration von Cr an der Oberfliche etwa um den Fak-
tor 2 gegeniiber den Konzentrationen nach Oxidationszeiten von 10 h und 100 h angestiegen
ist. Daraus kann man schlieBen, dass die Chromverdampfungsraten nach langen Oxidations-
zeiten hoher sind als aufgrund der Messungen nach kurzen Oxidationszeiten angenommen
wird. Anzeichen dafiir wurden bei den Chromverdampfungsraten in Bild 8.8 bei 1000°C nach
mehr als 500 h festgestellt. Der Ausgleich des Konzentrationsprofils von Cr in der Al,Os-
Schicht nach einer Auslagerung von 1000 h kann durch die Abnahme der Wachstumsge-
schwindigkeit mit zunehmender Schichtdicke bei gleichbleibender Diffusionsgeschwindigkeit
von Cr erklart werden. Ein mégliches Vorliegen von Restkonzentrationen an Cr im Bereich
der Oberflache aus der Anfangsphase der Oxidation spielt beziiglich der gemessenen Chrom-
freisetzungsraten keine Rolle, da diese mit der Zeit aufgebraucht werden wiirden. Der Trans-
port von Cr durch Volumendiffusion ist damit die Hauptursache fiir die Cr-Freisetzung.

Die TEM-Aufnahme in Bild 8.16 fiir Aluchrom YHf nach einer Auslagerung bei 900°C iiber
1000 h an Luft zeigt, dass die aufgewachsene a-Aluminiumoxidschicht eine grole Menge an
Mikrorissen und Poren entlang der kolumnaren a-Al,O3-Korner aufweist. Diese kénnen unter
geeigneten Bedingungen als Pfade fiir den Cr-Transport von der Metall-Oxid-Grenzflache zu
der Oxid-Gas-Grenzfliche dienen. Das Auftreten von Mikrorissen wird laut Literatur von
Verunreinigungen wie Ti [194], Mg [189] oder N [205], durch die Bildung von intermetalli-
schen oder Karbo-/Nitrid-Phasen von RE-Elementen wie Y, Zr oder Hf, durch die Umwand-
lung von metastabilen Aluminiumoxiden zu a-Al,O3 oder durch thermische Spannungen ver-
ursacht [63]. Aufgrund der Erkenntnisse aus den Transpirationsmessungen und der SNMS-
Messungen ist die Bedeutung von Poren und Mikrorissen fiir die Chromfreisetzung als gering
anzusehen.

Die TEM-Aufnahme von Aluchrom YHf nach 1000 h bei 900°C in Bild 8.16 zeigt auch, dass
es nach langen Oxidationszeiten zu einem Einbau Cr- und Fe-reicher Oxide in die Alumini-
umoxidschicht in der Nihe der Oxid-Metall-Grenzschicht kommen kann. Ahnliche Beobach-
tungen wurden von Al-Badairy et al. fiir niedrige Al-Konzentrationen [206] und von Bennett
et al. fiir niedrige Sauerstoffpartialdriicke [205] gemacht. Der Grund fiir das beobachtete Ver-
halten in Bild 8.17 liegt an einer Verarmung von Al in der Metallmatrix unterhalb der Oxid-
Metall-Grenzschicht [207], die schlieflich zu einem Abplatzen der Aluminiumoxidschicht,
dem sogenannten ,,breakaway* fiihrt. Nach dem Abplatzen der Aluminiumoxidschicht wichst
eine neue Aluminiumoxidschicht nach, bis das Reservoir an Al in der Legierung zu niedrig
geworden ist und keine duBlere Aluminiumoxidschicht mehr gebildet werden kann [208, 209].
Es kommt dann zur Bildung von schnellwachsenden Cr- und Fe-Oxiden [210], verbunden mit
hohen Chromfreisetzungsraten.
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Die Messungen der Chromverdampfungsraten fiir nicht-voroxidierte Proben der Legierungen
Ducrolloy, Nicrofer 6025 HT und Aluchrom YHf in Bild 8.7 zeigen den Zusammenhang zwi-
schen der Entwicklung der duBeren Al,O3-Schicht und der Cr-Freisetzung. Nicrofer 6025 HT
und Aluchrom YHf bilden duflere Oxidschichten aus Al,Os. Ducrolloy dient mit seiner Cr,Os-
Schicht als Referenzmaterial. Die Chromfreisetzungsrate von Aluchrom YHf nimmt mit zu-
nehmender Zeit wesentlich schneller ab als die von Nicrofer 6025 HT. Dies kann durch ein
rascheres Wachstum der Aluminiumoxidschicht auf Aluchrom YHTf erklédrt werden. Die Dif-
fusionsgeschwindigkeit von Al ist in dem ferritischen Gittergefiige der Fe-Cr-Matrix von
Aluchrom YHf bei 800°C deutlich héher als in dem austenitischen Gittergefiige der Ni-Cr-
Matrix von Nicrofer 6025 HT. Der Al-Gehalt von Aluchrom YHf ist aulerdem mehr als dop-
pelt so hoch wie in Nicrofer 6025 HT (siehe Tabelle 5.6). Die Dicke der Al,O3-Schicht auf
Aluchrom YHf nach 10 h bei 800°C ist mit 200-300 nm (siche Bild 8.11 a)) etwa gleich dick
wie die Al,O3-Schicht auf Nicrofer 6025 HT nach 500 h bei 800°C (siche Bild 7.17 a)). Eine
Rolle fiir das Cr-Verdampfungsverhalten spielt auch die Art der gebildeten Aluminiumoxid-
schicht. Die Oxidschicht auf Aluchrom YHf besteht neben stabilem o-Al,O; zusétzlich aus
metastabilem y-Al,O3; wohingegen die Oxidschicht auf Nicrofer 6025 HT ausschlief8lich aus
a-Al,O3 besteht. Dies ist erkennbar anhand der XRD-Diagramme in Bild 8.9 und 7.16 d) so-
wie der plattenartigen Morphologie der Oberflache in Bild 8.11 b), die charakteristisch fiir
metastabile Aluminiumoxide ist [211, 212]. Die Wachstumsraten metastabiler y- oder
0-Aluminiumoxide sind héher wie die von a-Al,O3 [191, 200, 203, 213]. Dadurch wird die
Wachstumsrate der Aluminiumoxidschicht auf Aluchrom YHf gegeniiber Nicrofer 6025 HT
zusétzlich erhoht. Nach etwa 100 h bei 800°C betrdgt die Dicke der Oxidschicht auf
Aluchrom YHf bereits 0,6-0,9 um. Die zugehorige Cr-Verdampfungsrate ist dann etwa 3 Gro-
Benordnungen niedriger als die von reinem Chromoxid wie bei Ducrolloy.

Metastabile Aluminiumoxide besitzen defektreiche Strukturen mit einer hohen Konzentration
an Kationenleerstellen [212, 214]. In der Technik wird deshalb davon ausgegangen, dass me-
tastabile Aluminiumoxide keine gute Schutzwirkung gegeniiber Cr-Freisetzung bieten kon-
nen. Aufgrunddessen miissen die Einsatztemperaturen oder Voroxidationen so gewéhlt wer-
den, dass sich oberhalb von 950°C-1000°C eine stabile o-Aluminiumoxidschicht ausbilden
kann [215, 216]. Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen dagegen, dass die Cr-Riickhaltewirkung
von Schichten mit metastabilen Aluminiumoxiden vergleichbar ist mit der von a-Al,Os. Der
Grund dafiir konnte sein, dass die Aluminiumoxidschicht welche bei 800°C gebildet worden
ist (siehe Bild 8.11) aus zwei Schichten mit einer &ueren Schicht aus metastabilen Alumini-
umoxiden und einer inneren Schicht aus stabilem a-Al,Os besteht [63, 203, 214]. Die Ursache
dafiir liegt an der Bildung von metastabilen Aluminiumoxide durch Diffusion von Al nach
aullen [212, 217], wohingegen a-Al,O3 durch Sauerstoffdiffusion nach innen gebildet wird
[218]. Bei den untersuchten Proben wurde fiir Aluchrom YHTf bereits nach Oxidationszeiten
von 10 h bei 800°C die Bildung von a-Al,O3 neben y-Al,O3 durch XRD nachgewiesen (siche
Bild 8.9). Die Cr-Riickhaltewirkung koénnte dadurch im Wesentlichen durch das a-Al,O3 ver-
ursacht werden.

Es ist bekannt, dass metastabile Aluminiumoxide zu Beginn der Oxidation entstehen und mit
der Zeit in a-Al,O3 umgewandelt werden [200, 219]. Fiir Aluchrom YHf konnte nach einer
Auslagerung bei 800°C tiber 150 h an Luft mit Hilfe von XRD-Messungen (siche Bild 8.9)
beobachtet werden, dass zu den urspriinglich vorhandenen Phasen y- und a-Al,O3 die meta-
stabile Phase 8-Al,0; hinzugekommen ist. Diese Ergebnisse entsprechen der Reihenfolge der
Bildung und Umwandlung der einzelnen Phasen von y-AlO; iiber §-Al,O3 und 6-ALO3 zu
a-Al,Os, die auch in der Literatur angegeben ist [219, 220]. Der Zeitpunkt der Bildung und
die Morphologie der metastabilen Aluminiumoxidphasen kann laut Literatur von einer Reihe
von Faktoren wie geringen Abweichungen in der chemischen Zusammensetzung [204], be-
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reits vorhandenen Oxiden [203], dem Wasserdampfpartialdruck [221] sowie Oberflachende-
fekten in Form von Korngrenzen [212] oder Versetzungen nach Kaltverformungen [214] be-
einflusst werden. Die Art der gebildeten Oxidschicht, vor allem in der Anfangszeit der Oxida-
tion, kann daher von Probe zu Probe leicht variieren.

Zum Vergleich des Einflusses metastabiler Aluminiumoxide auf die Chromfreisetzung wur-
den zeitabhdngige Messungen der Chromverdampfungsraten bei verschiedenen Temperaturen
an nicht-voroxidierten Proben der Legierung Aluchrom YHf durchgefiihrt. Die Ergebnisse in
Bild 8.8 zeigen, dass die Chromverdampfungsraten bei 1000°C héher sind als die bei 900°C
und 800°C. Dies entspricht in etwa der erwarteten Temperaturabhingigkeit der Cr-
Verdampfung nach Bild 8.2 und GI. (10.6). Im Gegensatz zu den Messungen mit voroxidier-
ten Proben in Bild 8.2 sind die Dicken der Aluminiumoxidschichten in diesen Féllen unter-
schiedlich. Die Bilder 8.11, 8.12 und 8.13 zeigen die Schichtdicken nach unterschiedlichen
Temperaturen und Zeiten. Nach 1000 h Oxidation an Luft hat die Aluminiumoxidschicht, die
bei 1000°C gebildet worden ist, eine Dicke von 3,5-4,2 pm, die, die bei 900°C gebildet wor-
den ist, eine Dicke von 1,4-2,6 um und die, die bei 800°C gebildet worden ist, eine Dicke von
0,9-2,6 um. Die bei 900°C und 1000°C gebildeten Oxidschichten bestehen laut XRD-Analyse
ausschlieBlich aus a-Al,Os. Selbst nach kurzen Oxidationszeiten von 10 h bei 900°C kénnen
keine metastabilen Aluminiumoxide durch XRD nachgewiesen werden (siehe Bild 8.10). Im
Gegensatz dazu besteht die Oxidschicht, die bei 800°C gebildet wird, aus y-, 6- und a-Al,Os
(siche Bild 8.9). Die Existenz metastabiler Aluminiumoxide bei 800°C konnte auch noch nach
einer Oxidationszeit von 1000 h durch XRD (siehe Bild 8.9) nachgewiesen werden. Der ge-
ringe Unterschied der Schichtdicke nach der Oxidation bei 800°C tiber 1000 h, verglichen mit
der nach der Oxidation bei 900°C iiber 1000 h, kann durch das schnelle Wachstum der meta-
stabilen Aluminiumoxide erkldrt werden. Aus den Ergebnissen kann man schlieBen, dass die
Umwandlungstemperatur, oberhalb der ausschlieBlich a-Al,O; gebildet wird, zwischen
800°C und 900°C liegen muss. In der Literatur wird diese Umwandlungstemperatur mit
900°C [191], 950°C [211] oder auch 1050°C [222] angegeben.

Die gemessenen Chromverdampfungsraten fiir Aluchrom YHf in Bild 8.8 fiir verschiedene
Temperaturen wurden an Ausgleichskurven der Form y=a-x angepasst. Die Anpassungen in
Bild 8.8 ergaben fiir die Verldufe der Chromverdampfungsraten bei 900°C und 1000°C Expo-
nenten von b=-0,67 und b=-0,69. Fiir die Chromverdampfungsraten bei 800°C wurde ein An-
passungsexponent von b=-1,01 erhalten. Daraus kann man schlieBen, dass die Chromfreiset-
zung bei 800°C einer anderen Kinetik unterliegt wie bei 900°C und 1000°C.

Zur Deutung der erhaltenen Anpassungsexponenten wurde folgende Abschitzung gemacht:
Geht man davon aus, dass die Chromverdampfung von der Diffusion durch das Kristallgitter
des Aluminiumoxids bestimmt wird, kann in erster Naherung das Zweite Gesetz von Fick zur
Berechnung des Flusses J¢: der Cr-Atome bzw. Ionen durch die Oxidschicht angewandt wer-
den. Dieses hat die Form

ge = _Y (10.7)
ot ox

Die Variablen stehen fiir die Konzentration der Cr-Atome ¢, die Zeit ¢, den Fluss der Cr-
Atome J und die Diffusionsstrecke x.

