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 Kurzfassung 

„Die Forschung und Entwicklung im Bereich der Hochtemperaturbrennstoffzelle (SOFC) ist traditionell von der Steige-
rung der elektrochemischen Leistungsfähigkeit dominiert. Mit der geplanten Nutzung der SOFC in größeren Einheiten 
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zwischen den keramischen Brennstoffzellen und den metallischen Gehäusekomponenten kommt dabei eine Schlüssel-
rolle zu. Aus diesem Grunde widmet sich die vorliegende Arbeit der Ergründung grundlegender Verformungs- und 
Schädigungsmechanismen im Fügeverbund als Grundvoraussetzung für eine zielgerichtete Weiterentwicklung des 
Reaktionslötens an Luft.“   
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”Because man is fallible, so are his constructions, however. Thus the history of structural
engineering (...) may be told in its failures as well as in its triumphs. Success may be grand,

but disappointment can often teach us more.“

aus: ”To Engineer Is Human - The Role Of Failure In Successful Design“ von Henry Petroski



 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde das Verformungs- und Schädigungsverhalten von silber-
basierten Keramik/Metall-Lötverbindungen für SOFC-Stacks thermomechanisch untersucht,
um zu einem grundlegenden Verständnis der mechanischen Eigenschaften von RAB-Reaktiv-
Lötverbindungen zu gelangen. Praxiserfahrungen mit bisherigen RAB-Lotsystemen im realen
SOFC-Einsatz förderten Verbesserungsbedarfe bezüglich der mechanischen Stabilität zu Ta-
ge. Deswegen wurden konventionelle, CuO-haltige RAB-Lote (Ag8CuO und Ag8CuO0,5TiH2;
Angaben in mol-%) mit kupferoxidfreien Loten verglichen.

Für die thermomechanische Charakterisierung wurden Probengeometrien gewählt, die
stack-ähnliche Belastungen der Fügeverbindungen zuließen. Es konnten modellhafte Vorstel-
lungen der Verformungs- und Schädigungsmechanismen entwickelt werden:

Im Herstellungszustand von RAB-Fügungen stellt die SOFC selbst, aufgrund ihrer be-
grenzten Bruchenergie, in Zugbelastung bei Raumtemperatur die versagensauslösende Kom-
ponente des Fügeverbunds dar. Die Integrität der RAB-Lötung wird durch die Bruchenergie
der im Lötprozess an der Stahloberfläche entstehenden Reaktionsschicht limitiert. Die ther-
mische Alterung führt zur Verringerung der Schichthaftung, die für den sicheren Betrieb des
SOFC-Stacks über viele thermische Zyklen kritisch erscheint.

Kupferoxidfreie Lote bilden chemisch und mechanisch stabilere Reaktionsschichten und
erreichen vor wie nach Alterung höhere Bruchenergien. Mit einer Voroxidationsbehandlung
der Stahloberflächen konnte die alterungsbedingte Verschlechterung der Schichthaftung auf
ein akzeptables Niveau verringert werden.

Thermisch induzierte Spannungen durch Kriechprozesse abbauen zu können, gilt als größ-
ter Vorteil metallischer Lotsysteme. In Hochtemperaturscherversuchen konnte Kriechen der
Silbermatrix nachgewiesen werden. Allerdings erwiesen sich auch hier die Grenzflächen zu
den Fügepartnern als versagensbestimmend. Wurden die Verbindungen überlastet kam es zu
raschem Versagen. Belastung unterhalb der maximalen Scherfestigkeit führte zum Kriechen
der metallischen Lotmatrix. Es konnten Norton-Spannungsexponenten für sekundäres Krie-
chen bestimmt werden, die sich in guter Übereinstimmung mit Literaturwerten befinden. Das
visko-plastische Verhalten der Fügungen bei geringen Verformungen (< 60 % Scherung) kann
also mit bekannten Kriechdaten von reinem Silber behandelt werden.

Auf das Scherverhalten bei hohen Verformungen (> 60 % Scherung) wurde ein rheol-
ogisches Modell angewendet. Alle Fügungen wiesen mit einer Abhängigkeit der Viskosität
von der Schergeschwindigkeit nicht-newtonsches Verhalten auf.

Als zusammenfassendes Fazit bleibt festzuhalten, dass bisherige RAB-Lote - vor Allem
für automobile Anwendungen - gegenüber konventionellen, auf Glaskeramiken basierenden,
SOFC-Fügetechniken Vorteile besitzen. Aufgrund nicht ausreichender mechanischer Grenz-
flächenstabilität und Versagenstoleranz können diese Vorteile im Dauerbetrieb bisher aller-
dings keineswegs voll zur Geltung kommen. Die Entwicklung metallischer Lotsysteme für den
SOFC-Einsatz sollte sich zukünftig stärker als bisher auf die Reaktionen an den Grenzflächen
fokussieren.



Abstract

In this paper, the deformation and damage behavior of silver-based ceramic/metal solder
joints for SOFC stacks was thermo-mechanically investigated to gain a basic understanding
of the mechanical properties of RAB (Reactive Air Brazed) joints. Practical experience
with existing RAB-joints in full-scale SOFC stack application showed the requirement for
improvement of their mechanical stability. Conventional CuO-containing RAB-solders
(Ag8CuO and Ag8CuOTiH2; mol-%) were compared to CuO-free braze-systems.

Specimen geometries, which reproduce stack-like loading condition, have been selected for
thermo-mechanical characterization. Deformation and damage models have been developed:

In the as-brazed condition, the cell itself limits the mechanical performance of the joining
system, because of its limited fracture energy under tensional load at room temperature. The
integrity of the RAB-joint is governed by the fracture energy of the reaction layer that forms
during the brazing process at the steel/braze-interface. Thermal aging leads to a reduction
of joint adhesion and may endanger secure operation of the SOFC stack over many thermal
cycles.

CuO-free solders form reaction layers of higher chemical and mechanical stability with
high fracture energy in the as-brazed state that is retained even after thermal aging. With a
pre-oxidation treatment of the steel surface prior to brazing, age-related deterioration of joint
adhesion was reduced to an acceptable level.

The ability to reduce thermally induced stress by creep-deformation is regarded to be
the greatest advantage of metallic brazing. Creep of the silver matrix was demonstrated
by high-temperature experiments in symmetric shear configuration. However, the interfaces
proved to be the limiting components of the joining systems: If the joints were mechanically
overloaded, they rapidly failed by interfacial delamination. Loading below the maximum shear-
strength led to creep deformation of the metallic braze-matrix. The determined Norton stress
exponents, describing secondary creep, were in good agreement with literature values. For
small deformation (< 60 % shear deformation) the visco-plastic properties of the silver matrix
can be regarded to be similar to that of pure silver.

To describe the shear properties at high deformation levels (> 60 % shear deformation)
a rheological model was engaged. All joints exhibited quasi non-newtonian behavior with a
dependency of shear viscosity on shear displacement-rate.

As a conclusion it can be stated that current RAB-solders have advantages compared
to conventional glass-ceramics - especially for automotive application. However, because of
insufficient mechanical stability and interfacial failure tolerance, these benefits may so far not
come to full advantage. Thus further R&D in metallic brazing for SOFC application should
focus on interfacial reactions and related failure mechanisms.
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4.1.4 Alterung der Fügung im realen Stackbetrieb . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 50
4.1.5 Mikrostruktur und Schadensmechanismen nach Alterung in oxidierender At-

mosphäre . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 51
4.1.6 Schichthaftung nach Alterung in oxidierender Atmosphäre . . . . . . . . . . . . 54
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4.1.9 Schichthaftung nach Thermoschock . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 58
4.1.10 Ergänzende Versuche . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 61

4.2 Mode II - Scherbelastung bei Betriebstemperatur . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 64
4.2.1 Ermittlung elastischer Kennwerte - Versuche mit kleinen Wegmesswerten . . . 64
4.2.2 Scherverhalten bei konstanter Verformungsrate . . . . . . . . . . . . . . . . . . 65
4.2.3 Scherverhalten bei konstanter Belastung - Zeitstandversuch . . . . . . . . . . . 68
4.2.4 Relaxationsversuche und Bedeutung der Stackverspannung . . . . . . . . . . . 71

5 Zusammenfassung und Ausblick 81

Literaturverzeichnis 85

Abbildungsverzeichnis 97

Tabellenverzeichnis 101

Anhang 103

A Formelzeichen und Abkürzungen 103

B Phasendiagramme 107

C Sensitivitätsanalyse für Versuche in Mode I - Belastung 113
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Kapitel 1

Einleitung

1.1 Motivation

In den letzten Jahren ist die Frage nach zukünftigen klimafreundlicheren Formen der Mobilität
verstärkt ins Blickfeld des öffentlichen Interesses gerückt. Die Vorräte fossiler Energieträger
sind begrenzt und deren Kosten steigen aufgrund der zunehmenden Nachfrage ständig. So
sind einerseits neue nachhaltige Strategien der Energieversorgung gefragt, andererseits steht
auch die Effizienzsteigerung bei der Nutzung konventioneller Brennstoffe im Fokus.

Neben dem Wechsel zu CO2-neutralen Energieträgern stellt vor allem die Reduzierung
des spezifischen Kraftstoffverbrauchs bei gleichzeitiger Senkung der Emissionen in der Ent-
wicklung zukunftsfähiger Kfz-Antriebssysteme eine zentrale Aufgabe dar. ”Hybrid-Antriebe“,
die Kombination von Verbrennungsmotor und elektrischem Antrieb, wie auch die Brenn-
stoffzellentechnologie gelten aktuell als hochinnovativ und zukunftsweisend im Streben nach
geringerem Kraftstoffverbrauch. Die BMW Group verfolgt diese Ziele, hat sich aber darüber
hinaus auch zur Aufgabe gemacht, Effizienzsteigerung ohne Abstriche in puncto Fahrdynamik
und Komfort zu realisieren.

Seit rund 100 Jahren wird im Automobilbau die Kombination aus Generator und Batterie
für die Bordnetzversorgung eingesetzt. Elektrische Verbraucher haben den Energiebedarf in
den letzten 30 Jahren vervielfacht. Aufgrund moderner Sicherheits-, Fahrassistenz- und Kom-
munikationstechnik im Fahrzeug gehen Einschätzungen davon aus, dass der Strombedarf in
den nächsten Jahren weiter steigen wird [1, 2]. ”Das gemeinsame Optimum von Mobilität und
energetischer Effizienz der Transportleistung, ergibt sich durch eine geschickte Aufteilung der
Leistungsbereitstellung für den Vortrieb und für die Nebenaggregate des Fahrzeugs“ [3].

BMW propagiert die Aufgabenteilung von ”Verbrennungsmotor für den Antrieb“ und

”Brennstoffzelle zur Versorgung des elektrischen Bordnetzes“ [4]. Das zusätzlich zum Verbren-
nungsmotor eingebaute ”Bordheizkraftwerk“ auf Basis einer keramischen Leichtbau-Brennstoff-
zelle kann den zur Versorgung des Pkw-Bordnetzes notwendigen Benzinverbrauch um etwa
0,5 Liter pro 100 Kilometer senken [3]. Ein weiterer Vorteil der Brennstoffzelle ist die Reali-
sierung einer motorunabhängigen Elektrizitätsversorgung. Diese ermöglicht neue Sicherheits-
und Komfort-Funktionen, etwa das Betreiben der Klimaanlage vor dem Fahrbetrieb oder an
der Ampel bei abgeschaltetem Motor, die gerade von Kunden der Ober- und Luxusklasse
nachgefragt werden [3]. Als Brennstoffzelle kommt eine sog. ”SOFC“ (engl.: ”Solid Oxide Fuel
Cell“) zum Einsatz. Die neue Technik erreicht einen doppelt so hohen Wirkungsgrad wie die
heute noch übliche Kombination aus Motor, Lichtmaschine und Batterie. Daraus ergibt sich
eine erwartete Einsparung von etwa 50 Prozent bei dem für die Bordnetzversorgung notwen-
digen Treibstoffverbrauch [3].

1



1.2 Das automobile Bordheizkraftwerk

In einem konventionellen Reformer, basierend auf dem Prinzip der partiellen Oxidation, fin-
det bei rund 800◦C Betriebstemperatur eine teilweise Umwandlung von Kraftstoffdampf mit
Luft zu einem Gemisch aus Wasserstoff, Kohlenmonoxid und Stickstoff - dem Reformat - statt
[5, 6]. In der Brennstoffzelle wird der Kraftstoff durch die kontrollierte Reaktion mit Luftsau-
erstoff unter Stromproduktion umgesetzt. Nicht verwertetes Restgas wird zurückgeführt oder
nachverbrannt. Die entstehende Reaktionswärme dient zur Aufheizung der Prozessluft und

�������

���	�
	��


������

�
�

����

��

��

������	

�
��



���

��������� 		
�	��

!"�#���


��	
$	�$


���$
���

�
�
�
�
�

%�&�� ��

�
�$�

�	���$�

%'�(&'���
��
�

�	
�

�
����

Abbildung 1.1: Prinzip eines automobilen Bordheizkraftwerks (nach [5])

des Reformers [7]. Durch diese prozessinterne Kraft-Wärme-Kopplung wird der Gesamtwir-
kungsgrad weiter verbessert (siehe Abb. 1.1).

Ein typisches Anforderungsprofil an ein automobiles Brennstoffzellensystem ist in Tabelle
1.1 dargestellt. Im Vergleich zu stationären Anwendungen ergeben sich deutliche Unterschiede.

Anforderung Zielwert
Maximalleistung 5 kW
Brenngas Benzin- oder Dieselreformat
Dauerhaltbarkeit 10000 Stunden
Thermozyklen > 5000
Brenngasnutzung > 60 Prozent
Startzeit < 20 Minuten
Gewicht < 4 kg/kW
Volumen < 1 L/kW

Tabelle 1.1: Anforderungen an ein automobiles Brennstoffzellensystem [8]

Während die Langzeitstabilität für stationäre Anwendungen aus Wirtschaftlichkeitsgründen
mindestens 40.000 h betragen muss, sind 5.000-10.000 h für die Anwendung im Automobil
ausreichend [8]. Demgegenüber ist die Schnellstartfähigkeit und die Haltbarkeit über viele
An- und Abfahrzyklen, verbunden mit ausgeprägten Temperaturgradienten und -transienten,
ein zentraler Aspekt für die Entwicklung eines automobilen Brennstoffzellensystems. Die in
Tabelle 1.1 zusammengestellten Zielwerte sind als Momentaufnahme in einem kontinuierlichen
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Entwicklungsprozess zu verstehen. Für eine Markteinführung sind die Anforderungen höher.
Beispielsweise wird aktuell eine Startzeit von weniger als 15 Minuten angestrebt, was für
die Haltbarkeit der Metall/Keramikverbundsysteme der Brennstoffzelle eine der zentralen
Entwicklungsaufgaben darstellt.

1.3 Zielsetzung der Arbeit

Da eine einzelne Festoxidbrennstoffzelle unter typischen Betriebsbedingungen eine Arbeits-
spannung von weniger als 1 Volt [7] liefert, müssen für die Anwendung in einem Brennstoffzel-
lensystem mehrere Zellen zu sog. Leistungsstacks (engl.: ”stack“ = Stapel) zusammengeführt
werden. Durch die elektrische Reihenschaltung werden technisch nutzbare Spannungen be-
reitgestellt. Für einen zuverlässigen Einsatz der SOFC-Stacks kommt neben der elektroche-
mischen Funktion auch der dauerhaften mechanischen Integrität des Verbundes aus keram-
ischer Zelle und metallischer Gehäusekomponente eine besondere Bedeutung zu. Eine zentrale
Rolle spielen im Hinblick auf mechanische Aspekte die Fügeverbindungen des Stacks.

Das Anforderungsprofil für die Fügeverbindungen eines SOFC-Stacks weist harte Kriteri-
en hinsichtlich Abdichtung und Belastung auf. Die Verbindung muss gasdicht und beständig
gegen die Betriebsstoffe bei 800◦C Dauerbetriebstemperatur sein sowie die Potentialtrennung
der Einzelebenen im Stack gewährleisten. Außerdem sollten die Fügungen thermisch indu-
zierten mechanischen Belastungen widerstehen können.

Aufgrund der Kombination keramischer Zellen und metallischer Gehäusekomponenten
unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizienten kommt es beim Betrieb des SOFC-
Stacks zu thermomechanischen Eigenspannungen [9]. Der geplante Einsatz der SOFC im Au-
tomobil erfordert extrem kurze Startzeiten mit Aufheizraten von 100 K/min und mehr. Die
dadurch verursachten hohen Temperaturgradienten über den Stack hinweg verschärfen die
Problematik der thermomechanisch induzierten Spannungen [10]. Bisher eingesetzte spröde
Fügematerialien, wie etwa bei Fügekonzepten mit Glasloten, scheinen die geforderte Schnell-
startfähigkeit, die für ein automobiltaugliches System unabdingbar ist, nicht ausreichend er-
bringen zu können.

Mit keramischen ”Klebeverfahren“ hergestellte Verbindungen weisen nur geringe Schadens-
toleranz auf. Glaslot- und Wasserglassysteme bilden bei Betriebstemperatur teilweise spröd-
bruchanfällige Materialbrücken [11, 12]. Korrosionseffekte an den Grenzflächen zwischen Fü-
gematerial und Stackkomponenten können die mechanische Dauerhaltbarkeit der Fügungen
negativ beeinflussen. Die Haftung der entstehenden Reaktionsprodukte an den Fügepartnern
wird dann zum bestimmenden Faktor für das Verhalten der Verbindung [9, 11].

Je nach Zusammensetzung versprechen metallische Lote eine stärkere Anbindung an die
zu fügenden Teile. Auch die im Vergleich zu den bisher genutzten spröden Materialien bessere
Verformbarkeit und somit die Fähigkeit, thermomechanische Spannungen abzubauen, bietet
Vorteile [13]. Verbindungskonzepte sehen daher verstärkt die Verwendung metallischer Lote
bei der konventionellen Fügung von keramischen Zellen ”in“ metallische Rahmen und auch
der Fügung der Einzelebenen zu einem Stack vor [12].

Die thermomechanischen Eigenschaften sowie der Einfluss von thermochemischen Verän-
derungen bei Betriebstemperatur auf das mechanische Verhalten derartiger metallischer Lot-
fügungen zwischen metallischen und keramischen Bauteilen sind allerdings noch weitgehend
unerforscht.

Aus dieser Situation entstand die wissenschaftliche Zielsetzung der vorliegenden Arbeit.
Durch Kombination mechanischer und werkstoffkundlicher Untersuchungen von
Metall/Keramik-Lotfügungen sollten grundlegende Erkenntnisse für langlebige Fügeverbin-
dungen unter den gegebenen SOFC-Betriebsbedingungen erarbeitet werden. Konkret wur-
de der Einfluss thermomechanischer und thermochemischer Beanspruchung auf makroskopi-
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sches Versagen und mikrostrukturelle Schädigung in Versuchen zur Scher- und Haftfestig-
keit untersucht. Die bruchmechanischen Experimente wurden von in-situ Beobachtung und
nachgeschalteten analytischen Untersuchungen im Rasterelektronenmikroskop flankiert, um
versagensauslösende mikrostrukturelle Defekte und Grenzflächenreaktionen sowie die Verfor-
mungsvorgänge im Werkstoffverbund zu identifizieren und so eine modellhafte Beschreibung
der Schadensmechanismen zu erreichen.
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Kapitel 2

Grundlagen

2.1 Brennstoffzellentypen - Übersicht

Brennstoffzellen werden nach ihrer Betriebstemperatur und der Art des Elektrolyts klassi-
fiziert. Man unterscheidet wässrige, alkalische, Polymermembran- und phosphorsaure Elek-
trolyte sowie Systeme mit Schmelzkarbonat- oder oxidkeramischen Elektrolyten. Je nach Be-
triebstemperaturbereich teilt man diese in Nieder- (bis 200◦C), Mittel- (200 - 600◦C) und
Hochtemperatursysteme (über 600◦C) ein.

Brennstoff- Betriebs- Elektrolyt- Ladungs- Kraftstoff Wirkungs-
zellentyp temperatur material träger grad

[◦C] [%]
Alkalische

Brennstoffzelle 60-90 Kalilauge OH− H2 50-60
(AFC)

Polymermembran-
Brennstoffzelle 50-80 Nafion H+ H2 50-60

(PEMFC)
Phosphorsaure
Brennstoffzelle 160-220 Phosphorsäure H+ H2 55

(PAFC)
Schmelzkarbonat- Alkali-

Brennstoffzelle 600-650 karbonat- CO2−
3 H2, CO 60-65

(MCFC) schmelze
Oxidkeramische yttriumdot.
Brennstoffzelle 800-1000 Zirkondioxid O2− H2, CO, 55-65

(SOFC) (8YSZ) CH4

Tabelle 2.1: Brennstoffzellentypen [14–16]
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2.2 Hochtemperaturbrennstoffzelle - Solid Oxide Fuel Cell
(SOFC)

2.2.1 Funktionsweise

Das Grundelement der oxidkeramischen Brennstoffzelle ist die CEA-Struktur (engl.:

”Cathode-Elektrolyte-Anode“). Diese wird auch PEN (engl.: ”Positive Electrode-
Electrolyte-Negative Electrode“) oder MEA (engl.: ”Membrane-Electrode-Assembly“) genannt.
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Abbildung 2.1: Prinzip einer Hochtemperaturbrennstoffzelle [14]

Sie besteht aus einer dreischichtigen Verbundstruktur, die eine poröse (La,Sr)MnO3-Katho-
de, einen gasdichten ZrO2-Elektrolyt und eine poröse ZrO2/Ni-Cermet-Anode als etablierte
Standardwerkstoffe enthält [2, 17]. In der Brennstoffzelle läuft eine durch den Elektrolyt
räumlich getrennte Redox-Reaktion zwischen Brenngas und Oxidant ab [18]. An der gas-
durchlässigen Kathode wird molekularer Sauerstoff unter Aufnahme von Elektronen zu O2−-
Ionen dissoziiert und reduziert. Die Sauerstoffionen wandern aufgrund der herrschenden, che-
mischen Potentialdifferenz durch den gasdichten Elektrolyt, der aber erst bei den hohen Be-
triebstemperaturen der SOFC ausreichend sauerstoffionenleitfähig ist. Dort reagieren sie an
der katalytisch wirkenden, elektronisch leitfähigen Anode mit Wasserstoff spontan zu H2O
ab (Abb. 2.1) [19]. Die dabei frei werdenden Elektronen werden von der Anode über einen
äußeren Stromkreis zur Kathode geführt und verrichten dabei elektrische Nutzarbeit [19].
Als Abgas entsteht bei vollständiger Brenngasausnutzung und Wasserstoff als Brenngas nur
Wasserdampf. Die Teilreaktionen für reinen Wasserstoff, reines Kohlenmonoxid oder Methan
als Brenngas und Sauerstoff als Oxidationsgas lauten [16]:

1
2
O2Kat + 2e−Kat ⇒ O2−

El , (2.1)

H2An +O2−
El ⇒ H2OAn + 2e−An, (2.2)

COAn +O2−
El ⇒ CO2An + 2e−An, (2.3)

CH4An + 4O2−
El ⇒ CO2An + 2H2OAn + 8e−An. (2.4)

Bei Benzinreformat (= 31 % H2, 31 % CO, 35 % N2, 3 % H2O) als Brenngas ist die sog.

”Wassergas-Shift-Reaktion“ mit dem Wasserdampf aus dem Reformat und dem Abgas der
bevorzugte Reaktionspfad für Kohlenmonoxid:
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COAn +H2OAn ⇒ CO2An +H2An. (2.5)

Der entstehende Wasserstoff reagiert anschließend nach Gleichung 2.2. zu Wasserdampf
ab. Aus den Teilreaktionen an Kathode und Anode ergeben sich die Gesamtreaktionen der
Zelle:

H2An +
1
2
O2Kat ⇒ H2OAn, (2.6)

COAn +
1
2
O2Kat ⇒ CO2An, (2.7)

CH4An + 2O2Kat ⇒ CO2An + 2H2OAn. (2.8)

Wechselweise wird der Strom also von Elektronen und Ionen getragen. An den Dreipha-
sengrenzen zwischen dem Elektrolyt, der jeweiligen Elektrode und dem jeweiligen Betriebsgas
findet der Wechsel von elektronischer zu ionischer Leitung statt [20]. Im Leerlauf ohne äußeren
Verbraucher stellt sich eine Klemmenspannung, auch ”reversible Zellspannung“ genannt, von
ca. 1,1 V ein [7]. An Kathode und Anode herrschen stark unterschiedliche Sauerstoffkonzen-
trationen [21]. Dieser Konzentrationsgradient ist die treibende Kraft für den Sauerstoffionen-
Diffusionsstrom von der Kathode über den Elektrolyt in Richtung Anode. Da der Elektrolyt
aber nicht elektronenleitend ist, können keine Elektronen zum Ladungsausgleich fließen. Es
baut sich ein elektrisches Feld auf, das im Leerlauf den Diffusionsstrom durch einen gleich-
großen entgegengesetzten Feldstrom kompensiert. Die Höhe der Zellspannung ist abhängig
vom Verhältnis der Sauerstoffionenkonzentrationen an den beiden Elektroden, von der Tem-
peratur und den Reaktionspartnern [7, 18].

2.2.2 Stackdesign

Da sämtliche Komponenten der SOFC Feststoffe sind, ist es möglich serielle Schaltungen in
verschiedenen Formen zu realisieren. Dabei variieren die Anzahl der Einzelzellen und damit die
Spannung und die aktive Zellfläche je nach Aufbau und Design des Stacks [19]. Die Einzelzelle,
das Kernstück des Stacks, liefert im Temperaturbereich von 700 - 1000◦C Arbeitsspannungen
von 0,6 - 0,9 V [7]. Für technische Verwendungen sind diese Werte zu niedrig. Erst die serielle
Verschaltung vieler Einzelzellen zu einem Stack erbringt technisch nutzbare Spannungen. Das
Stackdesign muss

1. die elektrische Kontaktierung der Einzelzellen über die sogenannten ”Bipolarplatten
oder Interkonnektoren“,

2. die Trennung von Brenngas- und Oxidationsgasraum voneinander und von der Umge-
bung,

3. sowie die gleichmäßige Wärmeverteilung und thermische Isolation des Stacks gewähr-
leisten.

Aufgrund der extremen Betriebsbedingungen (hohe Temperatur, extrem reduzierende/oxi-
dierende Umgebung) sind durch das Stackdesign noch viele Aufgaben zu bewältigen, wie z. B.
die gasdichte Abdichtung der Einzelzellen, Verhinderung von Diffusion zwischen den Stack-
komponenten oder Vermeidung von Oxidation der Bipolarplatten [21]. Um hohe Leistungs-
dichten zu erreichen, wird für die Anwendung im Fahrzeug das planare Stackdesign favorisiert,
das im Folgenden erläutert werden soll.
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Das planare Design

Hier werden ebene Einzelzellen verwendet, die mittels ”bipolarer Platten“ elektrisch kontak-
tiert sind. In die Platten sind beidseitig Gaskanäle eingearbeitet. Die elektrische Kontaktie-
rung der Anode und Kathode erfolgt über die Stege zwischen den Kanälen. Die Betriebsgase
werden im Gleich-, Gegen- oder Kreuzstrom zugeführt. Der Spannungsverlust ist weitgehend
unabhängig von der Zellfläche, weil der Strom senkrecht zur Zellebene geführt wird. Dadurch
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Abbildung 2.2: Planares Stackdesign im Gleichstromprinzip

weist dieses Design vergleichsweise geringe Innenwiderstände auf [7]. Alle Komponenten der
Zelle können mit kostengünstigen Folienguss- und Siebdruckverfahren mit anschließendem
Sinterprozess gefertigt werden [7]. Interkonnektoren und Zellen können getrennt hergestellt
und später zusammengefügt werden. Dabei müssen die Bipolarplatte und die Zelle hinsichtlich
ihrer thermischen Ausdehnung gut aneinander angepasst sein, damit beim An- und Abfahren
des Stacks möglichst geringe mechanische Spannungen entstehen, die die Zellen oder Dich-
tungen schädigen könnten.

Die größte Herausforderung ist die gasdichte, elektrisch isolierende Fügung der Zellen in
die Metallrahmen sowie die der einzelnen Rahmen und Interkonnektoren zueinander (siehe
Abb. 2.2 und Kap. 2.5) [17]. In jüngerer Vergangenheit gewinnen - auch aufgrund gestiegener
Anforderungen in Bezug auf die angestrebte Schnellstartfähigkeit [8] - metallische Lote an
Bedeutung.

2.3 Basiskomponenten planarer SOFC-Stacks

Die Werkstoffauswahl für die Grundkomponenten planarer SOFC-Stacks (Abb. 2.3) hat ent-
scheidende Auswirkungen für die Einsetzbarkeit metallischer Lotsysteme und deren Lötpro-
zesse. Diese Abhängigkeiten werden in Kapitel 2.4 besonders berücksichtigt.

2.3.1 Elektrolyt

Dem Elektrolyt der Zelle kommt eine Reihe von Aufgaben zu. Er muss gasdicht und be-
ständig in oxidierenden und reduzierenden Atmosphären sein [22]. Zudem muss er zu den
Elektroden- und Fügematerialien chemisch kompatibel sein und eine möglichst hohe ionische
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Abbildung 2.3: Explosionszeichnung einer Leichtbau-SOFC-Kassette

Leitfähigkeit besitzen (σi > 10 Sm [16, 23]). Wenn bei definierter zu erreichender Leistungs-
dichte die Leitfähigkeit des Elektrolytmaterials bekannt ist, kann für die gewünschte Betriebs-
temperatur eine maximale Elektrolytdicke abgeleitet werden. Für ein automobiles SOFC-
Brennstoffzellensystem wird eine Betriebstemperatur von maximal 800◦C angestrebt, insbe-
sondere wenn ferritische Stahlinterkonnektoren und metallische Lote verwendet werden sollen.
Der Einsatz von 8YSZ als Elektrolytwerkstoff und die hohen angestrebten Leistungsdichten
(> 750 mW

cm2 ) bedingen eine Elektrolytdicke von nur 8 - 10 Mikrometern. Diese dünne Schicht
muss eine vernachlässigbare elektronische Leitfähigkeit aufweisen (σel < < σi), um die Ver-
luste durch innere Kurzschlüsse klein zu halten.

2.3.2 Elektroden

Kathode

Die Luftelektrode der SOFC ist für die Dissoziation und Reduktion des Sauerstoffs zuständig
[20]. Darum muss das Material hohe katalytische Aktivität aufweisen. Außerdem sollte das
Kathodenmaterial eine hohe elektronische Leitfähigkeit besitzen (σel > 1 S

m ; [24]), um dem
Transport von Elektronen zur Dreiphasengrenze Kathode/Elektrolyt/Gasraum möglichst we-
nig Widerstand entgegen zu setzen [25]. Zudem muss die chemische Stabilitat des Materials
gewährleistet sein und es darf keine unerwünschten Reaktionen mit benachbarten Zellkom-
ponenten geben [26]. Als Standardvarianten kommen keramische Werkstoffe mit perowski-
tischer Kristallstruktur zum Einsatz [27]. Darunter hat sich insbesondere strontiumdotiertes
Lanthanmanganit (La, Sr)MnO3 (LSM) als Kathodenmaterial bewährt [28].

