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Kurzzusammenfassung

Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Entwicklung einer alterungsbestindigen und schwefeltoleranten
Hochleistungsanode fiir die metallgestiitzte Festoxid-Brennstoffzelle (metal supported solid oxide fuel
cell, MSC). Als Ausgangspunkt dient das aktuelle MSC-Konzept der Firma Plansee, dessen Anode auf
dem in der Brennstoffzellentechnologie etablierten Anoden-Cermet Ni/YSZ basiert. Die wesentliche
Neuerung in der Arbeit ist der Ersatz der rein ionisch leitenden Phase YSZ durch das gemischt
ionisch/elektronisch leitende Oxid Ce; xGdxO,5 (GDC).

Im ersten Teil der Arbeit wurde das Sinterverhalten von GDC dem Referenzmaterial YSZ
gegeniibergestellt. Die Ergebnisse aus Sinterstudien an Presslingen und im Dilatometer zeigen, dass die
Sinteratmosphére (Luft/Wasserstoff) keinen Einfluss auf die Schwindung der YSZ-Keramik hat und die
maximale Sinterrate bei Tpa = 1330 °C erreicht wird. Im Gegensatz dazu schwindet das GDC in
reduzierender Wasserstoffatmosphare deutlich stirker als an Luft. Unter Wasserstoff wird die maximale
Sinterrate bei Ty, = 1100 °C festgestellt. Die erhohte Festkorperdiffusion bei hohen Temperaturen in
reduzierenden Atmosphéren wird fiir GDC gemaf der Literatur durch folgende Faktoren hervorgerufen:
(i) eine erhéhte Anzahl an Sauerstoffleerstellen, (ii) den Valenzwechsel des Ce** zu Ce** und (iii) die
durch die Anderung der Wertigkeit des Cers verringerte Gitterfehlpassung Gd/Ce.

Auf Basis dieser Erkenntnisse wurden verschiedene Ni/GDC-Verhiltnisse und Sinterbedingungen
fiir Cermet-Anodenschichten hergestellt und charakterisiert, woraus die Best Choice
Herstellungsparameter (Sinterung bei 1100 °C, +3 K/min, 3 h, H,) mit einem Verhéltnis von Ni/GDC
60/40 wt.% abgeleitet wurden.

Eine impedanzspektroskopische Charakterisierung von symmetrischen Zellen zur partiellen
Entkopplung der jeweiligen Elektrodenprozesse wurde in einem Einkammerversuch durchgefiihrt. Die
Ni/GDC-Anode sticht sowohl durch einen weitaus geringeren Polarisationswiderstand als auch eine
geringe Temperaturabhéngigkeit im Vergleich zur Ni/YSZ-Anode hervor. Fiir beide Anodentypen
konnten zwei Elektrodenprozesse entkoppelt werden, die sich in ihren Relaxationszeiten unterscheiden.
Einer der Prozesse wird einer Gasdiffusionslimitierung und der zweite einer H,-Oberfldchenreaktion
zugeordnet. Die Gesamtpolarisation der Ni/GDC-Anode wird von der Gasdiffusion dominiert, die
zusétzlich noch durch einen weiteren unbekannten elektro-katalytischen Prozess liberlagert wird. Das
grofite Optimierungspotential fiir die Ni/GDC-Anode liegt, gemdB den durchgefiihrten Versuchen, in
der Optimierung der Mikrostruktur.

Einzelzellmessungen dienten vordergriindig zum Nachweis der Funktionalitdt der Ni/GDC-Anode
im realen MSC-System. Es erfolgte ein Leistungsvergleich zur Referenz, der Standard MSC der Firma
Plansee. Bei 700 °C erreichte die Zelle mit Ni/YSZ-basierten Anode (bei einer Schichtdicke von
d =3 pum) am Arbeitspunkt von 0,7 V eine Stromdichte jo7v von 0,55 A/cm®. Eine Weiterentwicklung
der Best Choice Ni/GDC-basierten MSC mit einer erhéhten Schichtdicke von d = 8 pm fiihrte mit
jov=1,12 A/em” bei 700 °C zu einer Leistungssteigerung von >100 %.

Als Riickschluss aus dem Ergebnis gilt: (i) die Ni/GDC-basierte Anode hat im Vergleich zur Plansee
Ni/YSZ-Anode eine hohere elektrochemische Nutztiefe von >3 um, (ii) die Zellspannung der Ni/GDC-
basierten MSC wird nur geringfiigig durch eine Aktivierungsiiberspannung verringert, was vermutlich
auf die hohe katalytische Aktivitit und geringe Temperaturabhingigkeit des Ni/GDC-Systems
zuriickzufiihren ist, (iii) sowohl bei den symmetrischen Zellen als auch bei den Einzelzellmessungen
wird deutlich, dass die Anodenleistung der Ni/GDC-Anode stark diffusionslimitiert ist, weswegen ein
hohes Optimierungspotential hinsichtlich einer verbesserten Mikrostruktur mit Augenmerk auf hoher
Porositét und katalytischer Oberflédche vorhanden ist.
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Abstract

The present work aims at the development of an ageing-resistant and sulfur-tolerant high-
performance anode for the metal supported solid oxide fuel cell (MSC). As a starting point, the current
MSC concept of Plansee with an Ni/YSZ cermet as anode material, which is already established in the
fuel cell technology, is used. The work’s main innovation is the replacement of the purely ionic
conducting YSZ phase by a mixed ionic/electronic conducting oxide Ce|,GdxO,.5 (GDC).

In the first part of the work, a comparison of the sintering behavior between GDC and the reference
material YSZ was made. The results from studies on powder compacts and by means of dilatometry
indicate that the sintering atmosphere (air’hydrogen) does not affect the shrinkage of YSZ, whose
maximum sintering rate is reached at Ty = 1330 °C. In contrast, GDC’s shrinkage is strongly increased
in reducing hydrogen atmosphere compared to the shrinkage in air. The maximum sintering rate Ty is
noted at 1100 °C for GDC in hydrogen. In reducing atmospheres and at high temperatures, the enhanced
solid state diffusion of GDC is caused, according to literature, by the following factors: (i) an increased
quantity of oxygen vacancies, (ii) a change of valence from Ce** to Ce®” and (iii) a reduced Gd/Ce lattice
mismatch induced by the valence change of Cerium.

Based on these findings, a series of cermet anode layer samples with different Ni/GDC ratios and
sintering conditions was prepared and characterized, from which a set of Best Choice manufacturing
parameters (sintering at 1100 °C, +3 K/min, 3 h, H,) with a cermet ratio 60/40 wt.% for Ni/GDC was
derived.

An impedance spectroscopical characterization of symmetrical cells for partial decoupling of
particular electrode processes was performed in a single-compartment system. The Ni/GDC anode
stands out both by a much lower polarization resistance and a small temperature dependence as
compared to the Ni/Y'SZ anode. For both anode types two electrode processes could be decoupled, which
differ in their relaxation times. One of the processes is associated with a limitation due to gas diffusion
and the second process is linked to a hydrogen surface reaction. The entire polarization of the Ni/GDC
anode is dominated by a gas diffusion limitation, which additionally is superimposed by a further
unknown electro-catalytic process. The greatest optimization potential of the Ni/GDC anode, according
to conducted experiments, lies therefore within the optimization of the anode microstructure.

Single cell measurements served to demonstrate the functionality of the Ni/GDC anode within the
real MSC system, with comparing of the cell performance to the Plansee MSC. At 700 °C, the MSC
based on a Ni/YSZ anode (with an anode layer thickness of d = 3 pm) reached a current density of
0,55 A/em” at the operating point of 0,7 V. A subsequent variation of the Best Choice Ni/GDC-based
MSC with an increased anode layer thickness of d = 8 um led to an improvement of performance by
more than 100 %, by achieving josv= 1,12 A/cm” at 700 °C.

Concluding from those results: (i) compared to the Plansee Ni/YSZ anode, the electrochemical
reaction zone of Ni/GDC extends an electrode layer thickness of 3 um, (ii) the cell voltage of Ni/GDC
based MSC is only slightly reduced by an activation overvoltage, what presumably can be attributed to
a high catalytic activity and a low temperature dependence of the Ni/GDC system, (iii) the anode
performance of Ni/GDC anodes is clearly limited by gas diffusion, what was shown by means of
symmetrical cells as well as single cell measurements, which is why a high optimization potential in
terms of improved microstructure, with attention to high porosity and enhanced catalytic surface, is on
hand.
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1 Einleitung

Die Energieversorgung der industrialisierten Welt des letzten Jahrhunderts ist von der Verbrennung
fossiler Energietriger wie Kohle, Gas und Ol geprigt. Zur Stromerzeugung wird Kohle in
Dampfkraftwerken verfeuert und Erdgas hauptséchlich in Gasturbinen- oder GuD- Kraftwerken (Gas-
und Dampfkraftwerken) eingesetzt, wobei Wirkungsgrade von 55 bis 60 % erreicht werden konnen.
Allen fossilen Energietragern ist eines gemeinsam, dass die Ressourcen nur in begrenztem Mafle, in
monopolisierter Form vorhanden sind und ihre Verwendung mit hohen CO,-Emissionen verbunden ist,
die zu einem bereits spiirbaren Klimawandel fithren [1]. Weltweit steigende Bruttoinlandsprodukte und
die daraus resultierende Nachfrage nach Konsumgiitern aller Art fithren zu einer rasanten Zunahme der
Industrialisierung und folglich des Energieverbrauchs. Hinzu kommt, dass seit dem Ende des 20.
Jahrhunderts die Finanzentwicklung und Urbanisierung von Schwellenldndern weit vorangeschritten ist.
Die Faktoren sind nachweislich mit zunehmendem Ausstofl von Schadstoffen verbunden. Um auf Dauer
die Schadstoffemissionen zu senken und eine umweltgerechte Deckung des steigenden Energiebedarfs
zu ermdglichen, ist es notwendig die chemische Energie konventioneller Primérenergietrager mit hohem
Wirkungsgrad und vor allem klimafreundlich in elektrische Energie umzuwandeln [2]. Innovative
Energietechnologien, die einen Fortschritt beziiglich Klimaschutz und Effizienz repréisentieren, miissen
sich jedoch stetig gegen den etablierten Stand der Technik beweisen und sind Teil der Energiewende
des 21. Jahrhunderts. Zur Konkurrenzfahigkeit alternativer Energiewandler muss hierbei nicht nur die
Technologie nachhaltiger Energieversorgung ausgereift sein, sondern auch die Herausforderung von
héheren Investitionskosten, sowie erhdhtem Aufwand fiir Bereitstellung, Instandhaltung und vor allem
einer fehlenden Infrastruktur bewéltigt werden.

Ein besonderes Augenmerk liegt auf der Energiebereitstellung fiir den mobilen Sektor. Heutzutage
besitzt in Europa, Nordamerika und Japan mindestens jeder zweite Einwohner einen PKW, in Teilen
Stidamerikas und Afrikas kommt ein PKW auf fiinf bis zehn Einwohner [3]. Hinzu kommen
Transportfahrzeuge im Personennahverkehr und vor allem Nutzfahrzeuge, die auch im Stand einen
hohen Energiebedarf aufweisen. Die Automobilindustrie greift derzeit vorrangig auf den klassischen
Verbrennungsmotor als Antriebssystem flir Fahrzeuge aller Art zuriick, der mit ca. 40 % einen geringen
effektiven Wirkungsgrad besitzt. Der Motor von Heavy Duty Trucks (Fernlastern) wird zusétzlich im
Leerlauf zur Gewinnung von elektrischer Energie fiir Klimatisierung, Kommunikationstechnik und
generelle Stromversorgung an Board verwendet, was mit Larm, hohem Kraftstoffverbrauch und
enormen Schadstoff- und Feinstaubemissionen verbunden ist. Zunehmend schirfere Umweltauflagen,
wie den Anti-Leerlauf-Gesetzen in den USA oder das Rahmeniibereinkommen der Vereinten Nationen
iiber Klimadnderungen, fordern nun mit dem Ziel des Klimaschutzes ein Umdenken [4].

Als umweltfreundliche Alternative wird hierfiir die Brennstoffzelle zur Nutzenergieerzeugung
durch effiziente Verbrennung primérer Energietrager entwickelt. Sie wird den Anforderungen einer
nachhaltigen und umweltschonenden Energiewirtschaft gerecht. Mittelfristig konnen in Heavy-Duty
Trucks Brennstoffzellensysteme als Auxiliary Power Units (APU) genutzt werden, wodurch eine
motorunabhéngige  Bordstromversorgung  mit  hohem = Wirkungsgrad und  niedrigen
Schadstoffemissionen mdglich wird. Langfristig wird der Einsatz von Brennstoffzellen als
Antriebssystem in Automobilen auch fiir den Personenverkehr umgesetzt. Es handelt sich bei aktuellen

1
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Entwicklungen von Brennstoffzellenantrieben vordergriindig um Polymerelektrolyt-Brennstoffzellen,
die in Elektrofahrzeugen nur reinen Wasserstoff umsetzen kénnen. Eine Festoxid-Brennstoffzelle (Solid
Oxide Fuel Cell, SOFC) wird jedoch zukiinftig eine direkte Umwandlung von fossilen Energietréigern,
wie Dieselreformat, in elektrische Energie ermdglichen. Aufgrund temperaturbedingter interner
Brennstoffreformierungsprozesse zeichnet sich die Festoxid-Brennstoffzelle u.a. durch ihre
Brenngasflexibilitdt aus. Die hohe Betriebstemperatur steigert weiterhin den Wirkungsgrad durch
Nutzung von involvierter Abwiarme und erweitert somit die Anwendungsvielfalt des Systems. Somit
zahlt die SOFC zu den alternativen Energiewandlern und Antriebssystemen der Zukunft, die fiir den
mobilen Einsatzzweck das grote Entwicklungspotential besitzen.

Zu den wichtigsten Entwicklungszielen stehen hierbei neben der Alterungsbestdndigkeit vor allem
die Leistungsfahigkeit der Einzelzelle des Gesamtsystems im Vordergrund, welche hauptséchlich von
elektrochemischen Verlustmechanismen bestimmt wird.

Seit 2008 entwickelt die Plansee Group metallische und keramische Komponenten fiir moderne
Brennstoffzellensysteme, deren Grundbaustein eine Hochtemperatur-Festoxid-Brennstoffzelle ist. Die
Systemintegration erfolgt in Zusammenarbeit mit der AVL List GmbH, wobei als Leitanwendung dieses
Systems Auxiliary Power Units fir Heavy-Duty Trucks oder ein Range-Extender-Modul fiir
Elektrofahrzeuge im Vordergrund stehen. Derzeit werden erste Einzelzellen und Stacks, ein Verbund
aus mehreren gestapelten Einzelzellen, hergestellt und getestet [5]. Auf Grund der Komplexitit des zu
entwickelnden Endprodukts spielt neben der aktiven Optimierung auch die Qualitatssicherung eine
wichtige Rolle. Hierbei ist eine bedeutende Methode die elektrochemische Charakterisierung der Zellen
und Stacks anhand herkémmlicher Polarisationskurven, also einer Strom-Spannungs-Charakteristik.
Diese Messtechnik hilft die Eigenschaften der Zelle und deren komplexe Wechselwirkungen im Stack
grundlegend zu verstehen und erste Aussagen iiber Verlustmechanismen zu treffen.

Zielsetzung der Arbeit

Die vorliegende Arbeit wird in Kooperation mit dem Christian Doppler Labor ,,/nterfaces in Metal
Supported Electrochemical Energy Converters® durchgefiihrt. Das CD-Labor beruht auf der
erfolgreichen Zusammenarbeit von Plansee SE und AVL List, als industrielle Partner, dem
Forschungsinstitut Jiilich, als eines der weltweit filhrenden Institute in der SOFC Technologie, und der
Technischen Universitit Wien, als renommierten Experten in der Elektrochemie.

Als Ausgangspunkt der Arbeiten wurde ein bestehendes Plansee MSC-Konzept einer
metallgestiitzten SOFC verwendet. Die derzeitige MSC beruht auf dem bereits etablierten Anoden-
Cermet Ni/YSZ. Das Nickel als metallische Komponente in der Anode ermdglicht durch eine hohe
katalytische Aktivitdt gegeniiber der Brennstoff-Oxidation sowie Kohlenwasserstoffreformierung eine
hohe Brennstoffflexibilitdit der MSC [6, 7]. Im direkten Vergleich zu einer Standard-ASC
(Anodengestiitzte Zelle) mit einem Cermetverhiltnis von 60/40 wt.% sind jedoch Performanceeinbuf3en
der MSC-Anode mit Ni/YSZ 80/20 wt.% zu beobachten. Der hohere Nickelanteil fiihrt zu einer
Reduktion der Dreiphasengrenzen (3PG) und somit der elektrochemisch aktiven Reaktionspunkte.
Zusétzlich zeigt die nickelreiche Anode Degradationsphdnomene im Langzeitbetrieb, die auf die
Eigendiffusion und Agglomeration des Nickelnetzwerks zuriickzufiihren sind [8]. Ein weiterer Nachteil
beim Einsatz von Ni/YSZ ist die geringe Schwefeltoleranz und Verkokung der katalytisch aktiven
Oberflidche bei Verwendung von z.B. Dieselreformaten oder Gasen biogenen Ursprungs. In beiden
Fillen ist ein Anstieg der Anodenpolarisation und folglich ein Leistungsabfall der SOFC zu beobachten.

Im Rahmen dieser Arbeit soll nun eine alterungsbestindigere, schwefeltolerantere
Hochleistungsanode fiir die MSC entwickelt werden. Hierfiir soll die ionisch leitende Phase der Ni/YSZ-
Anode durch ein gemischt elektronisch-ionisch leitendes Metalloxid, wie das Ce;,GdO»5 (GDC)
ersetzt werden. GDC basierte Anoden sind weitaus weniger anfillig auf Verkokung bei feuchten
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Bedingungen und der Leistungsverlust bei Vergiftung mit H,S ist ebenfalls geringer [9, 10, 11]. GDC
zeigt auBerdem katalytische Aktivitdt gegeniiber der Oxidation gingiger SOFC Brenngase, so dass die
elektrochemische Aktivitdt der metallischen Phase (Ni) unterstiitzt wird. Die Kombination von Ni und
GDC kann somit die Grundlage fiir eine schwefeltolerantere Anode fiir die MSC sein. Zusitzlich wird
durch die gemischt-leitenden Fahigkeiten des GDC in reduzierender Atmosphire eine katalytisch aktive
Oberfliache bereitgestellt, die weit liber die Dreiphasengrenzen des Ni/Y SZ-Systems hinausgeht. Es wird
auch eine reversible S-Getter-Funktion des GDC diskutiert, wobei die Bildung von Ce,O,S im
Gleichgewicht mit dem Vergiftungsausmall beobachtet wird, das eine S-Adsorption auf der Ni-
Oberfldche reduziert [11]. Von einer Verbesserung der Alterungsbestidndigkeit durch den Einsatz von
GDC anstelle von YSZ wurde bisher noch nicht berichtet. Die katalytische Aktivitit des GDC
ermoglicht jedoch eine Verringerung des Nickelanteils in der Anode, wodurch wiederum die
Degradation durch Nickelvergroberung eingeschrdnkt wird wund indirekt eine erhohte
Alterungsbestindigkeit erreicht wird [8].

Die vorliegende Arbeit kann in drei Kerngebiete gegliedert werden. Erstens lag das Augenmerk der
Arbeit ausschlieBlich auf der Entwicklung der anodenseitigen Elektrode, weswegen grundlegende
chemische und physikalische Eigenschaften des neuen Werkstoffs erértern worden sind. In der Literatur
stehen nur wenige Informationen zum Sinterverhalten des GDCs in reduzierender Atmosphére zur
Verfiligung, was im Fall der Plansee MSC Technologie notwendig ist. Daher wurden Studien iiber das
Sinterverhalten sowohl an Bulk-Proben des Reinstoffes als auch an freistehenden Schichten vom
Cermetmaterial vorgenommen. Die Ergebnisse wurden anschlieBend mit realen Probenkdrpern
verifiziert. Zweitens kamen geeignete Modellsysteme wie symmetrische Zellen zum Einsatz um
Aussagen iiber das elektrochemische Verhalten der Anoden quantitativ vergleichen zu konnen. Die
elektrochemische Leistung wurde mittels Impedanzspektroskopie in Abhéngigkeit von der Temperatur,
Anodenschichtdicke und des Anodentyps sowie der Brenngaszusammensetzung diskutiert.
Abschliefend erfolgte die Umsetzung des neuartigen Anodentyps in einer realen metallgestiitzten
Brennstoffzelle und der -elektrochemische Nachweis iiber Messung von Strom-Spannungs-
Charakteristiken. Hierbei sollte die Integration in die bestehende Verbundstruktur, Funktionalitit und
ein moglicher Leistungsvorteil gegeniiber der Plansee MSC nachgewiesen werden.
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Bereits 1839 stellte Sir William Robert Grove die Erzeugung elektrischen Stroms durch die
Oxidation von Wasserstoff vor und beobachtete somit das Grundprinzip der Brennstoffzelle [12, 13].
Erst in unserer Zeit hat sich eine kommerzielle Nutzung und die zugehérige Forschung etabliert. Durch
weltweite Entwicklungsaktivitidten haben sich verschiedene Brennstoffzellentypen etabliert, wobei die
Unterteilung nach der verwendeten Elektrolytart und der Betriebstemperatur erfolgt [14]. Jeder Typ
besitzt spezifische Eigenschaften, die fiir die unterschiedlichsten Anwendungen von Interesse sind. Die
heutigen Entwicklungen konzentrieren sich auf Brennstoffzellen als effiziente Energiewandler fiir den
Fahrzeugantrieb und fiir Hilfsaggregate (APU), fiir dezentrale Energieversorgung bis hin zur stationdren
Wirme- und Stromversorgung [15, 16].

2.1 Grundlagen einer Brennstoffzelle

Das Funktionsprinzip einer Brennstoffzelle basiert auf der Umkehrung der Elektrolyse von Wasser.
Da bei eciner Brennstoffzelle die freie Reaktionsenthalpie des Verbrennungsvorgangs der
Ausgangsstoffe direkt in elektrische Energie umgewandelt wird, unterliegt sie nicht den
Beschrinkungen des Carnot-Prozesses und weist somit eine sehr hohe Effizienz auf. Unter der Annahme
einer verlustfreien Oxidationsreaktion des Brennstoffs wird die gesamte freie Reaktionsenthalpie (Gibbs
Energie) AG in elektrische Energie umgewandelt. Anders als bei einer typischen galvanischen Zelle
kann eine Brennstoffzelle jedoch nicht im Sinne eines Akkumulators Energie reversibel speichern,
sondern benétigt eine kontinuierliche Zufuhr der Reaktionsedukte. Weiterhin miissen entstehende
Reaktionsprodukte, wie Wasser, im Betrieb fortlaufend abgefiihrt werden [17].

Die Betrachtung der Anderung der Reaktionsenthalpie AH wiirde aus thermodynamischer Sicht nur
einen Riickschluss auf die bei der Reaktion umgesetzte Wéarmeenergie ermdglichen. Durch
Beriicksichtigung der Betriebstemperatur T und der Reaktionsentropie AS ist die Angabe einer
maximalen Nutzarbeit in Form der freien Reaktionsenthalpie, auch als Gibbs-Helmholtz-Gleichung
bekannt, moglich [18].

Gibbs — Helmholtz — Gleichung AG = AH —T- AS (Gl.2.1)

Die Berechnung des theoretischen Wirkungsgrades mg einer Brennstoffzelle erfolgt durch
Quotientenbildung von AG und der AH, was das Verhiltnis der Nutzarbeit zur zugefiihrten Energie
beschreibt.

AG
Nth = AH

Die geleistete Nutzarbeit einer exothermen Reaktion kann ebenso aus elektrochemischer Sicht

(GL.2.2)

betrachtet werden. Im Fall einer Brennstoffzelle wird durch den Umsatz ecines Brennstoffs, z.B.
Wasserstoff, mit einem Oxidationsmittel, wie Sauerstoff, elektrische Energie erzeugt. Die
Reaktionsgleichung lautet:



2 Brennstoffzellen — Stand der Technik

1
Hy+ 5 0; = H;0 (Gl. 2.3)

Bei einem Formelumsatz flieBen zwei Elektronen e durch den duferen Stromkreis. Dies entspricht
einer Ladungsmenge von 2F. Unter der Annahme, dass dem System nur elektrische Arbeit entnommen
wird, entspricht die freie Reaktionsenthalpie der geleisteten Nutzarbeit:

AG = —z -F - E, (GL. 2.4)

Hierbei stellt z die Anzahl der iibertragenen Elektronen in der Reaktion, F die Faraday-Konstante
und Eq die Gleichgewichtszellspannung, die sich bei reversibler Fithrung zwischen den Polen der
elektrochemischen Zelle im stromlosen Zustand einstellt, dar [12]. Aus der Reaktionsenthalpie
AHys = - 2855 kJ mol' und der Reaktionsentropie ASys = 70,1 J mol' K' kann fiir
Standardbedingungen die freie Reaktionsenthalpie mit AG = - 237,1 kJ mol™ berechnet werden [19].
Hieraus ergibt sich dann fiir die theoretisch nutzbare Gleichgewichtszellspannung ein Wert von
Eo= Uocy = 1,229 V (mit F = 96.485,337 C mol™", R = 8,315 J mol™ K™) [19]. Die sich einstellende
Spannung im Leerlauf wird dann als OCV (Open Circuit Voltage) bezeichnet. Mit steigender
Temperatur wird die freie Reaktionsenthalpie kleiner, weswegen auch die Gleichgewichtszellspannung
sinkt.

Der theoretische Wirkungsgrad ist vom verwendeten Brennstoff abhidngig. Beim Einsatz von
Wasserstoff ergibt sich bei Standardbedingungen ein maximaler elektrischer Wirkungsgrad
Nw= 83,18%, wobei dieser durch Nutzen der Abwirme im realen System weiter gesteigert werden kann
[18]. Somit besitzen Brennstoffzellen einen weitaus hoheren elektrischen Wirkungsgrad als
konventionelle Warmekraftmaschinen, wie der Gasmotor oder die Gasturbine.

Mit Hilfe der Faraday’schen Gesetze kann ebenfalls die theoretische Stromausbeute kalkuliert
werden. Hierbei gilt, dass die an der Elektrode abgeschiedene Stoffmenge Q proportional zur
elektrischen Ladung ist. Bei konstanter Stromstérke I ist diese elektrische Ladung zF proportional zur
Elektrolysezeit t.

Q=n-zF=It (GL 2.5)

Hierdurch ergibt sich eine Stromausbeute fiir ein Mol umgesetztes Prozessgas (H,), was bei
Standardbedingungen etwa 24 L bzw. 2 g entspricht, in Héhe von 53,6 A h. Die Berechnung fasst die
Faraday’schen Gesetze in einer Bezichung zusammen. Hierbei gilt demnach, dass die durch gleiche
Stoffmenge Q abgeschiedene Masse m einem elektrochemischen Aquivalent M., entspricht. Dieses
Aquivalent wird aus dem Quotienten der molaren Masse M und der iibertragenen Ladungsmenge
berechnet [20].

M
eq — ﬁ

Als direkten Vergleich zeigen primére und sekundére Batterien, wie Lithium-Mangan-Zellen oder

m="Mey-Q mit M (Gl.2.6)

der Li-Ionen-Akkumulator, eine gravimetrische Energiedichte von ca. 100 bis 150 mA h pro Gramm
(Lithium) [21]. Insbesondere im mobilen Bereich ist die Energiedichte des verwendeten
Energiespeichers entscheidend fiir die erzielbare Reichweite des Fahrzeugs, da hier die Grofie der
Batterie bzw. das Volumen des Brennstofftanks limitierende Faktoren darstellen.
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2.2 Arten von Brennstoffzellen

Heutzutage konnen die wesentlichen Konzepte der Brennstoffzelle in fiinf Grundtypen eingeteilt
werden, welche jeweils fiir unterschiedliche Anwendungen geeignet sind und hierbei spezifische Vor-
und Nachteile besitzen. Eine primédre Einteilung des Grundtypus erfolgt nach dem verwendeten
Elektrolyten, welcher gleichzeitig die erforderliche Betriebstemperatur festlegt. Wéhrend
Niedertemperatur-Brennstoffzellen, wie die AFC (Alkaline Fuel Cell) und die PEMFC (Polymer
Exchange Membrane Fuel Cell) grofitenteils fiir den mobilen Einsatz in Fortbewegungs- und
Beforderungsmitteln, wie Fahrzeugen, Schiff-, Luft- und Raumfahrt, entwickelt werden, eignen sich
Hochtemperatur-Brennstoffzellen wie die MCFC (Molten Carbonate Fuel Cell) und die SOFC ebenso
fiir den stationéren Einsatz als Blockheizkraftwerke, da hierbei die durch die Betriebsparameter bedingte
Abwiérme genutzt werden kann. In Tab. 2.1 sind die verschiedenen Prinzipien vorgestellt, welche sich
sowohl in Hinblick auf den Elektrolyten und die sich ableitende Betriebstemperatur als auch durch die
elektrochemische Reaktion unterscheiden.

Tab. 2.1 Vergleich unterschiedlicher Brennstoffzelltypen [14, 22

AFC PEMFC PAFC MCFC SOFC
Betriebstemp. [°C] 60 — 90 50 - 80 160 — 220 600 — 650 600 — 1000
. H; (rein), H, (rein), . H, Erdgas,
B toff H H E ’
rennsto 2 (rein) Methanol Erdgas 2 (rein), Erdgas Diesel*
Alkalikarbonate Keramik
Elektrolyt KOH, .B. Nafion® H;PO
ey gy Z:5. NALON 34Ga) (LiCOs, K2CO3)  (Z105-Y-03)
Pt, A
Katalysator :Agu, Pt, Ru Pt Ni, Ag,O Ni, MOy

*im Prinzip ist die Verwendung aller Treibstoffe auf Kohlenwasserstoffbasis ggf. mit Dampfvorreformierung moglich

Bereits in den sechziger Jahren wurde im Rahmen der Luft- und Raumfahrt die erste AFC
entwickelt. Der effektive elektrische Wirkungsgrad von 50 bis 70 % der Zelle ist ein signifikanter
Vorteil. Auf diese Weise konnten bei vergleichsweise geringem Platzbedarf Leistungen bis zu 100 kW
bereitgestellt werden. Ein Nachteil ist jedoch, dass die Zelle hochreine Gase und teure Katalysatoren fiir
die Betriebsfiihrung bendtigt, da durch die Elektrolytart eine starke CO,-Unvertraglichkeit (Bildung von
festem Kaliumkarbonat bei Reaktion von CO, mit KOH) vorhanden ist und somit hohe Betriebskosten
anfallen [22].

In der PEMFC wird ein protonenleitender Polymermembran-Festelektrolyt verwendet. Der
Ionentransport erfolgt anodenseitig iiber Protonen bzw. H;O'-Ionen und wird folglich stark vom
Wassergehalt der Membran beeinflusst. Das Wasser wird dann kathodenseitig wieder abgegeben, was
eine aufwindige Kontrolle des Wasserhaushalts notwendig macht. Die fiir die PEMFC charakteristische
niedrige Betriebstemperatur erfordert ebenso teure Edelmetallkatalysatoren und eine CO-
Unvertrdglichkeit stellt eine hohe Anforderung an die Reinheit der Gase. Die aufwendige
Brennstoffreformierung senkt dementsprechend den Gesamtwirkungsgrad des Systems, der hier bei 50
bis 60 % liegt. Unter Verwendung von Methanol als Brennstoff sieht eine Weiterentwicklung des
Systems auch den Einsatz in der Automobilindustrie vor.

Die PAFC (Phosphoric Acid Fuel Cells) ist ein Brennstoffzellensystem mit fliissigem Elektrolyten
fiir den stationdren Einsatz in Blockheizkraftwerken. Der Einsatz von Phosphorsédure als Elektrolyt
ermdglicht den Einsatz von COs-haltigen Gasen (keine Reaktion mit dem Elektrolytmaterial). Erst
groflere Mengen an Kohlenstoffdioxid sind problematisch, da beim Einsatz von Edelmetallkatalysatoren
eine Katalysatorvergiftung auftreten kann. Da bei der maximal mdglichen Betriebstemperatur des
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phosphorsauren Elektrolyten die direkte Umsetzung von Erdgas nicht erfolgen kann, ist eine externe
Reformierung notwendig, wodurch die Betriebskosten steigen. Dennoch konnen elektrische
Wirkungsgrade bis zu 60 % und elektrische Systemwirkungsgrade von etwa 40 % erreicht werden [23].

Die MCFC ist eine Hochtemperaturmodifikation mit einem schmelzfliissigen Elektrolyten, die CO,
in die Zellreaktion integriert und somit geringere Anforderung an die Reinheit der Gase vorgibt. Dieses
System braucht ebenso wie die PAFC eine Reformierung des Brenngases, eine Integration des
Reformationsvorganges in die Zelleinheit wird jedoch durch die h6here Betriebstemperatur ermoglicht.
Ein Problem stellt die Abdichtung des chemisch aggressiven Elektrolyten dar, da die hochkorrosive
Karbonatschmelze die gingigen Elektroden- und Dichtungswerkstoffe angreift und somit die
Alterungsbestindigkeit herabsetzt. Der elektrische Systemwirkungsgrad der Zelle liegt bei etwa 50 %,
durch Kombination mit einem nachgeschalteten Dampfprozess kann dies auf 65 % gesteigert werden.
Eine Kommerzialisierung sieht den Einsatz in Heizkraftwerken vor.

Die SOFC besitzt einen Sauerstoffionen-leitenden oxidkeramischen Festelektrolyten, der u.a. aus
Yttriumoxid-stabilisierten Zirkoniumdioxid besteht und welcher erst bei Betriebstemperaturen iiber
700 °C eine zufriedenstellende ionische Leitfahigkeit aufweist. Gegenwirtig wird durch eine deutliche
Verringerung der Elektrolytdicke und durch verbessertes Processing sowie durch Einsatz alternativer
Elektrolytmaterialien daran gearbeitet, die Betriebstemperatur abzusenken. Die SOFC weist aufgrund
ihrer Vertriglichkeit gegeniiber Kohlenstoffmonoxid und der Méglichkeit Erdgas direkt zu reformieren
gegeniiber Niedertemperatur-Brennstoffzellen deutliche Vorteile auf. Dies ermdglicht den Verzicht auf
komplexe Reformierungsvorstufen, welche den Wirkungsgrad mindern und die Systemkosten erhéhen.
Derzeit werden Systemwirkungsgrade von 55 bis 65 % erreicht. Durch Kombination mit einer
Dampfturbine und Abwéirmenutzung sind Systemwirkungsgrad von mehr als 70 % moglich. Die
Anwendung als System zur dezentralen stationdren Energieversorgung wird derzeit realisiert, auch ein
Einsatz im mobilen Bereich als APU fiir die elektrische Bordversorgung von PKW und Lastkraftwagen
ist vorgesehen und wird intensiv erforscht [24].

2.3 Die Festoxid-Brennstoffzelle (Solid Oxide Fuel Cell SOFC)

2.3.1 Das Funktionsprinzip einer SOFC

Die SOFC besteht aus einer metallisch-keramischen Verbundstruktur aus drei aktiven
Komponenten: Anode, Elektrolyt und Kathode. Zwei pordse, elektronisch leitfahige Elektroden werden
durch einen gasdichten ionenleitenden Elektrolyten separiert, um eine direkte Oxidation in Form von
Verbrennung zu unterbinden. Demnach hat der Elektrolyt die Funktion einer Membrane. Durch die
rdumliche Trennung laufen jeweils getrennte elektrochemische Teilreaktionen ab. Die Elektroden
werden mit den Reaktionsgasen umstromt, wobei anodenseitig als Brenngas u.a. Wasserstoff und
kathodenseitig als Oxidationsmittels Luft eingesetzt wird, wie in Abb. 2.1 schematisch dargestellt wird.

Der Umsatz der Gase erfolgt in einer Redoxreaktion, wobei unter Aufnahme von ¢” aus dem dufleren
Stromkreis Sauerstoffionen an der Grenzfliche vom Elektrolyten zur Kathode gebildet werden. Die
Triebkraft fiir den Sauerstoffionenfluss durch den Elektrolyten ist auf die Differenz des
Sauerstoffpartialdrucks zwischen Kathode und Anode zuriickzufiihren [25].

Anodenseitig erfolgt die Oxidation des Brennstoffs, wobei Elektronen in den duferen Stromkreis
geleitet werden und H,O als Reaktionsprodukt entsteht. Der Elektronenfluss kompensiert den Ionenfluss
und verrichtet dabei elektrische Arbeit.
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Abb. 2.1 Prinzip der Brennstoffzelle verdeutlicht am Beispiel einer SOFC

Wird Wasserstoff als Brenngas verwendet laufen an den jeweiligen Elektroden folgende
Teilreaktionen ab [26]

Anode 2H, +20% - 2H,0+4e” (Gl 2.7)

Kathode 0, +4e” - 20%
(Gl. 2.8)

Die Gesamtreaktion einer SOFC ergibt sich damit zu (Gl. 2.3) Bei der Zielanwendung werden
Kohlenwasserstoffe eingesetzt, wobei zusétzlich CO, produziert wird. Zwar erfolgt eine Methanisierung
des Kohlenstoffdioxids als Bestandteil der Reformierung, jedoch kann bei Verwendung von fossilen
Brennstoffen der CO,-Ausstof3 nicht vollstindig vermieden werden. Die ausgestoene Menge pro
Leistung ist jedoch weitaus geringer und auf Grund des hoheren Wirkungsgrades einer SOFC wird ein
okologischer Vorteil im Vergleich zur konventionellen Gasturbine erreicht.

2.3.2 Bauformen der SOFC

Derzeit unterscheidet man zwischen zwei grundlegendenden Zellformen, dem tubularen und dem
planaren Brennstoffzellkonzept.

Um bei einer spiteren Systemintegration groBfliachige Kontaktierung und Abdichtung zwischen
Einzelzellen und Interkonnektoren zu minimieren, wurde ein tubulares Zellkonzept entwickelt.
Vorteilhaft hierbei ist einerseits die konstruktive Trennung der Gasrdume von Anode und Kathode durch
einseitigen Verschluss der ZellrShre, somit kann die Abdichtung der beiden Gasrdume in der kalten
Zone stattfinden. Hierdurch wird eine problematische temperaturbestdndige Abdichtung vermieden.
Andererseits sind sowohl die volumenbezogenen und die flichenspezifischen Leistungsdichten mit ca.
0,2 W/em® im Vergleich zum planaren System mit mindestens 0,5 W/cm?® (im Stack) sehr gering und
die Herstellungskosten hoch [27].

Aus den Griinden liegt derzeit ein Fokus auf planaren Zelldesigns. Hier ist jedoch eine effektive
Abdichtung von Kathoden- und Anodengasraum eine Herausforderung. Das Abdichtungskonzept muss
in seiner thermischen Ausdehnung an den Zellverbund angepasst sein, elektrisch isolierend sein und
eine thermodynamische Stabilitét unter den Betriebsbedingungen vorweisen. Das Konzept der planaren
Zelle basiert auf einem tragenden Element, das u.a. fiir die mechanische Stabilitit der Zelle
verantwortlich ist. Weitere Funktionsschichten werden mittels verschiedener Verfahren, wie CVD
(Chemical Vapor Deposition), Sputterprozessen, Siebdruck und Plasmaspritzen aufgebracht. Da jede
Schicht einer SOFC derart hergestellt werden kann, dass sie die Funktion des mechanischen Trégers der
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iibrigen Schichten {ibernimmt, finden sowohl elektrolytgestiitzte (ESC, Electrolyte Supported Cell),
anodengestiitzte (ASC, Anode Supported Cell) und kathodengestiitzte (CSC, Cathode Supported Cell)
Zellen Anwendung. Letztere werden aber nur in der tubularen Bauform verwendet. Eine Abwandlung
von ASCs stellen metallgestiitzte SOFCs (MSC, Metal Supported Cell) dar. Anstelle einer Tragstruktur
auf Basis des Anoden Cermets werden ferritische Stihle eingesetzt.

Elektrolytgestiitzte Zellen

Bei der ESC fungiert der Elektrolyt mit einer Dicke zwischen 100 und 250 pm als Tragermaterial,
wihrend die Elektroden als Diinnschichten aufgetragen werden. Einerseits verursacht die Schichtdicke
des keramischen Elektrolyten durch die temperaturabhéngige lonenleitung hohe ohmsche Widersténde.
Im Vergleich hierzu sind die ohmschen Verluste von elektrodengestiitzten Zellen mit vergleichbaren
Substratdicken geringer. Andererseits induzieren die diinnen Anodenschichten bei Redoxzyklierung
weniger Spannungen im Elektrolyten, so dass die ESCs eine hohere Toleranz gegeniiber Reoxidation
zeigen. Auf Grund der Verwendung von metallischen Stromsammlern mit hohem Gewicht, einer hohen
Betriebstemperatur (>850 °C) und geringen Bruchfestigkeit des keramischen Elektrolyten findet dieses
Zellkonzept meist im stationdren Bereich eine Anwendung. [15, 23, 28]

Elektrodengestiitzte Zellen

Bei anodengestiitzten Zellen besteht die tragende Komponente aus einer Cermet-Anode und
ermdglicht somit die Integration sehr diinner gasdichter Elektrolytschichten im Aufbau, wodurch
ohmsche Verluste verringert werden. Dieser Zelltyp zeigt im Stack bereits hohe Leistungsdichten,
jedoch ist eine mobile Anwendung auf Grund von geringer Bestdndigkeit gegeniiber mechanischer
Beanspruchung und Anfilligkeit des metallischen Anteils in der Anode auf Temperatur- und
Redoxzyklierung eingeschriankt [29]. Kathodengestiitzte planare SOFCs haben sich herstellungsbedingt
nicht durchgesetzt.

Metallgestiitzte Zellen

Um die Einsatzmdglichkeiten einer SOFC fiir u.a. die mobile Anwendung zu erweitern, werden
derzeit metallgestiitzte Brennstoffzellen als Sonderform der ASC entwickelt. Sie werden durch den
hocheffizienten Umsatz chemischer Energie in elektrischen Strom ein vielversprechender Kandidat fiir
zukunftsorientierte Energiekonzepte, welches seit mehr als zwei Dekaden erforscht wird [5]. Hierbei
hat ein elektrisch leitfdhiges und elektrochemisch inaktives Metallsubstrat die Tragerfunktion. Die
elektrochemisch aktiven Zellschichten werden auf das pordse Substrat aufgebracht, das auf Grund
verringerter Betriebstemperaturen mit <800 °C aus kommerziellen Stdhlen besteht [30]. Die
Verwendung des metallgestiitzten Designkonzepts zeigt deutlich hohere Belastbarkeit gegeniiber
mechanischer Beanspruchung. Zusétzlich wird auf Grund diinner Elektrodenschichten von einer
héheren Redoxstabilitdt und Bestdndigkeit bei Thermozyklierung im Vergleich zum anodengestiitzten
Konzept ausgegangen. [5, 30, 31]

Das MSC-Konzept der Firma Plansee

Seit 1990 werden bei Plansee Chrom und Eisen-Chrom basierte Legierungen fiir eine gezielte SOFC
Anwendung entwickelt [32]. Seit 2008, hat Plansee sein SOFC-Produktportfolio durch ein innovatives
MSC-Konzept erweitert. Trotz intensiver Forschungsarbeit in Zusammenarbeit mit namenhaften
Instituten sind die Leistungsdichten von MSCs derzeit noch unter dem Niveau géngiger ASCs, wobei
nicht nur die hohen Materialanforderungen, sondern auch das Degradationsverhalten weiterhin
Herausforderungen an die Entwicklung stellen. Auf Grund dessen wurde die elementare
Forschungsarbeit auf dem Themengebiet MSC bei Plansee intensiviert [30, 31, 33].

Die Plansee MSC basiert als tragende Struktur auf einem mechanisch legierten ITM-Substrat
(Intermediate Temperature Metal, Fe26Cr(Mo,T1,Y,03)), wobei es sich um eine pordse gesinterte Platte
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mit Dicken zwischen 0,3 und 1,0 mm handelt. Eine schematische Darstellung der Funktionsschichten
der Zelle wird in Abb. 2.2 einer REM-Aufnahme (Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme) des
Querschliffs einer MSC gegeniiber gestellt. Auf das Metallsubstrat wird zuerst mit Hilfe eines PVD-
Prozesses (Physical Vapor Deposition) eine Diffusionsbarriere (DBL-1) aus Gadolinium-dotierten
Ceroxid (Ce;.xGdcO,.5, GDC) mit einer Schichtdicke von ca. 0,4 um aufgebracht. Hierdurch wird die
Interdiffusion von Fe, Cr aus dem ITM-Substrat mit dem Ni aus der Anode unterbunden [5, 34].

Uber ein Siebdruckverfahren erfolgt anschlieBend die Aufbringung einer pordsen, gradierten Anode
aus Ni/8YSZ mit einer Gesamtstirke von 40 bis 60 um [34]. Wéhrend die Zwischenschichten ein
Cermetverhiltnis von Ni/8YSZ 60/40 wt.% besitzen, wird durch einen hoheren Nickelanteil in der
Anodenschicht (Ni/8YSZ 80/20 wt.%) eine Verminderung der Oberfldchenrauigkeit und hohere
Beschichtungsqualitidt folgender Funktionsschichten ermdglicht. Diese Schicht stellt die
elektrochemisch aktive Schicht dar und hat eine Schichtdicke von ca. 3 pm. Jeder Prozessschritt geht
mit einer Sinterung einher.

0} Kathode (LSCF)

DBL-2 Diffusionsbarriere-2 (GDC)

(6} Elektrolyt (8YSZ)

(20)  Anode Ni/8YSZ =80/20

@b)  Zwischenschicht Ni/8YSZ =60/40
(2a)  Zwischenschicht Ni/8YSZ = 60/40
DBL-1  Diffusionsbarriere-1 (GDC)

) Metallisches Substrat (ITM)

Abb. 2.2 Schematische Darstellung der Plansee MSC

Der Diinnschichtelektrolyt mit einer Solldicke von ca. 4 um wird anhand eines Gasfluss-Sputter-
Verfahrens (PVD-GFS) aufgetragen [35, 36]. Eine weitere Diffusionsbarriere (DBL-2) zum Schutz vor
einer chemischen Reaktion zwischen Elektrolyt und Kathode wird ebenso mit Hilfe eines PVD-
Verfahrens auf den Elektrolyten aufgebracht.

Als letzter Prozessschritt erfolgt der Siebdruck einer porésen Kathode, die auf La;.SrCo;.,Fe,Os.5
(LSCF) basiert. Das Kathodenmaterial wird nicht gesintert, da eine in-situ Aktivierung wéhrend der
erstmaligen Inbetriebnahme erfolgt.