Es wird angenommen, dass das Wachstum der Aluminiumoxidschicht durch ein subparaboli-
sches Wachstumsgesetz beschrieben werden kann (siche Gl. (25)). Zur Vereinfachung wird
weiter angenommen, dass das gesamte Cr, das die Oberflache erreicht, verdampft. Nach Um-
wandlung von Gl. (10.7) und Einsetzen von Gl. (4.24) erhilt man fiir die Verdampfungsrate
Jery die Gleichung
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Jerw =kt + Ty (10.8)

Jer steht fiir die Anzahl an Cr-Atomen, die pro Zeit- und Flidcheneinheit vom Metall in das
Oxid iibergehen. In Gleichung (10.8) wird davon ausgegangen, dass die Konzentration von Cr
an der Metall-Oxid-Grenzfliche ¢, wesentlich hoher ist als an der Oxid-Gas-Grenzfliche c;,
und letztere deshalb vernachléssigt werden kann.

Bei Annahme von subparabolischem Schichtwachstum mit n=0,33 erhélt man fiir den Expo-
nenten in Gl. (10.8) den Wert (n-1)=-0,67. Dieser Exponent stimmt sehr gut mit den Exponen-
ten der Anpassungen fiir die Chromverdampfungsraten bei 900°C und 1000°C iiberein. Die
gemessenen Chromverdampfungsraten spiegeln damit das Wachstum der Oxidschicht im An-
fangsstadium der Oxidation wieder. Die SNMS-Profile in Bild 8.15 bestdtigen, dass bei
900°C fiir Oxidationszeiten von 10 h und 100 h einen nahezu lineare Cr-
Konzentrationsgradienten in der Aluminiumoxidschicht vorliegen, dhnlich wie sie der obigen
Abschitzung zugrundegelegt worden sind.

Mit demselben Ansatz kann anhand des aus den gemessenen Chromverdampfungsraten bei
800°C ermittelten Anpassungsexponenten mit Hilfe von Gl. (10.8) ein Zeitgesetz fiir das
Wachstum der Oxidschicht abgeleitet werden. Fiir die Dickenzunahme der Oxidschicht erhalt
man eine logarithmische Zeitabhéngigkeit in der Form

x=k"Int+c (10.9)

Dies ist in Ubereinstimmung mit Untersuchungen anderer Autoren, die abnormal hohe Oxida-
tionsraten zwischen 800°C und 900°C bei Legierungen dieser Art beobachtet haben [200,
210]. Dieser Effekt wird in der Literatur der Bildung metastabiler Aluminiumoxide [212],
verbunden mit dem Auftreten von Mikrorissen [63] zugeschrieben.

Aus den verschiedenen Transpirationsmessungen wird ersichtlich, dass die Chromfreisetzung
aluminiumoxidbildender Legierungen etwa 3 Gréfenordnungen unterhalb reiner chromoxid-
bildender Legierungen liegt. Diese Riickhaltung wird bereits nach Oxidationszeiten von etwa
100 h erreicht. Dies entspricht umgerechnet einer Chromriickhaltung von > 99,9 %. Fir
SOFC-Komponenten ohne stromleitende Funktion sind aluminiumoxidbildende Legierungen
deshalb in Bezug auf die Chromfreisetzung bestens geeignet (sieche Bild 10.3). Aufgrund der
raschen Bildung der Aluminiumoxidschicht kann dabei auf eine Voroxidation der Bauteile
verzichtet werden.

10.4. Chromriickhalteschichten

10.4.1. Alitierschichten

Aus der Abschitzung in Bild 10.3 kann man ableiten, dass zur Einhaltung der maximal tole-
rierbaren Degradationsraten die Chromfreisetzung bei mobilen SOFC-Anwendungen dauer-
haft um mehr als 93 % und bei stationdren SOFC-Anwendungen um mehr als 99 % reduziert
werden muss, bezogen auf die Cr-Freisetzung von reinen Chromoxidbildnern wie z.B.
Ducrolloy. Im vorigen Abschnitt wurde gezeigt, dass die Chromfreisetzung aluminiumoxid-
bildender Legierungen einer Chromriickhaltung von etwa 99,9 % entspricht und damit weit
unter den Forderungen liegt. Aufgrund der schlechten mechanischen Eigenschaften alumini-
umoxidbildender Legierungen sind deren praktischen Anwendungsmoglichkeit allerdings
eingeschrankt. Aus diesem Grunde wird versucht, eine #uflere Aluminiumoxidschicht, mit
einer dhnlichen Schutzwirkung wie bei den Aluminiumoxidbildnern, auf Legierungen mit
besseren mechanischen Eigenschaften zu tibertragen. In Bild 9.1 ist ein Vergleich der Chrom-
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verdampfungsraten zwischen alitierten und nicht-alitierten Oberflichen der gleichen Legie-
rungen aufgetragen. Die Chromverdampfungsraten der alitierten Proben liegen etwa 3 Gro-
Benordnungen unterhalb der der nicht-alitierten Proben und sind vergleichbar mit denen klas-
sischer aluniniumoxidbildender Legierungen wie beispielsweise Aluchrom YHf. Nach einer
Oxidation bei 800°C iiber 100 h an Luft haben sich in Bild 9.4 auf den alitierten Proben Alu-
miniumoxidschichten mit Dicken von 1,2-1,8 um gebildet, bestehend aus a-Al,O3 und meta-
stabilen Aluminiumoxiden (siehe Bild 9.2 und 9.3). Die Dicke der Aluminiumoxidschicht auf
Aluchrom YHf in Bild 8.11, nach einer Oxidation unter denselben Bedingungen bei 800°C
tiber 100 h an Luft, betrdgt dagegen nur 0,6-0,9 um. Nach Grabke [223] und Prasanna et al.
[191] konnen geringe Mengen an Y in der Legierung die Bildung von metastabilem 6-Al,03
zugunsten der Bildung von stabilem a-Al,Os unterdriicken. Die untersuchten alitierten Proben
enthalten im Gegensatz zu Aluchrom YHf kein Y. Die unterschiedlichen Dicken der gebilde-
ten Oxidschichten kénnen deshalb dadurch erklirt werden, dass sich der Ubergang von der
Bildung schnellwachsender metastabiler Aluminiumoxide zugunsten der Bildung von lang-
samwachsendem a-Al,O; bei den alitierten Proben langsamer vollzieht, im Vergleich zu
Aluchrom YHf.

Die Querschliffe der alitierten Proben zeigen, dass die sich bei dem Alitierprozess gebildeten
Diffusionszonen eine Tiefe von 30-200 pm aufweisen. Das darunter liegende Material ist von
der Alitierung nicht beeinflusst und behilt seine mechanischen Eigenschaften. Die groBere
Tiefe der Diffusionszone und das ungleiche Wachstum der Aluminiumoxidschicht in Bild 9.4
bei der Legierung Ferrotherm 4828 im Vergleich zu Nicrofer 45 TM lésst sich durch das Vor-
liegen eines Duplexgefiiges mit ferritischen und austenitischen Kornern erkldren. Wie bereits
erwéhnt ist die Diffusionsgeschwindigkeit von Al in ferritischen Koérner grofer als in den
austenitischen. Die Eindringtiefe von Al in den ferritischen K6rnern ist dadurch hoher. Dies
wirkt sich auch auf die Wachstumsgeschwindigkeit der duBeren Al,Os-Schicht aus, die auf
ferritischen Kornern hoher ist als auf austenitischen Kornern. Zur Vermeidung der Ausbil-
dung tiefer Diffusionszonen und des raschen Verbrauchs des Aluminiums in der Alitier-
schicht durch die Bildung schnellwachsender und dicker metastabiler Aluminiumoxidschich-
ten, sollten fiir die Alitierungen bevorzugt austenitische Legierungen verwendet werden.

Die Ergebnisse der Transpirationsuntersuchungen zeigen, dass das Alitieren eine einfache und
zuverldssige Moglichkeit darstellt, die Chromfreisetzung von metallischen Bauteilen ohne
stromfithrende Funktion durch die Bildung einer effektiven und auch nachwachsenden Riick-
halteschicht aus Al,O5 auf ein Minimum zu reduzieren.

10.4.2. Sputterschichten

Das vordringliche Ziel fiir die SOFC-Entwicklung in Bezug auf die Chromvergiftung ist die
Reduzierung der Chromfreisetzung der metallischen Interkonnektoren. Diese weisen eine
grofle Oberfliache auf und befinden sich in direktem Kontakt mit der Kathode. Wie bereits
erwihnt, sind Aluminiumoxidschichten zur Chromriickhaltung auf Interkonnektoren nicht
geeignet. Die Verwendung von alitierten Interkonnektoren, die an den Kontaktflichen mit der
Kathode abgeschliffen wurden [216], brachten auch nicht den gewiinschten Erfolg, da das
Aluminium durch Diffusion wieder an die Kontaktflichen gelangen konnte und den elektri-
schen Widerstand der Zelle auf diese Weise zu stark erhohte. Zur Herstellung elektrisch leit-
fahiger Chromriickhalteschichten wurden deshalb in dieser Arbeit Versuche mit aufgesputter-
ten Schichten gemacht.

Die Cr-Freisetzungsraten der untersuchten perowskitischen Sputterschichten auf Substraten
aus der Legierung Crofer 22 APU in Bild 9.5, liegen in den besten Féllen um einen Faktor 5
unterhalb des Substratmaterials. Das entspricht einer Reduzierung der Chromfreisetzungsrate
um etwa eine GréBenordnung, verglichen mit der von Ducrolloy. Fiir das vergleichsweise
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schlechte Abschneiden der keramischen Schichten kénnen mehrere Ursachen gefunden wer-
den. Vor allem die gesputterten LSM-Perowskitschichten besitzen eine geringe Haftung auf
dem Tréagermaterial und platzen grofflichig, bei der ersten thermischen Zyklierung von
Raumtemperatur auf 800°C und wieder zuriick auf Raumtemperatur, ab. Versuche mit auf-
gesputterten LSM-Schichten auf weniger glatt geschliffenen Oberfldchen fithrten zu keiner
merklichen Verbesserung der Schichthaftung. Das Abplatzen der Schicht ist auf Spannungen
in der Schicht zurtickzufiihren, die wihrend der Warmebehandlung, trotz der gut aufeinander
abgestimmten thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Perowskitschichten und des Tra-
germaterials, auftreten (siche Tabelle 5.7). Vermutlich fithren die Temperaturgradienten wih-
rend der Warmebehandlung, aufgrund der unterschiedlichen Wérmeleitfahigkeiten der kera-
mischen Sputterschicht und des metallischen Substratmaterials, zu einem Aufreilen und Ab-
platzen der Schicht. Durch das Aufbringen diinnerer Schichten von etwa 5-7 um anstelle von
30-40 pm, wie bei den untersuchten Proben in Bild 9.8, konnte das Auftreten eines zu gro3en
Temperaturgradienten innerhalb der Schicht vermieden werden.

Das eigentliche Problem der gesputterten Perowskitschichten liegt allerdings in ihrem gerin-
gen Chromriickhaltungsvermdgen. Die Ursache dafiir ist eine hohe Konzentration von Mikro-
poren in der Perowskitschicht, wie in den Bildern 9.8 b)-d) zu erkennen ist. Die Mikroporen
bilden ein Netzwerk, das bis an Oberflidche reicht, und tiber das ein Gastransport zu und von
der Perowskit/Substrat-Grenzfliche erméglicht wird. Dies ist in den Bildern 9.8 b)-d) an der
Ausbildung von Oxidschichten auf der Oberfliche des Metallsubstrats wihrend der Auslage-
rung zu erkennen. Die Bildung der Mikroporen hiangt damit zusammen, dass die Perowskit-
schichten nach dem Sputtern zunichst amorph sind (sieche Bild 9.6 und 9.8 a)), und bei der
Betriebstemperatur der SOFC von 800°C, oder bereits darunter, auskristallisieren (siehe Bild
9.7 und 9.8 c)-d)). Aufgrund der geringeren Packungsdichte der Atome in der amorphen
Struktur, verglichen mit der atomaren Packungsdichte im Kristall, kommt es dabei zur Bil-
dung von Mikroporen.

Die Versuche mit den gesputterten Perowskitschichten haben gezeigt, dass das Aufbringen
von keramischen Chromriickhalteschichten zumindest durch Sputtern nicht geeignet ist. Ob
dichte keramische Schichten durch andere Verfahren auf ein Metallsubstrat aufgebracht wer-
den konnen, miisste weiter untersucht werden. Versuche mit vakuumplasmagespritzten LSC-
Schichten haben ergeben, dass diese ebenfalls eine hohe Porositit und Durchlassigkeit fiir Cr
aufweisen [81, 82]. Abgesehen von den technischen Schwierigkeiten kommt bei den kerami-
schen Chromriickhalteschichten hinzu, dass diese, aufgrund der verwendeten Ausgangsmate-
rialien und der Art oder der Dauer der Beschichtungsverfahren (siche Tabelle 5.9), ver-
gleichsweise teuer sind.

Anders verhilt es sich bei den metallischen Sputterschichten. Die Auftragung der gemessenen
Chromverdampfungsraten in Bild 9.9 zeigt, dass durch Aufbringen von Schichten aus Co, Ni,
oder Cu die Chromftreisetzung eines ferritischen Stahls bei 800°C um 2-3 Grofenordnungen
vermindert werden kann.

Kobalt bildet gemill der XRD-Analyse in Bild 9.11 eine dichte Oxidschicht aus Co304, die
eine wirksame Barriere gegen den Transport von Cr darstellt. In Bild 9.12 erkennt man, dass
nach einer Auslagerung tiber 1200 h bei 800°C an der Grenzfliche zwischen der aufgesputter-
ten Co-Schicht und dem Metall-Substrat eine Interdiffusion von Co, Cr und Mn stattgefunden
hat. Die Co-Schicht ist dadurch fest mit dem Substrat verwachsen. Unter der CozO4-Schicht
hat sich eine Oxidschicht aus Cr,O3; und Cr,MnO4 mit einer Dicke von etwa 1-5 pm gebildet,
die ihrerseits fest mit dem Metall verbunden ist. Ein Abplatzen der Oxidschicht ist aufgrund-
dessen auch nach langeren Auslagerungszeiten nicht zu erwarten.