Anode

Die Anode besteht aus einem ”Cermet“ (engl.: ”Ceramic-Metal“), einem keramisch-
metallischen Verbundmaterial. Dieses besteht zum einen aus einer ionenleitenden und zum an-

9



deren aus einer elektronenleitenden Phase. Als elektronenleitende Phase eignet sich vor allem
Nickel. Außerdem ist die Polarisation an Nickel-Anoden im Vergleich zu anderen Metallen ge-
ring [29, 30], da die Dissoziation der Brenngase an der katalytisch wirkenden Nickel-Oberfläche
sehr stark ist. Mit Nickelgehalten oberhalb von 30 Vol.-% lassen sich Leitfähigkeiten von ca.
3*104 S

m verwirklichen [29]. Im Rahmen dieser Arbeit werden ”Anodensubstrat-getragene“
SOFCs verwendet. Das ”Anodensubstrat“ aus einem Gemisch von Anoden- und Elektrolytma-
terial trägt und stabilisiert die eigentliche elektrochemisch aktive CEA-Struktur mechanisch
und ist deswegen relativ dick ausgeführt (0,5 - 2 mm). Durch die Mischung der Werkstof-
fe kommt es beim Sintern zur Ausbildung eines ”keramischen Skeletts“, das die hohe ther-
mische Ausdehnung des Nickels dem des Elektrolyts annähert und zudem die Dreiphasengren-
ze Anode/Elektrolyt/Gasraum vergrößert. Der Elektrolyt wird dadurch quasi in die Anode
hinein ausgedehnt. Die Herstellung der Anoden und Anodensubstrate erfolgt üblicherweise
ausgehend von NiO, da es sich an Luft sintern lässt [31].

2.3.3 Metallische Interkonnektoren

Um die Systemkosten von SOFCs weiter zu senken, sind umfassende Forschungs- und Ent-
wicklungsanstrengungen im Materialsektor im Gange. Dabei konzentriert man sich vor allem
auf den Ersatz von teuren keramischen Werkstoffen durch kostengünstigere und leichter zu
bearbeitende metallische Materialien für den Stackaufbau [2], speziell für das sog. ”Manifold“
(engl. ”Gehäuse“ = Gesamtheit aus ”Fensterblech“, ”Wannenblech“ und ”Stützrahmen“, sie-
he Abb. 2.3). Aus ferritischem Stahl hergestellte Bipolarplatten haben großes Potential zur
Kostensenkung.

Bei dem in dieser Arbeit beschriebenen Stackkonzept wird die Zelle mit Metalllot in das

”Fensterblech“ eingelötet. Das Fensterblech wird anschließend mit dem ”Wannenblech“ (Abb.
2.3) per Laser zur sog. ”Kassette“ verschweißt. Ein Stack entsteht durch stapeln mehrerer (bis
zu 30) Kassetten. Die Blechteile bestehen aus einer speziell für den SOFC-Einsatz am Institut
für Energieforschung (IEF-2) des Forschungszentrums Jülich entwickelten Stahllegierung, die
unter dem Handelsnamen CroFer22APU (Werkstoffnummer: 1.4760) von der Firma Thyssen-
Krupp VDM vertrieben wird. Dabei handelt es sich um einen ferritischen Edelstahl mit 22 %
Chromanteil. Der Legierung sind geringe Mengen an Reaktivelementen (Mn, La) beigemischt,
um unter Betriebsbedingungen elektrisch leitfähige Cr-Oxide zu bilden und gleichzeitig die
Chromverdampfung aus dem Interkonnektor zu verringern [32].

Die Gaskanäle werden mittels Tiefziehen in die 0,3 - 0,5 mm starken Bleche eingeprägt.
Die Abdichtung der Kassetten zueinander erfolgt derzeit mit Glaslot, soll aber in Zukunft
ebenfalls mittels Metalllot erfolgen, um die Schnellstartfähigkeit zu erhöhen.

2.4 Rahmenbedingungen für die SOFC-Fügetechnik

SOFC-taugliche Fügeverbindungen müssen bestimmten Kriterien hinsichtlich Abdichtung
und Belastung genügen. Das Anforderungsprofil für serientaugliche Fügungen kann in drei
Unterkategorien aufgeteilt werden, die miteinander in enger Wechselwirkung stehen: physika-
lische und thermochemische sowie die Herstellung betreffende Eigenschaften.

2.4.1 Physikalische Eigenschaften

Bei herkömmlichen Anwendungen werden gesinterte Hochtemperaturbrennstoffzellen in me-
tallische Rahmen eingefügt. Die Werkstoffe für Zelle und Manifold weisen trotz gezielter Aus-
wahl Differenzen in ihrer thermischen Ausdehnung auf. Die Fehlpassung der thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten von SOFC und CroFer22APU liegt im Bereich von Raumtemperatur
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bis 800◦C bei ca. 1 - 1,5*10−6 1
K [21, 33]. Nach Verbindung von Zelle und Rahmen bei hoher

Prozesstemperatur kommt es folglich beim Abkühlen zu thermisch induzierten Spannungen.
Um das Eigenspannungsprofil der Verbindung nicht zusätzlich negativ zu beeinflussen,

sollte der thermische Ausdehnungskoeffizient des Fügematerials gut an die der Fügepart-
ner angepasst sein. Ist dies nicht möglich, muss das Fügesystem entweder ausreichend hohe
Festigkeit besitzen, um die Eigenspannungen ertragen zu können oder eine oder mehrere
Komponenten der Fügung müssen ausreichend hohe Duktilität besitzen, um die Spannungen
(beispielsweise durch Kriechprozesse) abbauen zu können.

Dabei muss die Fügung elektrisch nichtleitend sein, um die elektrische Potentialtrennung
der Einzelebenen im Stack zu gewährleisten.

2.4.2 Thermochemische Eigenschaften

Wichtigste Aufgabe der Fügungen im Stack ist, neben der Trennung von Anodenraum
(= Brenngasraum) und Kathodenraum (= Luftraum), die Verbindung der Stack-Kompo-
nenten. Die Fügungen müssen dicht gegen die Betriebsstoffe Luft, Wasserstoff, Kohlen-
monoxid, Stickstoff, Wasserdampf und Kohlendioxid bei 800◦C Dauerbetriebstemperatur sein.
Ausreichende chemische Stabilität in den stark unterschiedlichen Sauerstoffpartialdrücken
(pO2 = 21 kPa - 10−13 Pa [21]) der voneinander zu trennenden Gasräume ist eine weite-
re wichtige Voraussetzung. Undichtigkeiten führen zu Gasleckagen zwischen den Gasräumen
oder den Gasräumen und der Umgebung. Schon kleine Leckagen wirken sich negativ auf die
Stackleistung aus [34], da die Betriebsgase ungenutzt abreagieren. Im schlimmsten Fall kann
dies aber auch zum Totalversagen des Stacks führen.

In jedem Falle stellen Gasleckagen in die Fahrzeugumgebung ein ernstzunehmendes
Sicherheitsproblem und somit auch ein Zulassungsproblem dar, das unter allen Umständen
vermieden werden muss.

Als eine weitere Grundvoraussetzung ist die chemische Verträglichkeit des Fügematerials
mit den Fügepartnern zu nennen.

2.4.3 Fertigungstechnische Rahmenbedingungen

Die Fügetechnik soll großserientauglich und kostengünstig sein. Dabei ist es von Vorteil, wenn
die Wiederholeinheiten (Einzelebenen) des Stacks einzeln gefertigt, auf Qualität geprüft und
anschließend bei Raumtemperatur Ebene für Ebene zu einem Stack zusammengefügt werden
können. So kann nach jeder Ebene die Dichtigkeit geprüft und gegebenfalls nachgebessert
werden.

Außerdem darf es aufgrund der eingesetzten Fertigungsprozesse nicht zu Veränderungen
der Stackkomponenten kommen, die dessen Leistungsfähigkeit oder Lebensdauer gefährden
könnten. Herkömmliche Elektrodenmaterialien (LSM, NiO) schränken beispielsweise wegen
ihrer begrenzten thermodynamischen Stabilität in Atmosphären mit vermindertem Sauer-
stoffpartialdruck die Auswahl an metallischen Loten empfindlich ein (siehe Kap. 2.5.3). Es
muss dafür Sorge getragen werden, dass der Sauerstoffpartialdruck in der Lötatmosphäre
ausreichend hoch ist, um eine Veränderung der Elektrodenwerkstoffe zu vermeiden.

Die Auswahl der Zellmaterialien bestimmt also in hohem Umfang die Freiheitsgrade in
den nachfolgenden Fertigungsschritten und -techniken.

2.4.4 Automobilspezifische Anforderungen

SOFC-Systeme für den automobilen Einsatz unterliegen - verglichen mit Systemen für den
Stationärbetrieb - stärker schwankenden Betriebsbedingungen. Die größte Anforderung stellt
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hier sicherlich die notwendige Schnellstartfähigkeit dar, da für SOFC-basierte Brennstoffzel-
lensysteme Startzeiten deutlich unter 15 Minuten angestrebt werden (siehe Kap. 1.2).

Derartig kurze Startzeiten bedingen hohe Aufheizraten von mehr als 50 K/Minute. Für
komplexe Keramik/Metall-Verbundstrukturen wie den SOFC-Stack dürfen steile Tempera-
turrampen als durchaus kritisch gelten, weil die dadurch verursachten hohen Temperaturgra-
dienten über den Stack hinweg die Problematik der thermomechanisch induzierten Spannun-
gen zusätzlich verschärfen. Zudem verursachen automobile Fahrzyklen dynamische elektrische
Lastprofile, die die Temperaturgleichverteilung im Stack negativ beeinflussen und so das me-
chanische Lastprofil verändern und die Integrität der Fügungen gefährden können.

2.4.5 Zusammenfassendes Anforderungsprofil

Zusammenfassend stellen sich die Anforderungen, die Metall/Keramik-Fügeverbindungen für
automobil einsetzbare SOFC-Stacks erfüllen müssen, folgendermaßen dar:

1. Gasdichtigkeit gegenüber den Betriebsmedien,

2. mechanische Stabilität im gesamten Betriebstemperaturbereich (-50◦C bis 850◦C),

3. hoher elektrischer Widerstand,

4. Korrosionsbeständigkeit in extrem reduzierenden (Anode) und oxidierenden (Kathode)
Atmosphären,

5. chemische Kompatibilität zu den Fügepartnern,

6. Thermoschockbeständigkeit sowie

7. großserientaugliche Fertigungstechnik und geringe Kosten.

Der Fahrzeugeinsatz stellt aber nicht in allen Punkten höhere Anforderungen. Der Lebens-
zyklus eines Automobils ist heute auf ca. 15 Jahre bemessen. Dementsprechend ist auch die
Lebensdauer des Brennstoffzellensystems mit 10000 Stunden vergleichsweise niedrig angesetzt
[8].

2.5 Stand der SOFC-Fügetechnik

Der Herausforderung, die der Einsatz in der Hochtemperaturbrennstoffzelle darstellt, wird
mit unterschiedlichen fügetechnischen Ansätzen begegnet.

2.5.1 Glaslot

Die weiteste Verbreitung haben Glaskeramiken, sogenannte ”Glaslote“, erreicht. Hierbei han-
delt es sich typischerweise um BaO-CaO-Al2O3-SiO2-Glassysteme, die durch gezielte Kristal-
lisation ihre Festigkeit erhöhen [35]. Durch die kristallinen Phasen und deren Volumenanteil
kann auch die thermische Ausdehnung gezielt eingestellt werden. Für die Dichtigkeit [36, 37]
sowie für die Entwicklung der mechanischen Festigkeit [9] der Fügung spielt die Kontrolle der
Kristallisationskinetik eine entscheidende Rolle.

Allerdings weist diese Werkstoffklasse eine nur geringe Schadenstoleranz auf [38]. Durch
die Kristallisation bilden sich bereits bei Betriebstemperatur starre Materialbrücken, die auf-
grund der Sprödbruchanfälligkeit bei schnellen Temperaturwechseln kritisch sein können [12].
Auch Korrosionseffekte an den Grenzflächen zwischen Metall und Fügematerial können die
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mechanische Dauerhaltbarkeit der Fügungen negativ beeinflussen [39]. So wurde beispielswei-
se beobachtet, dass die an der Grenzfläche zwischen Metall und Glaslot enstehenden Oxid-
schichten nach längerer Betriebsdauer besser am Fügematerial haften als am metallischen
Grundkörper [9]. Die Haftung der Oxidschichten wird dann zum bestimmenden Faktor für
das mechanische Verhalten.

2.5.2 Kompressible Dichtungen

Einen weiteren Ansatz stellen Glimmer-basierte Dichtungssysteme dar [40]. Bei Glimmer han-
delt es sich um Schichtsilikate, die der allgemeinen chemischen Formel A3Si4O10(OH)2 (A
steht für 2-wertige Kationen wie Mg2+ und Fe2+) folgen, wie etwa Muskovit und Phlogopit.
Vermiculit, ein anderes Schichtmaterial, ist kommerziell erhältlich [41] und hat seine grund-
sätzliche Eignung für den SOFC-Einsatz bewiesen [42]. Bei herkömmlichen Glimmerdich-
tungen muss Druck auf die plättchenförmigen Partikel ausgeübt werden, um eine gasdichte
Fügung zu erreichen (siehe Abb. 2.4).
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Abbildung 2.4: Glimmerdichtung

Die Grenzflächen zwischen Glimmer und den Fügepartnern bilden bei derartigen Dichtun-
gen typischerweise die Hauptleckagepfade. Darum wurden von Glimmersystemen ausgehend
Hybrid-Dichtungen entwickelt, bei denen zusätzlich mit nachgiebigen Metalllagen (z. B. Silber
[43, 44]) an den Grenzflächen oder auch mit Infiltration der Glimmerpartikel (mit Glaslot)
gearbeitet wird, um die Dichtigkeit zu erhöhen [45].

Um die plättchenförmigen Glimmerpartikel ausreichend zu verdichten, müssen permanente
Presskräfte gewährleistet sein. Dies widerspricht dem für den Automobileinsatz notwendigen
Leichtbau nicht grundsätzlich, stellt aber eine zusätzliche Erschwernis dar.

2.5.3 Kommerziell erhältliche Aktiv-Lote

Bei den meisten kommerziell erhältlichen Lotsystemen zur Verbindung keramischer und me-
tallischer Bauteile handelt es sich um sogenannte ”Vakuum-Aktiv-Lote“. Hier kommen ty-
pischerweise Titan oder Zirkon als Reaktivelemente zum Einsatz. Diese Metalle besitzen bei
hoher Temperatur ein hohes Reduktionspotential, so dass sie bei ausreichend niedrigem Sauer-
stoffpartialdruck in der umgebenden Atmosphäre (pO2 = 10−4 bis 10−6 mbar [46]) in der Lage
sind, oxidkeramischen Werkstoffen an der Oberfläche Sauerstoff zu entziehen [47]. Die entspre-
chend aktivierte Oberfläche ist dann besser vom Lotbasismaterial (typischerweise Edelmetalle
oder Nickel) benetzbar.

Herkömmliche Kathodenmaterialien (Perowskite, siehe Kap. 2.3.2) schränken in diesem
Punkt wegen ihrer begrenzten thermodynamischen Stabilität in Atmosphären mit verminder-
tem Sauerstoffpartialdruck die Einsetzbarkeit von kommerziellen Vakuumloten ein. Obwohl
in der Literatur [48] keine Schädigung dokumentiert ist, zeigen Aktivitäten des Forschungs-
zentrums Jülich, dass die thermische Behandlung von LSM unter realen Lötbedingungen zu
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einer irreversiblen Schädigung der Perowskit-Struktur und so zu einer Verminderung der elek-
tronischen Leitfähigkeit sowie der katalytischen Aktivität führt.

Die Anode der Zelle liegt vor dem Löten normalerweise in oxidierter Form vor. Ein zu
niedriger Sauerstoffpartialdruck während des Lötens kann zur Reduktion der Anode führen.
Die Reduktion ist mit einer Krümmungsänderung der Zelle verbunden, was ein zuverlässiges,
gasdichtes Fügen erschwert. Untersuchungen des Forschungszentrums Jülich zeigen, dass der
bei der Reduktion des Nickeloxids freiwerdende Sauerstoff die Ofenatmosphäre ”kontaminiert“.
Reagieren die dem Lot zugesetzten Aktivelemente mit dem Sauerstoff in der Atmosphäre -
und nicht oder nur unzureichend mit dem aus den keramischen Fügepartnern - so ist die
Qualität der resultierenden Fügung gefährdet.

Aktiv-Lote scheinen also nur einsetzbar zu sein, wenn entweder unempfindlichere Katho-
denmaterialien zur Verfügung stehen oder das Aufbringen und Einsintern der Kathode nach
[49] sowie die Reduktion der Anode vor dem Fügeprozess stattfinden kann.

2.5.4 Reactive-Air-Brazing - RAB

Das sogenannte ”Direct-Copper-Bonding, DCB“ ist seit Mitte der 70er Jahre bekannt und
hat sich seitdem in der Elektronikbranche zu einer Standardmethode für die Verbindung
von keramischen Bauteilen mit Kupfer entwickelt. Dabei handelt es sich um eine Fügetech-
nik, die sich das Cu-Cu2O-Eutektikum und dessen Reaktionen mit keramischen Oberflächen
(Al2O3, SiO2, BeO, BN, ZnO), anderen Metallen oder Kupfer selbst zu Nutze macht [50].
Beispielsweise entsteht zwischen Kupfer und Aluminiumoxid bei 1068◦C eine etwa 5 nm dicke
CuAlO2-Reaktionsschicht, die für die mechanisch stabile Anbindung sorgt. Da Kupfer leicht
oxidiert, ist auch bei diesem Prozess ein niedriger Sauerstoffpartialdruck essentiell für das
Gelingen der Fügung.

Im Jahr 2000 wurde von Schüler et al. [51] das vom DCB-Verfahren abgeleitete ”Direct-
Silver-Bonding, DSB“ an Luft zur Verbindung von Al2O3, ZrO2, MgO und AlN mit Metallen
vorgestellt. Das DCB-Verfahren wurde mit der Einführung von Silber in das Lotsystem um
eine inerte Metallmatrix erweitert. Hauptvorteile des resultierenden Systems Ag-CuO sind die
duktile und deswegen gegenüber Thermoschocks beständigere Silbermatrix sowie die Prozes-
sierung an Luft bei abgesenkter Fügetemperatur (945◦C). Die Mehrkosten des Lotes können
so über verringerte Anlageninvestitions- und Prozesskosten abgefangen werden [51].

Seit dem Jahr 2003 wird das DSB-Verfahren als ”Reactive-Air-Brazing“ (kurz: RAB) für
den Einsatz in elektrochemischen Hochtemperaturapplikationen wie Gaskonzentratoren und
Festoxidbrennstoffzellen [52] verstärkt diskutiert. Im Brennstoffzellensektor wird das System
Ag-CuO favorisiert. Weitere Legierungssysteme sind Ag-V2O5 [53] sowie Ag-PbO [54]. Für
mehrstufige Lötprozesse mit unterschiedlichen Fügetemperaturen könnten ternäre Systeme
wie Ag-CuO-Pd interessant sein, da durch Pd-Zugabe die Lage des Eutektikums um bis zu
20◦C (5 mol-% Pd) zu höheren Temperaturen verschoben werden kann [55].

2.6 Thermochemische Eigenschaften silberbasierter Fü-
gesysteme

2.6.1 Das System Ag-O2

Phasendiagramm

Das in Abb. 2.5 dargestellte Phasendiagramm [56] bildet die Grundlage silberbasierter, an
Luft prozessierter Fügesysteme. Silber ist in oxidierenden sowie reduzierenden Atmosphären
korrosionsstabil und wurde deswegen als Lotbasis ausgewählt. Trotzdem darf die Wechselwir-
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kung zwischen Silberschmelze und umgebender Atmosphäre beim Löten nicht vernachlässigt
werden.
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Abbildung 2.5: Phasendiagramm Ag −O (nach [57]) und durch Sauerstoffaufnahme entstan-
dene Poren im Röntgenbild eines erstarrten Ag-Tröpfchens [58]

In Nachschlage- und Tabellenwerken wird der Silberschmelzpunkt meist mit 961◦C an-
gegeben [59]. Dies ist der Schmelzpunkt in Schutzatmosphäre, also bei sehr niedrigem Sau-
erstoffpartialdruck. In Normalatmosphäre sinkt die Schmelztemperatur auf etwa 950◦C ab,
in reinem Sauerstoff bis 939◦C [57]. Die deutliche Schmelzpunkterniedrigung ist durch das
Auflegieren von Silber mit Sauerstoff bedingt.

Da die Sauerstofflöslichkeit in flüssigem und festem Silber bei Normalatmosphäre mit
1 at.-%, respektive 0,05 at.-% [56, 60], stark unterschiedlich ist, wird der überschüssige Sau-
erstoff beim Erstarren aus der Schmelze abgegeben und führt so zur Bildung von Blasen im
resultierenden Festkörper [61].

Silberbasierte, auf einem Schmelzprozess bei Normalatmosphäre beruhende, Fügungen
werden also mit hoher Wahrscheinlichkeit mehr oder minder stark ausgeprägte Porosität (sie-
he Abb. 2.5) aufweisen [58], solange nicht geeignete Gegenmaßnahmen ergriffen werden. In
Frage käme hier der Zusatz von Desoxidationsmitteln (Cu, Al, Ca, C, Ge, Zn, Sn oder Ga)
oder etwa die Prozessierung unter verringertem Sauerstoffpartialdruck [62]. Allerdings ist in
der Literatur eine signifikante Abhängigkeit des Benetzungswinkels von Silberschmelzen auf
keramischen Oberflächen vom Sauerstoffpartialdruck dokumentiert [63]. Als Zielwert für eine
wirksame Verminderung der Sauerstoffaufnahme in die Schmelze bei noch akzeptablem Be-
netzungswinkel (< 90◦ [63]) dürften Sauerstoffpartialdrücke kleiner als 100 mbar gelten, da
Silber in so angespassten Atmosphären keine messbare Massenzunahme im Schmelztempera-
turbereich mehr aufweist [64]. Für die Werkstoffe im SOFC-Stack ist dieser Wert unbedenk-
lich.

Reaktionen mit den Fügepartnern

Die Fügung steht in direktem Kontakt mit dem ferritischen Stahl (22 Gew.-% Chrom, Rest:
Eisen, < 0,5 Gew.-% Mn) des Fensterblechs und mit der Elektrolytschicht der SOFC (siehe
Abb. 2.6). Schon beim Löten kann der Stahl von der Silberschmelze ”angelöst“ werden. Auch
kann es im System Ag-Cr zu Mischkristallbildung kommen [65]. Die Löslichkeit von festem
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Chrom in flüssigem Silber kann nach

log(at.−% Cr) = 4, 27− 6250
T

; (T in K) [66] (2.9)

berechnet werden. Bei 1000◦C Löttemperatur gehen also etwa 0,13 at.-%. Cr in der Silber-
schmelze in Lösung.

Die Löslichkeit von Eisen in Silber beträgt bei 1000◦C Fügetemperatur nach Tammann
[67] etwa 2 ppm (Gew.). Nach Swartzendruber [68] besteht über die Löslichkeiten in die-
sem System allerdings große Unsicherheit. Gleiches gilt für die Bildung von metastabilen und
intermetallischen Phasen. Eigene Untersuchungen an im realen Stackbetrieb gealterten Fü-
gungen förderten vereinzelte Ausscheidungen von metallischem Eisen sowie geringe Gehalte
an in der Lotmatrix gelöstem Eisen zu Tage. Dies bevorzugt in der Nähe der Brenngasseite,
also unter reduzierenden Bedingungen. Die Vermutung liegt nahe, dass beim Löten entstande-
ne Fe-Mischoxide durch eindiffundierenden Wasserstoff reduziert werden. Das so freigesetzte
Eisen würde dann mit der Silbermatrix des Lotes Mischkristalle bilden.

Im System Silber/Mangan besteht ebenso große Unsicherheit. Nach Karakaya [69] sind
sich die meisten Autoren aber hinsichtlich der Löslichkeit von Mangan in festem Silber einig.
Das Vorhandensein fast durchgängiger Chrommanganoxidschichten an der Lot/Elektrolyt-
Grenzfläche (Kap. 4.1.4) der Fügungen nach 5000 h Stackbetrieb lässt zusätzlich signifikante
Aktivitäten der Spezies (Mn, Ag) in Mischkristallen vermuten. Dies kann anhand der Dar-
stellung der Aktivitäten im Anhang B, in dem zudem alle betreffenden Phasendiagramme
enthalten sind, verifiziert werden.

Chemische Beständigkeit unter SOFC-Bedingungen

Im Betrieb steht die Fügung mit den Betriebstoffen in den Gasräumen (siehe Abb. 2.6) in
direktem Kontakt. Die Löslichkeiten und Diffusivitäten von Wasserstoff und Sauerstoff in
Silber, bei 800◦C Betriebstemperatur der SOFC, sind in der Literatur dokumentiert.

�
�

�����

����

	
���

����

��� ����
������

�������

����

��� ���������

�
�

�
�

�

�

�

�

�
�

�
��

�
�

�

�

�

�

�

�

�

�

�

�

�

�

�

�

�

��
���
� �!��

Abbildung 2.6: Schematischer Aufbau einer SOFC-Fügung

Wie im vorigen Abschnitt beschrieben wird beim Löten an Luft Sauerstoff in die Silber-
schmelze aufgenommen, der größte Teil aber beim Erstarren wieder abgegeben. Entsprechend
der Sauerstofflöslichkeit verbleiben bei 800◦C etwa 0,025 at.-% O2 [56] im Festkörper. Die
Löslichkeit von Wasserstoff ist mit 0,0003 at.-% [70] wesentlich geringer.
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Die Diffusivität ist ein Maß für die Mobilität der gelösten Spezies in der Lotmatrix
und beträgt bei 800◦C für Sauerstoff in Silber ≈ 2*10−5 m2

s [71–73] und für Wasserstoff
≈ 3*10−8 m2

s [74]. Das bedeutet, dass beide Spezies eine nur wenige Millimeter breite Fügung
(3 - 6 mm) in weniger als einer Stunde durchdringen könnten [75]. Bei dieser Betrachtung sind
allerdings limitierende Faktoren wie die Geschwindigkeit der Adsorption an den Oberflächen
der Lotmatrix zum jeweiligen Gasraum oder auch die Anwesenheit von Verunreinigungen im
Silber, die die Diffusionsgeschwindigkeit beeinflussen können [74], nicht berücksichtigt. Was-
serstoff und Sauerstoff werden also - wenn auch in relativ geringen Mengen - in die Matrix
einer Silberfügung aufgenommen und weitertransportiert. Daraus können sich Konsequenzen
für die Leistungsfähigkeit und chemische Beständigkeit der Fügeverbindung ergeben. So ist
in [76] die durch Sauerstoffaufnahme in den Festkörper bedingte Porenbildung nahe an, aber
noch unter der Schmelztemperatur am Beispiel einer Silber-Zinn-Legierung dokumentiert. In
der Silbermatrix gelöster Sauerstoff müsste nach thermodynamischen Modellrechnungen in
Anwesenheit von Wasserstoff zu Wasserdampf abreagieren, was die Porenbildung verstärken
würde. Der Mechanismus der Porenbildung in Silber wurde von Singh et al. [75] mit einem
auf 800◦C erhitzten Silberröhrchen untersucht. Dabei war die Außenseite des Röhrchens oxi-
dierenden, die Innenseite reduzierenden Bedingungen ausgesetzt.

Des Weiteren ist der Dampfdruck von Silber zu bedenken. Obwohl ein Abdampfen von
Silber erst ab Temperaturen jenseits von 1200◦C relevant erscheint [76, 77], dokumentieren
Meulenberg et al. [78] nicht vernachlässigbare Verdampfungsraten abhängig von der Tempe-
ratur, der umgebenden Atmosphäre und dem eingestellten Gasfluss. Der für eine Lebensdauer
von etwa 10000 Stunden errechenbare maximale Massenverlust von 1,29 µg

hcm2 dürfte allerdings
als unkritisch gelten. Zudem kann der Massenverlust durch Verkleinerung der dem Gasstrom
ausgesetzten Silberoberfläche minimiert werden.

Allen erläuterten Untersuchungen liegen relativ hohe Oberflächen- zu Volumenverhältnisse
von O

V > 10 zu Grunde. Die fügetechnische Anwendung zeichnet sich demgegenüber durch ein
Oberflächen- zu Volumenverhältnis von etwa 0,25 aus. Außerdem kann die Wechselwirkung
mit den Fügepartnern über die Betriebsdauer hinweg zu passivierenden Oxidschichten an den
Oberflächen der Fügung zu den Gasräumen führen, die das Eindringen von Gasspezies und
das Abdampfen von Silber zusätzlich bremsen.

Auch die Interaktion mit den Fügepartnern, in erster Linie mit dem Stahl des Fenster-
blechs, kann im Stackbetrieb zu Veränderungen des Fügematerials führen. Die Löslichkeit von
festem Chrom in festem Silber lässt sich nach

log(at.−% Cr) = 5, 24− 8390
T

; (T in K) [79] (2.10)

für 1073 K (800◦C, Betriebstemperatur der SOFC) zu 0,002 at.-% berechnen. Es kann al-
so auch im Betrieb noch zur Eindiffusion von Chrom aus dem Fensterblech in die Fügung
kommen. Chrom, ebenso Mangan, würde sich in der Silbermatrix verteilen und an den Ober-
flächen der Fügung zu den Gasräumen, sowie der Grenze zur Elektrolytschicht (O2−-Ionen!)
aufoxidieren (siehe auch Kap. 4.1.4).

2.6.2 Das System Ag-CuO

Phasendiagramm

Verschiedene Untersuchungen haben gezeigt, dass die Zugabe von CuO die Benetzungsfä-
higkeit von Silberschmelzen auf unterschiedlichen Werkstoffen signifikant verbessern kann
[54, 80, 81]. Das Legierungssystem Ag-CuO (Anhang B) weist eine erste silberreiche Schmelze
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bei 941 +
− 1◦C auf. Eine zweite CuO-reiche Schmelze tritt bei 969 +

− 1◦C auf. Die Fügetem-
peratur sollte (bei Normalatmosphäre) also über 969◦C liegen, um ein sicheres Aufschmelzen
beider Legierungselemente zu gewährleisten. Wie an der Mischungslücke über 969◦C zwischen
36 und 98 mol-% Silber zu erkennen ist, entmischen sich die Schmelzen aufgrund ihrer unter-
schiedlichen Dichte [64]. Dies kann zu inhomogener Benetzung der Fügepartner und dadurch
zu unbefriedigenden Fügeergebnissen führen.

Zudem ist zu beachten, dass die Zusammenhänge in der dargestellten Form nur für Normal-
atmosphäre (pO2 = 0,21 bar) gültig sind. Ein demgegenüber halbierter Sauerstoffpartialdruck
verschiebt die Temperaturen um etwa 15◦C nach oben [64] (siehe auch Kap. 2.6.1).

Einen weiteren potentiell negativen Einfluss auf die Qualität der Fügungen stellt die Re-
duktion von Cu(II)-Oxid zu Cu(I)-Oxid bei 1026◦C [82] dar. Auch diese Reaktion weist eine
Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck auf. Dem Phasendiagramm von binärem CuOx (sie-
he Anhang B) ist zu entnehmen, dass mit fallendem Sauerstoffanteil in der Atmosphäre die
Übergangstemperatur absinkt [83]. Der frei werdende Sauerstoff geht in die Silberschmelze
über und kann dort beim Erstarren für die Bildung von Poren sorgen. Die Fügetemperatur
sollte also in Normalatmosphäre 1026◦C nicht übersteigen.

Wechselwirkung mit den Fügepartnern

Weil et al. untersuchten unter Anderem die Mikrostruktur von Ag4(mol-%)CuO-Fügungen
zwischen Elektrolytoberflächen (5YSZ) und CroFer22APU im Herstellungszustand. Dabei
trat eine ausgeprägte Reaktionszone zwischen Lot und Stahloberfläche zu Tage [22]. Die-
se bestand im Wesentlichen aus Chrom-Kupfermischoxiden. EDX-Analysen ließen auf eine
CuCr2O4-Phase sowie auf eine zweite Phase bestehend aus einer Mischung von CuO und
Cr2O3 schließen.

An der Grenzfläche zum Elektrolyt wurde dagegen keine offensichtliche Reaktion berichtet.
Kim et al. allerdings dokumentierten bei TiO2-dotierten (0,5 mol-%) Loten die Ausbildung
einer Titanzirkonatphase an der Lot/Elektrolyt-Grenzfläche [84].