Ausgewéhlte Beispiele alternativer MSC-Konzepte

Ceres Power, UK: Das erstmalig in einer industriellen Produktion verfolgte MSC-Konzept wurde
in den letzten zwei Dekaden durch die Steele-Gruppe am Imperial College London entwickelt [37]. Es
handelt sich hierbei um eine MSC mit planaren Konzept und einem GDC-Elektrolyten (d = 10 bis
30 pm), der die Betriebstemperatur (<700 °C) vorgibt. Bei hoheren Betriebstemperaturen entwickelt das
GDC eine starke elektronische Leitfdhigkeit, die im Elektrolyten nicht gewiinscht ist. Als Substrat dient
ein Ti-Nb-stabilisierter ferritischer Stahl mit 17 % Chromanteil. Als Anodenmaterial dient das Komposit
Ni/GDC und kathodenseitig wird dotiertes Lanthanferrite/GDC verwendet. In beiden Féllen erfolgt die
Beschichtung nach klassischen Verfahren, wie dem Siebdruck. Mit diesen Zellen wurden
Leistungsdichten bis zu 310 mW/cm? bei 600 °C in befeuchtetem Ho/Luft erreicht.
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Department of Energy Conversion and Storage, Technical University of Denmark (Riso): Das DTU-
spezifische MSC-Konzept basiert auf einem foliengegossenen Verbund eines metallischen Substrats
(Fe-22Cr) und einer Nb-dotierten SrTiO;/Fe-22Cr Trégerschicht [38, 39]. Ein ebenfalls
foliengegossener Elektrolyt aus ScYSZ (Sc205/Y,0s-dotiertes ZrO,) wird auf die Grundstruktur
laminiert. Erst nach einer Co-Sinterung der Halbzelle in reduzierender Atmosphire erfolgt die
Infiltration eines GDC20/Ni-Precursors, der nach Aktivierung als katalytisch aktive Anodenphase
fungiert. Die mittels Siebdruck aufgetragene Kompositanode aus LSC/GDC10 wird durch eine GDC-
basierte Diffusionsbarriere vom Elektrolyten getrennt. Bei einer aktiven Fliche von 0,5 cm? werden bei
655 °C Leistungsdichten von 500 mW/cm” und bei 749 °C Leistungsdichten von ca. 1 W/em® in
befeuchtetem Hy/N, (Anode) und Luft bzw. Sauerstoff (Kathode) erreicht.

Laurence Berkeley National Laboratory LBNL, USA: Das aktuelle MSC Konzept ,,Generation 2
basiert auf einem tubularen Metallsubstrat (Fe-30Cr), das zuerst mit einer pordsen YSZ-Schicht
beschichtet wird, worauf ein YSZ-Elektrolyt mittels Aerosol-Deposition aufgetragen wird [40]. Nach
Sinterung in reduzierender Atmosphére bei 1300 °C/4 h erfolgt die Beschichtung einer weiteren pordsen
YSZ-Schicht, die mittels pordser Metallstromsammlerschicht kontaktiert wird. Nach einem weiteren
Co-Sinterschritt (4 % Hy/Ar, 1250 bis 1300 °C, 4 h) werden die Elektroden mittels Infiltration von
Nitrat-basierten Precursor-Losungen, die aus Ni-0,1CeO, (Anode) und LagssSrp;sMnO; (Kathode)
bestehen, hergestellt. Eine Sinterung in Luft bei 650 °C oxidiert die Nickelsalze, wonach der
Infiltrationsschritt anodenseitig bis zu zehn Mal und kathodenseitig zwei Mal wiederholt wird. In 3 %
H,0/H; und Luft wurde bei 700 °C eine Leistungsdichte von 233 mW/cm? erreicht.

2.3.3 Werkstoffe fir die SOFC

Die Anforderungen an die SOFC- und Systemkomponenten ergeben sich nicht nur aus dem zu
erzielenden Wirkungsgrad und den Herstellungskosten. Die Werkstoffe werden im Betrieb durch
Temperaturen bis 1000 °C, Thermozyklierung und Redoxzyklierung stark beansprucht. Reduzierende
und befeuchtete Atmosphéren, sowie schwefelhaltige Brenngase und Verkokung stellen weitere
Herausforderungen an die Werkstoffe dar.

Die Leistung einer SOFC ist zum groflen Teil von den Elektrodenmaterialien abhéingig, wobei nicht
nur physikalische Eigenschaften eine Rolle spielen, sondern auch die Mikrostruktur der funktionellen
Schichten ein wichtiges Kriterium darstellt. Elektrodenmaterialien miissen vor allem eine hohe
katalytische Aktivitdt zur Reduktion von Sauerstoff an der Kathode bzw. zur anodenseitigen Oxidation
des Brenngases besitzen und ebenso in den gegebenen Atmosphdren chemisch stabil sein. Eine hohe
offene Porositdt der Elektroden ist fiir eine ausreichende Gasdiffusion essentiell. Eine hohe
elektronische Leitfahigkeit, Kompatibilitit mit anderen Verbundkomponenten hinsichtlich Sinter- und
Betriebstemperatur sowie angepasste thermische Ausdehnungskoeffizienten gehoren ebenso zu den
Systemanforderungen.

Elektrolyt

Eine grundlegende Anforderung an den Elektrolyten einer SOFC ist die gasdichte Separation beider
Elektrodengasrdume. Hierfiir sollte das Elektrolytmaterial auf der einen Seite eine hohe
Tonenleitfihigkeit (fiir O”-Ionen) und auf der anderen, zur Vermeidung interner Kurzschliisse, eine
moglichst geringe elektronische Leitfahigkeit aufweisen. Die chemische Stabilitdt gegeniiber
oxidierender und reduzierender Atmosphéren bei bis zu 1000 °C wird ebenso vorausgesetzt. Weiterhin
sind Phasenumwandlungen als Konsequenz von Temperatur und Atmosphére nicht erwiinscht, da diese
meist mit einer Volumenénderung verkniipft sind, die im gesamten Verbund Spannungen induzieren
kann.
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8 mol% Yttriumoxid-stabilsiertes Zirkoniumdioxid (8YSZ) ist als Elektrolytwerkstoff am meisten
verbreitet. Reines Zirkoniumdioxid ZrO, ist ein keramischer Isolator, der im relevanten
Temperaturbereich eine Phasenumwandlung unterlduft. Die Dotierung mit 8 mol% trivalentem
Yttriumoxid Y,0; bewirkt eine Stabilisierung der kubischen Phase {iiber den gesamten
Temperaturbereich. Weitere Eigenschaften des YSZ sind stark vom Dotierungsgrad abhédngig. Eine
Dotierung mit 8 mol% Y,05 verleiht dem Elektrolyten durch Substitution von Zr*'-Gitterplitzen durch
Y?" eine hohe ionische Leitfihigkeit, wihrend eine tetragonale 3 mol% Y,O;-Stabilisierung wegen
seiner hohen mechanischen Stabilitdt bei geringerer ionischer Leitfahigkeit vorteilhaft sein kann [41,
42]. Die Dotierung fiihrt zur Bildung von Sauerstoffleerstellen, die zur Ladungskompensation im ZrO,-
Gitter gebildet werden, so dass eine Defektgleichung nach Kroger-Vink-Notation zur Beschreibung des
Punktdefekts in Kristallen aufgestellt werden kann.

Zro
Y05 =3 2Y}, + V5 + 30, (GL. 2.9)

Die im Vergleich zum Zr*'-Gitterplatz geringere Wertigkeit des Y>* wird durch eine
Sauerstoffleerstelle V,; pro zwei Yttriumionen Yy, kompensiert. Demnach ist die Konzentration der
Sauerstoffleerstellen halb so grofl, wie die Konzentration des Dotierelements [43]. Wegen der hohen
Konzentration von Leerstellen ist im Fall von 8YSZ die Ionenleitfdhigkeit unabhdngig vom dufBeren
Sauerstoffpartialdruck und steigt aufgrund der Beweglichkeitszunahme exponentiell mit der
Temperatur. Die thermische Ausdehnung des Materials bis 800 °C ist mit argc = 10,5- 10°K! beziffert
[44].

Vielversprechende Alternativen zum YSZ bieten Scandium-dotiertes Zirkoniumdioxid (ScSZ) oder
Ytterbium-dotiertes Zirkoniumdioxid (YbSZ), wie in Abb. 2.3 exemplarisch vorgestellt wird. Es muss
jedoch stets ein Kompromiss der angestrebten Eigenschaften, wie des thermischen
Ausdehnungskoeftizienten, der mechanischen Bruchfestigkeit und der ionischen Leitfdhigkeit in
Betracht gezogen werden.

Zr0,-stabilizing
dopants:
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+ 8%Yb
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Abb. 2.3 Absolute Leitfihigkeit unterschiedlicher Elektrolytmaterialien iiber die reziproke Temperatur [45]

Kathode

Die Kathodenreaktion beruht auf der elektrochemischen Umsetzung von Sauerstoff in der
elektrochemisch aktiven Zone, der Dreiphasengrenze von Gas/Elektrolyt/Elektrode (3PG), und folglich
auf der Bereitstellung von Elektronen zur Reduktionsreaktion. Hierbei konnen die Kathodenwerkstoffe
in zwei relevante Gruppen unterteilt werden, die in Abb. 2.4 dargestellt sind.
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Abb. 2.4 Elektrochemische Umsetzung von Sauerstoff und elektrochemisch aktive Zonen bei unterschiedlichen
Kathodenwerkstoffen: links, rein elektronisch leitendes Material, rechts, gemischtleitendes Material.

Im Fall von rein elektronisch leitenden Kathoden kommen Metalloxide, wie LSM
((La;xStx)MnO;;5) zum Einsatz, wobei das Lanthanmanganat zur Erhéhung der elektronischen
Leitfahigkeit mit Strontium dotiert wird. Hierbei ist die elektrochemische Reaktion auf die 3PG
zwischen Gasphase, Elektrolyt und Kathode beschrinkt. Durch Bildung von Lanthanzirkonaten an der
Grenzfliche zum Elektrolyten kann es jedoch zu einer Verschlechterung der elektronischen
Leitfahigkeit und der 3PG-Kinetik kommen [46]. Mischleitende Werkstoffe bestehen ebenfalls aus
Metalloxiden, wobei sich Strontium-dotierte Lanthancobaltite (LSC, (La;4Sry)Co0s55)) bzw.
Lanthancobaltferrite (LSCF, (La;Sr«Co;.,Fe,Os)) durchgesetzt haben. Bei geringen Temperaturen
bestimmt die Kinetik der Sauerstoffreduktion die Leistung der Kathode. LSCF fungiert gleichzeitig als
Elektronen- und lonenleiter, wobei es eine hohe katalytische Aktivitdt zur Sauerstoffreduktion besitzt.
Durch den Zusatz von Eisen erfolgt eine bessere Abstimmung der Ausdehnungskoeffizienten und
zudem wird der Oberflachenaustauschprozess gefordert [47]. Jedoch wird auch hier die Bildung von
isolierenden Phasen durch Reaktion mit YSZ aus dem Elektrolyten beobachtet, was eine zusitzliche
Diffusionsbarriereschicht (DBL), z.B. aus Gadolinium-dotierten Ceroxid, erfordert [48, 49].

Anode

Die Anodenfunktion beruht auf der Umsetzung des Brenngases in der elektrochemisch aktiven Zone
und den darauffolgenden effizienten Abtransport der gebildeten Elektronen in den duBleren Stromkreis.
Die Oxidation des Brenngases erfolgt klassisch an der 3PG von Anode, Elektrolyt und Gasraum. Auf
Grund der oxidierenden Atmosphire werden kathodenseitig nur Metalloxide eingesetzt. Da auf der
Anodenseite jedoch eine reduzierende Atmosphdre vorherrscht, ist es moglich Metalle als
Elektrodenmaterial einzusetzen. Da hierbei auch eine Resistenz des Werkstoffs gegen
Hochtemperaturkorrosion gegeben sein sollte, wird am héufigsten Nickel als kostengiinstiges
Anodenmaterial eingesetzt. Zusitzlich dulert Nickel eine hohe katalytische Aktivitdt hinsichtlich des
Umsatzes von Wasserstoff und der Dampfreformierung [50]. Nickel allein wiirde jedoch bei den
Betriebstemperaturen durch thermisch aktivierte Eigendiffusion seine pordse Struktur, die eine
Anforderung an das Elektrodenmaterial ist, verlieren. Des Weiteren ist der Ausdehnungskoeftizient bei
800 °C mit orpc= 18,810 K ! inkompatibel mit den gingigen Elektrolytmaterialien [51].

Um die Anforderungen einer Anode zu erfiillen, wird demnach das Konzept der Kompositanode
eingesetzt, das sowohl eine elektronisch leitfdhige als auch ionisch leitfdhige Phase besitzt und als
Cermet (Ceramic Metal) bezeichnet wird. Der sich daraus ergebende Reaktionsablauf wird in Abb. 2.5
schematisch beschrieben.
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Abb. 2.5 Schematische Darstellung einer Cermet-Anode mit auftretendem Stoff- und Ladungstransport

Als keramische Phase wird hiufig 8YSZ eingesetzt, das bereits fiir den Elektrolyten verwendet wird.
Die keramische Phase stabilisiert die Mikrostruktur und erhoht die Anzahl der Dreiphasengrenzen. Die
metallische Phase dient der Katalyse fiir die Brenngasoxidation und der Elektronenleitung. Fiir die
Elektronenleitung ist eine durchgehende Nickelmatrix in der Anode essentiell, um das gesamte
elektrochemisch aktive Volumen nutzen zu koénnen. In dem Kontext ist der Begriff der
Perkolationsschwelle bekannt, die den maximalen Anteil der keramischen Phase bestimmt. Wird die
Perkolationsschwelle unterschritten, hat dies auf Grund elektronisch isolierter Zonen einen starken
Abfall der Leitfdhigkeit, eine Zunahme des Polarisationswiderstands und des ohmschen Widerstands
zur Folge. Es stehen in dem Fall nur wenig elektrisch versorgte 3PG zur Verfiigung.
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Abb. 2.6 Abhiingigkeit der elektronischen Leitfihigkeit (S/cm) und des ohmschen Widerstands (Q2-cm) einer Cermet-Anode
von dem Verhdltnis zwischen Nickel (Gemittelter Partikeldurchmesser d = 1 um) und YSZ (d = 0,1 um) [50]

Demnach wird stets ein Kompromiss zwischen der Anpassung des thermischen
Ausdehnungskoeftizienten, der elektronischen Leitfdhigkeit und der gewiinschten Mikrostruktur
getroffen. Somit variiert der Nickel Volumenanteil fiir klassische Kompositanoden iiblicherweise
zwischen 50 und 80 %. Hierbei wird die Perkolation gewéhrleistet, der metallische Anteil ist hoch genug
fiir eine ausreichende Leitfahigkeit und der ohmsche Widerstand ist vernachlédssigbar. Typischerweise
werden die Ni/YSZ-Cermets iiber NiO hergestellt, wobei die Anode durch Reduktion von NiO zu Ni
im erstmaligen Betrieb aktiviert wird. In Abb. 2.7 links wird die thermische Ausdehnung von
unterschiedlichen Cermets dargestellt, wobei die géngigen Bedingungen einer Sinterung in
Luftatmosphére (mit NiO als Edukt/Produkt) dargestellt werden. In Abb. 2.7 rechts hingegen wird durch
eine Sinterung in reduzierenden Bedingungen die erstmalige Aktivierung der Anode simuliert, wobei
eine Reduktion des NiO (Edukt) zu Nickel (Produkt der Sinterung) stattfindet.
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Dieser Reduktionsprozess geht mit einer Volumenédnderung von ca. 40 % einher und bestimmt die
endgiiltige Porositdt der Anodenstruktur. Die Reduktion findet in einem Temperaturbereich zwischen
290 und 550 °C statt [52].

Beim metallgestiitzten Zellkonzept wird reines Ni im Cermet eingesetzt, da auf Grund des
metallischen Substrats die Sinterung der Anode nur in reduzierender Atmosphire stattfinden kann.
Diese Umstdnde bedingen u.a. eine geschickte Pulverauswahl hinsichtlich Korngréflie und
PartikelgroBenverteilung, um die gewiinschte Mikrostruktur nach dem Sintern zu erzielen.

Ein groBer Nachteil von Ni/YSZ-Anoden ist das Degradationsverhalten durch den hohen Anteil von
Nickel, was im weiteren Teil der Arbeit im Detail diskutiert wird und eine Evaluierung von alternativen
Anodenwerkstoffen notwendig macht.
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Abb. 2.7 Thermische Ausdehnung von YSZ, NiO/YSZ-Komposit und NiO in H, (links, farbliche Linienfiihrung erweitert; ab
500 °C wird der gemittelte TEC-Wert von Ni/NiO dargestellt) und Luft (rechts) [52]

Im Gegensatz zu den elektroden- oder elektrolytgestiitzten Konzepten, wird bei der metallgestiitzten
Brennstoffzelle als tragende Struktur ein metallisches Substrat eingesetzt, das die Stabilitdt des
Zellverbunds gewiahrleistet. Dies ist auch ausschlaggebend fiir die Herstellungsroute. Das Substrat muss
auf Grund des groflen Mengenanteils geringe Herstellungskosten verursachen, eine hohe elektronische
Leitfdhigkeit besitzen und mit groBer Porositét eine ausreichende Gasdiffusion ermdglichen. Da die
offene Porositit im Gegensatz zur Stabilitét steht, muss erneut ein Kompromiss zwischen Porengrofien
und mechanischer Bruchfestigkeit gefunden werden. Ublicherweise werden ferritische Stihle
eingesetzt, die nicht nur kostengiinstig sind, sondern auch schnelle Temperaturwechsel vertragen und
Stabilitdt bei Thermozyklierung bieten. Ein weiteres Kriterium ist die Korrosionsbestindigkeit bei
hohen Wasserdampfpartialdriicken und die Anpassung an die Anode hinsichtlich thermischer

Ausdehnung, weswegen der Einsatz von hochchromhaltigen Eisenbasislegierungen mit 20 bis 26 wt.%
(Gewichtsprozent) Chrom attraktiv ist.

2.4 Spezifische Eigenschaften des Werkstoffs GDC

2.4.1 Elektronische und ionische Mischleitung: Defektchemie

Fiir eine Vielzahl von technischen Anwendungen spielt sowohl die ionische als auch die
elektronische Leitfdhigkeit oxidischer Funktions-Werkstoffe eine entscheidende Rolle. Speziell in
Festoxid-Brennstoffzellen werden diverse leitfahige Keramiken eingesetzt, wobei generell hohe
Leitfdhigkeiten erwiinscht sind um einen moglichst niedrigen Innenwiderstand der Zelle zu erzielen.

Die Leitfahigkeit o; einer Ladungstragerspezies i hangt von der Konzentration des Ladungstrigers
¢ und seiner Beweglichkeit u, sowie der Ladungszahl z und der Faraday Konstante ab [53].
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o;=lz|-F-c-u (Gl. 2.10)

Die Gesamtleitfahigkeit ¢ eines Materials mit mehreren mobilen Ladungstrigern ist die Summe der

Teilleitfahigkeiten.
o= Zai (GL 2.11)

L

In kristallinen Festkorpern stellen Ladungstrager oft Abweichungen vom idealen Kristallgitter in
Form von Punktdefekten, d.h. Gitterfehlstellen, dar. Die Bildung dieser Defekte ist im Sinne eines
thermodynamischen Gleichgewichts ein reversibler Prozess und fiihrt durch Unordnung der Struktur zu
einer Erhohung der Entropie des Systems. Diese Fehlordnung ermdglicht es z.B. Ionen sich durch den
Festkorper zu bewegen, wodurch ionische Leitfahigkeit ermdglicht wird. Bei der Ausbildung von
geladenen Defekten spielt der Grundsatz zu Erhaltung der Elektroneutralitit eine tragende Rolle, sodass
die Ladung jeder Fehlstelle im Kristallgitter kompensiert werden muss.

Der einfachste Punktdefekt ist auf die Abweichung von der stochiometrischen Zusammensetzung in
der Kristallstruktur, durch Ausbau eines lons, also Erzeugung einer Leerstelle (V, Vacancy) bzw. Einbau
von iiberschiissigen Atomen ins Zwischengitter (i, Interstitial), zuriickzufilhren. Diese Fehlordnung
wird dann als Schottky- bzw. Frenkel-Fehlordnung bezeichnet [54].

In der Regel werden solche Punktdefekte durch eine einheitliche Schreibweise, mit Hilfe der
Kroger-Vink-Notation, wiedergegeben. Jedes Element der Kristallstruktur wird zusétzlich zu seiner
relativen Ladung (Exponenten) auch mit der jeweiligen Ladungsdifferenz zum ideal besetzten
Gitterplatz (Indizes) bezeichnet. Die Defektart selbst wird zuerst benannt und durch das chemische
Formelzeichen dargestellt bzw. im Fall von Leerstellen werden diese als V bezeichnet.
Zwischengitterpldtze werden im Index mit i, relative positive Ladungen mit o, negative Ladung mit
und neutrale Ladung mit x gekennzeichnet. Gitterdefekte werden chemischer Spezies, wie Atomen oder
Ionen, gleichgesetzt.

2.4.2 Einfluss des p(O,) auf die elektrochemischen Eigenschaften

Eine Variation der Fehlordnung eines Festoxids und somit Manipulation der
Leitfahigkeitseigenschaften, kann unter anderem iiber Dotierung oder Variation der Temperatur erreicht
werden, jedoch wird sie im Fall von Ceroxid auch maBgeblich vom &ufleren Sauerstoftpartialdruck
p(O7) beeinflusst [55]. Bei geringen p(O;) entsteht ein Gleichgewicht mit dem umgebenden Gas und es
kommt auf Grund des Gradienten im elektrochemischen Potential zusitzlich zur Desintegration von
Sauerstoffionen aus dem Kristallgitter. Hierbei entstehen zur Ladungskompensation der Elektronen
vermehrt Sauerstoffleerstellen (V;") [56]. Die Elektronen sind iiblicherweise an den Cer-Ionen
lokalisiert.

Ceroxide neigen demnach in Atmosphiren mit geringem Sauerstoffpartialdruck zu einem
Valenzwechsel von Ce** zu Ce®*. Die Ce**-lonen werden nach Kréger-Vink-Notation mit Cel,
bezeichnet, da es gegeniiber dem Normalgitter eine negative Ladung trigt [56]. Die Defektreaktion in
Kroger-Vink Notation lautet wie folgt [57]:
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x . Ce0z 1 , |
2Cez, + 0 —Vp +2 0, + 2Cec, (GL 2.12)
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Abb. 2.8 Defektreaktion durch partielle Reduktion von Ceroxid

Aus (GL. 2.13) kann man entnehmen, dass die Konzentration der Ce*"-Ionen auf Ce*'-Gitterplitzen
halb so hoch ist wie die Sauerstoffleerstellenkonzentration.

2V = [Cekel (GL. 2.13)

Um nun die Abhéngigkeit der Konzentration des reduzierten Cers von dem Sauerstoffpartialdruck
und folglich die Anzahl der Sauerstoffleerstellen zu bestimmen, kann das Massenwirkungsgesetz (Gl.
2.14) angewendet werden.

2
a ! tays [275)
K= (2ces) " : (Gl 2.14)

2
(aCEé‘e) " og
Unter den Annahme, dass Sauerstoff sich bei hohen Temperaturen wie ein ideales Gas verhélt und

die Konzentrationen von Cel, und O} konstant sind, und die Konzentration von Ce(, und Vj°
vergleichsweise sehr gering ist, kann das Gleichgewicht folgendermafien vereinfacht werden:

K = [Celo)?- [V5) p(0,)7 (Gl. 2.15)

Mit (Gl. 2.13) kann das Gleichgewicht weiterhin ausgedriickt werden als
1 1
K =3 [Cece]® p(02)2 (Gl. 2.16)

Es zeigt sich also, dass sowohl die Leerstellenkonzentration als auch die Konzentration der
Cer(+III)-Spezies  proportional zu p(O,)"® ist. Dieser Zusammenhang zwischen dem
Sauerstoffpartialdruck und der Stochiometrie des Ceroxids kann bereits mit experimentellen Daten
belegt werden, wie in Abb. 2.9 (links) mittels einer logarithmischen Auftragung (logx = —y mit x =
1077) zusammengefasst ist.

Fiir geringe Abweichungen von der Stochiometrie in CeO, (x > 1,9) trifft auf die in Abb. 2.9 (links)
theoretisch berechnete Proportionalitidt demnach eine Steigung von -1/6, zu. Diese Ndherung versagt
jedoch bei zunehmender Defektkonzentration. In Abb. 2.9 (rechts) ist die Linearitit fiir eine
Stochiometrie x < 1,9 nicht mehr gegeben. Fiir undotiertes CeO; ist bei starker Unterstochiometrie auch
die Umwandlung in Phasen wie Ce;0,, moglich, dieser Fall trifft jedoch fiir die im Rahmen dieser
Arbeit verwendeten Stochiometrien nicht zu [58].
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log(Po,, bar)

Abb. 2.9 Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks auf die Stochiometrie von undotierem CeQ,. in Abhdngigkeit von der
Temperatur fiir geringe Abweichung von der Stochiometrie x > 1,9 (links), Gleichgewicht des Sauerstoffpartialdrucks iiber
CeO, fiir Atomverhdltnisse von 1,6 < O/Ce > 2,0 (rechts). Temperatur: 1573 K (rot), 1473 K (griin), 1373 K (blau), 1273 K

(violett), iibernommen aus [58] (farbliche Markierungen nachtrdglich hinzugefiigt)

Ceroxide zeigen bei hohen Temperaturen und geringen Sauerstoffpartialdriicken zusdtzlich hohe
elektronische Leitfahigkeit o= 2,72 S em™ (800 °C, p(O,) = 10" atm) [56]. Es gilt die Auffassung,
dass die n-Typ Leitfdhigkeit auf einen Polaronentransport zuriickzufiihren ist. Wenn sich Elektronen
durch ein Kristallgitter bewegen, wird auf Grund ihrer elektrischen Ladung die Umgebung polarisiert.
Benachbarte Elektronen werden wegen elektrostatischer Abstoung zuriickgedrdngt und positive
Atomriimpfe stirker angezogen. Es entsteht eine Polarisationswolke, die sich mit dem Elektron bewegt
und eine Erhohung der effektiven Masse bewirkt. Dieses Phdnomen tritt besonders in polaren Gittern
mit unterschiedlichen Ionenladungen auf. Den Deformationen, die auf diese Weise erzeugt werden,
ordnet man in theoretischen Annahmen selbststdndige Quasiteilchen zu, die man als Polaronen, in dem
Fall Ce(,, bezeichnet [59]. Das zusitzliche Elektron der reduzierten Cer-Spezies ist nur leicht gebunden,
daher im Gitter sehr mobil. Auf Grund der hohen Konzentration der quasifreien Elektronen, siehe (Gl.
2.13) verglichen mit Vj und der groBen Massendifferenz, kann die elektronische Leitfiahigkeit um
GroBenordnungen iiber der ionischen Leitfahigkeit (6io, = 0,07 S cm™, 800 °C, p(02)= 10" atm) liegen
[60].

2.4.3 Einfluss der Dotierung auf elektrochemische Eigenschaften

Die Sauerstoffionenleitfahigkeit von Festoxiden mit Fluorit-Struktur MO,, wie dem CeO,, kann
durch Dotierung mit aliovalenten Fremdionen verstirkt werden. Bevorzugt werden tiefer wertige Oxide
der seltenen Erden, wie Gd,O5 und Sm,0s, als Dotierungsmittel eingesetzt. Eine Dotierung des Ceroxids
fiihrt durch Bildung von zusétzlichen Sauerstoffleerstellen zu einer Erhéhung der Defektkonzentration.
Die Defektreaktion im extrinsischen lonenleiter kann folgendermafien in Krdger-Vink-Notation
ausgedriickt werden und ist in Abb. 2.10 schematisch dargestellt:
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CeO
Gdy03 —3 V5 + 30% + 2GdL, (GL.2.17)

+Gds05

COOee

Abb. 2.10 Dotierung von Ceroxid mit Gadoliniumoxid, wobei eine Ausbildung von Sauerstoffleerstellen herbeigefiihrt wird

Sauerstoffionen bewegen sich iiber die Sauerstoffleerstellen entlang eines Potentialgradienten, wie
auch bei Abb. 2.8 suggeriert wird. Daraus resultiert die ionische Leitfahigkeit als Ionenfluss. Eine
Manipulation der Defektkonzentration im Festoxid, wird demnach durch Dotierung erreicht, so dass die
Ionenleitfdhigkeit mafigeblich steigt.

Bei hohen Temperaturen, insbesondere in reduzierenden Bedingungen, wird zuséitzlich die zuvor
beschriebene Reduktion von Ce** zu Ce®" beobachtet. Die Dotierung und die Reduktion sind fiir die
elektronische Hochtemperatur-Leitfdhigkeit verantwortlich. Dieser Zusammenhang kann iber die
Abhingigkeit der Defektkonzentration im Bulk als Funktion des Sauerstoffpartialdrucks anhand eines
schematischen Brouwer-Diagramms erkldrt werden. Abb. 2.11 kann in drei unterschiedliche
Fehlordnungstypen eingeteilt werden, wobei der n-Typ auch als Donortyp und der p-Typ als Elektronen-
Akzeptortyp bezeichnet wird. Mittig befindet sich die stochiometrische Region, wobei das Verhéltnis
von Zwischengitterdefekten und Konzentration der Sauerstoffleerstellen nur durch die Dotierung des
Metalloxids und nicht durch den Sauerstoffpartialdruck beeinflusst wird. Bei sinkendem
Sauerstoffpartialdruck, d.h. zunehmend reduzierenden Bedingungen, kann die Leerstellenkonzentration
nicht mehr allein durch den Dotierungsgrad, also [Gd(,], ausgeglichen werden, so dass die auftretende
Ladung durch Elektronen und einen Valenzwechsel kompensiert wird [61, 62]. Dies ist die Grundlage
der elektronischen Leitfahigkeit von dotierten Ceroxiden.

2(vg) =le]  2[V5) =IGde] [Gdy,] =[h°]
g
O
O fi el ) .4
=N o iy
[ s, l6de] o7
\\ I,
AN
RARN
. .
ﬂ‘ \\
1) \\
[LY)Pd \W ...... el
r", \\~\
type of n_type mixed ionic p~type mixed
disorder

Abb. 2.11 Brouwer-Diagramm fiir ein D,Os-dotiertes Metalloxid MO,, [63](Ergdnzungen hinzugefiigt)

Im Rahmen dieser Arbeit sind Verhiltnisse von hohen Sauerstoffpartialdriicken, also oxidierende
Bedingungen, fiir den Fall von GDC nicht weiter relevant.
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2.4.4 Einfluss der Defektchemie auf das Sinterverhalten

Grundlagen des Sinterns

Als Triebkraft zur Sinterung bezeichnet man die Verringerung der inneren und dufleren Oberflachen
eines Griinkorpers unter thermischem Einfluss, was zur Abnahme der Oberflichenenergie und somit
freien Enthalpie fithrt [64]. Der Korper besitzt im griinen Zustand, also als pordser gepresster
Pulverkorper, eine definierte Griindichte. Im Zuge der Sinterung fiihrt die Zunahme der Kontaktpunkte
und -flichen zwischen den einzelnen Kornern zur Ausbildung eines festen Korpers mit definierter
mechanischer Stabilitdt. Zusétzlich wird durch Verringerung der Dichte die Form des Produkts
verdndert, was als Schwindung bezeichnet wird. Weiterhin kann ein Sinterprozess einen
Phaseniibergang verursachen oder optische, mechanische und elektrische Eigenschaften beeinflussen.
Alle diese Einfliisse definieren die Mikrostruktur und chemisch-physikalischen Eigenschaften des
gesinterten Produkts [65].

Bei der Festphasensinterung erfolgt die Verfestigung des Pulverkdrpers ohne Ubergang in die
flissige Phase, somit liegt die Sintertemperatur stets unterhalb der Schmelztemperatur bzw. des
cutektischen Punkts (Schnittpunkt von Solidus- und Liquiduslinie in einem Phasendiagramm) [66].

Die Verdichtung der Struktur und Verringerung der Porositét erfolgt in der Festphase auf atomarer
Ebene durch Diffusion. Grundsitzlich findet die Sinterung eines Griinkdrpers bei hohen Temperaturen,
von der auch die Sinterrate abhéngt, statt, die in der Regel um einen Faktor 0,5 bis 0,8 geringer ist als
die Schmelztemperatur des Materials [66].

Der Sinterprozess kann auf Grund unterschiedlicher Materialtransportmechanismen in insgesamt
drei Phasen unterteilt werden: das Anfangsstadium, das mittlere Schwindungsstadium und das
Endstadium. In der Regel wird der Verdichtungsverlauf, in Form der relativen Dichte oder relativen
Schwindung, als Funktion der Temperatur bzw. der Zeit betrachtet.

In der vorliegenden Arbeit wird der Sinterungsprozess als Schwindung in Abhédngigkeit von
Temperatur und Zeit ausgewertet, wobei die lineare Schwindung als Quotient der absoluten
Langendnderung Al und der Probenausganglénge I, ermittelt wird:

Al 1-1

ly

(GL. 2.18)

Die auftretende Diffusion kann verschiedene Formen annehmen und somit unterschiedliche
Transportwege ermoglichen. Hierbei sind Diffusion entlang der Korngrenzen, Diffusion im Bulk,
Oberflachendiffusion oder die Gasphasendiffusion bekannt. Bei steigender Zahl von Leerstellen im
Kristallgitter, nimmt das Ausmal} der Diffusion zu. Oberflichenenergetische Betrachtungen haben
gezeigt, dass die konkave Kriimmung einer Oberflache zur dortigen Anreichung von Leerstellen fiihrt.

m /‘_ | e>
a b c

Abb. 2.12 Links: Unterschiedliche Materialtransportwege zum Sinterhals: Der Transport kann iiber Oberflichendiffusion
(2), Volumendiffusion, ausgehend von der Oberfliche (3) oder Korngrenze (4) und als Grenzflichendiffusion (5) entlang
einer Korngrenze stattfinden, Rechts: Drei-Kugel-Modell mit nichtlinearer Ausgangsanordnung (b), die sich entweder zur
Grofiwinkelkorngrenze (a) oder Kleinwinkelkorngrenze entwickeln kann [66]

Zur konvexen Oberfldche bzw. zur Position im Bulk entsteht somit ein Konzentrationsgefille. Der
Sinterprozess beginnt am Kontaktpunkt zweier benachbarter Partikel, wobei sich Sinterhélse, also
konkave Festkorperiibergidnge, bilden, was folglich zu einem Diffusionsfluss von Materie zur

20



2 Brennstoffzellen — Stand der Technik

Kontaktfliche fiihrt. Dieses Phianomen kann mittels zweier Ansdtze beschrieben werden, wobei
einerseits das Sinterhalswachstum ohne Schwindung und andererseits mit Schwindung betrachtet wird.
In Abb. 2.12 (links) ist die schematische Darstellung von moglichen Materialtransportwegen zum
Sinterhals gegeben. Bei der Oberflachendiffusion wird dquatoriales Material abgetragen und diffundiert
an die Sinterhélse. Diffusionswege 2 und 3 haben keine Schwindung zur Folge, da sich zwar die Gestalt
der Pore dndert, jedoch das Gesamtvolumen unverindert bleibt. Bei 4 und 5 hingegen ist Schwindung
zu beobachten, da sich die Teilzentren ndhern und die Porenoberfldche verringert wird. Dieser Vorgang
ist auf Diffusion von Leerstellen zur Grenzfliche zuriickzufiihren, die der Diffusion von Atomen
entgegengesetzt ist. Diffusion aus der Gasphase im Porenraum (1) ist theoretisch moglich, fiir
Keramiken jedoch uniiblich.

Die Teilchenumorientierung wird als weiterer Bestandteil des Anfangsstadiums erwéhnt [66].
Hierfiir wird ein Drei-Kugel-Modell vorgestellt, siche Abb. 2.12 rechts. Auf der einen Seite kann bei
nichtlinearer Teilchenanordnung der Winkel o beim Sintern vergrofert werden, wodurch die Streckung
den Abstand der dufleren Partikel vergrofiert und sich die Schwindung verringert. Auf der anderen Seite
kann eine Umordnung nach kleinerem Winkel erfolgen, wodurch eine schnelle Ndherung der Partikel
und die Entwicklung von Kleinwinkelkorngrenzen zu beobachten ist. Hierdurch steigt die
Sintertendenz, jedoch konnen zeitgleich Spannungen im System entstehen [66].

In realen Pulverpackungen sind die Prozesse durch irreguldre Partikelformen und Anisotropie
jedoch nicht abzugrenzen. D.h. anfangs erfolgt ein schneller Verdichtungsprozess durch das
Sinterhalswachstum, das anschlieBend durch Auftreten von Umlagerungsprozessen und folglich
Porenwachstum verlangsamt wird. Die Mikrostruktur zeigt demnach durch Teilchenumlagerung
entstandene verschlankte Partikelketten mit hoher Dichte neben vergroBerten Porenrdumen. Das
Anfangsstadium fiihrt somit zwar zu einer Verfestigung des Griinkdrpers, ist jedoch zeitgleich mit
geringer Gesamtschwindung verbunden.

Infolge von Temperaturerhhung nihern sich im Zwischenstadium die Teilchenzentren weiter an,
die Sinterhélse wachsen und zunehmend werden neue Korngrenzen ausgebildet. Im Gegensatz zur zuvor
dominierenden Oberflachendiffusion bzw. Volumendiffusion entlang der Oberfliche, herrschen nun
Korngrenzendiffusion und Bulkdiffusion vor. Das Materialgefiige unterliegt auch einer starken
Verringerung der Porositdt, wéhrend bei Porenvereinigung auch groflere Poren bestehen bleiben
konnen. Die zuvor genannten Modelle reichen nun nicht mehr aus, um dieses Schwindungsverhalten zu
beschreiben, da die Porosititsabnahme und das Kornwachstum eine tragende Rolle spielen. Es wurden
unter anderem Porenstrukturen angenommen, die sich vorerst entlang gemeinsamer Partikelkanten
schlauchartig entwickeln, wobei die Leerstellen von der Oberfldche zur Korngrenze diffundieren. Dieser
Transportprozess ist deutlich schneller als die Bulkdiffusion zur Oberfléche [67]. Das Zwischenstadium
ist zum Grofiteil fir die Schwindung des Griinkorpers verantwortlich und definiert weitgehend die
Eigenschaften des gesinterten Probenkdrpers [65].

Das Endstadium ist von Porenschluss, allgemein geringer Triebkraft zur weiteren Verdichtung und
Kornwachstum geprigt, da bereits die Verkleinerung der Poren zu einer starken Verringerung der freien
Oberfldchen gefiihrt hat. Es sind keine offene Porositit, sondern isolierte Poren oder Einschliisse von
Atmosphéarengas, vorzufinden. Viele Poren befinden sich an Korngrenzen, was deren Mobilitét senkt.
Ein energetisch giinstigerer Zustand wird erreicht, wenn die Korngrenze sich 16st und die Pore in das
Korninnere verschoben wird. Die im Bulk befindliche Poren kénnen nun durch Volumendiffusion
geschlossen werden, d.h. die oberflichennahen Leerstellen diffundieren ins Korninnere mit
Gegendiffusion von Atomen, wihrend an Korngrenzen gelegene Poren iiber Grenzflachendiffusion
schwinden.
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Spezifisches Sinterverhalten von GDC unter reduzierenden Bedingungen

Ein weiteres bisher nicht diskutiertes Resultat der Defektreaktion von Cer ist die Aufweitung
des Kristallgitters [56]. Als mogliche Ursachen hierfiir wurden erstens, die unterschiedlichen Volumina
einer Sauerstoffleerstelle und des einzelnen Sauerstoffions, und zweitens die unterschiedlichen
Atomradien des Ce*" und Ce** vorgeschlagen. Modellberechnungen zeigen jedoch unter Einfithrung des
Konzepts von Leerstellenradien, dass der Radius einer Sauerstoffleerstelle mit 1,16 A signifikant kleiner
als der eines Sauerstoffions mit 1,38 A ist [68]. Die chemische Expansion ist demnach auf den groBeren
Tonenradius von Ce** (1,14 A) im Gegensatz zu Ce*" (0,97 A) und elektrostatische Wechselwirkungen
zwischen Defekten und benachbarten Atomen zuriickzufiihren [69]. Die Volumeninderung, auch als
chemische Expansion bezeichnet, resultiert aus dem Sauerstoffein- und ausbau und kann in
Abhiéngigkeit von der Probengeometrie Gitterspannungen induzieren, die zu mechanischem Versagen
der Keramik fiihren konnen, siche Abb. 2.13.

Die Dotierung mit Gd,Os hat neben der Erh6hung der ionischen Leitfahigkeit auch in diesem
Kontext einen Vorteil, da es die Redoxstabilitit des Wirtsgitters nachweislich erhoht. Die Reduktion
des Cers und somit Deformation des Kristallgitters findet bei reduzierenden Bedingungen demnach in
geringerem Ausmalp statt, da der Potentialgradient durch die Dotierung abgeflacht wird [61].

3+

@

@ e
Abb. 2.13 Unterschiedliche Leerstellen- und lonenradien kénnen Ursache der chemischen Gitterexpansion sein, die eine
mechanische Belastung des Probenkérpers bedeuten kann

Dies gilt jedoch nur fiir einen Dotierungsgrad bis 10 mol% Gd,O; in CeO,. Dariiber hinaus wird das
Metalloxid in reduzierender Atmosphire zunehmend mechanisch instabil [70]. Als Ursache fiir die
zunehmende Instabilitdt wird eine Verdnderung der thermodynamischen Eigenschaften mit steigendem
Gadolinium-Gehalt vermutet. Mit abnehmendem Durchschnitt der Wertigkeiten der Ionen und
Zunahme der Gitterkonstante, wird die Bindungsenergie im Gitter geschwécht, was zur Verringerung
der mechanischen Stabilitdt fiihrt [71]. Es liegt die Vermutung nahe, dass mit steigender
Defektkonzentration die Leitfahigkeit zunimmt. Im Fall von Fluorit-basierten Systemen steigt die
Leitfahigkeit mit dem Dotierungsgrad jedoch nur bis zu einem definierten Maximum und verringert sich
bei weiterer Dotierung. Dies ist mit sich gegenseitig authebenden Effekten begriindet: Mit steigender
Anzahl der Leerstellen, verringert sich die Leerstellenmobilitit auf Grund steigender
Aktivierungsenergie fiir lonenmigration.

Zusétzlich erhoht sich auf Grund der Reduktionsreaktion der Diffusionskoeffizient der Cerionen.
Die durch den Valenzwechsel von Ce*” zu Ce® generierten elektronischen Defekte spielen eine tragende
Rolle bei allen auftretenden Phinomenen der Festkorperdiffusion, einschlieBlich Verdichtungsverhalten
und Partikelwachstum. Wiahrend GDC-basierte pordse Substrate bei isothermer Sinterung in Luft
thermodynamisch stabil sind, wird in reduzierter Atmosphire die lonendiffusion durch das Kristallgitter
erleichtert und somit eine Verdichtung der Mikrostruktur mit Sinterbeginn bei Temperaturen <1000 °C
herbeigefiihrt [72, 73]. Wahrend des Sinterprozesses wird die Viskositdt von keramischen Materialien
in Einklang mit der Festkorperdiffusion, die thermisch aktiviert ist, beeinflusst. Es werden in der
Literatur fiir Sinterung in Luft und H, unterschiedliche Festkorperdiffusionsprozesse vermutet, da die
Keramik in Abhéngigkeit von der Atmosphére unterschiedliches viskoses Verhalten du8ert. Es wurde
ebenso eine hohe Aktivierungsenergie fiir den Diffusionskoeffizienten fiir den Verdichtungsprozess
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beobachtet, was darauf hindeutet, dass bei reduzierender Sinterung sowohl Gitterdiffusion als auch
Diffusion entlang der Korngrenzen aktiv sind [73].

In der Literatur wird vermehrt von einem Verlust der mechanischen Integritét bei dicht gesintertem
Bulkmaterial (1500 °C, 2 h, Luft-Atmosphire) und anschlieBender Auslagerung in reduzierender
Atmosphdre (10 % Hy/N,, 1000 °C) berichtet [74, 75]. Die Schiden konnten durch anschlieBende
Reoxidation teilweise regeneriert werden. Das weist auf einen direkten Zusammenhang mit dem
Sauerstoffionenausbau bei geringen Sauerstoffpartialdriicken und konsekutiver Reduktion von Cer hin.
Der im dichten Material entstehende Spannungsriss propagiert entlang vereinzelter Korngrenzen und
bildet hierbei vereinzelte Bruchlinien. Dieser Vorgang kann in mehrere Einzelschritte unterteilt werden.
Zuerst wird die exponierte Bulkoberfldche reduziert, was zum Auftreten von lokalen Spannungen an
den oberfldchennahen Korngrenzen fiihrt. Die Spannungen sind die Folge von lokaler Gitterexpansion
bedingt durch den Valenzwechsel von Cer. Die Spannungen driicken die Kdrner somit auseinander und
da dies nur auf isolierte Zentren beschrénkt ist, entsteht ein Keil im dichten Bulkmaterial. Dadurch wird
weiteres Material der reduzierenden Atmosphére exponiert und der Prozess setzt sich kontinuierlich fort
[73]. Das Phdnomen wurde jedoch bisher ausschlieBlich fiir dichte Bulkmaterialien beschrieben,
wonach eine Relevanz fiir feinkérnige porése Materialien nicht nachgewiesen ist [74].

In einer feinkdrnigen pordsen Mikrostruktur mit hohem metallischem Anteil, fiir deren Einsatz das
GDC in der MSC-Anode gedacht ist, muss dieser nicht Effekt nicht zwangslaufig eintreten. Fiir Cermets
ist es charakteristisch, dass die sprode keramische Phase in der duktilen metallischen Phase dispergiert
ist. Einerseits ist das Potential von grofBfldchigen Spannungsverhdltnissen bei hoher Porositit der
Mikrostruktur gering, andererseits konnen auftretende Spannungen teilweise durch die Duktilitét der
metallischen Komponente kompensiert werden [66].