Das aufgesputterte Kupfer bildet ebenfalls eine dichte Oxidschicht aus. Diese besteht der
XRD-Analyse in Bild 9.11 zufolge hauptsdchlich aus CuO. Nach einer Auslagerung bei
800°C tiber 1200 h an Luft hat sich zwischen der CuO-Schicht und der Substratoberfliche
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eine Interdiffusionszone aus Cu, Cr, Mn und O in Form einer Spinellschicht mit einer Dicke
von etwa 5 pm gebildet. Darunter ist eine Schicht aus Cr,O; mit einer Dicke von etwa 0,7 pm
erkennbar. Die CuO-Schicht ist durch die Spinellschicht fest mit der Substratoberfliche ver-
bunden und bildet einen wirkungsvollen und dauerhaften Schutz gegen die Chromverdamp-
fung.

Die aufgesputterte Nickelschicht bildet bei einer Auslagerung bei 800°C an Luft eine Schicht
aus NiO, die vergleichsweise viele Poren enthilt. Die Poren sind geschlossen und stellen kei-
ne Gefahr in Bezug auf die Cr-Durchléssigkeit dar. Die Interdiffusion von Ni mit den Ele-
menten der Substratlegierung ist gemaB Bild 9.14 auch nach einer Auslagerung tiber 900 h bei
800°C gering. Neben der Cr-Riickhaltung bildet Ni auch eine gute Barriere gegen das Ein-
dringen von Sauerstoff und verhindert auf diese Weise eine Oxidation der darunterliegenden
Substratlegierung. Dies ist anhand der geringen Dicke der gebildeten Cr-Mn-Schicht zwi-
schen der NiO-Schicht und der Substratlegierung in Bild 9.14 zu erkennen.

Neben der Freisetzung von Cr konnte auch die Verdampfung der Sputterschichten an Luft bei
800°C gemessen werden. Die Verdampfungsraten der Elemente Cu, Co und Ni sind in Bild
9.10 aufgetragen. Kupfer weist dabei die hochste Verdampfungsrate auf. Aufgrund von ther-
modynamischen Berechnungen kann fiir die Verdampfung von Kupferoxid die Reaktionsglei-
chungen

CuO(s) ++H,0(g) == CuOH(g) + 1 0, (g) (10.10)

formuliert werden. Die Verdampfungsrate von Cu ist bei 800°C an Luft vergleichsweise ge-
ring. Sie liegt knapp 2 GroBenordnungen unter der Verdampfungsrate von Cr bei reinen
Cr,03-Schichten. Vor einer eventuellen Verwendung von Cu-Riickhalteschichten fiir Inter-
konnektoren miisste der Einfluss von gasférmigen Cu-Spezies auf das Degradationsverhalten
der SOFC allerdings genauer tibergepriift werden. Die Verdampfungsraten von Co und Ni
sind noch eine GroéBenordnung niedriger als die von Cu und kénnen praktisch vernachléssigt
werden.

In Bild 10.4 ist eine Auftragung des erwarteten Degradationseffekts aufgrund der Cr-
Verdampfung fir SOFCs mit Kathoden aus LagesSro30MnO;3 entsprechend Bild 10.3 bei
Verwendung von Cr-Riickhalteschichten in Form von aufgebrachtenmetallischem Co, Ni oder
Cu-Schichten sowie von keramischem Lag 99(Cro,77Mg0,0sAlo,15)03 (LMAC-DLR) abgebildet.
Die Cr-Freisetzung von nicht voroxidierten Alitierschichten und ihren Grundmaterialien sind
ebenfalls eingezeichnet.
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Bild 10.4: Cr-Freisetzung pro Fliche in Abhéingigkeit von der Zeit bei 800°C an Luft mit
p(H,0)=1,90-10° Pa fiir die Legierung Crofer 22 APU in unbehandeltem Zustand und mit aufgesputterten
Cr-Riickhalteschichten aus Co, Cu, Ni und La, g9(Cry77Mg5Aly 15)O3 (LMAC-DLR). Daneben ist die Cr-
Freisetzung der Legierungen Nicrofer 45 TM und Ferrotherm 4828 unter denselben Bedingungen in un-
behandeltem Zustand und nach einer Gasphasenalitierung eingetragen. Die geschiitzte Degradation bei
Verwendung von Lag¢Srg3MnO;-Kathoden ist auf der rechten Achse aufgetragen. Die grauen Bereiche
markieren die Zielvorgaben fiir mobile und stationiire SOFC-Anwendungen.

Bei Betrachtung von Bild 10.4 wird ersichtlich, dass die Cr-Freisetzung von Riickhalteschich-
ten aus Co, Cu und Ni sowie der alitierten Schichten innerhalb der Toleranzgrenzen fiir mobi-
le als auch stationdre SOFC-Systeme liegt. Die Cr-Freisetzung aufgesputterter Perowskit-
schichten liegt dagegen auBerhalb der tolerierbaren Mengen. Gesputterte Perowskitschichten
sind somit als Cr-Riickhalteschichten in SOFCs nicht geeignet.

Aufgrund der ausgezeichneten Cr-Riickhaltung, der guten Schichthaftung, der vergleichswei-
se hohen elektrischen Leitfahigkeit der gebildeten Oxide (siehe Tabelle 5.8) und der geringen
Kosten stellen metallische Schichten aus Co, Cu und Ni nahezu optimale Cr-
Riickhalteschichten fiir Interkonnektoren in SOFCs dar. Zusitzlich besteht die Moglichkeit,
diese Schichten durch alternative Verfahren wie Plattieren und galvanisches Abscheiden im
Vergleich zum Sputtern schneller und kostengiinstiger aufzubringen.
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11. Galliumverdampfung

11.1. Gleichgewichtsverdampfung von reinem Galliumoxid

Zur Uberpriifung thermodynamischer Berechnungen wurden Gleichgewichtsmessungen zur
Verdampfung von reinem Ga;Os3(s) in Ar + 4% H; mit definierter Feuchte durchgefiihrt. Zur
Einstellung der Gleichgewichtsbedingungen wurden vorab Transpirationsmessungen, in Ab-
hingigkeit von der Stromungsrate des Tragergases, durchgefiihrt. Bild 11.1 zeigt die gemes-
senen Transportraten von gasformigen Ga-Spezies in Abhédngigkeit der Stromungsrate fiir die
Verdampfung von Ga;O;(s).
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Bild 11.1: Abhiingigkeit der Ga-Transportraten von der Stromungsrate v, fiir die Verdampfung von
Ga,0;(s) in Ar/H,/H,0 (p(H2)=3,94-103 Pa, p(H20)=2,85-193 Pa) bei 800°C. In das Diagramm eingezeich-
net sind die erkennbaren Stromungsbereiche mit einer Uberlagerung der Gleichgewichtsverdampfung
durch Diffusion, der Gleichgewichtsverdampfung und der Nicht-Gleichgewichtsverdampfung.

Bei sehr hohen Stromungsraten treten gemal Bild 11.1 praktisch keine Verinderungen der
Transportrate mehr auf. Fiir Nicht-Gleichgewichtsmessungen wurden deshalb Strdmungsraten
von 1000 ml'min”' eingestellt.

Zur besseren Identifikation des Gleichgewichtsbereichs ist in Bild 11.2 der Quotient aus der
Transportrate und der Stromungsrate gegen die Strdmungsrate aufgetragen. Bei vorliegendem
Gleichgewicht ist der Wert dieses Quotienten bei sich verdndernden Stromungsraten konstant.
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Bild 11.2: Abhiingigkeit des Quotienten aus der Ga-Transportrate und der Stromungsrate von der Stro-
mungsrate fiir die Verdampfung von Ga,0;(s) in Ar/H,/H,0 (p(H2)=3,94'103 Pa, p(H20)=2,85~103 Pa) bei
800°C. In das Diagramm eingezeichnet sind die Bereiche mit einer Diffusionsiiberlagerung der Gleichge-
wichtsverdampfung, der Gleichgewichtsverdampfung und der Nicht-Gleichgewichtsverdampfung.

In Bild 11.2 ist erkennbar, dass Gleichgewichtsbedingungen bei Stromungsraten zwischen
etwa 70 mI'min” und 115 ml'min” auftreten. Fiir die nachfolgenden Gleichgewichtsmessun-
gen wurden Strémungsraten von 80 ml-min”' eingestellt.

Die Gleichgewichtsmessungen wurden bei Temperaturen zwischen 600°C und 900°C in einer
Ar/H,/H,O-Atmosphére mit konstantem H,O:H,-Verhiltnis entsprechend dem Molenbruch
[n(H20)/(n(H,0)+n(H;))]=0,20 durchgefiihrt. Daneben wurden Gleichgewichtsmessungen bei
einer konstanten Temperatur von 800°C in Ar/Hy/H,O mit variierenden H,O:H,-
Verhéltnissen von 0,20 bis 0,48 durchgefiihrt. Die Daten der Messungen sind in den Tabellen
11.1 und 11.2 angegeben.
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Tabelle 11.1: Daten der Messungen zur Gleichgewichtsverdampfung von Ga,0s(s) in Ar/H,/H,O mit
[n(H,0)/(n(H,0)+n(H;))]=0,20 bei verschiedenen Temperaturen, 7, mit den eingestellten Partialdampf-
driicken p(H,O) und p(H,), der Versuchsdauer, 7, und der transportierten Masse an Ga, m(Ga). Die aus
den Daten berechneten Partialdampfdriicke unter Beriicksichtigung von GaOH(g) als hiufigste gasformi-
ge Ga-Spezies sind mitangegeben.

T p(H:0) | p(Hy) ! mGa) | p(Ga) | Ap(Ga)

K Pa Pa min ug Pa Pa
873 1,02:10° | 4,01-10° 19429 20,2413 | 4,20-10* | 8,06-10°
923 1,02:10° | 4,01-10° 6409 28,6+5.0 | 1,80-10° | 5,53-10"
973 1,02:10° | 4,01-10° 6940 233425 1,35-10% | 1,91-107
1023 1,02:10° | 4,01-10° 8692 1152435 | 5,34-10% | 8,57-10°
1073 1,02:10° | 4,01-10° 5959 3470485 | 235107 | 3,66:102
1123 1,02-10° 401-10° 6224 14001465 | 9,06:10" | 1,23-10"
1173 1,02:10° | 4,01-10° 6224 33538+100 2,17 2,91-10"!

Tabelle 11.2: Daten der Gleichgewichtsmessungen zur Verdampfung von Ga,0s(s) bei 800°C in
Ar/H,/H,O mit variierenden H,O:H,-Verhiiltnissen, angegeben durch den Molenbruch x(H,O). Die restli-
chen Abkiirzungen sind gleich wie in Tabelle 1.

x(H,0) T p(H20) p(H2) t m(Ga) p(Ga)* Ap(Ga)
K Pa Pa min ug Pa Pa
0,20 1073 1,02:10° | 4,01-10° 5959 | 3470+85 | 2,35-10"" | 3,66-107
0,24 1073 1,26:10° | 4,00-10° 5413 | 2986493 | 2,22:10"" | 3,63-107
0,29 1073 1,63-10° | 3,99-10° 6361 | 2465+35 | 1,55-10" | 2,27-10
0,33 1073 1,96:10° | 3,97-10° 1298 531+18 | 1,63-10" | 3,01-10
0,38 1073 2,42:10° | 3,96:10° 7166 | 2130431 | 1,18-10" | 1,74-107
0,44 1073 3,09-10° | 3,93-10° 1980 471+15 | 9,38102 | 1,67-10°
0,48 1073 3,61-10° | 3,91-10° 8585 | 2190495 | 1,00-10" | 1,78-10

* berechnet unter der Annahme, dass GaOH die hiufigste Ga-Spezies ist. Ndheres dazu in Abschnitt 12.1.
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11.2. Zeitabhiingigkeit der Verdampfung von dotierten Lanthangallaten

11.2.1. Transpirationsversuche

Zur Untersuchung der Galliumverdampfung von dotierten Lanthangallaten wurden Transpira-
tionsmessungen in Abhéngigkeit von der Zeit fiir LaggoSto 10Gaos0Mgo2003.5 (LSGM-1020)
und Lag oSt 20Gap s0Mgo 2003-5 (LSGM-2020) bei 800°C in Ar/H,/H,O mit einem konstanten
H,0:H,-Verhiltnis entsprechend dem Molenbruch [n(H>O)/(n(H>0)+n(H,))]=0,20 durchge-
fiihrt. Fiir die Versuche wurde Stromungsraten von 80 ml'min™' eingestellt. Zum Vergleich
wurden zeitabhéngige Messungen mit Ga,Os(s) unter denselben Versuchsbedingungen durch-
gefiihrt. Die Ergebnisse der Transpirationsmessungen sind in Bild 11.3 abgebildet.
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Bild 11.3: Transportierte Masse an Ga in Abhiingigkeit von der Zeit fiir La,Sry,10Ga93Mg020035
(LSGM-1020), LaggySry20Gays0Mg 20035 (LSGM-2020) und Ga,0;(s) bei 800°C in Ar/H/H,O mit
[n(H,0)/(n(H,0)+n(H;))]=0,20, bei einer Stromungsrate von 80 ml-min™,

11.2.2. SNMS
Bild 11.4 zeigt Ga-SNMS-Tiefenprofile fiir LSGM-1020 nach Auslagerungen bei 900°C tiber

45 h und 145 h in Ar/H/H,O mit [n(H,0)/(n(H,O)+n(H>))]=0,20, bei einer Stromungsrate
von 80 ml'min".
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Bild 11.4: Ga-SNMS-Tiefenprofile fiir LSGM-1020 nach Auslagerungen bei 900°C iiber 45 h und 145 h in
Ar/H,/H,0 mit [n(H,0)/(n(H,O0)+n(H;))]=0,20, bei einer Stromungsrate von 80 ml-min’.