Im zentralen Bereich der Fügungen liegen vereinzelt CuO-Ausscheidungen vor, die von
reinem Silber umgeben sind [84].

Thermische Alterung und Thermoschock

Auch die thermische Alterung von RAB-Fügungen wurde von Weil [22] und Kim [85] beschrie-
ben. Für die Auslagerung an Luft (750◦C, 400 h) wurden keine wesentlichen Unterschiede im
Vergleich zum Herstellungszustand auffällig. Allerdings stellten sich bei Auslagerung unter
reduzierenden Bedingungen (feuchter Wasserstoff, 750◦C, 200 h) mikrostrukturelle Verände-
rungen ein [22]. Unter Wasserstoffeinwirkung (bei Sauerstoffpartialdrücken ≈ 10−3 bar [86])
kann das in der Lotmatrix und den Reaktionsschichten mit dem Stahl enthaltene CuO redu-
ziert werden. Das freiwerdende Kupfer geht in der Silbermatrix in Lösung. Die Betriebstem-
peratur von 800◦C reicht aus, um eine Legierung mit ca. 7 Gew.-% Kupfer aufschmelzen zu
lassen ([65]; siehe Anhang B). Es ist also in jedem Falle dafür Sorge zu tragen, dass bei voll-
ständiger Reduktion des im Lot enthaltenen CuO die Schmelztemperatur der resultierenden
AgCu-Legierung signifikant oberhalb der Betriebstemperatur des Stacks liegt. Andernfalls ist
es denkbar, dass die entstehende AgCu-Legierung am Interface zu den Reaktionsschichten
mit dem Stahl (dort ist die Kupferkonzentration am höchsten) stellenweise aufschmilzt. Die
beim Zerfall des CuO entstehenden Freiräume könnten dann von der Schmelze eingenommen
werden.
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Resultate nach Dualgasbehandlung sind bisher nur in geringem Umfang veröffentlicht wor-
den. Fügungen, die über 120 Stunden Stackbetrieb (750◦C, Wasserstoff/Luft-Betrieb) gealtert
wurden, zeigten keine Auffälligkeiten [87]. Nach längerer Dualgas-Auslagerung
(1000 h) von Al2O3/RAB/Al2O3-Fügungen wird von verstärkter Porenbildung in der Lotma-
trix berichtet, die aber als unkritisch für die Gasdichtigkeit eingeschätzt wird [85], da es nicht
zu Perkolation kommt.

Nach Thermoschockbehandlung (75 K
min auf 750◦C in Luft) zeigten RAB-Fügungen mit

der Zyklenzahl zunehmende Delaminationserscheinungen an der Elektrolyt/Lot-Grenzfläche
[22].

2.7 Konsequenzen für die mechanische Charakterisierung

Die vorangegangen beschriebenen Zusammenhänge können entscheidende Auswirkungen auf
die mechanischen Eigenschaften der Fügung haben. Für den Herstellungszustand dürfte die
Ausbildung von Sprödphasen, vor allem von Oxidschichten an der Grenzfläche zum Stahl,
entscheidend sein. Da Poren in der Fügung als Rissstarter agieren können ist außerdem die
Menge und Größe der sich bildenden Poren zu berücksichtigen. Auch die ”tatsächlich wirksa-
me“ Fügefläche wird wesentlich durch den Porenanteil bestimmt. Bei Fügungen mit hohem
Porenanteil ist diese kleiner als die von den Fügepartnern zur Verfügung gestellte Fläche.
Wenn es gelingt, die Porenbildung zu unterdrücken oder zumindest zu verringern sollte es
allein über die Vergrößerung der wirksamen Fügefläche möglich sein, die mechanischen Kenn-
werte der Fügungen zu verbessern.

Faktoren, die die Ausprägung der Reaktionsschichten und Porosität beeinflussen können,
sind

• der CuO-Gehalt des Lotes,

• das Temperaturprogramm im Lötprozess,

• die Atmosphäre in der der Fügeprozess durchgeführt wird und

• eine eventuelle Oberflächenbehandlung der Fügepartner.

Die thermisch bedingte Alterung im Stackbetrieb kann auf die Mikrostruktur, vor allem der
Reaktionsschichten mit dem Stahl, Einfluss nehmen und so in Konsequenz auch Auswirkun-
gen auf die mechanischen Eigenschaften haben. Alterungsbedingte Veränderungen können
aber auch die Silbermatrix des Lotes beeinflussen. Durch die Reduktion von Oxiden gehen
Metalle (v. a. Cu, Cr und Mn) in der Silbermatrix des Lotes in Lösung. Dadurch können sich
die Eigenschaften des Grundwerkstoffs verändern. Die mechanischen Eigenschaften von Silber
sind stark abhängig vom Reinheitsgrad [88]. Die Mechanismen, die die mechanischen Eigen-
schaften der fcc-Metalle (also auch von Silber) bestimmen sind außerdem abhängig von der
Korngröße [89]. Weitere Einflussfaktoren könnten also auch Korngrößenwachstum über lange
Betriebszeiträume, wie auch Gefügeänderungen durch Thermoschocks (Schnellstart, rasches
Abkühlen) sein.

Ein nicht vernachlässigbarer Aspekt wäre auch der Zusatz von Legierungselementen zur
Porenunterdrückung und deren Auswirkung auf die Reaktionszonen mit den Fügepartnern
sowie die mechanischen Eigenschaften der Lotmatrix, da Silber auf sog. ”Oxiddispersionshär-
tung“ sensibel reagiert [76, 90].
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Das Thermoschockverhalten von RAB-Fügungen ist bisher noch nicht mit belastbaren
Methoden untersucht worden. Nicht zuletzt aufgrund des automobilen Anforderungsprofils
(siehe Kap. 2.4.5) besteht hier dringender Untersuchungsbedarf.

Zusammenfassend kann davon ausgegangen werden, dass für Raumtemperatur in erster
Linie Sprödphasenversagen in den Reaktionsschichten mit dem Stahl das mechanische Ver-
halten bestimmen wird. Bei intermediären und vor allem bei Betriebstemperatur könnte auch
duktiles Versagen der Lotmatrix selbst oder an den Grenzflächen der Lotmatrix zu den Fü-
gepartnern eine entscheidende Rolle spielen.

In Kombination mit der konstruktiven Gestaltung der Fügungen im Stack wurde ver-
sucht den erläuterten Zusammenhängen bei der Auswahl der experimentellen Methoden und
Probengeometrien Rechnung zu tragen.
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Kapitel 3

Eigene Untersuchungen

3.1 Biegung des Fügebereichs - Belastung in Mode I

Das Einfügen einer Zelle in das metallische Fensterblech kann direkt ohne isolierende Schicht
erfolgen, da die Fügung gegen die elektronisch nichtleitende Elektrolytschicht erfolgt. Die
Einbausituation der Zelle im Stack ist in Abb. 3.1 dargestellt.

�����������	


�����
���� ������������	

����

�������������

����������
��������

Abbildung 3.1: Biegebelastung des Fügebereichs

Aufgrund der Differenz der thermischen Ausdehungskoeffizienten der Fügepartner (Zelle,
ferritisches Fensterblech) und des Lotes sowie auch der thermischen Gradienten während
des Betriebs kann es zum Aufbau von mechanischen Spannungen im Fügebereich kommen.
Im Schichtverbund können dadurch mechanische Spannungen entstehen, die zum Versagen
der Fügung durch Delamination führen. Bauartbedingt kommt über den Fügebereich der
Zelle kein permanenter Kraftfluss zustande. Wenn zwischen Nickelnetz und Wannenblech
ein Freiraum (siehe Abb. 3.1) besteht, kann es im Extremfall zur Biegung des gesamten
Fügebereichs kommen. Dies geschieht im Speziellen, wenn die Zelle bei Reduktions- und
Oxidationsvorgängen ihre Krümmung ändert [91].

Eine wichtige Vorgabe bei der mechanischen Charakterisierung von Fügeverbindungen war
die Auswahl geeigneter, die Belastungsarten im Stack möglichst real abbildender, Testmetho-
den. Die durch Biegung im Schichtverbund entstehenden Belastungen können mit Hilfe der
von Charalambides et al. [92, 93] beschriebenen Methode realitätsnah untersucht werden.

3.1.1 Probengestaltung

Die Fügesituation im Stack sollte so weit wie möglich in die Probengestaltung für die mecha-
nische Charakterisierung übernommen werden. Orientiert an der Einbausituation der Zelle
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im Stack, entsteht durch Spiegeln an der Symmetrieebene (Abb. 3.2) eine gekerbte Sandwich-
probe.
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Abbildung 3.2: Von der Fügesituation im Stack zur Probengeometrie

Zur Herstellung der Proben werden je zwei keramische Fügepartner mit dem zu untersu-
chenden Lot so auf ein Metallträgersubstrat gelötet, dass in der Mitte (zwischen den Kera-
mikbauteilen) ein Spalt verbleibt.

3.1.2 Testmethode

Die Energie, die zur Delamination von Grenzflächen (z. B. einer Fügung) benötigt wird,
wird makroskopisch betrachtet oft als Bruchenergie GSS bezeichnet [94]. Der sogenannte

”Charalambides-Test“ zur Charakterisierung der Schichthaftung von Mehrlagensystemen be-
ruht auf der Biegung einer gekerbten Sandwichprobe (siehe Abb. 3.3). Durch die Biegung
wird elastische Energie im Schichtverbund gespeichert bis die Haftung oder die Risszähig-
keit einer Schicht nicht mehr ausreicht. Typischer- aber nicht notwendigerweise kommt es zur
Risseinleitung an der Kerbspitze. Im Folgenden wird der Riss abgelenkt und läuft entlang des
geringsten Widerstands (typischerweise an Grenzflächen) in die Fügung hinein.
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Abbildung 3.3: Schematische Darstellung des Charalambides-Tests
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3.1.3 Probenarten

• Proben mit SOFC als keramischem Fügepartner

Aufgrund der hohen Porosität des Substrats weisen SOFCs vergleichsweise geringe Risszähig-
keitswerte von 1 - 2 MPa

√
m auf (zum Vergleich: Al2O3: KIc = 3,5 - 5 MPa

√
m [95]). Im Laufe

der Versuche kristallisierte sich die SOFC dann auch als der die mechanische Belastbarkeit
der Fügung limitierende Faktor heraus. So war es zunächst mit der zuvor beschriebenen Pro-
bengestaltung nicht möglich die Bruchenergie der Lotfügung zu bestimmen, da der Verbund
in allen Versuchen durch vertikale Segmentierung der SOFC versagte. Nach Verstärkung der
Proben durch Aufkleben zusätzlicher Versteifungselemente (Abb. 3.3) auf die SOFCs brachen
die SOFCs horizontal. Dennoch tragen auch diese Versuche zum Gesamtverständnis des me-
chanischen Verhaltens der Zellfügung (Fügung der Zelle in das Fensterblech) bei und werden
deswegen in Kap. 4.1.1 beschrieben.

• Proben mit TZ3Y-Folie als keramischem Fügepartner und zusätzlichem Versteifungs-
element

Um die Bruchenergie der eigentlichen Lotfügung untersuchen zu können wurden die SOFCs
gegen gesinterte TZ3Y-Folien (TZ3Y: mit 3 mol-% Yttrium dotiertes, tetragonales Zirkondi-
oxid [96]) ersetzt. Zur Vermeidung vertikaler Segmentierung der Keramikfolien wurden zusätz-
liche Versteifungselemente (siehe Abb. 3.3) auf die Keramikfolien gelötet. Da die TZ3Y-Folien
durch Umwandlungsverstärkung [97, 98] eine höhere Risszähigkeit von etwa 5 - 6 MPa

√
m

[98] aufweisen, kommt es im Versuch nicht zu horizontalen Bruchvorgängen.

3.1.4 Probenabmessungen

Die Probenabmessungen orientieren sich an den von Turner und Evans [99] verwendeten
Geometrien und sind Tabelle 3.1 zu entnehmen:

Probenbreite b 7 mm
Dicke des Metallsubstrats h2 2,5 mm
Dicke des keramischen Fügepartners SOFC hd 1,5 mm
Dicke des keramischen Fügepartners TZ3Y hd 0,1 mm
Dicke des optionalen Versteifungselements hd‘ 2,5 mm
Dicke der Lotschicht h1 0,025 - 0,05 mm

Tabelle 3.1: Abmessungen der Proben zur Charakterisierung der Schichthaftung

Die Länge der Probenstreifen betrug durchweg 45 mm, die der keramischen Fügepartner
22 mm. Die resultierende Kerbbreite ergibt sich demnach zu 1 mm.

3.1.5 Versuchsführung

Die Proben wurden mit konstanter Verformungsgeschwindigkeit (20 µm/min) gebogen. Dabei
wurden Kraft-Weg-Kurven aufgezeichnet, deren Steigungen die Biegesteifigkeiten der Sand-
wichproben repräsentieren. Sobald es im Schichtverbund zu Delamination kommt, ändert
sich die Steifigkeit der Probe, was in der Messkurve als Abweichung von der intitialen Stei-
gung sichtbar wird. Langsames Risswachstum vorausgesetzt, entsteht bei weiter zunehmen-
der Verformung ein Plateau konstanter Last im Kurvenverlauf. Die sog. ”Delaminationslast
Ptheoretisch“ (siehe Abb. 3.4a) ist charakteristisch für das jeweilige Fügesystem.
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Abbildung 3.4: Theoretischer Kurvenverlauf im Charalambides-Versuch (a) und Messkurven
realer Proben (b)

Die Messkurven realer Proben weichen abhängig von den verwendeten keramischen Füge-
partnern und Lotvarianten mehr oder weniger stark vom idealen Verlauf ab. Der Abbildung
3.4b sind typische Messkurven unterschiedlicher Fügevarianten zu entnehmen.

• Proben mit einer SOFC als keramischem Fügepartner

Bei der Probe ”SOFC“ handelt es sich um die Kurve einer Probe bei der SOFCs als kera-
mische Fügepartner verwendet wurden. Zusätzlich wurden Versteifungselemente zur Vermei-
dung vertikaler Segmentierung mit Sekundenkleber aufgeklebt. Die Zellen brechen (”PSeg.“)
aufgrund ihrer begrenzten Risszähigkeit horizontal. Das Verhalten des Fügeverbunds wird
durch konkurrierendes Risswachstum in der SOFC und an der Lot/SOFC-Grenzfläche be-
stimmt (siehe hierzu auch Kap. 4.1.1).

• Proben mit TZ3Y-Folie als keramischem Fügepartner und zusätzlichem Versteifungs-
element

Bei den Proben ”TZ3Ya und TZ3Yb“ fanden dagegen TZ3Y-Folien sowie aufgelötete Ver-
steifungselemente (Abb. 3.3) Verwendung. Beide Proben unterscheiden sich allerdings durch
die Auswahl des Lotes voneinander. Beide Kurven weisen nahezu lineare Anlaufbereiche auf.
Auffallend ist der stark ausgeprägte Lastabfall - auch ”Dip“ genannt - in der Kurve ”TZ3Ya“
direkt nach der Risseinleitung.

Der Last-Maximalwert ”PPeak“ unterliegt bei RAB-Lotfügungen Schwankungen, die bei-
spielsweise bedingt sind durch Porenbildung beim Löten, also Defekten und Defektgrößen,
Ausbildung von Lotkehlen in der Kerbe oder auch durch unterschiedlich starke Ausbildung
der Reaktionsschichten zwischen Lot und Fügepartnern am Ort der Rissentstehung.

Diese Faktoren können, wie bei Probe ”TZ3Ya“ zu erkennen, zu einer ”Lastüberhöhung“
führen. Die aus der Peak-Last errechnete Schichthaftung kann dann als ein für die ingenieurs-
mäßige Auslegung durchaus interessanter und wertvoller Maximalwert angesehen werden, der
allerdings durch die erwähnten Faktoren beeinflusst ist. Nach der Risseinleitung treten die
Hauptfaktoren für die Lastüberhöhung in den Hintergrund. Der Lastwert ”PDip“, bei dem der
initiale Riss zum Stehen kommt, dürfte der charakteristischen Schichthaftung näher kommen
als der Last-Maximalwert.
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Die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Messreihen zeigten, dass die ”PDip“-Werte
gleichartiger Proben im Vergleich zu deren Maximal-Werten (”PPeak“) weitaus geringere
Schwankungen aufweisen. Im Sinne einer konservativen Auswertung werden im Folgenden
nur die ”PDip“-Werte für die Berechnung der Bruchenergien verwendet. Ähnliche Ansätze
und Interpretationen wurden von Zhang und Lewandowski [100] und auch Huang et al. [101]
verfolgt.

Das Versagen der RAB-Lotfügungen hat anfänglich Sprödbruchcharakter. Die in der Pro-
be elastisch gespeicherte Verformungsenergie wird nach der Risseinleitung bei ”PPeak“ durch
schlagartigen Rissfortschritt teilweise umgewandelt, bis ein Gleichgewicht zwischen elas-
tischer Rissantriebskraft und Materialwiderstand besteht, d. h. der Riss bei ”PDip“ zum Ste-
hen kommt. Der Kurvenanstieg nach dem ersten Schadensereignis deutet darauf hin, dass für
weiteren Rissfortschritt weitere Verformungsarbeit geleistet werden muss.

Die Kurve ”TZ3Yb“ weist keine in Form von Lastabfällen erkennbaren Rissereignisse auf.
Das Abflachen bei hoher Last ist durch das Überschreiten der Elastizitätsgrenze des Metall-
substrats (σCroFer22APU ≈ 240 MPa) bedingt. Die Schichthaftung der Lotfügung liegt jenseits
der Nachweisgrenze der gewählten Probengeometrie (≈ 300 Jm−2), die durch die Fließgrenze
des Metallsubstrats bestimmt wird. Nach weiterer plastischer Verformung der Probe kann
es (hier in der Kurve nicht dargestellt) zur Delamination kommen. Allerdings können so er-
mittelte Bruchlastwerte nicht mehr mit der im Folgenden erläuterten Methodik ausgewertet
werden. Die Bruchenergien werden in solchen Fällen mit ”> 300 Jm−2“ angegeben.

Von jeder Fügevariante wurden jeweils 6 Proben untersucht. Je eine Probe pro Messreihe
wurde im Rasterelektronenmikroskop (Zeiss Supra 50 VP) mit einer miniaturisierten Biege-
vorrichtung (DDS: Deformation Device Systems) verformt, um Rissentstehung und -fortschritt
in-situ mit hoher Auflösung zu verfolgen.

3.1.6 Auswertung

Die Auswertungsmethodik folgt Charalambides et al. [92] und Hofinger et al. [102]. Gemäß der
Balkentheorie ist das resultierende Biegemoment im Probenquerschnitt zwischen den inneren
Auflagern konstant und gegeben durch

Mb =
PDipl

2b
. (3.1)

Dabei stellt PDip die gemessene ”Dip-Last“, l die halbierte Differenz zwischen äußerem (40
mm) und innerem (20 mm) Auflagerabstand und b die Probenbreite (Breite der Lotbahn)
dar. Die Bruchenergie kann dann mit

GSS =
M2
b (1− ν2

2)
2E2

(
1
I2
− 1
Ic

) (3.2)

berechnet werden. Die Flächenträgheitsmomente 2. Ordnung I2 und Ic werden berechnet
mit

I2 =
h3

2

3
, (3.3)
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Ic =
h3

2

3
+ κ

h3
1

3
+ µ(

h3
d

3
+ h2

dh1 + h2
1hd)−

[h2
2 − κh2

1 − µ(h2
d + 2h1hd)]2

4(h2 + κh1 + µhd)
. (3.4)

Mit:

κ =
E1(1− ν2

2)
E2(1− ν2

1)
, (3.5)

µ =
Ed(1− ν2

2)
E2(1− ν2

d)
. (3.6)

Die Dicken h1, h2 und hd bezeichnen die Dicken des Lotes, des Substrats sowie der kera-
mischen Fügepartner (siehe Abb. 3.3).

E1, E2 und Ed stehen für die elastischen Moduln der einzelnen Schichten (E1 =
ECroFer22APU = 200 GPa [103], E2 = ELot = 70 GPa [104], Ed = ESOFC ≈ 100 GPa [11]).
Die Querkontraktionszahlen ν1, ν2 und νd wurden vereinfachend für alle Materialien gleich
mit 0,3 angesetzt.

Bei zusätzlich versteiften Proben wurde die Dicke des Versteifungselements hd́ (Abb. 3.3)
sowie die Dicke von dessen Lötverbindung gegen den keramischen Fügepartner (TZ3Y-Folie)
zur Dicke hd addiert. Diese Vereinfachung ist - wie die in Anhang C enthaltene Sensitivi-
tätsanalyse zeigt - zulässig, da die elastischen Moduln der Werkstoffe relativ nah beieinander
liegen. Auch sind die Schichtdicken der zusätzlichen Lötverbindung und der TZ3Y-Folie gering
gegenüber den Dicken des Stahlsubstrats und des Versteifungselements.

Die in der Probe gespeicherte elastische Energie ist unter diesen Voraussetzungen in erster
Linie abhängig vom Verhältnis aus Substratdicke h2 und Versteifungselementdicke hd́.

3.2 Scherung des Fügebereichs - Belastung in Mode II

Beim Verlöten mehrerer Kassetten zu einem Stack im Bereich des Metallgehäuses ist der
Einsatz zusätzlicher elektrischer ”Isolationsschichten“ jeweils zwischen dem Fensterblech der
einen (Ebene 1) und dem Wannenblech der folgenden Stackebene (Ebene 2) notwendig, da
die metallische Lotmatrix elektrisch leitend ist. Über die Einlegerahmen wird permanenter
Kraftfluss sichergestellt und Biegung dadurch weitestgehend unterbunden.

������ ���	
�

���


��
���������


��

�
�����

���
���� ��
�������������
����

�������

��������
��

�����
��

��� 	����

���	
�

Abbildung 3.5: Scherbelastung des Fügebereichs
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Abb. 3.5 zeigt zudem eine optimierte Einbauvariante der keramischen Zelle. Der Freiraum
zwischen Nickelnetz und Interkonnektorblech im Fügebereich der Zelle wurde eliminiert. So
ist permanenter Kraftfluss auch über den Zellfügebereich möglich. Biegeverformung des Zell-
fügebereichs kann so konstruktiv unterbunden werden. Unter diesen Voraussetzungen gewinnt
aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Stackkomponenten
vor allem Versagen durch Scherung an Bedeutung [105]. Als weiterer Schwerpunkt der ther-
momechanischen Charakterisierung wurde daher das Scherverhalten der Fügeverbindung mit
Laborproben im Detail untersucht.

3.2.1 Versuchsanordnung und Gestaltung der Scherprobe
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Abbildung 3.6: Schematische Darstellung eines Doppelschertests

Zwischen zwei CroFer22APU-Klötzchen (Höhe/Breite/Tiefe: 8/12/10 mm) wird mit 2
mm Überstand nach oben eine ”ESE“-Einheit (Höhe/Tiefe/Dicke: 10/10/1,5 mm) mittels
des zu untersuchenden Lotes eingelötet. Dadurch entsteht eine ”Doppelscherprobe“ mit einer
nominellen Scherfläche von 160 mm2 (Abb. 3.6).

Die Abkürzung ”ESE“ steht für ”Elektrolyt-Substrat-Elektrolyt“-Einheit. Dabei handelt
es sich um Anoden-Substrate (siehe Kap. 2.3.2), die auf beiden Seiten mit einer dichten Elek-
trolytschicht versehen sind, um das symmetrische Einlöten zwischen den Stahlklötzchen zu
ermöglichen. Für eine homogene Krafteinleitung werden die Oberseite der ESE sowie die Un-
terseite der Probe planparallel geschliffen. Letzteres gewährleistet zudem ein ebenes Aufliegen
der Doppelscherprobe auf dem Probentisch der Prüfmaschine.

Die ”ESE“ (siehe Abb. 3.6) wird im Versuch mit einem Druckstempel von oben über
eine Halbkugel belastet, um eine möglichst homogene Krafteinleitung zu gewährleisten. Die
Stahlklötzchen liegen flach auf dem Probentisch der Messmaschine auf. Der Tisch ist mit einer
Nut (Breite: 2,5 mm) versehen, in die die ESE hineingedrückt wird. Die Kraft wirkt in der ESE
senkrecht nach unten und erzeugt eine Gegenkraft senkrecht nach oben in den Stahlklötzchen,
womit die Lotfügungen auf beiden Seiten der ESE unter Scherbelastung stehen [106].

Reine Scherung ist durch die Belastung mit zwei gleich großen entgegengesetzt gerichteten
Kräften beschrieben. Biegeanteile werden dabei vernachlässigt. Orientiert an der Norm ENV
658-6 [107] wurde, wie zuvor beschrieben, eine Versuchsanordnung in Doppelscherkonfigurati-
on verwendet. Vorteile symmetrischer Doppelscherversuche sind die einfache Probengeometrie
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und Kraftaufbringung. Es kann eine relativ homogene Spannungsverteilung mit einer Mini-
mierung von Biegebelastung erreicht werden.

Der Versatz der Krafteinleitung erzeugt zusätzlich ein Biegemoment. Nach Mayr et. al.
[108] besteht folgendes Verhältnis zwischen Biege- (υb) und Scheranteil (υs) der Verformung:

υs
υb

=
2(1− ν2)H2

V 2
. (3.7)

Bei einem Verhältnis von Probenhöhe H zu Versatz V (Breite der Nut abzüglich Dicke der
ESE inklusive doppelter Lotdicke ⇒ V = 0,45 mm) von 16 und der Annahme von 0,3 für die
Poissonzahl ν2 des Lotes ergibt sich eine rund 440 mal höhere Scher- als Biegeverformung.

3.2.2 Scherverformung - Rheologischer Ansatz

Mit welchem Modell das Scherverhalten von Schichtsystemen beschrieben werden kann, ist
stark abhängig von der Anzahl der von der Verformung betroffenen Komponenten. Ist nur ein
Material der Fügung betroffen, könnte ein Modell basierend auf Kriechverformung gewählt
werden. Sind allerdings mehrere Komponenten oder gar Grenzschichten (Elektrolyt/Lot, Lot/
Reaktionsschicht, Reaktionsschicht/Stahl) betroffen, ist nicht davon auszugehen, dass die Vor-
gänge mit einem einfachen Kriechmodell erfasst werden können.

In der vorliegenden Arbeit wurde versucht, das allgemeine Verhalten der Fügungen for-
mal auch mittels eines rheologischen Ansatzes zu beschreiben [105]. Die Probe wird hierzu
mit einer konstanten Verformungsgeschwindigkeit δ̇ beaufschlagt. Unter Annahme von vis-
koelastischen Schervorgängen verhält sich die Probe für kleine Verformungen zunächst dem
Hookeschen Gesetz gemäß wie ein elastischer Körper. Es kommt zu einem allmählichen An-
stieg der Schubspannung τ , bei hohen Schergeschwindigkeiten auch zu einem Überschwingen
über den stationären Endwert τs (Abb. 3.7) [109]. Nach Erreichen des ”quasi-stationären“
Zustandes τs können weitere Informationen zum Fließverhalten durch Änderung der Verfor-
mungsgeschwindigkeit gewonnen werden. Wird die Verformungsgeschwindigkeit beispielsweise
plötzlich auf δ̇ = 0 reduziert, kann die Abnahme der Spannung (Relaxation) aufgezeichnet
werden. Diese Vorgehensweise lässt sich für sukzessive gesteigerte Verformungsgeschwindig-
keiten wiederholen.

Da sich verformungsgesteuerte Versuche als außerordentlich robust zeigten, wurde eine
Reihe solcher Untersuchungen bei unterschiedlichen Temperaturen durchgeführt mit dem Ziel,
die Verformungen der Lotfügung den Einzelmaterialien und deren Grenzflächen zuzuordnen.
Dabei zeigte sich, dass es ab Verformungsgraden von etwa 40 % zu Delaminationserscheinun-
gen an den Grenzflächen zwischen der metallischen Lotmatrix und den Fügepartnern kommen
kann. Überdies waren abhängig von der Temperatur unterschiedliche Grenzflächen betroffen.
Diese Erkenntnisse werden bei der Interpretation der Messergebnisse berücksichtigt (Kap.
4.2.2).

Im Bereich geringer Verformung konnte die Grenze der elastischen Scherung relativ ge-
nau ermittelt werden. Zur Beschreibung des Verhaltens der Fügungen vom Überschreiten der
Elastizitätsgrenze bis zur Delamination an den Grenzflächen (und darüber hinaus) wurde au-
ßerdem ein konventioneller auf metallischer Kriechverformung basierender Erklärungsansatz
auf Eignung überprüft.
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Abbildung 3.7: Versuchsführung zur Charakterisierung viskosen Fließens

3.2.3 Kriechverformung der Lotmatrix

Bei metallischen Werkstoffen ist bei Temperaturen oberhalb 40 Prozent der Schmelztempera-
tur ”Kriechen“, d.h. eine bleibende zeitabhängige Verformung unter mechanischer Belastung,
von hoher Bedeutung für das mechanische Verhalten. Kriechen ist ein fortlaufender Prozess,
der unter technischen Bedingungen nicht zum Stillstand kommt, solange die äußere Kraft
einwirkt. ”Die Zeitabhängigkeit der Kriechdehnung wird in Form der Kriechkurve dargestellt
für konstante Spannung und Temperatur sowie einen zuvor eingestellten Werkstoffzustand.
Letzterer bezieht sich (...) beispielsweise (...) auf Gefügekenngrößen, wie die Korngröße und
-form, die Teilchendispersionsparameter oder einen (...) vor der Belastung eingestellten Ver-
formungszustand“ [110].

Versuche zur Charakterisierung des Kriechverhaltens können auf unterschiedliche Art -
abhängig von der mechanischen Lastaufbringung - durchgeführt werden.

Kraftgesteuerte Lastaufbringung / Zeitstandversuch

Bei kraftgesteuerter Lastaufbringung
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Abbildung 3.8: Kraftgesteuerte Lastaufbringung
und Zeitstandlinie

wird die Probe mit einer konstanten Kraft
beaufschlagt und die zeitabhängige Ver-
formung aufgezeichnet (Abb. 3.8: schwar-
ze Kurve). Versuche in Lastkonstanz sind
von idealen, also spannungsgeführten,
Kriechversuchen zu unterscheiden. Bei zu-
nehmender Scherung verringert sich die
Scherfläche und die Scherspannung steigt
in Kraftsteuerung sukzessive an. Diese Flä-
chenverringerung müsste schon im Ver-
such korrigiert werden, um die ideale
Kriechkurve (Abb. 3.8: blaue Kurve) zu
erhalten [110]. Im Gegensatz zu Lastkon-
stanz kommt Spannungskonstanz in der
technischen Anwendung selten vor [111].
Daher wird die Zunahme der Scherspan-
nung bei den meisten Kriechversuchen be-

wusst in Kauf genommen. In Konsequenz beanspruchen lastkonstante Versuche den Werkstoff
stärker als spannungskonstante Versuche. Die ermittelte Zeitstandlinie ist ”steiler“, die Zeit
bis zum Bruch kürzer als bei idealisiertem Kriechen.
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Kriechkurven werden üblicherweise in drei Abschnitte eingeteilt. Im ”Primärbereich“ (”I“)
bewirkt die äußere Belastung oberhalb der Streckgrenze aufgrund der thermischen Beweglich-
keit der Teilchen eine zunehmende plastische Verformung (Entfestigung). Allerdings führt die
Belastung auch zu einer Zunahme der Versetzungsdichte und so zur Verfestigung. Diese domi-
niert bei kurzen Zeiten und resultiert in einer abnehmenden Kriechgeschwindigkeit [110]. Im
Bereich ”sekundären Kriechens“ (”II“) stehen Entfestigung und Verfestigung im Gleichgewicht,
was zu einer konstanten Kriechgeschwindigkeit führt. Bei weiterem Einwirken der äußeren Be-
lastung kommt es im ”tertiären Bereich“ (”III“) der Kriechkurve zu Volumenschädigung durch
Korngrenzengleiten oder Porenschädigung. Dies resultiert in zunehmender Entfestigung sowie
steigender Kriechgeschwindigkeit und führt letztendlich zum Versagen durch Bruch.