Einfluss des Herstellungsverfahrens auf die elektrochemischen Eigenschaften

Die Annahme eines homogenen Festkorpers liegt der Diskussion der Leitfdhigkeiten zu Grunde. Die
im Folgenden diskutierten Strukturen werden jedoch grofitenteils auf pulvermetallurgischem Wege mit
Restporen und Korngrenzen durch Sinterung herstellt. Daraus resultiert, anstelle eines idealen
homogenen Festkorpers, ein polykristallines Gebilde, wobei eine breite PartikelgroBenverteilung der
Pulverkorner auftreten kann. In der Nahordnung kann zwar weiterhin von dem Vorhandensein der
Fluoritstruktur ausgegangen werden, jedoch treten in der Fernordnung Hindernisse wie Korngrenzen
oder andere Segregationseffekte auf, die den Ladungstransport behindern. Das fiihrt zu
unterschiedlichen effektiven Leitfahigkeiten fiir die Ubertragung von Ladungstrigern iiber die
Korngrenzen (Grain Boundary) oder durch das homogene Korn.

2.5 Elektrochemische Charakterisierung von Einzelzellen und
Funktionsschichten

2.5.1 Theoretische Zellspannung

Die thermodynamischen Grundlagen und das Funktionsprinzip der Brennstoftzelle wurden eingangs
bereits beschrieben. Auf Grund der Ladungstrennung im Betrieb baut sich entgegen dem chemischen
Potential ein elektrisches Potential im Elektrolyten auf. Hierdurch stellt sich zwischen den Elektroden
einer Brennstoffzelle die theoretische Zellspannung, auch Gleichgewichtsspannung genannt, ein. Unter
Beriicksichtigung der Temperaturabhingigkeit der freien Reaktionsenthalpie und den
Gaspartialdriicken an den Elektroden, ergibt sich fiir Uocy folgender Ausdruck, der als Nernst-
Gleichung beschrieben wird [75]:
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AGy RT H,0
Upoy = ——FO— e n( PH2Usnode > (GI. 2.19)
Z Z \/pOZ,Kathode . pHZAnode

Hierbei ist AG, die freie Standardreaktionsenthalpie der Reaktion bei umgesetzter Ladungsmenge
zF und entspricht der zuvor berechneten Gleichgewichtsspannung Ugcy. Diese wird im Realbetrieb
durch die Konzentrationsabhéngigkeit von AG beeinflusst, was durch den zweiten Term der Gleichung
beriicksichtigt ist. Dieser Term kann {iber das Massenwirkungsgesetz hergeleitet werden, wobei die
Konzentration der Produkte im Zéhler und die Konzentration der Edukte im Nenner in die Gleichung
einflieBen. Bei einer Betriebstemperatur zwischen 600 und 900 °C liegt die Upcy im stromfreien Zustand
im Wasserstoffbetrieb (1 % Befeuchtung mit H,O) zwischen 1,16 und 1,13 V. In der Praxis kann die
Uocy durch Leckagen und geringe Anteile elektronischer Leitfdhigkeit im Elektrolyten geringer sein.
Die OCV ist somit ein Maf} fiir die Dichtigkeit des gesamten Systems. Unter Belastung reagieren
Brennstoffzellen auf unterschiedliche Verlustmechanismen, die sowohl von der Temperatur als auch
der Stromdichte abhéngig sind. Durch Messung der Spannung als Funktion der Stromdichte wird die
klassische U-I bzw. U-j-Kennlinie (Spannung gegen Strom bzw. Stromdichte) erhalten, die Aussagen
zu den einzelnen Prozessen in der Zelle erméglicht.

2.5.2 Verlustmechanismen der Brennstoffzelle

Im Lastbetrieb auftretende Verluste driicken sich als Uberspannungen aus, so dass in Anhingigkeit
von der Stromdichte die OCV vermindert wird. Diese Uberspannungen werden auch als Polarisation
der Elektrode bezeichnet. Zu den iiblichen Polarisationsprozessen zihlen die Aktivierungspolarisation
oder Hemmungen im Ladungstransfer. Ubergangswiderstéinde zwischen den Schichten resultieren auch
in einer Polarisation der Elektroden. Bei einer Gasunterversorgung der Elektroden tritt letztendlich bei
hohen Stromdichten die Diffusionspolarisation auf. Weiterhin werden ohmsche Verluste durch die
verwendeten Materialien, primér im Elektrolyten, erzeugt.

Aktivierungsverluste

Die Aktivierungspolarisation n, entsteht durch kinetische Hemmungen der Elektrodenprozesse wie
der Ad-und Desorption, Oxidation bzw. Reduktion der Prozessgase und ist demnach die Energiebarriere
der elektrochemischen Reaktionen, was sowohl fiir die Anoden- als auch Kathodenreaktion gilt. Der
langsamste Reaktionsschritt limitiert die Geschwindigkeit der Elektrodenkinetik bzw. der Charge-
Transfer Reaktion, woraus die Aktivierungswiderstinde entstehen und im Bereich kleiner Stromdichten
den dominierenden Verlustbeitrag ausmachen. Der Betrag nay ist notwendig, um das System aus dem
thermodynamischen Gleichgewicht zu bewegen. Die Aktivierung lduft mit einer definierten
Geschwindigkeit ab, wobei hier eine oberflichenbezogene Umsatzgeschwindigkeit betrachtet wird.
Wenn der ratenbestimmende Ladungstransfer iiber die Elektroden-Elektrolyt-Grenzfldche abléuft, kann
der Zusammenhang zwischen Strom und Uberspannung mit der Butler-Volmer-Gleichung beschrieben
werden, wobei die Annahme einer Austauschstromdichte j, gemacht wird [76].

a-zF-nakt]_ ex ~(1=a) 2F - faie

R-T R-T

Der linke Term der Austauschstromdichte beschreibt die Hinreaktion (z.B. H,-Oxidation bei der

zwei Ladungen F ibertragen werden), wihrend der rechte Term die Riickreaktion (entsprechende

J=Jo|ex (Gl. 2.20)

Reduktion von 2 H") darstellt. Hierbei flieBen die Aktivierungspolarisation 1., Temperatur T,
Ladungsmenge zF und ein Symmetriefaktor o, welcher die Symmetrie der Energiebarriere der Reaktion
wiedergibt, in die Gleichung mit ein. Ein Symmetriekoeffizient von o = 0,5 bedeutet, dass
Aktivierungsenergiebarriere der Reaktion symmetrisch ist. Die Austauschstromdichte der
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Kathodenreaktion ist jedoch weitaus kleiner als die der Anodenreaktion, somit ist der Verlustbetrag von
Nak in der Regel von der Kathodenaktivierung dominiert [77].

Stromdichte j
\
A\
\
\
o\.

Durchtritts - Uberspannung 1
Abb. 2.14 Teilstromdichte j./j., die Gesamtstromdichte j als Funktion der ny, (Aktivierungspolarisation) von o. = 0,5 [76]

Eine analytische Umformung des Butler-Volmer-Terms in eine Aktivierungspolarisation ist nicht
moglich, weswegen in Abhingigkeit von der Stromdichte mit verschiedenen mathematischen
Approximationen gerechnet wird, die hier jedoch nicht weiter beschrieben werden.

Ohmsche Verluste

Zu einem GrofBteil werden die ohmschen Verluste nonm tiberwiegend dem Widerstand R;,, beim
Ionentransport im Elektrolyten zugeordnet. Zusétzlich treten auch Hemmungen des Elektronenflusses
in den elektrisch leitenden Elementen R, im gesamten System auf. Ohmsche Widerstinde werden
sowohl von der Zellgeometrie als auch der ionischen und elektronischen Leitfédhigkeit der Komponenten
bestimmt. Zusétzlich steigen die ohmschen Verluste, wenn im Betrieb degradationsbedingt
Fremdschichten gebildet werden und somit den Materialtransport behindern. Grundsatzlich gilt der nonm
als zeitinvariant, er steigt mit der Stromdichte und folgt den Ohm’schen Gesetzen [75].

Nonm =1 * (Rion + Ret + Ri) = 1 * Ropm (Gl.2.21)

Es ist jedoch eine starke Temperaturabhidngigkeit zu beobachten, die auf die temperaturabhingige
ionische Leitfahigkeit zurlick zu fiihren ist. Bei hohen Stromdichten kommt es hdufig durch die
entstehende Reaktionswirme zur Erwdrmung des Systems, was wiederum die G, erhoht und somit Nopm

verringert.

Verluste durch Gasdiffusionslimitierung

Die Diffusionspolarisation tritt auf, wenn die zugefiihrten Prozessgase schneller umgesetzt werden,
als sie durch den nur endlich schnell ablaufenden diffusiven Materialtransport in die elektrochemisch
aktive Zone zugefiihrt werden. Hierbei entsteht ein Konzentrationsgradient, der sich auf die lokalen
Partialdriicke der Prozessgase auswirkt. Hierdurch wird nach (Gl. 2.19) ein Spannungsabfall verursacht.
Mit steigender Stromdichte und Lénge der Diffusionswege nehmen die Diffusionsverluste zu [76].
Unter anderem spielt hierbei die Mikrostruktur der Elektrode eine wichtige Rolle, da sich die Porositit,
Porengrofe und Tortuositdt mafBgeblich auf die Diffusion auswirken.

Mit Hilfe der Fick’schen Gesetze kann die Stromdichte j an der Elektrodenoberfliche bestimmt
werden, wobei der Diffusionskoeffizient D, ¢, und c,r als Bulk- und Oberflichenkonzentrationen, und
letztendlich d als Diffusionsschichtdicke mit in die Gleichung einflieBen [76].

ZF D - (cp — Cof)

P = Gl.2.22
j P ( )
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Fiir den Grenzfall c,s = 0, was der maximalen Diffusionsrate entspricht, wird die Grenzstromdichte
Jg erreicht. Nun wird ein Term aus dem Verhéltnis von Bulk- und Oberflichenkonzentration gebildet,
der nun in die konzentrationsabhéingige Nernst-Gleichung eingesetzt werden kann.

C
or gL (Gl. 2.23)
Cp Jg
R-T j (Gl. 2.24)
Naiff = — - In|1 i

Gasumsatz und Befeuchtung

Mit steigender Stromdichte steigt der Ladungstransport durch die ablaufenden elektrochemischen
Reaktionen. Als Resultat steigt bei konstanter Prozessgaszufuhr proportional zur Stromdichte
anodenseitig der p(H,O) an und kathodenseitig sinkt der p(O,). Dies wird als Gasumsatzeffekt
bezeichnet, wobei sich das Partialdruckverhéltnis in der Nernst-Gleichung &@ndert und bei hohen
Stromdichten zur Verminderung der Zellspannung fiihrt. Dieser Effekt kann zu einer weiteren
Limitierung durch Gasdiffusion hinzugezihlt werden. Aus mechanistischen Griinden ist die
Befeuchtung des Brenngases u.a. bei Verwendung von kohlenwasserstofthaltigen Brenngasen, eine
Notwendigkeit. Die Menge an im Brenngas zugefithrten H,O beeinflusst zusdtzlich das
Partialdruckverhéltnis in der Nernst-Gleichung und somit die OCV.

2.5.3 Kennlinien-Modell

Ein elektrochemisches Kennlinien-Modell setzt die Zellspannung Uz in Relation zum Strom bzw.
zur Stromdichte. Hierbei wird der Einfluss der auftretenden Verlustmechanismen sichtbar. Die in 2.5.2
vorgestellten Verlustmechanismen skalieren nicht linear mit der Stromdichte und haben somit einen
nichtlinearen Einfluss auf die thermodynamisch erreichbare Zellspannung Ugcy.

Uocy wird im Strombetrieb durch die Summe aller Verluste vermindert, so dass eine Zellspannung
als Funktion der Stromdichte erhalten wird [75].

i Gl. 2.25
Uzette = Uogcv — Zm furl >0 ( )
i
Ein schematischer U-j-Kurvenverlauf ist in Abb. 2.15 dargestellt.
i E, « Uocy

Gasumsatz 0,

Aktivierung

Ohmscher Widerstand 1,

Uy = Zellspannung am

Arbeitspunkt Gasdiffusion 0y

Spannung [V]

Stromdichte [Acm™2]
Abb. 2.15 Schematischer Verlauf einer U-j-Kennlinie mit auftretenden Verlustmechanismen
Unter Belastung werden die Partialdriicke der zugefiihrten Gase geringer und die Partialdriicke der
Reaktionsprodukte steigen, wobei sich beides auf die Nernst-Gleichung auswirkt. Dies fiihrt zu einer

Polarisierung der Anode durch den Gasumsatz mg,. Bei kleinen Stromdichten ist ein starker nicht
linearer Spannungsverlust zu sehen, der charakteristisch fiir die Aktivierung der elektrochemisch
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aktiven Zonen in beiden Elektroden ist. Ein weitgehend linearer Kurvenverlauf wird bei mittleren
Stromdichten beobachtet, der durch den ohmschen Widerstand im Zellverbund geprigt wird. Bei hohen
Stromdichten kann man einen rapiden Spannungsverlust beobachten der durch die Limitierung des
Massentransports, d.h. Gasdiffusion, hervorgerufen wird.

2.5.4 Impedanzspektroskopie

Die Erstellung eines physikalisch-chemischen Modells fiir die Brennstoffzelle ermdglicht eine
zielgerichtete Entwicklung hinsichtlich Leistung und Alterungsbestindigkeit. Hierfiir ist es jedoch
notwendig, die zur Polarisation und somit Absenkung der Leistung beitragenden Prozesse zu
identifizieren. Mit Hilfe des Kennlinien-Modells konnen die grundlegenden Leistungseigenschaften
einer Brennstoffzelle in ihrer Gesamtheit ermittelt werden. Die elektrochemische
Impedanzspektroskopie hingegen gibt einen analytischen Einblick in die Komplexitdt eines SOFC-
Systems und kann somit zu einem tieferen Verstindnis beisteuern.

In der Regel laufen innerhalb einer Brennstoffzelle chemische Reaktionen, physikalische
Degradation und Transportprozesse sowohl seriell und als auch parallel ab, und filhren so zu
Spannungsverlusten. Die elektrochemische Charakterisierung mittels Strom-Spannungsmessungen
wird als validierte Methode verwendet, um die Leistung von Einzelzellen zu beurteilen. Hierbei konnen
jedoch nur begrenzt Informationen tiber Umfang und Eigenschaften der einzelnen Teilprozesse in den
Komponenten der Verbundstruktur gewonnen werden. Zur Erdrterung des Entwicklungspotentials der
Anode wurde in der vorliegenden Arbeit eine impedanzspektroskopische Untersuchung ausschlieSlich
der Anode in der Modellgeometrie einer symmetrischen Zelle durchgefiihrt. Auf diese Weise kann die
Anode unabhéngig von anderen Zellkomponenten betrachtet werden.

Die komplexe Impedanz

Die elektrochemische Impedanzspektroskopie ist eine quasistationdre elektrochemische
Charakterisierungsmethode, bei der dem zu untersuchenden System ein sinusformiges Wechselstrom-
Anregungssignal i(t) mit einer Modulationsamplitude iy und einer Frequenz f bzw. Kreisfrequenz ®
aufgeprigt wird. Die resultierende Spannungsantwort u(t) entspricht ebenso einem sinusformigen
Kurvenverlauf mit derselben Frequenz, jedoch fiihrt die Elektrochemie des untersuchten Systems zu
einer Anderung der Amplitude u, und einer Phasenverschiebung ¢.
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Abb. 2.16 a) Vereinfachter experimenteller Aufbau fiir Impedanzmessungen und b) korrespondierende Polarisationskurve
[78]

In Abb. 2.16 ist der experimentelle Aufbau fiir eine Impedanzmessung dargestellt, wobei mittels
Vierleitermessung die Beeinflussung durch Leitungs- und Anschlusswiderstinde minimiert wird. In
Abb. 2.16, die eine Impedanzmessung an einer gesamten Zelle skizziert, erkennt man, dass auf einen
Laststrom Ij,,q ein modulierter Wechselstrom i(t) aufgeprigt wird und die Spannungsantwort u(t)
gemessen wird.

Das Ausgangssignal wird dann zur Berechnung der Impedanz, also des komplexen elektrischen
Widerstands, herangezogen, die durch das Verhiltnis von Anregungssignal und Systemantwort
dargestellt wird, siche Gleichungen (Gl. 2.26) bis (Gl. 2.28)
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i(t) = ipsin(wt + ¢;) (Gl. 2.26)
u(t) = ugsin(wt + @y) (GL. 2.27)
_u@® (Gl.2.28)

20 =50

Eine Umformung mittels Eulerformel ermdglicht die Auftragung in einer komplexen Ebene, siche
(GL. 2.29) und Abb. 2.17.

u .
Z(w) = i—"el(“’“‘/’) =27'(w) + i Z"(0) = Re(Z) + i Im(2) (Gl. 2.29)
0
Y axis
Im(2)
2 ——
|
|
1z {
I
6 l X oxis
% z Re(2)

Abb. 2.17: Darstellung der Impedanz in einer komplexen Ebene [79]

Anhand der Variation einer diskreten Anregungsfrequenz in einem breiten Frequenzbereich wird
ein Impedanzspektrum aufgenommen. Bei einem SOFC-System wird die Impedanz iiblicherweise in
einem Frequenzbereich von etwa 10 mHz bis zu 1 MHz und einer Amplitude von 2 bis 10 mV
aufgenommen. Zur Charakterisierung wird dieser Verlauf als Betrag der Impedanz |Z| und der
Phasenverschiebung ¢ tiber dem Logarithmus Kreisfrequenz @ im Bode-Diagramm oder als
Imaginérteil /m(Z) iber dem Realteil Re(Z) im komplexen Nyquist-Diagramm dargestellt, siche Abb.
2.18.

-Im(Z) log |Z| ¢
R+ R

A
.
R,
®=0 T
@ 0,# Re(2) log © ——»
Abb. 2.18: Schematische Darstellung der Impedanz eines RC-Glieds im Nyquist-Diagramm und Bode-Diagramm [80]

Voraussetzungen an das System, um qualitative Messergebnisse zu erhalten, sind die Bedingungen
von Kausalitdt, Linearitét und Zeitinvarianz. In der Regel sind SOFC-Systeme nichtlinear, das heifit im
elektrochemischen System ist die Anderung von Strom nicht proportional zur Anderung von Spannung:
Kriterien von Homogenitét und Additivitdt von System-Input zu -Output sind nicht erfiillt. Jedoch kann
bei einer ausreichend kleinen Stromamplitude von einer linear gendherten Systemantwort ausgegangen
werden [79]. Zur Uberpriifung der genannten Bedingungen eignen sich die Kramers-Kronig-Relationen,
welche Real- und Imaginirteil der Impedanz iiber eine feste Beziehung miteinander verkniipfen, wie in
(GL 2.30) und (GL. 2.31) gegeben ist [81]. Heutzutage kommen alternative Algorithmen wie ZHit zum
Einsatz, wobei aus ihrer Nichterfiillung auf eine fehlerhafte Messung des Frequenzganges geschlossen
wird [82].
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, , 2 (CxZ"(x) —wZ"(w)
0
" 2 (*Z'(x) - Z'(w) Gl.2.31
=] T (@230

Real- und Imaginirteil der Funktion bedingen sich also gegenseitig durch Integration. Der KK-Test
transformiert somit empirisch ermittelte Daten des Imaginérteils in theoretische Realteile und vergleicht
diese mit den empirisch gemessenen Realteilen. Die mittels Kramer-Kronig-Gleichung berechnete
Abweichung stellt u.a. somit die Giite der Messdaten dar [79].

Das Ersatzschaltbild

Abgeleitet aus empirischen Messdaten konnen mit Hilfe eines Ersatzschaltbildes die
elektrochemischen Prozesse innerhalb der Brennstoffzelle und deren einzelner Komponenten dargestellt
und durch elektrotechnische Bauteile wie Kapazitét, Induktivitdt und ohmscher Widerstand modelliert
werden. Anhand dieser Modelle konnen ohmsche und Polarisationswidersténde in den Elektroden und
dem Elektrolyten erfasst und deren Anteil am Gesamtwiderstand parametrisiert werden. Das
Ersatzschaltbild besteht in vielen Féllen aus einer Verschaltung verschiedener Impedanzelemente, also
grundlegender elektrotechnischer Bauteile, wie Widerstand, Spule und Kondensator. Allerdings
existieren fiir spezielle Elementarprozesse wie beispielsweise die Diffusion eigene Elemente wie die
Warburg-Impedanz, welche die Impedanz entsprechend beschreiben.

Verbraucher © Saverstoffatom

@ Wasserstoffatom
O Elektron

N M&?

Induktivitat Kathode Elektrolyt Anode

L
o—— o=

©

Polarisation Polarisation

Abb. 2.19 Schematischer Aufbau der oxidkeramischen Brennstoffzelle und stark vereinfachtes Ersatzschaltbild, das die
Elektrodenpolarisationen, den Elektrolytwiderstand und auftretende Leitungswiderstinde modelliert

Die elektrischen Bauteile dienen lediglich zur Beschreibung der realen elektrochemischen Prozesse
der Brennstoffzelle. Im Fall von einfachen Elektrodengeometrien ist es moglich die einzelnen Beitrdge
der auftretenden elektrischen Elemente zur Gesamtimpedanz zu klassifizieren, wie in Abb. 2.19
schematisch dargestellt ist. Zum Beispiel entstehen Doppelschichten unter anderem aufgrund der
adsorbierten Ladungstrager an einer Grenzfldche zwischen den elektronisch leitenden Elektroden und
dem ionisch leitenden Elektrolyten. Im Ersatzschaltbild werden der Aktivierungswiderstand an der
Grenzfliche und die dort entstechende Doppelschichtkapazitit durch Parallelschaltung eines
Widerstandes und einer Kapazitat dargestellt. Im Elektrodenraum einer Cermet-basierten Elektrode
treten jedoch weitaus komplexere Reaktionsmechanismen auf, so dass die gemessenen Impedanzen als
Netzwerk einer Vielzahl einzelner Impedanzelemente genéhert werden konnen. Diese sind die Basis fiir
ein Ersatzschaltbild, das in der Impedanzanalyse zur Simulation und Optimierung verwendet wird [83].

Der ideale ohmsche Widerstand Rgq ist in der Impedanzspektroskopie durch eine
Frequenzunabhéngigkeit, eine Phasenverschiebung von 0° charakterisiert und besitzt somit nur einen
Realteil, siche (Gl. 2.32).
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Zo =R (GL.2.32)

Der ohmsche Widerstand im Ersatzschalbild reprisentiert sowohl die Leitungswiderstinde im
gesamten System, als auch Kontaktwiderstinde an Grenzflichen. In der Realitit wird er durch den
reinen Elektrolytwiderstand dominiert. Die Frequenzunabhingigkeit ist mit der homogenen
Potentialverteilung iiber den Elektrolyten begriindet. Es sind keine hohen Feldstirken zu beobachten,
die zu einem nichtlinearen Leitungsmechanismus fithren. Bei ausreichend hoher ionischer Leitfahigkeit
ist der kapazitive als auch induktive Widerstandsanteil im Elektrolyten vernachlédssigbar. Dieser
Zusammenhang wird in der grafischen Auswertung genutzt, um den Elektrolytwiderstand von der
Elektrodenpolarisation zu unterscheiden. Der x-Achsenabschnitt der Ortskurve Rq im Nyquist-
Diagramm mit @ — oo, siche Abb. 2.18, stellt den ohmschen Anteil der Impedanz dar. In Fall ® = 0
entspricht die Impedanz der Steigung der Polarisationskurve und somit kann durch Bildung der
Differenz beider Schnittpunkte der Anteil des Polarisationswiderstandes am Gesamtwiderstand
bestimmt werden. Im Bode-Diagramm findet in beiden Féllen eine Nédherung der Kurvensteigung an 0
statt, woraus durch Extrapolation des Minimums im Kurvenverlauf der ohmsche und der
Gesamtwiderstand ermittelt werden konnen.

Die Impedanz idealer Kondensatoren entsteht durch den Auf- und Entladevorgang. Im realen
System werden die elektrischen Widerstdnde mit Kapazititen gekoppelt. Diese werden dann durch s.g.
RC-Glieder gendhert, wie bereits am Beispiel der Doppelschichtkapazitit gegeben worden ist. Der
auftretende elektrochemische Prozess ist durch eine frequenzabhidngige Zeitkonstante z, der
Relaxationszeit des Prozesses, bestimmt. Nach Uberschreitung eines bestimmten Frequenzbereiches
finden keine Ladevorginge in der Kapazitit des RC-Gliedes statt und der Widerstand wird
kurzgeschlossen, so dass der Strom bei hohen Frequenzen w — oo fast ausschlieBlich iiber die Kapazitit
flieBt. Der Zusammenhang wird in (Gl. 2.33) bis (Gl. 2.35) dargestellt. [79]

2m 1
w=2nf=— - T=— (Gl. 2.33)
T W
T=RC (Gl. 2.34)
1 1
- = —j— Gl. 2.35
wC = Zre le ( )

Umgekehrt treten im niedrigen Frequenzbereich @ — 0 hohe Impedanzen auf, da durch den
langsamen Frequenzwechsel der Strom an den Widerstandselementen abfallt, woraus die
Gesamtimpedanz des Systems ermittelt werden kann. Die Kapazitit hat im Gegensatz zum ohmschen
Widerstand einen Realteil von Null. Die RC-Glieder erscheinen in der Nyquist-Darstellung somit als
Halbkreise. Die Zeitkonstante entspricht dem Produkt aus Widerstand und Kondensator und ihr
Kehrwert ist die Frequenz am Scheitelpunkt der Ortskurve.

Die Impedanz ideal induktiver Komponenten weist einen positiven Imaginédrteil und eine zur
Kapazitit reziproke Frequenzabhingigkeit auf. Hohe Frequenzen bedingen eine schnelle Anderung der
elektromagnetischen Felder im stromdurchflossenen Leiter. Die Anderung des magnetischen Flusses
durch eine Leiterschleife induziert eine Spannung, so dass der dadurch flieBende Strom ein Magnetfeld
erzeugt, welches der Anderung des magnetischen Flusses entgegenwirkt. Dieses Phinomen wird durch
die Lenzschen Regeln beschrieben. Dementsprechend wird die Impedanz eines induktiven Elements mit
@ — oo grofer und fiir  — 0 geht der Widerstand auch gegen Null, wie in (Gl. 2.36) zu erkennen ist.
Die Spule weist in dem Fall ein reines Leiterverhalten mit realen Leitungswiderstédnden auf, weswegen
im Modell R = 0 gilt.
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T=< mit R=wl - Zp =iol (Gl. 2.36)

Induktive Effekte entstehen im System der Brennstoffzelle praktisch nur durch elektrische
Leitungen und konnen durch eine Optimierung des Messaufbaus minimiert werden [79].

Reale Systeme weichen jedoch von dem oben beschriebenen idealen Verhalten ab, da sich unter
anderem die dreidimensionale Mikrostruktur einer Elektrode von der zweidimensionalen Geometrie
einer idealen Kondensatorplatte unterscheidet. Es werden nichtideale Modellelemente eingefiihrt, die
keine Entsprechung als elektrisches Bauteil haben. Die geschwindigkeitsbestimmenden
Elektrodenprozesse werden iiber durch Parallelschaltungen von Widerstinden mit Konstant-Phasen-
Elementen (Constant Phase Elements, CPE) parametrisiert. Letztere erlauben nicht-ideales Verhalten
von Kondensatoren zu modellieren, wodurch eine gute Néherung des realen Systems ermoglicht wird.
Die elektrische Impedanz des CPE wird durch Zcpg bestimmbar. Die Impedanz des O-Elements ist
folgendermafBen definiert [79]:

Zepp = A~ (ilw)™@ (GL.2.37)

Hierbei ist A ein Koeffizient, der dem reziproken Betrag der Impedanz bei der Winkelfrequenz o =
2nf bzw. 1 rad-s™ entspricht. Auf Grund der konstanten Phase (-90-0)°, kann der Exponent o Werte
zwischen 0 und 1 annehmen, wobei 1 einer idealen Kapazitit und 0 einem reinen Widerstand entspricht.

Letztendlich werden RC- oder RQ-Glieder in Serie geschaltet, die Elektrodenpolarisation
reprisentieren, wie in Abb. 2.19 abgebildet. Der in Serie geschaltete ohmsche Widerstand stellt den
Widerstand innerhalb des Elektrolyten und die Leitungswiderstdnde von Stromabnehmern dar. Etwaige
Induktivititen der Kabel werden mit dem induktiven Element beriicksichtigt. Das Ersatzschaltbild kann
mit zusdtzlichen Elementen erweitert werden, die entweder weitere Prozesse, wie die Charge-Transfer-
Reaktion, reprisentieren oder eine bessere Néherung an die empirischen Daten bieten. Dazu gehdren
unter anderen die Gerischer-Impedanz, welche beispielsweise eine Kombination aus Adsorption und
Oberfldchendiffusion, wie es in gemischtleitenden Materialien der Fall ist, modelliert, oder die
generalisierte Warburg-Impedanz, welche ebenfalls ein Modell fiir die diffusiven Prozesse im
Elektrodenmaterial ist.

Auswertung der Impedanzspektren

Mit theoretischen Kenntnissen zu den Abldufen innerhalb des betrachteten Reaktionsraums kann
nun ein Ersatzschaltbild mit Initialparametern vorgeschlagen werden.

Die genédherten Parameter fiir die einzelnen Elemente des Ersatzschaltbilds werden mit Hilfe eines
Algorithmus bestimmt, wobei vorrangig die Complex Non-linear Least-Squares (CNLS) Regressions-
Technik zum Einsatz kommt. Dieser Algorithmus ist vereinbar mit der restriktiven Kramer-Kronig-
Relation und soll zur Anpassung der Fitkurve an die Messkurve anhand der Methode kleinster
Fehlerquadrate fiihren. Es soll die Summe aller festgelegten Fitparameter minimiert werden [84]. Beim
CNLS-Fit wird die Messkurve nun anhand des gewihlten Ersatzschaltbildes parametrisiert. Eine
Literaturrecherche zum Thema Interpretation der Impedanzanalyse von Einzelzellen und
symmetrischen Zellen, basierend auf Cermetanoden, zeigte diesbeziiglich eine grofle Streubreite der
Ergebnisse [85, 86, 87, 88, 89, 90].

Grundsétzlich wird jedoch die Gasdiffusion durch Temperaturunabhingigkeit mit Auftreten bei
kleinen Frequenzen (0.1 Hz bis 10 Hz) beschrieben, wéhrend es sich bei elektro-katalytischen
Reaktionen wie der H,-Adsorption/Dissoziation, Oberflachendiffusion und der Charge-Transfer-
Reaktion um schnelle temperaturabhéngige Reaktionen (>100 Hz) handelt. Eine Anodenpolarisation
durch die Gaskonversion-Impedanz ist im symmetrischen Aufbau unwahrscheinlich [91].
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Abb. 2.20 Ersatzschaltbild (oben), Impedanzmesskurve (bei 621 °C) mit Initialparametern fiir das Ersatzschaltbild zum
CNLS-Fitting (unten)
Die Auftragung des Imaginérteils der Impedanz iiber der Frequenz, auch als Abwandlung eines
klassischen Bode-Plots bekannt, ermdglicht eine Zuordnung der Relaxationsfrequenzen zu den

einzelnen Prozessen, wie in Abb. 2.21 dargestellt ist.
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Abb. 2.21 Abwandlung des Bode-Plots d urch Darstellung des Imagindrteils der Impedanz iiber der Frequenz

Abb. 2.20 prisentiert ein Beispiel zur Auswertung von Impedanzspektren, bei dem eine gemessene
Impedanzkurve mit zwei R-CPE-Elementen und einem ohmschen Widerstand (Ryr) gefittet worden ist,
wobei R einen Widerstand und CPE das Constant Phase Element représentieren. Dieses Ersatzschaltbild
kann sowohl fiir die Ni/YSZ als auch Ni/GDC-Anode verwendet werden. Zum Start des CNLS-Fit, als
iterativen Fitting-Algorithmus, werden Initialparameter geschétzt. Auf Basis dieses Parametersatzes
kann die iterative Anpassung der erhaltenen Fitkurve und der Fehlerquadrate erfolgen. Die Messgiite
wird durch Auswertung der relativen Fehler aller Datenpunktpaare erhalten. Die Bestimmung des
ohmschen Widerstands erfolgt vereinfacht iiber Bestimmung des hochfrequenten Achsenabschnitts
(HF, high frequency). Der Gesamtwiderstand wird iiber den niederfrequenten Achsenabschnitt (LF, low
frequency) erhalten. Zwei R-CPEs werden verwendet, um den Kurvenbogen des mittleren
Frequenzbereichs (MF, mid-range frequency) und den zweiten Bogen im hochfrequenten Bereich zu
reprasentieren. Der Fit liefert dann als Resultat quantitative Ergebnisse, die auf dem vorgegebenen
Ersatzschaltbild beruhen.

Die Kehrseite dieser Analysemethode ist in mehreren Punkten zu beschreiben. Einerseits erfordert
die Wahl der Initialparameter ein grundlegendes Wissen iiber das System und eine entsprechende
quantitative Wertezuordnung, was mit zunehmender Komplexitét erschwert ist. Des Weiteren treten in
der Zelle bzw. in der einzelnen Elektrode viele Prozesse parallel auf und konnen iiber das Nyquist-
Diagramm auf Grund mangelnder Aufldsung nur schwer unterschieden werden. Insbesondere werden
oft Prozesse mit kleinen Beitrigen zur Gesamtpolarisation nicht erfasst, da dominierende
Verlustmechanismen diese im frequenzabhidngigen Spektrum iiberlagern. Dieselbe Problematik trifft
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man auch bei der Gewichtung der auftretenden Prozesse an, so dass eine saubere Zuordnung und
Quantifizierung bei zunehmender Komplexitdt des Systems nur im seltensten Fall mdglich ist. Ein
weiterer Nachteil des CNLS-Fitting ist die Varianz des Spektrums. Ein gemessenes Impedanzspektrum
kann eine Vielzahl von Ersatzschaltbildern repriisentieren, ohne dass eine fehlende Ubereinstimmung
mathematisch nachvollziehbar wire.

Eine mogliche Losung fiir die aufgefiihrten Probleme wére eine Alternative zur klassischen
Impedanzanalyse, die mit weitaus mehr Aufwand verbunden ist. Die Initialparameter miissen in dem
Fall anhand einer DRT-Analyse (Distribution Function of Relaxation Times) bestimmt werden, was im
Rahmen dieser Arbeit jedoch nicht vorgenommen worden ist [84].

2.6 Degradationsmechanismen einer SOFC

Obwohl die SOFC als hocheffizientes System zur Energiebereitstellung angenommen wird, stellen
auf dem Weg zur Kommerzialisierung die Herstellungskosten und Langzeitstabilitdt zwei
Herausforderungen dar. In der Entwicklung neuartiger SOFC-Systeme und derer Komponenten wurde
in der Vergangenheit das Augenmerk primér auf die Leistungssteigerung der SOFC gelegt. Zunehmend
riickt jedoch die Lebensdauer und somit Alterungsbestindigkeit des Systems in den Vordergrund, so
dass mittlerweile auch auftretende Degradationsphénomene in der Forschung stark fokussiert werden
[5].

In Abhéngigkeit vom Einsatzzweck werden Laufzeiten im mobilen Bereich zwischen mehreren
tausend Stunden, bei stationdrer Anwendung bis zu mehreren zehntausend Stunden angestrebt [92].
Innerhalb der Betriebszeit soll ein mdglichst geringer Leistungsverlust durch einen Spannungsabfall
eintreten. Die Degradationsrate ist unter anderem abhéngig von intrinsischen Alterungseffekten, wie der
Nachsinterung von Zellkomponenten, Interdiffusion, Segregation und Phasenumwandlungen oder
chemischer Reaktion zwischen den Materialien und daraus resultierender Grenzflacheneffekte [23, 93].
Diese sind meist thermisch induziert und stark abhingig von den Betriebsbedingungen. Extrinsische
Degradationsursachen sind auf Wechselwirkung der Zellkomponenten mit Fremdelementen, die durch
den Gasstrom oder die Auswahl des Brenngases ins System geleitet werden, zuriickzufiihren. In dem
Fall wird meistens eine Deaktivierung der katalytisch aktiven Dreiphasenpunkte oder Oberflichen
beobachtet. In Abhéngigkeit von den Betriebsbedingungen konnen zusitzlich morphologische
Verdnderungen des Zellverbunds auftreten [94, 95]. Neben der Degradation auf chemisch-
physikalischer und elektrochemischer Ebene, konnen durch z.B. Sinterschwindung oder unzureichende
Anpassung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten auch mechanische Eigenschaften einer Zelle
beeinflusst werden. Hierdurch induzierte Spannungen kdnnen zum Verlust der mechanischen Integritét
des Zellverbunds und letztendlich auch zum Totalschaden fiithren [44].

2.6.1 Nickelagglomeration in der Anode

Das wichtigste Materialtransport-Phénomen ist die Vergroberung der Nickel-Partikel durch
Agglomeration. Als Agglomeration wird die rdumliche Ballung von einzelnen Partikeln beschrieben,
die mit einem Verlust von Oberfliche einhergeht. Nickel-Agglomeration ist ein bekanntes
temperaturabhingiges Degradationsphdnomen  bei  Ni-basierten Kompositanoden fiir
Festoxidbrennstoffzellen [96]. Das Phdanomen tritt nicht nur bei Prozesstemperaturen >1000 °C auf,
sondern ist auch bei moderaten Betriebstemperaturen und hohen Stromdichten oder hoher
Brenngasnutzung zu beobachten [46]. Die Triebkraft von Nickel zu agglomerieren beruht auf der
Minimierung der Oberflédchenenergie, wie es auch beim Festkorpersintern zu beobachten ist. Die
Agglomeration hat gravierende strukturelle Anderungen zur Folge, die unter anderem zu einer
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Verringerung der Ausdehnung Kkatalytisch aktiver Dreiphasengrenzen fithrt und somit einen
Leistungsabfall verursacht [97]. Zusitzlich fiihrt eine starke Verdichtung der gesamten Struktur zu einer
Minderung der Gaspermeabilitdt, was zu einer Polarisation durch mangelnde Gasbereitstellung in der
Anode fiihrt.

Die Kontaktfldche zwischen Anode und Elektrolytmaterial bzw. den metallischen und keramischen
Bestandteilen der Anode wird verringert und gleichzeitig die gesamte spezifische Oberfliche des
Nickels reduziert. Ein Verlust der Perkolation durch starkes Nachsintern wird ebenfalls beobachtet, da
die Agglomeration das perkolierende Ni-Netzwerk zerstort [98]. Einerseits ist ein hoher Nickelanteil
vorteilhaft, um eine hohe katalytische Aktivitdt und durchgehende Perkolation zu gewihrleisten.
Andererseits erfolgt eine Stabilisierung der Mikrostruktur erst durch einen hohen keramischen Anteil,
da hier ein Pinning-Effekt auftritt. [8, 99] Die YSZ-Partikel verzogern durch Benetzung die
Eigendiffusion des Nickels, weswegen oft ein Nickelgehalt nahe der Perkolationsgrenze in Betracht
gezogen wird.

2.6.2 Reoxidation der Anode

Ein weiteres Problem ist die unzureichende Toleranz der Nickelphase gegeniiber Sauerstoff, vor
allem bei hohen Betriebstemperaturen. Der Sauerstoff kann sowohl wihrend der Aufheizphase durch
unzureichende Abdichtung der Elektrodengasrdume, durch Undichtigkeiten im Elektrolyten oder bei
Abschalten des SOFC-Systems zur Anode gelangen. Probleme konnen auch im Betrieb auftreten, wenn
eine kritische Spannung unterschritten wird. Bei 850 °C liegt das elektrochemische Oxidationspotential
von Nickel bei 0,66 V, wird der Grenzwert unterschritten, wird eine elektrochemische Oxidation des
Nickels moglich [100].

Bei der SOFC werden Sauerstoffionen O durch den Elektrolyten zur Anode transportiert. Uber den
keramischen Bestandteil der Cermetanode, erfolgt der Transport zu den Dreiphasengrenzen zwischen
Metall, Keramik und Gasraum. An der Stelle erfolgt grundsitzlich die H,-Oxidation im Fall von
Ni/YSZ-Cermets. Besteht der keramische Anteil aus einer gemischtleitenden Keramik mit katalytischer
Aktivitdt gegeniiber der H,-Oxidation, wie beim GDC, wird die Oxidation auf deren Oberfliche
erweitert. Fiir die Oxidationsreaktion wurden in der Literatur bereits Mechanismen vorgeschlagen, die
die Reaktion an der Dreiphasengrenze wie folgt beschreiben wiirden [101, 102]:

Hag) < Hinijepey + Hivp (Gl.2.38)

HENi) « H(*YSZ/GDC) (Gl. 2.39)

H(*YSZ/GDC) + OEYSZ/GDC) A OH(*YSZ/GDC) (Gl. 2.40)
OH(ysz/epcy + Hivszjapc) © H20(yszjepcy © Ha0(g) (Gl.2.41)

Nach Adsorption des Brenngases auf der Katalysatoroberfliche, wird eine Ubertragung des
Wasserstoffatoms vom Ni auf das YSZ bzw. GDC vorgeschlagen, wobei Wasser entsteht und dann in
den Gasraum desorbiert, (Gl. 2.38) bis (Gl. 2.41). Findet die Oxidation ausschlieBlich iiber GDC statt,
so entfdllt die Reaktionen aus (Gl. 2.39). Im Allgemeinen wird der Mechanismus in (Gl. 2.39) als
Spillover-Effekt bezeichnet und ist charakteristisch fiir ionisch leitende Keramiken im Cermet.

Die O*-Konzentration an den Anodengrenzflichen steigt im Betrieb durch den kathodenseitigen
Gasumsatz und die Ionenleitung durch den Elektrolyten mit steigender Stromdichte proportional an. Bei
hohen Stromdichten ist davon auszugehen, dass an lokalen Punkten der Dreiphasengrenzen ein geringer

34



2 Brennstoffzellen — Stand der Technik

p(Hy) herrscht, da dort nicht ausreichend H, durch die fortschreitende Oxidationsreaktion zur Verfligung
steht. Der Sauerstoffionenfluss bleibt jedoch in Abhédngigkeit der Stromdichte konstant. Als Resultat
kann es an der Katalysatoroberfliche zu einer Oxidation des Nickels durch die iiberfliissigen
Sauerstoffionen kommen. Die Reaktion wird in der Literatur nach folgender Gleichung beschrieben
[103]:

Ni+ Ofikeroryr = NiO + 2e” (Gl. 2.42)

Es erfolgt also die Oxidation durch die von der Kathode iiber den Elektrolyten diffundierenden
Sauerstoffionen.

Alternativ hierzu konnte die Oxidation des Nickels auch bei hoher Befeuchtung bzw. hohem
p(H,0)/p(H,) bedingt durch hohe Brenngasnutzung auftreten. In der Literatur wird erneut die
Proportionalitit des Sauerstoffionenflusses zur Stromdichte beschrieben [93]. Der Sauerstoffionenfluss
entspricht demnach der Bildungsrate von Wasser, bei einer konstanten Brenngaszufuhr. Bei hohen
Stromdichten wird der Anteil des gebildeten Wassers im Anodengasraum héher als der des ungenutzten
Brenngases, was in einem ungiinstigen p(H,O)/p(H,)-Verhiltnis resultiert. Eine Oxidation nach dem
vorgeschlagenen Mechanismus sidhe wie folgt aus [93]:

Ni+ H,0 > NiO + OH{ysz/6pc) bzw Ni(OH), — Komplex (Gl. 2.43)

Es erfolgt die Oxidation des Nickels zu NiO, wobei adsorbiertes Hydroxid an der Oberfliche
entsteht, das im geringen Ausmal} von Ni-lonen komplexiert werden kann. Bei der Bildung von Ni-
Hydroxid-Komplexen kommt zur Degradation der Mikrostruktur erschwerend hinzu, dass die Substanz
leichtfliichtig ist und somit entweder an anderer Stelle im System zum NiO abgebaut wird oder sich
verfliichtigt, was in beiden Fillen zu einem irreversiblen Schaden fiihrt [104]. Die korrosiven Prozesse
sind ebenso mit mikrostrukturellen Verdnderungen in der Anode verbunden. Dabei kann der gesamte
Zellverbund einen Verlust der mechanischen Integritit, da dieser Oxidationsprozess mit einer
Volumeninderung von bis zu +69% einhergehen kann, erleiden [105]. Bei lokal konzentrierter Ni-
Oxidation kann eine starke Volumendnderung zu Rissbildung und Delamination der Anode an der
Grenzfliche zum Elektrolyten fithren [105]. Da der Elektrolyt der Ausdehnung von Anode nur bis zu
einem gewissen Grad folgen kann, wirken auf ihn Zugspannungen, die, falls sie die Eigenspannungen
und Bruchfestigkeit des Elektrolyten tibersteigen, auch zur Ausbildung von Rissen im Elektrolyten
fiihren konnen. Durch die fehlende Trennung beider Elektrodengasraume wird in dem Fall ein Zellbrand
hervorgerufen. Die Umwandlung von Nickel zu NiO kann also zu Schéddigungen in Anode und
Elektrolyt fithren, die einen Verlust an Zellleistung oder sogar ein vollstindiges Versagen der Zelle
verursachen

2.6.3 Schwefel-Vergiftung der Anode

Zu den bekanntesten Deaktivierungsmechanismen der Anode zéhlt die Schwefelvergiftung und
Kohlenstoffablagerung auf der Cermetanode. Im Allgemeinen werden katalytisch aktive Bereiche durch
die extrinsischen Verunreinigungen aus dem Brenngas auf unterschiedliche Weise blockiert, was in
erster Linie zu einer Erhohung der Polarisationswiderstinde fiihrt. Beziiglich der auftretenden
Mechanismen herrscht bislang keine Klarheit. Da auch die H,-Oxidation am Nickelkatalysator nicht
elementar verstanden ist, kann der Einfluss vom H,S nur schwierig beurteilt werden. Demnach werden
im Folgenden nur spekulative Annahmen dargestellt, die die beobachteten Phdnomene plausibel
erkldren konnten.

Nickel ist als Katalysator sehr empfindlich gegeniiber Schwefel-Verunreinigungen im Brenngas, die
u.a. in Form von Schwefelwasserstoff H,S in Dieselreformaten enthalten sein konnen. Im ersten
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Vergiftungsstadium ist ein starker Verlust der Zellspannung zu beobachten, der auf die
Oberfldchenadsorption von Schwefel auf dem exponierten Nickel zuriickzufiihren sein kdnnte. Durch
die Schwefel-Adsorption werden Dreiphasengrenzen blockiert, so dass die Wasserstoffadsorption,
Dissoziation, Oxidation und Diffusion lokal nicht mehr stattfinden kénnen. Dieser Prozess fiihrt zu einer
schnellen Leistungsabnahme, die in Abhingigkeit von der H,S-Konzentration ein reversibles
Gleichgewicht ausbildet, wonach der Leistungsabfall nur noch langsam iiber einen ldngeren Zeitraum
zunimmt [106, 107]. Es konnte jedoch gleichermalen moglich sein, dass keine 3PG durch
Schwefelspezies blockiert werden, sondern dass H,S mit dem H, um die Adsorptionsplitze an der
Katalysatoroberfliache in Konkurrenz steht. Damit wiirde sich die effektive Konzentration reaktiver H-
Spezies verringern.