11.3. Temperaturabhiingigkeit der Verdampfung von dotierten Lanthangallaten

11.3.1. Transpirationsversuche

Zur Untersuchung der Ga-Verdampfung von dotierten Lanthangallaten in Abhdngigkeit von
der Temperatur wurden Transpirationsversuche an pulverférmigen Proben aus LSGM-1020
und LSGM-2020 bei 700°C, 800°C und 900°C in Ar/HyH,O mit
[n(H,0)/(n(H,0)+n(H>))]=0,20, mit einer Stromungsrate von 80 ml-min" durchgefiihrt. Die
Oberflachen der Pulverproben wurden mit Hilfe der BET-Methode bestimmt. Die verdampf-
ten Massen pro Einheitsfldche fiir Ga, Mg, Sr und La in Abhéngigkeit von der Zeit sind in den
Bildern 11.5, 11.6 und 11.7 fur die Temperaturen 700°C, 800°C und 900°C aufgetragen.
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Bild 11.5: Verdampfte Masse pro Einheitsfléiche fiir Ga, Mg, Sr und La in Abhingigkeit von der Zeit fiir

LSGM-1020 bei 700°C in Ar/H,/H,O mit [n(H,0)/(n(H,0)+n(H,))]=0,20, bei einer Stromungsrate von
80 ml'min”".
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Bild 11.6: Verdampfte Masse pro Einheitsfléiche fiir Ga, Mg, Sr und La in Abhingigkeit von der Zeit fiir
LSGM-1020 bei 800°C in Ar/H,/H,O mit [n(H,0)/(n(H,0)+n(H,))]=0,20, bei einer Stromungsrate von
80 ml'min”". Mit eingezeichnet ist die verdampfte Masse an Ga pro Einheitsfliiche fiir LSGM-2020 unter
den gleichen Versuchsbedingungen.
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Bild 11.7: Verdampfte Masse pro Einheitsfliche fiir Ga, Mg, Sr und La in Abhiingigkeit von der Zeit fiir
LSGM-1020 bei 900°C in Ar/H,/H,O mit [n(H,0)/(n(H,0)+n(H,))]=0,20, bei einer Stromungsrate von
80 mlmin™.

11.3.2. XRD

Bild 11.8 zeigt XRD-Diagramme fiir LSGM-1020 nach Auslagerungen bei 700°C, 800°C und
900°C iiber 600 h, bzw. 500 h und 450 h in Ar/H,/H>O mit [n(H,O)/(n(H,0)+n(H,))]=0,20,
bei einer Strémungsrate von 80 ml-min”".
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Bild 11.8: XRD-Diagramme fiir LSGM-1020 nach Auslagerungen bei 700°C, 800°C und 900°C iiber
600 h, 500 h und 450 h in Ar/H,/H,O mit [n(H,0)/(n(H,0)+n(H,))]=0,20, bei einer Stromungsrate von
80 ml-min’.
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11.4. Einfluss der Flussrate auf die Verdampfung von dotierten Lanthangallaten

11.4.1. Transpirationsversuche

Im Rahmen der Untersuchung verschiedener Einflussparameter auf das Verdampfungsverhal-
ten von dotierten Lanthangallaten wurde die Ga-Verdampfung von LSGM-2020 bei den
Stromungsraten 80 ml'min” und 1000 mI'min”' gemessen. Fiir die Versuche wurden platten-
formigen Proben verwendet, die am Korea Institute of Energy Research (KIER) hergestellt
worden sind. Die  Versuche wurden bei 800°C in  Ar/HyH,O  mit
[n(H0)/(n(H20)+n(H;))]=0,20 durchgefiihrt. Die ermittelten Verdampfungsraten der Ele-
mente Ga, Mg, Srund La sind in den Bildern 11.9 und 11.10 aufgetragen.
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Bild 11.9: Verdampfungsraten von Ga, Mg, Sr und La in Abhéingigkeit von der Zeit fiir LSGM-2020 bei
800°C in Ar/H,/H,0 mit [n(H,0)/(n(H,0)+n(H,))]=0,20, bei einer Stromungsrate von 1000 ml-min’.
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Bild 11.10: Verdampfungsraten von Ga, Mg, Sr und La in Abhiingigkeit von der Zeit fiir LSGM-2020 bei
800°C in Ar/H,/H,O mit [n(H,0)/(n(H,0)+n(H,))]=0,20, bei einer Stromungsrate von 80 ml-min’,

11.4.2. XRD

Bild 11.11 zeigt XRD-Diagramme fiir LSGM-2020 nach der Herstellung und nach Auslage-
rungen bei 800°C in Ar/Hy/H>O mit [n(H20)/(n(H20)+n(H,))]=0,20, mit den Stréomungsraten
80 ml'min" und 1000 ml-min™" iiber 500 h bzw. 700 h.

oLSGM
e LaSrGaz0;
ALaSrGaQ,

Intensitat (willktrliche Einheiten)

20 30 40 50 60 70
20

Bild 11.11: XRD-Diagramme fiir LSGM-2020 im Ausgangszustand, a), und nach Auslagerungen bei
800°C in Ar/H,/H,O mit [n(H,O)/(n(H,0)+n(H,))]=0,20 iiber 500 h bei einer Stromungsrate von
80 ml'min’!, b), und iiber 700 h bei einer Stromungsrate von 1000 ml-min’’, c).
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11.4.3. REM/EDX

Bild 11.12 zeigt REM-Aufnahmen der Oberflichen von LSGM-2020 nach Auslagerungen bei
800°C in Ar/H»/H,0 mit [n(H,0)/(n(H,0)+n(H,))]=0,20 iiber 500 h bzw. 700 h bei den Str6-
mungsraten 80 ml'min” und 1000 ml'min”. Zum Vergleich ist eine REM-Aufnahme der
Oberfliache von LSGM-2020 nach einer Auslagerung bei 800°C iiber 500 h an Luft und einer
Stromungsrate von 1000 ml-min™' mit abgebildet. Die Ergebnisse der EDX-Analysen der mar-
kierten Stellen sind in Tabelle 11.3 angegeben.

Spektrum C

FZJd - I 2005 EHT = 15.00kV Detector = 5E2 - WD = 12mm |2-n I

Bild 11.12: REM-Aufnahmen der Oberfliche von LSGM-2020 nach Auslagerungen bei 800°C in
Ar/H,/H,0 mit [n(H,0)/(n(H,0)+n(H,))]=0,20 fiir die Stromungsraten 80 ml-min”, a), und 1000 ml-min’’,
b), iiber 500 h bzw. 700 h.



122

Tabelle 11.3: Ergebnisse der EDX-Analysen in Gew.% fiir die markierten Stellen in Bild 11.12, nach Aus-
lagerungen bei 800°C in Ar/H,/H,0 mit [n(H,0)/(n(H;O)+n(H,))]=0,20.

La Sr Ga Mg o resultierende Phasenzusammen-
setzung

Spektrum A | 7,92 | 6,84 | 20,21 | 0,36 | 64,66 LaSrGa;07
Spektrum B 17,70 2,95 14,03 3,57 61,76 (La0183Sro,|7)1,17(Ga0,75Mg0725)03,51
Spektrum C 17,50 3,27 15,04 2,64 61,55 (Lao’glSro,lg)1,17(Gao’gzMg0’18)O3’41
Spektrum D 19,11 3,12 18,92 2,81 56,04 (Lao,g4sro,16)1,02(Ga0,g5Mg0,15)02,50
A -

nﬁt%:ﬁils 16,50 | 4,11 | 14,50 | 3,90 | 60,96 | (LaosoSto29)1.02(Gap70Mgo21)Os31

11.4.4. SNMS

Die Bilder 11.13 und 11.14 zeigen isotopenkorrigierte SNMS-Tiefenprofile von Ga, Mg, Sr
LSGM-2020 nach Auslagerungen bei 800°C in Ar/Hy/H,O mit
[n(H,0)/(n(H,0)+n(H,))]=0,20 iiber 500 h bei einer Stromungsrate von 80 ml-min”' und iiber
700 h bei einer Stromungsrate von 1000 ml-min.

und La fiir
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Bild 11.13: Isotopenkorrigierte SNMS-Tiefenprofile von Ga, Mg, Sr und La fiir LSGM-2020 nach einer
Auslagerung bei 800°C iiber 700 h in Ar/H,/H,O mit [n(H,0)/(n(H,0)+n(H;))]=0,20 bei einer Stromungs-
rate von 1000 ml-min™.
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Bild 11.14: Isotopenkorrigierte SNMS-Tiefenprofile von Ga, Mg, Sr und La fiir LSGM-2020 nach einer
Auslagerung bei 800°C iiber 500 h in Ar/H,/H,O mit [n(H,0)/(n(H,0)+n(H,))]=0,20 bei einer Stromungs-
rate von 80 ml-min™

11.5. Einfluss der Dotierung auf die Verdampfung von dotierten Lanthangallaten

11.5.1. Transpirationsversuche

Zur Untersuchung des Einflusses verschiedener Dotierungen auf die Ga-Verdampfung von
dotierten Lanthangallaten wurden Transpirationsversuche an Proben der Materialien
La(),7ﬁsro,24Ga(),g()Mg(),16F60,04O3_5 (LSGMF-24 1 604),

Layg 75S10.25Gag goMgo, 12F e 0803.5 (LSGMF-251208),

La()josr(),g,oGa(),goMg(),]2F60,0803_5 (LSGMF-301208) und

La()j()SI'(),3oGa(),ﬁ()Mg(),QFeo,ogOya (LSGMF-303208)

vorgenommen, welche vom Korea Institute of Energy Research (KIER) in Daejeon, Stidko-
rea, zur Verfiigung gestellt worden sind. Die Versuche wurden bei 800°C in Ar/Hp/H>O mit
[n(H20)/(n(H,0)+n(H,))]=0,20, bei einer Stromungsrate von 1000 ml-min™ durchgefiihrt.
Bild 11.15 zeigt die Ergebnisse der Transpirationsmessungen. Zum Vergleich ist die Ga-
Verdampfung fiir LSGM-2020 unter denselben Versuchsbedingungen mit aufgetragen.
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Bild 11.15: Verdampfte Masse pro Einheitsfléiche fiir Ga in Abhéingigkeit von der Zeit fiir LSGM-1020,
LSGMF-241604, LSGMF-251208, LSGMF-301208 und LSGMF-303208 bei 800°C in Ar/H,/H,O mit
[n(H,0)/(n(H,0)+n(H;))]=0,20, bei einer Stromungsrate von 1000 ml-min’.

11.5.2. XRD

Bild 11.16 zeigt XRD-Diagramme fiir LSGM-1020, LSGMF-241604, LSGMF-251208,
LSGMF-301208 und LSGMF-303208 nach Auslagerungen bei 800°C tiber 500 h bzw. 700 h
in  Ar/HyH,O mit [n(H,0)/(n(H,O)+n(H,))]=0,20, bei einer Stromungsrate von
1000 ml'min". Zum Vergleich der gebildeten Phasen auf der Oberfliche, mit denen im Inne-
ren des Materials, wurden die Proben nach den XRD-Messungen um 200-600 pm abgeschlif-
fen und nochmals mittels XRD untersucht. Die erhaltenen XRD-Diagramme fir LSGM-1020,
LSGMF-241604, LSGMF-251208, LSGMF-301208 und LSGMF-303208 sind in Bild 11.17
abgebildet.
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Bild 11.16: XRD-Diagramme fiir LSGM-1020, LSGMF-241604, LSGMF-251208, LSGMF-301208 und

LSGMF-303208 nach Auslagerungen bei 800°C iiber 500 h bzw. 700 h

[n(H,0)/(n(H,0)+n(H;))]=0,20, bei einer Stromungsrate von 1000 ml-min™.

Intensitat (willkirliche Einheiten)
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Bild 11.17: XRD-Diagramme fiir LSGM-1020, LSGMF-241604, LSGMF-251208, LSGMF-301208 und
LSGMF-303208 in einer Tiefe von 200-600 pm unter der Oberfliiche nach Auslagerungen bei 800°C iiber
500 h bzw. 700 h in Ar/H,/H,O mit [n(H,O)/(n(H,O)+n(H;))]=0,20 und einer Stromungsrate von

1000 ml‘min’".
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12. Diskussion der Galliumverdampfung

12.1. Die Gleichgewichtsverdampfung von Galliumoxid

Eine Voraussetzung zur Berechnung der Ga-Partialdampfdriicke aus Messungen mit der
Transpirationsmethode nach GI. (6.30) ist die Kenntnis der Art der vorherrschenden Ga-
Spezies in der Gasphase. Diese kann mit der Transpirationsmethode nicht direkt bestimmt
werden. Die Angaben in der Literatur beziiglich der Verdampfung von Ga,0s(s) in Hy/H,O
sind widerspriichlich (sieche Abschnitt 4.7). Grundsitzlich konnen die folgenden Reaktions-
gleichungen fiir die Verdampfung von Ga,0s(s) in Hy/H,O formuliert werden:

Ga,05(s) + 2H, (g) === 2GaOH(g) + H,0(g) (12.1)
Gay03(s) + 2H (g) == Ga,0(g) + 2H,0(g) (12.2)
Ga,03(s)+3H, (g) =—— 2Ga(g) + 3H,0(g) (12.3)
Ga,03(s) + Hy (g) == 2GaO(g) + H,0(g) (12.4)
Ga,05(s) + 4H, (g) = 2GaH(g) + 3H,0(g) (12.5)

Fiir die Gleichungen kann das Massenwirkungsgesetz angewandt werden. Durch Umformen
und Logarithmieren erhilt man dann die Gleichungen

log p(GaOH) = —Llog p(H,0)+log p(H,)+1log K+ Llog p° (12.6)
log p(Ga,0) =-2log p(H,0)+2log p(H,) +logK + logp® (12.7)
log p(Ga) = —21log p(H,0) +2log p(H, ) + logK +2logp" (12.8)
log p(GaO) = —7log p(H,0) + Jlog p(H,) +logK + 2logp’ (12.9)
und

log p(GaH) = —3log p(H,0) + 2log p(H, ) + L logK + L logp° (12.10)

Die Gleichungen (12.6) bis (12.10) stellen lineare Bezichungen zwischen den Partialdampf-
driicken der Ga-Spezies und dem Wasserdampfpartialdruck her. In Bild 12.1 ist der Loga-
rithmus der gemessenen Transportraten &, bei Gleichgewichtsverdampfungsmessungen mit
Ga,0s(s) in H, in Abhingigkeit der Feuchte (siche Tabelle 11.2) gegen den Logarithmus der
jeweiligen Wasserdampfpartialdriicke aufgetragen. Die Transportraten &, aus den Transpirati-
onsversuchen ist nach Gl. (6.30) proportional zu dem Partialdampfdruck. In das Diagramm
sind Geraden eingezeichnet mit den Steigungen -0,5, -2 und -1,5, die die Abhingigkeiten des
Logarithmusdes Partialdampfdrucks der verschiedenen Ga-Spezies von dem Logarithmus des
Wasserdampfpartialdrucks nach den Gleichungen (12.6) bis (12.10) wiedergeben.
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Bild 12.1: Logarithmus der gemessenen Transportraten k&, in Abhiingigkeit von dem Logarithmus des
eingestellten Wasserdampfpartialdrucks fiir die Verdampfung von Ga,0s(s) in feuchtem H, bei 800°C.
Zum Vergleich sind Geraden mit Steigungen entsprechend der Reaktionsgleichungen (12.1) bis (12.5)
eingezeichnet.