Verformungsgeführte Lastaufbringung
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Abbildung 3.9: Versuchsführung mit konstanter Verformungsrate (a) und Relaxationsversuch
(b) für kleine Verformungen

• Versuche mit konstanter Verformungsrate

Versuche mit konstanter Verformungsrate (Abb. 3.9a) resultieren in einem Anstieg der
Kraft bis auf einen Maximalwert. Anschließend fällt die Kraft bei weiterer Verformung lang-
sam ab. Vorteilhaft ist, dass es ohne Bruchvorgänge zu keinen schnellen Laständerungen
kommt. Außerdem werden die hohen Lasten erst nach Verformung mit homogener Kraftein-
leitung erreicht.

• Relaxationsversuch für kleine Verformungen

Im Relaxationsversuch (Abb. 3.9b) wird die Probe normalerweise mit einer konstanten
Verformungsrate δ̇1 bis zur Verfomung δ1 geschert. Anschließend wird die Maschine angehal-
ten und bei konstanter Scherung die Abnahme der Kraft (Relaxation) aufgezeichnet. Dieser
Vorgang wird mit jeweils gesteigerten Verformungsraten (δ̇2, δ̇3, ...) wiederholt. Bei Rela-
xationsversuchen sind mehrere Läufe pro Probe möglich, während bei den zuvor skizzierten
Vorgehensweisen immer nur ein Versuch je Probe durchgeführt werden kann. Die Versuche
mit konstanter Verformungsrate zeigten, dass es abhängig von der Fügevariante und der Vor-
behandlung der Probe schon bei geringer Scherung zu beginnender Delamination an den
Grenzflächen kommen kann. Deshalb stand für die Durchführung von Relaxationsversuchen
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teilweise nur ein relativ kleiner Verformungsbereich zur Verfügung. Die Proben wurden in
diesem Fall - abweichend vom bisher geschilderten Vorgehen - mit einer konstanten Last be-
aufschlagt. Nachdem sich die gewünschte Verformung eingestellt hatte, wurde in Wegregelung
gewechselt, um die Kraftrelaxation bis 300 N aufzuzeichnen. Anschließend wurde die Probe
wieder mit konstanter Kraft belastet und so bis zum gewünschten Grad weiter verformt.

3.3 Datenauswertung und Messfehlerkorrektur

3.3.1 Auswertung der Messdaten

Aus dem Kraftmesswert F und dem korrigierten Wegmesswert δkorr. (siehe Kap. 3.3.2) errech-
nen sich die Scherspannung τ sowie die Scherung γges.. Die von der Verformung verursach-
te Querschnittsveränderung der Fügung muss bei der Spannungsberechnung berücksichtigt
werden. Hierzu wird die Probenhöhe H um den korrigierten Verformungsweg δkorr. redu-
ziert. Die Rest-Probenhöhe wird mit der Probenbreite, und da es sich um eine symmetrische
Doppelscheranordnung handelt zusätzlich mit dem Faktor 2, multipliziert, um die effektive
Scherfläche zu erhalten [106]:

τ =
F

2L(H − δkorr.)
. (3.8)

Die Scherung γges. der Lotschicht ergibt sich aus der Division des um den Setzbetrag im
Lastpfad und die elastische Maschinenverformung korrigierten Verformungswegs δkorr. (siehe
Kap. 3.3.2) durch die Dicke der Lotschicht dL:

γges. =
δkorr.
dL

. (3.9)

Auswertung der Scherverformung mit einem rheologischen Ansatz

Nach einem einfachen rheologischen Modell setzt sich die Gesamtverschiebung aus einem
elastischen (Hook´schen) und einem viskosen (Newton´schen) Anteil zusammen [112]:

∆δkorr. = ∆δelast. + ∆δvisc. . (3.10)

Der elastische Anteil ist gegeben durch

∆δelast. = dL
τ

G
, (3.11)

der viskose Anteil durch

∆δvisc. = dL
τ

η
∆t . (3.12)

Dabei stellt G den Schermodul, τ die Scherspannung nach Gl. 3.8 und η die Viskosität dar.
Kommen die viskose Verformung behindernde Faktoren (wie etwa in der Lotmatrix verteilte
Oxidpartikel oder die Oberflächenrauigkeit der Grenzflächen) in Betracht, so kann Gl. 3.12
um einen Term für innere Reibung τi erweitert werden [113]:
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∆δvisc. = dL
τ − τi
η

δ . (3.13)

Für Versuche mit konstanter Verformungsgeschwindigkeit können die Parameter, welche
die Scherverformung beschreiben, direkt bestimmt werden nach [105]:

δ̇korr =
∆δkorr.

∆t
= dL

τ̇

G
+ dL

τ − τi
η

= const. (3.14)

Aus der Steigung der Spannungs/Zeit-Kurve lässt sich der Schermodul G direkt bestim-
men. Da der viskose Anteil der Verformung nur einen Term konstanter Spannung verursacht,
der die Steigung nicht beeinflusst, kann er für die Bestimmung des Schermoduls nach

G = dL
τ̇

δ̇korr
(3.15)

außer Acht gelassen werden [105]. Werden Versuche mit variierenden Schergeschwindig-
keiten durchgeführt, können aus den stationären Endwerten der Scherspannung τs (siehe Abb.
3.7) nach Gl. 3.14 auch die Viskosität und die interne Spannung bestimmt werden.

Der rheologische Ansatz wurde verwendet, um das Gesamtverhalten, die Schermoduln und
im Speziellen das Verhalten der Fügungen nach dem beobachteten teilweisen Haftungsverlust
an den Grenzflächen zu beschreiben.

Auswertung der Scherverformung nach dem Kriechmodell

Zeitstandlinien oder Kriechkurven werden wie in Abschnitt 3.2.3 erläutert in drei Bereiche
eingeteilt. Der primäre und der sekundäre Bereich der Kriechkurve werden häufig mit empi-
rischen Zusammenhängen wie der Garofalo-Gleichung [114] beschrieben:

ε = ε0 + εI + εII . (3.16)

Die Gesamtverformung ergibt sich demnach als Addition der Verformungen im primären
und sekundären Bereich. ε0 beschreibt die spontane (elastische und plastische) Anfangsdeh-
nung, der zweite Term εI die zusätzliche Dehnung im Primärbereich und εII die Dehnung im
Sekundärbereich. Die Vorgänge, welche die Kriechverformung bestimmen, sind abhängig von
der anliegenden Spannung, der Zeit, und da es sich um thermisch aktivierte Prozesse handelt,
auch von der herrschenden Temperatur. Die Abhängigkeiten der Einzelterme vom Materi-
al und den Beanspruchungsparametern wurden in zahlreichen Untergleichungen formuliert.
Weiterführende Informationen können [115, 116] entnommen werden.

Im Rahmen dieser Arbeit soll die Eignung des Zeitstandmodells für eine formale Be-
schreibung des Scherverhaltens der Fügeverbindungen geprüft werden. Aus diesem Grunde
beschränken sich die Untersuchungen auf die Einsatztemperatur der Fügungen (800◦C). Bei
den empirischen Gesetzen kann daher auf vereinfachte isotherme Formulierungen ohne Be-
rücksichtigung des Temperatureinflusses zurückgegriffen werden.

• Primäres Kriechen (Übergangskriechen)

Der primäre Kriechbereich ist bei vielen Werkstoffen durch eine kontinuierlich abnehmen-
de Scherrate gekennzeichnet und kann mathematisch mit einem Potenzansatz beschrieben
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werden [106]:

γ̇I = AIt
m (3.17)

Der Zeitexponent m und der Vorfaktor AI können aus der Linearisierungskurve bestimmt
werden, wenn die Kriechkurve in zeitlicher Ableitung doppeltlogarithmisch über der Zeit
aufgetragen wird. Da über zeitliche Änderungen des Weges bei konstanter Kraft (Versuchs-
führung nach Kap. 3.2.3) ausgewertet wird, kann eine direkte Evaluierung der Wegmessdaten
erfolgen. Eine Korrektur der Wegmessdaten nach Gleichung 3.19 muss somit für die Bestim-
mung des Zeitexponenten nicht durchgeführt werden. Um die Wegmessdaten den korrespon-
dierenden Schergraden zuordnen zu können, muss die Wegkorrektur allerdings berücksichtigt
werden.

• Sekundäres Kriechen (”steady-state“-Kriechen)

Sekundäres oder auch ”steady-state“-Kriechen ist durch eine konstante Verformungsrate
gekennzeichnet, die durch ein dynamisches Gleichgewicht zwischen Verfestigungs- und Ent-
festigungsmechanismen zustande kommt. Dieser Idealfall liegt allerdings nur vor, wenn die
Mikrostruktur zeitlich unveränderlich ist [111]. In den meisten Fällen trifft diese Vorausset-
zung nicht zu. Der ”steady-state“-Bereich ist dann zu einem schmalen Band mit minimaler
Verformungsrate verkürzt [111]. Zur mathematischen Beschreibung der Spannungsabhängig-
keit des sekundären Kriechens kann ein Potenzansatz in Anlehung an das ”Norton-Gesetz“
[117] angewendet werden:

γ̇II = AIIτ
n (3.18)

Der Spannungsexponent n und der werkstoffabhängige Vorfaktor AII können aus einem
Scherraten/Scherspannungsdiagramm, der ”Norton-Darstellung“, ausgelesen werden. In dieser
wird die zeitliche Ableitung der Verformung über der anliegenden Spannung doppeltlogarith-
misch aufgetragen [110].

Zur Beschreibung des sekundären Kriechbereichs anhand der minimalen Kriechrate können
alle in Kap. 3.2.3 beschriebenen Versuchsführungen Beiträge liefern:

• Zeitstandversuche mit konstanter Kraft liefern jeweils ein Wertepaar, bestehend aus
Scherspannung und minimaler Scherrate.

• Versuche mit konstanter Verformungsrate erbringen ebensolche Wertepaare über die
Auswertung der konstanten Spannungsplateaus, soweit Plateaus konstanter Spannung
vor der Delamination an Grenzflächen darstellbar sind.

• Im Relaxationsversuch kann anhand der zeitlichen Veränderung der plastischen Proben-
verformung nach Gleichung 3.23 eine Schar von Wertepaaren, Scherrate/Scherspannung,
ermittelt werden. In diesem Falle muss allerdings eine Korrektur der Wegmesswerte er-
folgen. Da es im Versuch zu schnellen Änderungen der Kraft kommt, muss die elastische
Maschinenverformung nach Gl. 3.19 und der elastische Anteil der Probenverformung
nach Gl. 3.23 berücksichtigt werden.

Die gemeinsame Darstellung der einzelnen Versuchsergebnisse im Scherraten/Scherspan-
nungsdiagramm gibt Auskunft darüber, inwieweit das Scherverhalten der Fügungen bei den
durchgeführten Versuchen im Rahmen eines Kriechmodells beschrieben werden kann.
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3.3.2 Korrektur der Messwerte

Setzweg und elastische Maschinenkorrektur

Aufgrund von Setzwegen (beeinflusst von Faktoren wie der Oberflächenrauigkeit der Probe
und des Probentisches) sowie elastischer Verformungen im Lastpfad wird - auch bei im betrof-
fenen Belastungsbereich kaum verformbaren Proben - in Abhängigkeit der Anpresskraft ein

”Scheinweg δST
“ gemessen. Vorversuche haben zwischen 300 N und 4500 N reproduzierbare,

allerdings temperaturabhängige, Zusammenhänge zwischen Kraft und Weg zu Tage geför-
dert. Unterhalb 300 N erwies sich das kraftabhängige Wegverhalten der Versuchsanordnung
als nicht reproduzierbar (Setzweg ζT ). Daher erscheinen in diesem Bereich nur kraftgesteuerte
Versuche sinnvoll, bei denen über eine konstant gehaltene Kraft Verformungsraten ausgewertet
werden. Ändert sich im Versuch nun die Kraft, müssen die Wegmesswerte δ um die Verän-
derung des in Formel 3.19 beschriebenen Scheinweges δST

(von 300 N bis 4500 N) sowie den
Setzweg ζT korrigiert werden:

δkorr. = δ − δST
− ζT = δ − (aTF 3 + bTF

2 + cTF + dT )− ζT . (3.19)

Für die Näherungspolynome wurde ein Bestimmtheitsmaß von mindestens 99,9 % ange-
setzt. Die Parameter aT , bT , cT , dT und ζT sind Tabelle 3.2 zu entnehmen.

T [◦C] aT [µmN3 ] bT [µmN2 ] cT [µmN ] dT [µm] ζT [µm]
800 0 0 5,5*10−3 1,558 -3,105
675 -3*10−3 7*10−7 5,5*10−3 2,3159 -3,921
550 9*10−11 -1*10−6 9*10−3 0,8999 -3,719
RT 7*10−11 -7*10−7 6,4*10−3 0,1015 -2,324

Tabelle 3.2: Temperaturabhängige Parameter für die Näherungspolynome der Wegkorrektur-
funktion 3.19

Korrektur des elastischen Verformungsanteils der Probe

Zusätzlich zur erläuterten Setzweg- und Maschinenkorrektur muss bei Versuchen, bei denen es
zu einer schnellen Änderung der Kraft kommt (etwa bei Relaxationsversuchen), eine Korrektur
des elastischen Anteils der Gesamtdehnung der Probe erfolgen. Im Relaxationsversuch wird die
erreichte Gesamtverformung konstant gehalten. Die Verformung ist während der Relaxation
theoretisch also insgesamt null, und es gilt (nach Formel 3.9 und analog Gl. 3.10):

γplast. = γges. − γelast. . (3.20)

Der elastische Anteil γelast. der Lotmatrix führt bei Kraftrelaxation durch ”Rückfedern“ zu
einer Verringerung der Gesamtverfomung. Diese Verringerung lässt sich mit dem Schermodul
G aus der Scherspannung errechnen:

γelast. = − 1
G
τ = − 1

G

F

2L(H − δkorr.)
. (3.21)

Die Scherspannung ergibt sich aus der gemessenen Kraft nach Formel 3.8. Der benötigte
Schermodul G für Silber kann nach Frost und Ashby [89] mit

G = GRT

{[
1 +

(
(T − 300)

1234K

)]
(−0, 54)

}
(3.22)
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berechnet werden. Dabei wird GRT mit 26,4 GPa angesetzt. Der plastische Verformungsanteil
lässt sich nun folglich durch Subtrahieren des elastischen Anteils von der Gesamtverformung
(siehe Gl. 3.9 und 3.20) berechnen mit

γplast. =
δkorr.
dL

− 1
G

F

2L(H − δkorr.)
. (3.23)

Zeitliche Drift bei sehr kleinen Verformungsraten

Eine Einschränkung existiert bei Zeitstandversuchen mit kleinen Spannungen und auch bei
Versuchen mit sehr geringen Verformungsraten, da es hier bei der Wegmessung zu unkontrol-
lierbaren Ratenmessfehlern von bis zu 1 µm

h kommen kann. Sehr niedrige Verformungsraten
(Grenze: ≈ 10−5 1/s) konnten mit den verwendeten Universalprüfmaschinen nicht ausreichend
genau erfasst werden.

3.4 Thermoschockbehandlung

Die Fähigkeit, schnellen Temperaturwechseln zu widerstehen, stellt eine weitere grundsätz-
liche Voraussetzung dar, die für den automobilen Einsatz erfüllt sein muss. Um die Auswirkun-
gen schneller Aufheiz- und Abkühlvorgänge auf den Werkstoffverbund der Fügeverbindung
zu untersuchen, wurden Proben unterschiedlicher Fügevarianten mit einer Probenlanze in
einen 800◦C heißen Ofen eingeführt. Sobald die Probentemperatur 800◦C erreichte (Messung
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Abbildung 3.10: Typischer Temperaturgang bei Thermoschockversuchen: Anfahren aus dem
Wochenendzyklus, neun Standard-Zyklen und Abkühlen in den Wochenendzyklus

mittels Thermoelementen des Typs K zwischen der jeweiligen Probe und der Probenlanze),
wurden die Proben aus dem Ofen entfernt, an stehender Luft bis 200◦C abgekühlt und an-
schließend wieder in den Ofen eingebracht. Diese Prozedur wurde - mit Abkühlung bis 200◦C
(Standard-Zyklus) - jeweils 9 mal wiederholt. Die letzte Abkühlung jeder Zyklenreihe erfolgte
jeweils bis Raumtemperatur (Wochenend-Zyklus). So ergibt sich das in Abb. 3.10 dargestellte
Temperaturprofil des Versuchsverlaufs.

Die Aufheiz- und Abkühlvorgänge in den Standardzyklen benötigten nahezu gleiche Zeiträu-
me (ca. 7 Minuten). Dies entspricht einer Temperaturrate von etwa 85 K

min . Die Aufheizdauer
von Raumtemperatur auf 800◦C betrug etwa 8 1

2 Minuten, was einer Temperaturrate von 90
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K
min gleichkommt. Das Abkühlen von 800◦C auf Raumtemperatur nahm dagegen typischer-
weise etwa 30 Minuten in Anspruch.

Nach den Zyklen wurde die Schichthaftung der thermoschockbehandelten Fügungen mit
der in Kap. 3.1 beschriebenen Methode untersucht.

3.5 Versuchsmaterialien

3.5.1 Lote

Diese Arbeit konzentriert sich auf die Untersuchung von RAB-Loten mit 8 mol-% CuO-Anteil
in verschiedenen Konsistenzen sowie auf CuO-freie ”Reinsilberlote“.

LPT8-Paste (Ag8CuO0,5TiH2)

Das Standardlot für das Einlöten von SOFCs in die Fensterbleche der Kassetten des in Kap.
2.3 beschriebenen Leichtbau-Designs enthält neben 8 mol-% CuO außerdem einen Zuschlag
von 0,5 mol-% TiH2. Titanhydrid reagiert bei Temperaturen über 400◦C mit dem in der
Luft enthaltenen Sauerstoff zu TiO2 ab [118]. Dieses tritt mit der Elektrolytoberfläche in
Wechselwirkung. Die von Colomer [119] beschriebene ZrTiO4-Bildung scheint nach Tsoga
[120] die Benetzung von Metallschmelzen, so auch der Silberschmelze von RAB-Loten [84],
zu verbessern.

Das Lot enthielt in Pastenform einen Feststoffanteil von 60 Gewichtsprozent und wird
nachfolgend mit LPT8 (für: Lötpaste, TiH2-haltig, 8 mol-% CuO) bezeichnet.

Im Prototypenbau, wie auch in einer später geplanten Großserienfertigung, sind Pasten
vorteilhaft, da sie automatisiert per Dosierroboter oder Siebdruck verarbeitet werden kön-
nen. Für die Probenherstellung hat sich allerdings aufgrund der Probengeometrien und der
mehrschichtigen Aufbauten in Vorversuchen ein Schablonendruckverfahren als zweckmäßiger
erwiesen.

Als eindeutiger Nachteil der verwendeten Lotpasten hat sich die Trennung der Lotbestand-
teile aufgrund der Dichteunterschiede erwiesen. Kupferoxid und Titanhydrid schwimmen auf-
grund ihrer niedrigeren Dichten von ρCuO = 6,45 g

cm3 [82] und ρTiH2 = 3,91 g
cm3 [121] auf

dem Hauptbestandteil der Paste, Silber der Dichte ρAg = 10,5 g
cm3 [122], auf. Dies kann zu

Ungleichverteilungen der Reaktivelemente führen und so das Lötergebnis negativ beeinflus-
sen. Als weitere Nachteile wären der Binderausbrand sowie die Wasserdampfentstehung beim
Verbrennen des der Paste zugesetzten TiH2 zu nennen. Beide Faktoren können zur Bildung
zusätzlicher Poren führen.

LF8-Folie (Ag8CuO)

Aufgrund der zuvor erläuterten Nachteile von Lotpasten wurde durch galvanisches Verkupfern
von Silberfolie (Reinheit 99,99 %, Lieferant: Fa. Heimerle & Meule, Pforzheim) eine Lotfo-
lie der Zusammensetzung Ag8CuO hergestellt, die im Folgenden mit ”LF8“ (für: Lötfolie, 8
mol-% CuO) bezeichnet wird. Mit dieser Folie konnte eine homogenere Verteilung des CuO,
wie auch bessere Reproduzierbarkeit der aufgebrachten Lotmenge, erreicht werden. Außerdem
sind dickere Fügungen darstellbar. Während bei Pastenloten nur mit mehrmaligem Bedrucken
Fügedicken von mehr als 40 µm möglich waren, konnten diese mit nur einer Folienlage verwirk-
licht werden. Hauptanliegen bei der Verwendung der Folien war allerdings die Eliminierung
des Binderausbrands als möglicher Ursache für Porenbildung und Verbesserung der Reprodu-
zierbarkeit der aufgebrachten Lotmenge. Dem Fügesystem wurde kein TiH2 beigegeben, um
die möglicherweise schädliche Oberflächenveränderung der Elektrolytschicht zu vermeiden.
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Im Vergleich zu den Pastenloten sollte zudem ergründet werden, ob die TiH2-Beigabe einen
messbaren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der Fügung hat.

LFV-Folie (Reinsilber 99,99 %)

Die mangelnde thermodynamische Stabilität von CuO und kupferhaltigen Mischoxiden in
reduzierenden Atmosphären (in Kap. 2.6.2 beschrieben) und die damit verbundene poten-
tielle Alterung im Stackbetrieb führte zu der Überlegung ”etablierten“ (kupferoxidhaltigen)
RAB-Fügungen als Referenz kupferoxidfreie Reinsilberfügungen gegenüberzustellen. Zu die-
sem Zweck wurde die zur Herstellung des Folienlotes LF8 verwendete Reinsilberfolie ohne
vorherige Galvanisierung eingesetzt. Das Vergleichslot erhält im Folgenden die Bezeichnung

”LFV“ (für: Vergleichslötfolie). Einen weiteren Vorteil, so sich mit reinem Silber mechanisch
stabile Fügungen herstellen lassen, sollte die erreichbare Verminderung der Sprödphasenbil-
dung an der Stahloberfläche sein. Das Fehlen des benetzungsverbessernden Kupferoxids lässt
allerdings auch nachteilige Effekte vermuten. So sollte die Spreitung von Reinsilberschmelzen
(unkontrollierbares Ausbreiten der Schmelze auf den zu fügenden Oberflächen) im Vergleich
zu CuO-haltigen Schmelzen schwerer beherrschbar sein.

3.5.2 Fügepartner

CroFer22APU

Bei der Legierung CroFer22APU handelt es sich um einen ferritischen Edelstahl mit 22 %
Chromgehalt und Zusätzen der Reaktivelemente Mn und La, die ein spezielles Oxidations-
verhalten in SOFC-relevanten Atmosphären bewirken. Der Stahl bildet elektrisch leitfähige
und gleichzeitig die Chromverdampfung aus dem Interkonnektor verringernde Chromoxide
und Chrommanganspinelle [123, 124]. Die Legierung weist einen thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten von αCroFer22APU = 12 ppm

K [103] auf, wurde am Institut für Energieforschung
(IEF-2) des Forschungszentrums Jülich speziell für den SOFC-Einsatz entwickelt und wird
von der Firma ThyssenKrupp VDM hergestellt und vertrieben.

Da die Dünnblechteile des Stackaufbaus mittels Tiefziehen hergestellt werden, weisen sie
eigenspannungsbedingte Verformungen auf, die das Verlöten und spätere Laserschweißen er-
schweren. Deshalb werden Gehäuseteile vor dem Einlöten der Zelle geglüht. Derzeit erfolgt
dies im Hochvakuum, um die Oxidation der Bauteile zu vermeiden. Vakuumprozesse erschei-
nen für eine spätere Serienproduktion aber als zu teuer und aufwendig. Zudem könnte sich die
Vakuumbehandlung als potentiell schädlich für den Stahl erweisen (Abdampfen der Reaktiv-
elemente). Vorversuche haben die grundsätzliche Eignung der RAB-Lotsysteme zum Fügen
auch oxidierter Metalloberflächen gezeigt. Beim Löten mit RAB-Loten kommt es außerdem
aufgrund der Reaktion des Kupferoxids mit der Stahloberfläche zur Veränderung des Oxida-
tionsverhaltens der Legierung.

So wurde im Rahmen der bruchmechanischen Untersuchung der Stahl in zwei unterschied-
lichen Varianten verwendet, nämlich

• unbehandelt - also mit blanker, oxidfreier, wie gewalzter - Oberfläche und

• im zweiten Falle mit einer durch Voroxidation gebildeten, den Grundwerkstoff vor dem
Angriff durch die Lotschmelze schützenden Oxidschicht.

Nach 100 Stunden bei 800◦C beträgt bei einer Materialstärke von 2 mm die Massenzu-
nahme von CroFer22APU nach Huczkowski et al. [125] etwa 0,6 mg

cm2 . Mit der Dichte von
Chromoxid (ρCr2O3 ≈ 5,5 g

cm3 [126]) errechnet sich die Dicke der durch die Voroxidation
erzeugten Oxidschicht an der Stahloberfläche zu etwa 1 - 1,2 Mikrometer.
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Die Dauer der Voroxidation (100 h) stellt einen Kompromiss aus technischer Notwendig-
keit - es sollte sicher eine ausreichend dicke und geschlossene Oxidschicht erreicht werden - und
wirtschaftlichen Erwägungen dar. Höhere Priorität besaß allerdings die technische Notwen-
digkeit. Die Dauer der Oxidationsbehandlung ist so als erster Fingerzeig, keinesfalls aber als

”Ultima Ratio“ zu verstehen und kann gegebenenfalls nach vorheriger Untersuchung verkürzt
werden.

Fügungen gegen voroxidierten CroFer22APU erhalten im Folgenden den Zusatz ” v“ im
Namenskürzel.

Keramische Fügepartner

Für alle Hochtemperaturversuche wurden beidseitig mit Elektrolyt beschichtete Anodensub-
strate (siehe Kap. 2.3.2) verwendet. Der Standardwerkstoff für die Elektrolytschicht der SOFC
ist mit 8 mol-% Yttrium dotiertes Zirkondioxid. Die zu fügenden Elektrolytoberflächen weisen
eine typische Oberflächenrauigkeit von Ra = 0,8 - 1,1 µm auf, die Dicke der Schicht beträgt
8 - 10 Mikrometer.

Da sich aber die SOFC bei der Untersuchung der Raumtemperaturschichthaftung als limi-
tierender Faktor herausstellte (siehe Kap. 3.1.3), wurden bei diesen Proben gesinterte TZ3Y-
Folien (TZ3Y: mit 3 mol-% Yttrium dotiertes, tetragonales Zirkondioxid) verwendet. Die
Rauigkeit (Ra = 0,7 - 0,9 µm) war mit der der SOFC-Elektrolytoberfläche vergleichbar.

3.5.3 Übersicht der untersuchten Fügevarianten

Tabelle 3.3 ist ein zusammenfassender Überblick der untersuchten Fügevarianten zu entneh-
men:

Variante: Lot: MF: Versuch: Temp. [◦C] KF:
LPT8 Ag8CuO0,5TiH2 CF22 C RT TZ3Y, 8YSZ

DS 550, 675, 800 8YSZ
LPT8 v Ag8CuO0,5TiH2 CF22 v C RT TZ3Y

DS 550, 675, 800 8YSZ
LF8 Ag8CuO CF22 C RT TZ3Y, 8YSZ

DS 550, 675, 800 8YSZ
LF8 v Ag8CuO CF22 v C RT TZ3Y

DS 550, 675, 800 8YSZ
LFV Ag99,99 CF22 C RT TZ3Y

DS 550, 675, 800 8YSZ
LFV v Ag99,99 CF22 v C RT TZ3Y

DS 550, 675, 800 8YSZ

Tabelle 3.3: Überblick der untersuchten Fügevarianten

Zur Erläuterung:

• Spalte ”Lot“: alle Angaben in mol-%

• Spalte ”MF“: Zustand des metallischen Fügepartners (CF22 = blank, CF22 v = voroxi-
diert)

• Spalte ”Versuch“: C = Schichthaftung im Charalambides-Versuch, DS = Doppelscher-
versuch
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• Spalte ”KF“: Art des keramischen Fügepartners (TZ3Y = gesinterte Folie, 8YSZ =
doppelseitig mit Elektroytschicht versehenes SOFC-Anodensubstrat)

3.6 Lötverfahren

Sämtliche im Rahmen dieser Arbeit besprochene Fügungen wurden an Normalatmosphäre
(pO2 = 0,21 bar) in einer fünfseitig beheizten Dreizonen-Ofenanlange vom Typ KS-80 S der
Fa. Linn High Therm, Eschenfelden, prozessiert.

3.6.1 Temperaturprogramm

Das Temperaturprogramm des Fügeprozesses orientierte sich an dem der Herstellung realer
Versuchsstacks und gliederte sich in folgende Abschnitte:

1. Segment: Heizen mit 5 K
min bis 300◦C

2. Segment: 30 Minuten Halten zum Binderausbrand bei Lötpasten [127] und Temperatur-
angleich der Ofenzonen

3. Segment: Heizen mit 5 K
min bis 500◦C

4. Segment: 30 Minuten Halten zum Oxidieren des Kupfers bei Lötfolien sowie Angleich
der Ofenzonen

5. Segment: Heizen mit 3 K
min bis 1000◦C Fügetemperatur

6. Segment: 5 Minuten Halten

7. Segment: Abkühlen (bis 700◦C geführt mit 10 K
min )

Die Probentemperaturen wurden mit
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Abbildung 3.11: Temperaturprogramm für RAB-
Lote

Thermoelementen des Typs K in den Löt-
werkzeugen kontrolliert. Jedes Lötwerk-
zeug kann, abhängig von der Art der Pro-
be, bis zu 4 Proben aufnehmen. Auf dem
Ofentisch finden maximal 4 Lötwerkzeu-
ge Platz. Der Vergleich des Soll-Tempera-
turprofils mit den Ist-Temperaturprofilen
in Abb. 3.11 zeigt nur geringe Abweichun-
gen des tatsächlich realisierten Tempera-
turgangs der Proben von den Vorgabe-
werten. Die Toleranzen sind durch die
Trägheit des Ofens selbst wie auch die
Massen der Lötwerkzeuge, des Tisches auf
dem die Werkzeuge im Ofen positioniert
werden und der Proben selbst bedingt.

Das Abkühlen unter 700◦C konnte nicht mehr temperaturgeregelt erfolgen, da die Ofenanlage
nicht über eine dafür notwenige Schnellkühleinrichtung verfügte. Über insgesamt 23 für die
Probenherstellung benötigte Ofenläufe musste die Ofenprogrammierung nur zweimal korri-
giert werden. Die Maximalabweichung in den Temperaturgängen der insgesamt 227 Proben
lag bei +

− 2◦C.
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3.6.2 Werkzeuge

Bei der Vorbereitung und Herstellung aufwendiger Verbundproben mit bis zu fünf Schichten
ist große Sorgfalt notwendig. Den beim Löten verwendeten Werkzeugen kommt dabei beson-
deres Augenmerk zu. Es wurden spezielle zweiteilige Lötwerkzeuge entwickelt (Abb. 3.12). In
die Unter- und Oberteile sind Vertiefungen eingearbeitet, in denen die metallischen Einzel-
teile der Proben mit Sekundenkleber fixiert werden. Der Kleber verhindert ein Verrutschen
der Metallteile bei der Probenvorbereitung. Zwischen die Metallteile werden die Lotschichten
und die keramischen Fügepartner eingebracht. Ober- und Unterteile der Lötwerkzeuge werden
mit Aluminiumoxidstiften gegeneinander geführt. Ohne diese seitliche Begrenzung schwimmen
die Oberteile auf der Lotschmelze auf, die Einzellagen der Proben verschieben sich gegenein-
ander und die fertigen Proben werden unbrauchbar für die mechanische Charakterisierung.
Die Unterteile der Lötwerkzeuge sind mit Durchgangsbohrungen für die Thermoelemente zur
Probentemperaturüberwachung versehen.
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Abbildung 3.12: Schematische Zeichnung der Lötwerkzeuge

Die Masse der Lötwerkzeuge für die unterschiedlichen Probenarten ist so abgestimmt,
dass die Flächenbelastung beim Löten der bei der Herstellung realer Stackbauteile von 30
g
cm2 entspricht. So werden bei den unterschiedlichen Modellfügungen untereinander wie auch
mit der Prototypenfertigung vergleichbare Lotschichtdicken erreicht.