In Abb. 2.22 werden die mechanistischen Unterschiede bei der Deaktivierung der Cermet-Anode
durch Schwefelverunreinigung im Brenngas fiir Ni/YSZ und Ni/GDC unter der Annahme von
Adsorption von Schwefel an der Katalysatoroberfliche dargestellt. Das Ni/Y SZ-Cermet ermdglicht den
Reaktionsumsatz ausschlieBlich an der 3PG von Nickel, YSZ und dem Gasraum. Es wird vermutet, dass
die Schwefelspezies in Abhdngigkeit vom H,S-Partialdruck auf der Anodenoberflache adsorbiert. Im
Fall von GDC tritt vermutlich ein vergleichbares Adsorptionsmuster auf, jedoch ist eine verbesserte
Toleranz zu erwarten, da das GDC einen Teil der Deaktivierung des Nickels an den 3PG durch
katalytische Oberflachenaktivitdt kompensieren kann [9, 95].
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Abb. 2.22 Links: Brenngas-Adsorption und Oxidation einer Ni/YSZ-Anode im schwefelfreien und im durch Schwefel
deaktivierten Zustand; Rechts: Mechanistischer Unterschied beim Einsatz von GDC (angelehnt an [95])

Die Betriebstemperatur zeigt einen gravierenden Einfluss auf die Deaktivierung durch
Schwefelvergiftung im Brenngas. Je geringer die Betriebstemperatur ist, desto grofer ist der
Leistungsverlust. Bei Temperaturen unter 650 °C wird eine Vergiftung durch Schwefel kritisch und
kann zu einem Totalausfall der Zelle fithren [95]. Nach Studien an unterschiedlichen Anoden bei
diversen Betriebsbedingungen wurde der Schluss gezogen, dass es in Abhédngigkeit von den
Betriebsbedingungen und der Zellbauart unterschiedliche Transitionstemperaturen zwischen reversibler
Vergiftung und irreversibler Vergiftung geben muss. Grundsétzlich kann jedoch davon ausgegangen
werden, das bei sinkender Betriebstemperatur die Reversibilitdt nicht mehr gegeben ist [9, 95].

Ni/YSZ-Anoden zeigen erstaunlicherweise eine extreme Sensibilitit gegeniiber kleinen H,S-
Konzentrationen, wonach bei geringen Konzentrationen (<2 ppm) ein starker Leistungsverlust
beobachtet wird, der mit steigender c(H,S) relativ betrachtet geringer wird [107]. Es wurde ebenso
beobachtet, dass sich das Deaktivierungsverhalten der diskutierten SOFC-Zellen bei anodischer
Polarisation und offener Zellspannung sehr stark unterscheidet. [95, 107, 108] Bei hoheren
Stromdichten ist ein weitaus geringerer Leistungsverlust als bei Zellen in OCV-Modus zu beobachten.

2.6.4 Verkokung der Anode

Auf Grund der hohen Betriebstemperatur ist eine direkte Dampfreformierung von
kohlenwasserstofthaltigen Brenngasen in der Anode einer SOFC moglich. Das Nickel einer

36



2 Brennstoffzellen — Stand der Technik

Cermetanode katalysiert die Reformierung von CH,, was neben langkettigen Kohlenwasserstoffen
(KW) und anderen Verunreinigungen ein Hauptbestandteil von Erdgas ist.

Der Begriff Dampfreformierung bezeichnet im Allgemeinen die chemische Umwandlung von
sauerstoffhaltigen Kohlenwasserstoffen mit Wasserdampf zu Wasserstoff, Kohlenstoffmonoxid und
Kohlenstoffdioxid. Die maB3geblichen elektrochemischen Teilreaktionen in der Zelle lassen sich durch
die folgenden Reaktionsformeln beschreiben [109]:

Methan — Reformierung CHy + H,0 © CO + 3H, (Gl 2.44)
Dampfreformierung CxH,0, + (y — 2)H,0 » xCO + (0 x+y—2z)H, (Gl. 2.45)
Wassergas — Shiftrea tion CO+ H,0 < C0,+ H, (Gl. 2.46)
Methanisierung CO+3H, & CHy+ H,0 (Gl. 2.47)

CH,+ CO, < 2CO+ H, (GL. 2.48)

Die Oxidation von Methan setzt eine befeuchtete Atmosphére voraus, wobei je Methanmolekiil eine
Umsetzung zu Kohlenstoffmonoxid und drei Wasserstoffmolekiilen stattfindet, (Gl. 2.44). Langkettige
Kohlenwasserstoffe werden ebenso mit Wasserdampf reformiert, (Gl. 2.45). Bei hohen
Wasserpartialdriicken ist die Wassergas-Shiftreaktion zu beobachten, (Gl. 2.46), wobei das gebildete
Kohlenstoffdioxid erneut katalytisch zu CO und Wasserstoff reformiert werden kann, siche (Gl. 2.47)
und (GI. 2.48). Da demnach das Brenngas in der Anode vorreformiert und befeuchtet wird, ergibt sich
die Anforderung einer nicht-selektiven katalytischen Aktivitdt und der Bestdndigkeit bei hohen p(H,0)
an die Anode [110].

Trotz hervorragender katalytischer Aktivitit des Nickels zur Oxidation von KW-Brenngasen,
werden in der Literatur Ni-basierten Systemen Degradationsverluste auf Grund von Verkokung
zugeschrieben. Bei lokaler Verarmung von Wasserdampf in der Anodenatmosphire konnen (Gl. 2.49)
und (Gl. 2.50) nicht mehr ablaufen. Stattdessen laufen an der Katalysatoroberfliche Methan-Cracking
oder die Boudouard-Reaktion ab, wodurch Kohlenstoff auf der Anode abgelagert wird [111, 110].

Methan — Crac ing CH, » 2H, +C (GL. 2.49)

oudouard — Rea tion 2C0 - CO,+C (Gl. 2.50)

Die Verkokung hat nicht nur eine verstirkte Vergroberung des Nickels zur Folge, sondern blockiert
auch die katalytisch aktive Zone, so dass die Leistung der Anode stark herabgesetzt wird. Hierbei wurde
anhand Raman-spektroskopischer Methoden fiir eine Betriebstemperatur von 600 °C nachgewiesen,
dass im Fall von Ni/YSZ-Anoden die aus C bestehende Ablagerung ausschlie3lich im grofien Ausmaf}
auf der Nickeloberfldache vorzufinden ist. Im Gegensatz dazu steht die Ni/GDC-Anode die unter identen
Bedingungen gemessen worden ist. Hier ist die Nickeloberfliche frei von C-Ablagerung und nur in
einem vernachldssigbar geringen Ausmal} wurde C auf der GDC-Oberfliche nachgewiesen [112, 113].
Die katalytische Aktivitit zur Methan-Reformierung einer Ni/GDC-Anode ist insbesondere bei
geringeren Temperaturen <800 °C der Ni/YSZ-Anode iiberlegen und macht die Ni/GDC somit
voraussichtlich zur C/CO-toleranteren Anode. [114, 115]
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2.6.5 Alterung des Elektrolyten

In erster Linie dufBlert sich die Degradation des Elektrolyten in der Abnahme der ionischen
Leitfihigkeit. Hierzu wurden bereits zahlreiche Untersuchungen durchgefiihrt [116]. Uberwiegend
werden jedoch Elektrolyten mit Schichtdicken >20 um, wie fiir elektrodengestiitzte Designs, oder bis
zu 100 um Schichtdicke bei elektrolytgestiitzten Zellen, diskutiert. Zur Relevanz einiger
Degradationsphdanomene fiir Diinnschicht-Elektrolyten der MSC genauso wie zum Auftreten von bisher
unbekannte Prozessen sind nur begrenzt Informationen zugénglich.

Beim Elektrolyten muss ebenso zwischen intrinsischen und extrinsischen Degradationseffekten
unterschieden werden. Fiir SOFCs mit Dickschicht-Elektrolyten kann die Reinheit des Ausgangspulvers
von grofler Bedeutung sein. Fremdelemente beeinflussen nicht nur die Sauerstoffdiffusion, sondern
werden an den Korngrenzen ausgeschieden [117]. Im Fall von Diinnschicht-Elektrolyten ist die Qualitét
des Sputtertargets ausschlaggebend. Es konnen zusitzlich zu den morphologischen Verdnderungen des
Elektrolytmaterials durch Interdiffusion mit anderen Bestandteilen der Verbundstruktur oder
Ausbildung von Mischphasen isolierende Fremdschichten entstehen. Durch Diffusion von Lanthan oder
Strontium aus der Kathode zur Elektrolytgrenzfliche werden Lanthan- und Strontium-Zirkonate
gebildet, die durch ihre geringe Leitfdhigkeit zur Erh6hung des ohmschen Widerstands fithren [96]. Bei
zunehmender Interdiffusion wird eine Verarmung des LSCF an Strontium und eine daraus resultierende
Erhohung der Polarisation der Kathode beschrieben. [96, 118] Dieser Effekt kann weitgehend durch den
Einsatz von Interdiffusionsbarrieren, wie beispielsweise GDC zwischen YSZ Elektrolyt und LSCF
Kathode, verzdgert jedoch nicht vollstindig unterbunden werden.

2.6.6 Cr-Vergiftung der Kathode

Uberwiegend wird in SOFC-Systemen LSM oder LSCF, auch in Kombination mit anderen
Materialien, als Kathodenmaterial eingesetzt. Die Leistung der Kathode hidngt stark von der
katalytischen Aktivitdt und der Mikrostruktur des Werkstoffs ab. Im Fall der MSC erfolgt die Sinterung
der Kathode erst beim ersten Betriebslauf, so dass das Ausmal} von Nachsinterungseffekten im Laufe
des Betriebs schwer zu bewerten ist. Fiir eine starke Interdiffusion wird der mechanistische Vorschlag
einer Verarmung des LSCF an Strontium und eine daraus resultierende Erhhung der Polarisation der
Kathode beschrieben. [96, 118] Kathodenseitige extrinsische Degradationseffekte beruhen auf dem
Verdampfen von gasférmiger Chromspezies aus dem Interkonnektormaterial. Es erfolgt die Vergiftung
der Kathode durch Chrom, wobei sowohl die elektronische als auch ionische Leitfahigkeit beeinflusst
und die Leistung der Elektrode vermindert wird. [119, 120]

Im Betrieb konnen auch eine Degradation durch Kontaktverlust zum Interkonnektormaterial oder
Degradation von peripheren Elementen auftreten. Aulerdem fiihrt nicht selten ein Haftungsverlust der
Kathode durch Abplatzen zum partiellen Kontaktverlust. Auch Undichtigkeiten im gesamten System
oder Wechselwirkungen mit Glaslot konnen elektronische Leckstrome und Kurzschliisse verursachen.

2.6.7 Korrosion des Metallsubstrats

Das metallische Substrat muss im SOFC-Betrieb vielen Anforderungen gerecht werden, da es die
Schliisselkomponente bei elektrischer serieller Kontaktierung einzelner Zellen in einem Stack ist.
Hierbei haben sich ferritische FeCr-Legierungen durch ihre kostengiinstige Herstellung, weitgehend
kontrollierbares Oxidationsverhalten mit Ausbildung von Passivierungsschichten und guter
Formbarkeit zu pordsen Strukturen als geeignetes Substratmaterial herauskristallisiert. Plansee
verwendet eine besonders korrosions- und kriechbestindige ODS-Legierung (oxide dispersion
strengthened), die als ITM-Substrat Fe26Cr(Mo,Ti,Y,03) bezeichnet wird.
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FeCr-Legierungen zeigen bei isothermer Auslagerung und reduzierenden Bedingungen mit hoher
Feuchte ein parabolisches Oxidwachstum, dass durch eine Massezunahme gemessen werden kann
[121]. Hierbei bildet sich eine passivierende Oxidphase auf der metallischen Oberfldche, die zum
Grofteil aus thermodynamisch stabilen Cr,O3 besteht, wobei anteilig auch mehrphasige Schichten mit
MnCrO4 und (Cr,Mn,);04 gebildet werden kdnnen [122]. Ein Masseverlust durch Abdampfen fliichtiger
Cr-Spezies, wie CrO; und/oder CrO,(OH), wird iiblicherweise bei hohen p(O,) beobachtet, findet somit
vermehrt kathodenseitig statt [123]. Ein durch den Brenngasumsatz verursachter hoher
Wasserdampfpartialdruck, wie er anodenseitig auftreten kann, kann jedoch auch zur Bildung von
Chromhydroxiden fithren, die somit in die Anode diffundieren kdnnen und sich teilweise als isolierende
Oxidschicht an der Anoden/Elektrolyt-Grenzfliche ablagern [124]. Verstirktes Kornwachstum des
ITM-Substrats ist im Betrieb bei Temperaturen <1000 °C zu vernachldssigen.

Das parabolische Oxidschichtwachstum fiihrt nach Aufwachsen der Passivierungsschicht zu einer
Verlangsamung des Oxidationsprozesses, da die Diffusion zwischen Metall und der Atmosphire
behindert wird. Laut [123] erfolgt die kontinuierliche Oxidation von metallischem Chrom primér {iber
die Leerstellendiffusion im Sauerstoffgitter. Die Cr-Konzentration in der Oxidschicht steigt, wihrend
an der Grenzfldche eine Cr-Verarmung zu beobachten ist, wobei die Triebkraft die unterschiedlichen
Diffusionskonstanten von metallischer und oxidischer Chromspezies ist. Aus den generierten
Leerstellen entstehen nach und nach Poren, so genannte Kirkendall-Locher, im Substrat [125]. Eine Cr-
Verarmung im groBen AusmaB fithrt zur Verringerung der mechanischen Stabilitét des Substrats bzw.
es wird eine Breakaway-Korrosion beobachtet. Hierbei verlieren die gebildeten Oxidschichten an
Haftung und darunterliegendes FeCr wird freigesetzt. Bei Unterschreitung eines kritischen
Chromgehalts von ca. 16 wt.% erfolgt die Oxidation von Eisen, was zu einer schnellen und vollstdndigen
Zerstorung der Tragerstruktur fiihrt.

Dieses Degradationsverhalten deutet auf eine durch Korrosion stark verkiirzte Lebensdauer der
Substrate hin. Wie bereits eingangs erwahnt wurde, wurden in der Betrachtung Legierungszusitze, wie
z.B. Y,03 bei der ITM-Legierung, auler Acht gelassen. Eine oxiddispersionsverstirkte Legierung zeigt
ein deutlich besseres Korrosionsverhalten, so dass im reguldren Betrieb eine Erhohung der Lebensdauer
durch u.a. optimierte Oxidschichthaftung bei thermozyklischer Belastung sowie der Verringerung der
Oxidationskonstanten erreicht wird. Zusétzlich wirkt sich der wesentlich hhere Chromgehalt der ITM-
Legierung im Vergleich zu anderen FeCr-Legierung positiv auf die Lebensdauer aus, da hier eine Cr-
Verarmung verzogert wird.

2.7 Integration der MSC in einen Brennstoffzellen-Generator

Typischerweise konnen mit einzelnen Brennstoffzellen Leistungsdichten in Abhéngigkeit von der
Betriebstemperatur, den Gasdurchfliissen und der Arbeitsspannung von ca. 1 W/ecm® (am Arbeitspunkt
0,7 V) erreicht werden. Um technisch nutzbare Leistungen zu erhalten, werden einzelne Zellen iiber
Interkonnektoren sowie Dichtungselemente in Serie geschaltet und in eine Wiederholeinheit (Stack)
zusammengefiigt. Um Verluste durch Leitungswiderstinde zu vermeiden, kommen zusitzlich
Kontaktschichten und metallische Netze zum Einsatz. In Abb. 2.23 sind einzelne MSCs im
Leichtbaukonzept zu sehen, die in metallischen Blechkassetten verschweif3t sind, die fiir eine Integration
in den Stack notwendig sind. Es werden dann mehrere Kassettenstapel zu einem Stack gefiigt, wobei
die Anzahl der Kassetten den Stackebenen entspricht.
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Abb. 2.23 Plansee MSC als einzelne MSC-Kassette (links) und MSC-Stack mit 20 Ebenen (rechts)

Diese Stacks werden dann beispielsweise in eine APU integriert, die als Bordstromversorgung u.a.
bei Heavy Duty Trucks, als Range Extender fir PKW, in der Schifffahrt und in Militdrfahrzeugen
genutzt werden kann. Aufgrund verschirfter Umweltgesetze besteht ein Verbot LKW-Motoren im Stand
laufen zu lassen (anti-idling-Gesetze), was den Einbau einer unabhingigen Onboard-Stromquelle
erforderlich macht. Ublicherweise basieren mobile Stromgeneratoren auf einem kleinen
Verbrennungsmotor, der den Stromgenerator antreibt. Durch die geringe Leistungsklasse dieser
Motoren wird Energie mit geringer Effizienz bereitgestellt und verursacht hierbei nicht nur erhebliche
Schadstoffemissionen, sondern auch beldstigenden Larm. Eine SOFC-APU integriert MSC-Stacks und
kann als hocheffizienter, schadstofffreier und mobiler Stromgenerator fiir die oben genannten
Zielanwendungen genutzt werden.

APU Stack Module
Anode blower-

Air blower

Gas processing unit
Incl.reformer, start-bumer,
off-gascleaning, heat
exchange, manifolding

Fuel pumps

Valves
Abb. 2.24 Eigenstindige AVL SOFC APU Generation I [127]

Ein Vorteil von SOFC basierten Systemen gegeniiber anderen Brennstoffzellenkonzepten liegen
hierbei vor allem in der Méglichkeit des Generatorbetriebs mit kohlenwasserstofthaltigem Treibstoff,
z.B. Methan oder Dieselreformat, der bereits im Einsatzfahrzeug vorhanden ist. Das System muss
ebenfalls schnell, ohne die Gefdhrdung durch thermomechanische Belastungen oder die Oxidation der
Anode irreparabel geschédigt zu werden, an- und abfahren kdnnen. Die ausgewéhlten Komponenten
einer SOFC bieten hierbei eine erhohte Redoxbestindigkeit und bessere Stabilitdt bei thermischer
Zyklierung, wobei in dem Bereich noch Forschungsbedarf besteht. Zusitzlich wird eine hohe
mechanische Stabilitit und Robustheit der Zellen durch das metallische Substrat gewdhrleistet. Es
werden aktuell Systeme mit einem elektrischen Output von 3 kW, einem elektrischen Wirkungsgrad
von ca. 35 % und zeitgleicher Kraftstoffersparnis von iiber 20 % bereitgestellt, wie am Beispiel einer
AVL APU in Abb. 2.24 demonstriert wird. Im Gegensatz dazu erreicht die motorbetriebene APU einen
elektrischen Wirkungsgrad von nur 25 % [127].

Durch Einsatz von kohlenwasserstoffhaltigen Treibstoffen ergeben sich Anforderungen an das
gesamte System, da das Brenngas vorreformiert und befeuchtet werden muss. In der Literatur werden
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im Fall von Ni-basierten Systemen Degradationsverluste aufgrund von Verkokung bzw.
Kohlenstoffablagerungen beschrieben, da eine Disproportionierung von entstehendem Kohlenmonoxid
auftritt [111]. Zusétzlich konnen durch die Vorreformierung nicht alle Verunreinigungen des Reformats,
wie Schwefelspezies, aus dem Brenngas entfernt werden. Diese fiihren zur Deaktivierung des
Katalysators und induzieren somit einen inakzeptablen Leistungsverlust. In der Entwicklung wird
demnach ein schwefeltoleranteres System oder eine verbesserte Entschwefelung des heilen Reformats

— ]

SOFC -
STACK r—

CATHODE 1

angestrebt.

Anads Blower

Air Compressor

[d

Abb. 2.25 Fliefischema eines SOF C-Systems mit zusdtzlichen Komponenten, wie der Nachbrenneinheit (Burner), dem
Reformer und Wechselrichter zur Umwandlung der bereitgestellten Gleichspannung in nutzbare Wechselspannung [128]

Im systemintegrierten Reformer wird das Erdgas bzw. Diesel mit Wasserdampf in Wasserstoff und
Kohlenstoffmonoxid umgewandelt bevor es in das Stacksystem geleitet wird, wie in Abb. 2.24 als gas
processing unit dargestellt ist. Katalytisch werden Kraftstoff und Umgebungsluft mittels partieller
Oxidation bei ca. 800 °C in ein Hp/CO-haltiges Synthesegas reformiert, das elektrochemisch im SOFC-
Stack umgesetzt wird. Die Hochtemperatursysteme brauchen eine thermische Isolierung, um unndtige
Wirmeverluste zu reduzieren und einen selbsterhaltenden thermischen Betrieb (z.B. in Teillast) zu
gewihrleisten. Fiir ein kontrolliertes Autheizen des Systems werden Startbrennermodule und
Wirmeiibertrager bendétigt, wie sie in Abb. 2.25 im Systemschaltbild dargestellt sind. In einer
Nachbrenneinheit wird u.a. durch Verbrennung von ungenutztem Brenngas die Kathodenluft aufgeheizt.
Durch einen gekoppelten Warmetauscher kann zusétzlich die Abwérme im Sinne einer Standheizung
genutzt werden, was letztendlich zu einer weiteren Steigerung des Gesamtwirkungsgrads fiihrt.
Umgesetzte Abgase werden anodenseitig zur Kithlung und Verbesserung des Prozesses in den Reformer
geleitet. Dieser Prozessschritt ist mit einer Abgasriickfithrung von klassischen Verbrennungsmotoren
vergleichbar.
Durch Entwicklungsarbeiten von Plansee, AVL List und dem Forschungszentrum Jiilich werden diese
Brennstoffzellensysteme und deren Systemintegration weiter optimiert. Durch Verbesserung der
Standfestigkeit, der Effizienz und der Systemkosten wird ein breites Spektrum an mobilen
Anwendungszielen angestrebt und sodass Zielvorgaben wie Betriebsdauer, Anzahl von Kalt-
/Warmzyklen und Leistungsdichte fiir eine Serienanwendung demonstriert werden konnen.
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3.1 Verwendete Materialien

3.1.1 Ausgangspulver

Metallische und keramische Pulver fiir die Herstellung von Referenzproben wurden aus dem
Bestand der Plansee SE entnommen. Zur Entwicklung der Ni/GDC-Anode wurden auf Basis
ausgewihlter Pulvereigenschaften Pulver unterschiedlicher kommerzieller Hersteller evaluiert, wobei
ein 10 mol% Gd,0; dotiertes CeO, verwendet worden ist.

Die Dotierung des Ceroxids spielt eine Rolle bei der Stabilitit des Werkstoffs in reduzierenden
Atmosphédren, wobei ein 10 mol% dotiertes GDC mechanisch stabiler ist als hoher dotierte Ceroxide.
Dotierungen iiber 10 % fiihren ebenfalls zu einer Verringerung der ionischen Leitfdhigkeit des
Materials. Eine Kombination von Simulationen und experimentellen Studien hat gezeigt, dass eine hohe
Dotierung mit einer Clusterung von Fremdionen und Sauerstoffleerstellen assoziiert werden kann, was
die Verminderung der Leitfdhigkeiten erkldrt [129, 130]. Zusétzlich nimmt die thermische Expansion
mit zunehmendem Dotierungsgrad zu, was im Fall von >10 mol%-Dotierung des Cers weitere
mechanische Spannungen induzieren konnte [131].

Die eingesetzten Pulver und analysierten Eigenschaften sind tabellarisch in Tab. 3.1

zusammengefasst.
Tab. 3.1 In der vorliegenden Arbeit verwendete Pulver (*Bestandspulver)
Pulver dso [pm] BET [m%g] p [g/em’]
Ni* 9,12 0,36 8,91
Ni* 1,73 1,38 8,91
8YSZ* 1,06 3,15 5,96
8YSZ* 0,58 11,61 5,96
10GDC 0,35 7,62 7,27
LSCF 0,30 - -

Die Pulver wurden in unterschiedlichen Mischungsverhiltnissen eingesetzt, wobei das Ni/YSZ
ausschlieBlich in einem Mischungsverhéltnis von 80/20 wt.% verwendet worden ist. Die Pulver Ni und
GDC wurden analog zur Referenz sowohl in einem Mischungsverhiltnis von 80/20 wt.% eingesetzt, als
auch mit reduziertem Nickelanteil: Ni/GDC im Mischungsverhéltnis 60/40 wt.%.

3.1.2 Das metallische Substrat

Wie die Bezeichnung, metallgestiitzte Brennstoffzelle, bereits beschreibt, baut die in dieser Arbeit
vorgestellte Zelle auf einem ITM-Metallsubstrat auf. Die unter dem Handelsnamen ITM
(Fe26Cr,MoTiY,0;) bekannte ODS-Legierung (Oxide Dispersion Strengthening) besteht aus Eisen mit
26 wt.% Chromanteil, zeichnet sich durch eine hohe Kriechbestindigkeit und Formstabilitit bei hohen
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Betriebstemperaturen aus [32]. Die Oxiddispersionsverfestigung wird tiblicherweise durch mechanische
Legierung mit Seltenen Erden, wie Y,0s, und Mo-/Ti-Partikeln bewerkstelligt. Fiir den Einsatz als
metallisches Substrat wird das ITM als pordses Substrat auf pulvermetallurgischem Weg hergestellt,
wobei dicht gewalzte ITM-Folien ebenfalls als Interkonnektormaterial dienen kdnnen [132].

3.1.3 Organik

In der vorliegenden Arbeit wurden zur Pastenherstellung bereits vorhandene Losemittel,
Bindemittel und Dispergierhilfsmittel verwendet. Eine Ubersicht wird in Tab. 3.2 gegeben.

Tab. 3.2 Zusammenfassung verwendeter chemischer Edukte

Bezeichnung Verwendung Hersteller
Terpineol Losemittel in der Paste Sigma Aldrich
Ethylcellulose 45¢ps Binderorganik Sigma Aldrich
;112;%‘:::522;5?; Dispergierer Elementis Specialties Inc.
Nuosperse FX 9086

Methoxy Methylethylacetat Dispergierer Elementis Specialties Inc.

3.1.4 Elektrolytfolien

In der symmetrischen Zelle ist der Elektrolyt das tragende Element. Es wurden foliengegossene,
polykristalline 8YSZ-Elektrolyt-Folien der Firma Kerafol in der Geometrie 37,5 x 37,5 mm? und einer
Schichtdicke d = 150 pm verwendet.

3.2 Herstellung der Proben und MSC-Zellen

3.2.1  Probenherstellung durch Pressen

Als Bulkprobe werden in der vorliegenden Arbeit gepresste Griinkdrper bezeichnet, die
anschlieBend durch Sinterung ihren verfestigten Formkorper erhalten. Beim Sintern wird das
Probenvolumen verringert und die Probe schwindet. Die Herstellung der Presslinge erfolgte am
Pressautomat Komage S 100 CNC, wobei uniaxial mit ca. 600 MPa Presskraft auf 25,3 mm
Probendurchmesser, Probenhdhe 3,5 bis 4,5 mm und ca. 20 MPa Auflast beim Riickfahren gepresst
worden ist. Trotz Variation des Pressdrucks konnten nur bedingt stabile Griinkdrper hergestellt werden,
da das uniaxiale Pressen u.a. starke Spannungsgradienten erzeugt. Die Probe zerspringt auf Grund der
elastischen Riickfederung oder neigt zur Rissbildung. Es wurden durch Matrizenschmierung weitgehend
intakte Griinkorper erhalten, die jedoch teilweise durch einen feinen radialen Riss charakterisiert waren.
Es wurden die Griinkdrper so ausgewdhlt, dass der Mangel keinen Einfluss auf die MessgroBien
(Durchmesser, Hohe) hatte. Zur Matrizenschmierung wurde eine 5%-Lésung aus Stearinsdure in
Ethanol verwendet, um die Reibung zwischen den Teilchen und der Matrizenwand zu minimieren. Die
Befiillung der Matrize erfolgte volumetrisch mit einer Riickstelltiefe von 25 mm.

Bulkproben fiir die Sinterdilatometrie wurden an einer Handpresse mit ca. 300 MPa uniaxial auf
einen Probendurchmesser 8 mm und ein Probenhohe von 4,5 bis 4,8 mm gepresst.
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3.2.2 Probenherstellung durch Siebdruck

Pastenherstellung fiir den Siebdruck

In dieser Arbeit wurden einerseits Siebdruckpasten auf Ni/YSZ-Basis nach dem bei Plansee
standardisiertem Verfahren hergestellt, die fiir das Processing von Referenzanoden verwendet wurden.
Andererseits wurden zu der Referenz rheologisch vergleichbare auf Ni/GDC basierende Pasten
produziert. Der verfahrenstechnische Aspekt und die organischen Bestandteile sind fiir alle Pasten
identisch. Die jeweiligen Anteile der einzelnen Komponenten unterscheiden sich fiir jeden Pastentyp.
Es wurden Pasten auf Terpineol-Basis mit Ethylcellulose (45 cps, 15%-Losung in Terpineol) als
Bindemittel verwendet. In Abhéngigkeit von den verwendeten Pulvern wurden Phosphorsédureester oder
Methoxy-Methylethylacetat basierte Dispergierhilfmittel zugesetzt. Der Binder- (4 bis 8 wt.%) und
Dispergiereranteil (0,2 bis 0,4 wt.%) variierte in Abhdngigkeit vom Pastentyp. Nach dem
Trocknungsvorgang wird durch den hohen Binderanteil eine stabile Schicht gewdhrleistet, die u.a. bei
Kontakt mit Wasser nicht beschddigt wird. Die Pulverladung der Pasten variiert zwischen 55 bis
70 wt.%, dies entspricht einem Volumenanteil in der Paste von ca. 13 bis 22 vol.%.

Zur Herstellung einer Paste wird im ersten Schritt eine Vorsuspension bestehend aus dem
keramischen Pulver, Losemittel und Binder vermengt. Uber einen Zeitraum von ca. 24 h wird die
Suspension mit keramischen Mahlkugeln anhand von mechanischem Taumelmischen homogenisiert.
Nach manueller Zugabe des Metallpulvers und des Dispergierhilfsmittels erfolgen mehrere
Walzvorgédnge in einem Dreiwalzwerk, um eine vollstindige Durchmischung der Suspension zu
erreichen.

Der Vergleich zwischen den Ni/GDC basierten Pasten und den Referenzpasten erfolgte mittels
rheologischer Analysen, wobei FlieBkurven bei 20 °C (theoretische Siebdrucktemperatur) und bei 60 °C
(theoretische Temperatur bei Trocknung) bestimmt worden sind.

Siebe

Zum Siebdruck der Elektrodenschichten wurden technische Drucksiebe der Firma Koenen GmbH
verwendet, wobei die Siebspezifikationen je nach Elektrodenschicht und gewiinschtem Pastenauftrag
gewihlt worden sind. Fiir unterschiedliche Zellgeometrien wurden jeweils passende Schablonenlayouts
verwendet. Das theoretische Farbvolumen entspricht der Nassschichtdicke (NSD).

Tab. 3.3 Siebspezifikationen verwendeten Siebdrucksiebe

Layout Siebgewebe Gewebetyp Th. Farbvolumen [cms/mz]
MSC V-Screen 130-024 21
MSC Polyester 24-120 104

SymCell V-Screen 130-024 21

SymCell V-Screen 39-070 63

SymCell V-Screen 20-100 113

SymCell Polyester 12-140 172

SymCell Polyester 10-260 272

Kathode Polyester 18-180 146

Das Layout MSC hat eine Siebdffiung von 70x70 mm?. Das Kathodenlayout hat eine Sieboffnung
von 40x40 mm®. Das Layout SymCell ist in Abb. 3.1 abgebildet und hat die Abmessungen 37,5x37,5

2
mm .
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Abb. 3.1 Layout der Siebdruckschablone zur Herstellung symmetrischer Zellen

Siebdruckverfahren

Die Siebdrucktechnik ermdglicht es als Paste aufbereitete Materialien durch Verwendung von
Siebdruckschablonen mit definierter Schichtgeometrie auf ein Substrat (Tradgermaterial) aufzutragen.
Beim Druckvorgang wird die Siebdruckpaste mit einem Gummirakel mit definierten Parametern, wie
Rakeldruck und Rakelgeschwindigkeit, iiber das feinmaschiges Gewebe bewegt, durch das
feinmaschige Siebgewebe gedriickt, wodurch ein Pastenauftrag durch die in der Schablone gedffneten
Siebmaschen auf das Substrat erfolgt, wie in Abb. 3.2 dargestellt ist.

Anhand der Fadenstirke und der Maschenweite des verwendeten Siebgewebes konnen theoretische
Nassschichtdicken abgeschétzt werden. Durch mehrfache Wiederholung des Druckvorgangs konnen die
zu erzielenden Schichtdicken gezielt beeinflusst werden. In dieser Arbeit wird ein halbautomatischer
Siebdruckautomat Ekra E2 eingesetzt.

Siebdruckrahmen Rakel

Druckrichtung

Schablone EEEE——

Pastenauftrag Paste

Offene Siebmaschen

Substrat

Abb. 3.2 Prinzip des Siebdruckverfahrens

Die Qualitdt der hergestellten Schichten, wie Schichtdicke, Ebenheit, Mikrostruktur physikalische
Eigenschaften, wird durch unterschiedliche Faktoren beeinflusst. Im Vorfeld beeinflusst die
Oberfldchenqualitit des Substrats und die Eigenschaften der Siebdruckpaste (Rheologie,
Feststoffgehalt, PartikelgroBe, Zusitze) den Pastenauftrag. Des Weiteren ist die Schichtqualitit vom
verwendeten Sieb (Maschenfeinheit, Linienbreite) und dem Druckvorgang selbst (Rakeldruck,
Absprung, Vorschubgeschwindigkeit, Rakelhdrte) abhéngig. Da in der Regel nichtschwindende
Substrate verwendet werden, kann die Schwindung der aufgetragenen Schicht nur in vertikaler Richtung

erfolgen und ist in der lateralen Ebene unterbunden.

3.2.3 Sinterparameter

Bei der Herstellung der Verbundstrukturen bzw. der siebgedruckten Schichten und keramischen
Bulkproben ist die Sinterung ein wichtiger Teil des Fertigungsverfahrens. Hierbei wird der Griinkorper
in einen Festkorper mit einer fiir die Anwendung ausreichenden Festigkeit iiberfiihrt. In Abhédngigkeit
von der Atmosphére, der Sintertemperatur, der Heizraten und Haltezeiten wird ebenso die Porositdt des
Festkorpers vermindert. Ausgehend von den internen Standardparametern fiir die Referenzanode
wurden die Sinterbedingungen der entwickelten Ni/fGDC-Anode kontinuierlich angepasst.

Als Standardparameter gelten in der weiteren Arbeit folgende Bedingungen:
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Tab. 3.4 Sinterparameter fiir Sinterung von Referenzproben und von GDC-Standardproben

Anode Sintertemperatur  Heizrate  Haltezeit Atmosphire Entwicklung
Ni/YSZ 1200 °C +3 K min”' 3h H, Referenz
Ni/GDC 1100 °C +3 K min™ 3h H, GDC-Standard
Ni/GDC 1100 °C +3 K min’' <3h H, GDC-spezifische Option

Fiir weitere Sinterversuche wurden vom Standard abweichende Parameter verwendet.

3.2.4 Herstellung von symmetrischen Zellen

Die elektrochemische Grundcharakterisierung der Anodenschichten erfolgte mit symmetrischen
Zellen. Die Verwendung dieser Messgeometrie bietet hinsichtlich einer gezielten Entwicklung der
Elektroden Vorteile gegeniiber einer Charakterisierung von Vollzellen.

= Zeitsparende Herstellung in groeren Mengen

=  Charakterisierung von ausschlieBlich der Anode ohne Einfliisse anderer Zellkomponenten
= Einfacher Messaufbau mit kurzen Heiz/Kiihlphasen

= Moglichkeit der impedanzspektroskopischen Charakterisierung

In der symmetrischen Zelle ist der Elektrolyt das tragende Element. Die Anoden mit gleichen
Auflenabmessungen wurden mittels Siebdrucktechnik beidseitig (Anodenflache ca. 81 mm?) auf 8YSZ-
Elektrolyt-Folien aufgetragen, wobei eine Elektrolytfolie (37,5 x 37,5 mm®) Platz fiir vier
symmetrischen Zellen bietet. Der Siebdruck auf kleineren Substraten (10 x 10 mm?) wurde ebenfalls
durchgefiihrt. Diese Methode war jedoch auf Grund einer schwierigen Handhabung und geringen
Druckflidche nicht vorteilhaft, da weder gleichmidfige Schichten hergestellt werden konnten noch eine
Reproduzierbarkeit des Drucks moglich war. Des Weiteren ist es somit moglich die Prdzision der
Herstellung mittels Elektrochemie an Zellen desselben Substrats zu beurteilen.

Die Zellen wurden anschlieend mittels Laser ausgeschnitten, so dass ein Rand von ca. 1 mm bleibt,
um einen internen Kurzschluss auszuschlieBen. In Abb. 3.3 ist ein Querschnitt der einzelnen
symmetrischen Zelle schematisch dargestellt.

Anode (3 bis 35 um)
Elektrolyt (0,15 mm)
Anode (3 bis 35 ym)

Abb. 3.3 Schematischer Darstellung des Aufbaus einer symmetrischen Zelle

Es wurden zuerst Standardanoden analog zu den Plansee MSCs hergestellt, die eine Schichtdicke
von ca. 3 um aufwiesen. Es hat sich jedoch herausgestellt, dass der Siebdruck auf ein glattes Substrat
durch grobe Ni-Partikel in der Anode zu einer inhomogenen Anodenschicht fithrt. Diese Anoden zeigten
sehr hohe ohmsche Widerstinde und Polarisationswiderstinde. Es wurden demnach zur
Grundcharakterisierung Anodenschichten mit ca. 6 um Schichtdicke verwendet. Beide Zellen sind Abb.
3.4 gegeniiber gestellt.

In weiteren Versuchen zur Evaluierung des Schichtdickeneinflusses wurde die Schichtdicke
sukzessiv erhdht. Dies geschah durch einerseits Erhdhung der Nassschichtdicke durch Anderung der
Siebparameter. Fiir Schichten mit >150 um theoretischen Farbauftrags hat diese Methode einen
Qualitdtsverlust durch mangelnde Randgenauigkeit zur Folge, der durch grobe Maschen und hohe
Fadenstérke bedingt ist. Andererseits wurde eine Erhéhung der Schichtdicke durch mehrfachen griin in
griin Siebdruck mit einem Sieb mit der theoretischen Nassschichtdicke von 63 pm erreicht. Hierbei
konnten zufriedenstellende Schichtqualititen realisiert werden.
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H3=5582pm

H2= 2144 pm

Abb. 3.4 Symmetrische Zelle aus ersten Herstellungsversuchen mit ca. 2 bis 3 um Schichtdicke (links), symmetrische Zelle
nach Optimierung des Herstellungsprozesses mit ca. 6 um Schichtdicke (rechts)

Die Sinterung der symmetrischen Zellen erfolgte auf einer metallischen Sinterunterlage mit
Einkerbungen fiir die Zelle, so dass beide Elektrolytseiten den Sinterbedingungen gleichermalien
ausgesetzt wurden. Die Sinterbedingungen entsprechen dem Standard fiir MSCs.

Eine exakte Bestimmung der Schichtdicke der symmetrischen Zellen ist nur durch ex-situ
Bildaufnahmen am Rasterelektronenmikroskop moglich. Es sind Abweichung von bis zu £ 15 % der
Schichtdicke mdoglich, da die Einstellung des Absprungs vom Siebdrucker eine Auflosung von 1 mm
hat und der Elektrolyt eine Schichtdicke von + 30 pm vorweisen kann.

Die Lagerung von nicht gesinterten symmetrischen Zellen muss im Exsikkator erfolgen, da die
Anoden durch Einfluss von Luftfeuchtigkeit zur Delamination tendieren.

3.2.5 Herstellung von MSC

Im Herstellungsprozess wird die Einzelzelle ausgehend vom Substrat, iiber die Anodenbestandteile
und den Elektrolyten inklusive Schutzschichten aufgebaut. Diese Verbundstruktur wird als Halbzelle
bezeichnet. Fiir die Beschichtung der Substrate mit Anode und Elektrolyt werden verschiedene
Techniken eingesetzt, die im Weiteren vorgestellt werden.

Wie im Stand der Technik bereits beschrieben, wird die Ni/GDC-basierte MSC in Anlehnung an die
in Zusammenarbeit von Plansee und dem Forschungszentrum Jiilich entwickelten metallgestiitzten
Festoxidbrennstoftzelle hergestellt [16]. Ein Schema der Ni/GDC-basierten Zelle ist in Abb. 3.5
gegeben.

Das ITM-Substrat (1) mit einer Dicke bis zu 1 mm und Porengrofe bis 100 pm wird im ersten Schritt
mit einer Diffusionsbarriere (2a) aus 20 mol% Gadolinium-dotierten Ceroxid (Ce sGdy20,, GDC-DBL)
mit Hilfe eines PVD-Prozesses aufgetragen. Die Diffusionsbarriere unterbindet die Interdiffusion von
Fe, Cr aus dem ITM mit dem Ni in der Anode [5, 34].

Bei der Anode handelt es sich um ein gradiertes Dreischichtsystem, wobei zwei Zwischenschichten
(2a, 2b) zur schrittweisen Reduzierung der Oberflachenrauigkeit der Anode (3¢) notwendig sind. Durch
insgesamt drei Siebdruck- und Sinterschritte wird eine Gradierung der Partikelkérnungen von der
grobporigen  Substrat-Oberfliche zur feinporigen Anodenoberfliche vorgenommen. Die
Zwischenschichten bestehen aus zwei Ni/8YSZ-Cermets unterschiedlicher Partikelgrofien in einem
Verhiltnis von 60/40 in wt.%. Die Gradierung soll die Unterschiede in der thermischen Ausdehnung
nivellieren und ist notwendig, um den Ubergang vom groBporigen ITM-Substrat zur feinkornigen
elektrochemisch aktiven Zone zu gestalten.
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@) Kathode (LSCF)
DBL-2 Diffusionsbarriere-2 (GDC)
) Elektrolyt (8YSZ)

(2¢) Anode Ni/10GDC = 60/40

(2b) Zwischenschicht Ni/8YSZ = 60/40
(2a) Zwischenschicht Ni/8YSZ = 60/40
DBL-1 Diffusionsbarriere-1 (GDC)

1 Metallisches Substrat (ITM)

Abb. 3.5 Schematischer Aufbau der neu entwickelten Ni/GDC-basierten MSC mit optimierter Anode, Angaben zu (2) in wt.%

Die geringe Oberflichenrauigkeit der Anode ermdglicht nun die Beschichtung eines gasdichten
Elektrolyten aus 8YSZ (3), der mittels Gasfluss-Sputter-Verfahren beschichtet. Auf die
Elektrolytbeschichtung folgt eine weitere DBL, um die Bildung von Lanthan- und Strontiumzirkonaten
(La,Zr,07, SrZrOs) an der Grenzfliche Kathode-Elektrolyt zu unterbinden.

Elektrolyt

Abb. 3.6 Ni/GDC-basierte Halbzelle mit Detailansicht der elektrochemisch aktiven Zone

In Abb. 3.6 ist eine Ubersicht und eine Detailansicht einer Halbzelle mit einer Ni/GDC Anode
gezeigt. Es ist die Gradierung der Anode hinsichtlich der Partikel- und Porengréfen deutlich erkennbar,
wobei die feinste PartikelgroBBenverteilung in der Anodenschicht die Grenze zum dichten Elektrolyten
bildet. Im Riickstreuelektronenbild hebt sich das GDC in der Anode und der Diffusionsbarriere deutlich
vom Nickel und 8YSZ ab.

Die Kathode (LSCF, LagSro4CogsFe(205.5) wird auf die Halbzelle mittels Siebdruck aufgetragen,
wobei diese erst in-situ bei der erstmaligen Inbetriebnahme aktiviert wird. Vor dem Kathodendruck wird
die Halbzelle der GroBe 75x75 mm? auf das Zielformat 50x50 mm® zugeschnitten und entgratet.
Anschlieflend erfolgt der Siebdruck mit LSCF-Kathodenpaste (bereitgestellt durch FZJ, 62,5 wt.%
Feststoffgehalt).

Die Referenzanoden bestehen in der Anodenschicht (Abb. 3.5, 3c) aus Ni/8YSZ in einem
Massenverhéltnis von 80/20 wt.%. Die restlichen Zellbestandteile sind nominell gleich. In der
vorliegenden Arbeit wurde das Augenmerk auf die Entwicklung der elektrochemisch aktiven Zone, also
der Anodenschicht, gelegt. Hierfiir wurde die Anodenschicht durch Ni/GDC in unterschiedlichen
Mischungsverhéltnissen (80/20 wt.% bis 60/40 wt.%) ersetzt.
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3.3 Analytik

3.3.1 Rontgendiffraktometrie

Die Phasenzusammensetzung der verwendeten Anodenmaterialien wurde mit Hilfe der
Rontgendiffraktometrie (XRD) untersucht. Das Verfahren basiert auf der Wechselwirkung von
Rontgenstrahlung mit den Elektronen im Kristall und als Messgrofle dient die Intensitét des gebeugten
Strahls in Abhédngigkeit vom Beugungswinkel. Die Rontgenstrahlen werden an den einzelnen
Atombhiillen des Gitters gebeugt und es treten in Abhdngigkeit von dem Abstand der Netzebenen der
einzelnen Gitteratome unterschiedliche Interferenzen auf. Anhand des so erhaltenen Diffraktogramms
konnen die in einer Probe enthaltenen Phasen durch den Vergleich mit bekannten Referenzspektren aus
der Datenbank JCPDS (Joint Committee on Powder Diffraction Standards) identifiziert werden. Die
Berechnung der Gitterkonstanten nach Vegard’schen Regeln erméglicht zudem die Bestimmung vom
Dotierungsgrad einer dotierten/stabilisierten Keramik.