In Bild 12.1 erkennt man, dass die Abhéngigkeit der gemessenen Transportraten von dem
Wasserdampfpartialdruck dieselbe ist, wie in den Gleichungen (12.6) und (12.9). Das bedeu-
tet, dass entweder Gl. (12.1) oder Gl. (12.4) die vorherrschende Verdampfungsreaktion be-
schreibt. Die Reaktionsgleichung (12.4) kann davon aufgrund von thermodynamischen Be-
rechnungen ausgeschlossen werden. Folglich ist GaOH(g) unter den Versuchsbedingungen
die haufigste Ga-haltige Gasspezies.

In Bild 12.2 und 12.3 sind Vergleiche der gemessenen Partialdampfdriicke mit Partialdampf-
driicken fiir verschiedene Ga-Spezies aufgetragen, die mit Hilfe des Thermodynamikpro-
gramms FactSage, unter Verwendung der SGPS-Datenbank, berechnet worden sind. Bild 12.2
zeigt die gemessenen und berechneten Partialdampfdriicke fiir die Verdampfung von reinem
Gay0s(s) bei Temperaturen zwischen 600°C und 900°C in einer Ar/Hy/H,O-Atmosphére mit
einem molaren Wasserdampfanteil von x(H,0)=0,20 bezogen auf H,. In Bild 12.3 sind die
gemessenen und berechneten Partialdampfdriicke iiber reinem Ga,Os(s) bei 800°C in einer
Ar/H,/H,0O-Atmosphire in Abhéngigkeit von dem Wasserdampfpartialdruck aufgetragen.
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Bild 12.2: Gemessene und berechnete Partialdampfdriicke in Abhéingigkeit von der Temperatur fiir die
Verdampfung von reinem Ga,0s(s) in einer Ar/H,/H,O-Atmosphiire mit einem molaren Wasserdampfan-
teil von x(H,0)=0,20 bezogen auf H,.
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Bild 12.3: Gemessene und berechnete Partialdampfdriicke iiber reinem Ga,0s(s) in Abhéngigkeit von
dem Wasserdampfpartialdruck bei 800°C in einer Ar/H,/H,0-Atmosphiire.

Die in dieser Arbeit bestimmten Partialdampfdriicke sind etwa 7 % hoher als die Summe der
mit FactSage/SGPS berechneten Partialdampfdriicke der einzelnen Ga-Spezies.
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Zur Bestimmung der Reaktionsenthalpie und —entropie von Gl. (12.1) wurde eine Auswertung
nach dem Zweiten und dem Dritten Hauptsatz gemacht (siche Abschnitt 4.1.2.).

Aus der Auftragung von InK gegen T"', entsprechend dem zweiten Hauptsatz, wurde die Aus-
gleichsgerade erhalten

InkK = —(59701,22il774,41)%+(31,454_r1,76) . (12.11)

Aus GI. (12.11) koénnen die Reaktionsenthalpie und die Reaktionsentropie fiir G1. (12.1) bei
einer mittleren Temperatur von 1023 K berechnet werden mit
AH®1023k=(496,38+14,75) kI'mol™" und A,S°10235x=(261,49+14,64) J-(K'mol)". Diese Werte
konnen unter Zuhilfenahme der Enthalpie- und Entropieinkremente aus der Literatur [175] fiir
die Standardtemperatur von 298,15 K umgerechnet werden. Dadurch erhilt man die Werte
AH08¢=(521,93+14,75) kJ'mol™" und A,S"05x=(304,13+14,64) J-(K-mol)™.

Fiir die Auswertung nach dem Dritten Hauptsatz wurden Werte fiir die freien Enthalpiefunk-
tionen fef (siche Gl. (4.11)) aus der Datenbank von IVTANTHERMO [175] verwendet. Ta-
belle 12.1 enthilt die bestimmten Gleichgewichtskonstanten K fiir Gl. (12.1), die berechneten
Anderungen der freien Enthalpiefunktionen sowie die erhaltenen Werte fiir die Standardreak-
tionsenthalpie ArHozggK.

Tabelle 12.1: Bestimmung der Standardreaktionsenthalpie von Gl. (12.1) durch eine Auswertung nach der
Dritte-Hauptsatz-Methode auf Basis der freien Enthalpiefunktionen von IVTANTHERMO.

Go _HO

T K(T) A[TTZQSKJ AH 08¢

K J-(K mol)! kJ-mol™
873 4,40-1071¢ -299,00 527,83+3,17
923 8,07-10"° 297,70 534,53+3,53
973 4,57-10" -296,43 529.59+1,41
1023 7,13-10712 295,20 532,17+1,17
1073 1,38:10"° -293,99 530,4740,53
1123 2,05-10° 292,82 528,63+2,37
1173 1,18-10° 291,67 533,78+2,78
by 531,00 +2,14

Die aus der Auswertung nach der Methode des Dritten Hauptsatzes erhaltenen Werte fiir
ArHozggK in Tabelle 12.1 stimmen sehr gut miteinander iiberein, und zeigen keine Abhingig-
keit von der Versuchstemperatur. Sie weisen auBerdem eine gute Ubereinstimmung mit den
Ergebnissen der Zweiten-Hauptsatz-Auswertung auf. Aus diesen beiden Aspekten kann man
schlieBen, dass die gemessenen Daten und die daraus abgeleiteten thermodynamischen Gro-
Ben eine hohe Genauigkeit aufweisen.
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Tabelle 12.2 zeigt einen Vergleich der Ergebnisse der Auswertungen nach dem Zweiten und
Dritten Hauptsatz mit Daten aus der Literatur.

Tabelle 12.2: Vergleich der Ergebnisse der Auswertung nach dem Zweiten und Dritten Hauptsatz mit
Daten aus der Literatur.

dicse Arbel Jacobson sgags[i%, TI:l])Blis
2. Hauptsatz | 3. Hauptsatz ctal. [224] IVTAN [175] [177]
AH 05 kImol™ | 521,93+14,75| 531,00£2,14 | 616,33 561,91 618,06
AS08¢ J-(K mol)!| 304,06+14,64 - 315,04 312,72 -
AG 08k kI-mol™ | 431,32+19,10 - 522,45 468,67 -

Die berechneten Werte von FactSage/SGPS in Bezug auf Gl. (12.1) sind identisch mit denen
von IVTANTHERMO. Die Werte von Jacobson et al. [224] weichen in Bezug auf die Stan-
dardreaktionsenthalpien ~AH’ygc  deutlich von denen von FactSage/SGPS bzw.
IVTANTHERMO ab, zeigen aber eine hohe Ubereinstimmung mit den berechneten Werten
auf Grundlage der NBS-Datenbank. Die Standardreaktionsentropien zeigen bei allen verwen-
deten Datenbanken eine gute Ubereinstimmung und entsprechen auch dem experimentellen
Wert aus dieser Arbeit innerhalb der Messgenauigkeit. Dies bestétigt die Zuverladssigkeit der
ermittelten Daten.

Die in dieser Arbeit bestimmte Standardreaktionsenthalpie fiir GIl. (12.1) von
(531,00+2,14) kJ-mol™ liegt 6 % unterhalb der mit FactSage/SGPS bzw. IVTANTHERMO
berechneten, und 14 % unterhalb der auf Grundlage der NBS-Datenbank berechneten Stan-
dardreaktionsenthalpie.

Die Unterschiede zwischen den gemessenen und den berechneten Partialdampfdriicken lassen
sich auf ungenaue Angaben beziiglich der, in der Literatur angegebenen, Standardbildung-
senthalpien fiir GaOH(g) zurtickfithren. Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, dass die Ga-
Verdampfung von Ga,0s(s) in Hy/H,O-Atmosphédren unter Bildung von GaOH(g) hoher ist
als aufgrund von Literaturberechnungen angenommen worden ist.

12.2. Thermodynamik der Ga-Verdampfung von dotierten Lanthangallaten

Ahnlich wie bei der Verdampfung von Ga,Os(s) sind die Literaturangaben in Bezug auf die
Verdampfungsreaktion von dotierten Lanthangallaten widerspriichlich. Yamaji et al. [132,
133] beobachteten die Bildung von festem La,Os(s) infolge der Verdampfung von Ga aus
dotierten Lanthangallaten. Fiir die Verdampfung von Lanthangallat formulierten sie die Reak-
tionsgleichung [131]

2LaGaOj + 2H, =— Ga,0 + La,05 + 2H,0 . (12.12)

Von Kuncewicz-Kupczyk et al. [125] wurde aufgrund thermodynamischer Berechnungen
postuliert, dass GaOH(g) die vorherrschende Ga-Spezies in der Gasphase iiber dotierten Lan-
thangallaten sein muss. Die Reaktionsgleichung fiir die Verdampfung von Lanthangallat wire
demnach

2LaGaOj + 2H, =—— 2GaOH + La,03 + H,0 . (12.13)
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Die Standardbildungsenthalpie und die Standardbildungsentropie fiir LaGaOjs(s) betragen
nach Kuncewicz-Kupczyk et al. [124] AfH0298K=- 1475 kJ-mol’! und
AS%205k=127,73 J-(K-mol)"'. Die Wirmekapazitit von LaGaOs(s) kann aus den Wirmekapa-
zitdten von La,0s(s) und Ga,O3(s) mit Hilfe der Neumann-Kopp'schen Regel abgeschitzt
werden als C,=100,42 J:(K'mol)". Die thermodynamischen Daten der anderen beteiligten
Stoffe sind in der Literatur angegeben [175]. Auf Grundlage dieser Daten konnen die freien
Standardreaktionsenthalpien fiir Gl. (12.12) und (12.13) berechnet werden. Fir Gl. (12.12)
erhdlt man den Wert ArG01073K:251,41 K'mol! und fir GL (12.13)
AG1073x=301,80 kI'mol ™. Fiir die Ga-Partialdampfdriicke erhilt man mit Hilfe der van't
Hoffschen Reaktionsisothermen bei 800°C, in einer Hy/H,O-Atmosphire mit einem Druck
von 1 bar und einem Hy:H,O-Verhiltnis von 4:1, die Werte p(Ga,0)=9,34-107 Pa und
p(GaOH)=8,17-10" Pa. Aus diesen Berechnungen wird deutlich, dass GaOH(g) auch bei der
Verdampfung von Lanthangallaten die Ga-Spezies mit dem hochsten Partialdampfdruck ist.

12.3. Die Verdampfung von dotierten Lanthangallaten

Ein Vergleich der Ergebnisse zeitabhidngiger Transpirationsversuche unter Gleichgewichtsbe-
dingungen in Bild 11.3 fir GayOs3(s) und die beiden dotierten Lanthangallate
Lao,goSro,10Ga0,80Mg0,2003_5 (LSGM-IOZO) und Lao,gosro,zoGao’goMg0’2003_5 (LSGM-2020)
zeigt, dass bei Ga,Os(s) die transportierte Masse an Ga proportional zu der Zeit ist, wahrend
bei den dotierten Lanthangallate LSGM-1020 und LSGM-2020 die transportierte Masse an
Ga mit zunehmender Zeit abnimmt. Dieses Verdampfungsverhalten ist typisch fiir diffusions-
abhingige Verdampfungsprozesse, wie in Abschnitt 4.2.2 beschrieben worden ist. Diese Beo-
bachtung wird durch die Abnahme Ga-Konzentration an der Oberfldche von LSGM-1020 mit
Zunahme der Zeit, wie die SNMS-Tiefenprofilen in Bild 11.4 zeigen, bestdtigt. Aufgrund des
Vorliegens eines zeitabhéngigen Verdampfungsverhaltens konnen fiir die Reaktion von
dotierten Lanthangallaten mit H, keine Partialdampfdriicke bestimmt werden.

Die zeitabhingigen Transpirationsversuche an LSGM-1020 und LSGM-2020 in den Bildern
12.5 bis 12.7 zeigen, dass Ga das am stirksten verdampfende Element bei dotierten Lanthan-
gallaten ist, gefolgt von Mg. Die verdampfte Menge an Sr und La ist um mehr als eine Gro-
Benordnung niedriger als die von Mg und bis zu 3 GréBenordnungen niedriger als die von Ga.
Das Vorliegen einer inkongruenten Verdampfung von dotierten Lanthangallaten wurde auch
von Yamaji et al. [32] und Matraszek et al. [225] beschrieben. Die vornehmliche Verdamp-
fung von Ga und Mg, die beide B-Seiten Positionen in der ABOs-Struktur des Perowskiten
einnehmen, fithrt zu einem allmahlichen Uberschuss der A-Seiten Kationen La und Sr im Ma-
terial. Stevenson et al. [226] und Yamaji et al. [227] berichtet, dass bei dotierten Lanthangal-
laten eine A-Seiten-Uberstoichiometrie zur Bildung der Phase LaSrGaO, und eine B-Seiten-
Uberstoichiometrie zur Bildung der Phase LaSrGa;O; fiihrt. Die Verdampfung von Ga und
Mg auf der B-Seite miisste demnach zur Bildung der Phase LaSrGaOy fithren. Fiir LSGM-
1020 konnte dies in dieser Arbeit durch XRD-Messungen in Bild 11.8 und durch EDX-
Analysen nicht bestitigt werden. Der Grund dafiir kénnte an einer leichten B-Seiten Uberstoi-
chiometrie des Ausgangsmaterials (siche Tabelle 5.11) liegen, fiir die die gewihlten Ver-
suchsdauern nicht ausreichten, um durch Verdampfung der B-Seiten-Kationen eine ausrei-
chend hohe A-Seiten Uberstoichiometrie hervorzurufen, so dass es zur Bildung der Phase
LaSrGaO4 kommen konnte.