Die Lötwerkzeuge sind aus einem aluminiumoxidbildenden Spezialstahl (Handelsbezeich-
nung ”Thermax“, Werkstoffnummer: 1.4742) mit sehr niedriger Oxidationsrate gefertigt. Trotz-
dem musste in den Führungen eine Toleranz von +

− 0,1 mm gewährleistet werden, um ein
Verkanten des Oberteils beim Absetzen sicher zu vermeiden. Zusammen mit der Dickentole-
ranz der Al2O3-Stäbe von +

− 0,05 mm kann sich das Oberteil maximal um 0,3 mm gegenüber
dem Unterteil verschieben.
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Kapitel 4

Ergebnisse und Diskussion

4.1 Mode I - Belastung bei Raumtemperatur

Für den Einsatz im SOFC-Stack ist das mechanische Gesamtverhalten des Verbundes aus
SOFC, Fügung und metallischem Zellrahmen (Fensterblech) entscheidend. Zielsetzung der
Arbeit war, neben der Ermittlung von mechanischen Kennwerten der Fügung, vor allem auch
eine Einordnung der Ergebnisse und die Beurteilung ihrer Bedeutung für das Fügeverbund-
system vorzunehmen.

4.1.1 Versagen des Anodensubstrats der SOFC

In Vorversuchen stellte sich die Risszähigkeit des Anodensubtrats der als keramischer Füge-
partner verwendeten ESE (Elektrolytschicht/Anodensubstrat/Elektrolytschicht) - Einheit als
limitierender Faktor heraus.
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Abbildung 4.1: Konkurrierendes Risswachstum im keramischen Fügepartner (ESE) und an
der Lot/Stahl-Grenzfläche (CF22 / LPT8 / 8YSZ)

In Abb. 4.1 ist erkennbar, dass der Riss im Anodensubstrat entstand und sich teils im
porösen Anodensubstrat, teils an der Lot/Stahl-Grenzfläche fortpflanzte, obwohl er durch die
Geometrie von Probe und Lasteinleitung an der Lot/Stahl-Grenzfläche verlaufen sollte. Die
Risszähigkeit der ESE reicht also nicht aus, um die Rissausbreitung zuverlässig in der Fü-
gung erfolgen zu lassen. Da der Riss an der Elektrolyt/Lot-Grenzfläche die duktile Lotmatrix
anscheinend nicht ohne höheren Energieaufwand überwinden kann, kommt er zum Stehen
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oder läuft im Anodensubstrat der ESE weiter. Dieser Mechanismus ist unabhängig von der
Auswahl des Lotes. Anhand der gemessenen Bruchenergien von GSS = 20 - 40 J

m2 und dem
E-Modul der SOFC von 100 GPa können nach [128]

KIc =
√
GSSE (4.1)

linear elastische Risszähigkeitswerte für die SOFC von KIc,SOFC = 1,4 - 2 MPa
√
m er-

rechnet werden.

4.1.2 Mikrostruktur und Schadensmechanismen der Fügungen im
Herstellungszustand

Abb. 4.2 zeigt die schematische Mikrostruktur einer silberbasierten Fügeverbindung zwischen
dem metallischen Fensterblech (CroFer22APU) und der Elektrolytschicht der SOFC (8YSZ).
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Abbildung 4.2: Schematische Mikrostruktur einer RAB-Fügung im Herstellungszustand

Die Dicke (dF ) im realen SOFC-Stack eingesetzter Pastenfügungen liegt durch Toleranzen
in den Bauteilen bedingt typischerweise zwischen 20 und 50 Mikrometern. Bei allen getesteten
silberbasierten Loten verändert sich im Lötprozess das Oxidationsverhalten des Stahls. Die
typische Duplexschicht aus Chromoxid und Chrom-Mangan-Spinell [125, 129] kommt nicht
zustande, da sich an der Lot/Stahl-Grenzfläche eine mehrlagige Reaktionszone mit je nach
Lotvariante variierender Dicke (dR) von 2 - 20 Mikrometern bildet. Alle Fügevarianten weisen
mehr oder minder stark ausgeprägte Poren- und Lunkerbildung in der metallischen Lotmatrix
auf.

Da es sich bei den Reaktionsprodukten zwischen Lot und Stahl um oxidische Phasen
handelt, ist ein signifikanter Einfluss dieser spröden Reaktionsschichten auf die mechanische
Stabilität der Fügung, vor allem im thermozyklischen Betrieb, zu erwarten.

Im Folgenden werden zunächst die ermittelten Schadensmechanismen und Bruchenergien
von Fügungen mit

• LPT8 (Lötpaste Ag8CuO0,5TiH2; im Stackbau eingesetzt),

• LF8 (Lotfolie Ag8CuO) sowie

• LFV (Lotfolie, Ag Reinheit: 99,99 %)

gegenübergestellt. Die Ergebnisse beziehen sich jeweils auf vor dem Löten blanken Cro-
Fer22APU.
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Ob das veränderte Oxidationsverhalten des Stahls Auswirkungen auf die Haltbarkeit des
Stahls oder der Fügung hat, konnte nicht vorrausgesagt werden. Obwohl sich im Stackbetrieb
über 5000 Stunden keine nachteiligen Auswirkungen zeigten, wurde in einer weiteren Proben-
variante der Stahl vor dem Löten nach der in Kap. 3.5.2 beschriebenen Methode behandelt,
um die Schutzwirkung der erzeugten Oxidschicht gegen den Angriff der unterschiedlichen Lot-
schmelzen und auch deren eventuelle Auswirkung auf die Dauerhaltbarkeit untersuchen zu
können.

CuO-haltige Lote: LPT8 und LF8

• Ag8CuO0,5TiH2 (LPT8) - Paste

LPT8-Pastenlotfügungen zwischen TZ3Y-Folien und CroFer22APU weisen charakteristische
Reaktionsschichten zwischen Lot und Stahl auf, die das Versagen der Verbindungen bestim-
men. Die typischen Rissverläufe pastengelöteter Fügungen zwischen CroFer22APU (a) sowie
voroxidiertem CroFer22APU (b) und TZ3Y-Folien sind in Abbildung 4.3 zu sehen.
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Abbildung 4.3: Typische Rissverläufe in LPT8-Fügungen von TZ3Y und CroFer22APU (a)
sowie CroFer22APU v (b)

Bei beiden Varianten entstehen an der Lot/Stahl-Grenzfläche silberhaltige Cr/Cu-Misch-
oxide. Die Reaktionszonen sind nahezu frei von Eisen, weisen aber signifikante Mangan-
Anteile auf (3 - 4 at.-%). Auf blankem Stahl entsteht in silberhaltigen Oxidschichten eine
Schichtung bezüglich Kupfer und Mangan: Einer direkt am Stahl anhaftenden Ag/Cu/Cr/Mn-
Mischoxidschicht mit niedrigem Kupfergehalt (≈ 10 at.-%) folgt eine Ag/Cu/Cr-Mischoxid-
schicht. Diese ist nahezu frei von Mangan und enthält im Vergleich zur darunter liegenden
Schicht mehr Kupfer (≈ 25 at.-%). Der Riss verläuft typischerweise zwischen diesen beiden
Schichten unterschiedlichen Kupfergehalts.

Auf vorbehandelten Stahloberflächen tritt dieses Schichtungsphänomen nicht auf. Die Zu-
sammensetzung ist homogener. Bei voroxidiertem Stahl löst sich die Lotmatrix von der Oxid-
schicht ab. Die schematische Darstellung beider Fügevarianten in Abb. 4.4a und b verdeutlicht
die unterschiedlichen Mikrostrukturen und Schadensmechanismen, die auch Einfluß auf die
ermittelten Bruchenergien haben.

Zwischen beiden Substratvarianten bestehen Gemeinsamkeiten bezüglich der Verteilung
des Kupferoxids. In der Silbermatrix des Lotes liegen nur vereinzelte CuO-Ausscheidungen
vor. Das CuO reagiert augenscheinlich nahezu komplett an der Grenzfläche zum Stahl ab.

43



��

������	�
��

�
�����

��	�������

������� ����

(a)

��

��
����	�
��

�
�������

��	�������������

����

(b)

Abbildung 4.4: Schematische Darstellung der Schadensmechanismen: LPT8-Fügung TZ3Y /
CroFer22APU (a) sowie TZ3Y / CroFer22APU v (b)

Nur vereinzelt kommt es zur Bildung von Ausscheidungen in der Lotmatrix. Inhomogene Ver-
teilung des Kupferoxids aufgrund der dichtebedingten Entmischung der Pastenkomponenten
(in Kap. 3.5.1 erläutert) könnte die variierende chemische Zusammensetzung der Reaktions-
schicht erklären. Damit ist auch davon auszugehen, dass es bezogen auf die zu belotende Flä-
che, stellenweise zu einer Unterdotierung der Stahloberfläche mit Kupferoxid kommen kann.
Mit einer bezogen auf die Fügefläche höheren Kupferoxidmenge (wie etwa bei LF8-Fügungen,
siehe im folgenden Abschnitt) ist bei weitem höhere Schichthaftung zu erzielen. Offensichtlich
ist der Zusammenhang zwischen CuO-Gehalt des Lotes und erreichbarer Schichthaftung bei
praxisnahen Fügungen komplexer als bisher in der Literatur berichtet [12, 22, 52, 130].

Zwischen dem titanhaltigen Lot und der TZ3Y-Oberfläche kommt es zu einer Reaktion,
die etwa 1 - 3 Mikrometer tief (Abb. 4.5) in die Oberfläche der Keramik eindringt. Die Bildung
von ZrTiO4 [119] kann nach Skarmoutsos et al. [131] den thermischen Ausdehnungskoeffizient
von 8YSZ verringern. Für den Schadensmechanismus spielt diese Veränderung jedoch offen-
sichtlich keine Rolle. Selbst bei Fügungen gegen ESEs (deren Elektrolytschicht nur 8 - 10 µm
dick ist) ist kein negativer Einfluss auf die Grenzflächenstabilität zu beobachten.
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Abbildung 4.5: Titanzirkonatbildung an der Lot/Elektrolytgrenzfläche verursacht keine De-
lamination

Wie Abb. 4.5 zeigt wechselt der Riss von der Lot/Stahl-Grenzfläche in das Anodensubstrat
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der ESE. Die Silbermatrix wird dabei massiv plastisch verformt. Trotzdem kommt es weder
zur Delamination an der Lot/Elektrolyt-Grenzfläche noch zum Bruch in der Elektrolytschicht
selbst.

Die Bruchenergien der Lötpaste LPT8 gegen blanken und voroxidierten CroFer22APU
wurden zu GSSLP T8 = 89 +

− 5 J
m2 und GSSLP T8 v

= 61 +
− 8 J

m2 ermittelt. Die Vorbehandlung
des Stahlsubstrats wirkt sich in diesem Fall also negativ aus.

• Ag8CuO (LF8) - Folie

Mit der titanhydridfreien Lotfolie LF8 konnte die Anzahl und Größe der Poren in den
Fügungen signifikant verringert werden. In Pastenschichten kann im Lötprozess schon wäh-
rend des Aufheizens Luft eindringen. Die hohe Oberfläche der Silberpartikel kann dabei große
Mengen an Sauerstoff adsorbieren [71]. Der an der Oberfläche adsorbierte Sauerstoff geht in
die Schmelze über und führt beim Abkühlen zur Porenbildung (siehe auch Kap. 2.6.1). Folien
weisen dagegen weitaus geringere Oberflächen auf. Die Sauerstoffadsorption wie auch die Po-
renbildung fallen dementsprechend geringer aus. Weitere Faktoren für die Bildung von Poren,
die mit der Verwendung von Folien ausgeschlossen werden können, wären der Binderaus-
brand und die Entstehung von Wasserdampf beim Abreagieren des der Lötpaste zugesetzten
Titanhydrids.
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Abbildung 4.6: Übersichtsaufnahme einer CroFer22APU / LF8 / TZ3Y-Fügung

Folienlotfügungen (LF8) weisen stärker ausgeprägte Reaktionszonen mit dem Stahl und
häufiger CuO-Ausscheidungen in der Silbermatrix auf (Abb. 4.6).

Die Abbildungen 4.7a und b zeigen vergleichend typische Rissverläufe an der Grenzflä-
che zwischen Lot und unbehandeltem (a) sowie voroxidiertem (b) CroFer22APU. Bei beiden
Varianten bilden sich zwischen Lot und Stahl massive Reaktionsschichten. Bei voroxidierter
Stahloberfläche wirken die Oxidschichten allerdings kompakter und homogener. Es ist zu er-
kennen, dass die Reaktionsschichtdicke mit der Voroxidation des Stahlsubstrats verringert
werden kann. Während die Reaktionsschichten bei unbehandeltem Stahl 15 - 40 Mikrometer
Dicke aufweisen, liegt bei voroxidierten Substraten die Schichtdicke mit 10 - 30 Mikrometern
niedriger.

Beide Oberflächenvarianten des Stahls weisen in den Reaktionsschichten zum Stahl hin
zunehmende Cr-Gehalte auf. Typische Kupfergehalte variieren zwischen 15 und 25 at.-%.
Hoch silberhaltige Mischoxidzonen - wie bei LPT8-Fügungen - treten nicht auf. Im obersten
Bereich der Reaktionsschicht beträgt der typische Chromanteil 3 - 5 at.-% und steigt bis an
die Grenzfläche zum Stahl hin bis ca. 25 at.-% an. Allerdings erscheint die Schichtung bei
Verwendung von blanken Stahlsubstraten ausgeprägter als bei voroxidiertem Stahl. Die Zu-
nahme des Cr-Gehalts verläuft bei voroxidiertem Stahl kontinuierlicher. Auch bezüglich ihrer
Eisen- und Kupfergehalte weisen Fügungen gegen blanken Stahl ausgeprägte Schichtungen
auf. Auch hier sind die Elemente (Fe, Cu) bei voroxidiertem Stahl homogener verteilt. Beide
Varianten enthalten an der Oberfläche der Reaktionsschicht Ausscheidungen von CuO. Bei
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Abbildung 4.7: Typische Rissverläufe in LF8-Fügungen von TZ3Y und CroFer22APU (a)
sowie CroFer22APU v (b)

blankem Stahl finden sich die CuO- und auch Silberausscheidungen häufiger. Die Reaktions-
schichten mit voroxidiertem Stahl enthalten dagegen kaum inselartige Silberausscheidungen
(Abb. 4.7a).

Entgegen den in der Literatur [12, 22, 87, 132] dokumentierten Erkenntnissen konnten
Anhäufungen von CuO an der Elektrolytoberfläche in praxisnahen Fügungen (Anwesenheit
eines metallischen Fügepartners) nur eher zufällig verteilt gefunden werden.
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Abbildung 4.8: Schematische Darstellung der Schadensmechanismen: LF8-Fügung TZ3Y /
CroFer22APU (a) sowie TZ3Y / CroFer22APU v (b)

Zusammenfassend lässt sich feststellen, dass beim Löten beider Substratvarianten an der
Lot/Stahl-Grenzfläche mehrlagige Mischoxide entstehen. Diese unterscheiden sich im Wesent-
lichen in ihren Fe, Cu und Cr-Gehalten. Delamination findet unter Zugbelastung bei Raum-
temperatur bei allen Proben in diesen Reaktionsschichten statt. Tendenziell verlaufen die Risse
in Schichten mit niedrigem Eisenanteil oder an der Grenze zwischen Schichten unterschiedli-
chen Eisengehalts. Die schematische Darstellung (Abb. 4.8) verdeutlicht die unterschiedlichen
Mikrostrukturen und Schadensmechanismen. Auch hier werden die divergierenden Schadens-
mechanismen in den unterschiedlichen Bruchenergien messbar.
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Die Bruchenergien der Folienfügungen (LF8) gegen blanken und voroxidierten CroFer22-
APU wurden zu GSSLF8 = 144 +

− 23 J
m2 und GSSLF8 v

= 234 +
− 17 J

m2 ermittelt. Im Konstrast
zu den LPT8-Fügungen bewirkt die Voroxidation des Stahlsubstrats bei den Folienfügungen
eine Verbesserung der Schichthaftung.

Reinsilberfügungen

• Ag99,99% (LFV) - Folie

In der Literatur [132] ist die Degradation mechanischer Kennwerte CuO-haltiger RAB-
Lote als Folge der Auslagerung bei 750◦C in reduzierender Atmosphäre beschrieben. Dabei
reduziert der in die Fügung eindiffundierende Wasserstoff das CuO und beim Löten ent-
standene Kupfermischoxide. Kupfer geht daraufhin in der Silbermatrix in Lösung. Ähnliche
Phänomene traten an realen Leichtbau-SOFC-Stacks auf, die über 5000 Stunden bei 800◦C
betrieben wurden.

Ein einfacher Ansatz der Alterung, die von der CuO-Reduktion in reduzierender Atmo-
sphäre verursacht ist, entgegenzuwirken, ist die Herstellung von Reinsilber-Fügungen.
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Abbildung 4.9: Übersichtsaufnahme einer Hälfte einer Charalambides-Probe (CF22APU /
LFV / TZ3Y / LFV / CF22APU)

Proben für den Charalambides-Versuch ließen sich ohne speziellen Aufwand auch mit
reinem Silber herstellen. Dabei ist dafür Sorge zu tragen, dass für den zu verfüllenden Spalt
in jedem Falle (auch bei Lotaustritten ≈ ”Spreitung“, siehe Kap. 3.5.1) ausreichend Silber
vorhanden ist. Aus der Fügung austretendes Lot konnte mechanisch entfernt werden, ohne
die Proben zu schädigen. Reinsilberfügungen wiesen die geringste Porenhäufigkeit auf, wie
die Übersichstaufnahme in Abb. 4.9 zeigt. Sollen mit dieser Variante allerdings komplexe
Geometrien verwirklicht werden, ist Sorge dafür zu tragen, dass Lotaustritte durch geeignete
konstruktive Gestaltung der zu fügenden Bauteile verhindert werden.

Die Mikrostrukturen von Reinsilberfügungen (Abb. 4.10) gegen blanken CroFer22APU (a)
und voroxidierten CroFer22APU (b) zeigen keine augenscheinlichen Unterschiede. Bei beiden
Varianten bildet sich eine Reaktionszone, die wesentlich dünner ist als bei CuO-haltigen Loten.
Allerdings sind die Oxidschichten unterschiedlich stark ausgeprägt. Bei voroxidiertem Stahl
beträgt die Schichtdicke 1 - 3 µm, bei blankem Stahl 0,5 - 1,5 µm. Nur an der voroxidier-
ten Stahloberfläche bleibt nach dem Löten der CroFer22APU-typische Doppelschichtaufbau
(Cr2O3/(Cr,Mn)3O4) erhalten. Bei blanker Stahloberfläche ist keine Schichtung erkennbar.

Interessant sind die Rissverläufe. Bei Lötungen gegen im Ausgangszustand blanken Stahl
löst sich die Oxidschicht von der Stahloberfläche. Wird das Stahlsubstrat vor dem Löten einer
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Abbildung 4.10: Typische Rissverläufe in LFV-Fügungen zwischen TZ3Y und CroFer22APU
(a) sowie CroFer22APU v (b)

Voroxidation unterzogen so verläuft der Riss zwischen der direkt am Stahl anhaftenden Cr2O3-
Schicht und der darüber liegenden (Cr,Mn)3O4-Schicht. In Abb. 4.11 sind die Zusammenhänge
wiederum schematisch dargestellt.
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Abbildung 4.11: Schematische Darstellung der Schadensmechanismen: LFV-Fügung TZ3Y /
CroFer22APU (a) sowie TZ3Y / CroFer22APU v (b)

Cr/Mn-Spinelle weisen unter SOFC-Betriebsbedingungen (800◦C, Luftseite pO2 = 21 kPa
/ Brenngasseite pO2 < 10−13 Pa) relativ hohe thermodynamische Stabilität auf [86]. Die
für CuO-haltige Lotsysteme in der Literatur beschriebenen Alterungsmechanismen sollten
also für Reinsilberfügungen nicht oder nur in begrenzterem Maße Gültigkeit besitzen. Sollten
nicht andere gravierende Alterungsphänomene auftreten, könnten sie eine echte Alternative
zu CuO-haltigen RAB-Loten darstellen, zumal sie im frisch gelöteten Zustand mit mehr als
300 J

m2 die höchsten Schichthaftungen auf blankem sowie auf voroxidiertem Stahl erreichen.
Eine exakte Bestimmung der Schichthaftung war aufgrund der in Kap. 3.1.5 beschriebenen
Limitierung durch die Elastizitätsgrenze des Stahlsubstrats der Probe nicht möglich.

4.1.3 Schichthaftung im Herstellungszustand

Abb. 4.12 gibt einen Überblick über die aus je 6 Proben ermittelten charakteristischen Schicht-
haftungen der Fügevarianten bei Raumtemperatur im Herstellungszustand. Aufgetragen sind
jeweils die im Charalambides-Test ermittelten Bruchenergiewerte.
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Abbildung 4.12: Schichthaftung im Herstellungszustand

Das Pastenlot LPT8 erreicht auf blankem Stahl eine Bruchenergie von 89 J
m2 . Auf vor-

oxidiertem Stahl liegt die Schichthaftung mit 61 J
m2 dagegen etwa 30 % niedriger. Deutlich

höhere Werte werden mit der Lötfolie LF8 möglich, da deren charakteristische Schichthaftung
bei 144 J

m2 liegt. Voroxidieren wirkt sich hier zudem positiv aus. Mit oxidierten Stahlsubstra-
ten können Bruchenergiewerte bis zu 234 J

m2 erreicht werden.
Die Haftung beider Reinsilber-Fügevarianten konnte nicht bestimmt werden, da die Fließ-

grenze des Stahlsubstrats bei allen eingesetzten Probengeometrien überschritten wurde, bevor
es zur Delamination der Fügung kam. Die Nachweisgrenze des Versuchs wurde anhand der
Fließspannung von CroFer22APU (≈ 240 MPa bei Raumtemperatur) zu ≈ 300 J

m2 bestimmt
(siehe Kap. 3.1.5). Alle getesteten Reinsilberfügungen gegen blanken sowie auch gegen vor-
oxidierten Stahl überschritten diese Grenze. Die Ergebnisse lassen sich mit den mikrostruk-
turellen Beobachtungen aus Kap. 4.1.2 korrelieren.

Tabelle 4.1 gibt einen zusammenfassenden Überblick über Lagenanzahl, Dicke der Reak-
tionszone zwischen Stahl und Lot sowie der erreichbaren Schichthaftung der Fügevarianten.
In der Spalte ”Riss“ ist der Rissverlauf wiedergegeben:

Variante n-Lagen dR GSS Riss
LPT8 2 5-15 89 +

− 5 RZ
LPT8 v 1 5-15 61 +

− 8 RZ/LM
LF8 2 15-40 144 +

− 23 RZ
LF8 v 1 10-30 234 +

− 17 S/RZ
LFV 1 0,5-1,5 > 300 S/RZ

LFV v 2 1-3 > 300 RZ

Tabelle 4.1: Charakteristika der untersuchten Fügesysteme im Herstellungszustand
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Zur Erläuterung:

• Spalte ”n-Lagen“: Lagenanzahl der Reaktionszone

• Spalte ”dR“: Dicke der Reaktionszone zwischen Lot und Stahl in µm

• Spalte ”GSS“: erreichbare Schichthaftung in J
m2

• Spalte ”Riss“: S = Stahl, RZ = Reaktionszone, LM = Lotmatrix, / = Grenze zwischen...

Als Fazit ist festzuhalten, dass alle silberbasierten Fügesysteme Schichthaftungen jenseits
der Bruchenergie der SOFC von 40 J

m2 (Kap. 4.1.1) erreichen und somit einen sicheren Betrieb
im Stack ermöglichen.

4.1.4 Alterung der Fügung im realen Stackbetrieb

Die Mikrostruktur im realen Stackbetrieb über 5000 Stunden gealterter Fügungen unter-
scheidet sich in einem Punkt auffallend vom Herstellungszustand. In der Silbermatrix feh-
len CuO-Ausscheidungen über weite Bereiche gänzlich. Kupferoxid und kupferhaltige Cr/Fe-
Mischoxide liegen gehäuft nur noch nahe der Grenze der Fügung zum Kathodenraum vor
(Abb. 4.13).
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Abbildung 4.13: Schematische Mikrostruktur einer RAB-Fügung nach Stackbetrieb

Silber weist (siehe Kap. 2.6.1) hohe Diffusivität für Wasserstoff auf. Durch im Betrieb in
den Fügespalt eindiffundierenden Wasserstoff kann CuO so zu Cu reduziert werden. In der
Lotmatrix aber liegt auf der Luftseite der Fügung kein gelöstes Kupfer vor. Wird in der Nähe
des Kathodenraums Kupfer oxidiert, so entsteht durch diese Kupfersenke ein Konzentrations-
gefälle durch das es zur Diffusion von gelöstem Kupfer in Richtung Kathodenraum kommt.
Ein derartiger Mechanismus kann die Anhäufung kupferhaltiger Oxide an der Grenze der Fü-
gung zum Luftraum erklären. Diese Vorstellung wird auch durch die Tatsache gestützt, dass
in der Lotmatrix und dem Stahl des Fensterblechs in der Nähe des Anodenraums gelöstes
Kupfer nachweisbar ist.

Auch die Reaktionszone zwischen Lot und Stahl erfährt durch die Alterung Veränderungen
ihrer chemischen Zusammensetzung. In den ehemals kupferhaltigen Oxidschichten ist kein
Kupfer mehr zu finden. Sie bestehen nun in erster Linie aus Chrom-Mangan- und Chrom-
Mangan-Eisen-Mischoxiden. Der Chromgehalt nimmt mit steigender Entfernung vom Stahl
ab, der Mangan- und Eisengehalt bleibt dagegen nahezu gleich (siehe auch Kap. 2.6.1).

An der Lot/Elektrolyt-Grenzfläche sowie der Grenze der Fügung zum Anodenraum ent-
stehen Cr/Mn-Mischoxide mit geringen Eisenanteilen (siehe Abschnitt 2.6.1).
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Die Fragen ob und welche Konsequenzen die mikrostrukturellen Veränderungen für das
Bruchverhalten und die mechanischen Kennwerte haben wurde anhand thermisch gealterter
Modellfügungen untersucht. Hierzu wurden Proben sowohl in Luft als auch in simuliertem
Brenngas (Ar, 4 Vol.-% H2, 1 Vol.-% H2O) bei 800◦C für jeweils 500 Stunden ausgelagert.
Dieses Vorgehen wurde gewählt, um die Auswirkungen der unterschiedlichen Atmosphären
getrennt voneinander beurteilen zu können.

4.1.5 Mikrostruktur und Schadensmechanismen nach Alterung in
oxidierender Atmosphäre

CuO-haltige Lote

Obwohl bisher in der Literatur keine wesentliche Auswirkung auf CuO-haltige Fügungen
dokumentiert ist, kommt es nach 500-stündiger Auslagerung in Luft bei 800◦C zu merklichen
Veränderungen. LPT8- und LF8-Fügungen reagieren auch in oxidierender Atmosphäre mit
mikrostrukturellen Veränderungen, die sich in ihrer Schichthaftung messbar niederschlagen.

• LPT8 - Paste

Die Mikrostrukturen von LPT8-Pastenfügungen gegen blanken und voroxidierten Stahl
nähern sich nach 500 Stunden Alterung an Luft einander an. In der ehemals silberhaltigen
Mischoxidzone zwischen Stahl und Lotmatrix ist kein Silber mehr enthalten, dafür aber Eisen.
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Abbildung 4.14: Typischer Rissverlauf in einer LPT8-Fügung nach 500 h an Luft bei 800◦C

Die Schicht setzt sich nun zu etwa 21 % aus Chrom, 10 % aus Kupfer, 7 % aus Mangan
und 2 % aus Eisen zusammen (at.-%). Die Schichtung bezüglich Kupfer tritt nicht mehr
auf und der Mangan-Gehalt der Reaktionszone hat zugenommen. Der Riss verläuft in der
Reaktionszone (Abb. 4.14).

Wie der mikrostrukturelle Aufbau gleicht sich auch die Schichthaftung beider Varianten
durch die thermische Behandlung in Luft einander an. Die typischen Bruchenergiewerte be-
tragen GSSLP T8 L

= 37 +
− 12 J

m2 und GSSLP T8 v L
= 42 +

− 4 J
m2

• LF8 - Folie

Ähnliche Phänomene treten bei LF8-Folienfügungen auf. Auch hier nähern sich die nach
dem Löten ehemals unterschiedlichen Zusammensetzungen der Reaktionzonen einander an.
Bei Fügungen gegen blanken Stahl vergleichmäßigt sich der Chromgehalt, bei Fügungen ge-
gen voroxidierten Stahl bildet sich eine Schichtung bezüglich des Eisengehalts aus. Interessant

51



ist, dass die typischen Rissverläufe beider Varianten nach Alterung in Luft dem des Herstel-
lungszustands von LF8-Fügungen gegen blanken CroFer22APU ähneln. Wieder treten Risse
vorwiegend in Zonen niedrigen Eisenanteils auf (siehe Abb. 4.7 und 4.8).

Die Bruchenergien beider LF8-Fügevarianten (GSSLF8 L
= 139 +

− 27 J
m2 und GSSLF8 v L

= 144 +
− 37 J

m2 ) entsprechen nach der Alterung in Luft in etwa der der LF8-Fügung gegen
blanken Stahl im Herstellungszustand. Die durch die Voroxidation des Stahls eingestellte
Veränderung der Mikrostruktur scheint also nicht stabil zu sein.

Reinsilberfügungen: Ag99,99% (LFV) - Folie

Auch bei CuO-freien Fügungen offenbarten sich nach Auslagerung unter oxidierenden Be-
dingungen Mikrostrukturveränderungen. Allerdings reagieren Fügungen gegen blanken Stahl
anders als Fügungen gegen vor dem Löten voroxidierten Stahl.

• Fügung gegen blanken CroFer22APU

Die chemische Zusammensetzung der Reaktionszone zwischen Silbermatrix und Stahl un-
terscheidet sich wesentlich vom Herstellungszustand. Die Grenzfläche ist von silberhaltigen
Cr/Mn-Mischoxiden bedeckt. Stellenweise ist Silber zwischen der ursprünglichen Reaktions-
schicht und dem Stahl zu finden. Die Reaktionsschicht erscheint im Bereich von ”Silberbän-
dern“ von der Stahloberfläche abgelöst (Abb. 4.15a). Im Silberband zwischen der Reaktions-
schicht und dem Stahl sind geringe Mengen Chrom und Eisen gelöst (je 0,4 Gew.-%).
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Abbildung 4.15: Typische Mikrostruktur einer LFV-Fügung gegen blanken CroFer22APU
nach 500 h an Luft bei 800◦C (a) und schematische Darstellung des Schadensmechanismus
(b)

Eine mögliche Erklärung für dieses auch im realen Stackbetrieb auftretende Phänomen
könnte ”Kirkendall-Diffusion“ [12] sein. Dabei werden aus dem Stahl ausdiffundierende Ele-
mente (Cr, Fe, Mn) durch Eindiffusion von Silber ersetzt. Der Kirkendall-Effekt besteht darin,
dass sich - ausreichend hohe Temperatur vorausgesetzt - bei zwei aneinanderliegenden festen
Phasen aufgrund unterschiedlicher Diffusionsgeschwindigkeiten der Elemente das Volumen
der einen Phase verringert, während sich das Volumen der anderen Phase vergrößert [133].
Der Vorgang wird besonders gut sichtbar, wenn die Phasengrenze vorher markiert war (hier
die Grenze des Grundwerkstoffs zur anhaftenden Reaktionszone). Die Phasengrenze wandert
nicht selbst, sondern es bewegt sich Materie zwischen den Phasen und damit die Position
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der Phasengrenze. Durch diesen Effekt ”wandert“ die Stahloberfläche scheinbar von der beim
Löten entstandenen Reaktionszone weg.