Die Rontgendiffraktometrie wurde an einem Gerit der Firma Bruker (AXS/D4 Endeavor, Bruker)
mit Parallelstrahloptik, 6/20 Goniometer und Cu-K,-Strahlungsquelle (A = 0,154 nm) vorgenommen. Es
wurden Beugungswinkel im Bereich 26 = 2-0° bis 70° analysiert. Fiir die Untersuchung von Pulver oder
Bulkmaterial wurde der Bragg-Brentano-Modus mit einem positionsempfindlichen Detektor verwendet.
Fiir die Analyse von Diinn- und Dickschichten wurde die Methode des streifenden Einfalls eingesetzt,
wo auf Grund eines flachen Glanzwinkels der Rontgenstrahl nur geringfiigig in das Probenprofil und
demnach nicht tiefere Verbundschichten eindringt. Somit ist dieses Verfahren oberflidchensensitiv und
die Messung von Diinnschichten moglich. Hierfiir ist auf der Detektorseite ein Szintillationsdetektor mit
Sollerspalt und Monochromator notwendig [133].

3.3.2 PartikelgroRenanalyse (PSD)

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die PartikelgroBenverteilung der Ausgangspulver (Tab. 3.1) mit
einem Mastersizer 2000 (Malvern Technologies) bestimmt, bei dem die PartikelgroBe durch
Laserbeugung an dispergierten Pulverpartikeln in einer Suspension gemessen wird. Das Pulver wurde
im Anlieferungszustand mittels Ultraschall (600 W, 1,5 min) vordispergiert, um ggf. vorhandene
Agglomerate aufzuldsen. Aus der Messung von Beugungswinkeln und Intensitit konnen Partikelgrofien
nach der Fraunhofer-Theorie berechnet werden.

3.3.3 Spezifische Oberflache (BET)

Die Messung der spezifischen Oberflache beruht auf der Analyse der Adsorption von Gasmolekiilen
an Festkorperoberflichen, d.h. es wird der Quotient aus Oberfliche und Masse des Festkorpers
bestimmt. Das Analyseverfahren wird nach deren Entwicklern Brunauer, Emmett und Teller als BET-
Messung bezeichnet [134]. Die Analysen wurden an dem Gerédt VacPrep 061 (Micromeritics Gemini)
durchgefiihrt. Die Ermittlung der spezifischen Oberfliche pordser Festkorper ist fiir viele Gebiete der
Technik von Bedeutung, z.B. fiir die Abschitzung von Katalysatoreigenschaften von Pulvern oder
pordsen Funktionsschichten. Zudem liefert sie eine Aussage liber die Sinteraktivitit und —eigenschaften
eines Pulvers. Hierbei wird das Adsorptionsvolumen von Stickstoff auf der Partikeloberfliche bei
- 195 °C mit der Probenoberflache korreliert. Der Messaufbau wird vor jeder Messung mit Helium
referenziert, um das Volumen der Probe und des Probenhalters zu definieren. Erst nach Entgasung (bei
ca. 200 °C, 2 h, Vakuum) wird die Stickstoffmessung durchgefiihrt.
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3.3.4 Rasterelektronenmikroskopie

Mikrostrukturen und Bruchflichen wurden mittels Rasterelektronenmikroskopie (REM) und
energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX) untersucht. Bei diesem Verfahren wird ein
Elektronenstrahl zeilenweise iiber eine Probenoberfliche gefiihrt, was als Rastern bezeichnet wird. Die
Elektronen des Primirstrahls dringen in die Probe ein und werden durch elastische und inelastische
Wechselwirkungen mit den Probenbestandteilen gestreut. Zusétzlich kann charakteristische
Rontgenstrahlung durch Wechselwirkungen mit der Elektronenhiille verursacht werden.

Bei der elastischen Streuung der Elektronen ist der Energieverlust des Elektrons gegeniiber dem
Primérstrahl nur sehr gering, weswegen das Elektron vom Coulombfeld des Atomkerns vorerst
abgelenkt wird, bevor es nach mehrfacher Streuung die Probe verldsst. Mit der Kernladungszahl des
Materials nimmt die Eindringtiefe der Primédrelektronen ab, was zu einer zunehmenden Signalintensitét
(Riickstreukoeffizient, hellere Bildgebung) mit steigender mittlerer Kernladungszahl der Probe fiihrt.
Die Riickstreuelektronen ermdglichen somit die Darstellung eines Materialkontrasts, wobei die hohere
Eindringtiefe ein geringeres Auflgsungsvermogen des Bilds bewirkt.

Bei inelastischer Wechselwirkung der Elektronen mit dem Primérstrahl werden Elektronen nicht
nur abgelenkt, sondern aus der &ufleren Elektronenschale herausgeschlagen, hierbei entstehen s.g.
Sekundérelektronen. Diese Elektronen besitzen nur eine sehr geringe Bewegungsenergie (ca. 50 eV).
Hierdurch werden nur Elektronen, die nahe an der Objektoberfliche erzeugt wurden vom Detektor
erfasst. Sekundirelektronen aus tieferliegendem Material werden adsorbiert. Das Verfahren eignet sich
fiir die Darstellung von topografischen Eigenschaften einer Probe, wobei die Intensitét des Signals von
der Neigung der abzubildenden Fliche zum Elektronenstrahl, der Kollektorspannung und der
Ordnungszahl des Materials abhéngt.

Bei der EDX-Mikroanalyse wird der Festkorper mit hochenergetischen Elektronen beschossen, was
eine lonisierung von kernnahen Elektronen in einen angeregten Zustand bewirkt. Elektronen der
duBleren Schale fallen nun auf die leerstehenden Pldtze der kernnahen Schalen zuriick, wobei
charakteristische Rontgenstrahlung emittiert wird. Das Signal kann zur Charakterisierung von
Elementen als auch fiir eine quantitative Analyse von Probenbereichen genutzt werden. Durch eine
zeilenweise Rasterung der Probenoberfliche kann neben der Erstellung eines Linienprofils auch ein
Elementmapping erzeugt werden. Da die Signaltiefe der charakteristischen Rontgenstrahlen in etwa der
Eindringtiefe des Primérstrahls entspricht, besitzt die EDX-Analyse mit etwa 1 um eine geringe
Ortsauflosung (Spotgrofie)

Die dargestellten Bilder wurden an einem Rasterelektronenmikroskop der Firma Zeiss (Ultra
Plus 55) im Sekundérelektronen- (SE), Riickstreuelektronen- (BSE) oder inLens-Modus und mit einem
energiedispersiven Rontgendetektor der Firma Oxford Instruments aufgenommen. Fiir die Schliffe
wurden die Proben kalt in nichtleitendem Epoxidharz eingebettet, geschliffen und anschlieend poliert.
Um Aufladungseffekte zu verringern und Leitfdhigkeit zu gewdhrleisten, wurden die polierten
Schliffoberflichen mit Gold gesputtert.

3.3.5 Sinterdilatometrie

Das Schwindungsverhalten ist fiir die Entwicklung neuer Komponenten der MSC essentiell, da
groBe Unterschiede in der relativen Schwindung einzelner Komponenten zur Kriimmung des Substrats
oder zur Rissbildung in der Schicht fiihren kdnnen.

Die Charakterisierung des Sinterverhaltens der verwendeten keramischen Pulver im gepressten
Zustand wurde in einem Differentialdilatometer der Firma Netzsch (Dil 402 E) durchgefiihrt. Es wurde
mit einer Heiz- und Kiihlrate von 3 K min™ iiber einen Temperaturbereich von 25 bis 1400 °C gemessen.
Die relativen Ausgangs- und Enddichten wurden geometrisch bestimmt. Die Atmosphéren variierten,
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wobei entweder in leicht reduzierenden Bedingungen (Formiergas 2,9% H,/Ar) oder Luft gemessen
wurde. Um eine Verfilschung der Ergebnisse durch die thermische Ausdehnung des Messaufbaus zu
vermeiden, wurde fiir jedes Messprogramm eine Referenzmessung ohne Probe durchgefiihrt und zur
Korrektur der gemessenen Probendehnung eingesetzt.

Zusitzlich zu der zeitabhéngigen Messung am Dilatometer wurden Bulkproben unter realistischen
Sinterbedingungen im Hochtemperatur-Vakuumsinterofen (Plansee) gesintert. Hier wurden das
Gewicht und die geometrischen Abmessungen vor und nach dem Sintern erfasst, woraus sich die lineare
relative Schwindung berechnen lésst.

Der Sinterbeginn ldsst sich tiber die Dilatometrie bestimmen und die Sinterung der Bulkprobe in
realen Sinterbedingungen ermoglicht die Betrachtung der Gesamtschwindung unter gegebenen
Bedingungen. In beiden Féllen wird eine Gesamtschwindung ermittelt, die nicht nur von der
Temperatur, der Heizrate und der Atmosphére abhéngt, sondern stark von der Struktur des Griinkdrpers
beeinflusst wird. Um eine freie Schwindung des Schichtmaterials zu betrachten wurden siebgedruckte
Schichten verwendet. Hierfiir wurden Anodenschichten griin in griin mittels Siebdruck auf
Transferpapier aufgetragen (Tullis Russell Coaters Limited, Trucal+). Die angestrebte Nassschichtdicke
lag im Bereich von 60 bis 80 pm. Nach dem Trocknen wurden die Schichten in einem Wasserbad vom
Transferpapier abgelost und getrocknet. Die Sinterung erfolgte auf einem Keramikpulverbett. Es
wurden Probendurchmesser mit 9, 14 und 22 mm gestanzt. Aus den geometrischen Abmessung
(Probendurchmesser) wurde die lineare Schwindung bestimmt.

3.3.6 Thermogravimetrie

Die Thermogravimetrie (TG) und differentielle Thermogravimetrie (DTG) wurden eingesetzt, um
das Phanomen des Sauerstoffausbaus im GDC zu charakterisieren und daraus optimierte
Sinterparameter abzuleiten. Die Massenénderung wurde mit einem Gerit der Firma Netzsch (STA 409)
vorgenommen und die Messung erfolgte bei einer Heizrate von 5 K min™ bis zu einer Temperatur von
1300 °C. Die Sinterung der Zellkomponenten erfordert reduzierende Bedingungen bzw.
Schutzgasatmosphére, weswegen die Standard-Analysen in Formiergas Ar/2,9% H, durchgefiihrt
werden. Zusitzlich wurden auch Analysen ggf. in oxidierender Luftatmosphire durchgefiihrt, um
spezifische Fragestellungen zu beantworten.

3.3.7 Rheologie

Ein wichtiger Bestandteil der Arbeit liegt in der Herstellung von siebdruckfdhigen Pasten. Diese
Pasten miissen definierte rheologische Eigenschaften vorweisen, um einen Schichtauftrag mit
vorgegebenen Parametern zu ermdglichen. Des Weiteren wird die reproduzierbare Herstellung der
Pasten rheologisch kontrolliert. Im Rahmen der Analyse werden die FlieBeigenschaften und die
viskoelastischen Eigenschaften einer Probe am Rheometer (Physica MCR 301, Anton Paar) gemessen.
Dazu wird die zu vermessende Paste in eine geeignete Messgeometrie, in dem Fall Kegel-Platte-System,
eingebracht. Durch Anlegen einer Kraft bzw. eines Drehmoments auf die obere Messgeometrie wird die
Probe zum FlieBen gebracht. Die aus der Rotationsrheologie erhaltenen Daten werden in einer
FlieBkurve zusammengefasst und es werden Angaben zur Viskositdt in Abhdngigkeit von der Scherrate
erhalten. Weitere Informationen zur Rheologie werden erhalten, wenn die Probe durch eine oszillierende
Kraft nur leicht ausgelenkt wird. Im Oszillationsversuch wird die FlieBgrenze bestimmt, ab der sich bei
Spannungseinfluss eine irreversible Verformung des Probenkdrpers zeigt. Die Viskositdtsmessungen
dienen also der Bestimmung der FlieBeigenschaften einer Probe. Oszillationsmessungen untersuchen
die Deformationseigenschaften einer Probe ohne sie dabei zum Flieen zu bringen.
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Die rheologischen Messungen werden bei definierten Temperaturen vorgenommen, da die
Viskositét eine temperaturabhéngige Grofle darstellt. In Hinsicht auf die Lagerungsbedingungen einer
Paste ist der Einfluss der Temperatur von Bedeutung. Es kann ebenso durch regelmifBige Messungen
eines Pastenbatches die Haltbarkeit einer Paste kontrolliert werden.

Die  rheologische  Pastencharakterisierung  wird zur  Ermittlung der  optimalen
Pastenzusammensetzung von neuen Pasten, die in Anlehnung an Standardsiebdruckpasten hergestellt
werden sollen, genutzt. Die dynamische Viskositit wird bei konstanten Scherraten von 0,1 s™ bis
1000 s (mit vier Messwerten pro Dekade) fiir jeweils 60 s gemessen. Zwischen den beiden Messungen
wurde eine Messpause von 30 s eingehalten. Die FlieBkurven wurden sowohl bei 20 °C als auch bei
60 °C gemessen, um die rheologischen Eigenschaften beim Siebdruck (hohe Scherraten, 20 °C) und bei
der Trocknung (geringe Scherrate, 60 °C) zu simulieren. Die Bestimmung der FlieBgrenze erfolgte nur
bei 20 °C.

3.3.8 Bestimmung der Leckrate

Die Elektrolytqualitdt ist ausschlaggebend fiir die Qualitdt einer SOFC und wird iiblicherweise
durch Dichtheitspriifung der Membrane ermittelt. In dieser Arbeit wird die Leckrate bei
Raumtemperatur nach dem Druckidnderungsverfahren gemessen [135].

An eine definierte Elektrolytfliche wird ein Vakuum angelegt, wobei liber den zeitlichen

Druckanstieg mit Hilfe von

V A

_LZ.ar (GL. 3-1)
A At

die spezifische Leckrate Ly, bestimmt wird. V stellt das Messvolumen in 1, A die Elektrolytfliche in

Lspez

cm? und — den zeitlichen Druckanstieg in mbar-s™ dar. Die Leckrate wird iiblicherweise in mbar 1/s cm?

bestimmt. Es wird ein Messgerét der Firma Dr. Wiesner (Typ DDV) mit Vakuumpumpe verwendet,
wobei die Kalibrierung vor Messbeginn anhand eines normierten Testlecks von 0,5 mbar /s cm’
vorgenommen wird. In der SOFC Entwicklung ist eine Normierung des Druckanstiegs auf
Ap =100 mbar iiblich [121]. Es sind nur Messdaten vergleichbar, die mit der gleichen Messvorrichtung
gemessen worden sind, da eine lineare Extrapolation der Ergebnisse nur ndherungsweise moglich ist.
Eine mogliche Fehlerquelle liegt bei der Ausbildung eines durch den geringen Leitungsquerschnitt
verursachten Staudrucks vor der Probe, wobei es sich um einen systematischen Fehler handelt, der
vernachldssigt wird. Im Messautbau wird ein O-Ring (40 mm) auf die Halbzelle gelegt und durch
Anlegen eines Vakuums elektrolytseitig Unterdruck von -700 hPa erzeugt. Die Messung des zeitlichen
Druckanstiegs erfolgt drei Mal, woraus ein Mittelwert berechnet wird. Vor jeder Messung wird eine
Testmessung auf einer polierten Edelstahlplatte durchgefiihrt, um mégliche Leckagen am Messaufbau
und damit verbundene Verfilschungen der Messwerte auszuschlieBen. Die maximal zulédssige
spezifische Leckrate betriigt 1:10° mbar I/s cm?.

3.3.9 Oberflachencharakterisierung durch ein optisches Tastverfahren

Mit Hilfe optischer 3D-Tastschrittverfahren konnen Ebenheiten, Oberfldchentopographien und
Rauigkeiten von Bauteilen erfasst werden. Hierzu wird die Probe auf dem Messtisch positioniert,
wonach das Profil im Senkrechtschnitt mit Hilfe eines geeigneten Sensors (z.B. Laser, Weillichtsensor)
aufgezeichnet wird. Die hier dargestellten topographischen Untersuchungen von ITM- bzw.
Anodenoberfldchen erfolgten mit Hilfe eines optischen Messgerits (Smartscope CNC 500, Optical
Gaging Products) und wurden mit der zugehdrigen Software (TrueSurf, TrueMap) ausgewertet.
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3.3.10 Grundichtebestimmung

Die optische Profilometrie ist eine pridzise geometrische Methode zur Bestimmung der
Packungsdichte (Griindichte) von Anodenschichten per Bildanalyse anhand einer differentiellen
Scanmethode mit einem Lasertopografen. Die Bestimmung der Griindichte von siebgedruckten
Cermetschichten erfolgte in der vorliegenden Arbeit als Funktion des Nickelanteils, der Partikelgrofen
des verwendeten Pulvers und des Feststoffgehalts. Hierzu wurden Blechsubstrate (50x50 mm?) blank
gewogen und mittels Siebdruck (Nassschichtdicke, NSD 173 pm) mit der Anode beschichtet. Es wurde
die Masse der Nassschicht und der Trockenschicht (Trocknung: 8 h, 60 °C) bestimmt. Anschlieend
erfolgte eine Lasertopografie (CT300 CyberTechnologies GmbH, Sensor: DRS 500) der beschichteten
Oberfldchen. Zur Bestimmung des Volumens wurden die Siebdruckschichten entfernt und das
Blanksubstrat erneut vermessen. Auf Grund der Substratkriimmung wihrend der Trocknung wére ein
Messfehler von >10 % fiir die theoretische Dichte zu erwarten, bei einer nicht differentiellen
Auswertung kann der relative Fehler auf etwa 0,1 % reduziert werden [136]. Mit Hilfe einer
Auswertungssoftware wurde die Differenz beider Datensétze gebildet und somit Schichtdickte, die
Flache und das Volumen erhalten. Fiir jede Paste wurden drei Proben vermessen und die Griindichte als
Mittelwert errechnet.

3.4 Elektrochemie

3.4.1 Symmetrisches Modellsystem

Die elektrochemische Untersuchung mittels Impedanzspektroskopie erfolgte in Zusammenarbeit
mit der TU Wien am Institut fiir chemische Technologien und Analytik, Bereich Elektrochemie. Die
Halbzellen wurden beidseitig durch Platinbleche/ Ni-Netze kontaktiert und mittels Vierpunktmethode
am Impedanzspektrometer PSM 1753/IAl Interface (Newton’s Fourth Ltd.) vermessen, wie in Abb. 3.7
dargestellt ist. Zur Optimierung der Kontaktierung werden zwischen den Anoden und Pt-Blechen Ni-
Netze eingesetzt, da dies eine gleichmifige Auflage und somit flichendeckende Kontaktierung
ermdglicht. Der gesamte Messaufbau ist in einem Quarzglasrohr mit Flanschverschluss positioniert, der
nach Kontaktierung der Zelle und 30-miniitiger Spiilung mit Anodengas in den Ofeninnenraum
geschoben wird.

: 1)
FRA

Pt-Blech
Ni-Netz
Anode Anode
Elektrolyt

Abb. 3.7 Kontaktierungsschema einer symmetrischen Zelle nach Vierpunktmethode

Als Anodengas wurde 2,5% H,/Ar gewihlt, das mit ca. 2,5% H,O (Durchfluss-Waschflasche,
T = 22 °C) befeuchtet war. Die Durchflussrate wurde mittels Massflowcontroller auf ca. 50 ml/min
eingestellt. Es wurde die Impedanz unter Variation der Temperatur (650 bis 850 °C in 50 °C-Schritten)
gemessen. Die Messung erfolgte in einem Frequenzbereich zwischen 10° und 3-102 Hz und einer
Effektivspannung von 20 mV. Es wurden alle Zellen im Leerlauf (I, = 0 A) vermessen. Die Priifung
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der Messgiite erfolgte iiber eine Plausibilititspriifung des Elektrolytwiderstands. Es wurde ein
theoretischer Elektrolytwiderstand des 8YSZ-Elektrolyten (mit 150 um Schichtdicke, aktiver Flache
von 81 mm?, definierter Temperatur) berechnet. Die Plausibilititspriifung beruht auf dem Vergleich
vom berechneten temperaturabhidngigen Elektrolytwiderstand und dem gemessenen ohmschen
Widerstand. Der Messfehler aus Elektrolytdicke (150 pm + 15 pm) und den Elektrodenflichen
(0,81 mm? + 0,9 mm?) geben die Genauigkeit des Plausibilitdtstests vor. Die Optimierung der
Kontaktierung und des allgemeinen Herstellungsprozesses fiihrten zu einer Abweichung der
theoretischen Temperatur <1 %.

Mit Hilfe einer Analysesoftware (ZView) und einem Ersatzschaltbild konnen die erhaltenen
Kurvenscharen gefittet (CNLS, Complex Non-Linear Least Squares) werden. Hierbei ist theoretisch
eine Trennung der einzelnen Polarisationswiderstinde und die Bestimmung der zugehorigen
Aktivierungsenergien des jeweiligen temperaturabhidngigen Prozesses moglich [137]. Der Fit muss
vorab mit Hilfe eines Ersatzschaltbilds parametrisiert werden. Bei einer unzureichenden Beschreibung
des Systems durch das gewihlte Ersatzmodell, ist ein qualitativer Fit nicht méglich. Eine Zuordnung
der Widersténde ist auch nur bedingt mdglich, da die einzelnen frequenzabhingigen Prozesse im Plot
durch dhnliche Zeitkonstanten stark {iberlappen.

3.4.2 Einzelzellmessungen

Die Halbzellen mit aktiver Kathodenfliche von 40x40 mm? wurden mittels Glaslot auf einem
Keramikrahmen (Al,O3), wie in Abb. 3.8 zu erkennen ist, und in einem Keramikgehéduse abgedichtet.
Das Housing ist so ausgelegt, dass es sowohl in oxidierender als auch reduzierender Atmosphire
chemisch stabil ist.

Glaslot vor Betrieb

Aktive Kathodenflache 4x4cm?

Abb. 3.8 Draufsicht auf Kathodenseite einer Einzelzelle mit Glaslot vor der Inbetriebnahme

Die Kathode wird erst nach Kristallisation des Glaslots wahrend der ersten Inbetriebnahme bei
850 °C in situ aktiviert. Anodenseitig erfolgt die Kontaktierung iiber zwei Nickelnetze unterschiedlicher
Maschenweite und einen Ni-Kontaktklotz. Kathodenseitig wird iiber Platin-Netz kontaktiert.

Anodenseitig wird iiber den Ni-Stromsammler ein Auflagegewicht von ca. 200 g/cm?
Kathodenfliche auf die Zelle gelegt. Die Gaskanile (nicht dargestellt) auf der Kathodenseite
ermdglichen die Zufuhr des Oxidationsgases, wobei der Gasraum zum Ofeninnenraum offen ist.
Anodenseitig handelt es sich um ein geschlossenes Brenngassystem. Die Befeuchtung beruht auf der
Zugabe von Luft zum vorgeheizten Brenngas vor Einleitung ins Housing. Die kontrollierte Oxidation
des Wasserstoffs befeuchtet das Brenngas. Es befinden sich zwei Thermoelemente im Ofeninnenraum
und ein weiteres wird direkt {iber eine Bohrung im Nickelklotz in die Nédhe der Zelle positioniert. Analog
zur Messung von symmetrischen Zellen, erfolgt auch hier die Messung iiber die Vierpunktmethode.
Demnach werden zusétzlich zu den Stromsammlern je ein Pt-Senseleitung iiber Bohrungen zur Kathode
und Anode gefiihrt. Auftretende Leitungswiderstinde verfialschen somit nicht die Messwerte.
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Ni-Stromsammler
mit Auflagegewicht ca. 200 g/em?

¢ Al,O3 Obergehiuse
Ni-Kontaktnetz Anode Gasraum
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CGO-DBL-1 ——]
Gradierte Anode ot
aslo
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Abb. 3.9 Schematischer Aufbau eines Keramik-Housing fiir Einzelzellmessungen

Es wurden Einzelzellmessungen am Einzelzellteststand bei AVL List in Graz und am
Einzelzellteststand des IEK-9 am Forschungszentrum Jillich durchgefiihrt. Der Aufbau und das
Messprinzip beider Teststédnde sind vergleichbar und werden demnach nicht néher spezifiziert.

3.4.3 Messablauf Einzelzellmessungen

Die elektrochemische Charakterisierung der MSCs erfolgt durch Messung von Strom-Spannungs-
Kennlinien, um die Anderung der Leistung {iber die Zeit in Abhingigkeit von der Stromlast zu
untersuchen. Jede Zelle muss vor der Charakterisierung einen Fiige- und Aktivierungsprozess
durchlaufen, der fiir alle gemessenen Zellen vergleichbar ist. In Tab. 3.5 ist ein Uberblick iiber den
Messablauf fiir eine Standard-Einzelzelle gegeben.

Tab. 3.5 Messablauf fiir Standard-Einzelzellmessung

Phase Beschreibung HR/HZ* Tziel Anode Kathode Strom
Fiigen Binderausbrand 2 K min™', 30¢ 350 °C *x ok -
Glaslot 2 K min™, 30° 450 °C 10% Hy/N, Luft -
Aktivierung Kathode 1K min'], 120¢ 850 °C 10% H,/N, Luft -
Aktivierung Anode 30° 850 °C 10% Hy/N, Luft -
Anode Steigerung auf .100% H, a +10%- Luft i

Schritten/5¢

Stabilisierung Anode 60° bis 300’ 850°C H, Luft 0-2 A

Charakterisierung U-1 +1 K min™ 600-850 °C Hy#** Luft 0-30 A
Abkiihlen +1 K min” <200 °C H, Luft -

*HR= Heizrate, HZ = Haltezeit, ** Das System wurde vor der Fiigephase mit N, gespiilt, danach keine
Gaszufuhr, ***Befeuchtung 0%, 5% oder 12.5 % H,O in H,

Wie in Tab. 3.5 zusammengefasst, besteht das Messprozedere einer Einzelzelle aus einzelnen
Schritten. Vor dem Start des Priiflaufs wird das gesamte System mit N, gespiilt, so dass eine inerte
Atmosphére vorliegt. Von einer anodenseitigen Zufuhr von z.B. Formiergas wird abgesehen, um eine
Reduktion der Kathode bei nicht abgeschlossener Fiigung zu vermeiden. In der ersten Phase erfolgt der
vollstindige Binderausbrand bei 350 °C mit 30° Haltezeit. Die Fiigung des Glaslots und somit
Abdichtung der beiden Gasrdume gegeneinander erfolgt bei 450 °C/30°. Im weiteren Schritt erfolgt die

55



3 Verfahren und Methoden

in-situ Aktivierung der Kathode bei 850 °C fiir 2 h. Wihrend der Anodenaktivierung wird die Kathode
mit Luft versorgt und der Anodengasraum mit Formiergas versorgt. Eine Steigerung der Brenngaszufuhr
erfolgt schrittweise. Zur Stabilisierung des quasistationdren Gleichgewichts und Aktivierung aller
Kontaktpunkte kann die Zelle iiber 1 Stunde mit einem geringen Strom (Zellmessungen AVL) belastet
werden. Fiir die im FZJ durchgefiihrten Zellmessungen wurde die Stabilisierung ohne Last und fiir bis
zu 300’ durchgefiihrt. StandardméBig wird die Zelle anodenseitig mit 2 NI/h H,—Brenngas bzw. H,O in
H, und kathodenseitig mit 2,5 N1/h Luft pro cm? aktive Kathodenfldche charakterisiert. Die Erhohung
der Stromstirke am AVL-Teststand erfolgte mit 40 mA/s, wihrend am IEK-9 eine manuelle Erhohung
der Stromstérke in Schritten von 500 mA mdoglich war. Die Dauer jedes Schrittes lag bei 20s.
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Sinterverhalten von Gadolinium-dotiertem Ceroxid

Im Rahmen dieser Arbeit wurde das Sinterverhalten von 10 mol% Gadolinium-dotierten Ceroxid

(GDC) untersucht und in den direkten Vergleich mit 8 mol% Yttrium-stabilisierten Zirkondioxid (YSZ),
dem Referenzmaterial, gesetzt.

4.1.1 Korngrofenverteilung und spezifische Oberflache

Zu Beginn der vorliegenden Arbeit wurde das fiir die Anodenschicht verwendete Bestandspulver
8YSZ, im Weiteren nur noch als YSZ-Pulver bezeichnet, charakterisiert. Auf Basis dieser
Eingangscharakterisierung erfolgte die Auswahl des neuen 10 mol% Gadolinium-dotierten Ceroxids,
im Folgenden nur noch als GDC-Pulver bezeichnet.

Die Messung der KorngréBenverteilung beider Pulver erfolgte iiber dynamische Lichtstreuung, die
Ergebnisse sind in Abb. 4.1 dargestellt.

T T 100
14 4 I
----- GpC Iso _
LR R leo &
—10] J40 5
10 2
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3+ 1o 2
& 61 120
E 2
T 4 140 8
4. =
)] 0 2
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0,01 0,1 1 10

PartikelgroBe [um]

Abb. 4.1 Korngrdfsenverteilung der Pulver 10GDC und 8YSZ im Anlieferungszustand (behandelt im Ultraschall mit 600 W,
1,5 min in H,0). Die Hdufigkeit wird iiber das anteilige Volumen der Partikel (entsprechender Korngrofie) bestimmt
Es zeigt sich, dass beide Pulver eine bimodale Verteilung aufweisen, wéhrend das YSZ zusétzlich
ein breites Auslaufen zu groBeren Korngrofien zeigt. Beide Pulver unterlaufen im Herstellungsprozess
eine Sprithtrocknung, die zur Bildung von weichen Agglomeraten in Form von Hohlkugeln fiihrt.

L

o § & N 5.2

Abb. 4.2 Rasterelektronenmikroskop (REM) Aufnahme der hohlkugelformigen Granulate des GDC-Pulvers im
Anlieferungszustand (links) und nach Dispersion (rechts)

Die Granulate haben vor dem Dispergieren Partikelradien zwischen 5 und 40 pm. Die bimodale
Verteilung spiegelt vermutlich die Agglomeration wieder, da mittels Ultraschall nicht alle Agglomerate
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aufgeschlossen werden konnen. Das YSZ weist im REM eine Primérpartikelgrofie von 0,1 bis 0,2 um
auf, das GDC eine von etwa 0,1 bis 0,3 um.

Die spezifische Oberfliche der Pulver wurde ebenfalls als Vergleichskriterium hinzugezogen und
ist in Tab. 4.1 zusammengefasst.

Tab. 4.1 Gemessene Partikelgrofien und spezifische Oberflichen des YSZ- und GDC-Pulvers

Partikelgrofie [nm]

Pulver Spez. Oberfliche [mz/g]
d]o d50 d90
YSzZ 0,17 0,58 1,54 11,61
GDC 0,14 0,35 1,00 7,62

Interessanterweise besitzt das YSZ eine grofiere spezifische Oberfldche als das GDC, was per se fiir
einen hoheren Feinheitsgrad des YSZ-Pulver spricht. Die Messung der Partikelgrofenverteilung aus
Tab. 4.1 hat demnach keine gro3e Aussagekraft, da sie nur den Effekt einer leichten Deagglomeration
im Ultraschallbad beschreibt und das YSZ-Pulver auf Grund der hohen Feinheit zu einer stirkeren
Agglomeration neigt. Vor der weiteren Verarbeitung in siebdruckfahigen Pasten ist demnach ein
Mahlvorgang der Pulver durch Taumelmischen der Vorsuspensionen mit keramischen Mahlkugeln
notwendig, um eine vollstindige Zerstorung der Agglomerate zu gewéhrleisten.

4.1.2 Sinterstudien an Bulkmaterial

In der SOFC-Literatur wird GDC als Elektrolytmaterial fiir Brennstoffzellen mit
Betriebstemperaturen <600 °C oder fiir Diffusionsbarriereschichten eingesetzt. In beiden Fillen zielt
eine Sinterung auf eine maximale Verdichtung. Hierfiir werden vorwiegend Sintertemperaturen
oberhalb von 1300 °C angestrebt. Das Sinterverhalten ist von der Ausbildung groBer Koérner durch hohe
Kornwachstumsraten und daraus resultierender verminderter mechanischer Stabilitdt der gesinterten
Spezies gepragt [138]. Da in der vorliegenden Arbeit das GDC in einer Cermet-Anode eingesetzt werden
soll, wird ein gegenldufiges Ziel verfolgt: ein kontrolliertes Kornwachstum, méaige Schwindung, hohe
offenen Porositdt. Hierfiir soll vorerst das in reduzierender Atmosphire weitgehend unbekannte
Sinterverhalten von reinem GDC dem Referenzmaterial YSZ gegeniibergestellt werden.

Sinterung als Funktion der Temperatur und der Haltezeit

Im ersten Ansatz wurden hierfiir Presslinge (25 mm Durchmesser, ca. 5 mm Hdohe, Pressdruck
600 MPa) aus den Keramikpulvern hergestellt und in einem Temperaturbereich zwischen 1000 °C und
1300 °C mit 3 h isothermer Haltezeit in Hy-Atmosphédre gesintert. Die relative lineare Schwindung
wurde durch die Anderung des Durchmessers ermittelt. In Abb. 4.3 wird die Schwindung von YSZ- und
GDC-Presslingen als Funktion der Temperatur und der Haltezeit dargestellt.

Die Ergebnisse zeigen, dass die Sinteratmosphére keinen signifikanten Einfluss auf die Schwindung
der YSZ-Keramik hat. Bei 1000 °C ist die absolute Schwindung sehr gering, nimmt erst ab 1100 °C
sichtbar zu und fiihrt bei der iiblichen Sintertemperatur von 1200 °C in Luft zu einer Schwindung von
ca. 8 % und in H, von ca. 5 %. Bei 1300 °C schwindet die Probe unabhédngig von der Atmosphére um
ca. 18 %. Die GDC-Keramik schwindet im Gegensatz dazu in starker Abhéngigkeit von der
Atmosphédre. Das heifit, in Luft betrdgt die absolute Schwindung nach einer Haltezeit von 3 h bei
1000 °C ca. 2 % und nimmt bei 1200 °C auf ca. 12 % zu. Bei 1300 °C und 3-stiindiger Haltezeit in Luft
erfolgt eine geringfligig hohere Verdichtung zu 14 %. In H,-Atmosphédre schwindet die Probe bereits
bei 1000 °C um ca. 11 %. Mit zunehmender Sintertemperatur wird keine wesentlich hdhere Verdichtung
erreicht. Auf Grund der unterschiedlichen Griindichten der Presslinge handelt es sich vordergriindig um
einen qualitativen Vergleich der Sinterschwindung.
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Abb. 4.3 Sinterschwindung von YSZ-(links) und GDC-Bulkmaterial (rechts) in Luft (schwarze Linie) und in H»,-Atmosphdre
(farbige Linie)

Der Sintermechanismus fir Keramik mit Fluoritstruktur hingt malgeblich von der
Sauerstoffstochiometrie und dem Einfluss der Dotierung auf die Kationenmobilitét ab [139, 140]. Die
Festkorperdiffusion bei Temperaturen >900 °C in reduzierenden Atmosphdren wird hierbei
insbesondere fir das GDC verstirkt. Dieses Phdnomen wird durch Bildung von zusétzlichen
Sauerstoftleerstellen aufgrund des Valenzwechsels des Cers und der verringerten Gitterfehlpassung von
Gd/Ce-Kationen  in Grundsitzlich
Sauerstoffleerstellenkonzentration einerseits vom Dotierungsgrad und andererseits von dem
Valenzwechsel Ce*'/Ce®" ab. Bei 1100 °C besteht eine Unterstchiometrie in Ce9Gdp 10255 mit §=0,2
bedingt durch den Valenzwechsel und 8” = 0,05 bedingt durch die Dotierung mit 10 mol% Gd**. Durch
die unterschiedlichen Ionenradien von Ce*" (0.970 A), Ce™ (1.143 A) und Gd*" (1.053 A) wird als
Konsequenz die Gitterfehlpassung von 8.6 % fiir Gd*/Ce*" auf 7.9 % fiir das Kationenpaar Ce*"/Gd>
verringert [139]. Durch die geringere Gitterfehlpassung vermindern sich folglich die elastischen und

im  Kristallgitter.

reduzierender ~ Atmosphére  aktiviert. hingt die

elektrostatischen ~ Wechselwirkungen Diese Faktoren erhohen den
Diffusionskoeffizienten in Festkérpern im Vergleich zur oxidierenden Atmosphidre um mehrere
GroBenordnungen [73]. Demnach ist bereits bei tiefen Sintertemperaturen ein schnelles Kornwachstum
und eine starke Schwindung in reduzierender Atmosphére zu erwarten.

Der Sintermechanismus unterscheidet sich in sauerstoffreicher Atmosphére erheblich von dem in
sauerstoffarmer Atmosphire. Der Valenzwechsel von Ce*"/Ce®” findet aufgrund des hohen p(O,) nicht
statt und somit bleibt die Konzentration der Sauerstoffleerstellen weitgehend konstant. Zusétzlich
limitieren die Fremdionen Gd** (solute) oder andere Verunreinigungen im Material (z.B. SiO,) die
Festkorperdiffusion durch elektrostatische und/oder elastische Wechselwirkung mit den Kationen. Da
die Fremdionen vermehrt an Korngrenzen segregieren, wird die Mobilitdt der Korngrenzen verringert,
was auch das Kornwachstum behindert. Dies wird als Solute Drag Effect bezeichnet und wirkt einer
ibermdBigen Verdichtung entgegen [141]. In reduzierender Atmosphdre wird der Solute Drag
abgeschwicht, da die Bildung von Sauerstoffleerstellen von den Korngrenzen ausgeht. Bei Sinterung in
Luft wird demnach die Festkorperdiffusion durch den Solute Drag gebremst, wihrend eine Sinterung in

reduzierender Atmosphére mit einer starken Schwindung einher geht [72].

Sinterung als Funktion der Haltezeit

Um den Einfluss der Haltezeit auf den Verdichtungsprozess der Keramiken zu beobachten, wurde
eine weitere Sinterreihe an Presslingen mit einer Variation der Haltezeit durchgefiihrt. Die
Sinterparameter gleichen den oben genannten mit dem Unterschied, dass die Haltezeit bei maximaler
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Sintertemperatur auf 0 Minuten reduziert worden ist. In Abb. 4.4 ist die relative Schwindung von YSZ
und GDC-Presslingen als Funktion der Haltezeit dargestellt.

Bei Temperaturen <1100 °C zeigt sich fiir YSZ nur ein geringfiigiger Unterschied in den
Schwindungen fiir YSZ bei Variation der Haltezeit. Ab 1200 °C hat die Haltezeit zunehmend einen
Einfluss auf die Schwindung des YSZ, so dass in dem Bereich die maximale Sinterrate vermutet werden
kann. Im Gegensatz dazu zeigt GDC fiir Temperaturen >1100 °C keinen signifikanten Unterschied im
Schwindungsverhalten, dass bei ca. -12% relativer Schwindung liegt. Erst bei 1000 °C ist ein
signifikanter Unterschied zwischen den betrachteten Proben zu erkennen. Daraus kann ein Riickschluss
gezogen werden, dass sowohl geringe Haltezeiten (<3 h) und Temperaturen (<1100 °C) fiir eine
kontrollierte Schwindung notwendig sind. Eine eindeutige Aussage iiber die Sinteraktivitit und
insbesondere die Sinterrate wird im folgenden Teil der Arbeit mittels Dilatometrie-Messungen
getroffen.
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Abb. 4.4 Sinterschwindung von YSZ-(links) und GDC-Bulkmaterial (rechts) in H,-Atmosphdre, mit und ohne Haltezeit

Die Ergebnisse zeigen, dass beim YSZ ein Grofteil der Schwindung bei hohen Temperaturen erst
wihrend der Haltezeit erfolgt, beim GDC ist die Schwindung nach dem Aufheizen auf 1100 °C mit einer
Heizrate von +3 K/min bereits abgeschlossen. Durch weitere Temperaturerh6hung oder Variation der
Haltezeit wird die Schwindung nicht weiter beeinflusst. Um eine kontrollierte Sinterung zu ermoglichen,
muss somit die Sintertemperatur im Vergleich zur Standardsintertemperatur von 1200 °C signifikant

gesenkt werden. Zusétzlich kann eine Anpassung der Schwindung durch Variation der Haltezeit
erfolgen.

Mikrostrukturen

Die Abb. 4.5 zeigt REM-Querschliffe gesinterter GDC-Presslinge, die in reduzierender Atmosphére
bei 1000 °C ohne Haltezeit (links) und mit 3 h Haltezeit (rechts) mit jeweils einer Heizrate von +3 K/min
gesintert worden sind. Durch die Sinterung bei 1000 °C/0 h wurden die PartikelgroBen und die
Partikelformen im Vergleich zu Abb. 4.2 (rechts, GDC im Anlieferungszustand) nicht signifikant
beeinflusst. Die Partikel weisen weiterhin eine abgerundete Form mit Partikeldurchmessern zwischen
0,15 und 0,35 um auf. Die Partikeldurchmesser wurden anhand von REM-Querschliffbildern bestimmt.
Wie aus den Sinterkurven aus Abb. 4.4 zu erwarten ist, nimmt mit der Haltezeit die Partikelgrole auf
0,38 bis 1,11 um zu. Es bilden sich bereits groBe Poren sowie ansatzweise kuboktaedrische
Partikelformen aus, wie der Abb. 4.5 (rechts) nach einer Sinterung bei 1000 °C/3 h zu entnehmen ist.
Ausbriiche in der Mikrostruktur sind in dem Fall auch nicht auszuschlieBen. Dies sind Anzeichen fiir
die mittlere Schwindungsphase, wéhrend die Sinterung ohne Haltezeit bei 1000 °C eher auf das
Anfangsstadium eines Sinterprozesses hinweist. Aufgrund der komplexen Partikelformen und der
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breiten Partikelgrofenverteilung besteht jedoch im realen Sinterkdrper die Mdoglichkeit, dass eine
Uberlagerung der verschiedenen Sinterstadien auftritt.

Abb. 4.5 REM-Aufnahmen von Querschliffen (Ausbriiche wéihrend des Schleifens fiihren zum Erscheinungsbild eines Bruchs)
der GDC-Presslinge, die in H, bei 1000 °C ohne Haltezeit (links) und mit 3 h Haltezeit (rechts) und einer Heizrate von
+3 K/min gesintert wurden

In Abb. 4.6 werden ebenfalls REM-Aufnahmen von Querschliffen der GDC-Presslinge, die jedoch
bei 1100 °C mit unterschiedlichen Haltezeiten in reduzierender Atmosphdre gesintert worden sind,

Abb. 4.6 REM-Aufnahmen von Querschliffen der GDC-Presslinge, die in H, bei 1100 °C ohne Haltezeit (links) und mit 3 h
Haltezeit (rechts) einer Heizrate von +3 K/min gesintert wurden

Es zeigt sich, dass die Sinterung bei 1100 °C ohne Haltezeit bereits einen fortgeschrittenen
Verdichtungsprozess zur Folge hat, was an der starken Verdnderung der Kornform zu erkennen ist. Die
Erhohung der Sintertemperatur auf 1100 °C hat unter Beriicksichtigung der in Abb. 4.5 gezeigten
Mikrostruktur jedoch eine geringere Auswirkung auf die KorngroBe, als die Anderung der Haltezeit.
Die Korngroflie nimmt ohne Haltezeit von 0,14 bis 0,35 pm auf 0,23 bis 0,52 pm zu. Nach einer 3-
stiindigen Haltezeit bei 1100 °C liegen die Korngréfen bereits im Bereich 0,9 bis 2,3 um. Die Korngrofe
ist jedoch kein guter Hinweis auf die Hauptschwindungsphase (mittleres Sinterstadium). Oft tritt das
Kornwachstum am Ende dieser Phase bzw. im finalen Sinterstadium auf. Nach Abb. 4.4 (rechts) ist die
Schwindung bei >1100 °C fiir beide Haltezeiten fast gleich groB, so dass sich der Sinterprozess
vermutlich bereits am Ende des mittleren Sinterstadium befindet und das Kornwachstum dem finalen
Sinterstadium zuzuschreiben ist.

Zur Anwendung in der MSC-Anode muss die reduzierende Sinterung von GDC-basierten
Komponenten bei Temperaturen <1100 °C und Haltezeiten <3 h erfolgen. Bei héheren Temperaturen
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oder ldngeren Haltezeiten ist das Schwindungsverhalten und die resultierende Mikrostruktur nicht
kontrollierbar.

Die chemische Expansion

Aus Abb. 4.4 kann entnommen werden, dass bei 3-stiindiger Haltezeit keine weitere Verdichtung
durch Erh6hung der Sintertemperatur erreicht werden kann. Um den Massetransportmechanismus bei
der Sinterung des GDC dennoch besser nachvollziehen zu kénnen, wurden ebenfalls bei 1300 °C
gesinterte Proben betrachtet, Abb. 4.7.

Es zeigt sich, dass die Sintertemperatur nun keine Auswirkung mehr auf die relative Dichte des
Presslings von ca. 90 % hat. Es ist keine offene Porositdt, sondern es sind isolierte Poren oder
Einschliisse von Atmosphdrengas, vorzufinden [142]. Bei 1300 °C ist das Endstadium des
Verdichtungsprozesses bereits erreicht, welches durch Porenschluss geprigt ist, wihrend die Triebkraft
zur weiteren Verdichtung nur noch gering ist. Das Kornwachstum ist mit einer Korngréfe von ca. 2 bis
5 um stark fortgeschritten und es ist kaum offene Porositit zu erkennen.

Im Hauptstadium eines Sinterprozesses befinden sich die Poren auf den Korngrenzen der
kuboktaedrischen Kornformen, wie in Abb. 4.7 rechts zu erkennen ist. Fiir das Endstadium eines
Sinterprozesses 16sen sich die Poren typischerweise von den Korngrenzen und wandern ins Innere eines
Korns. In Abb. 4.7 links sind beide Porenarten zu sehen: Man befindet sich vermutlich am Ubergang

vom Haupt- zum Endstadium, so dass erneut eine Uberlagerung beider Sinterstadien vorhanden ist.
p - - ’ .

Abb. 4.7 REM-Aufnahmen von Querschliffen der GDC-Presslinge, die in H, bei 1300 °C mit 3 h Haltezeit gesintert wurden,
rote Pfeile deuten auf Risse an den Korngrenzen

In der Regel nimmt in dem Stadium die Porositét weiter ab. Es nimmt die GroBe der Poren auf den
Korngrenzen durch Korngrenzendiffusion oder den Zusammenschluss von Einzelporen ab. Erst wenn
die Korngrenzenmobilitdt hoher ist das die Porenmigrationsmobilitdt, dann entstehen Poren im
Korninneren, die sich dann im Laufe des Sinterprozesses nur noch durch Volumendiffusion verdndern
konnen.