Zur Analyse der Verdampfungskinetik wurden die Mengen an verdampftem Ga pro Fliche
fiir die Temperaturen 700°C, 800°C und 900°C in den Bildern 11.5-11.7 an ein einfaches ma-
thematisches Modell fiir die diffusionskontrollierte Oberflichenverdampfung von einem hal-
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bunendlichen Medium nach Crank [58] angepasst. Die Beschreibung des Modells ist in Ab-
schnitt 4.2.2 gegeben.

Das Modell in Gl. (4.19) enthélt den Diffusionskoeffizienten D und die Proportionalitdtskon-
tante ¢. Fiir beide wurde eine Temperaturabhingigkeit auf Grundlage eines Arrhenius-
Ansatzes angenommen mit

D =D, exp(—%;) (12.14)
und
a=q exp[—%}j. (12.15)

Darin stehen D, fiir eine Diffusionskonstante, Op fiir die Aktivierungsenergie der Diffusion,
oy fiir eine Proportionalitdtskontante und D, fiir eine Aktivierungsenergie der Verdampfung.
Fiir die Anpassungen wurden die Gleichungen (12.14) und (12.15) in Gl. (4.19) eingesetzt.
Unter den Versuchsbedingungen gilt C,=0, d.h. es wird angenommen, dass das Trigergas
kein Ga enthilt. Die Ausgangskonzentration Cy=1536,96 kg'm™ von Ga an der Oberfliche
von LSGM-1020 wurde aus den Gitterparametern berechnet, die in der Literatur angegeben
sind [25, 228-230]. Die auf diese Weise verdnderte Gleichung (4.19) wurde mit Hilfe der Me-
thode der Minimierung der Fehlerquadrate an die gemessenen Galliumverdampfungskurven
in den Bildern 11.5 bis 11.7, fiir die Temperaturen 700°C, 800°C und 900°C, angepasst. Fiir
alle 3 Anpassungen wurden dieselben Variablen Dy, Op, & und Q, verwendet. Die erhaltenen
Anpassungsparameter sind: D0:4,41~10'9 m2~s'1, 0Op=229,60 kJ-mol'l, 1):0:3,97-10'2 ms” und
0,=239,36 kJ-mol”'. Das BestimmtheitsmaB der Anpassung ist R?=0,9908. In Bild 12.4 ist
das Ergebnis der Anpassung zu sehen.
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Bild 12.4: Anpassung der gemessenen Galliumverdampfung fiir LSGM-1020 bei 700°C, 800°C und 900°C
in Ar/H,/H,O durch Minimierung der Fehlerquadrate an ein Diffusionsmodell fiir die Oberflichenver-
dampfung von einem halbunendlichen Medium nach Crank [58], mit den Anpassungsparametern
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D=4,41-10° m’>s”, 0p=229,60 kJ-mol’, =3,97-10" m's" und 0,=239,36 kJ-mol" und dem Bestimmt-
heitsmafi R>=0,9908.

Ahnliche Parameter wurden von Yamaji et al. [133] fiir LSGM-1020 durch Anpassung von
SIMS-Profilen fiir Ga an eine abgeleitete Form der Gl. (4.19) bestimmt.

Die in dieser Arbeit mit Hilfe der Transpirationsmethode ermittelten kinetischen Parametern
D und ¢ sind in Tabelle 12.3 mit den Literaturwerten von Yamaji et al. [133] verglichen.

Tabelle 12.3: Vergleich der kinetischen Parameter D und « aus dieser Arbeit mit Literaturwerten von
Yamaji et al. [133] fiir LSGM-1020 bei 700°C, 800°C und 900°C in Ar/H,/H,0.

T/K diese Arbeit Yamaji et al. [133]

D /em*s’! o /cm-s™ D /cm*s’! o /cm-s™!
973 2,09-10™"7 6,17-10™" 5,82:10"7 1,89-10"
1073 3,22-1071¢ 7,20-107"2 3,26:107'¢ 5,39-10°1
1173 2,51-10" 9,82-107!! 1,36:10"° 8,70-1071°

Die Diffusionskoeffizienten von Ga aus dieser Arbeit in Tabelle 12.3 stimmen anndhernd mit
denen von Yamaji et al. [133] tiberein. Die Verdampfungskonstanten o weichen im Gegen-
satz dazu um bis zu eine GroBenordnung voneinander ab. Die Unterschiede in den kinetischen
Parametern konnen durch die verschieden langen Versuchsdauern von 10 h bei Yamaji et al.
gegeniiber 450 h bis 600 h in dieser Arbeit erklart werden. Dariiberhinaus konnen die unglei-
chen Versuchsbedingungen in Bezug auf die Flussrate, die Feuchte oder die genaue Proben-
zusammensetzung eine Rolle spielen. Insgesamt sind die Ergebnisse dieser Arbeit aufgrund
der langeren Versuchszeiten, der direkten Bestimmung der verdampften Menge an Ga mit der
Transpirationsmethode und der Anpassung der Ergebnisse von allen 3 Verdampfungskurven,
bei verschiedenen Temperaturen, an einen einzigen Datensatz als zuverldssiger im Vergleich
zu den Werten von Yamaji et al. [133] anzusehen. Die in dieser Arbeit ermittelten Diffusi-
onskoefizienten sind aufgrund der sich @ndernden Zusammensetzung des Festkorpers wih-
rend der Versuche nicht mit den Selbstdiffusionskoeffizienten von Ga in homogenen Festkor-
pern zu vergleichen.

Neben der Temperatur und der Zeit wurden auch weitere Einflussgrolen auf die Verdamp-
fung von Ga fiir dotierte Lanthangallate untersucht. Die Ergebnisse der Transpirationsversu-
che in den Bildern 11.9 und 11.10 zeigen, dass die Verdampfungsraten von Ga und der ande-
ren Elemente abhingig von der Flussrate des Trigergases ist. Fiir hohe Flussraten von
1000 ml-min”" nehmen die Verdampfungsraten fiir LSGM-2020 in Bild 11.9 mit zunchmender
Zeit ab. Innerhalb von 200 h sinkt die Ga-Verdampfungsrate um mehr als eine GréBenord-
nung. Dieses Verhalten entspricht auch den Ergebnissen der Transpirationsmessungen fiir
LSGM-1020 in den Bildern 11.5 bis 11.7. Bei niedrigen Flussraten von 80 ml'min” éndert
sich die Ga-Verdampfungsrate in Bild 11.10 {iber mehrere hundert Stunden dagegen kaum
und ist deutlich hdher wie bei der Flussrate von 1000 ml-min™.

Die Ursache dieses Effekts kann auf die Ausbildung unterschiedlicher Phasen bei dem Mate-
rial in Abhdngigkeit von der Flussrate zuriickgefiihrt werden. Die XRD-Diagramme in Bild
11.11 zeigen, dass auf der Oberfliche von LSGM-2020 bei 800°C, bei einer anliegenden
Flussrate von 80 ml'min™' nach 500 h die Phase LaSrGas;O- gebildet worden ist, wohingegen
bei einer Flussrate von 1000 ml-min’' bei 800°C iiber 700 h die Phase LaSrGaO, entstanden
ist. Letzteres entspricht den Erwartungen aufgrund der Ergebnisse von Stevenson et al. [226]
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und Yamaji et al. [227] (siehe oben). Die Bildung von LaSrGaO,4 kann auch aus dem Phasen-
diagramm von Matraszek et al. [231] abgeleitet werden. Gemil3 dessen kommt es aufgrund
der Ga-Abreicherung durch Verdampfung zu einem Ubergang von dem Einphasenbereich der
Perowskitphase in ein Dreiphasengebiet, bestehend aus der Perowskitphase und den Phasen
LaSrGaO,4 und MgO. Tabelle 12.4 zeigt einen Vergleich verschiedener Parameter fiir die Pha-
sen LSGM, LaSrGaO, and LaSrGaz;O7 aus der Literatur.

Tabelle 12.4: Vergleich von Struktur, Einheitszellvolumen, EHZV, Anzahl der Formeleinheiten pro Ein-
heitszelle, Z, Ionenpackungsdichte, p,, Ga-Dichte, pc,, und elektrische Leitfihigkeit, o, fiir die Phasen
LSGM, LaSrGaO, and LaSrGa;0- aus Literaturangaben.

EHZV Pp PGa G (800°C)
Phase Struktur /A3 V4 % | i Ga3+) o /S em’!
LSGM-1020 | Perowskit | 239,40 [228] | 4 | 13,68 13,37 1,3-107" [140]
LaSrGaOs | K,NiFs | 188,43 [232]| 2 | 19,48 10,61 107 [233]
LaSrGa;O; | Melilit | 346,10 [234]| 2 | 14,70 17,34 103107 [233, 235]

* berechnet mit den Kationenradien r(La*")=106 pm, r(Sr*)=110 pm, r(Ga*")=62 pm and r (Mg”")=65 pm aus
Ref. [236].

In den REM-Aufnahmen in Bild 11.12 ist zu erkennen, dass sich auf der Oberfliche der Pro-
be, die mit einer Stromungsrate von 1000 ml-min™' ausgelagert worden ist, eine porose Schicht
gebildet hat, welche die Probe vollstindig bedeckt. Die Dicke der Schicht lasst sich mit Hilfe
der SNMS-Tiefenprofile in Bild 11.13 mit einigen hundert Nanometern abschitzen. Die Pha-
se LaSrGaO, kann aufgrund der geringen Dicke der Schicht und der geringen Grofle der
Kristallite mit EDX nicht nachgewiesen werden. Die Porositét der Schicht kann aufgrund des
Ga-Verlustes und der dichteren Packung der Phase LaSrGaO, gegeniiber der Perowskit-Phase
(siehe Tabelle 12.4) erklért werden.

Fiir die Probe, die mit einer Stromungsrate von 80 ml-min" ausgelagert worden ist, erkennt
man in der REM-Aufnahme in Bild 11.12, dass sich {iber die Oberfldche verteilt pordse, nach
auen gewachsene Bereiche mit Durchmessern zwischen 3 um und 8 um befinden. Diese
Bereiche konnten mit Hilfe der EDX-Analyse in Tabelle 11.3 eindeutig als die Phase LaSr-
Ga3;07 identifiziert werden. Die Groe der LaSrGa;O7-Bereiche liegt in der Grofenordnung
der Korner der Perowskit-Phase. Die Ga-Dichte von LaSrGas;O5 ist etwa 30 % hoher, vergli-
chen mit LSGM (siehe Tabelle 12.4). Dies erklart qualitativ die Ergebnisse der SNMS-
Tiefenprofilmessungen in Bild 11.14, die eine Uberhohung der Ga-Konzentration an der
Oberflache aufweisen. Die Bildung einer Ga-reichen Phase auf der Oberfliche der LSGM-
Probe bei einer Auslagerung in Ar/H,/H,O steht im Widerspruch zu der gleichzeitig stattfin-
denden Ga-Verdampfung. Die Ursache fiir die Bildung von LaSrGa;O; konnte auf Inhomo-
genitdten in der Ga-Konzentration der einzelnen Korer zuriickzufiihren sein. Aufgrund der
geringen Strémungsraten des Triigergases von 80 ml'min™ findet eine Abreicherung von Ga
durch Verdampfung nicht schnell genug statt, um die Bildung der Phase LaSrGa;O; zu ver-
hindern. Der Vergleich mit einer bei 800°C an Luft ausgelagerten Probe zeigt, dass die Bil-
dung der Phase LaSrGa;O; mit der Ar/H,/H,O-Atmosphére zusammenhidngen muss. Ob die
Verdampfung von Ga und/oder Mg dabei eine entscheidende Rolle spielt, kann vermutet wer-
den. Die Bildung der beiden Phasen LaSrGaO4 und LaSrGa;O- auf den untersuchten Proben
konnte durch die leichte A-Seiten Uberstoichiometrie des Ausgangsmaterials beschleunigt
worden sein (siche Tabelle 5.11), da sowohl LaSrGaOy als auch LaSrGa;O; im Vergleich zu
stoichiometrischem LSGM-2020 einen hoheren Sr-Gehalt aufweisen.
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Die Verdampfung von Ga und Mg im Zusammenhang mit dem Auftreten der Phase LaSr-
Ga;07 in Bild 11.10 unterliegt keiner Zeitabhingigkeit, die auf einen diffusionskontrollierten
Verdampfungsprozess schlieBen lieBe. Der Einfluss der LaSrGa;O7-Phase auf die beobachtete
unverédnderlich hohe Verdampfung von Ga konnte mit der Bildung tiefer Poren zusammen-
héngen, durch die sténdig frische Oberfldchen, die noch nicht an Ga verarmt sind, mit der
Gasphase in Kontakt kommen. Die zu erwartende abflauende Verdampfung von Ga und Mg
von Oberfldchen, die iiber lingere Zeit der Ar/H,/H,O-Atmosphire ausgesetzt waren, wird
dabei von den hoheren Verdampfungsraten frischer Oberfldchen tiberlagert.

Im Gegensatz dazu hat die Bildung der Phase LaSrGaO, praktisch keinen Einfluss auf die
Verdampfung von Ga und Mg. Die Ga- und Mg-Verdampfung hiangt von der Diffusion dieser
Elemente an die Oberfldche ab. Aufgrund der hohen Porositit der Ga-verarmten Randzone, in
der sich die Phase LaSrGaO, befindet, spielt diese keine Rolle bei der weiteren Ga- und Mg-
Verdampfung.