Auch der typische Rissverlauf unterscheidet sich signifikant vom Herstellungszustand (Abb.
4.15b). Es kommt zu konkurrierendem Risswachstum im Stahlsubstrat und der Reaktions-
zone. Energiedispersive Röntgenanalyse förderte keine Besonderheiten in der chemischen Zu-
sammensetzung zu Tage.

Um dieses Phänomen näher zu beleuchten wurde eine über 5000 h im Stackbetrieb gealter-
te Fügung (LPT8 gegen CF22APU) auf ihre Cr- und Fe-Gehalte im Fensterblech untersucht.
Dabei zeigte sich eine auffällige, tiefenabhängige Chrom-Abreicherung in der Nähe der ”Sil-
berbänder“. In direkter Nähe konnten bis auf 17 Gew.-% reduzierte Chromgehalte detektiert
werden. Erst in etwa 80 Mikrometern Entfernung von der Lot/Stahl-Grenzfläche konnte der
normale Chromgehalt von etwa 22 Gew.-% nachgewiesen werden. Der in der Lotmatrix gelöste
Cr-Anteil konnte nach 5000 Stunden zu 2,5 Gew.-% ermittelt werden. Ein Kirkendall-ähnlicher
Interdiffusionsprozess scheint also plausibel.

Reinsilberfügungen gegen CroFer22APU erreichen typische Bruchenergien von durch-
schnittlich GSSLF V L

= 54 +
− 13 J

m2 und weisen damit die stärkste Degradation der un-
tersuchten Fügevarianten aufgrund isothermer Alterung an Luft auf.

• Fügung gegen voroxidierten CroFer22APU
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Abbildung 4.16: Typische Mikrostruktur einer LFV-Fügung gegen voroxidierten Cro-
Fer22APU nach 500 h an Luft bei 800◦C (a) und schematische Darstellung des Schadens-
mechanismus (b)

Die Bildung von Silberbändern an der Lot/Stahl-Grenzfläche wird bei Fügungen gegen
vor dem Löten voroxidierten Stahl auch, allerdings nur sehr vereinzelt und weniger stark aus-
geprägt, beobachtet. Abb. 4.16a stellt die vorherrschende Mikrostruktur dieser Fügevariante
nach Alterung unter oxidierenden Bedingungen dar. Die beim Löten eingestellte chemische Zu-
sammensetzung der Reaktionszone bleibt annähernd erhalten. Die Cr/Mn-Mischoxidschicht
enthält nun auch Eisen. Vereinzelt ist auch die Entstehung silberhaltiger Cr/Mn-Mischoxide
zu beobachten. Die durch die Vorbehandlung an der Stahloberfläche erzeugte Oxidschicht
scheint also eine Schutzwirkung nicht nur gegen den Angriff des Fensterblechs durch die
Lotschmelze, sondern auch gegen das Ausdiffundieren von Chrom und Eisen, wie auch die
Eindiffusion von Silber im isothermen Dauerbetrieb zu entfalten.

Die Fügung versagt vorwiegend durch Delamination der Reaktionsschicht (siehe Abb.
4.16b). Durch die Voroxidation der Stahloberfläche kann die Schichthaftung der Reinsilberfü-
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gungen mit durchschnittlich GSSLF V v L
= 271 +

− 29 J
m2 nahezu auf dem Niveau des Herstel-

lungszustands erhalten werden. Hinzuzufügen ist, dass von den getesteten Proben nur eine
im Bereich der Nachweisgrenze der Probengeometrie (≈ 300 J

m2 , Kap. 3.1.5) versagte.

4.1.6 Schichthaftung nach Alterung in oxidierender Atmosphäre

Abb. 4.17 gibt nun einen Überblick über die charakteristischen Schichthaftungen nach 500
Stunden Alterung an Luft bei 800◦C.
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Abbildung 4.17: Schichthaftung nach Alterung an Luft (800◦C, 500 h)

Die Messergebnisse spiegeln die durch die Auslagerung an Luft verursachten mikrostruktu-
rellen Veränderungen wieder. Die Alterung führt, mit einer Ausnahme, zu einer Abnahme der
Schichthaftung. Die Pastenfügungen (LPT8) gegen blanken Stahl weisen eine Abnahme der
Schichthaftung um etwa 40 % auf. Bei voroxidiertem Stahl fällt die Abnahme unwesentlich ge-
ringer aus. Das Folienlot LF8 (Ag8CuO) in Kombination mit voroxidiertem Stahl altert in Luft
mit knapp 25 % Abnahme weniger stark. Es erreicht in der Kombination mit blankem Stahl als
Einziges der charakterisierbaren Lote die Werte des Herstellungszustands. Die stärkste Alte-
rung tritt mit einer Verringerung der Schichthaftung um nahezu 80 % bei Reinsilberfügungen
(LFV) gegen CroFer22APU auf. Bei Fügungen gegen voroxidierte CroFer-Oberflächen dage-
gen ist kaum Alterung nachweisbar. Von den gemessenen Proben dieser Variante lag nur eine
mit 215 J

m2 im Bereich der Nachweisgrenze der verwendeten Probengeometrie. Die Schichthaf-
tung der verbleibenden Proben lag also auch nach Auslagerung noch immer über 300 J

m2 . Die
sich während der Lötprozedur an Luft auf der blanken Stahloberfläche bildende Oxidschicht
scheint also nicht annähernd so stabil zu sein wie die durch 100 Stunden Voroxidation bei
800◦C gewachsene Oxidschicht der LFV-Fügung gegen voroxidierten Stahl.

Die aufgrund der Voroxidation des Stahls erreichten unterschiedlichen Schichthaftungen
im Herstellungszustand sind bei CuO-haltigen Loten nach der Auslagerung in Luft nahezu
egalisiert (Abb. 4.17). Dies lässt vermuten, dass die beim Löten an Luft entstehenden Oxid-
schichten nur im Falle der Lötfolie LF8 gegen blanken Stahl annähernd thermodynamisch
stabil sind. Die bei den anderen Varianten (LPT8, LT8 v und LF8 v) entstehenden Reakti-
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onszonen sind dagegen ausgeprägten thermochemischen Veränderungen unterworfen, die auch
in der Entwicklung ihrer Schichthaftungen deutlich werden.

Tabelle 4.2 gibt einen zusammenfassenden Überblick über die nach Alterung in Luft ver-
bleibenden Schichthaftungen der Fügevarianten. In der Spalte ”Riss“ ist wieder der Rissverlauf
wiedergegeben:

Variante GSS [ Jm2 ] Riss
LPT8 L 37 +

− 12 RZ
LPT8 v L 42 +

− 4 RZ
LF8 L 139 +

− 27 RZ
LF8 v L 144 +

− 37 RZ
LFV L 54 +

− 13 S; RZ
LFV v L 271 +

− 29 RZ

Tabelle 4.2: Charakteristika der untersuchten Fügesysteme nach Alterung in Luft

Zusammenfassend ist hervorzuheben, dass die verbleibenden Schichthaftungen der LF8-
Folienfügungen (gegen blanken und voroxidierten Stahl) immer noch als ausreichend für einen
sicheren thermozyklischen Betrieb der Fügungen im SOFC-Stack bewertet werden können,
da sie die typische Bruchenergie der SOFC von 40 J

m2 (Kap. 4.1.1) übertreffen.

4.1.7 Mikrostruktur und Schadensmechanismen nach Alterung in
reduzierender Atmosphäre

Vor allem die im Anodenraum herrschenden reduzierenden Bedingungen können über die
Betriebsdauer hinweg zu thermochemisch bedingten Reaktionen und so zu mikrostrukturellen
Änderungen führen [85, 132].

CuO-haltige Lote: LPT8 - Paste und LF8 - Folie

Wie anhand von Versuchen im Stack und auch in der Literatur berichtet hat die Einwir-
kung reduzierender Atmosphären wesentliche mikrostrukturelle Veränderungen CuO-haltiger
Fügungen zur Folge.

Nach 500-stündiger Auslagerung unter reduzierender Atmosphäre (Ar, 4 Vol.-% H2,
1 Vol.-% H2O) ist in der Reaktionszone von Lot und Stahl kein Kupfer mehr nachweis-
bar. Die Oxidschicht besteht im Wesentlichen aus silberhaltigen Cr/Fe/Mn-Mischoxiden. Es
liegen keine CuO-Ausscheidungen in der Lotmatrix verteilt oder an der Oberfläche der Re-
aktionszone vor. Durch in die Lotmatrix eindringenden Wasserstoff wurden Kupferoxid und
Kupfermischoxide reduziert. Dabei freigewordenes Kupfer ist in der Lotmatrix gelöst nach-
weisbar (3,5 - 4 Gew.-% bei LF8-Folienfügungen, 2 Gew.-% bei LPT8-Pastenfügungen). In
Abbildung 4.18 ist, exemplarisch für CuO-haltige Lote, eine typische Mikrostruktur (a) sowie
die schematische Darstellung des Schadensmechanismus (b) einer LF8-Fügung nach Alterung
in reduzierender Atmosphäre enthalten.

Da alle CuO-enthaltenden Fügesysteme nach Alterung unter reduzierender Atmosphä-
re verbleibende Schichthaftungen im Bereich der Bruchenergie der SOFC oder darunter (also
≤ 40 J

m2 ) aufwiesen, wird an dieser Stelle auf eine detaillierte Unterscheidung der Mikrostruk-
turen verzichtet.
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Abbildung 4.18: Typische Mikrostruktur einer LF8-Fügung nach 500 h Alterung unter redu-
zierender Atmosphäre bei 800◦C (a) und schematische Darstellung des Schadensmechanismus
(b)

Reinsilberfügungen: Ag99,99% - Folie (LFV und LFV v)

Die Mikrostrukturen und Rissverläufe (Abb. 4.19a und b) der Reinsilberfügungen weisen nach
Alterung unter reduzierenden Bedingungen keine signifikante Abhängigkeit mehr vom Aus-
gangszustand des Stahls vor dem Löten auf. Deswegen wird auch hier auf eine unterscheidende
Darstellung verzichtet.
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Abbildung 4.19: Typische Mikrostruktur einer LFV-Fügung nach 500 h Alterung unter redu-
zierender Atmosphäre bei 800◦C (a) und schematische Darstellung des Schadensmechanismus
(b)

Delamination findet vorwiegend in der Reaktionszone an der Stahloberfläche statt. Ty-
pischerweise verläuft der Riss in der Oxidschicht, die den für CroFer22APU typischen Dop-
pelschichtaufbau aus Cr2O3 und (Cr,Mn)3O4-Spinell aufweist. Die Bildung von ”Silberinseln“
zwischen der Oxidschicht und dem Grundwerkstoff, die schon nach Auslagerung in Luft be-
schrieben wurde, tritt nach Auslagerung unter reduzierenden Bedinungen weniger ausgeprägt
auf. In der Silbermatrix sind keine gelösten Elemente aus dem Stahl nachweisbar. Die Inseln
selbst weisen Chrom und Eisen-Anteile nahe der Nachweisgrenze auf.
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Die Ähnlichkeit der nach thermischer Alterung unter reduzierenden Bedinungen resul-
tierenden Mikrostrukturen von Reinsilberfügungen gegen blanken und voroxidierten Stahl
schlägt sich auch messbar in der Schichthaftung nieder. Beide Varianten erreichen auch nach
Alterung in reduzierender Atmosphäre mit GSSLF V Red

= 121 +
− 17 J

m2 und GSSLF V v Red
=

134 +
− 20 J

m2 hohe Bruchenergien.

4.1.8 Schichthaftung nach Alterung in reduzierender Atmosphäre

Ein Überblick über die Bruchenergien nach Alterung in reduzierender Atmosphäre (Abb. 4.20)
bestätigt die in der Literatur für kupferoxidhaltige RAB-Lote angedeuteten Degradationser-
scheinungen.
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Abbildung 4.20: Schichthaftung nach Alterung in reduzierender Atmosphäre (Ar4H21H2O,
800◦C, 500 h)

Bei keinem der CuO-haltigen Systeme erscheint die verbleibende Bruchenergie ausreichend
hoch um einen sicheren Real-Betrieb zu gewährleisten. Als Grenze für diese Bewertung wurde
die Bruchenergie der SOFC (40 J

m2 ) herangezogen. Tabelle 4.3 gibt einen zusammenfassenden
Überblick über die nach Alterung in reduzierender Atmosphäre verbleibende Schichthaftung
der Fügevarianten. In der Spalte ”Riss“ ist wieder der Rissverlauf wiedergegeben:

Variante GSS [ Jm2 ] Riss
LPT8 Red 15 +

− 2 RZ/LM
LPT8 v Red 27 +

− 3 RZ/LM
LF8 Red 43 +

− 7 RZ/LM
LF8 v Red 25 +

− 4 RZ/LM
LFV Red 121 +

− 17 RZ
LFV v Red 134 +

− 20 RZ

Tabelle 4.3: Charakteristika der untersuchten Fügesysteme nach Alterung in Ar4H21H2O
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Auch Reinsilberfügungen weisen einen Rückgang der mechanischen Festigkeit auf. Die
Alterung kann allerdings nicht quantifiziert werden, da als Ausgangswert nur die Nachweis-
grenze der Versuchsanordnung herangezogen werden konnte. Allerdings liegen die verbleiben-
den Restwerte mit etwa 120 - 135 J

m2 ausreichend hoch, um auch nach Alterung noch einen
sicheren Stackbetrieb zu gewährleisten.

4.1.9 Schichthaftung nach Thermoschock

Beim Fügen von Metall mit Keramik entstehen infolge der Differenz der thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten der Fügepartner und des Lotes beim Abkühlen von der Löt- auf die
Raumtemperatur thermische Eigenspannungen. Diese Spannungen können bereits während
des Abkühlens Bauteilversagen verursachen [134]. Die Problematik der thermisch bedingten
Eigenspannungen wird durch das automobile Anforderungsprofil (siehe Kap. 2.4.4) zusätz-
lich verstärkt, weil die verlangte Temperaturwechselbeständigkeit in schnellen Aufheiz- und
Abkühlvorgängen resultiert. Thermoschockbeständigkeit ist deswegen eine weitere wichtige
Voraussetzung für die Qualifizierung von Fügesystemen.

Die Ergebnisse der Thermoschockversuche unter Luft sind in Abbildung 4.21 grafisch
dargestellt.
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Abbildung 4.21: Schichthaftung der Fügesysteme nach Thermoschock

CuO-haltige Lote: LF8 - Folie und LPT8 - Paste

• LF8 - Folie

LF8-Folienfügungen behielten im Rahmen statistischer Schwankungen bis 100 Zyklen ihre
anfängliche Schichthaftung bei. Nach 150 Zyklen ist beginnende Degradation nachweisbar,
die sich auch in Änderungen der Mikrostruktur und des Schadensmechanismus dokumentiert.
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An beiden Grenzflächen der Lotmatrix zu den Fügepartnern kommt es mit zunehmender
Zyklenzahl zu Delaminationserscheinungen und Rissentstehung.

Die thermisch induzierte Dehnung des
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Abbildung 4.22: Konkurrierendes Risswachstum
nach 100 Thermozyklen am Beispiel einer LF8-
Folienfügung gegen CroFer22APU

Stahls beträgt αCroFer22APU = 12 ppm
K

[103]. Die Silbermatrix weist demgegen-
über einen Ausdehnungskoeffizient von
αAg = 20-22 ppm

K [135] auf. Die kera-
mischen Fügepartner können mit etwa
αTZ3Y,8Y SZ = 10,5 ppm

K [96], die Bestand-
teile der Reaktionszone des Lotes mit dem
Stahl mit αCr2O3 = 9,6 ppm

K [136] und
CuO mit αCuO = 7,5 ppm

K [137] angesetzt
werden. Die thermischen Fehlpassungen
zwischen Silbermatrix, keramischem Fü-
gepartner, den in der Matrix verteilten
Oxidpartikeln und den Bestandteilen der
Reaktionszone verursachen beim Abküh-
len Relativdehnungen. Überschreiten die
dadurch an den Grenzflächen induzierten

Spannungen die Schichthaftung an den Grenzflächen, kommt es zu Delamination. Bei Me-
tallen laufen Kriechprozesse bei Temperaturen oberhalb 40 % der Schmelztemperatur (bei
Silber also oberhalb etwa 380◦C) mit technisch relevanter Geschwindigkeit ab [110]. Ein lang-
sames Abkühlen erleichtert folglich den Abbau von Spannungen durch Kriechen der Lotma-
trix. Der spannungsfreie Zustand der Fügung verschiebt sich so zu niedrigeren Temperaturen.
Bei schnellen Abkühlvorgängen können entsprechend weniger Spannungen relaxieren. Die bei
Raumtemperatur resultierenden Spannungen an den Grenzflächen steigen und es kommt eher
zu Delamination und Rissentstehung.

Im in-situ Charalambides-Test im Rasterelektronenmikroskop werden dann auch von den
bisher skizzierten abweichende Schadensmechanismen offenbar. Ablösungserscheinungen an
den Grenzflächen der Lotmatrix zu den Fügepartnern sowie den Oxidpartikeln sind schon vor
Verformung der Probe deutlich erkennbar. In Folge kommt es im Gegensatz zu isotherm ge-
alterten Fügungen zu konkurrierendem Risswachstum an den Grenzflächen der Lotmatrix zu
den Fügepartnern (Abb. 4.22). An der Lot/Stahl-Grenzfläche ist dabei die Ablösung der Sil-
bermatrix von der Reaktionsschicht dominierend. Es kommt kaum zum Rissfortschritt in der
Reaktionsschicht. Unmittelbar nach Erreichen von 800◦C zwischen Proben und Probenlanze
(die komplette Durchwärmung ist so gewährleistet) wurde der Abkühlvorgang eingeleitet. Mit
diesem Vorgehen konnte die Versuchsdauer über 600◦C (Überschreiten von 600◦C Probentem-
peratur beim Aufheizen bis zum Unterschreiten von 600◦C beim Abkühlen) über insgesamt
200 Thermozyklen auf 20 Stunden beschränkt werden. So konnten eventuelle chemische Ver-
änderungen der Reaktionszone als Einflussfaktor zwar nicht gänzlich ausgeschlossen, aber
zumindest auf ein Minimum reduziert werden.

• LPT8 - Paste

In Abb. 4.21 ist ein vergleichsweise starker Rückgang der Schichthaftung bei LPT8-Pasten-
fügungen mit zunehmender Zyklenanzahl zu erkennen. Schon nach 25 Zyklen liegt die Schicht-
haftung unterhalb der Bewertungsgrenze von 40 J

m2 . Pastenfügungen versagen, wie schon die
LF8-Folienfügungen, durch konkurrierendes Risswachstum an den Grenzflächen der Lotma-
trix zu den Fügepartnern.

Als mögliche Gründe für die verglichen mit LF8-Fügungen stärkere Degradation kämen die
dünnere Lotmatrix sowie die hohe Anzahl von Poren in der Fügung in Betracht. Aufgrund der
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thermisch induzierten Spannungen können Poren und Lunker besonders bei Thermoschock-
belastung als Rissstarter wirken. Zudem resultiert eine dünne Lotschicht zwar einerseits in
geringeren Eigenspannungen in den Fügepartnern, andererseits aber kann eine dickere duktile
Zwischenschicht (in diesem Falle: Lotschicht) beim Metall-Keramik-Löten in höherem Maße
Spannungen relaxieren [138, 139].

Reinsilberfügungen: Ag99,99% - Folie (LFV und LFV v)

Die Detailaufnahme in Abbildung 4.23 zeigt deutliche Delaminationserscheinungen an der
Grenzfläche der Silbermatrix zum keramischen Fügepartner. Die gegenüberliegende Grenzflä-
che zum Stahl zeigt ebenso Schädigung durch Ablösung der Lotmatrix. Beide Reinsilbervarian-

���������

	
������

�����
�����
�

���µ�

�
����������

Abbildung 4.23: Delaminationserscheinungen an der Lot / TZ3Y-Grenzfläche einer LFV-
Fügung nach 150 Zyklen (vor dem Biegeversuch)

ten (Fügung gegen blanken und voroxidierten Stahl) zeigten allerdings in ihren Bruchenergien
über 200 Zyklen keine Reaktion auf die Thermoschockbehandlung. Die sichtbaren Schädigun-
gen reichen demnach nicht aus, um mit der verwendeten Versuchsanordung nachgewiesen
werden zu können. Auch hier kommt es im Biegeversuch entsprechend der Vorschädigung zu
konkurrierendem Risswachstum an beiden Grenzflächen.
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4.1.10 Ergänzende Versuche

Anhand der Charalambides-Versuche
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Abbildung 4.24: Reinsilber- (LFV) und Ag8CuO-
Folienfügung (LF8) in 3-Punkt-Biegung

an Reinsilberfügungen im Herstellungszu-
stand konnte nicht entschieden werden,
welche der Fügekomponenten jenseits der
Nachweisgrenze von 300 Jm−2 das Bruch-
verhalten dominiert. Die Unterscheidung
nach plastischer Verformung des Stahl-
substrats oder der Lotmatrix würde aber
hinsichtlich des Abbaus von Spannungen
und auch der maximalen Schichthaftung
wichtige Hinweise liefern. Aus diesen
Gründen wurden stirnseitig gefügte Pro-
ben hergestellt und in Dreipunkt-Biegung
mit in-situ Beobachtung im Rasterelek-
tronenmikroskop verformt. In der Drei-
punkt-Biegeanordnung herrscht das ma-
ximale Biegemoment in der Mitte zwi-
schen den Auflagern. Wird die Fügung im
Momentmaximum plaziert, wird eine Mi-
nimierung des Einflusses der Fügepartner
auf die Messergebnisse erreicht. Auf die-
se Weise ist eine zweifache Aussage über
das Verformungsverhalten möglich. Aus

der Steigung der Messkurve ∆F
∆f (Abb. 4.24) und der Geometrie der Versuchsanordnung (L =

Auflagerabstand, b = Probenbreite, h = Probendicke) kann der elastische Modul berechnet
werden nach:

E =
∆FL3

∆f4bh3
(4.2)

Die kritische Spannung - bei Proben mit plastischem Verhalten die Dehngrenze, bei Spröd-
bruch die Bruchspannung - wird bestimmt, indem bei plastischem Verhalten die Gleichung

σcri. =
3Fcri.L

2bh2
(4.3)

am Übergang des elastischen in den plastischen Kurvenbereich (Abb. 4.24: ”Fcri.,plast.“),
bei sprödem Verhalten bei der Bruchlast (Abb. 4.24: ”Fcri.,brittle“), angesetzt wird. In Korre-
lation mit den in-situ Beobachtungsergebnissen können die ermittelten Kennwerte direkt den
Komponenten der Fügung zugeordnet werden.

• Plastizität der Lotmatrix bei Reinsilberfügungen

Reinsilberfügungen zeigten vor dem Versagen an den Grenzflächen deutliche plastische
Verformung, die der Lotmatrix zugeordnet werden konnte (siehe Abb. 4.25). Die Fließspan-
nung der Silbermatrix wurde zu etwa 123 MPa bestimmt und befindet sich somit in guter
Übereinstimmung mit Literaturdaten [140].

Die Haftung der Reinsilberfügungen (LFV) reicht im Herstellungszustand also aus, um
auch bei Raumtemperatur Spannungen durch plastische Verformung der Silbermatrix abzu-

61



���

�
�
�
�
�
�
	

�
�
�
�
�
�
	

���������µ	

(a)

���

�
�
�
�
�
�
	

�
�
�
�
�
�
	

���������µ	

(b)

Abbildung 4.25: Plastische Verformung der Silbermatrix bei Reinsilberfügungen (LFV): Probe
vor (a) und während des Versuchs (b) bei einer Last von etwa 280 N (siehe auch Abb. 4.24)

bauen. Da Reinsilberfügungen gegen voroxidierten CroFer22APU (LFV v) im Charalambides-
Test prinzipiell ähnliches Bruchverhalten und ähnlich hohe Bruchenergien erreichen, ist davon
auszugehen, dass auch bei dieser Variante plastische Verformung der Lotmatrix bei Raum-
temperatur möglich ist.

Der E-Modul der Proben betrug durchschnittlich 90 GPa. In der Literatur wird bei Raum-
temperatur ein Wert von etwa 85 GPa angegeben [89], mittels Mikroindentation wurde der
E-Modul der Lotmatrix zu 79 +

− 3 GPa bestimmt. Da der im 3-Punkt-Biegeversuch stirnseitig
gelöteter Fügungen ermittelte elastische Modul von dem der Fügepartner (CroFer22APU mit
einem E-Modul von etwa 200 GPa) beeinflusst ist, aber dennoch dem Literaturwert sowie dem
Indentermesswert relativ nahe kommt, kann das Messverfahren als aussagefähig angenommen
werden.

• Bruchspannung von Ag8CuO-Folienfügungen (LF8)

Kupferoxidhaltige Folienfügungen (LF8) zeigten bei Raumtemperatur kein plastisches Ver-
halten (siehe Abb. 4.24). Die Fügungen versagten durch Bruch in der Reaktionszone ohne
vorherige duktile Verformung der Lotmatrix. Die Bruchspannungen liegen bei etwa 100 MPa
und befinden sich damit ebenfalls in guter Übereinstimmung mit Literaturdaten [12]. An-
dererseits aber erreichen sie hohe Schichthaftungen. Dies kann als Hinweis auf relativ hohe
Defektgrößen gedeutet werden [141]. Bei CuO-haltigen Loten ist also die begrenzte Risszähig-
keit der Reaktionszone der limitierende Faktor. Spannungsabbau durch plastische Verformung
der Lotmatrix ist offensichtlich nicht bis Raumtemperatur möglich.
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• Zusammenfassender Überblick

Aus Tabelle 4.4 ist eine Übersicht der ergänzend ermittelten Parameter für die Fügevari-
anten LF8 und LFV zu entnehmen.

Variante σcri. [MPa] E [GPa]
LF8 99 +

− 3 101 +
− 0,2

LFV 123 +
− 1 90 +

− 0,2

Tabelle 4.4: Fließspannung der Silbermatrix (Variante LFV), Bruchspannung von LF8-
Fügungen und elastische Kennwerte
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4.2 Mode II - Scherbelastung bei Betriebstemperatur

Unter den in Kapitel 3.2 erläuterten Voraussetzungen werden die Fügungen im Stack vorwie-
gend auf Scherung beansprucht. Im Folgenden sollen die Ergebnisse der Scherverformungen
für die unterschiedlichen Lotsysteme vorgestellt werden. Besonderes Augenmerk liegt dabei
auch auf dem Verständnis der Verformungs- und Versagensmechanismen. Zudem wird versucht
das Scherverhalten mit den in Kap. 3.3 eingeführten rheologischen und Zeitstandansätzen zu
beschreiben.

4.2.1 Ermittlung elastischer Kennwerte - Versuche mit kleinen Weg-
messwerten

Die Ermittlung elastischer Kennwerte der untersuchten Fügeverbindungen gestaltete sich auf-
grund des geringen elastischen Verformungsbereichs und der in Kap. 3.3.2 beschriebenen

”Setzwegproblematik“ schwierig.
Um den im Versuch gemessenen Wegsi-
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Abbildung 4.26: Bedeutung der Messfehlerkor-
rektur am Beispiel einer LF8-Fügung (800◦C)

gnalen δ die korrespondierenden Schergra-
de γges. zuweisen zu können, müssen die
Wegmesswerte δ nach Gleichung 3.19 kor-
rigiert werden. Im Diagramm 4.26 ist so-
wohl eine auf den unkorrigierten Wegmess-
werten δ eines Scherversuchs an einer LF8-
Fügung bei 800◦C basierende wie auch ei-
ne korrigierte Kraft-Weg-Kurve enthalten.
Der durch den Scheinweg δST

(elastische
Maschinenverformung) und den Setzbetrag
ζT verursachte Messfehler kann im betrach-
teten Versuch mit maximal 18 % angege-
ben werden (bezogen auf die Scherung
γges.). Zur Verdeutlichung ist zusätzlich die
Verformung der Maschine dargestellt, wie
sie zur Ermittlung der Parameter für Glei-
chung 3.19 im Vorversuch aufgenommen
wurde. Im Vergleich wird deutlich, dass Ma-
schinenverformung und mit Probe gemes-
sene Verformung δ nahezu identisch sind.
Im linearen Einlaufbereich der Kurve (bis
ca. 500 N), dessen Steigung zur Ermitt-
lung des Schermoduls nach Gleichung 3.15
herangezogen werden kann, tangieren sich

beide Kurven stellenweise. Das bedeutet, dass die Verformung der Probe kaum zur Gesamt-
verformung beiträgt und im Rückschluss, dass die Steifigkeit der Probe im zur Ermittlung
elastischer Parameter relevanten Bereich über derjenigen der Messmaschine liegt.

Die Berechnung des Schermoduls aus der Kurvensteigung führt so zu verfälschten Werten
von GAg,800◦C = 90 MPa, die weit unter den in der Literatur dokumentierten Werten [89, 142]
von etwa 20 GPa liegen. Die Bestimmung elastischer Kennwerte der Fügeverbindung war in
der gewählten Versuchskonfiguration nicht möglich.

Die maximal erreichte Kraft im Versuch aus Abb. 4.26 betrug 875 N. Dies entspricht einer
Scherspannung von 5,5 MPa.
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4.2.2 Scherverhalten bei konstanter Verformungsrate

Herstellungszustand der Fügungen

Die im Delaminationstest bei Raumtemperatur bestimmte Schichthaftung aller kupferoxid-
haltigen Fügevarianten ging nach thermischer Alterung, insbesondere unter reduzierender
Atmosphäre, stark zurück (siehe Kap. 4.1.8). Darum wurden bei den Scherversuchen nur die
Varianten LPT8 und LF8 berücksichtigt. Erstere, weil diese dem Stand der Technik im Leicht-
baustack entspricht. Letztere als beste CuO-haltige Fügevariante. Ergänzend wurde - als beste
und dauerbeständigste Variante (im RT-Test der Schichthaftung nach isothermer Alterung
und Thermoschockbehandlung) - die Reinsilberfügung gegen voroxidierten CroFer22APU
(LFV v) untersucht. Das Verformungsverhalten in Scherbelastung wurde in Versuchen mit
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Abbildung 4.27: LF8-Fügung zwischen CroFer22APU und 8YSZ nach dem Scherversuch bei
800◦C

konstanter Verformungsrate (δ̇ = 3 µm
min ) bei 800, 675 und 550◦C charakterisiert. Nach Ab-

kühlen wurden die Verformungen anhand der Verschiebung der ESE gegenüber den Stahl-
klötzen beurteilt. Je eine Probe pro Fügevariante wurde vor dem Versuch poliert und mittels
Mikroindenter mit Härteeindrücken über die Fügung hinweg versehen. Diese Proben wurden
bei 800◦C bis 50 % Verformung geschert. In Abb. 4.27 ist exemplarisch der Querschliff der
LF8-Fügung aus dem Versuch in Diagramm 4.26 dargestellt. Aufgrund temperaturbedingter
Oberflächenveränderungen [143] waren die Härteeindrücke in der Lotmatrix nach dem Ver-
such schlecht erkennbar. Allerdings konnten Spuren der Eindrücke in der Lotmatrix anhand
der besser erkennbaren Eindrücke im Stahl und der Elektrolytschicht gut zugeordnet werden.
Die Gesamtscherung von etwa 27 µm (siehe auch Abb. 4.26) fand sich jedoch nicht allein in
der Scherung der Lotmatrix wieder. Im Gegenteil, ein Großteil der Verformung (≈ 21 µm)
hatte durch Delamination und Scherbewegung an der Grenzfläche zwischen Lotmatrix und
Elektrolytoberfläche stattgefunden. Die metallische Lotmatrix wies mit etwa 6 µm nur eine
relativ kleine plastische Scherverformung auf.