Auf der anderen Seite sind in Abb. 4.7 links Risse entlang den Korngrenzen vereinzelter Kdrner
(rote Pfeile) zu erkennen. Nicht-stochiometrische Keramiken zeigen oft Fluktuationen in der
Sauerstoffstochiometrie unter Einfluss der Atmosphére (oxidierend oder reduzierend) und der
Temperatur, was nicht nur einen Einfluss auf die elektrischen Leitfédhigkeiten im Fall von Cer und die
Phasenstabilitdt haben kann. Durch im Kristallgitter entstechende Defekte konnen signifikante
mechanische Storeinfliisse, wie Risse im Bulk, induziert werden. Dieses Phdnomen wird durch
chemische Expansion verursacht. Beim Ceroxid tritt eine chemische Expansion auf atomarer Ebene auf,
da bei sinkendem p(O;) und/oder steigender Temperatur Sauerstoffleerstellen gebildet werden, deren
Ladung durch zwei Elektronen kompensiert wird, die am trivalenten Kation Ce®* durch Reduktion des
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Ce"" lokalisiert sind. Es bilden sich s.g. Polaronen, wie bereits eingangs im Theorieteil dieser Arbeit
diskutiert worden ist [59]. Die chemische Expansion wird in dem Kontext primér auf zwei iiberlagerte
Effekte zuriickgefiihrt: (i) Anstieg des lonenradius des Kations durch den Valenzwechsel von Ce** zu
Ce* und (i1) Entstehung von positiv geladenen Sauerstoffleerstellen mit nachfolgender elektrostatischer
AbstofBung der Kationen im Umfeld [69].

Beim Sintern in H,-Atmosphire (1100 °C) erfolgt eine Volumenénderung des GDC-Gefiiges durch
chemische Expansion, die bei Abkiihlen in reduzierender Atmosphére erhalten bleibt. Wird die Probe
nun schlagartig bei Raumtemperatur einer sauerstoffhaltigen Atmosphédre ausgesetzt, wird zuerst
oberflichennah Sauerstoff wieder ins Kristallgitter eingebaut. Dies verursacht eine Gitterkontraktion.
Die Folge der oberflichennahen Kontraktion sind starke Spannungen iiber den Querschnitt der
gesinterten Probe, die dann Rissbildung auslosen konnen. Die Rissbildung findet bevorzugt entlang von
Korngrenzen statt, da dort die hochste Dichte von Sauerstoffleerstellen zu erwarten ist. Der
Reoxidationsvorgang ist exotherm und fiihrt zur Erhitzung des Probenkorpers [74]. Kurz nach Kontakt
mit Sauerstoff erwdrmen sich die Probenkorper auf etwa 70 °C, die im reduzierten Zustand eine gelbe
oder metallisch graue Farbe angenommen haben. Zeitgleich erfolgt eine Farbinderung zur
urspriinglichen farblosen Erscheinung des GDC auf Grund von Riickbildung der zuvor gebildeten
Farbzentren, wie mehrfach bei >1200 °C gesinterten Presslingen beobachtet werden konnte [143]. Bei
Sinterung in >1300 °C ist die Farbinderung teilweise nicht mehr reversibel.

Erfolgt eine kontrollierte Reoxidation bei hohen Temperaturen, kann die Rissbildung trotz
chemischer Expansion/Kontraktion vermieden werden [143]. Mit der Leitanwendung als Elektrolyt
birgt dieses Phdnomen sonst hohe Risiken, da eine dichte Sinterung schwer moglich ist, was bereits
hdufig in der Literatur diskutiert worden ist [69, 61, 144, 74, 143].

Das GDC soll im Rahmen dieser Arbeit jedoch nicht als dichtes Bulkmaterial eingesetzt werden,
sondern als feinverteilte Oxidphase in der pordsen Cermet-Anode. Die feine Verteilung des GDCs in
der duktilen Nickelmatrix birgt demnach ein geringes Risiko in Bezug auf die Rissbildung, da keine
vollstdndige Verdichtung der GDC-Phase angestrebt wird [144]. Die Sinterstudien haben auch gezeigt,
dass eine Absenkung der Sintertemperatur auf unter 1100 °C mdglich ist, was das mit der chemischen
Dehnung verbundene Risiko reduziert. Nichts desto trotz muss dieser Effekt u.a. bei Erhdhung des
keramischen Anteils in der Anode oder bei Variation der Sinterparameter in Betracht gezogen werden.
Bei Betriebsbedingungen (H,, 650 bis 850 °C) ist der Effekt der chemischen Expansion noch
vernachlissigbar [139].

4.1.3 Dilatometrie

Neben der Abschitzung des Sinterverhaltens anhand der Sinterschwindung von Presslingen wurde
das Sinterverhalten klassisch mit Hilfe von Dilatometerkurven untersucht. Auch in diesem Fall wurden
zylindrische Presslinge (Hohe ca. 4,5 mm, Durchmesser ca. 8§ mm) verwendet. Bei der
Sinterdilatometrie wird die relative Schwindung als Funktion der Temperatur in reduzierender
Atmosphére (Formiergas 2,9% H,/Ar) und Luft bestimmt. Die Sinterdilatometrie ermdglicht einen
Vergleich der Sinterrate und der Schwindung in einem breiteren Temperaturbereich in Abhdngigkeit
von der Atmosphire.
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Abb. 4.8 Thermometrische Messung der Schwindung und der Sinteraktivitit von YSZ und GDC als Funktion der Temperatur
und unterschiedlicher Messatmosphdren

In Abb. 4.8 ist die Dilatometerkurve beider Keramiken dargestellt. Die relative Schwindung und die
Sinteraktivitit, also d( L/L0)/dT, sind gegen die Temperatur bei konstanter Heizrate von +3 K min”
aufgetragen. Fiir die Keramik YSZ zeigt sich fiir beide Atmosphéren ein nahezu identisches Verhalten,
wie bereits in Abb. 4.3 bei der Sinterstudie an Presslingen beobachtet worden ist. Die maximale
Sinterrate liegt bei T = 1328 °C (Luft) und T = 1335 °C (2,9% Ho/Ar).

Das in Abb. 4.3 beschrieben Schwindungsverhalten von GDC-Presslingen wird mittels Dilatometrie
im Details untersucht. Gemadll Abb. 4.8 ist die maximale Sinterrate bei Tpa = 1299 °C (Luft) und
Tiax= 1102 °C (2,9% H,/Ar). In Luftatmosphére wird demnach die maximale Sinterrate erst bei knapp
1300 °C erreicht, weswegen bei der Sinterung der Presslinge bei geringeren Temperaturen keine
vollstindige Verdichtung zu beobachten war. In reduzierender Atmosphére hingegen wird die maximale
Sinterrate bereits 200 °C frither erreicht, was die erhaltenen relativen Dichten fiir den Temperaturbereich
von 1100 bis 1300 °C in der Sinterstudie an Presslingen erkldrt. Die Modalitdt der Sinterrate in
2,9 % Ho/Ar ist ebenfalls kleiner, d.h. die Sinterung ist innerhalb von ca. 100 °C abgeschlossen, wahrend
der Kurvenverlauf der Sinterrate in Luft einen breiten abgeflachten Peak mit einer Peakbreite von
>200 °C darstellt, vergleichbar zur Sinterung des YSZ. In Tab. 4.2 sind die Ergebnisse
zusammengefasst. Tsuy ist als Temperatur der Anderung der relativen Dichte um 1 %, Tp ist als
Temperatur der maximalen Sinterrate, Togy, als Temperatur der Anderung der relativen Dichte um 90 %
und Tiyervan als Temperaturdifferenz zwischen Ty und Toge, definiert.

Tab. 4.2 Zusammenfassung der Temperaturen von Sinterbeginn, der maximalen Sinterrate, der relativen Dichte von 90 %
und dem Sinterintervall entnommen aus den Dilatometerkurven

Keramik AtmOSphﬁl‘e TStart [OC] Tmax [OC] T90% [OC] Tlntervall[K]
Luft 1126 1328 1372 >200
8YSZ
2,9% Ha/Ar 1126 1335 1372 >200
Luft 1109 1299 1378 ~200
10GDC
2,9% Ha/Ar 1007 1102 1160 <100

Der Massendiffusionsmechanismus und die Sinterung von Ceroxiden ist hauptsdchlich von der
Defektkonzentration beeinflusst, wie bereits diskutiert worden ist. In reduzierender Atmosphére werden
verstirkt Sauerstoffleerstellen gebildet, was die Verdichtung des Werkstoffs durch Festkorperdiffusion
steigert. Die maximale Sinterrate gibt Aufschluss dariiber in welchem Temperaturbereich die hochste
Verdichtung in einem definierten Zeitintervall zu erwarten ist. Mit abnehmender Sintertemperatur
werden die Anderungen im Volumen als Resultat thermischer und chemischer Expansion geringer.
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Die Plansee MSC Fertigung beinhaltet eine Autheizphase in reduzierender Atmosphére. Hierbei
erfolgt eine lineare Volumenidnderung des GDC-Materials fiir Temperaturen bis 600 °C, die primér auf
die thermische Ausdehnung zuriickzufiihren ist. Ab 600 °C wird ebenfalls die Volumendnderung durch
chemische Expansion beobachtet. Die chemische Expansion und die daraus resultierenden
Spannungsverhiltnisse werden jedoch erst fiir Temperaturen oberhalb von 1100 °C signifikant [143].
Wird diese Sintertemperatur iiberschritten kann es im Bulkmaterial zum Verlust der mechanischen
Integritdt aufgrund vermehrter Rissbildung kommen. Wird in gleicher Atmosphére abgekiihlt so nimmt
das Volumen mit dem entsprechenden Gradienten der thermischen Ausdehnung ab. Die chemisch
induzierte Volumenzunahme bleibt jedoch bei der Abkiihlung bis Raumtemperatur bestehen. Eine
unkontrollierte Re-Oxidation setzt ein, wenn die Probe anschliefend einer Atmosphére mit erhdhtem
p(O2), z.B. Luft, ausgesetzt wird, wie bereits in 4.1.2 zum Thema chemischer Expansion diskutiert
worden ist.

4.1.4 Thermische Analyse mit Massenspektrometrie

Da beim GDC wihrend der Sinterung eine Reduktion der Cer-Atome auf Grund von
Sauerstoffausbau aus dem Kristallgitter zu erwarten ist, wurden thermogravimetrische Messungen
(Pulvermenge ca. 0,45 g) mit nachgelagerter Massenspektrometrie des Abgases durchgefiihrt. Da bei
den Sinterstudien in reduzierender Atmosphére eine Farbénderung der Proben nach Ausbau aus dem
Sinterofen bzw. des Dilatometers und eine starke Erhitzung der Proben beobachtet worden ist, sollte
anhand einer thermischen Analyse ein moglicher Phaseniibergang untersucht werden.

Die Ergebnisse der TG-DTA Analyse in Argon und reduzierender Atmosphére fiir GDC sind in
Abb. 4.9 gegeben. In beiden Fillen ist bei ca. 100 °C eine Massednderung zu beobachten, die auf eine
Verdampfung von Restfeuchte im Pulver schlieBen ldsst. Eine weitere geringere Massednderung ist bei
ca. 200 °C zu erkennen, was auf die Desorption von chemisch adsorbiertem Wasser hindeutet [145]. In
Argon ist fiir den Temperaturbereich 20 bis 1300 °C eine Massednderung von 0,4 % zu beobachten, was
hauptsdchlich auf den Verlust von H,O zuriickzufiihren ist. Ein fiir Wasser (in Form von ionisiertem
H,0")  charakteristisches ~ Masse-zu-Ladung-Verhiltnis von 18 u  konnte  mittels
massenspektrometrischer Analyse des abgefiihrten Messatmosphirengases nachgewiesen werden.
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Abb. 4.9 Berechnung des Masseverlusts, mit differentiellem Messsignal DTG und einer thermischen Analyse DTA in Argon-

Atmosphdre (links)) im Vergleich zur Messung in 5% H, in Argon (rechts)
g g 2 g

Die TG/DTG-Messung in reduzierender Atmosphire zeigt fiir den Temperaturbereich bis 600 °C
ein vergleichbarer Masseverlust von ca. 0,4 %. Jedoch erfolgt fiir Temperaturen iiber 600 °C eine
weitere signifikante Massednderung von ca. 1,2 %, die laut der DTG-Messkurve (blau) eine maximale
Rate bei 1100 °C erreicht. Die DTG-Messkurve in 5 % H, in Argon deutet darauf hin, dass im Gegensatz
zur Argon-Messung bei Temperaturen >1100 °C kein stationdrer Bereich erreicht ist. Diese
Beobachtung deckt sich mit der maximalen Sinterrate, die mittels Dilatometrie in reduzierender
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Atmosphére ermittelt worden ist. Eine nachgelagerte Untersuchung des Abgases zeigte im Fall der unter
Ar/5% H, einen grofien Anteil H,O (Masse 18 u) im Abgas fiir Temperaturen >600 °C. Entsprechende
Mengen an H,O sind bei der TG in Argon fiir Temperaturen >600 °C nicht detektiert worden. Dies legt
den Riickschluss nahe, dass der Sauerstoff, der aus dem lonengitter des GDC ausgebaut worden ist, mit
dem H, in der Messatmosphédre zu Wasser reagiert und somit als Masse 18 u detektiert wird. Demnach
kann hiermit ein Sauerstoffausbau nachgewiesen werden, der seine maximale Rate bei ca. 1100 °C
erreicht. Es wird ca. 1% Masseverlust beobachtet, was in Bezug auf die relative Masse des Sauerstoffs
in etwa 10% des Sauerstoffmasseanteils im GDC entspricht.

Die Ergebnisse der DTA ermdglichen es, Aussagen zum charakteristischen Energieumsatz bei
einem Phaseniibergang zu treffen. Im Fall beider Proben kann jedoch keine eindeutige Aussage zur
Temperaturdifferenz und somit zu einem auftretenden Phaseniibergang gemacht werden. Um eine
etwaige Phasenumwandlung nachzuweisen, miisste demnach ein Hochtemperatur-XRD (HT-XRD)
aufgenommen werden, bei dem eine in situ Betrachtung mdglich wére.

4.1.5 Phasenstabilitat

Die ausgewihlten =~ GDC-Pulver wurden zur  Uberpriifung der  Phasenstabilitit
rontgendiffraktometrisch untersucht. Zur Analyse wurden in Abb. 4.10 die 20-Intensitéten der einzelnen
Diffraktogramme aufgetragen und mit dem in der PDF-Datenbank hinterlegten Datensatz fiir GDC
(PDF = Powder Diffraction File des International Centre of Diffraction Data) verglichen. Die
Ergebnisse sind parallel gegeneinander verschoben, um eine bessere Vergleichbarkeit zu ermdglichen.
Die Referenz wird an der oberen Achse (inverse Auftragung) zur Orientierung dargestellt. Das
Diffraktogramm zeigt die Reflexmuster von unbehandeltem GDC und GDC-Pulvern, die in
reduzierender Atmosphire bei Temperaturen zwischen 1100 °C und 1300 °C iiber 3 h (Heizrate
+3 K/min) ausgelagert worden sind. Die gemessene Hauptphase stimmt mit der Referenz fiir
Gdy.1Cep 90,95 (PDF #01-075-0161) {liberein, wobei eine geringfiigige Verschiebung insbesondere der
sekunddren Peaks zu kleineren Bragg-Winkeln zu beobachten ist [146]. Die Verschiebung zeigt, dass
womdglich der Gadolinium-Gehalt x > 0,1 ist. Die Gitterkonstante a = 5,419 A wurde iiber eine Least-
Squares Analyse aus den experimentellen Daten berechnet und mit Gitterparametern aus der Datenbank
abgeglichen. Die lineare Abhéngigkeit der Gitterkonstante eines Mischkristalls von dem prozentualen
Anteil der Komponenten kann mit Hilfe der Vegard’schen Regel beschrieben werden. Hieraus ergab
sich ein Gd-Anteil von x = 0,12, was die Verschiebung der Peaks zu kleineren Glanzwinkeln begriindet
[145]. GDC besitzt wie das undotierte Ceroxid eine Fluorit-Kristallstruktur (flichenzentriert kubisch
(fc), Fm-3m). Eine geringe Peakverbreiterung der ausgelagerten Pulver deutet auf eine Festkorperlosung
mit Fluoritstruktur, was ein typischer Sintereffekt der Temperatur auf das Kristallsystem ist [142, 147].

Unter Einfluss der Sinteratmosphére und Sintertemperatur ist, wie bereits diskutiert worden ist, eine
chemische Expansion des GDC-Kristallgitters zu beobachten. Da die hier dargestellten
Diffraktogramme nur den reoxidierten Zustand der GDC-Pulver wiedergeben, ist kein signifikanter
Unterschied zwischen den Diffraktogrammen zu erwarten. Im Fall von HT-XRD miisste jedoch das
vorhandene Beugungsgitter und folglich das mittels HT-XRD erhaltene Beugungsbild durch die
chemische Expansion beeinflusst sein. Eine geringere Gitterfehlpassung durch die atmosphérenbedingte
reduzierte Cer-Spezies wiirde eine geringfiigige Verschiebung der Peaks zu hoheren Glanzwinkeln
bedeuten. Da es sich jedoch nicht um einen homogenen Effekt handelt, wire dies vermutlich als
Peakverbreiterung messbar sein.
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Abb. 4.10 Réntgendiffraktogramm von GDC vor und nach einer thermischen Behandlung (Sinterung nach Standard mit

variierter Isotherme mit 3-stiindiger Haltezeit und Heizrate von +3 K/min)

In der Literatur wurde die Phasenstabilitdt von GDC fiir bis zu Ty, = 2750 °C beschrieben [56],
jedoch sind Einfliisse einer reduzierenden Atmosphére auf die Phaseneigenschaften bisher nicht
bekannt. Es kann eine Phasenstabilitit und chemische Stabilitit des GDC in reduzierender Atmosphére
fiir Temperaturen bis 1300 °C bestitigt werden. Weder charakteristische Peaks von Ce,O; (26,73 °),
noch von Gd,0; (31,91 °) sind im Diffraktogramm zu beobachten, was auf eine Segregation schlielen
lieBe [148].

Da mittels XRD sowie DTA keine Phasenumwandlung nachgewiesen werden konnte, wird der
Farbwechsel des GDCs durch Sinterung in reduzierender Atmosphdre mit der Reduktion des Cers
begriindet [74].

4.2 Processing und Sinterverhalten von Ni/GDC Cermets

Im Anschluss an die Charakterisierung des Sinterverhaltens des reinen GDC in reduzierender
Atmosphére, wurden die Sintereigenschaften von Ni/GDC-Cermets betrachtet. Hierfiir wurde im ersten
Schritt eine siebdruckfihige Paste basierend auf Ni/GDC entwickelt. Danach erfolgten Siebdruck- und
Sinterversuche auf ITM-Substraten mit Ni/YSZ-Zwischenschichten, um das optimale Processing der
Ni/GDC-Anode realititsnah  beurteilen zu  konnen. Hierbei wurden sowohl die
Mikrostrukturentwicklung und die Phasenstabilitdt in Abhdngigkeit von der Temperatur untersucht, als
auch der Einfluss der Griindichte betrachtet.

4.2.1 Pastenentwicklung

Die hergestellten Pasten wurden aus Vorsuspensionen (Keramik, Dispiergiermittel, Losungsmittel),
Binderlsung und dem Nickelpulver hergestellt. Im Rahmen einer ersten Entwicklungsreihe erfolgte die
Herstellung und Charakterisierung der Bestandspasten basierend auf Ni/YSZ. Angelehnt an die
verfahrenstechnische Herstellungsroute und die Ergebnisse aus der Rheologie wurden neue Ni/GDC-
basierte siebdruckfahige Pasten hergestellt. Diese wurden in Bezug auf ihre Viskositdt und ihr
thermisches Zersetzungsverhalten untersucht und die optimalen rheologischen Eigenschaften iiber den
Feststoffgehalt angepasst.
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Abb. 4.11 FliefSkurven von Ni/YSZ und Ni/GDC-Pasten bei 20 °C und 60 °C

Die Viskositdt muss niedrig genug sein, damit die Paste nach dem Siebdruck zu einer homogenen
Schicht verlduft, und hoch genug sein, um ein Sedimentieren der Pulver in der Paste zu vermeiden.
Weiterhin muss beim Siebdrucken ein gutes Ausloseverhalten aus den Siebmaschen sowie eine
akzeptable Konturenschirfe erreicht werden. Das Verhalten der Paste unter Temperatureinfluss ist
ebenfalls wichtig, da die siebgedruckte Nassschicht einen Trocknungsprozess bei 60 °C unterlauft. Eine
thermische Zersetzung der enthaltenen Organik findet bei ca. 350 °C statt.

In Abb. 4.11 wird die Viskositit der Paste gegen die Scherrate aufgetragen, was als FlieBkurve
bezeichnet wird. Im ersten Schritt wurde in Anlehnung an den Ni/YSZ-Standard eine Ni/GDC-Paste
mit 80 wt.% Nickel hergestellt. Das FlieBverhalten der neuen Ni/GDC-Paste wurde bestmdglich an das
FlieBverhalten der Standard-Ni/YSZ-Paste angepasst und zeigt bei Raumtemperatur geringe
Abweichungen bei hohen Scherraten. Das FlieBverhalten bei hohen Scherraten simuliert das Verhalten
beim Siebdruckvorgang. Bei 60 °C sind vernachléssigbare Unterschiede im FlieBverhalten der Kurven
bei geringen Scherraten zu beobachten, was auf ein vergleichbares Trocknungsverhalten beider Pasten
schliefen ldsst. Da eine Verringerung des Nickelgehalts angestrebt wurde, wurde ebenfalls eine
Pastenanpassung von Ni/GDC mit 60 wt.% Nickelanteil vorgenommen. Diese Paste zeigt bei 20 °C und
kleinen Scherraten, sowie bei 60 °C bei hohen Scherraten eine gute Anpassung an den Standard.

Fiir weitere Versuche zur Herstellung von Ni/GDC Cermet-Anoden werden nun mehr die hier
charakterisierten Ni/GDC-Pasten eingesetzt und erst nach einem ausgiebigen Funktionstest wird eine
weitere Optimierung der Pastenherstellung hinsichtlich Pulverauswahl, verwendeter Organik und dem
Feststoffgehalt in Betracht gezogen.

4.2.2 Sinterversuche von Cermetschichten auf Metallsubstrat

Es ist bekannt, dass eine feine PartikelgroBenverteilung, eine hohe Oberfliche, angemessene
Porositdt und ein ausreichender Nickelanteil in der Anode, essentiell fiir eine hohe Anodenleistung ist.
Im Fall der Ni/GDC-Anoden ist eine homogene Partikelmischung von Nickel und GDC Partikeln
ebenso entscheidend. Die Nickel-Phase wirkt als Katalysator fiir die Wasserstoffoxidation, wahrend die
GDC-Keramik als mechanisch stabiles Grundgeriist und Sauerstoffionenleiter fungiert. Eine
Besonderheit von GDC ist die ebenfalls vorhandene katalytische Aktivitit in Bezug auf die
Wasserstoffoxidation. Die Cermet-Anode bendtigt eine hohe Porositdt, um eine ausreichende
Gasdiffusion gewihrleisten zu konnen.

Im ersten Schritt erfolgte die Herstellung des Probentrdgers fiir die Sinterversuche mit
unterschiedlichen Cermet-Anoden. Der Probentriger besteht aus dem ITM-Metallsubstrat (mit
Partikelgroflen <100 um), das mit der GDC-Diffusionsbarriere beschichtet ist. Auf das Metallsubstrat
erfolgte der Siebdruck von zwei Ni/YSZ-Zwischenschichten mit separater Sinterung bei 1200 °C mit
+3 K/min, in H, und 3 h Haltezeit. Auf den jeweiligen Probentrigern wurde mittels Siebdruck die
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Ni/YSZ-Paste mit einem Masseverhéltnis 80/20 wt.% (im Folgenden als Ni/YSZ-Anode bezeichnet),
die Ni/GDC Paste mit einem Masseverhdltnis 80/20 wt.% und die Ni/GDC-Paste mit einem
Masseverhdltnis 60/40 wt.% (im Folgenden als Ni/GDC-Anode bezeichnet) aufgetragen. Die
Sinterungen erfolgten bei konstanter Haltezeit von 3 h bei unterschiedlichen Temperaturen in H,. Ein
Vergleich der Mikrostrukturen erfolgte anhand REM Schliffbildern und Oberflichenaufnahmen.

-:»

Abb. 4.12 REM Aufnahme des Querschliffs vom Probentriger mit Anodenschicht Ni/YSZ 80/20 wt.% gesintert bei 1200 °C,
H, mit 3 h Haltezeit (links) und Oberflichenaufnahme (rechts). Rote Markierung stellt die Anodenschicht dar.

In Abb. 4.12 ist das Ergebnis der Sinterung der Ni/YSZ mit 80 wt.% Ni bei 1200 °C dargestellt,
wobei die Anodenschicht im Schliffbild rot markiert ist. Die metallischen Anteile in den Schichten
werden mit griinen Pfeilen und die keramischen Anteile mit gelben Pfeilen gekennzeichnet. In Abb.
4.12 sind in der Anodenschicht grobe Nickelpartikel zu erkennen. Die YSZ-Partikel sind sehr fein in
der Nickelmatrix verteilt, was aus dem Oberflichenbild Abb. 4.12 rechts gut erkennbar ist. In
Anlehnung an die dargestellte Mikrostruktur der Ni/YSZ-Anode, werden nun die optimalen
Sinterparameter und Cermet-Verhiltnisse fiir die Ni/GDC-Anode mittels Sinterversuchen evaluiert.

In Abb. 4.13 ist die Ni/GDC-Anode mit 80 wt.% Nickel dargestellt, die bei 1200 °C mit +3 K/min
in H, und 3 h Haltezeit gesintert wurde. Im Schliffbild der Anode sicht man, dass die Anforderungen

hinsichtlich ausreichender Porositit und aktiver Oberfldche fiir eine Hochleistungsanode nicht erreicht
werden.

Abb. 4.13 REM Aufnahme des Querschliffs vom Probentréger mit Anodenschicht Niz/GDC 80/20 wt.% gesintert bei 1200 °C,
H, mit 3 h Haltezeit (links) und Oberflichenaufnahme (rechts). Markierung stellt die Anodenschicht dar.

Sowohl die Vergroberung der Nickel- und der GDC-Partikel als auch die schlechte
Partikelverteilung wiirden im Betrieb zu hohen Polarisationswiderstdnden an den Grenzfldchen als auch
nicht ausreichender Gasdiffusion fithren. Auf Grund der gemischten Leitfdhigkeit und der katalytischen
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Aktivitdt gegeniiber Wasserstoffoxidation des GDC ist es moglich eine hohe Aktivitdt der Anode trotz
Verringerung des Nickelgehalts zu erreichen. Demnach wurde der Nickelanteil im Cermet auf 60 wt.%
verringert und die Anode bei 1200 °C (+3 K/min, H,, 3 h Haltezeit) gesintert. In Abb. 4.14 ist das
Ergebnis dargestellt.

Abb. 4.14 REM Aufnahme des Querschliffs vom Probentrdger mit Anodenschicht Ni//GDC 60/40 wt. % gesintert bei 1200 °C,
H, mit 3 h Haltezeit (links) und Oberflichenaufnahme (recht)s. Markierung stellt die Anodenschicht dar.

Durch die starke Agglomeration des Nickels und die hohe Sinteraktivitit des GDC wird weiterhin
keine zufriedenstellende Anodenstruktur erreicht. Die geringe Porositét ldsst eine starke Limitierung
durch Gasdiffusion erwarten.

Da in 4.1 bereits festgestellt worden ist, dass die maximale Sinterrate von GDC bei 1100 °C liegt
und eine kontrollierte Sinterung nur in dem Temperaturbereich stattfinden kann, wurde die
Sintertemperatur angepasst und die Anode bei 1100 °C (+3 K/min, H,, 3 h Haltezeit) gesintert (Abb.
4.15).

Abb. 4.15 REM Aufnahme des Querschliffs vom Probentrdger mit Anodenschicht Ni//GDC 60/40 wt. % gesintert bei 1100 °C,
H, mit 3 h Haltezeit (links) und Oberflichenaufnahme (rechts). Markierung stellt die Anodenschicht dar.

Das Resultat ist eine Anodenstruktur, die die Anforderungen an eine pordse Schicht mit feiner
Partikelverteilung weitgehend erfiillt. Fiir weitere Untersuchungen und eine Charakterisierung wurde
diese Anode ausgewdhlt. Sie wird im Weiteren als Best Choice Ni/GDC-Anode bezeichnet. Nach dem
erfolgreichen Nachweis der Funktionalitdt der Ni/GDC-Anode im realen System bestehen weitere
Optimierungsmdglichkeiten hinsichtlich der Mikrostruktur, uv.a. durch die Verwendung anderer
Ausgangspulver. Eine derartige Optimierung wird im Rahmen dieser Arbeit nicht durchgefiihrt.
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4.2.3 Einfluss der Grindichte auf die Anodenmikrostruktur

Die Auswertung der REM-Analyse von Realproben mit Ni/GDC-Anoden in Kapitel 4.2.2 zeigte,
dass sich in der Ni/GDC-Anodenschicht nach Sinterung unter Standardbedingungen (H,, 1200 °C,
+3 K/min, 3 h) ein dichteres Schichtgefiige im Vergleich zur Ni/YSZ-Referenzanode ausbildet. Um
auszuschliefen, dass es sich um einen Effekt handelt, der durch die Pastenrheologie hervorgerufen
wurden, wurden die Griindichten der verwendeten Pasten gemessen und verglichen. Mittels
differentieller Scanmethode in einem Lasertopografen (Gerdt CT300 der Firma Cybertechnologies
GmbH) kann das Netto-Volumen der Griinschicht (ohne Organik) und bei Kenntnis der Masse der
Siebdruckschicht die Packungsdichte berechnet werden [136].
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Abb. 4.16 Ergebnis der differentiellen Scanmethode mit Hilfe von Lasertopografie zur Ermittlung der Griindichte von
siebgedruckten Schichten: Getrocknete Schicht (links), Blank-Scan des Substrats (rechts)

Es wurden alle hergestellten Pasten charakterisiert, wobei in Abb. 4.17 drei ausgewéhlte Beispiele
dargestellt werden. Es handelt sich hierbei, um die in Kapitel 4.2.2 verwendeten Pasten.

Die gemessenen Schichtdicken betragen 25 bis 30 + 0,3 pm, wobei bei dem verwendeten
Lasersensor CHR3000 mit einem Eindringeffekt von >2 um gerechnet werden muss. Die effektive

Eindringtiefe ergibt sich aus Eindringen in Oberfldchenporen, in opake Teilchen, Mehrfachreflexe und
Interferenzen.
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Abb. 4.17 Auftragung der Griindichten der verwendeten Cermetpasten mit Angaben zum Feststoffgehalt (FSG)

Es zeigte sich, dass der Volumenanteil der Feststoffe im Gesamtvolumen der Pasten nicht
mafgeblich fiir die Packungsdichte der Trockenschichten ist. Da der Unterschied der Griindichten der
untersuchten Pasten nicht signifikant ist, konnen dichtere Mikrostrukturen der gesinterten Schichten
nicht durch eine hohere Packungsdichte der Trockenschichten erkldrt werden. Stattdessen ist eine
hohere Verdichtung primér auf die zuvor beschriebene hohe Sinteraktivitit des GDC im Ni/GDC
Anoden-Cermet zuriickzufiihren.
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4.2.4 Freie Sinterung

Eine Sinterstudie an freistehenden Schichten soll die widerstandsfreie Sinterung von
Cermetschichten untersuchen [149]. Die mittels Siebdruck hergestellten Schichten wurden auf einem
Pulverbett (bestehend aus dem jeweiligem Keramikpulver) gesintert und die Schwindung tiber die
lineare Anderung des Durchmessers bestimmt. GroBe Schichtdurchmesser besitzen eine geringere
mechanische Stabilitét, wobei der Messfehler bei kleinen Durchmessern grofer ist. Aus dem Grund
wurden insgesamt drei Durchmesser (9 mm, 14 mm, 22 mm) gewahlt und der Durchschnitt ermittelt. In
Abb. 4.18 sind die Ergebnisse der freien Schwindung der Best Choice Ni/GDC-Anode, der Plansee
Ni/YSZ-Anode (links) und der Topview einer freistehenden Schicht als exemplarische Beispiel (rechts)
dargestellt. Die gesinterte Schichtdicke betrdgt ca. 15 um.
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Abb. 4.18 Schwindung freistehender Schichten zur Bestimmung der ungehinderten Sinterung des Ni/YSZ und der Best Choice
Ni/GDC-Cermets (links); exemplarisches Beispiel fiir die freistehende Schicht mit 014 mm des Best Choice Ni/GDC-Cermet,
gesintert bei 1100 °C in H, mit 3 h Haltezeit (rechts)

Das Ni/YSZ-Cermet hat im betrachteten Temperaturbereich eine bis zu 10 %-Punkte geringere
relative Schwindung als das Ni/GDC-Cermet. Bei der tiblichen Sintertemperatur von 1200 °C schwindet
das Ni/YSZ-Cermet um 7,8 %, wahrend das Ni/GDC-Cermet bei 1100 °C bereits um 12,1 % schwindet.
Um eine vergleichbare Schwindung zu erreichen, miisste die Sintertemperatur des Cermets demnach
weiter gesenkt werden. Trotz der hdheren Sinterschwindung wurden im Rahmen dieser Arbeit die zuvor
definierten Best Choice Sinterbedingungen (1100 °C, +3 K/min, H,, 3 h Haltezeit) beibehalten.

4.2.5 Phasenstabilitat des Anodenmaterials

Um eine Bildung von Mischphasen oder Phasenumwandlungen einzelner Cermetkomponenten
auszuschliefen, wurden Ni/GDC-Presslinge (Ni/GDC 60/40 wt.%) hergestellt und in reduzierender
Atmosphdre bei unterschiedliche Temperaturen gesintert. Im Anschluss erfolgte eine Untersuchung
mittels Rontgendiffraktometrie.

In Abb. 4.19 sind die Ergebnisse in einem Rontgendiffraktogramm zusammengefasst. Wie dem
Diffraktogramm zu entnehmen ist, sind die Phasen des GDC (graues Quadrat) und die Phasen von
metallischem Nickel (roter Kreis) unabhéngig von der Sintertemperatur erkennbar. Die Referenzsignale
stimmen mit dem erwarteten kubischen System fiir GDC iiberein. Demnach wird fiir den betrachteten
Temperaturbereich eine Phasenumwandlung oder Ausbildung von Mischphasen in reduzierender
Atmosphdre bei der Co-Sinterung von Ni und GDC ausgeschlossen.
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Abb. 4.19 Réntgendiffraktogramme von Ni/GDC-Presslingen nach thermischer Behandlung bei unterschiedlichen
Temperaturen in reduzierender Atmosphdre, +3 K/min Heizrate und Haltezeit von 3 h

4.3 Integration der Ni/GDC-Keramik in die Plansee MSC

4.3.1 Substratkrimmung und Oberflachenrauigkeit

Es wurde die Substratkrimmung der Plansee MSC nach den einzelnen Fertigungsschritten
untersucht: i) nach Beschichtung mit Ni/YSZ bzw. Ni/GDC Anode und ii) nach Beschichtung mit
Elektrolyt mittels GFS. Hierfiir wurde die Rauigkeit im Senkrechtschnitt durch eine Erstellung eines
2D-Profils ermittelt. Ry ist die mittlere quadratische Abweichung der Rauheitsordinatenwerte von der
Mittellinie (bei Messung von 5 Einzelstrecken), die auch als Standardabweichung der Profilordinaten
bezeichnet wird. Anhand von topografischen Messungen des Substrats wird die Substratkriimmung Z
als Abweichung von der Ebenheit ermittelt.

In Abb. 4.20 ist ein exemplarisches Beispiel (Ni/GDC-basiertes Bauteil) vorgestellt. Links ist die
3D-Darstellung des Substrats nach Sinterung der Anodenschicht dargestellt, wobei eine
Ebenheitsabweichung Z von 793 pm gemessen worden ist. Die Rauigkeit Ry der Anode betrégt 3,07 pm,
siche Abb. 4.20 rechts. Wahrend die Elektrolytbeschichtung keinen signifikanten Einfluss auf die
Rauigkeit (Rq = 3,15 pm) hat, fithren durch die Elektrolytbeschichtung eingebrachten Druckspannungen
zu einer Verringerung der Ebenheitsabweichung Z auf 338 um.
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Abb. 4.20 Exemplarisches Beispiels eines 3D-Scans eines Substrat mit Ni/GDC-Anodenschicht nach Sinterung bei 1100 °C
(links) und eines 3D-Scans nach GFS—E/L*/\'N‘()/_\T{?USL'/711'/mmg. Z = Ebenheit des Substrats, Rq als Standardabweichung der
Profilordinaten (links), 3D-Topografie (1x1 mm®) und Messung der Rauigkeit auf einer Einzeltaststrecke mit R, = 3,07 um
Die Oberfldchenrauigkeit R, von Ni/YSZ-Anodenschichten betrigt 2,13 bis 2,56 pm und bleibt nach
der Elektrolytbeschichtung weitgehend unverandert. Das Substrat ist nach Sinterung der Anode konkav
gekrimmt, wobei nach einer sukzessiven Beschichtung mit Elektrolyt das Substrat eine konvexe
Krimmung aufweist (Mittelwert {iber einen exemplarischen Batch, nicht dargestellt). Durch die
Elektrolytbeschichtung ergibt sich ein AZ = 890 £143 um. Demnach hat die Elektrolytbeschichtung in
Kombination mit der Ni/YSZ-Anode ebenfalls einen Einfluss auf die Anderung der Substratebenheit.

73



4 Ergebnisse und Diskussion

Beide Bauteile sind jeweils auf 1 mm-ITM-Substraten hergestellt worden. Bei diinneren ITM-Substraten
nimmt die Ebenheitsabweichung Z zu.

Fiir die Herstellung einer Einzelzelle (Abmessungen 50x50 mm?) ist vor allem die Substratebenheit
im mittleren Zellbereich relevant, wobei fiir beide Anoden kein negativer Einfluss der Abweichung von
der Substratebenheit auf die Funktionalitit erwartet wird. Das unterschiedliche Verhalten beider
Bauteile nach der Elektrolytbeschichtung kann jedoch nicht weiter begriindet werden. Um eine
Beurteilung des Einflusses der Anodensinterung auf die Substratkriimmung zu ermdglichen, wurden im
vorigen Teil der Arbeit Sinterungen an freistehenden Schichten durchgefiihrt. Hier soll eine Betrachtung
der Schwindung des jeweiligen Anoden-Cermets unabhingig vom Substrat erfolgen.

Die Rauigkeit der Ni/GDC-Anode ist um ca. 25 % groBer als die der Ni/YSZ-Anode. Die
Auswirkungen auf die Elektrolytbeschichtung konnen auf Basis dieser Beobachtungen nicht
eingeschdtzt werden, weshalb eine Messung der Leckraten von mit GFS-Elektrolyt beschichteten
Proben eine endgiiltige Beurteilung ermoglichen soll.

4.3.2 Leckratenbestimmung und Dichtigkeit des Elektrolyten

Auf die gesinterte Anodenschicht erfolgte die Beschichtung des gasdichten GFS-Elektrolyten. Die
Qualitdt der Elektrolytbeschichtung ist eine Voraussetzung fiir eine hohe Zellleistung und wird
iblicherweise durch Dichtheitspriifung der Membrane beurteilt. Es erfolgen drei Messungen je Bauteil
(insgesamt 8 Stiick), wonach ein Durchschnittswert gebildet wird, der in Tab. 4.3 aufgefiihrt wird.

Tab. 4.3 Flichenspezifische Leckraten (3 Messungen je Probe) gemessen iiber eine statistische Menge von 8 Bauteilen

Ni/GDC-basierte MSC Ni/YSZ-basierte MSC
Leckrate [mbar L/s cmz] 4,65)(10'4 8,96)(10'4
+ [mbar L/s cm?] 1,99x10™ 9,42x10™*

Die Leckraten wurden an Halbzellen mit GFS-Elektrolyten und GDC-Diffusionsbarriere bestimmt.
Die Ergebnisse sind représentativ fiir den zu Einzelzellmessungen verwendeten Batch und wurden iiber
eine Probenmenge von mindestens 8 Stiick erfasst. Trotz hoherer Rauigkeit ist die Dichtigkeit der
Ni/GDC-basierten Bauteile hoher und die Standardabweichung geringer. Eine Erklirung fiir diesen
Zusammenhang ist bisher nicht moglich.

4.4 Elektrochemische Charakterisierung von symmetrischen Zellen

In einer Festoxidbrennstoffzelle treten sowohl in der Anode als auch Kathode komplexe
elektrochemische Prozesse auf. Hierbei kann die SOFC mit einer Kompositanode eine Vielzahl
unterschiedlicher Prozesse aufweisen, die durch Superposition der frequenzabhédngigen Signale nur
schwer voneinander getrennt werden konnen [150]. Eine vom restlichen SOFC-System unabhéingige
elektrochemische Untersuchung von Elektrodenprozessen kann mit Hilfe von elektrolytgestiitzten
symmetrischen Modellproben in einem Einkammerversuch erfolgen, wie bereits in Kapitel 2.5.4
beschrieben worden ist. Die hier durchgefiihrte Elektrochemie an Modellproben versucht eine
Identifikation von Elementarprozessen anhand der Untersuchung spezifischer Fragestellungen, wie der
Temperaturabhéngigkeit der beiden Anodentypen, der Anodenstabilitit bei Laufzeiten iliber 150
Stunden und den Einfluss der Betriebsdauer auf die Mikrostruktur der Anode. Zusétzlich sollen auch
extrinsische Effekte, wie die Variation der Brenngaskonzentration oder der Einfluss von Schwefel im
Brenngas betrachtet werden. Hinsichtlich des Einsatzes in einer realen MSC wird auch die
elektrochemische Nutztiefe evaluiert.
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441 Systematische Optimierung des Messaufbaus und Fehlerbetrachtung

Die unterschiedlichen Anodentypen im symmetrischen Aufbau werden im Folgenden nur als
Ni/GDC bzw. Ni/YSZ-Anoden bezeichnet. Die unterschiedlichen Versuche werden an
unterschiedlichen Zellen durchgefiihrt, die in dem folgenden Kapitel jedoch nur nach Anodentyp
unterschieden werden. Eine exemplarische symmetrische Zelle wird in Abb. 4.21 im Topview
dargestellt. Die Anodenfliche einer Zellseite betréigt ca. 81 mm®, wobei in der Auswertung stets eine
Normierung des Widerstands auf diese projizierte Flache durchgefiihrt wird.

Abb. 4.21 Topview einer symmetrischen Zelle (10x10 mm?) mit einer Ni/GDC-Anode mit aktiver Elektrodenfliche 81 mm’

Die  elektrochemischen  Polarisationswiderstinde =~ der =~ Anoden  wurden  mittels
Impedanzspektroskopie untersucht, wobei in der ersten Version des Messaufbaus eine Kontaktierung
iiber Platinbleche erfolgte. In dem Rahmen gelten als Standardbedingungen Messungen im Leerlauf
(OCV) mit einem Anodengasstrom von 3 L h™' mit ca. 2,5% H,0/2,5% H, in Ar, sofern nicht anderweitig
angegeben ist.

Um die Reproduzierbarkeit der Probenherstellung (Siebdruck auf einer Elektrolytfolie mit 10 mm?)
und des Versuchsaufbaus zu {iberpriifen, wurden idente Ni/GDC-Anoden unter Standardbedingungen
impedanzspektroskopisch charakterisiert. Die ohmschen und Polarisationswiderstinden dieser Zellen
sind in Abb. 4.22 dargestellt.

-

H2=3.930 pm H3=3.506 pm

2 3 YSZ-Substrat

Anzahl identer Zellen

Abb. 4.22 Reproduzierbarkeit der Impedanzmessungen symmetrischer Anoden (Ni/GDC, gesintert bei 1200°C, d = 3 um,
Messung unter Standardbedingungen, Siebdruckformat 10x10 mm?) bei ca. 860 °C (links), REM-A ufnahme einer der Zellen
(rechts)

Es zeigt sich im Allgemeinen eine schlechte Reproduzierbarkeit der Messungen, sowohl fiir die
ohmschen als auch die Polarisationswiderstidnde. Zusétzlich iibersteigt der ohmsche Widerstand den
Erwartungswert, der sich aus der temperaturabhéngigen Ionenleitfahigkeit des Substrat errechnet, um
ein Vielfaches. Dies deutet auf einen hohen Beitrag durch Leitungs- und Kontaktierungswiderstinde
hin. Die Polarisation iibersteigt ebenso die in der Literatur vorzufindenden Referenzwerte um ca. zwei
GrofBenordnungen [89].
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Abb. 4.23 Ni/GDC-Best Choice Anode (im symmetrischen Aufbau) gesintert bei 1100 °C, d = 3 um (links), Zoom-In in
hochfrequenten Bereich (rechts)

Anbetracht der REM-Aufnahme werden die in 4.2.2 gezogenen Riickschliisse beziiglich der
Mikrostruktur bestdtigt. Durch die hohe Sintertemperatur (1200°C, 3h Haltezeit) wird eine geringe
Porositit erzeugt. Diese Tatsache driickt sich auch mafigeblich in der Impedanz des Systems aus, so
dass hohe Polarisationswerte und ein nicht reproduzierbarer ohmscher Widerstand gemessen werden.
In den folgenden Versuchen erfolgte demnach nur noch die Charakterisierung der Best Choice Ni/GDC
Anode (1100°C, +3 K/min, H,, 3 h Haltezeit). In Abb. 4.23 ist eine Impedanzanalyse einer Ni/GDC-
Anode (Best Choice) mit einer Anodenschichtdicke von ca. 3 um iiber einen Temperaturbereich von ca.
660°C bis 860 °C dargestellt. In Abb. 4.24 (links) ist eine REM-Aufnahme dieser Anode abgebildet.

H2=2.144 pm

Abb. 4.24 Ni/GDC Best Choice Anode mit Standard-Siebdruckparametern, Schichtdicke d < 3 um (links), Ni/GDC Best
Choice Anode mit optimiertem Siebdruck, Schichtdicke d =~ 6 um (rechts)

Trotz verbesserter Mikrostruktur (geringere Partikelvergroberung des GDC) der Anode sind die
Ergebnisse weiterhin nicht zufriedenstellend: ein abgeflachter Halbkreis im Impedanzspektrum deutet
auf hohe Kapazititen. Hieraus wird der Riickschluss gezogen, dass eine Optimierung des Set-Ups
notwendig ist, um u.a. auch auftretende Kontaktierungs- und Leitungswiderstdnde zu minimieren und
die Messgiite zu erhdhen. Auf Grund der geringen Formbarkeit und Unebenheit der Platinbleche ist
vermutlich die Kontaktierung der Anoden nicht ausreichend, weswegen u.a. der hochfrequente
Achsenabschnitt nicht eindeutig messbar ist.