Beziiglich der Verwendung von dotierten Lanthangallaten fiir SOFCs stellt sich die Frage,
inwieweit die gebildeten Sekundérphasen LaSrGaO,4 und LaSrGa;O; die Funktion von dotier-
ten Lanthangallaten als Elektrolytmaterial beeintrdchtigen. Nach Tabelle 12.4 ist die elektri-
sche Leitfihigkeit von LaSrGaO, und LaSrGa;O7 bei 800°C etwa 4 Grofenordnungen niedri-
ger als die von LSGM. Die Leitfihigkeit von LaSrGa;O7 kann aufgrund eines weiten Homo-
genitétsbereichs um bis zu 2 GréBenordnungen nach oben variieren [235]. Die sich einstel-
lende Porositét bei der Bildung der Nebenphasen fiihrt zu einer Verringerung der Kontaktfla-
che des Elektrolyten mit der Anode, und bewirkt dadurch einen Anstieg des elektrischen
Widerstands an der Grenzflache. Auf diese Weise kann die Ga-Verdampfung mit dem damit
verbundenen Auftreten von Nebenphasen zu einem Anstieg des elektrischen Widerstands und
damit zu einer Degradation der Zellleistung fiihren.

Die Zusammensetzung der dotierten Lanthangallate spielt in Bezug auf die Neigung des Ma-
terials zur Bildung von Nebenphasen eine wichtige Rolle. Daneben kann sie auch die Ga-
Verdampfung beeinflussen. Der Vergleich der Ga-Verdampfung von LSGM-1020 und
LSGM-2020 in Bild 11.6 zeigt eine etwas hohere Ga-Verdampfung fiir LSGM-2020. Dies
wurde indirekt auch von Yamaji et al. durch SIMS-Tiefenprofile nachgewiesen [133]. Die
Ursache liegt an einer etwas hoheren Ga-Diffusionsgeschwindigkeit in LSGM-2020 vergli-
chen zu LSGM-1020. Dies wurde durch Angaben in der Literatur beziiglich der Diffusions-
koeffizienten von Ga in den beiden Materialien bei 1400°C bestitigt [133, 237].

Die Untersuchung der Ga-Verdampfung verschiedener Fe-dotierter Lanthangallate in Bild
11.15 zeigt, dass die stirkste Ga-Verdampfung bei LSGMF-251208 auftritt, gefolgt von
LSGM-2020, LSGMF-301208, LSGMF-251406 und LSGMF-303208. Letztere Zusammen-
setzung weist gegeniiber den anderen untersuchten Materialien eine um 25 % niedrigere Ga-
Konzentration auf, wodurch deren niedrige Ga-Verdampfung zum Teil erkldrt werden kann.
Die Verldufe der einzelnen Verdampfungskurven unterscheiden sich teilweise deutlich von-
einander. LSGMF-251208, LSGM-2020 and LSGMF-251408 zeigen eine rasche Abnahme
der Ga-Freisetzungsrate mit zunehmender Zeit. Dieses Verhalten ist typisch fiir diffusions-
kontrollierte Verdampfungsprozesse. Die Ga-Freisetzungsraten von LSGMF-303208 und
LSGMF-301208 nehmen dagegen mit zunehmender Zeit langsam ab, so dass ein anndhernd
linearer Verlauf der Verdampfungskurve beobachtet wird. Der Grund fiir dieses Verhalten
kann auf die Existenz sekundérer Phasen im Ausgangsmaterial zuriickgefiihrt werden (siche
Bild 11.17). Das Grundmaterial LSGMF-301208 enthélt die Phase LaSrGas;O;. Bei den fluss-
ratenabhédngigen Verdampfungsversuchen mit LSGM-2020 in Bild 11.10 war beobachtet
worden, dass das Auftreten dieser Phase zu einer nahezu konstanten Ga-Freisetzungsrate des
Materials fiihrt. Daraus kann gefolgert werden, dass die Phase LaSrGa;O; sich als schadlich
in Bezug auf die Ga-Verdampfung von dotierten Lanthangallaten erweist und ihre Bildung
vermieden werden sollte. Das Vorliegen der Phase LaSrGaO; im Ausgangsmaterial von
LSGMF-303208 hat im Gegensatz dazu nur geringe Auswirtkungen auf das Ga-



136

Verdampfungsverhalten. Mit zunehmender Dauer der Auslagerungen in H-haltigen Atmo-
sphéren bei 800°C wird die Bildung der Phase LaSrGaOy schlieBlich bei allen der untersuch-
ten Legierungen beobachtet (siehe Bild 11.16).

Aussagen beziiglich des Einflusses der Konzentrationen einzelner Dotierungselemente auf die
Ga-Verdampfung sind anhand der Ergebnisse in Bild 11.15 nur unter Vorbehalt méglich. Fiir
die meisten der untersuchten Fe-dotierten Lanthangallate ist die Ga-Verdampfung niedriger
als fiir das nicht-Fe-dotierte Material LSGM-2020. Dieser Effekt 14sst sich nur bedingt durch
die speziellen Eigenschaften von Fe erkldren. Ein Vergleich zwischen den Materialien
LSGMF-251406 und LSGMF-251208 zeigt, dass in diesem Beispiel das Material mit dem
hoheren Fe-Gehalt auch die hohere Ga-Freisetzung aufweist. Ein hoher Sr-Gehalt scheint die
Ga-Verdampfung zu verringern, wie man anhand Ga-Verdampfung der Materialien LSGMF-
251208 und LSGMF-301208 in Bild 11.15 erkennen kann. Diese Beobachtung steht aller-
dings im Gegensatz zu der von Yamaji et al. [133], die eine hohere Ga-Abreicherung bei ho-
heren Sr-Gehalten des Ausgangsmaterials festgestellt haben. Aus dem Vergleich der Ga-
Verdampfung der Materialien LSGMF-301208 und LSGMF-303208 in Bild 11.15 kann unter
Berticksichtigung, dass letzteres Material 25 % weniger Ga enthélt, gefolgert werden, dass ein
hoherer Mg-Gehalt zu einer Verminderung der Ga-Verdampfung fiihrt. Der grofe Unter-
schied zwischen der Ga-Verdampfung von LSGMF-251406 und LSGMF-251208 kann dann
zusitzlich, zumindest teilweise, durch die unterschiedlichen Mg-Gehalte dieser beiden Zu-
sammensetzungen erkliart werden. Insgesamt gilt, dass die Einfliisse und Wechselwirkungen
der einzelnen Elemente und ihre Auswirkungen auf das Abdampfverhalten von Ga zu kom-
plex sind, um in einfache Faustregeln gefasst werden zu kénnen.

Trotz der beobachteten Unterschiede bewegen sich die gemessenen Mengen an freigesetztem
Ga fiir die untersuchten Gallat-Zusammensetzungen in derselben GréBenordnung. Eine
Losung des Problems der Ga-Verdampfung ist durch geeignete Dotiermalnahmen deshalb
nicht zu erwarten. Am Erfolgversprechendsten erscheint in diesem Zusammenhang die Ver-
wendung dichter Anodenschichten aus gemischtleitenden Materialien, die den Elektrolyten
vom direkten Kontakt mit H, abschirmen und auf diese Weise eine Ga-Verdampfung des
LSGM-Elektrolytmaterials verhindern. Eine Absenkung der Betriebstemperatur der SOFC
von 800°C auf 700°C wiirde nach Bild 12.4 die Ga-Verdampfung um etwa eine Gréfenord-
nung reduzieren. Mit dieser Maflnahme konnte ebenfalls ein wichtiger Beitrag zur Beseiti-
gung der Problematik der Ga-Verdampfung geleistet werden.
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13. Zusammenfassung

13.1. Chromverdampfung

Fir die Untersuchungen wurde eine Versuchsanlage auf Grundlage der
Transpirationsmethode aufgebaut und erprobt, und eine umfassende Theorie zur Auswertung
der Messergebnisse erarbeitet. Die Genauigkeit und die hohe Reproduzierbarkeit der
Transpirationsversuche wurden durch Testmessungen mit Ag nachgewiesen.

Die Uberpriifung der thermodynamischen Daten fiir die Reaktion von Cr,Os(s) mit feuchter
Luft zu CrO,(OH),(g) mit Hilfe der Transpirationsmethode ergab eine gute Ubereinstimmung
mit experimentell bestimmten Daten von Opila und eine vergleichsweise gute
Ubereinstimmung mit thermodynamischen Berechnungen auf Grundlage der Datenbank von
Ebbinghaus. Im Vergleich dazu weisen die experimentellen Daten von Gindorf et al. und die
Berechnungen unter Verwendung der Datenbanken von IVTANTHERMO und SGPS gréBere
Abweichungen auf.

Ein Vergleich der Chromverdampfungsraten von ferritischen Interkonnektorlegierungen unter
simulierten kathodischen SOFC-Bedingungen bei 800°C ergab eine um 61-75 % reduzierte
Chromfreisetzung bei Ausbildung einer duBleren Cr-Mn-Spinell-Schicht im Vergleich zu
reinen Chromoxidschichten. Die Chromverdampfungsraten der verschiedenen kommerziellen
und semi-kommerziellen ferritischen Cr-Mn-Spinell-bildenden Legierungen Crofer 22 APU,
JS-3, ZMG 232, IT-10, IT-11 und IT-14 unterscheiden sich nur gering voneinander. Unter
simulierten Anoden-Bedingungen wurde bei diesen Legierungen eine iiberwiegende
Verdampfung von Mn festgestellt.

Die Untersuchung der Chromverdampfungsraten anderer chromhaltiger Legierungssysteme
auf Fe-, Ni- und Co-Basis unter kathodischen SOFC-Bedingungen bei 800°C zeigte fiir hohe
Gehalte an Ni und Si keinen und fiir Ti einen geringen Einfluss auf die Chromverdampfung.
Die Bedeutung geringer Mengen an reaktiven Elementen wie Y, Zr oder Hf zur Reduzierung
der Chromverdampfung infolge einer Verbesserung der Schichthaftung und einer
Unterdriickung des Chromtransports iiber die Korngrenzen der Oxidschicht wurde erkannt.
Eine starke Verminderung der Chromfreisetzung um mehr als eine GréBenordnung wurde bei
Co-Basis-Legierungen festgestellt, die eine #&uBere Schicht aus Co3;04(s) bilden. Noch
geringere Chromfreisetzungsraten wurden bei aluminiumoxidbildenden Legierungen
gemessen, die im Allgemeinen etwa 3 GroBenordnungen unterhalb der von reinem
Chromoxid liegen. In den Versuchen wurde gezeigt, dass die nachweisbare Chromfreisetzung
von aluminiumoxidbildenden Legierungen iiberwiegend durch die Volumendiffusion von Cr
durch die AlO;-Schicht bewirkt wird. Daneben wurde festgestellt, dass die Ausbildung
metastabiler y- und 6-Aluminiumoxide anstelle von stabilem o-Al,O; bei Temperaturen
unterhalb von 900°C keine Verminderung der Chromriickhaltung zur Folge hat. Im Hinblick
auf die Chromverdampfung kann auf eine Voroxidation von Aluminiumoxidbildnern bei
Temperaturen oberhalb von 950°C verzichtet werden.

Eine Abschitzung der Degradationswirkung der freigesetzten Mengen an Chrom auf die
Zellleistung einer planaren SOFC mit metallischem Interkonnektor auf Grundlage von
Erfahrungswerten hat gezeigt, dass keine der untersuchten Legierungen bei Verwendung als
Interkonnektormaterial in unbeschichtetem Zustand die industriellen Anforderungen fiir
mobile und stationire SOFC-Systeme erfiillen wiirde. Eine Ausnahme bilden die
aluminiumoxidbildenden Legierungen, die aufgrund des hohen elektrischen Widerstandes der
Aluminiumoxidschicht als Interkonnektormaterialien in SOFCs nicht in Frage kommen.

Auf Grundlage der gewonnenen Erkenntnisse wurden Chromriickhalteschichten entwickelt
und erprobt. Es wurde gezeigt, dass Alitierschichten eine dhnlich gute Chromriickhaltung
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aufweisen wie aluminiumoxidbildende Legierungen. Fir die Beschichtung von
Interkonnektoren mit elektrisch leitfdhigen Riickhalteschichten wurden Versuche mit
aufgesputterten Perowskitschichten und Metallschichten durchgefiihrt. Es wurde gezeigt, dass
die Chromriickhaltung keramischer Sputterschichten aufgrund der Ausbildung einer offenen
Porositdt in der Schicht wihrend der Kristallisation gering ist. Im Gegensatz dazu bewirken
metallische Sputterschichten aus Co, Ni oder Cu mit einer Dicke von etwa 10 pum unter
kathodischen SOFC-Bedingungen bei 800°C eine Verminderung der Chromfreisetzung des
Substratmaterials um 2-3 GréfBenordnungen. Es konnte gezeigt werden, dass die
Verdampfungsraten der Sputterschichten aus Co, Cu und Ni fiir Co und Ni praktisch zu
vernachldssigen ist. Bei Cu sind die gemessenen Verdampfungsraten etwas hoher, allerdings
immer noch 1-2 GroBenordnungen unterhalb der Verdampfungsraten von Cr aus den
Substatlegierungen. Die Riickhalteschichten aus Co, Cu oder Ni bzw. deren Oxide weisen
dartiber hinaus eine gute Haftung auf der Substratoberflache, eine geringe Durchléssigkeit fiir
Sauerstoff und Chrom und eine hohe elektrische Leitfdhigkeit im Vergleich zu Cr,0;(s), bei
gleichzeitig niedrigen Kosten auf. Der in den Versuchen angewandte Sputterprozess zum
Aufbringen der Schichten kann ohne Schwierigkeiten durch schnellere und kostengiinstigere
Verfahren wie Plattieren oder galvanisches Abscheiden ersetzt werden.