Die Versuche bei abgesenkten Temperaturen zeigten ein davon abweichendes Verhalten.
Bei 675◦C und auch bei 550◦C versagten die Fügungen durch Scherverformung der Lot/Stahl-
Grenzfläche, wie die Scherriefen in Abb. 4.28 verdeutlichen. Allerdings erschien die abgescherte
Oberfläche der Lotmatrix nach dem 550◦C-Versuch deutlich rauer und wies mehr Ausbrüche
auf.

Die beobachteten Versagensmechanismen lassen demnach folgende Interpretation zu: Der
elastische Scherbereich des Lotes scheint deutlich unter 10 % Scherung zu enden und entzieht
sich, wie im vorhergehenden Abschnitt diskutiert, einer zuverlässigen Charakterisierung. Wer-
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Abbildung 4.28: LF8-Fügungen nach Scherversuchen bei 675◦C (a) und 550◦C (b)

den die Fügungen darüber hinaus weiter geschert tritt zunächst plastische Deformation der
Lotmatrix ein.

Wird durch die Belastung die Scherhaf-
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Abbildung 4.29: Temperaturabhängiges Scher-
verhalten von LF8-Fügungen gegen Cro-
Fer22APU (δ̇ = 3 µm

min )

tung an den Grenzflächen überschritten,
gleitet die Lotmatrix an den Grenzflächen
ab. Dabei kommt es nicht zu schlagarti-
gem Versagen. Nach dem Abkühlen waren
alle Proben mechanisch intakt. Allerdings
konnten die Stahlklötze in manchen Fällen
nach den 800◦C-Versuchen unter Kraftauf-
wand von der SOFC-ESE abgetrennt wer-
den, ohne diese zu zerstören. Im Herstel-
lungszustand der Fügungen wurde bei glei-
chem Unterfangen die SOFC stets zerstört,
da die Schichthaftung der Fügungen die
Kohäsionsspannung der SOFC übersteigt.

Die vergleichende Darstellung der ma-
kroskopischen Scherkurven in Abb. 4.29
offenbart trotz des zuvor beschriebenen
Wechsels im Schadensmechanismus ein ähn-
liches Scherverhalten. Bei 800◦C liegt die
erreichbare Scherspannung bei 5,5 MPa, bei
675◦C bei 13,5 MPa und bei 550◦C bei 21,3
MPa. Im Raumtemperaturversuch konnte
kein Wert für die Scherspannung bestimmt
werden, da die ESE selbst stets vor der Fügeverbindung versagte. Ein Kurvenfragment ist in
Darstellung 4.29 aufgenommen. Aus den quasi-stationären Endwerten der Scherspannung τs
(bei 300 % Scherung) wurden nach Gl. 3.14 die temperaturabhängigen ”Viskositäten“ der Fü-
gavariante zu η800◦C = 1,9 GPas, η675◦C = 10,1 GPas und η550◦C = 14,9 GPas bestimmt.
Für die Lötpastenfügungen (LPT8) sowie die Reinsilberfügungen (LFV und LFV v) wurden
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mit analogem Vorgehen temperaturabhängige Kennwerte ermittelt. Eine Übersicht ist Tabelle
4.5 zu entnehmen. Glaskeramiken erreichen bei 800◦C unter gleichen Versuchsbedingungen
dagegen typische Werte von etwa 5 MPas [105].

Variante LPT8 LF8 LFV LFV v
Temp. τMaxT

ηT,300% τMaxT
ηT,300% τMaxT

ηT,300% τMaxT
ηT,300%

[◦C] [MPa] [GPas] [MPa] [GPas] [MPa] [GPas] [MPa] [GPas]
800 5,7 1,9 5,5 1,9 5,1 2,1 4,3 3,6
675 12,9 11,2 13,5 10,1 11,3 6,5 6,7 4,7
550 20,7 15,1 21,3 14,9 13 6,8 19,3 6,9

Tabelle 4.5: Maximale Scherspannung und ”Viskosität“ bei 300 % Scherung der Fügevarianten
im Herstellungszustand

Bemerkenswert ist, dass die Pastenfügungen (LPT8) im Gegensatz zur Mode I - Belas-
tung bei Raumtemperatur im Scherversuch bei erhöhten Temperaturen den anderen Fü-
gevarianten ebenbürtig, teilweise sogar überlegen sind. Angesichts des beobachteten Versa-
gensmechanismus ist dies allerdings verständlich. Im Raumtemperaturdelaminationstest ist
die Reaktionszone zwischen Lotmatrix und Stahloberfläche versagensbestimmend. Die durch
den Titanhydrid-Zuschlag im Lot verursachte Oberflächenveränderung der Elektrolytschicht
kommt dabei nicht zum Tragen. Anders stellt sich dies im Schertest bei Betriebstemperatur
dar. Hier könnte die Titanzirkonatbildung (siehe Abb. 4.5) zu einer verbesserten Anbindung
der Lotmatrix an die Elektrolytoberfläche sorgen und so die maximale Scherfestigkeit erhöhen.

Die gegenüber CuO-haltigen Fügungen verminderten Viskositäten der Reinsilber-Varianten
bei 550◦C und 675◦C könnten mit unterschiedlich rauen Scherflächen begründet werden. Beim
Abgleiten an der Lot/Stahl-Grenzfläche verursacht die dünne vergleichsweise ebene Oxid-
schicht an der Stahloberfläche der Reinsilbervarianten (siehe Abb. 4.10) weniger Widerstand,
als die durch die Reaktion mit dem Kupferoxid in ihrem Korrosionsverhalten veränderten,
vergleichsweise rauen Stahloberflächen der LPT8- und LF8-Fügungen (siehe Abb. 4.3 und
4.6).

Einfluss der thermischen Alterung

Bei den Alterungsversuchen wurden nur LPT8-Pastenfügungen sowie LFV-Fügungen gegen
voroxidierten Stahl berücksichtigt. Die Scherparameter wurden nur bei 800◦C ermittelt. Tab.
4.6 gibt einen Überblick über die Auswirkung der Alterung in oxidierender und reduzierender
Atmosphäre (500 Stunden, 800◦C). Die Alterung unter Luft verursacht demzufolge keine auf-
fallenden Veränderungen der Scherparameter. Die Versagensmechanismen bleiben ebenfalls
unverändert. Nach Auslagerung unter reduzierender Atmosphäre erreichten Reinsilberfügun-
gen gegen voroxidierten Stahl auffallend höhere Scherfestigkeiten τMax, die Viskosität blieb
davon allerdings unbeeinflusst. Delamination trat nun konkurrierend an beiden Grenzflächen
auf.

Während der Auslagerung wurde das im Anodensubstrat der ESE enthaltene Nickeloxid zu
Nickel reduziert. Die mechanische Untersuchung reduzierend gealterter Proben musste folglich
unter Vakuum erfolgen, da die Volumenzunahme bei der Reoxidation des Anodensubstrats
beim Testen an Luft die ESE zerstört hätte. In Anbetracht des veränderten Schadensmecha-
nismus und der Messergebnisse konnte angenommen werden, dass sich die Auslagerung in
reduzierender Atmosphäre und/oder der mechanische Test unter Vakuum in positiver Art auf
die Scherfestigkeit der Lot/Elektrolyt-Grenzfläche der Reinsilberfügung (LFV v) auswirkte
(siehe auch folgender Abschnitt).
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Variante LPT8 LFV v
Atmosphäre τMax η300% τMax η300%

[MPa] [GPas] [MPa] [GPas]
Luft 5,5 1,7 4,9 3,8

Ar4H21H2O 6,4 2,2 7,4 3,8

Tabelle 4.6: Maximale Scherspannung und Viskosität bei 300 % Scherung nach thermischer
Alterung über 500 h bei 800◦C in Luft sowie Ar4H21H2O

Kupferoxidhaltige LPT8-Fügungen zeigten außer einer geringen Zunahme der maximalen
Scherfestigkeit keine Auffälligkeiten im Vakuumtest nach reduzierender Auslagerung.

4.2.3 Scherverhalten bei konstanter Belastung - Zeitstandversuch

Neben der formalen Beschreibung des Verformungsverhaltens mit einem an viskoses Verhalten
angelehnten Ansatz konnten für die mathematische Beschreibung des Scherverhaltens bei
geringen Verformungen bis etwa 60 % Scherung die in Kap. 3.3.1 beschriebenen, vereinfachten
Zeitstandansätze zur Anwendung gebracht werden.

Ergebnisse und deren Interpretation anhand von Mikrostrukturuntersuchungen

Die Bewertung der Zeitstandversuche gestaltete sich schwierig, da sich in dieser Versuchsfüh-
rung die Begrenzung durch die Grenzflächenhaftung als besonders gravierend herausstellte.
Um die Fügevarianten direkt vergleichen zu können, wurden Versuche mit identischer An-
fangsbelastung an LF8-Fügungen im Herstellungszustand sowie LPT8- und LFV v-Fügungen,
jeweils im Herstellungszustand sowie nach Alterung an Luft und unter reduzierenden Bedin-
gungen, durchgeführt. Als Anfangsbelastung wurde, um bei allen Probenvarianten Ergebnisse
in endlicher Zeit und von ausreichender Genauigkeit (minimale im Zeitstandversuch noch si-
cher bestimmbare Verformungsrate: ≈ 10−5 1/s; siehe Kap. 3.3.2) zu erzielen, eine vergleichs-
weise hohe Spannung von 5 MPa gewählt. Diese Vorgehensweise erwies sich im Nachhinein
als problematisch.
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Abbildung 4.30: Zeitstandlinien einiger Probenvarianten bei 800◦C; Anfangsbelastung: 5 MPa
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Die Fügevarianten erreichten in Versuchen mit konstanter Verformungsrate unterschied-
lich hohe Scherspannungen. Überdies wiesen Reinsilberfügungen nach Alterung verglichen
mit dem Herstellungszustand teilweise bemerkenswert höhere Scherfestigkeiten auf. In Zeit-
standversuchen mit konstanter, bei allen Proben identisch gewählter Belastung werden Fü-
gungen mit niedriger Scherfestigkeit (etwa LFV v im Herstellungszustand) verhältnismäßig
stärker belastet als solche mit hoher Scherfestigkeit (LFV v im Vakuum-Test nach Alterung
in reduziereder Atmosphäre). Durch Bildung des Verhältnisses aus der Anfangsspannung im
Zeitstandversuch und der maximalen Scherspannung der jeweiligen Fügevariante (aus Tab.
4.5 und 4.6) können relative Belastungsfaktoren berechnet werden, die die Zusammenhänge
verdeutlichen (Tab. 4.7):

Herstellung oxidierend gealtert reduzierend gealtert
LPT8 ≈ 0,9 ≈ 0,9 ≈ 0,8
LF8 ≈ 0,9 - -

LFV v ≈ 1,2 ≈ 1 ≈ 0,7

Tabelle 4.7: Relative Belastungsfaktoren bei 5 MPa Anfangsspannung im Zeitstandversuch

Die Vorverformung durch die schnelle
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Abbildung 4.31: Scherraten bei 5 MPa konstanter
Belastung über der Zeit aufgetragen (Fügungen
aus Abb. 4.30)

Belastung im Zeitstandversuch führte bei
allen Probenvarianten mit einem relati-
ven Belastungsfaktor nahe oder größer 1
zur Überlastung der Grenzflächen und als
Folge zu raschem Versagen durch Dela-
mination der Lotmatrix von der Elektro-
lytoberfläche, vergleichbar mit dem Scha-
densmechanimus bei konstanter Verfor-
mungsrate (vgl. Abschnitt 4.2.2). Ein se-
kundärer Kurvenbereich mit konstanter
Verformungsrate konnte nicht nachgewie-
sen werden. Für die Varianten mit Be-
lastungsfaktoren < 0,9 konnten dagegen
Zeitstandlinien mit ausgeprägten Primär-
und Sekundärbereichen aufgenommen wer-
den. In Abb. 4.30 sind exemplarisch ei-
nige Zeitstandlinien dargestellt. Werden
die Daten in zeitlich differenzierter Form
als Scherraten über der Zeit in doppelt
logarithmischer Darstellung aufgetragen
(Abb. 4.31), so ergeben sich Geraden aus
deren Steigungen die Zeitexponenten m
zur mathematischen Formulierung des Pri-
märbereichs (beschrieben nach Gl. 3.17)
bestimmt werden konnten. Die Grenzen
der Primärbereiche wurden in Abb. 4.30
zur Verdeutlichung farblich zugeordnet
markiert. In Abb. 4.31 wurde zusätzlich

eine LF8-Fügung im Herstellungszustand aufgenommen. Tabelle 4.8 gibt einen Überblick
über die Zeitexponenten der Fügevarianten.
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γ̇I = AIt
m Herstellung oxidierend gealtert reduzierend gealtert

mLPT8 -0,67 -0,85 -0,28
mLF8 -0,72 - -

mLFV v -0,93 -0,74 -0,26

Tabelle 4.8: Zeitexponenten zur mathematischen Beschreibung der Primärbereiche der Zeit-
standlinien

Der Vergleich ließ vermuten, dass unterschiedliche Mechanismen das Scherverhalten ver-
schieden prozessierter Fügungen dominieren. Die Zeitstandlinien der unter Ar4H21H2O geal-
terten und im Vakuum getesteten Proben zeigten vergleichsweise flache Verläufe und niedrige
Zeitexponenten mit guter Übereinstimmung.

Die mikrostrukturelle Nachuntersuchung der Proben im Rasterelektronenmikroskop offen-
barte Veränderungen im Schadensmechanimus gegenüber Versuchen mit konstanter Verfor-
mungsrate. Die Lotmatrix zeigte nach dem Vakuum-Test starke plastische Verformung (Abb.
4.32a). Bei einigen Proben konnten zähbruchtypische Verformungen in der Silbermatrix so-
wie auch teilweise plastische Verformungen des Stahls in der Nähe der Fügung nachgewiesen
werden (Abb. 4.32b).
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Abbildung 4.32: duktile Verformung der Lotmatrix im Vakuumtest nach Auslagerung in re-
duzierender Atmosphäre (Ar4H21H2O): LPT8-Fügung (a) und LFV v-Fügung (b)

In den Zeitstandversuchen war ein hoher Grad an Gesamtscherung möglich. Die sekun-
dären Verformungsbereiche der nach Alterung in reduzierender Atmosphäre im Vakuum ge-
testeten Proben (Belastungsfaktor < 0,9 !) reichen, wie aus Abb. 4.30 ersichtlich ist, weit
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über die an Luft gemessenen hinaus (Belastungsfaktor ≥ 0,9). Weitere Versuche an Fügungen
im Herstellungszustand zeigten, dass im Zeitstandversuch etwa 170 - 200 % Scherung mög-
lich sind, bevor es aufgrund starker Deformation der Lotmatrix zur Delamination an beiden
Grenzflächen kommt. Werden die Fügungen jedoch überlastet, kommt es zum Versagen durch
schnelle Scherung an den Grenzflächen bei vergleichsweise geringen Schergraden von etwa
75 %.

Sollen mechanische Spannungen durch Kriechen der Lotmatrix relaxiert werden, muss also
Scherverformung mit Delamination an den Grenzflächen vermieden werden.

4.2.4 Relaxationsversuche und Bedeutung der Stackverspannung

Die potentielle Fähigkeit mechanische Spannungen durch Kriechverformung der Lotmatrix
abzubauen, stellt einen Hauptvorteil metallischer Fügeverbindungen gegenüber konventio-
nellen glaskeramischen SOFC-Fügetechniken dar (Kap. 2.5). Die Ergebnisse der bisherigen
Untersuchungen legten den Schluss nahe, dass Kriechverformung der metallischen Lotmatrix
durchaus relevant für das Scherverhalten ist, solange die Grenzflächen der Fügung nicht über-
lastet werden. Klassische Zeitstandversuche (vorheriger Abschnitt) werden in für innendruck-
beaufschlagte oder fliehkraftbelastete Kraftwerks- und Turbinenkomponenten einsatznaher
Lastkonstanz (siehe Kap. 3.2.3) bis hin zu hohen Verformungen durchgeführt. Im SOFC-
Einsatz kommt es nur durch das äußere Verspannen des Stacks (etwa zur Gewährleistung der
Elektrodenkontaktierungen im thermozyklischen Betrieb) zu konstanter mechanischer Druck-
belastung. Diese kann aber für Fügeverbindungen als eher unkritisch gelten [105].

Bei automobilen Anwendungen kommt es durch schnelle Aufheiz- und Abkühlvorgänge
wie auch durch dynamische elektrische Lastprofile zu Temperaturgradienten und -transienten.
Aufgrund der Fehlpassung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Fügepartner ent-
stehen mechanische Spannungen, die etwa durch Kriechprozesse im Fügeverbund relaxieren
können. Im isothermen Betrieb dagegen kommt es unter normalen Umständen mangels Trieb-
kraft nicht zum Kriechen der Fügungen. Die resultierenden Kriechverformungen sind deswe-
gen verglichen mit klassischen Zeitstandversuchen begrenzt. Diese Art der Belastung kann mit
den in Kap. 3.2.3 beschriebenen Spann- und Relaxationsversuchen realitätsnäher abgebildet
werden.

Versuchsführung

In Abb. 4.33 ist ein typischer Versuchsverlauf, der durch eine Aneinanderreihung mehrerer
Spann- und Relaxationsversuche zustande kommt, dargestellt. Die Probe wurde zunächst
mit konstanter Verformungsgeschwindigkeit δ̇1 bis zum Spannungsmaximum τMax geschert.
Anschließend wurde bei konstant gehaltener Verformung (typischerweise: γges1 = 40 - 50 %)
eine erste Lastrelaxationskurve aufgenommen.

Anschließend wurde die Scherverformung mit der ursprünglichen Geschwindigkeit wie-
der aufgenommen. Durch die zunehmende Verformung kommt es zu Scherwegen an den
Grenzflächen und als Folge von Delamination zu einer langsamen und je nach Fügevari-
ante und Alterungsbehandlung variierenden Abnahme der Scherspannung. Nach Erreichen
des quasi-stationären Spannungsendwertes τV 1 wurde eine weitere Lastrelaxation bei kon-
stant gehaltener Verformung (typisch: γgesV 1 = 300 - 400 %) durchgeführt. Dieses Vorgehen
wurde mit sukzessive gesteigerten Geschwindigkeiten (δ̇2 ... 5) bis hin zu hohen Scherverfor-
mungen (γgesV 2 ... gesV 5) wiederholt, um die Geschwindigkeits- und Verformungsabhängigkeit
der Spannungsrelaxationsraten zu untersuchen.
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Abbildung 4.33: Versuchsführung zur Ermittlung der Scherparamter bei unterschiedlichen
Verformungsgraden, Spannungen und Scherraten

Spannungsrelaxationskurven und deren Interpretation

Die Proben wurden mit einer Anfangsgeschwindigkeit von δ̇1 = 3 µm
min bis zur maximalen

Scherspannung (bei etwa 40 % Scherung) verformt, um bei konstant gehaltener Verformung
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Abbildung 4.34: Gemessene Scherspannung über der Zeit (LFV v-Fügung, gealtert an redu-
zierender Atmosphäre) im Relaxationsversuch bei 40, 400, 550 und 700 % Scherung

die erste Kraftrelaxationskurve aufzuzeichnen. Anschließend wurde die Verformung mit der
gleichen Geschwindigkeit bis 400 % Scherung fortgesetzt und dort eine weitere Relaxations-
kurve aufgezeichnet. Danach wurde die Geschwindigkeit schrittweise (δ̇2 ... 5 = 15, 30, 100,
300 µm

min ) erhöht. Bei 550 % und 700 % Scherung wurden weitere Lastrelaxationen durch-
geführt. Die Versuche mit δ̇4 = 100 µm

min und δ̇5 = 300 µm
min wurden bis 900 und 1100 %

Gesamtscherung, allerdings ohne weitere Lastrelaxationen gefahren.
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In Abbildung 4.34 sind exemplarisch die sukzessive bei unterschiedlichen Schergraden (an
einer Reinsilber-Fügung gegen voroxidierten CroFer22APU nach Alterung unter reduzierender
Atmosphäre) gemessenen Spannungsrelaxationskurven dargestellt. Aus der zeitlichen Ablei-
tung konnten die Spannungsrelaxationsraten bestimmt werden.

Zum besseren Vergleich wurden die Re-
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Abbildung 4.35: Gemessene Spannungsrelaxati-
onsraten über der Spannung für die in Abb. 4.34
dargestellten Relaxationskurven

laxationsraten der einzelnen Versuchsläu-
fe in Abb. 4.35 über der Spannung aufge-
tragen. Für die 4 Relaxationskurven er-
geben sich unterschiedliche Verhältnisse
zwischen anliegender Scherspannung und
Relaxationsrate. Je weiter die Verformung
fortschreitet, desto schneller werden auch
niedrige Spannungen abgebaut. Über den
getesteten Verformungsbereich (0-700 %)
scheinen also die den Verformungsmecha-
nismus bestimmenden Vorgänge Änderun-
gen zu unterliegen. In den meisten Ver-
suchen stellte sich die Bildung von Dela-
minationsrissen an den Grenzflächen als
starke Schwankung in den gemessenen
Kraft/Zeit-Kurven dar (Abb. 4.33). Nur
bei den ersten, jeweils vor Einsetzen der
Delamination durchgeführten, Relaxa-
tionsvorgängen konnte also mit einiger Si-

cherheit davon ausgegangen werden, dass die Abnahme der Spannung durch plastische Ver-
formung der Lotmatrix verursacht wurde. Für den Bereich geringer Scherung (< 60 %) wurde
demzufolge ein Zeitstandansatz (Kap. 4.2.4) zur mathematischen Beschreibung des Scherver-
haltens gewählt.

Kriechparameter für sekundäres Kriechen (Scherung < 60 %)

Die Prüfmaschine kann nur die Gesamtverformung γges. konstant regeln. Diese aber setzt sich
aus der elastischen und plastischen Probenverformung zuzüglich der elastischen Maschinen-
verformung (siehe Formeln 3.19 und 3.20) zusammen. Soll die Gesamtverformung im Rela-
xationsversuch insgesamt unverändert bleiben, während sich die elastischen Anteile infolge
der Lastabnahme verkleinern (siehe Kap. 3.3.2), so muss der plastische Verformungsanteil der
Probe um den selben Betrag zunehmen. Obwohl es auf den ersten Blick paradox anmutet, ist
es auf diese Weise möglich, im Lastrelaxationsversuch mit ”konstant gehaltener Verformung“
Kriechraten, also zeitliche Änderungen der Verformung, zu bestimmen.

Eine gängige Darstellung der sekundären Kriechraten ist der ”Norton-Plot“ [106]. Die
Änderung der plastischen Probenverformung wird in zeitlich differenzierter Form als Scherrate
über der anliegenden Scherspannung jeweils logarithmisch aufgetragen. Aus dem linearen
Verhalten in Abb. 4.36a und b können die Parameter der abgewandelten ”Norton-Gleichung“
(Formel 3.18) AII und n für die Fügevarianten LPT8 und LFV v ausgelesen werden.
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Abbildung 4.36: Scherrate über Scherspannung bei geringer Verformung in Abhängigkeit
von der Alterungsbehandlung und der Testatmosphäre: (a) LPT8- und (b) LFV v-Fügungen
(Temperatur: 800◦C)

In die Darstellungen (Abb. 4.36 a und b) wurden Ergebnisse unterschiedlicher Versuchs-
führungen aufgenommen. Neben den Scherraten/Scherspannungs-Wertepaaren aus den Re-
laxationsversuchen (offene Symbole: , , , ) wurden auch die Wertepaare der Versuche
mit konstanter Verformungsrate (gelb gefüllte Symbole: , , ) und die aus den Steigun-
gen der sekundären Kriechbereiche der Zeitstandversuche (nach Alterung unter reduzierender
Atmosphäre; relativer Belastungsfaktor < 0,9 !) ermittelten Kriechraten (orange umrande-
te, gefüllte Symbole: ) verwendet. Die Ergebnisse der unterschiedlichen Versuchsführungen
zeigen gute Übereinstimmung.

• Reinsilberfügung gegen voroxidierten CroFer22APU (LFV v)

Die Alterung in reduzierender Atmosphäre und/oder der Test im Vakuum verursachte
bei Reinsilberfügungen gegen voroxidierten CroFer22APU (LFV v) - analog zum Anstieg der
maximalen Scherfestigkeit (siehe Kap. 4.2.2) - eine Parallelverschiebung der Norton-Gerade
hin zu etwa 30 % höheren Spannungen. Umgekehrt bedeutet dies bei gleicher Spannung
die Abnahme der Kriechrate um etwa eine halbe Größenordnung. Auch nach Alterung in
Luft zeigten sich gegenüber dem Herstellungszustand Abweichungen. Der Grund für dieses
Verhalten konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht geklärt werden.

Der Spannungsexponent der Reinsilberfügungen (LFV v) weist keine alterungsbedingte
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Veränderung auf und befindet sich mit nLFV v = 4,1 +
− 0,12 in guter Übereinstimmung mit

Literaturdaten. Frost und Ashby [89] geben den Spannungsexponenten von Silber mit 4,3 an.
Leverant et al. [144] bestimmten im Temperaturbereich von 620 - 736◦C einen Wert von 4,34.

• LPT8-Pastenfügung

LPT8-Pastenfügungen reagierten weder auf die Alterungsbehandlung noch auf den Vakuum-
Test mit messbaren Veränderungen in den Kriechraten. Allerdings kann eine leichte Verschie-
bung des Spannungsexponents gegenüber dem der Reinsilberfügungen festgestellt werden. Der
Mittelwert des Spannungsexponenten wurde zu nLPT8 = 3,7 +

− 0,10 ermittelt und wird durch
den von Goretta et al. [88] an Silber der Reinheit 99,9 % in Sauerstoff gemessenen Wert von
etwa 3,5 bestätigt.

• Zusammenfassung der Ergebnisse

Die Parameter der Norton-Gleichung zur Beschreibung des Scherverhaltens im Sekundär-
bereich sind in Tab. 4.9 zusammengefasst.

γ̇II = AIIτ
n LPT8 LFV v

Zustand/Testatm. AII n AII n
[s−1MPa−n] [-] [s−1MPa−n] [-]

Herst./Luft 3*10−6 3,6 2*10−6 3,9
Ox./Luft 2*10−6 3,8 3*10−6 4,3

Red./Vakuum 4*10−6 3,9 5*10−7 4,1
Herst./Vakuum 2*10−6 3,6 - -

Tabelle 4.9: Parameter zur Beschreibung von sekundärem Kriechen mit dem Norton-Ansatz

• Einordnung der Ergebnisse

Einige in der Vergangenheit an Silber durchgeführte Studien geben Hinweise auf die mög-
liche Sensitivität der Kriechrate gegenüber dem Reinheitsgrad, der Exposition in unterschied-
lichen Atmosphären sowie den Testbedingungen. Für hohe Reinheitsgrade (99,999 %) sind bei
hohen Temperaturen (500◦C - 800◦C) keine Abhängigkeiten [145] von den Testbedingungen
und der Beladung des Silbers mit Sauerstoff bekannt. Bei Temperaturen zwischen 250◦C und
500◦C wird allerdings von Hemmung des Korngrenzengleitens durch Sauerstoff und ande-
re Verunreinigungen berichtet [146]. Für Silber niedrigerer Reinheit (99,9 %) sind geringere
Kriechraten und Reaktionen der Kriechparameter auf den Sauerstoffgehalt auch bei hoher
Temperatur (900◦C) nachgewiesen [88].

Verunreinigungen der Lotmatrix könnten also durchaus messbare Wirkung auf die Kriech-
parameter wie auch die maximale Scherfestigkeit silberbasierter SOFC-Fügesysteme entfal-
ten. Denkbare Quellen von Verunreinigungen wären CuO-Ausscheidungen (Herstellungszu-
stand/Alterung in Luft) oder alterungsbedingtes Auflegieren mit Elementen aus der Reak-
tionszone des Lotes mit der Stahloberfläche (v. A. nach Alterung unter Ar4H21H2O; siehe
Kap. 4.1.7) oder dem Stahl selbst.

Die Werte der Spannungsexponenten (3,7 - 4,1) lassen auf Versetzungskriechen als den
dominierenden Verformungsmechanismus schließen [144] (siehe auch Abb. 4.37).

In Abb. 4.37 wurde eine Einordung der gemessenen Scherraten in die Deformations-
Mechanismus-Karte für reines Silber der Korngröße 1 mm nach Frost und Ashby vorgenom-
men. Unter der Annahme, dass die zeitabhängige Verformung unabhängig von der Belas-
tungsrichtung ist (Scher- und Dehnraten sich also entsprechen), kann eine Umrechnung der
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im Scherversuch anliegenden Scherspannung τ in die Normalspannung σ mit Hilfe des sog.

”Taylor-Faktors“ M̄ nach

σ = M̄τ. (4.4)

erfolgen [106]. Dieser gibt das Verhältnis zwischen angelegter Normalspannung und der mitt-
leren an den Gleitsystemen des Werkstoffs wirksamen Scherspannung an. Für kubisch flä-
chenzentrierte, polykristalline Werkstoffe wird der Taylor-Faktor meist mit 3,06 angegeben
[147, 148].

� ��σ = σ
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Abbildung 4.37: Einordnung der Ergebnisse in die Deformations-Mechanismus-Karte für Sil-
ber nach Frost und Ashby [89]

Die im Rahmen dieser Arbeit behandelten Fügesysteme liegen demnach im sog. ”Power-
Law-Creep“- Bereich, also dem Bereich des Potenzgesetz-Kriechens nach Norton. Die Vorge-
hensweise, das Verformungsverhalten der Fügungen bei kleinen Scherungen mit einem Norton-
Ansatz zu beschreiben, kann so bestätigt werden. Auch die gemessenen Kriechraten zeigten
gute Übereinstimmung mit den in der Verformungs-Mechanismus-Karte enthaltenen Werten
des Reinmetalls. Hier ist anzumerken, dass die Korngröße einen nicht vernachlässigbaren Ein-
fluß auf die Kriechraten kubisch-flächenzentrierter Metalle wie Silber hat. Die Korngröße des
Silbers in Fügeverbindungen ist sicherlich kleiner als 1 mm anzusetzen. Eine Verringerung des
Korndurchmessers führt im Allgemeinen zur Zunahme der Kriechraten (siehe [89]).

Als Fazit kann somit festgehalten werden, dass die Kriechparameter der Fügungen recht
gut mit denen von reinem Silber übereinstimmen und somit in guter Näherung mit den zur
Verfügung stehenden Literaturdaten behandelt werden können. Diese Aussage gilt allerdings
nur für den Fall, dass die Grenzflächen nicht überlastet werden.
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Rheologischer Ansatz für Schergrade ≥ 60 %

Zur Auswertung der Schervorgänge an den Grenzflächen wurden die Spannungsrelaxations-
kurven bei hohen Verformungsgraden von 300, 400, 550 und 700 % herangezogen und mit dem
in Kap. 3.3 beschriebenen rheologischen Modell analysiert. Zusammenhänge zwischen Scher-
rate und formaler Viskosität wurden so etabliert. In doppelt-logarithmischer Darstellung der
Viskosität über der Scherrate sollten sich Geraden ergeben, die mit einer Wurzelfunktion der
Form

η = R

√
(
dγ

dt
)v (4.5)

linearisiert werden können. Dabei stellt R eine Konstante und v den aus der Steigung der
Linearisierungskurve ablesbaren Geschwindigkeitsexponenten dar. In Abbildung 4.38 ist ex-
emplarisch der Verlauf der Viskosität mit steigender Schergeschwindigkeit für zunehmende
Gesamtverformung einer Reinsilberfügung gegen voroxidierten CroFer22APU (LFV v) nach
Alterung in reduzierender Atmosphäre dargestellt.
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Abbildung 4.38: Viskosität einer LFV v-Fügung nach Alterung in reduzierender Atmosphäre
(Vakuumtest)

Die offenen Symbole repräsentieren die Daten aus den Relaxationsversuchen. In die Dar-
stellung wurde zusätzlich ein Wertepaar Schergeschwindigkeit/Viskosität aufgenommen, das
aus einem quasi-stationären Spannungsplateau bei hoher Verformung ( 1100 %) und hoher
Schergeschwindigkeit (dγdt = 0,125 1

s ≈ 300 µm
min ) bestimmt wurde. Da es allerdings nur in

wenigen Fällen zur Ausbildung eines echten Plateaus konstanter Scherspannung kam, wurde
auf die Bestimmung des Parameters τi zur Quantifizierung innerer Reibung (siehe Gl. 3.14)
verzichtet.