Um dies zu kompensieren und um auch mit Sicherheit ausreichenden Gaszutritt zu gewéhrleisten
wurden zwischen die Platinbleche und die Anoden duktile Ni-Netze mit unterschiedlichen
Maschenweiten (Platinblech-seitig: grobe Maschen, Anodenseitig: feine Maschen) eingesetzt. Eine
optimale Anpassung an die Anodenoberflichen und somit ausreichende Kontaktierung wird hiermit
besser gewdhrleistet. Zusitzlich erfolgte eine Optimierung der Herstellung der symmetrischen Zellen,
wie sie in 3.2.4 dargestellt ist. Es wurde durch den Siebdruck auf einer groferen Substratfliche der
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4 Ergebnisse und Diskussion

Versuch unternommen sowohl die Unterschiede in den Elektrodenfldchen als auch statistische
Unterschiede zwischen den Zellen eines Substrats zu minimieren. Wie in Abb. 4.24 (links) zu sehen, ist
die Anodenschichtdicke zum Teil durch starke Vergroberung des Nickels mit der tatséchlichen
PartikelgroBe eines Nickelkorns gleich zu setzen und die Oberfliche durch eine hohe Rauigkeit
gekennzeichnet. Um hierdurch bedingte Polarisationsverluste, wie z.B. durch mangelnde Kontaktierung
iiber die gesamte Anodenfldche, auszuschlieen, wurde die Standardschichtdicke einer Best Choice
Ni/GDC-Anode im symmetrischen Aufbau auf ca. 6 um erhoht und die Oberflicheneigenschaft durch
das optimierte Siebdruckverfahren verbessert, siche Abb. 4.24 (rechts).

4.4.2 Reproduzierbarkeit der Messergebnisse und Fehlerbetrachtung

Im Folgenden soll anhand von Impedanzmessungen die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse
bestimmt werden. Einerseits wurden aus einem Substrat (37,5 x 37,5 mm?®) jeweils vier Anoden
gefertigt. Hier soll {iberpriift werden, inwiefern die substratgleichen Proben variieren (gleiche
Farbnuance in Abb. 4.25). Andererseits wurden mehrere Substrate mit nominell identen Anoden
(unterschiedliche Farbnuancen in Abb. 4.25) beschichtet, woraus eine Varianz der Ergebnisse resultiert.

3.0 T T T T T T

ElR,,,
251 EER,, 1

2,04 B

[Ohm cm’]
™
;
.

total

R

2 3 4 5
Anzahl identer Zellen

2 3
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Abb. 4.25 Uberpriifung der Reproduzierbarkeit der Impedanzmessungen von symmetrischen Zellen mit Ni/GDC-Anode (rot,
links) und Ni/YSZ-Anode (blau, rechts) bei 770 °C £ 10 °C. Eine gleiche Farbnuancen symbolisiert substratgleiche Zellen,
unterschiedliche Farbnuancen stehen fiir idente Anoden aus unterschiedlichen Substraten.

Die Standardabweichung fiir den ohmschen Widerstand der Ni/GDC bei ca. 770 °C betrégt fiir einen
Mittelwert von Ropm = 0,27 Ohm-cm® + 0,024 Ohm-cm?’. Fiir Ni/YSZ-Anoden bei vergleichbaren
Betriebsbedingungen wird ein Mittelwert von Ropy, = 0,27 Ohm-ecm?® + 0,022 Ohm-cm? erhalten. Die
Standardabweichung deckt sich mit der Standardabweichung der Elektrolytsubstratdicke von
150 £ 15 pum. Aus dem Ergebnis kann auf eine sehr gute Reproduzierbarkeit hinsichtlich der
Kontaktierung im Teststand durch Verwendung von Ni-Netzen geschlossen werden. Zur Uberpriifung
der Plausibilitit des Elektrolytwiderstands kann aus der ionischen Leitfdhigkeit des Elektrolyten eine
Temperatur berechnet werden [151, 152]. Diese berechneten Temperaturwerte zeigen eine ausreichende
Ubereinstimmung mit der durch ein Thermoelement im Messaufbau gemessenen Temperatur. Daraus
wurde auf eine homogene Stromverteilung im Elektrolyten geschlossen, wodurch eine laterale
Inhomogenitdt der Elektrodenpolarisation durch unzureichende Stromabnahme vernachléssigt werden
kann. Der ohmsche Widerstand kann demnach zum Grofteil mit dem Widerstand des ionischen
Ladungstransports im Elektrolyten und nur zu einem kleinen Teil mit elektronischen Kontaktierungs-
/Leitungswiderstdnden in Verbindung gebracht werden [153].

Fiir die Ni/GDC-Anode kann ein Mittelwert (n = 7) fiir den Rpo = 0,76 Ohm-cm? £ 0,28 Ohm-cm?
gebildet werden und fiir die Ni/YSZ-Anode ergibt sich ein Mittelwert (n = 4) von Rp,; = 1,92 Ohm-cm?
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4 Ergebnisse und Diskussion

+ 0,54 Ohm-cm®. Die Standardabweichung von Zellen aus dem gleichen Fertigungsbatch belduft sich
jedoch lediglich auf = 0,014 bis 0,042 Ohm-cm®. Die hohe Standardabweichung iiber den ganzen
Datensatz kann auf mangelnde Deckungsgleichheit beider Elektroden der symmetrischen Zelle, Varianz
in den Schichtdicken beider Anodenseiten, statistische Unterschiede zwischen identen Zellen aus
unterschiedlichen Substraten und Temperaturunterschiede von + 10 °C im Betrieb zuriickgefiihrt
werden. Letzteres ist zu einem Grofteil auf die leicht unterschiedliche Position der Probe im Ofen

zuriickzufiihren.

4.4.3 Temperaturabhangigkeit

Um die Temperaturabhingigkeit der Polarisationswiderstidnde beider Anodentypen zu untersuchen,
wurde eine Kurvenschar von Impedanzspektren iiber einen Temperaturbereich von 850 °C bis 650 °C
aufgenommen.

Wie bereits im Stand der Technik (Kapitel 2.5.4) ausfiihrlich diskutiert wurde, zeigt das in Abb.
4.26 gezeigte Impedanzspektrum mindestens drei charakteristische Merkmale: (i) einen hochfrequenten
Achsenabschnitt, (ii) eine Schulter im mittleren Frequenzbereich, und (iii) einen niederfrequenten, etwas
flachgedriickten Halbkreis. Diese Merkmale wurden bereits in Abb. 2.20 diskutiert. Fiir die Diskussion
exemplarischer Beispiele wurde die Betriebstemperatur 750 + 25 °C gewdhlt, da sich diese Temperatur
als beste Vergleichsbasis fiir alle hier aufgefiihrten Probentypen und Parametervariationen erwiesen hat.
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Abb. 4.26 Impedanzspektren der Ni/GDC-Anode zur Darstellung der Temperaturabhdngigkeit, gemessen unter Standard-
Brenngasparametern (links), Bode-Darstellung (rechts)

Der hochfrequente Achsenabschnitt mit 0,26 Ohm cm? bei 759 °C beinhaltet sowohl die Beitriige
aus dem durch ionischen Massentransport im Elektrolyten entstehenden Widerstand als auch zu einem
geringen Anteil die Beitrdge des Widerstands der elektronischen Stromabnahme sowie mogliche
Kontaktierungswiderstinde  [153]. Die beobachtete hohe Temperaturabhidngigkeit des
Hochfrequenzabschnitts entspricht den Erwartungen fiir den reinen Elektrolytwiderstand und ist in
Einklang mit Literaturangaben zur ionischen Leitfahigkeit [89].

Die zwei weiteren Merkmale des Spektrums beschreiben elektrochemische Polarisationsprozesse
der Anode, wihrend der niederfrequente Bogen zusétzlich die chemische Kapazitit des Gadolinium-
dotierten Ceroxids widerspiegelt [98, 154, 155, 156]. Das Hauptaugenmerk wird auf den
Polarisationswiderstand der neuen Anoden gerichtet, weswegen eine detaillierte Betrachtung der
chemischen Kapazitit von GDC im Rahmen dieser Arbeit nicht durchgefiihrt wird. Fiir 759 °C kann aus
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4 Ergebnisse und Diskussion

dem gemessenen Spektrum ein flichenbezogener Polarisationswiderstand von Rpy = 0,41 Ohm cm?
ermittelt werden, was in guter Ubereinstimmung mit Literaturdaten steht [89].

Zum Vergleich wurden ebenfalls Impedanzmessungen an symmetrischen Zellen mit der Ni/YSZ-
Anode durchgefiihrt, siche Abb. 4.27. Auch hier sind mindestens drei Merkmale im Impedanzspektrum
zu erkennen. Der Hochfrequenzachsenabschnitt zeigt ein nahezu identisches Verhalten, wie bereits zur
Ni/GDC-Anode in Abb. 4.26 diskutiert worden ist. Demnach kann er primir auf den
Elektrolytwiderstand und moglicherweise zu einem geringen Anteil auf elektronische Widerstinde bei
der Stromabnahme oder Kontaktierung zuriickgefiihrt werden. Im Falle der Elektrodenimpedanz kann
ebenfalls zwischen einem niederfrequenten und einem mittelfrequenten Polarisationsprozess der
Ni/YSZ-Anode unterschieden werden. Bei 759 °C konnte ein flichenbezogener Polarisationswiderstand
von Rpy = 1,44 Ohm cm? ermittelt werden.
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Abb. 4.27 Impedanzspektren der Ni/YSZ-Anode zur Darstellung der Temperaturabhdngigkeit, gemessen unter Standard-
Brenngasparametern (links), Bode-Darstellung (rechts)

In der Bode-Darstellung von Abb. 4.26 (rechts) und Abb. 4.27 (rechts) wird die
Frequenzabhingigkeit der Polarisationsprozesse abgebildet. Im Fall von der Ni/GDC-Anode sind zwei
Prozesse Rir (low frequency) und Ryr (mid-range frequency) auch in dieser Darstellungsform nicht klar
voneinander zu trennen. Der niederfrequente Prozess Ry hat seine Peak-Frequenz bei ca. 2 bis 10 Hz
(Ni/GDC), was auch unter Temperatureinfluss unverdndert bleibt. Dasselbe gilt fiir die Peak-Frequenz
des niederfrequenten Prozesses der Ni/YSZ-Anode, welche unabhéngig von der Betriebstemperatur
zwischen 5 bis 10 Hz liegt.

Im Fall der Ni/GDC-Anode wirkt sich die Betriebstemperatur auf den Prozess im mittleren
Frequenzbereich Ry (500 bis 1000 Hz) aus und bei tiefen Temperaturen ist zudem eine weitere Peak-
Frequenz im niederen Frequenzbereich fiir einen nicht entkoppelten Rx (70 bis 100 Hz) im Bodeplot zu
erkennen. Diese Beobachtung deutet darauf hin, dass grundsétzlich zwei Polarisationsprozesse getrennt
werden konnen, dabei jedoch mindestens ein weiterer Prozess iiberlagert wird. Auf Grund einer
unzureichenden Auflosung durch die sich iiberlagernden Prozesse wird grundsétzlich nur ein
niederfrequenter Prozess Rir diskutiert, wobei dieser mit hoher Wahrscheinlichkeiten einen dritten
Prozess Ry liberlagert.

Im Gegensatz dazu zeigt die Bode-Darstellung der Ni/YSZ-Anode einen mittelfrequenten Prozess
Ry mit einer dhnlichen Peak-Frequenz wie bei der Ni/GDC-Anode im Bereich von 200 Hz bis 1 kHz,
dessen Frequenz mit abnehmender Betriebstemperatur ebenfalls abnimmt. Dies ist eine typische
Beobachtung fiir thermisch aktivierte Prozesse, die bei geringeren Temperaturen langsamer ablaufen.
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In der Literatur werden fiir Ni/GDC-Anoden ebenfalls mindestens zwei Prozesse beschrieben, die
im Bereich 1 bis 2 Hz und ca. 100 Hz [87] bzw. 1 bis 10 Hz und 100 Hz bis 1 kHz [157] auftreten. In
der Literatur werden die Prozesse im mittleren Frequenzbereich auf Grund ihrer
Temperaturabhiingigkeit z.B. einem Ladungsaustausch zugeordnet [91].

Die erhaltenen Impedanzdaten der beiden Anodentypen wurden anschliefend mittels CNLS-Fits
und dem Ersatzschaltbild aus Abb. 2.20 parametrisiert. Hierbei wurden jeweils die hochfrequenten
Achsenabschnitte mit dem Widerstand Rpyr erfasst und die beiden R-CPEs zum Fit der
Elektrodenmerkmale verwendet. Es erfolgt eine frequenzabhingige Zuordnung, nach der der
niederfrequente Halbkreis als Ry und die Schulter im Fall von Ni/GDC bzw. der zweite Bogen im Fall
von Ni/YSZ im mittleren Frequenzbereich als Ryr bezeichnet werden. Die Summe beider
Elektrodenwiderstéinde ergibt den Gesamtpolarisationswiderstand der Anode Rp, = Ry + Rir. Es muss
an dieser Stelle jedoch noch einmal betont werden, dass es sich lediglich um eine Parametrisierung
handelt und die gewéhlten Elemente keinem spezifischen Reaktionsmechanismus entsprechen.
Entsprechend ist es nicht zuldssig, eine Gleichartigkeit der Reaktionsmechanismen beider Anoden zu

implizieren.
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Abb. 4.28 Arrhenius-Diagramm der flichenspezifischen Widerstinde des niederfrequenten und mittelfrequenten Merkmals
im Ni/GDC Impedanzspektrum

In Abb. 4.28 und Abb. 4.29 werden die flichenspezifischen Widerstinde in einem Arrhenius-
Diagramm dargestellt. Der Widerstand des niederfrequenten Features Ry zeigt sowohl bei Ni/GDC- als
auch bei Ni/YSZ-Anoden eine sehr geringe bis vernachldssigbare Temperaturabhingigkeit. Fiir die
Ni/YSZ-Anode werden Aktivierungsenergien um 0 eV erhalten, wihrend Ry im Falle von Ni/GDC
eine Aktivierungsenergie zwischen 0,12 + 0,06 eV aufweist. Diese sehr niedrigen Aktivierungsenergien
sind umso auffilliger, da bei anderen Untersuchungen an Modellsystemen dieser Materialkombination
bisher fiir einen elektrochemischen Reaktionsschritt keine derart niedrige Aktivierungsenergie
beobachtet werden konnte [88, 90, 158, 159, 160]. Dies kann als Indiz fiir eine Gasdiffusionshemmung
als zugrundeliegender Elementarprozess gewertet werden. Die Mikrostruktur in Abb. 4.24 (rechts) zeigt
eine geringe Porengrofle und ein dichtes Strukturgefiige, woraus eine Diffusionslimitierung resultieren
kann.

Im Gegensatz dazu zeigen die mittelfrequenten Widerstinde Ry beider Anoden eine deutliche
Temperaturabhiingigkeit. Die Aktivierungsenergien fiir die Ni/GDC Anode belaufen sich auf 0,85 bis
1,02 eV und fiir die Ni/YSZ Anode auf 0,94 bis 1,15 eV, wobei der Ryr der Ni/YSZ-Anode den Ryr
der Ni/GDC-Anode um mindestens einen Faktor 10 iibersteigt. Dieser Polarisationswiderstand kdnnte
im Zusammenhang mit klassischen Elektrodenprozessen, wie einer Ladungsiibertragungs-Reaktion
oder einer Co-Limitierung von H,-Adsorption und Oberflachendiffusion, stehen [87, 89].
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Abb. 4.29 Arrhenius-Diagramm der flichenspezifischen Widerstinde des niederfrequenten und mittelfrequenten Merkmals
im Ni/YSZ Impedanzspektrum
Es kann sich jedoch auch um eine lokale Querschnittsverringerung der Strompfade (Current
Constriction Effects) an der Grenzfliche des Elektrolyten und der Elektrode handeln, die zu einer
vergleichbaren Aktivierungsenergien fiihrt [161]. Dariiber hinaus konnte im Falle von Ni/GDC auch ein
Ioneniibergangswiderstand zwischen GDC-Anode und Y SZ-Elektrolyt eine mogliche Erklérung fiir die
Temperaturabhéngigkeit von Ry sein.
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Abb. 4.30 Auftragung der Summe der Polarisationsprozesse als Rp, = RyrtR,r gegen die Temperatur fiir die Ni/GDC-
(blau) und die Ni/YSZ-Anode (rot)

Vergleicht man die Absolutwerte des Polarisationswiderstands beider Anodentypen, Abb. 4.30, wird
die hohere Leistungsfihigkeit der Ni/GDC-Anode gegeniiber der Ni/Y SZ-Standardanode deutlich. Fiir
Ni/GDC lasst sich der Polarisationswiderstand zum Grofteil auf Ry p zuriickfithren, wéihrend bei der
Ni/YSZ-Anode beide Prozesse den Widerstand im dhnlichem AusmaR beeinflussen. Da die niedrigen
Aktivierungsenergien ein relativ eindeutiges Indiz fiir eine Gasdiffusionslimitierung darstellen, diirfte
das hochste Optimierungspotential der Ni/GDC-Anode in der Optimierung der Mikrostruktur (d.h.
Erhohung der Porositit) liegen. Insbesondere bei hohen Temperaturen tiberwiegt der Anteil von R r an
Rpoi, was ebenfalls auf eine Co-Limitierung von Ry und Ry hindeuten kann [162, 163, 164].

4.4.4 Stabilitat der Widerstande innerhalb der ersten 150 h

Es wurde die Systemstabilitit iiber einen Zeitraum von >150 Stunden beobachtet. Hierfiir wurde
direkt nach der Inbetriebnahme ein Thermozyklus durchgefiihrt und anschlieBend wurden iiber ca. 150
Stunden im Leerlauf bei konstanter Temperatur von 779 °C regelmiBig Impedanzspektren gemessen,
wie in Abb. 4.31 (oben) dargestellt ist. AbschlieBend erfolgte ein weiterer Thermozyklus. Als
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Thermozyklus wird im Rahmen dieser Arbeit eine Reihe von aufeinanderfolgenden

Impedanzmessungen in einem Temperaturbereich von 650 °C bis 850 °C bezeichnet.
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Abb. 4.31 Messung der Systemstabilitdt einer Ni/GDC-Anode iiber einen Zeitraum von >150 Stunden bei ca. 779 °C,
Thermozyklus bei t = 0 hund t = 150 h

Es ergibt sich {iber den Zeitraum von ca. 180 Stunden und zwei durchlaufenen Thermozyklen ein
stabiler Polarisationswiderstand Rp, = 0,75 = 0,01 Ohm-cm” der Ni/GDC-Anode bei 779 °C. Die im
Diagramm sichtbaren Schwankungen konnen zum Teil durch Schwankungen in der Gaszufuhr als auch
durch leichte Schwankungen der Ofentemperatur verursacht werden. Die Standardabweichung ist
jedoch sehr gering, so dass von einer Systemstabilitdt und vernachléssigbarer Degradation iliber den
betrachteten Zeitraum ausgegangen werden kann. Uber den gesamten Zeitraum wurde auch stets der
Verlauf des ohmschen Widerstands beobachtet und tiber die ionische Leitfdhigkeit der Elektrolyten mit
der gemessenen Temperatur korreliert, wie im unteren Teil von Abb. 4.31 dargestellt ist. Es zeigte sich
keine Verdnderung des ohmschen Widerstands.

Der Vergleich der Impedanzspektren beider Thermozyklen zeigt ebenfalls keinen signifikanten
Unterschied in den Ortskurven. In Abb. 4.32 werden drei ausgewéhlte Impedanzspektren aus dem
Thermozyklus bei t =150 h dargestellt. Es wurde weder eine Anderung der Polarisationswiderstéinde
noch der Peak-Frequenzen der Ni/GDC-Anode beobachtet.
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Abb. 4.32 Impedanzspektren der Ni/GDC-Anode von Thermozyklen bei t = 150 h und bei drei ausgewdhlten Temperaturen
(ca. 680°C, 760 °C, 850 °C) mit einem Anodengasstrom von 3 L W mit ca. 2,5% H>0/2,5% H, in Ar
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4.4.5 Variation der Brenngaskonzentration

Es wurde ebenfalls der anodenseitige Gasfluss (ca. 2,5% H,0/2,5% H, in Ar, 3 L h) durch
Variation der Brenngaskonzentration fiir die Ni/GDC-Anode variiert, um eine etwaige Limitierung der
Anode durch eine Hemmung der Gasdiffusion zu erértern. Hierzu erfolgte eine Impedanzmessung in
reinem mit 2,5 % H,O befeuchteten H, und 3 L h™'.

Wie in Abb. 4.33 zu erkennen ist, kann im Vergleich zu Abb. 4.32 durch die Variation des
Brenngases eine signifikante Verringerung des Polarisationswiderstands auf Rpo = 0,39 Ohm-cm? bei
794 °C herbeigefiihrt werden. Es wird auf Grund unzureichender Statistik nur ein qualitativer Vergleich
der Impedanzmessungen mit unterschiedlicher Brenngaskonzentration gemacht.
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Abb. 4.33 Impedanzspektren der Ni/GDC-Anode bei Betrieb mit reinem H,, befeuchtet mit 2,5 % H, O

Ein qualitativer Vergleich der Bode-Plots aus Abb. 4.26, Abb. 4.32 und Abb. 4.33 zeigt einen
Einfluss der Brenngaskonzentration auf die einzelnen Elektrodenprozesse. Der Ry in Abb. 4.33 zeigt
bei abnehmender Temperatur eine leichte Verschiebung zu geringeren Frequenzen (0,8 Hz zu 0,1 Hz),
was vermutlich ein Effekt einer zunehmenden chemischen Kapazitit ist. Bei geringeren Temperaturen
steigt im GDC die Kapazitit, wobei die Erhéhung der Kapazitit zu einer Verschiebung des Prozesses
zu kleinen Peakfrequenzen fiihrt.

Bei hohen Temperaturen ist im Bodeplot bei Messungen mit 2,5% H,O/H, (Abb. 4.33) nur eine
Steigungsinderung im mittleren Frequenzbereich (<10° Hz) zu erkennen, in der Nyquist-Darstellung ist
eine Trennung der zwei Merkmale (Rir und Ryr) nun deutlich zu erkennen. Mit abnehmender
Temperatur ist in Abb. 4.33 ein Polarisationswiderstand zu erkennen, der als Ry bezeichnet wird. Bei
hohen Temperaturen ist dieser Widerstand nicht zu erkennen. Ry tritt hier im Vergleich zum Betrieb
bei geringer Hp-Konzentration bei hoheren Frequenzen von 2 bis 5 kHz auf.

Eine Variation der H,-Konzentration sollte im Fall einer Limitierung durch begrenzten
Gasphasentransport keine Anderung des Ry (Elektrolytwiderstand oder schnelle elektrokatalytische
Prozesse) zur Folge haben. Bei sinkendem p(H,) ist fiir die Ni/GDC-Anode jedoch eine Zunahme des
Ropir zu beobachten [165, 166, 167]. Es liegt demnach die Vermutung nahe, dass Ry r im Zusammenhang
mit der Gasdiffusion in der Anode stehen konnte und bei Betrieb der Anode mit geringen H,-
Konzentrationen ein weiterer limitierender Elektrodenprozess iiberlagert wird.

In der Literatur wird ein Zusammenhang der niederfrequenten Prozesse mit der H,-Adsorption und
Dissoziationsreaktion vorgeschlagen [168]. Unter anderem wurde dies mittels Ni-Impridgnierung von
rein keramischen GDC (40 mol%-Gd-dotiert) demonstriert. Hierbei erfolgte eine starke Verminderung
des Rpr bei zeitgleicher Verschiebung zu hoheren Frequenzen. Eine Kopplung mit einer

83



4 Ergebnisse und Diskussion

Oberfldachendiffusionslimitierung wurde ebenfalls nicht ausgeschlossen worden. Es besteht somit die
Moglichkeit, dass der zuvor diskutierten Anodenprozesses Ry mit einer Oberflichenreaktion in
Verbindung stehen konnte.

4.4.6 Strukturierung der Anodenoberflache

Im realen System der Brennstoffzelle erfolgt die Beschichtung ausgehend von dem grobporigen
metallischen Substrat, auf das sukzessive die einzelnen Schichten der gradierten Anode mittels
Siebdruck aufgetragen werden. Bei der Sinterung ist die Exposition der gesinterten Oberfliche zum

Gasraum entgegengesetzt, wie in Abb. 4.34 (a) dargestellt ist.
(@ ﬂGesimene Oberfliche  (b)

Brenngaszufuhr/
gesinterte Oberflache

Brenngaszufuhrﬁ

Abb. 4.34 Darstellung der bei Sintern exponierten Oberfliche und der Gaszufuhr fiir (a) den Aufbau einer gradierten Anode
(2) auf ITM-Substrat (1) und (b) die symmetrische Zelle mit der Anodenfunktionsschicht (2c)

Da es sich bei den symmetrischen Zellen, um elektrolytgestiitzte Geometrien handelt, entspricht die
beim Sintern exponierte Oberfldche nicht der Grenzfliche zum dichten Elektrolyten, Abb. 4.34 (b).
Unter der Annahme, dass die Oberflichenexposition beim Sintern einen Einfluss auf die resultierende
Mikrostruktur (z.B. Sinterhaut) haben konnte, wurde aus dem Grund eine Verminderung der
Gasdurchléssigkeit der Anode bei den symmetrischen Zellen vermutet.
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Abb. 4.35 Impedanzmessungen einer Ni/GDC-Anode nach Oberflichenstrukturierung mit Aqua Regia iiber t = 15s,
gemessen in 2,5% H,0/2,5% H, in Ar
Um eine hierdurch verursachte, mégliche Limitierung des Gasphasentransports auszuschlieen,
wurde eine Strukturierung zur Erhohung der offenen Porositit der oberflaichennahen Anodenschicht
Anwendung von Trockenitzverfahren, wie dem Ionenstrahlitzen, als auch von nasschemischen Atzen
mit Aqua Regia durchgefiihrt. In Abb. 4.35 sind die Impedanzmessungen der Ni/GDC-Anoden nach der
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nasschemischen Behandlung mit Aqua Regia und in Abb. 4.36 nach dem lonenstrahldtzen jeweils in
2,5% H,0/2,5% H, in Ar dargestellt.
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Abb. 4.36 Impedanzmessungen einer Ni/GDC-Anode nach Oberflichenstrukturierung mittels lonenstrahldtzverfahrens,
gemessen in 2,5% H,0/2,5% H, in Ar

Es konnte mit keinem der beiden Strukturierungsverfahren einer Verringerung des
Polarisationswiderstandes bewirkt werden, ganz im Gegenteil ist eine Zunahme des niederfrequenten
Bogens der Impedanzmessungzu beobachten. Der besagte R ist weiterhin der dominierende
Polarisationsprozess der Anode, woraus der Schluss gezogen wird, dass eine Limitierung durch
Gasdiffusionshemmungen nicht auf das verwendete Processing und die Schichtoberfliche der
Modellzellen zuriickzufiihren ist.

4.4.7 Deaktivierung durch H,S im Brenngas

Eines der Entwicklungsziele dieser Arbeit ist die Verbesserung der Toleranz der Anode gegeniiber
Schwefelverunreinigungen im Brenngas. Im Rahmen der Versuche an symmetrischen Ni/GDC- und
Ni/YSZ-Anoden wird die Anderung der elektrochemischen Eigenschaften bei Zuleitung von H,S in das
Brenngas simuliert. In der Literatur sind umfangreiche Studien zur Schwefelvergiftung von SOFC-
Anoden vorhanden. Hierbei werden Vorteile einer Ni/GDC-basierten Anode gegeniiber einer auf
Ni/YSZ-basierten Anode beschrieben [106, 95, 112, 169, 107, 139].

Mechanismus der schwefelbedingten Deaktivierung einer Ni/GDC-Anode

Es werden in der Literatur verschiedene Vergiftungsmechanismen beschrieben. Hier werden nur
Konditionen betrachtet, die auch fiir das Anwendungsziel im Heavy Duty Truck oder als PKW Range
Extender relevant sind. Entsprechend wurden Betriebstemperaturen zwischen 650 und 800 °C und
Schwefelkonzentrationen im Bereich von 10 bis 25 ppm gewébhlt.

Um die Stabilitdt der Anodenperformance zu tiberpriifen, wurde die Anodenpolarisation vor der
Vergiftungsphase iiber 22 Stunden beobachtet. Wie Abb. 4.37 zu entnehmen ist, zeigt sich ein stabiler
Verlauf des Polarisationsverhaltens. Die in den vorigen Kapiteln bereits diskutierten Polarisationsanteile
Rir und Ryr wurden zusdtzlich zur Summe Rp, gegen die Zeit aufgetragen, wobei leichte
Schwankungen in der Messkurve ausschlieBlich bei Ry r zu beobachten sind.

85



4 Ergebnisse und Diskussion

2,00
Ni/GDC

1,75 4 HZS conc. 770 °C |

-
o

1,50 4

125 R, /,—”——:——" _'\\h
35

1,00 =}
I .
075 Rur °

0,503

R [Ohm cm’]
H,S Konzentration [ppm]

0254 R

0,00 JEEEEEEEEE Azt oo . .
Zeit [h]

Abb. 4.37 Zeitlicher Verlauf einer Kurzzeit-Impedanzmessung einer Ni/GDC-Anode in drei Stadien bei ca. 770 °C mit einer
Verunreinigung von ca. 10 ppm H,S- im Brenngas

Nach Zuleitung des H,S in das Brenngas ist eine starke Zunahme der Polarisation von
Rpo=1,07 Ohm-cm? auf 1,43 Ohm-cm? zu beobachten. Aus Abb. 4.37 wird deutlich, dass ausschlieB3lich
Rrr mit einer Zunahme von ca. 34 % auf die Zugabe von H,S zum Brenngas reagiert, wihrend Ry
keine Sensibilitdt zeigt. Da Rir durch H,S beeinflusst wird, kann der ihm zugrundeliegende Prozess
nicht ausschlieBlich durch Gasdiffusion erkldrt werden. Da die Degradation innerhalb kiirzester Zeit
auftritt, kann sie mit einer Oberfldchenreaktion von Schwefel mit dem exponierten Nickel oder dem
GDC in Verbindung gebracht werden [106]. Durch z.B. die Adsorption einer Schwefelspezies konnten
3PG bzw. die Kkatalytisch aktive Oberfliche sterisch beeinflusst werden, so dass die
Wasserstoffadsorption, -dissoziation, -oxidation oder die Oberflichendiffusion lokal verhindert sind
[87, 89, 157]. Die dissoziative Adsorption von Schwefelspezies an den 3PG kann wie folgt beschrieben

werden:

1
HyS(g) < HS(ua) +5H2(g) (GL. 4.1)

Im Fall einer zweistufigen Dissoziationsreaktion bildet sich weiterhin
HaSg) © Stay + Ha) (Gl. 4.2)

Bei der chemisorbierten Spezies Siqg handelt es sich um eine thermodynamisch stabile
Schwefelspezies mit hoher Affinitdt zur Adsorption auf Ni-Oberflachen [170, 171]. Bei geringeren
Temperaturen kann die Bildung von HS,q) ebenfalls nicht ausgeschlossen werden. Die Chemisorption
von Schwefel-Spezies an den 3PG kann zur Blockierung der reaktiven Zentren und somit zum
Leistungsabfall fithren. Anbetracht des Gleichgewichts aus (Gl. 4.1) und (Gl. 4.2) kann die Vermutung
aufgestellt werden, dass bei geringen H,-Partialdriicken die dissoziative Adsorption begiinstigt wird. Da
an den 3PG bzw. der reaktiven Oberfliche der relative H,-Partialdruck auf Grund der H,-
Oxidationreaktion geringer ist als im offenen Gasraum, wird die Schwefel-Adsorption vorrangig dort
zu beobachten sein. Es handelt sich dann um eine selektive Vergiftung der reaktiven Zentren der Anode.

Dieser Prozess wiirde zu einer schnellen Leistungsabnahme fiihren, die in Abhdngigkeit von der
H,S-Konzentration im Gleichgewicht mit der Brenngasatmosphére steht, wonach die Leistung nur noch
langsam {iber einen ldngeren Zeitraum abfallen wiirde. Diese Reaktion sollte ebenfalls zum Grofiteil
reversibel und von den Betriebsbedingungen, wie der Betriebstemperatur und Schwefelkonzentration,
abhingig sein.

Im Rahmen dieses Versuches wurde nur eine kurze Regenerationsphase von 4 Stunden eingeleitet,
weswegen Aussagen zur Regeneration nach >4 Stunden im spiteren Teil des Kapitels gemacht werden.
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Als weitere mogliche Oberflachenreaktion in Verbindung mit Schwefelspezies wird in der Literatur
die Bildung von festen Nickelsulfiden Ni;S; und festen Ceroxisulfiden Ce,O,S diskutiert [172]. Dieses
Phianomen wurde jedoch nur fiir H,S-Konzentrationen iiber 450 ppm nachgewiesen. Die Untersuchung
einer CeO,-infiltrierten Cermet-Anode bei 700 °C mit 200 ppm H,S im Brenngas hat gezeigt, dass keine
Bildung von thermodynamisch stabilen Ceroxisulfiden zu beobachten ist, sondern vorrangig
Nickelsulfide gebildet werden. Der Nachweis erfolgte iiber in situ XRD [106].

Dies deckt sich nicht mit den hier gemachten Beobachtungen. Anhand thermodynamischer
Kalkulationen, wie im Phasendiagramm als Funktion von p(O,) und p(H,S) in Abb. 4.38 dargestellt ist,
kann die Bildungswahrscheinlichkeit von Ni-S-Spezies abgeschitzt werden.

Ni-O-H-S, 1073 K
129,gP(H2)) = 0 (aim)
L] T T T I\
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Abb. 4.38 Ni-O-H-S Phasendiagramm im thermodynamischen Gleichgewicht bei 800 °C [95]

Es zeigt sich, dass auf Grund einer H,S-Vergiftung im Brenngas gebildetes Ni3S, bei einer
Betriebstemperatur von 800 °C fliissig wire, wodurch eine schnell eintretende und gravierende
Verdanderung der Mikrostruktur der Anoden zu erwarten wire. Aus dem Phasendiagramm geht jedoch
hervor, dass die Bildung von Nickelsulfiden aus metallischem Nickel einen H,S Partialdruck von iiber
10.000 ppm erfordert, was ca. 1% Anteil am Brenngas bedeuten wiirde. Ublicherweise ist bei dem
Einsatzzweck der Brennstoffzelle mit deutlich geringeren Verunreinigungen zu rechnen, da in
Dieselkraftstoffen im europdischen Raum ca. 1 ppm und auBlerhalb Europas zwischen 15 und 25 ppm
(ohne Vorreformierung) gesetzlich zugelassen sind.

Wie bei der vorliegenden Arbeit konnte in [95] keine mikrostrukturelle Anderung der Ni/GDC-
Anode nach Betrieb mit H,S-Verunreinigung des Brenngases festgestellt werden.

Eine wichtige weitere in der Literatur gemachte Beobachtung ist, dass ein Strombetrieb
Regenerationsmechanismen aktiviert. Dies betrifft z.B. den Desorptionsprozess im Betrieb realer
Zellen, was im Rahmen dieser nicht Arbeit nachgewiesen wurde [106]. Unter anderem wird
vorgeschlagen, dass durch Reaktion der Schwefelspezies mit Bulk-Sauerstoff an den 3PG
Schwefeldioxid gebildet wird. Im Fall von Ceroxisulfiden wiirde im Strombetrieb in der
Regenerationsphase das Gleichgewicht zu Gunsten von CeO, und H,S verschoben und somit die
Oberfliache regeneriert werden [106].

Da in den symmetrischen Zellen kein Brenngas umgesetzt wird, konnen derartige Zusammenhénge
nicht untersucht werden, sie sollten jedoch bei weiterfiihrenden Arbeiten und Versuchen an realen
Systemen beriicksichtigt werden.

Konzentrationseinfluss von H,S auf die Deaktivierung

Es wurde der Einfluss der Vergiftungsdauer und der H,S-Konzentration fiir die Deaktivierung einer
Ni/GDC-Anode untersucht. In Abb. 4.39 ist die Entwicklung von Rp,), sowie R und Ry als Funktion
der Zeit dargestellt. Im Gegensatz zur Kurzzeitmessung aus Abb. 4.37 zeigen beide Widersténde iiber
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einen Vergiftungszeitraum von 200 h eine Zunahme der Polarisation, wobei die relative Anderung von
Rur wieder sehr gering ist.

Wihrend der Ry schnell um ca. 50 % ansteigt, ist fiir Ryr ein sehr langsamer und nicht signifikanter
Anstieg der Polarisation (beachte die unterbrochene Skalierung) zu beobachten. Das
Regenerationsverhalten ist fiir beide Widerstinde schnell, wobei Ry r nach Zuleitung von H,S-freiem
Brenngas nur noch zu ca. 85 bis 90 % regeneriert werden kann. Dieses Verhalten ist vergleichbar zu
dhnlichen Beobachtungen in der Literatur [169, 173]. Die Zugabe von H,S kann die Diffusion von H,
nicht beeinflussen, was ein klarer Hinweis darauf ist, dass Ry nicht ausschlieBlich auf ein Rp;sy
zuriickzufiihren ist. Der bereits zuvor diskutierte, zusétzlich tiberlagerte Prozess Rx kann auf Grund der
groBen chemischen Kapazitit von GDC (ca. 0.06 F bei 770 °C) in der Impedanzmessung nicht von Rpgr
getrennt werden.

30
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Abb. 4.39 Zeitlicher Verlauf einer Langzeit-Impedanzmessung mit Deaktivierung durch 25 ppm H,S im Brenngas einer
Ni/GDC-Anode in fiinf Stadien bei ca. 770 °C, Regeneration nach ca. 350 h und 600 h in schwefelfreiem Brenngas, fehlende
Punkte sind auf ein messtechnisches Problem zuriickzufiihren.

Es wird nach der schnellen Degradation zu Beginn der Vergiftungsphase ein langsamer Anstieg der
Polarisation beobachtet, die bei etwa 1.72 Ohm cm’ ein Plateau erreicht. In einer zweiten
Vergiftungsphase werden vergleichbare Werte sowohl fiir die Vergiftung als auch fiir die Regeneration,
gemessen. Bei der zweiten Vergiftung stellt sich jedoch das Plateau weitaus schneller ein als bei der
ersten Vergiftung. Dies konnte im Zusammenhang mit der unvollstindigen Regeneration stehen.

Fiir Ni/YSZ wurde in der Literatur der Einfluss von Schwefelwasserstoff gut beschrieben. Ahnlich
umfangreiche Studien existieren fiir Ni/GDC-Anoden nicht. Fiir Ni/YSZ wird jedoch eine extreme
Sensibilitit gegeniiber kleinen Konzentrationen von H,S berichtet, wonach bereits fiir <2 ppm H,S ein
starker Leistungsverlust beobachtet wird [95, 107]. Mit steigender Konzentration wird der
Leistungsverlust proportional kleiner. Die Proportionalitit ist jedoch stark abhidngig von der
Betriebstemperatur. Diese Tendenzen werden auch fiir die Ni/GDC-Anode beobachtet. Auf Grund
mangelnder Statistik kann dies hier jedoch nur qualitativ beurteilt werden.

Vergleich der Anodentypen Ni/GDC und Ni/YSZ

Als Referenz wurde eine Plansee Ni/YSZ-Anode mit 10 ppm H,S vergiftet. In Abb. 4.40 sind die
Widerstidnde Rp,;, Rir und Ryr als Funktion der Zeit dargestellt. Ni/YSZ reagiert bei Schwefelvergiftung
des Brenngases anders als Ni/GDC. Der Rir zeigt keinerlei Sensibilitit gegeniiber H,S, was die
Vermutung stiitzt, dass es sich hierbei tatsdchlich um eine Gasdiffusionslimitierung handelt [174]. Die
Unstetigkeit des Rpp-Signals konnte ein Artefakt der Gasumschaltung sein. Die Zunahme der
Polarisation um ca. 50 % ist ausschlieBlich auf Ry zuriickzufiihren, was die Zuordnung zu einem echten
elektrokatalytischen Prozess nahelegt. Ahnlich wie bei der Ni/GDC-Anode ist anfangs eine sehr
schnelle Degradation zu beobachten, die von einer langsamen Anndherung an ein Plateau gefolgt wird.
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Abb. 4.40 Zeitlicher Verlauf einer Kurzzeit-Impedanzmessung mit Deaktivierung durch 10 ppm H,S im Brenngas einer
Ni/YSZ-Anode in fiinf Stadien bei ca. 770 °C

Wie bei der Ni/GDC-Anode erfolgt auch bei Ni/YSZ nur eine langsame Regeneration und auch hier
ist der Prozess nicht vollstindig reversibel. Dieses Verhalten wurde bereits fiir Micro-Pattern
Nickelelektroden als auch ASC-Anoden diskutiert. [163, 175]

Abb. 4.41 verdeutlicht nochmal den mechanistischen Unterschied zwischen Ni/GDC und Ni/YSZ.
Im Bodeplot ist klar zu erkennen, dass durch H,S kein Einfluss auf Ry, sondern ausschlieBlich auf Ry
ausgeiibt wird. Dieser Prozess wird auch zu geringeren Frequenzen verschoben, was einer
Verlangsamung der Prozesskinetik entspricht, da die Kapazitét nicht beeinflusst wird.
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Abb. 4.41 Impedanzmessung einer Ni/YSZ-Anode in fiinf Stadien (Darstellung der ersten drei), t = 200 h: in Anodengas 2.5%
H>0/2.5% H, in Ar, t = 400 h: Deaktivierung durch Zuleitung von 10 ppm H,S in das Anodengas, t = 600 h: Regeneration
mit Anodengas ohne H,S, bei ca. 770 °C

Es wird in der Literatur vermutet, dass die Schwefeltoleranz durch Variation der Keramik oder des
Metalls oder durch Imprégnierungsmafinahmen erhoht werden. Es hat sich jedoch auch gezeigt, dass
unabhéngig von diversen Optimierungsmafnahmen ein schneller Spannungseinbruch durch Schwefel-
Adsorption auftreten kann [95, 169]. Im Fall von Austausch des YSZ durch einen anderen lonenleiter
wie GDC zeigt sich, dass ein geringerer Leistungsverlust zu beobachten ist. Bei einer Vergiftung mit
10 ppm H,S nimmt der bei der Ni/GDC-Anode deaktivierte Prozess Rir um ca. 34 % zu. Bei der
Ni/YSZ-Anode wird Ry deaktiviert und nimmt um mehr als 50 % zu. Das Reaktionsverhalten bei der
Deaktivierung dhnelt sich jedoch. Auch bei Ni/GDC-Anoden verlduft die Vergiftung in zwei Schritten:
i) sehr schnelle Degradation bereits bei geringen H,S-Konzentrationen, ii) langsame Degradation im
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Langzeitbetrieb (>1000 h). Da im Rahmen dieser Arbeit keine Langzeitversuche >1000 h unternommen
wurden, kann mit den dargestellten Ergebnissen nur bedingt eine Aussage hinsichtlich aller diskutierten
Degradationsphédnomene und iiber die erhdhte Schwefeltoleranz einer Ni/GDC-Anode gegeniiber der
Ni/YSZ-Anode getroffen werden.

Es wurde bereits in der Literatur berichtet, dass mittels Variation des Ni/Y SZ-Verhiltnisses der Ry
mit der Elektrodenreaktionsrate korreliert werden kann [S0]. In [50] konnte bei Vergiftung mit 10 ppm
H;,S ein Anodenprozess im mittleren Frequenzbereich deaktiviert werden, was als Verringerung der
Reaktionsrate der H,-Oxidation interpretiert worden ist. Eine mdgliche Erkldrung hierfiir ist die
Verminderung der reaktiven Dreiphasenpunkte in der Anode. Diese Hypothese deckt sich mit den hier
gemachten Beobachtungen fiir die Ni/YSZ-Anode.

Da eine uneingeschriankte Bestimmung der einzelnen Reaktionsmechanismen auf die hier gezeigte
Weise nicht moglich ist, kénnen nur Vermutungen beziiglich der unterschiedlichen Reaktionsverlaufe
von Ni/YSZ und Ni/GDC aufgestellt werden. Sowohl fiir Ni/YSZ als fiir die Ni/GDC-Anode ist der Ri¢
vermutlich auf eine Gastransportlimitierung zuriickzufiihren, wobei im Fall von Ni/GDC noch ein
weiterer elektrokatalytischer Prozess beteiligt ist. Durch die auf Grund einer nicht ausreichenden
Porositit der Mikrostruktur der Ni/GDC-Anode stark ausgeprigten Gasdiffusionslimitierung, kann
dieser Prozess nicht getrennt beobachtet werden. Die Messergebnisse aus den Deaktivierungsstudien
zeigen eine gewisse Ahnlichkeit des Verlaufs des Ry der Ni/YSZ-Anode und des vermuteten Ry der
Ni/GDC-Anode. Der Vergleich zur Literatur deckt sich auch mit den Beobachtungen, was den
Zusammenhang von Ryr und Rx mit einer Oberfldchenreaktion, wie der H,-Oxidation und Dissoziation,
wahrscheinlich macht. Eine klare Aussage hierzu kann jedoch erst gemacht werden, falls durch eine
Optimierung der Mikrostruktur der Ni/GDC-Anode eine Trennung von Rp;r und Ry erreicht werden

kann.

4.4.8 Nutztiefe der Anodenschicht

In der Regel werden als Anodenmaterialien metall-keramische Cermets eingesetzt, wobei das Metall
elektronisch leitend ist und die Keramik eine ionische Leitfahigkeit besitzt. Es wird angenommen, dass
die elektrochemische Reaktion in dem Fall ausschlieSlich an der Dreiphasengrenze von Metall, Keramik
und Gasraum stattfindet. Durch den Einsatz von gemischtleitender Keramik kann diese Reaktionszone
auf die Zweiphasengrenze von Keramik und Gasraum ausgeweitet werden [176]. Um ein optimiertes
Anodendesign zu entwickeln, ist es von Vorteil, den exakten Ort und den Mechanismus der
elektrochemischen Reaktionen so gut wie moglich zu kennen. Die Schichtdicke einer Plansee Standard-
Ni/YSZ-Anode betrégt in etwa 3 pm [16]. Bei anodengestiitzten Konzepten wird von einer Nutztiefe
der Anode von ca. 7 bis 8 pm berichtet [177].