13.2. Galliumverdampfung

Aus den Ergebnissen der Gleichgewichtsverdampfungsmessungen mit Ga,Os(s) in Ar/Ho/H,O
konnte abgeleitet werden, dass GaOH(g) anstatt Ga,O(g) die iiberwiegende Ga-Spezies in der
Gasphase ist. Ein Vergleich der ermittelten Ga-Partialdampfdriicke mit berechneten
Partialdampfdriicken von FactSage unter Verwendung der SGPS-Datenbank zeigt, dass die
experimentell ermittelten Partialdampfdriicke um etwa 7 % hoher liegen als die berechneten.
Die Standardreaktionsenthalpie und -entropie der Verdampfungsreaktion von Ga,O;(s) in
H,/H,O wurden aus den Messdaten mit Hilfe der Methoden nach dem Zweiten und dem
Dritten Haupsatz berechnet als AH 05¢=531 ,00+£2,14 kJ-mol! und
AS%05k=304,06:14,64 J(K mol)'l. Die Abweichung zwischen den gemessenen und den
berechneten Werten kann auf Unstimmigkeiten bei der in der Literatur angegebenen
Bildungsenthalpie von GaOH(g) zurtickgefiihrt werden.

Die Verdampfungsuntersuchungen mit dotierten Lanthangallaten ergaben, dass die
Verdampfung von Ga von der Diffusion im Festkorper bestimmt wird. Auf Grundlage
zeitabhdngiger Verdampfungsmessungen, bei verschiedenen Temperaturen und der
Anpassung der Ergebnisse an ein diffusionskontrolliertes Verdampfungsmodell, wurden die
kinetischen Verdampfungsparameter in Form eines Diffusionskoeffizienten D und eines
Verdampfungsparameters a bestimmt. Die Ergebnisse zeigten eine gute Ubereinstimmung mit
vergleichbaren Literaturdaten. Neben der Verdampfung von Ga wurde auch die Verdampfung
von Mg, Sr uns La gemessen. Aufgrund der iiberwiegenden Verdampfung der B-Seiten
Kationen Ga und Mg kommt es in der ABOs-Stoichiometrie des Perowskitmaterials im Laufe
der Zeit zu einem Uberschuss der A-Seiten Kationen Sr und La und schlieBlich zur Bildung
der Nebenphase LaSrGaOs(s) an der Oberfliche des Elektrolyten. Abhingig von der
Zusammensetzung des Elektrolytmaterials kann es auch zur Bildung der Nebenphase
LaSrGa;O(s) kommen, die sich in dieser Arbeit als besonders schidlich in Bezug auf die Ga-
Verdampfung herausgestellt hat. Beide Nebenphasen konnen aufgrund ihrer geringen
elektrischen Leitféhigkeit die Funktion des Elektrolytmaterials beeintrachtigen und damit eine
Degradation der Zellleistung der SOFC verursachen. Die Verdampfung von Ga sollte deshalb
beim Einsatz dotierter Lanthangallate als Elektrolytmaterialien in SOFC vermieden werden.
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Mathematischer Anhang

A.1. Gasdichte

Die Dichte eines reinen Gases lisst sich bei idealem Verhalten berechnen nach
T)=—— A.l
,0( ) V(T) (A.1)

mit v(T )...Molvolumen bei der Temperatur 7 [m*mol].

Aus dem idealen Gasgesetz folgt daraus

M
PT)= 27 (A2)

Bei Gasgemischen erhdlt man unter Annahme idealen Verhaltens nach dem Gesetz von
Dalton

p(T )=§xfp;(T ) (A3)

mit dem Molenbruch x; der Komponente i in der Gasphase.

In Tabelle A.1 sind die berechneten Gasdichten fiir Luft + 1,90 % H,O bei 1073 K und
1173 K aufgelistet.

Tabelle A.1: Gasdichte von Luft + 1,90 % H,0 bei 1073 K und 1173 K, berechnet aus den Bestandteilen
der Luft mit 78 % N;, 21 % O, und 1 % Ar mit M(N)=14,007 g/mol, M(0)=15,999 g/mol und
M(H,0)=18,015 g/mol.

Gasgemisch T [K] p[kgm?]

1073 0,327

Luft + 1,90 % H,O

1173 0,299
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A.2. Dynamische Viskositéat

Fur 7 gilt nach der kinetischen Gastheorie
n="1(v)pA (A.4)
mit <v> ...mittlere Relativgeschwindigkeit [m/s]; A...mittlere freie Weglédnge [m].

Fiir die mittlere Relativgeschwindigkeit eines Gases gilt nach Maxwell

12
()= (*:‘MT] (A3)

die mittlere freie Wegldnge wird berechnet nach

1

Ao~ (A.6)
4\/§c7er2

mit c...Teilchenzahl pro Volumen [m'3]; 7g .- Teilchenradius [m].
Fiir ¢ gilt

_MN, _ PoVoNA (A7)
vV RTyv

mit Na...Avogadro-Zahl [mol™]; V...Volumen [m?]; ...Stoffmenge [mol].

Gl. (A.7) eingesetzt in Gl. (A.6) ergibt

RT

A= ——— (A.8)
4\/§pONAan2

Aus Gl. (A.2), (A.5) und (A.8) eingesetzt in Gl. (A.4) folgt [vgl. 238]

1/2
n= 1 (MRT) (A9)

- 2
6N , mrg T

Eine verbesserte Theorie mit Beriicksichtigung der Wechselwirkungen zwischen den
Gasmolekiilen wurde von Chapman und Enskog [159] aufgestellt. Es wird eine potentielle
Wechselwirkungsenergie (p(r) definiert, die fiir zwei einzelne Molekiile ndherungsweise
durch das empirische Lennard-Jones (6-12) Potential beschrieben werden kann

o(r)= 4s[(fjn —(fﬂ (A.10)
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mit 7...Abstand zwischen den beiden Molekiilen [nm]; ¢...charakteristische Wechselwirkungs-
oder maximale Anziehungsenergie [J]; o...StoBquerschnitt der Molekiile [A].

Der erste Term der Gleichung beriicksichtigt die AbstoBung bei gegenseitiger Uberlappung
der Elektronenorbitale und der zweite Term die Anziehung bei groeren Abstinden.

Die Lennard-Jones Parameter & und o sind fiir viele Gase in der Literatur tabelliert. Uber
empirische Gleichungen koénnen sie aus den ZustandsgréBen am kritischen Punkt berechnet
werden [239]. Tabelle A.2 enthdlt die Lennard-Jones Parameter und Molmassen fiir die
verwendeten Trigergase Ar, Ha, H>O und Luft sowie CrO;.

Tabelle A.2: Lennard-Jones Parameter, Atomradien und Molmassen [159].

M [g'mol™] r[A] o [A] gk [K] Ref.

Ar 39,948 1,91 [236] 3,418 124,0 [159]
H, 2,016 1,00 [236] 2,968 33,3 [159]
H,0 18,015 - 2,641 809,1 [240]
Luft 28,970" - 3,711 78,6 [240]
CrO; 99,993 - 4,500 - [69]

" berechnet aus 78 % Na, 21 % O, und 1 % Ar mit M(N)=14,007 g/mol und M(0)=15,999 g/mol.

Fir die dynamische Viskositit eines reinen Gases gilt in erster Ndherung die Beziehung [238]

VMT
2

GQ,]

n=2,6693-10"° (A.11)

mit M...Molmasse [g-mol'l]; Q”...Kollisionsintegral [-]; 7in [Pas]; o in [A]; T in [K]. Das

Kollisionsintegral ist eine Funktion von k7/¢ und beschreibt die Abweichung vom idealen
Kugelverhalten. Im Idealfall gilt €2, =1.

Nach Neufeld [241] kann Q, im Bereich 0,3< k7/¢<100 in guter Naherung durch die

empirische Beziehung berechnet werden

~0,14874
Qn =1161 45[Tj +0,52487 exp{— 0,77320[1(7‘)} +2,16178 exp{— 2,43787(”)}
£ £ £

(A.12)

Bei einer mehrkomponentigen Gasmischung kann die dynamische Viskositdt in erster
Néherung nach der Methode von Wilke [242] berechnet werden

n

Mg = 3l (A.13)

n

>
X, (ij
=



M -1/2 12 N 2
mit @, =| 8 1+ 1+ 2o} | 2L (A.14)
! Mj n; M;

und P, :ﬂ&(p}_ (A.15)

ij
n; Mj

Eine genauere Rechenmethode wurde von Reichenberg vorgeschlagen [239]. Diese Methode
erfordert allerdings einen wesentlich groeren Rechenaufwand.

Tabelle A.3 enthélt die berechneten Kollisionsintegrale nach GI. (A.12) und Wilke-Faktoren
nach den Gl (A.14) und (A.15) sowie die nach Gl. (A.13) resultierenden Viskositdten der
Tragergase Ar, Ar + 4 % H,, Luft und Luft + 1,90 % H,O bei 1073 K bzw. 1173 K.

Tabelle A.3: Berechneten Kollisionintegrale und Viskosititen fiir Ar, H,, Ar + 4 % H,, Luft und Luft +
1,90 % H,O bei 1073 K bzw. 1173 K.

) n [Pa‘s]
T [K] Q, D 4y, Dy ar (I\ZEEE\?VZ%I) (Chapman-
Enskog)
Ar 1073 0,8379 - - 8,13-10* | 5,67-10°
H, 1073 0,7030 - - 6,66:10* | 2,02-107
Ar+4%H, 1073 - 0,2496 1,7590 - 542107
1073 0,8124 - - - 434-107
Luft
1173 0,8017 - - - 4,60-107
1073 0,9387 - - - 3,84-107
H,O
1173 0,9224 - - - 4,17-10°
-5
Luft + 1073 - 0,7406 1,3334 - 4,22-10
1,90 % H:0 | 1173 ; 0,7391 13365 ; 448107

A.3. Betrachtung der Druckverhéltnisse in der Transpirationsapparatur
Die Druckverhiltnisse iiber der Probe hidngen von verschiedenen Einflissen ab. Bei
Gasstromungen durch Rohre mit sich verindernden Querschnitten verdndern sich auch die

Gasgeschwindigkeiten. Nach Bernoulli wird der Gesamtdruck in einem Rohr bei
reibungsfreier Gasstrémung von dem statischen Druck und dem Staudruck bestimmt als

Paes = Pt + 5V (A.16)

mit dem statischen Druck p,,, [Pa] und dem Staudruck 1 pv ? [Pa].
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Der Staudruck ist abhidngig von der Gasgeschwindigkeit. Infolge der Querschnittsverdnderung
von der Gaszuleitung in das Reaktionsrohr und der Zunahme der Gastemperatur im Ofen
andert sich die Gasgeschwindigkeit und damit der Staudruck und der Gesamtdruck. Die
prozentuale Druckerhhung unter den Versuchsbedingungen mit Strémungsraten
v,=100 ml/min und 1500 ml/min, einer Querschnitterhohung von 6 mm auf 26 mm und einer

Gaserwdrmung von 25°C auf 800°C, liegen in den GréBenordnungen von 10°-10™ %,
bezogen auf den Standarddruck von 1,013 bar. Der Staudruckeffekt ist damit
vernachlissigbar. Geringe Druckerhohungen werden auflerdem durch Rohrkrimmungen und
Einbauten verursacht. Diese sind in diesem Fall ebenfalls vernachléssigbar.

Von groBerer Bedeutung ist der Einfluss der Reibung des stromenden Gases an der
Rohrwandung. Dadurch kommt es zu Druckverlusten. Zur Aufrechterhaltung der Stromung
ist eine Druckerh6hung vor dem Rohr erforderlich. Diese kann nach dem Gesetz von Hagen-
Poiseuille berechnet werden. Fiir eine laminare Stromung in einem Rohr gilt demnach

4
. TApR
8nl

(A.17)

mit der Druckdifferenz Ap zwischen einstromendem und ausstromendem Gas [Pa], dem
Rohrradius 7r [m], der dynamischen Viskositét 77 [Pa‘s] und der Lange des Rohres / [m].

Der Rohrradius in Gl. (A.17) steht in der 4. Potenz. Je kleiner der Rohrdurchmesser ist, desto
groBer ist der Uberdruck vor dem Rohr. Demnach kommt der Druckerhéhung durch die
Kapillare eine besondere Bedeutung zu.

In Tabelle A.4 sind die Druckerhdhungen im Probenraum vor der Kapillare fiir verschiedene
Stromungsraten v, bei 800°C und 900°C fiir Argon mit 4 % Wasserstoff und Luft mit 1,90 %

Feuchte (entsprechend 60 % relative Feuchte bei 25°C) berechnet. Die Kapillare hat eine
Lénge /=50 mm und ein Radius rg=0,75 mm. Die dynamischen Viskosititen 77 wurden nach
der Methode von Wilke [242], unter Zuhilfenahme der Methode von Chapman und Enskog
[159] berechnet (sieche Abschnitt A.2). Die erforderlichen Lennard-Jones Parameter wurden
Referenzen [159] und [240] entnommen, das Kollisionsintegral wurde mit Hilfe einer
Niherung von Neufeld [241] berechnet. Die verwendeten Werte sind 7=5,42-10" Pa-s fiir
Ar + 4 % H, bei 800°C, 7=4,31-107 Pa-s fiir Luft + 1,90 % H,O bei 800°C und
17=4,57-107 Pa-s fiir Luft + 1,90 % H,O bei 900°C.
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Tabelle A.4: Berechnete Druckerhéhung infolge der Stromung durch die Kapillare fiir Ar + 4% H, und
Luft + 1,90 % H,O bei 800°C bzw. 900°C fiir verschiedene Stromungsraten. Der prozentuale Uberdruck

ist bezogen auf den Standarddruck von 1,013 bar.

800°C 800°C 900°C

Ar+4%H, Luft + 1,90 % H,0 Luft + 1,90 % H,0

vo mimin | Ap[Pa] | Ap[%] | Ap[Pal | Ap[%] | Ap[Pa] | Ap[%]
80 114,30 0,11 90,89 0,09 105,36 0,10
150 214,31 0,21 170,42 0,17 197,54 0,19
1000 1428,73 1,41 1136,13 1,12 1316,94 1,30
1500 2143,10 2,12 1704,20 1,68 1975,41 1,95
2000 2857,46 2,82 2272,26 2,24 2633,88 2,60

Tabelle A.4 zeigt, dass die Druckerhthung tiber der Probe aufgrund der Kapillare unter den
Versuchsbedingungen vernachldssigt werden kann. Die Annahme isobarer Bedingungen fiir
die Versuche mit der Transpirationsmethode ist damit gerechtfertigt.
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