Im getesteten Geschwindigkeitsbereich liegt eine leicht unterproportionale Abnahme der
Viskosität mit steigender Schergeschwindigkeit vor. Die Viskosität ist somit abhängig von der
Beanspruchung. Dies ist charakteristisch für nicht-Newtonsche - sogenannte ”strukturviskose“
- Schervorgänge, in denen es in Folge der Verformung zu Strukturveränderungen kommt [109].
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Abbildung 4.39: Scherverhalten (800◦C) im Herstellungszustand und nach Alterung in Luft
sowie Ar4H21H2O (Vakuum-Test): (a) LPT8- und (b) LFV v-Fügungen

Die Geschwindigkeitsexponenten zeigen für zunehmende Scherung eine leicht abnehmen-
de Tendenz (Abb. 4.38). Ein reibungsbedingtes ”Abflachen“ von Oberflächenunebenheiten,
verursacht durch das Abgleiten der Scherflächen aneinander, könnte der Grund hierfür sein.
Alle Fügungen verhielten sich bei hohen Schergraden (> 60 %) ähnlich. Die Alterungsbe-
handlung in unterschiedlichen Atmosphären hatte bei hohen Gesamtscherverformungen (also
außerhalb des für Kriechverformung der Lotmatrix relevanten Bereichs) außer einer geringfü-
gigen Abnahme der Geschwindigkeitsexponenten keine nennenswerten Änderungen der Scher-
charakteristika zur Folge. In Tabelle 4.10 sind die Parameter R und v zur mathematischen
Beschreibung des Scherverhaltens für alle Fügevarianten zusammengefasst.

η = R
√

(dγdt )v LPT8 LFV v

Zust./Testatm. R v R v
[GPa

v
2 ] [-] [GPa

v
2 ] [-]

Herst./Luft 8,2*10−3 +
− 1*10−3 -1,77 +

− 0,05 7,8*10−3 +
− 8*10−4 -1,68 +

− 0,08
Ox./Luft 7,1*10−3 +

− 1*10−3 -1,74 +
− 0,08 1,9*10−2 +

− 9*10−4 -1,42 +
− 0,07

Red./Vakuum 1,1*10−2 +
− 2*10−3 -1,40 +

− 0,14 1,9*10−2 +
− 7*10−4 -1,42 +

− 0,07

Tabelle 4.10: Parameter zur Beschreibung des Scherverhaltens bei hohen Schergraden

Wie in Abschnitt 4.2.2 erwähnt, kam es trotz Delaminationserscheinungen und hohen ma-
ximalen Verformungsgraden (bis 1100 %) in keinem der Scherversuche zu katastrophalem
Versagen. Auch nach dem Haftungsverlust an den Grenzflächen erreichten die Fügungen nen-
nenswert hohe Scherspannungen (siehe Abb. 4.29 und 4.33). Der Grund für das Phänomen
der ”Resthaftung“ konnte im Rahmen der vorliegenden Arbeit nicht geklärt werden.
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Allerdings wurden in der Silbermatrix gescherter Proben häufig mikrostrukturelle Ma-
terialformationen mit Größen im Submikrometerbereich an der Lot/Elektrolyt-Grenzfläche
nachgewiesen, die die Anwesenheit einer dünnen, viskosen Phase andeuten könnten (Abb.
4.40).
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Abbildung 4.40: Dünne Materialschicht (200 - 800 nm) an der Lot/Elektrolyt-Grenzfläche
nach Scherung bei 800◦C

Abschließend sollte in diesem Zusammenhang aber auch die Faszination mikrostruktureller
Erscheinungsformen in ihrer morphologischen Variantenvielfalt mit einer erstmalig entdeckten
Kreatur gewürdigt werden.
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Abbildung 4.41: Der Steinbeißer bei der Nahrungsaufnahme

Ein wahrhaft alternativer Erklärungsansatz für die Haftung des Lotes an der Elektrolyt-
oberfläche wird so durch den Nachweis des gemeinen ”Steinbeißers“ an der Elektrolytoberfläche
gestützt. Diese extrem seltene Spezies wurde bisher allerdings nur in Silber nachgewiesen. Sie
ernährt sich vorzugsweise von Oxidkeramiken. Die Vorliebe des gutmütigen Zeitgenossen für
das Anknabbern der Elektrolytoberfläche ist offensichtlich (siehe Abb. 4.41). Spekualtionen
über verbesserte Haftung auf strukturierten Oberflächen stehen dem geneigten Betrachter
frei.
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Kapitel 5

Zusammenfassung und Ausblick

In der vorliegenden Arbeit wurde das Verformungs- und Schädigungsverhalten von Keramik/
Metall-Lötverbindungen für SOFC-Stacks thermomechanisch untersucht. Verfahren zur Ana-
lyse von Schichtsystemen und für die mechanische Charakterisierung von Fügeverbindungen
wurden adaptiert und weiterentwickelt, um zu einem grundlegenden Verständnis der mecha-
nischen Eigenschaften von Lötverbindungen zu gelangen.

Ausgangspunkt waren RAB-Reaktivlote mit CuO-Zuschlag in einer inerten Silbermatrix
(Variante: LPT8), die seit einigen Jahren zunehmend Bedeutung in der Entwicklung automo-
bilgeeigneter SOFC-Systeme gewinnen. Praxiserfahrungen mit RAB-Lotsystemen im realen
SOFC-Einsatz sowie die Aufarbeitung des Schrifttums führten im Verlauf der Arbeit zur
Entscheidung, den konventionellen RAB-Loten bezüglich des Alterungsverhaltens verbesserte
CuO-freie Fügevarianten gegenüberzustellen.

Für die thermomechanische Charakterisierung wurden Probengeometrien gewählt, die
stackähnliche Belastungen der Fügeverbindungen zuließen. In diesen praxisnahen Tests konn-
ten modellhafte Vorstellungen der Verformungs- und Schädigungsmechanismen entwickelt
werden:

Im Herstellungszustand von RAB-Zellfügungen (Verbindung der SOFC mit dem metal-
lischen Gehäuse) stellt die SOFC selbst aufgrund ihrer begrenzten Bruchenergie von etwa
20 - 40 J

m2 in Zugbelastung bei Raumtemperatur die versagensauslösende Komponente des
Fügeverbunds dar.

Die mechanische Integrität der RAB-Lötung selbst wird durch die Bruchenergie der im
Lötprozess an der Stahloberfläche entstehenden oxidischen Reaktionsschicht limitiert. Die
thermische Alterung (insbesondere unter reduzierenden Bedingungen) führt zu chemischen
Veränderungen der Reaktionsschicht und damit einhergehend zur Verringerung der Schicht-
haftung. Für den sicheren Betrieb des SOFC-Stacks über viele thermische Zyklen erscheint
dieses Niveau (GSS = 15 - 43 J

m2 ) nicht ausreichend.

Kupferoxidfreie Lote bilden dünnere, kompaktere und dadurch mechanisch wesentlich sta-
bilere Reaktionsschichten mit der Stahloberfläche aus und erreichen im Herstellungszustand
deswegen deutlich höhere Bruchenergien. Mit der Voroxidationsbehandlung der zu fügen-
den Stahloberfläche (Fügevariante LFV v) konnte die alterungsbedingte Verschlechterung der
Schichthaftung auf ein akzeptables Niveau verringert (GSS ≈ 135 J

m2 ) und so ein deutlich
höheres Potential für den Dauerbetrieb erschlossen werden. Allerdings sind weitere Tests über
längere Betriebszeiträume (im Rahmen dieser Arbeit wurde über eine Dauer von 500 h getes-
tet) notwendig, um eine sichere abschließende Aussage zum Potential CuO-freier Fügungen
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vornehmen zu können.

Die Fähigkeit thermisch induzierte Spannungen durch Kriechprozesse zumindest teilweise
abbauen zu können, wird in der Regel als größter Vorteil metallischer Lotsysteme gegen-
über konventionellen, auf spröder Glaskeramik basierenden SOFC-Fügetechniken bewertet.
In Hochtemperaturscherversuchen konnte Kriechen der Silbermatrix nachgewiesen werden.
Allerdings erwiesen sich auch hier die Grenzflächen zu den Fügepartnern (Elektrolytschicht
der SOFC und Stahloberfläche des Gehäuses) als versagensbestimmend. Wurden die Ver-
bindungen mechanisch überlastet, kam es zu raschem Versagen durch Delamination an den
Grenzflächen. Bei intermediären Temperaturen (550◦C und 675◦C) versagten die Fügungen
durch Delamination an der Lot/Stahl-Grenzfläche, bei 800◦C (Betriebstemperatur des Stacks)
dagegen vorwiegend an der Lot/Elektrolyt-Grenzfläche. Belastung unterhalb der maximalen
Scherfestigkeit führte zum Kriechen der metallischen Lotmatrix bis es aufgrund zunehmender
Deformation zu Delaminationseffekten überwiegend an der Lot/Elektrolyt-Grenzfläche kam.

Die Norton-Spannungsexponenten der Fügevarianten LPT8 (Ag8CuO0,5TiH2) und LFV v
(reines Silber gegen voroxidierten Stahl) für sekundäres Kriechen wurden zu 3,7 und 4,1 be-
stimmt und befinden sich damit in guter Übereinstimmung mit Literaturwerten. Das visko-
plastische Verhalten der Fügungen bei ”geringen“ Verformungen (< 60 % Scherung) kann
somit zukünftig in guter Näherung mit den in der Literatur bekannten Kriechdaten von Sil-
ber behandelt werden.

Das Versagen in Scherbelastung bei 800◦C fand überwiegend an der Lot/Elektrolyt-
Grenzfläche statt. Dementsprechend führte die chemische Veränderung der Reaktionszone
des Lotes mit dem Stahl aufgrund thermischer Alterung unter oxidierender Atmosphäre nicht
zu merklichen Veränderungen der mechanischen Eigenschaften. Anders stellte sich dies bei Al-
terung unter reduzierender Atmosphäre dar. Kupferoxid- und Titan-freie Fügungen (LFV v)
erreichten im Vakuum-Test nach Alterung in Ar4H21H2O verbesserte mechanische Eigen-
schaften. Um die Ursache für dieses Verhalten zu finden, sind weitere Untersuchungen not-
wendig.

Auf das Scherverhalten bei hohen Verformungen (> 60 % Scherung) wurde ein rheo-
logisches Modell angewendet. Alle Fügungen wiesen mit einer Abhängigkeit der Viskosität
von der Schergeschwindigkeit nicht-newtonsches Verhalten auf, das mit einer Wurzelfunktion
beschrieben werden kann. Die Fügungen übertrugen auch nach hoher Verformung (1100 %
Scherung) hohe Lasten. Es kam in keinem Falle zum Totalversagen. Die Ursache für diese

”Resthaftung“ konnte nicht geklärt werden und stellt einen interessanten Anknüpfungspunkt
für weitergehende Untersuchungen dar.

Anhand von Dreipunkt-Biegeversuchen bei Raumtemperatur an kupferoxid-freien Fügun-
gen (LFV) konnte zudem ausreichend hohe Schichthaftung an der Stahloberfläche nachge-
wiesen werden, um Spannnungsrelaxation durch plastische Verformung der Lotmatrix auch
beim Abkühlen der Fügungen zu ermöglichen. Bei RAB-Loten (CuO-haltig) konnte mit dieser
Testmethode keine plastische Verformung der Lotmatrix erreicht werden, da es vorher zum
Versagen der Reaktionsschicht kam.

Diese Beobachtungen wurden durch die Ergebnisse von Thermoschockversuchen bestä-
tigt, in denen RAB-Fügungen nach spätestens 150 Zyklen eine beginnende Abnahme ihrer
Raumtemperaturbruchenergie zeigten. Kupferoxidfreie Fügungen behielten bis 200 Zyklen
ihre anfängliche Bruchenergie bei.
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Als zusammenfassendes Fazit bleibt festzuhalten, dass bisherige RAB-Lote - vor allem
für automobile Anwendungen - gegenüber konventionellen auf Glaskeramiken basierenden
SOFC-Fügetechniken Vorteile besitzen. Aufgrund nicht ausreichender mechanischer Grenzflä-
chenstabilität und Versagenstoleranz können diese Vorteile im Dauerbetrieb bisher allerdings
keineswegs voll zur Geltung kommen.

Die Entwicklung metallischer Lotsysteme für den SOFC-Einsatz sollte sich dementspre-
chend zukünftig stärker als bisher auf die Reaktionen und mikrostrukturellen Effekte an den
Grenzflächen konzentrieren.
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nössischen Technischen Hochschule Zürich, 2003
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tens von MCrAlY-Schichten im Wärmedämmschichtsystem. Schriften des Forschungs-
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4.9 Übersichtsaufnahme einer Hälfte einer Charalambides-Probe (CF22APU / LFV
/ TZ3Y / LFV / CF22APU) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 47

4.10 Typische Rissverläufe in LFV-Fügungen zwischen TZ3Y und CroFer22APU
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nach 500 h an Luft bei 800◦C (a) und schematische Darstellung des Schadens-
mechanismus (b) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 53

4.17 Schichthaftung nach Alterung an Luft (800◦C, 500 h) . . . . . . . . . . . . . . 54
4.18 Typische Mikrostruktur einer LF8-Fügung nach 500 h Alterung unter reduzie-

render Atmosphäre bei 800◦C (a) und schematische Darstellung des Schadens-
mechanismus (b) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 56

4.19 Typische Mikrostruktur einer LFV-Fügung nach 500 h Alterung unter redu-
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4.38 Viskosität einer LFV v-Fügung nach Alterung in reduzierender Atmosphäre
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Anhang A

Formelzeichen und Abkürzungen

α Thermischer Ausdehnungskoeffizient [ 1
K ]

ε Dehnung
ε0 Anfangsdehnung bei Belastung im Zeitstandversuch
εI Dehnung im Bereich des Übergangskriechens
εII Dehnung im Bereich des Steady-State-Kriechens
δ Wegsignal, Verformung [m]
δelast. elastischer Anteil der Verformung [m]
δvisc. inelastischer Anteil der Verformung [m]
δkorr. Wegmesswert, korrigiert [m]
δST

Scheinweg (temperaturabhängig) [m]
δ̇ Wegrate, Verformungsgeschwindigkeit [ms ]
η Viskosität [Pas]
ηT,300% Viskosität (temperaturabhängig, bei 300 % Scherung bestimmt) [Pas]
γges. Scherung
γelast. elastischer Anteil der Scherung
γplast. plastischer Anteil der Scherung
γ̇ Scherrate [1

s ]
γ̇I Scherrate im Bereich des Übergangskriechens [1

s ]
˙γII Scherrate im Bereich des Steady-State-Kriechens [1

s ]
κ Parameter zur Berechnung des Flächenträgheitsmoments Ic
µ Parameter zur Berechnung des Flächenträgheitsmoments Ic
ν Querkontraktionszahl
νb Biegeanteil
νs Scheranteil
ρ Dichte [ kgm3 ]
σ Normalspannung [MPa]
σcri. Bruchspannung / Fließspannung (3-Punkt-Biege-Versuch) [MPa]
σel Elektronische Leitfähigkeit [ Sm ]
σi Ionische Leitfähigkeit [ Sm ]
τ Scherspannung [MPa]
τi Parameter zur Beschreibung innerer Reibung [MPa]
τMaxT

Scherfestigkeit (temperaturabhängig) [MPa]
τ̇ Spannungsrate [MPa

s ]
ζT Setzweg in der Wegkorrekturfunktion (temperaturabhängig) [m]
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8YSZ Zirkondioxid, mit 8 mol-% Yttrium stabilisiert
AI Parameter des Potenzansatzes zur Beschreibung des

Übergangskriechens [1−m]
AII Parameter des Potenzansatzes zur Beschreibung des

Steady-State-Kriechens [s−1MPa−n]
AFC Alkaline Fuel Cell
aT , bT , cT , dT Parameter zur Beschreibung des Scheinweges δST

(temperaturabhängig) [ mN3 , m
N2 , mN , m]

at.-% Atomprozent
b Probenbreite (Charalambides und 3-Punkt-Biege-Versuch) [m]
B Breite der metallischen Fügepartner (Scherversuch) [m]
BMW Bayerische Motoren Werke, Hersteller hochwertiger Automobile
CEA Cathode-Electrolyte-Anode
dL Dicke der Lotschicht (Scherversuch) [m]
dR Dicke der Reaktionsschicht zwischen Stahl und Lot [m]
E elastischer Modul [GPa]
ESE Elektrolyt-Substrat-Elektrolyt-Einheit
F Kraft (Scherversuch und 3-Punkt-Biege-Versuch) [N]
Fcri.,brittle Bruchlast (3-Punkt-Biege-Versuch) [N]
Fcri.,plast. Fließspannung der Lotmatrix (3-Punkt-Biege-Versuch) [N]
f Durchbiegung (3-Punkt-Biege-Versuch) [N]
fcc face-centered-cubic
G Schermodul [GPa]
Gew.-% Gewichtsprozent
GRT Schermodul bei Raumtemperatur [GPa]
GSS Bruchenergie [ Jm2 ]
H Höhe der metallischen Fügepartner (Scherversuch) [m]
h Probenhöhe (3-Punkt-Biege-Versuch) [m]
h1 Dicke der Lotschicht (Charalambides-Versuch) [m]
h2 Dicke des Metallsubstrats (Charalambides-Versuch) [m]
hd Dicke des keramischen Fügepartners (Charalambides-Versuch) [m]
hd́ Dicke des Versteifungselements (Charalambides-Versuch) [m]
I2 Flächenträgheitsmoment 2. Ordnung [m3]
Ic Flächenträgheitsmoment 2. Ordnung [m3]
KIc Risszähigkeit [MPa

√
m]

L Auflagerabstand (3-Punkt-Biege-Versuch) [m]
L Kürzel für Auslagerung in Luft (800◦C, 500 Stunden)

LPT8 Lötpaste, Titanhydrid-haltig (0,5 mol-%), 8 mol-% CuO
LF8 Lötfolie, 8 mol-% CuO
LFV Vergleichslötfolie, Reinsilber (99,99 %)
LSM Lanthan-Strontium-Manganit
l Distanz zwischen äußerem und innerem Auflager (Charalambides-Versuch) [m]
M̄ Taylorfaktor
Mb auf die Probenbreite b normiertes Biegemoment (Charalambides-Versuch) [N]
MCFC Molten Carbonate Fuel Cell
m Zeitexponent des Potenzansatzes zur Beschreibung des Übergangskriechens
mol-% Mol-Prozent
n Spannungsexponent des Norton-Gesetzes (Steady-State-Kriechen)
NiO Nickeloxid
O Oberfläche [m2]
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P Bruchlast (Charalambides-Versuch) [N]
PDip ”Dip“-Bruchlast (Charalambides-Versuch) [N]
PPeak ”Peak“-Bruchlast (Charalambides-Versuch) [N]
PSeg. Bruchlast der SOFC (Charalambides-Versuch) [N]
pO2 Sauerstoffpartialdruck [Pa]
PAFC Phosphoric Acid Fuel Cell
PEMFC Polymer Electrolyte Membrane Fuel Cell
R Parameter der Wurzelfunktion zur Beschreibung des Scherverhaltens [GPa

v
2 ]

RT Raumtemperatur
Red Kürzel für Auslagerung in Ar4H21H2O (800◦C, 500 Stunden)

SOFC Solid Oxide Fuel Cell
T Tiefe der metallischen Fügepartner (Scherversuch) [m]
TZ3Y Tetragonales, mit 3 mol-% Yttrium dotiertes, Zirkondioxid
t Zeit [s]
V Versatz der Krafteinleitung im Scherversuch [m]
v Geschwindigkeitsexponent zur Beschreibung des Scherverhaltens bei

hohen Schergraden
v Kürzel für Voroxidationsbehandlung der metallischen Fügepartner

(Luft, 800◦C, 100 Stunden)
Vol.-% Volumenprozent
Q̇ Wärmestrom [Js ]
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Anhang B

Phasendiagramme

Abbildung B.1: Phasendiagramm des Systems Ag-Cr [155]
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Abbildung B.2: Phasendiagramm des Systems Ag-Fe [68]

Abbildung B.3: Löslichkeit von Silber in γ-Fe [68]
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Abbildung B.4: Löslichkeit von Eisen in festem Silber [68]

Abbildung B.5: Phasendiagramm des Systems Ag-Mn [69]
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Abbildung B.6: Thermodynamische Aktivitäten: Ag und β-Mn in Mischkristallen (877◦C)
[157]

Abbildung B.7: Phasendiagramm des Systems Ag-CuO [64]
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Abbildung B.8: Phasendiagramm des Systems CuOx-O2 [83]
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Anhang C

Sensitivitätsanalyse für Versuche
in Mode I - Belastung

Für die bruchmechanische Charakterisierung der Lot-Grenzflächen im Charalambides-Test
ist es entscheidend, eine Probengestaltung zu finden, die ”Energieverluste“ durch plastische
Verformung des metallischen Probensubstrats sowie die Segmentierung der keramischen Fü-
gepartner zuverlässig ausschließt. Dabei soll die Werkstoffkombination so nah wie möglich an
diejenige des realen SOFC-Stacks angelehnt sein. Unter der Bedingung, dass die Risslänge
gegenüber der Dicke des Lotes und des keramischen Fügepartners inklusive des Versteifungs-
elements (siehe Abb. 3.3) groß ist, herrscht zwischen den Auflagern der Probe ein konstantes
Biegemoment, das beim Fortschreiten eines Risses zu einer konstanten Energiefreisetzungs-
rate GSS (= Bruchenergie, als Maß für die Schichthaftung) führt. Dieser Zusammenhang ist
allerdings nur gültig, solange die Probe vor der Risseinleitung in das Fügesystem ausschließ-
lich elastisch verformt wird und auch keine Energie durch Segmentierung der keramischen
Fügepartner dissipiert wird.

C.1 Dickenverhältnis von Probensubstrat und Verstei-
fungselement

Durch Aufkleben von CroFer22APU-Streifen auf die ESEs konnte deren senkrechte Segmen-
tierung verhindert werden (siehe auch Kap. 3.1.3 und 4.1.1). Der durch die zusätzliche Ver-
steifung erreichte Anstieg der in der Probe gespeicherten Energie führte allerdings dazu, dass
die potentielle Rissantriebskraft die Risszähigkeit der ESE überstieg. Dies führte zu horizontal
in der ESE verlaufenden Rissen.

Aus diesem Grunde wurden die ESE-Zellkomponenten (ESE = hochporöse NiO/8YSZ-
Sinterkörper mit beidseitiger dichter 8YSZ-Elektrolytschicht; ESE-Dicke: 1,5 mm) in einer
optimierten Probenvariante gegen Zirkonoxidfolien (TZ3Y) mit 95 Mikrometern Dicke ersetzt
(siehe Kap. 3.5.2). TZ3Y-Folien sind dicht gesintert, weitgehend porenfrei und erreichen allein
dadurch schon höhere Festigkeiten. Die senkrechte Segmentierung der TZ3Y-Folien wird durch
zusätzlich aufgelötete CroFer22APU-Streifen verhindert.

Geeignete Dicken der Zirkonoxid-Folie hd (siehe Abb. 3.3) und des Versteifungselements
(aufgelöteter CroFer22APU-Streifen) hd‘, lassen sich bei bekannten elastischen Parametern
der Werkstoffe mittels einer Sensitivitätsanalyse abschätzen. Die Freiheitsgrade bei der Ge-
staltung der Proben konnten somit im Vorfeld durchdacht werden.
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Vereinfachende Annahmen und Erläuterungen zu den Diagrammen

Als metallische Probensubstrate werden in der nachfolgenden Analyse 2 mm (h2) dicke Stahl-
Streifen (ECroFer22APU = E2 = 200 GPa) betrachtet und die Dicken-, sowie E-Moduländerung
des Versteifungselements (aufgelöteter CroFer22APU-Streifen mit E-Modul Ed) berücksich-
tigt.

TZ3Y-Folien wurden in 95 Mikrometer Dicke (hd) verwendet und weisen einen E-Modul
von ETZ3Y = Ed‘ = 210 GPa auf. Vereinfachend wird aber in der Analyse deren E-Modul
mit dem der CroFer22APU-Versteifungselemente gleichgesetzt (d. h. Ed‘ = Ed = 200 GPa).
Der Fehler durch das Gleichsetzen mit dem E-Modul des Versteifungselements ist also relativ
klein.

ESE-Zellen kamen nur in 1,5 mm Dicke (hd) zum Einsatz. Bei der Verwendung einer ESE
als keramischer Fügepartner wurde der E-Modul des Versteifungselements mit dem E-Modul
der ESE gleichgesetzt, um den Einfluss einer Änderung des Verhältnisses Ed

E2
zu verdeutlichen

(d. h. in diesem Falle: Ed = Ed‘ = 100 GPa). Anzumerken ist, dass der ”wahre“ E-Modul des
Verbunds ESE/CroFer22APU sicher höher sein wird als die hier zugrunde gelegten 100 GPa.
Die Kurven in Abb. C.1 (orange und blau) sind also eher als ”untere Grenzen“ zu betrachten.
Die Analyse aber wird zeigen, dass diese Vereinfachung nur mit relativ kleinen Abweichungen
verbunden und in bestimmten Dickenverhältnisbereichen hd

h2
gänzlich vernachlässigbar ist.

Der E-Modul des Lotes E1 wird in dieser Betrachtung mit konstant 70 GPa angesetzt. Die
Dicke des Lotes (h1: 0,035 mm bei Pastenlötungen, sowie 0,1 mm bei Folienlötungen) wird
im Verhältnis h1

h2
berücksichtigt.
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Abbildung C.1: Normierte Energiefreisetzungsrate in Abhängigkeit des Dicken- und E-Modul-
Verhältnisses
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• Magentafarbene ( ) und hellblaue ( ) Kurve, Ed

E2
= 1:

Die TZ3Y-Folien weisen einen E-Modul von etwa 210 GPa auf. Das CroFer22APU-Metall-
substrat mit 200 GPa einen sehr ähnlichen. Vereinfachend werden die E-Moduln von Metall-
substrat E2, keramischem Fügepartner TZ3Y-Folie Ed und zusätzlichem Stahlversteifungsele-
ment Ed‘ mit 200 GPa gleichgesetzt. Die magentafarbene Kurve repräsentiert pastengelötete
Fügungen mit 0,035 mm Lotschichtdicke, die hellblaue Folienlötungen mit 0,1 mm Lotdicke.

Die Startpunkte dieser beiden Kurven, d.h. hd

h2
= 0,05 (siehe rote Markierung) repräsen-

tieren Proben mit einer TZ3Y-Folie als alleinigem Fügepartner (Dicke der TZ3Y-Folien: 0,05
mm => hd

h2
= 0,095 mm/2 mm ≈ 0,05).

• Orangefarbene ( ) und blaue ( ) Kurve, Ed

E2
= 0,5:

ESE-Zellen haben mit etwa 100 GPa einen kleineren E-Modul, wodurch das niedrigere
Verhältnis von Ed

E2
zustande kommt. Vereinfachend wurden die E-Moduln von Stahlverstei-

fungselement und ESE (also nur Ed und Ed‘) gleich zu 100 GPa gesetzt. Die orangefarbene
Kurve steht für foliengelötete Fügungen, die blaue für Pastengelötete. Die Startpunkte dieser
beiden Kurven, d. h. hd

h2
= 0,75 repräsentieren Proben mit einer ESE als alleinigem Fügepart-

ner.

Schlussfolgerungen:

• Das Verhältnis der E-Moduln Ed

E2
beeinflusst die in der Probe gespeicherte Energie nur

relativ gering (ca. 10 %), da die E-Moduln der betreffenden Werkstoffe nah beieinander
liegen.

• Den größten Einfluss hat das Verhältnis aus Versteifungs- und Metallsubstratdicke
(hd+hd‘

h2
). Dies gilt im Besonderen bei Verwendung von TZ3Y-Folien. So ist es durch die

Versteifung der Proben mit TZ3Y-Folie mittels zusätzlich aufgelöteter CroFer22APU-
Streifen der Dicke 2 mm möglich, die in der Probe gespeicherte Energie um das 3,6-fache
zu vergrößern.

• Eine Versteifung über das Dickenverhältnis von 1 hinaus dagegen bewirkt nur noch
relativ geringe Zuwächse an gespeicherter Energie. Die Summe aus der Dicke des kera-
mischen Fügepartners und der Versteifungselementdicke (hd + hd‘) sollte mit der Me-
tallsubstratdicke h2 im Verhältnis 1 stehen.

• Die Kurven gleichen E-Modul-Verhältnisses unterscheiden sich nur durch die Lotschicht-
dicken (h1 = 35 µm - 100 µm). Die dadurch verursachte Änderung der gespeicherten
elastischen Energie bewegt sich in der Größenordnung < 5%. Der Vergleich der Kurven
(magenta und hellblau, sowie orange und blau) untereinander zeigt so, dass die Varianz
der typischerweise in RAB-Lotfügungen vorliegenden Lotschichtdicken im Rahmen der
Messgenauigkeit vernachlässigbar ist.

C.2 E-Modul des Lotes

Silber reagiert in seinen mechanischen Eigenschaften relativ sensibel auf die Verunreinigung
durch Fremdelemente [88, 90] und Oxidphasen [90]. Aus verschiedenen Gründen kann es zu
einer Veränderung der Lotmatrix durch Fremdelemente kommen:

• Unterschiedliche Lotzusammensetzungen (Anteil von CuO, TiO2, Legierungselemente,
die die Benetzung des Lotes auf dem keramischen Fügepartner verbessern sollen).
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• Veränderung der Legierung durch Dauerbetrieb in Dualgasatmosphären. Diese wurden
in den Kapiteln 2 und 3 ausführlich beschrieben. Vor allem zu nennen ist die Reduktion
von CuO zu Cu, das dann in der Lotmatrix in Lösung geht.

Aus diesen Gründen wurde bei der Sensitivitätsanalyse zusätzlich eine Variation des E-
Moduls des Lotes durchgeführt. Die Dicke des Metallsubstrats (h2) betrug bei dieser Ab-
schätzung ebenfalls 2 mm. Als keramischer Fügepartner wurde eine TZ3Y-Folie der Dicke
(hd) 0,095 mm angenommen. Als Versteifungselement wurde ein CroFe22APU-Streifen der
Dicke (hd‘) 2 mm verwendet. Die Dicke des Lotes (h1) wurde mit 0,1 mm, die E-Moduln wie
folgt angesetzt: Metallsubstrat, TZ3Y-Folie, Versteifungselement E2 = Ed = Ed‘ = 200 GPa.
Der E-Modul des Lotes (E1) wurde von 35 GPa (E2

E1
= 5,7) bis 200 GPa (E2

E1
= 1) variiert.

Abbildung C.2 zeigt die Abhängigkeit der normierten elastischen Energie in der Probe
in Abhängigkeit vom Dickenverhältnis Versteifungselement/Metallsubstrat für verschiedene
E-Modul-Verhältnisse Metallsubstrat/Lot.
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Abbildung C.2: Normierte gespeicherte elastische Energie in Abhängigkeit vom Dickenver-
hältnis Versteifungselement/Metallsubstrat für unterschiedliche E-Modulverhältnisse Metall-
substrat/Lot

Für ein Dickenverhältnis hd

h2
von 1 (wie in Abschnitt C.1 beschrieben) ist kein signifikanter

Einfluss im Hinblick auf eine Änderung des E-Moduls des Lotes erkennbar.
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