Bisher wurde die elektrochemische Nutztiefe fiir den speziellen Fall der Plansee MSC nicht
bestimmt, was nun anhand symmetrischer Zellen untersucht wird. Hierfiir wurden symmetrische Zellen
mit unterschiedlichen Schichtdicken hergestellt, wobei die Schichtangabe sich hier stets auf die
theoretische Nassschichtdicke (NSD) in um bezieht. Es wurden NSD zwischen 63 und 272 pm
betrachtet, die liber das jeweils verwendete Sieb sowie durch Mehrfachdruck eingestellt wurden. Ziel
ist es hierbei eine Korrelation zwischen dem dreidimensionalen Modell der symmetrischen Zelle und
1D bzw. 2D-Modellen herzustellen [176]. Mit Hilfe von 1D- bzw. 2D-Modellen kann der
Reaktionsmechanismus der 3PG auf mikroskopischer Ebene ohne Stéreinfliisse untersucht werden, die
durch die Probengeometrien (z.B. Gasdiffusion) verursacht werden kdnnen.
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Abb. 4.42 Mittels Impedanzmessungen erhaltene Polarisationswerte fiir Anoden mit unterschiedlicher Nassschichtdicke bei
ca. 690 °C, 790 °C, 890 °C

In Abb. 4.42 ist die temperaturabhdngige Anodenpolarisation fiir Anoden mit unterschiedlichen
Schichtdicken dargestellt. Bei sehr geringen Schichtdicken (NSD 21 pum entspricht in etwa 3 pm
Sinterschicht) ist eine sehr hohe Polarisation zu beobachten. Fiir eine NSD 63 pm (6 bis 7 um
Sinterschicht) wird ein Minimum erreicht, wéihrend mit steigender Schichtdicke nur ein geringfiligiger
Anstieg der Polarisation zu beobachten ist. Eine NSD von 272 um entspricht einer Sinterschicht >30 pm.
Die reaktive Zone einer Elektrode erstreckt sich von der Grenzfliche Elektrolyt/Elektrode iiber die
pordse Anode, wobei mit steigendem Abstand zur Grenzfliche die Aktivitdt der Oberflache sinkt.
Dieses Ergebnis deutet darauf hin, dass bei einer Anodendicke von mind. 6 bis 7 um vermutlich ein
Polarisationsminimum erreicht wird. Dieser Bereich ist jedoch nur eine Schitzung und muss durch eine
préazise Probenmatrix genauer definiert werden. Bei einer Erh6hung der Dicke iiber einen kritischen
Wert kann die Polarisation durch Limitierungen des Gastransports oder der chemischen Kapazitit
wieder ansteigen kann. Im Rahmen dieser Arbeit werden als ideale Schichtdicke 6 bis 10 pm

angenommen.
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Abb. 4.43 Auftragung der Polarisationen von Anoden mit unterschiedlichen Schichtdicken im Arrheniusplot zum
quantitativen Vergleich der Aktivierungsenergien (Ni/GDC-Anode)

Bei Betrachtung der einzelnen Prozesse zeigt sich jedoch, dass weiterhin der R;r der quantitativ
dominante Prozess ist und der Ry bei 850 °C nur etwa 6 %, bei 700 °C etwa 12 % und bei 600 °C etwa
39 % des Gesamtwiderstands ausmacht. Dies konnte am Beispiel der Ni/YSZ-Anode mit einer Dicke
von 6 bis 7 pm gezeigt werden (Messergebnisse hier nicht gezeigt). Es wurden fiir die einzelnen
Anodentypen auch die Aktivierungsenergien der zwei Prozesse berechnet (Abb. 4.43). Es zeigt sich,
dass fiir alle Anodenschichtdicken die Aktivierungsenergien von Ry und Ry weitgehend unverdndert

bleiben.
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Mit steigender Schichtdicke bleibt die Kapazitdt des Ryr bei Temperaturen <750 °C unveridndert
(ca. 0,01 F). Bei hohen Temperaturen nimmt C mit der Schichtdicke zu (Ce3um = 0,03 F, Cy7oym = 0,31
F bei 850 °C).

Die Ergebnisse fithren zum Riickschluss, dass bei der Plansee Ni/Y SZ-Anode mit einer Schichtdicke
von 3 pm davon ausgegangen werden muss, dass die elektrochemische Reaktion nicht ausschlieBlich in
der Anodenfunktionsschicht, sondern auch in den darunterliegenden Zwischenschichten ablaufen muss,
die ebenfalls aus Ni/YSZ jedoch mit einer groberen Mikrostruktur bestehen. Im Rahmen einer
Optimierung empfiehlt es sich somit die Schichtdicke der eigentlich Anode zu erhéhen. Um die Aussage
beziiglich der idealen Schichtdicke zu prézisieren, muss zunichst eine Optimierung der Mikrostruktur
erfolgen und im Nachgang die Evaluierung der Nutztiefe der Anode wiederholt werden.

4.49 Gegenuberstellung Ni/GDC-Anoden und Ni/YSZ-Anoden

Wie in den vorgestellten Kapiteln gezeigt worden ist, bestehen hinsichtlich der ablaufenden
Reaktionsmechanismen signifikante Unterschiede zwischen beiden Anodentypen. Diese kénnen jedoch
nur durch weitere Versuche und vergleichende Studien eindeutig identifiziert werden. Der
Hauptunterschied der jeweiligen Elektrochemie ist auf die unterschiedlichen Eigenschaften der
keramischen Phase zuriickzufithren. Wie bereits in vorigen Kapiteln diskutiert wurde, zeigen die
Keramiken YSZ und GDC unterschiedliches Sinterverhalten, was ausschlaggebend fiir die resultierende
Mikrostruktur ist. Eine stark verdichtete Mikrostruktur, mit geringer Oberfldche und unzureichender
Porositit hat einen negativen Einfluss auf die elektrochemische Performanz einer Anode. Dies wurde
im signifikanten Ausmal fiir die Ni/GDC-Anode beobachtet, deren Polarisationswiderstand sich
vermutlich zum Grofteil auf eine Gasdiffusionslimitierung zuriickfiihren l4sst. Trotz der im Vergleich
zur Ni/YSZ-Anode bereits abgesenkten Sintertemperatur, konnte vermutlich keine ausreichend feine
Anodenstruktur generiert werden. Demnach muss in Zukunft fiir eine erfolgreiche Optimierung nicht
nur eine Anpassung der Sintertemperatur, sondern womdglich auch der Heizrate als auch der Haltezeit
erfolgen. Die bisherige Plansee Ni/YSZ-Anode zeigt auch einen betrichtlichen Einfluss der
Gasdiffusionslimitierung auf die Impedanz, demnach besteht auch hier ein Optimierungspotential der
Mikrostruktur, wobei dieses aber geringer als bei der Ni/GDC-Anode ist, da hier der Ry nicht
vernachldssigbar ist.

Ein weiterer Unterschied zwischen beiden Anodenmaterialien sind die Leitfahigkeiten. YSZ ist ein
reiner Ionenleiter und elektrisch isolierend, wihrend GDC auf Grund seiner gemischten Leitfdhigkeit
als selbststindige Anode fungieren kann [89]. Zusétzlich wird die hohe elektrochemische Performance
von GDC auch auf die Protonenloslichkeit zuriickgefiihrt, die beim YSZ um zwei GroBenordnungen
geringer ist als beim GDC. Es wird ein Einfluss der Protonenldslichkeit auf die Elektrochemie einer
SOFC vermutet [178], wobei keine Einigkeit iiber den exakten Mechanismus herrscht [86, 179, 113].
Es wird der Mechanismus vorgeschlagen, dass bei Ni/YSZ-Anoden auf der Ni-Phase OHgq, als
Sauerstoffspezies vorliegt (bei OCV-Bedingungen). Auf Grund der hohen Protonenldslichkeit des GDC
ist bei Ni/GDC-Anoden auf der Ni-Oberfliche O,q die beobachtete Sauerstoffspezies, da die Protonen
iiber die Ni-Oberflidche/das Metall in das GDC diffundieren kdnnen. Als Konsequenz kann H,O besser
rezykliert werden und die Bildung von O,qauf der Ni-Oberflache wird bevorzugt [157]. Da der p(H,0)
einen signifikanten Einfluss auf die Oberflachenprozesse wie Wasserstoffadsorption- und dissoziation
hat, wird hierdurch insbesondere bei geringen Temperaturen die Elektrodenreaktion fiir Ni/GDC-
Anoden beschleunigt. Weiterhin ist die Protonenpermeabilitiat und —leitfahigkeit des GDC grofer als
des YSZ [157].

In zukiinftigen Studien sollte u.a. der katalytische Einfluss von H,O im Brenngas betrachtet werden,
da dieser die H,-Adsorption/Dissoziation und Diffusion iiber den sog. Spillover-Mechanismus bei GDC-
katalysierten Reaktionen unterstiitzt [86]. Es wird angenommen, dass das H, auf der Ni-Oberfliche
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adsorbiert und daraufhin dissoziiert. Im nichste Schritt erfolgt die Diffusion zur 3PG, wo es mit einem
0% zu einem Hydroxyl bzw. Wasser reagiert. Der Zusatz von Wasser im Brenngas wirkt somit
unterstiitzend auf den Spillover-Mechanimus, da hierdurch mehr Sauerstoffspezies auf der Ni-
Oberfliche bereitgestellt werden kann. Fiir GDC wird eine direkte Involvierung von H,O-Spezies in
den Reaktionsmechanismus vermutet, weswegen sich Feuchte im Brenngas positiv auf die
Reaktionskinetik auswirkt [90]. Es wird vorgeschlagen, dass in einer trockenen Atmosphire die
Oberfldche von YSZ hauptsichlich von Sauerstoff-Spezies dominiert wird und eine Reaktion nur an den
3P-grenzflichennah stattfindet. Durch Wasserdampf im Brenngas wird die Sauerstoffspezies zum
groBBen Teil hydroxyliert und die Reaktion zum Produkt H,O begiinstigt [90, 180].

4.5 Elektrochemische Charakterisierung von Einzelzellen

Die elektrochemische Charakterisierung von Einzelzellen dient im Rahmen dieser Arbeit
vordergriindig zum Nachweis der Funktionalitit der Ni/GDC-Anode im realen System. Weiterhin soll
die Festlegung eines Kennwerts fiir die Ni/GDC-Anode erfolgen, um einen Leistungsvergleich zur
Referenz, der Plansee MSC, und anderen Brennstoffzellen-Systemen zu ermdglichen. Bei der
Aufnahme von  Strom-Spannungs-Kennlinien erfahren die gemessenen Zellen eine
Temperaturvariation, wobei auch der ohmsche Widerstand der Zelle bestimmt wird. Zusétzlich werden
u.a. der HyO-Gehalt im Brenngas variiert oder die Zellen im Dauerversuch (>150 h) mit konstanter
Stromdichte betrieben. Es wird auch eine Weiterentwicklung der Best Choice Ni/GDC-Anode durch
gezielte Erhohung der Anodendicke durchgefiihrt und die Leistungsverbesserung demonstriert.
Mogliche Ursachen fiir den Leistungsverlust im Dauerbetrieb werden nur am Rande diskutiert, da dieses
Thema {iiber die hier diskutierte Anodenschicht hinausgeht und eine umfangreiche
Nachcharakterisierung voraussetzt.

Es werden insgesamt drei verschiedene Zelltypen mit unterschiedlichen Anoden charakterisiert. Bei
den Anoden wird jeweils nur die Anodenfunktionsschicht variiert, so dass die Verlustanteile der
Kathode, der Anodenzwischenschichten und des gesamten Zellverbunds inklusive der Grenzflachen
zwischen den Funktionsschichten als konstant betrachtet werden. Da die Kathode bei den Einzelzellen
im Betrieb jedoch Haftungsprobleme (z.B. lokale Delamination, groBflichige Kathodenabhebung u.4.)
zeigt, muss mit einer grofBeren Standardabweichung im Vergleich zu nominell gleichen Zellen gerechnet
werden. Die Arbeitsgasbedingungen werden in allen Messungen konstant gehalten: Anodengaszufuhr
(H,O/H,) erfolgt mit 32 Nl/h und die Kathodengaszufuhr (Luft) erfolgt mit 40 Nl/h. Die aktive
Zellfliche entspricht mit 16 cm? der Kathodenfliche. Alle gezeigten Ergebnisse sind flichennormiert.
Es erfolgt fiir jede Messung einer Variation der Betriebstemperatur zwischen 850 °C und 650 °C, wobei
die Abweichung der Ist-Temperatur von der Soll-Temperatur in den zugehérigen Diagrammen
gekennzeichnet wird.

Bei der Best-Choice Ni/GDC-basierten Zelle wird zum ersten Mal das YSZ in der Cermet-Anode
der Plansee MSC durch GDC ersetzt. Der Vollstindigkeit halber sind noch einmal die wesentlichen
Herstellungsparameter der Plansee MSC mit Ni/YSZ-Anode und der Best Choice Anode in Tab. 4.4
zusammengefasst.

Tab. 4.4 Herstellungsparameter der Plansee MSC und der Best Choice Ni/GDC-basierten metallgestiitzten Brennstoffzelle

Typ Cermet Cermet Tsinter Haltezeit Heizrampe
Plansee Ni/YSZ 80/20 wt.% 1200 °C 3h +3 K/min
Best Choice Ni/GDC 60/40 wt.% 1100 °C 3h +3 K/min
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Anhand der Elektrochemie soll nun die Kompatibilitit des neuen Anodentyps mit den anderen
Bestandteilen des Zellverbunds, wie z.B. dem YSZ-Diinnschichtelektrolyten und der angrenzenden
Ni/YSZ Zwischenschicht, im Betrieb nachgewiesen werden. Auflerdem soll mit der nachgewiesenen
Zellleistung ein Benchmark im Vergleich zu Literaturwerten durchgefiihrt werden, der auch die
Richtung fiir die zukiinftige Weiterentwicklung der Plansee MSC vorgibt. In Tab. 4.5 werden alle

getesteten Zellen mit ihren Kennwerten zusammengefasst.

Tab. 4.5 Kennwerte der getesteten Einzelzellen

Zell-ID Cermet Schichtdicke Leckrate Teststand
NY-3-01 Ni/YSZ 3 um 2,90E-04 mbar I/s cm” FZJ
NY-3-02 Ni/YSZ 3 pm 4,95E-04 mbar I/s cm” FZJ
NG-3-01 Ni/GDC 3 um 6,76E-04 mbar 1/s cm” AVL
NG-9-02 Ni/GDC 9 um 1,84E-04 mbar I/s cm’ FZJ
NG-§-03 Ni/GDC 8 um 1,43E-04 mbar /s cm® FZJ)

4.5.1 Einzelzelltests von Plansee MSCs mit Ni/YSZ-Anode

Temperaturabhéngigkeit

Zu Beginn wurde eine elektrochemische Charakterisierung der Plansee MSC iiber einen
Temperaturbereich von 850 °C bis 650 °C vorgenommen. Die Messungen wurden mit einer konstanten
Brenngasbefeuchtung von 3% durchgefiihrt.
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Abb. 4.44 Kurvenschar der U-I-Kennlinien der Zelle NY-3-01 Brennstoffzelle in 3% H,O/H,

In Abb. 4.44 ist die Kurvenschar der Ni/YSZ-basierten Zelle NY-3-01 dargestellt. Wie eingangs
berechnet wurde, entspricht die thermodynamische Leerlaufspannung einer Brennstoffzelle im
Wasserstoff/Luftbetrieb bei 800 °C einer OCV in etwa 1,23 V. Die hier gemessene Zelle hat bei diesen
Messbedingungen eine geringere OCV von 1,05 V, was auf Undichtigkeiten entweder des Elektrolyten
oder der Abdichtung des Messaufbaus hindeutet. Es ist zu erkennen, dass der Leistungsunterschied bei
Betriebstemperaturen von 850 °C und 800 °C gering ist. Eine Aktivierungspolarisation ist im Bereich
geringer Stromdichten (<0.1 A/em®) nicht eindeutig zu erkennen. Bei geringen Stromdichten driickt sich
die Aktivierungspolarisation in einer U-I-Kennlinie iiblicherweise als steiler Spannungsabfall aus. Bei
Temperaturen <750 °C ist bei geringen Stromdichten ein zunehmend stirker werdender
Spannungsabfall zu beobachten, was auf eine Zunahme der Aktivierungspolarisation der Zelle bei
Abnahme der Betriebstemperatur hindeutet.

In Tab. 4.6 sind die Kennzahlen fiir die Charakterisierung der Plansee MSC zusammengefasst. Bei
dieser Messung betrdgt die OCV bei 850 °C 1,04 V und steigt mit abnehmender Temperatur bis auf

94



4 Ergebnisse und Diskussion

1,07 V bei 650 °C an. Die geringe Zunahme der OCV kann womdglich in Zusammenhang mit Leckagen
im System oder mit Undichtigkeiten im Elektrolyten stehen.

Die Zellleistung ist geprégt durch eine deutliche Temperaturabhingigkeit, so dass die Leistung am
Arbeitspunkt von 0,7 V fiir 800 °C ca. 100 mW/cm® geringer ist als fiir 850 °C. Fiir weitere
Temperatursenkungen ist am Arbeitspunkt je 50 °C Temperaturunterschied mit einem Leistungsverlust
von ca. 150 bis 200 mW/cm” zu rechnen. Bei hohen Stromdichten ist noch keine eindeutige Limitierung
durch nicht ausreichende Gasdiffusion zu beobachten. Diese wiirde sich durch einen starken
Spannungsabfall ausdriicken.

Tab. 4.6 Tabellarische Zusammenfassung der Kennzahlen fiir die Zelle NY-3-01

Tson OoCv jo,v) Pax
850 °C 1,042V 1,20 A/em? 865 mW/cm>
800 °C 1,053V 1,07 Alem? 822 mW/em®
750 °C 1,065V 0,82 Alem? 674 mW/cm®
700 °C 1,069 V 0,55 Alen? 478 mW/cm>
650 °C 1,070 V 0,34 Alen?? 286 mW/cm’

Im mittleren Stromdichtebereich ist in Abb. 4.44 ein nahezu linearer Spannungsabfall zu
beobachten, der die ohmschen Widerstdnde im System widerspiegelt. Da es sich um eine nicht ideale
lineare Strom-Spannungs-Kennlinie handelt, wird der ohmsche Widerstand nicht als Quotient der
Spannung und des Stroms an einem definierten Punkt, sondern als differentieller Widerstand fiir einen
Bereich mit nahezu linearem Kurvenverlauf bestimmt. Dieser wird auf die Zellfliche normiert und mit
dem erwarteten Elektrolytwiderstand verglichen. Dieser wird analog zu den symmetrischen Zellen aus
der ionischen Leitfdhigkeit des Elektrolyten berechnet und in eine Widerstandsangabe umgewandelt
[181, 152]. In Abb. 4.45 ist die Auftragung des differentiell bestimmten Widerstands (rot) und des
theoretischen Elektrolytwiderstands (schwarz) gegen die Betriebstemperatur dargestellt. Man sieht, dass
bei geringen Temperaturen der ohmsche Widerstand nahezu doppelt so gro83 ist, wie der theoretische
Elektrolytwiderstand. Dies deutet darauf hin, dass im System generell zusitzlich zum
Elektrolytwiderstand (4 pm YSZ-Diinnschichtelektrolyt) ohmsche Widerstinde auftreten, die durch
Kontaktierungs- oder Leitungswiderstdnde im Messausbau verursacht werden konnen [153].

45
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Abb. 4.45 Auftragung des differenziellen Widerstands und des theoretischen Elektrolytwiderstands gegen die
Betriebstemperatur fiir die Zelle NY-3-01
Bei steigenden Temperaturen nimmt die Abweichung des Ronm vom Rgiekpolye ab. Da der erhohte
ohmsche Widerstand nicht nur durch den Elektrolytwiderstand begriindet werden kann, wird als
mogliche Ursache eine Current Constriction vorgeschlagen, die bereits im Zusammenhang mit der
Elektrochemie an Modellgeometrien diskutiert wurde [161].
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Die Kontaktpunkte der elektrisch leitenden Phase einer pordsen Elektrode sind fiir die Leitung des
Stroms in der Zelle zustéindig. Elektronisch isolierte Bereiche der Zelle oder die Elektrolytoberflache
hingegen blockieren den DC-Strom. Als Resultat werden hier die Einschrinkungen des Stromflusses
beobachtet. Da bei zunehmender Temperatur die Reaktionsrate zunimmt und somit auch der durch das
System flieBende Strom wiirde sich eine Stromkonstriktion — wie die Ergebnisse in Abb. 4.45 andeuten
—moglicherweise durch eine Zunahme des Widerstands ausdriicken. Im Betrieb entstehende isolierende
Grenzschichten oder die Oxidation des Metallsubstrats sind weitere mogliche Ursachen fiir eine
Zunahme des ohmschen Widerstands. Der ohmsche Widerstand bei 850 °C entspricht 15,1 mOhm cm?
und betrigt bei 650 °C etwa 40,8 mOhm cm®.

Dauerbetrieb und Reproduzierbarkeit

Im Folgenden werden sowohl die Fragestellung der Reproduzierbarkeit der zuvor dargestellten
Messergebnisse beantwortet als auch die Zellleistung im Dauerbetrieb diskutiert. Hierfiir wurde die
MSC einem 3-Phasenversuch unterworfen. Um die Reproduzierbarkeit nachzuweisen, wurde nach
Durchlaufen der Aufheiz- und Aktivierungsprozedur eine Kennlinienschar im Temperaturbereich von
850 °C bis 650 °C gemessen. Anschlielend erfolgte eine 150-stiindige Haltezeit mit einer konstanten
Stromlast von 250 mA/cm®. AbschlieBend wurde die Kennlinienschar erneut gemessen, um die Leistung
und etwaige Leistungsverluste {iber den gesamten Temperaturbereich bewerten zu kdnnen.

Die Zelle (NY-3-02) wurde im Temperaturbereich von 850 °C bis 650 °C elektrochemisch
charakterisiert. Das U-I-Kennlinien-Diagramm ist in Abb. 4.46 abgebildet.
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Abb. 4.46 Kurvenschar Strom-Spannungs-Kennlinien der Zelle NY-3-02 nach Durchlaufen der Aufheiz- und
Aktivierungsprozedur

Die Zelle hat bei 850 °C eine OCV von 1,02 V, was auf Undichtigkeiten im System hindeutet. Mit
abnehmender Temperatur ist eine Zunahme der OCV auf 1,05 V bei 650 °C zu beobachten. Das U-I-
Diagramm zeigt, dass die Performanceabnahme der Zelle fiir die Temperaturdnderung von 850 °C auf
800 °C vorrangig auf eine Zunahme der Aktivierungspolarisation zuriickzufiihren ist. Im mittleren
Strombereich zeigen beide Kurven ein vergleichbar lineares Leistungsverhalten. Ab 750 °C nimmt die
temperaturabhéngige Leistung der Zelle kontinuierlich ab, wobei die Verluste sowohl der
Aktivierungspolarisation als auch ohmschen Verlusten zuzuschreiben sind. Eine Limitierung durch
Gasdiffusion ist nicht zu beobachten, da bei hohen Stromdichten kein starker Spannungsabfall zu
beobachten ist.
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Tab. 4.7 Kennzahlen der Zelle NY-3-02 nach Durchlaufen der Aufheiz- und Aktivierungsprozedur

Tson ocyv iov) Priax
850 °C 1,020 V 0,90 A/cm? 705 mW/cm>
800 °C 1,032V 0,83 A/cm? 676 mW/cm’
750 °C 1,040 V 0,69 A/cm? 589 mW/cm’
700 °C 1,041V 0,48 AJem? 430 mW/em?
650 °C 1,045V 0,32 A/cm? 288 mW/cm’

Die Kurvenverldufe und am Arbeitspunkt ermittelte Stromdichten zeigen, dass bei 850 °C eine
Stromdichte von 0,90 Alem? bei 0,7 V und eine maximale Leistung von 705 mW/cm? erreicht wird, wie
in Tab. 4.7 zusammengefasst ist. Bei 800 °C wird eine Stromdichte (bei 0,7 V) von 0,83 A/em? und eine
maximale Leistungsdichte von 676 mW/cm® gemessen. Bei einer Betriebstemperaturinderung zu
650 °C sinkt die maximale Leistungsdichte auf 228 mW/cm®.

Die Reproduzierbarkeit der Zellleistung der Plansee MSC ist insbesondere bei hohen
Betriebstemperaturen ungeniigend. Bei 850 °C konnte fiir die Zellen NY-3-01 und NY-3-02 eine
durchschnittliche Stromdichte (bei 0,7 V) von 1,05 £ 0,21 A/em? und eine durchschnittliche maximale
Leistung von 785 + 113 mW/cm® gemessen werden.
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Abb. 4.47 Reproduzierbarkeit der Zellleistung von NY-3-01 und NY-3-02

Mit abnehmender Temperatur verringert sich auch die Standardabweichung der Messergebnisse, so
dass bei 700 °C ein jo7v = 0,52 + 0,05 Alcm?und ein Py = 454 + 33,9 mW/cm? erhalten werden, wie
aus Abb. 4.47 zu entnehmen ist. Die Ursachen fiir die Leistungsunterschiede konnen ohne weitere
Nachcharakterisierung und eine breitere Statistik nicht benannt werden.

Es wurden zur Kontrolle der Stabilitdt jeweils die Kennlinienschar vor dem Dauerversuch, Abb.
4.46, mit einer Kennlinienschar nach dem Dauerversuch vergleichen. Wahrend der 150-stiindigen
Haltezeit mit konstanter Stromlast (250 mA/cm?) wurde eine Verringerung der Zellspannung von
800 mV auf 777 mV beobachtet. Es wird eine stetige Abnahme der Zellspannung vermutet, jedoch
erfolgte aufgrund eines technischen Problems am Messstand keine Datenaufzeichnung iiber den
Zeitraum der Haltezeit. Nach der Haltezeit wurde erneut eine Kennlinienschar aufgenommen, die in
Abb. 4.48 dargestellt ist. Es ist zu beachten, dass die Messung der Zelle bei 850 °C nicht bis zu der
Grenzstromdichte von 0,65 V erfolgt ist.
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Abb. 4.48 Kurvenschar Strom-Spannungs-Kennlinien der Zelle NY-3-02 nach 150-stiindiger Haltezeit

Nach dem Dauerversuch tritt eindeutig ein Leistungsverlust auf. Bei 800 °C wird am Arbeitspunkt
von 0,7 V nun lediglich eine Stromdichte von 0,73 A/em? erreicht, was einem Verlust von etwa 12 %
entspricht. Bei einer Betriebstemperatur von 700 °C betrégt die Stromdichte am Arbeitspunkt nur noch
0,38 A/em” und die maximale Leistungsdichte 332 mW/cm? (bei 0,65 V), was einen Leistungsverlust
von 21 % bzw. 23 % bedingt. Die Ursache fiir den Leistungsverlust kann im Detail durch eine
Nachuntersuchung der Zelle in Bezug auf Schichthaftung, Mikrostrukturdnderungen der Elektroden und
Bildung von leistungsmindernden Reaktionsschichten an den Grenzflidchen geklért werden. Im Rahmen
dieser Arbeit wurde auf eine entsprechende Nachuntersuchung aus Zeitgriinden verzichtet und der
Fokus auf den Nachweis der elektrochemischen Performanz gelegt.

In Tab. 4.8 sind die Kennzahl der Messung der Zelle NY-3-02 nach der Haltezeit von ca. 150
Stunden zusammengefasst.

Tab. 4.8 Kennzahlen der Zelle NY-3-02 nach der 150-stiindigen Haltezeit

Tson ocy iov) Priax
850 °C 1,033V * *
800 °C 1,046 V 0,73 Alem? 636 mW/cm’
750 °C 1,054 V 0,56 Alem? 509 mW/cm’
700 °C 1,059 V 0,38 Alcm? 332 mW/em®
650 °C 1,055V 0,23 Alem? 206 mW/cm®

*Messung erfolgte nicht bis zur Grenzstromdichte von 0,65 V

In Abb. 4.49 ist der ohmsche Widerstand der Ni/YSZ-basierten Zelle in Abhingigkeit von der
Betriebstemperatur vor und nach dem Dauerversuch dargestellt, wobei ebenfalls der Rgjekiroly: gegen die
Temperatur aufgetragen worden ist. Es zeigt sich, dass bei hohen Betriebstemperaturen der ohmsche
Widerstand einer Verdnderung von <5 % unterliegt. Mit geringen Temperatur sind die ersten Anzeichen
der Degradation schon deutlich zu erkennen, da bei 650 °C Ropn von 40,5 mOhm cm’ auf
52,7 mOhm cm? zunimmt, was in etwa 30 % entspricht.
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Abb. 4.49 Auftragung des differenziellen Widerstands und des theoretischen Elektrolytwiderstands gegen die
Betriebstemperatur fiir die Zelle NY-3-02 vor und nach dem Dauerversuch

Der Leistungsverlust der Zelle kann nicht ausschlieflich auf die Zunahme des ohmschen
Widerstands zuriickgefiihrt werden, da die Leistung der Zelle nach dem Dauerversuch auch bei hohen
Temperaturen geringer ist als ihr Referenzwert vor der Haltezeit. Die Ursache fiir den erhdhten
Widerstand kann erst mit Hilfe weiterer Charakterisierung ermittelt werden, da z.B. die Entstehung von
schlecht leitenden Reaktionsschichten oder Delamination an den Grenzflichen zur erhohten
Zellalterung fiithren kann.

Mikrostrukturelle Anderungen

Die qualitative Analyse der Mikrostruktur der Plansee MSC (NY-3-01) vor und nach dem Betrieb
(ca. 30 h) wird in Abb. 4.50 dargestellt. Bereits vor dem Betrieb findet sich in der
Anodenfunktionsschicht ein dichtes und grobes Netzwerk aus Nickelpartikeln, da der hohe Nickelanteil
von 80 wt.% bereits wihrend des Herstellungsprozesses agglomeriert. Die YSZ-Partikel sind klein und
fein in der Anodenstruktur verteilt.

Nach dem Sinterprozess ist die Anodenfunktionsschicht kaum von der Ni/YSZ-Zwischenschicht zu
unterscheiden. Die Nickelphase ist in beiden Schichten stark agglomeriert und die Porositit
entsprechend gering. Folglich muss von einer nicht optimalen Verteilung der 3PG ausgegangen werden.

= T 3
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YSZ-Elektrolyt
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< \l‘

Abb. 4.50 REM-Schliffbilder der Zelle NY-3-01 vor dem Betrieb (links) und nach dem Betrieb (rechts)
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4.5.2 Einzelzelltest von MSCs mit Best Choice Ni/GDC-Anode

Temperaturabhéngigkeit

Es wurden Strom-Spannungs-Kennlinien in einem Temperaturbereich von 850 °C bis 650 °C
aufgenommen. In Abb. 4.51 wird einerseits die Zellspannung der Zelle NG-3-01 gegen die Stromdichte
(links) und andererseits die Leistungsdichte gegen die Stromdichte (rechts) aufgetragen.
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Abb. 4.51 Kurvenschar Strom-Spannungs-Kennlinien der Zelle NG-3-01

Die hier gemessene Zelle hat bei 850 °C eine OCV von 1,06 V, was auf Undichtigkeiten entweder
des Elektrolyten oder der Abdichtung des Messaufbaus hindeuten kann. Nach der Messung der Zelle
gab es durch Brandspuren am Brennabgasrohr Hinweise auf eine Undichtigkeit im Messaufbau, die eine
geringere OCV durch Leckagen erkldren konnte. Tab. 4.9 fasst die gemessenen Kennzahlen der MSC
NG-3-01 mit einer Dicke von 3 pm zusammen.

Tab. 4.9 Kennzahlen fiir Zelle NG-3-01

Tson ocv jo,7v) Prax
850 °C 1,063 V 1,27 A/cm? 885 mW/cm?
800 °C 1,085V 1,26 A/cm? 891 mW/cm?
750 °C 1,106 V 1,01 A/cm? 757 mW/cm®
700 °C 1,117V 0,71 A/cm? 545 mW/cm’
650 °C 1,124V 0,43 A/cm? 335 mW/cm’

Die Zelle zeigt fiir die Temperaturen 850 °C und 800 °C am Arbeitspunkt vergleichbare
Stromdichten von 1,27 A/em® und 1,26 A/cm®und maximale Leistungsdichten von 885 mW/cm? und
891 mW/cm>. Mit abnehmender Betriebstemperatur sinkt die Zellleistung Py.x bei 750 °C, 700 °C und
650 °C auf 757 mW/cm?, 545 mW/cm? und 335 mW/cm? ab.

Bei geringen Stromdichten driickt sich die Aktivierungspolarisation in einer U-I-Kennlinie
iiblicherweise als steiler Spannungsabfall aus. Bei hohen Temperaturen kann dieses Phdnomen in Abb.
4.51 jedoch nicht beobachtet werden. Der Kurvenverlauf ist bereits bei geringen Stromdichten nahezu
linear, was entweder auf eine sehr geringe Aktivierung oder auch auf eine hohe Brenngasfeuchte
hindeuten kann. Undichtigkeiten im Messaufbau konnten prinzipiell zu einer erhéhten Feuchte im
Brenngas gefiihrt haben. Bei niedrigen Temperaturen nimmt die zur Reaktion notwendige
Aktivierungsenergie zu, weswegen der Spannungsabfall durch die Aktivierungspolarisation bei 650 °C
im Bereich von 0 bis 0,1 A/cm® eindeutig zu erkennen ist. Die erst bei geringen Temperaturen
auftretende Aktivierungspolarisation deutet darauf hin, dass die Ni/GDC-Anode bei Temperaturen iiber
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650 °C tatsdchlich eine vernachlédssigbare Aktivierungspolarisation aufweisen konnte. Vergleichbares
Verhalten wurde fiir Ni/GDC-basierte symmetrische Zellen beobachtet.

Bei hohen Stromdichten ist bekanntlich ein rasanter Spannungsabfall durch Limitierungen im
Massentransport durch den Gasraum, also der Gasdiffusion, zu beobachten. Diese tritt auf, wenn die
Reaktionsrate des elektrochemischen Gasumsatzes hoher ist als die Diffusionsrate des Brenngases im
pordsen System. Die Ni/GDC-basierte Zelle zeigt bei 850 °C und ca. 1,20 A/cm” einen Knick in der
linearen Spannungskurve, der bei geringeren Temperaturen nicht zu beobachten ist. Dies ist ein Hinweis
auf eine Gasdiffusionslimitierung bei hohem Gasumsatz. Dieses Phdnomen kann jedoch nicht
zwangsldufig nur auf die Mikrostruktur Anode zuriickgefiihrt werden, da bei der Messung einer
Vollzelle auch Polarisationsanteile der Kathode beriicksichtigt werden miissen

2 RElcktmlyt

Rop,

2.
R, [mOhm cm’]

650 700 750 800 850
Temperatur [°C]

Abb. 4.52 Auftragung des ohmschen Widerstands und des theoretischen Elektrolytwiederstands gegen die Betriebstemperatur
(Tso) fiir NG-3-01

Im mittleren Stromdichtebereich ist Abb. 4.51 ein nahezu linearer Spannungsabfall zu beobachten,
der die ohmschen Widerstéinde im System widerspiegelt. Der Widerstand wurde, wie bereits in Kapitel
4.5.1 prasentiert wurde, ermittelt. In Abb. 4.52 ist die Auftragung des Romm (pink) und des Regiekirolyt
(schwarz) gegen die Betriebstemperatur dargestellt. Man sieht, dass bei geringen Temperaturen der
ohmsche Widerstand etwa doppelt so grof} ist, wie der theoretische Elektrolytwiderstand. Bei steigenden
Temperaturen wird der absolute Ronm zwar kleiner, iibersteigt den Rgjexirolyt jedoch weiterhin mindestens
um einen Faktor 2. Auch hier wird als mogliche Ursache eine Current Constriction vorgeschlagen, die
bereits im Zusammenhang mit der Elektrochemie an Modellgeometrien und der Plansee MSC diskutiert
wurde [161].

Ahnlich wie bei der Zellleistung ist der berechnete differentielle Widerstand (Ropm) fiir 850 °C und
800 °C mit 15,4 mOhm cm?und 16,3 mOhm cm? vergleichbar. Erst durch die Abnahme der Temperatur
steigt der Ronm bei 650 °C bis auf 46,8 mOhm cmz, wihrend der reine Elektrolytwiderstand bei dieser
Temperatur bei ca. 22,5 mOhm cm? liegen miisste.

Feuchteabhéngigkeit

Fiir den Betrieb einer SOFC ist der H,O-Gehalt des Brenngases ein wichtiger Parameter. Einerseits
ist fiir die Reformierung von kohlenwasserstoffhaltigen Gasen und die Wassergas-Shiftreaktion Wasser
als Edukt notwendig [50, 6, 7], andererseits wird im Fall von GDC eine Involvierung von H,O in die
elektrochemischen Reaktion vermutet [87, 89, 157]. Der Massentransportmechanismus in einer
Ni/GDC-Anode unterscheidet sich u.a. durch eine elektrochemische Aktivierung durch Wasserdampf
stark von dem einer Ni/YSZ-Anode. Der katalytische Einfluss von H,O im Brenngas wird im Folgenden
betrachtet, da dieser die H,-Adsorption/Dissoziation und Diffusion iiber den sog. Spillover-
Mechanismus unterstiitzt, wie bereits im Zusammenhang mit symmetrischen Modellgeometrien
diskutiert wurde [182, 90, 88].
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In Abb. 4.53 wird der Einfluss des H,O-Gehalts im Brenngas auf die U-I-Kennlinienschar bei einer
Betriebstemperatur von 850 °C dargestellt. Es zeigt sich, dass sich die Messung mit 5% H,O im H,-
Brenngas bei geringen Stromdichten mit der Messung im vermeintlich trockenen H, deckt. Erst bei
hoheren Stromdichten ist eine leichte Varianz zu erkennen. Eine abgesenkte OCV kann bereits auf eine
Leckage im System hindeuten. Jedoch ist H,O in den Reaktionsmechanismus der Ni/GDC-Anode
involviert, weswegen kein signifikanter Leistungsabfall zu beobachten sein muss [87, 89, 157]. Eine
genaue Kldarung des Phdnomens kann im Rahmen dieser Arbeit aufgrund der Komplexitit der

Zusammenhinge nicht erfolgen.
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Abb. 4.53 Kurvenschar Strom-Spannungs-Kennlinien der Zelle NG-3-01 bei Variation des H,O-Gehalts im Brenngas bei

In Tab. 4.10 werden die Kennzahlen fiir die H,O-Variation einer Best Choice Ni/GDC-basierten
Zelle NG-3-01 dargestellt. Erst bei einer Befeuchtung mit 12,5 % H,O ist ein eindeutiger Leistungsabfall

zu beobachten.

Tab. 4.10 Kennzahlen der Zelle NG-3-01 bei Variation des H,O-Gehalts im Brenngas bei 850 °C

T T
0.4 0,6 0.8

Stromdichte [A/cm?]

850 °C

1,0

12

0,0
14

Leistungsdichte [W/cm?]

Tson H,0/H, oCcv Jo,v)
850 °C trocken 1,063 V 1,27 A/ecm?
850 °C 5% 1,027 V 1,24 A/cm?
850 °C 12,5 % 1,005 V 1,15 A/cm?

Bei geringeren Betriebstemperaturen ist ein dhnliches Verhalten zu beobachten. Bei 700 °C ist
einerseits eine temperaturbedingte Leistungsabnahme zu beobachten, siche Abb. 4.54. Andererseits ist
der Einfluss der Befeuchtung auf die Zellleistung auch stirker, wodurch bereits bei einer Befeuchtung
mit 5 % H,O ein signifikanter Leistungsverlust zu beobachten ist. Die Kennzahlen sind in Tab. 4.10

zusammengefasst.
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Abb. 4.54 Kurvenschar Strom-Spannungs-Kennlinien der Zelle NG-3-01 bei Variation des H,O-Gehalts im Brenngas bei

700 °C

Bei einer Betriebstemperatur von 850 °C fiihrt die zunehmende Brenngasbefeuchtung ausgehend
von 0 % bis zu 12,5 % H,0O im Brenngas zu einem Leistungsabfall von ca. 10 %. Bei 700 °C nimmt die
Leistung mit steigender Brenngasfeucht um bis zu 18 % ab, wie an den Stromdichten am Arbeitspunkt
zu erkennen.

Demnach ist der Einfluss der Befeuchtung auf die Leistung einer Zelle im betrachteten
Temperaturbereich abhingig von der Betriebstemperatur.

Tab. 4.11 Kennzahlen der Zelle NG-3-01 bei Variation des H,O-Gehalts im Brenngas bei 700 °

Tson H,O/H, ocv Jov) Prax
700 °C trocken 1,117V 0,71 A/cm? 545 mW/cm?
700 °C 5% 1,083 V 0,67 A/cm? 515 mW/cm®
700 °C 12,5 % 1,045V 0,58 A/cm? 448 mW/cm®

Ein Vergleich zum Leistungsverhalten einer Ni/YSZ-basierten MSC unter Variation des H,O-
Gehalts steht noch aus. Die zuvor diskutierten Leistungsvorteilen der Ni/GDC-Anode — positiver
Einfluss der Brenngasfeuchte auf den Reaktionsmechanismen — konnen ohne einen Kreuzversuch
vorerst nicht bestdtigt werden.

Einfluss der Anodenschichtdicke

Die Studie zur Anodennutztiefe zeigte ein Minimum der Polarisationswiderstinde bei ca. 6 bis
10 um. Daraus wurde der Schluss gezogen wurde, dass eine weitere Optimierung der Anodenleistung
iiber die Erh6hung der Anodenschichtdicke erfolgen kann. Falls die Anodenschichtdicke nicht optimal
angepasst ist, findet ein Teil der elektrochemischen Reaktion in der Zwischenschicht der Anode statt
bzw. resultiert ein Leistungsverlust, der nicht dem Anodenwerkstoff und der Anodenmikrostruktur
zugeordnet werden kann. Auf Grund der groben Partikel muss man in der Zwischenschicht von einer
geringen Anzahl von 3PG ausgehen, so dass das anodenseitige Potential der MSC nicht vollstéindig
ausgeschopft wird. Zudem besteht die Zwischenschicht aus Ni/YSZ, was die Reaktion auf die
Dreiphasengrenze beschrinkt.

Es wird im folgenden Kapitel die Best Choice Ni/GDC-basierte MSC vorgestellt, die sich durch eine
Anodenschichtdicke von 9 pum auszeichnet. Die Zelle NG-9-02 wurde mit Hilfe von U-I-
Kennlinienscharen im Temperaturbereich von 850 °C bis 650 °C elektrochemisch charakterisiert. Das
U-I-Kennlinien-Diagramm ist in Abb. 4.55 abgebildet.
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Abb. 4.55 Kurvenschar Strom-Spannungs-Kennlinien der Zelle A\'G—Q—()w_’ (*die Messung bei 642 °C wurde nach einer 15-
stiindigen Haltezeit bei 250 mA/cm” durchgefiihrt)

Die Messungen starten bei einer OCV von 1,01 V, was auf Undichtigkeiten im System hindeutet.
Mit abnehmender Temperatur ist eine Zunahme der OCV auf 1,07 V bei 650 °C zu beobachten. Das U-
I-Diagramm zeigt, dass sich die Messkurven fiir die Temperaturen 850 °C, 800 °C und 750 °C im
Bereich mittlerer Stromdichte {iberlagern und sich bei hohen Stromdichten nur geringfiigig
unterscheiden. Erst bei einer Betriebstemperatur von 700 °C sinkt die erreichte Stromdichte am
Arbeitspunkt von 0,7 V signifikant von 1,24 mA/cm”auf 1,12 mA/cm?.

Tab. 4.12 Kennzahlen der Zelle NG-9-02

Tson ocy iov) Pax
850 °C 1,006 V 1,24 A/cm? 859 mW/cm?
800 °C 1,023 V 1,26 A/cm? 884 mW/cm?>
750 °C 1,038 V 1,25 A/cm? 876 mW/cm”
700 °C 1,052V 1,12 A/cm? 795 mW/cm?
*650 °C 1,074V 0,79 A/cm? 628 mW/cm’

*Messung wurde nach einer 15 stiindigen Haltezeit bei 250 mA/cm’ durchgefiihrt

Eine weitere Temperaturabsenkung auf 650 °C fiihrt zu einem weiteren Leistungsverlust von ca.
300 mA/cm’. Die Kennzahlen der Messung sind in Tab. 4.12 zusammengefasst. Hierbei ist anzumerken,
dass die Messung der U-I-Kurve bei 650 °C aus messtechnischen Griinden erst nach einer 15-stiindigen
Haltezeit unter einer Stromlast von 250 mA/cm?® durchgefiihrt wurde.

Analog zu den zuvor dargestellten Messergebnissen wurde der differentielle Widerstand der Zelle
NG-9-02 bestimmt. Bei geringen Temperaturen ist der ohmsche Widerstand nur geringfiigig grofler als
der theoretische Elektrolytwiderstand. Analog zu den zuvor gemessenen Zellen wird die Varianz
zwischen den beiden Kurven mit steigender Temperatur grofer. Dieses Phanomen hat voraussichtlich
die gleichen Ursachen, wie zuvor diskutiert worden ist: z.B. Current Constriction. Diese steigt
erwartungsgemal auf Grund des steigenden Reaktionsumsatzes mit der Temperatur. Von 850 °C bis
750 °C ist nur ein miBiger Anstieg des ohmschen Widerstands von 12,6 mOhm c¢m? auf 14,9 mOhm c¢m?
zu beobachten. Generell sind insbesondere bei Temperaturen <750 °C die ohmschen Widerstdnde in der
Zelle NG-9-02 im Vergleich zu den Zellen NY-3-01 und NG-3-01 weitaus geringer. Inwiefern dies mit
der erhohten Anodenschichtdicke und der GDC-Keramik im Zusammenhang steht, kann noch nicht
geklart werden.
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Abb. 4.56 Auftragung des differenziellen Widerstands und des theoretischen Elektrolytwiderstands gegen die
Betriebstemperatur fiir die Zelle NG-9-02
Teil der elektrochemischen Charakterisierung war auch eine 15-stiindige Haltezeit bei 700 °C unter
Belastung mit 250 mA/cm”. Es wurden zur Kontrolle der Stabilitit jeweils die Kennlinie vor dem
Dauerversuch mit einer Kennlinie nach dem Dauerversuch verglichen. In Abb. 4.57 ist zu erkennen,
dass bei geringen Stromdichten eine Uberlagerung der Kurven auftritt.
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Abb. 4.57 Kurvenschar Strom-Spannungs-Kennlinien der Zelle NG-9-02 zur C’/wr/)/‘[{'/u11ng/0/‘ Systemstabilitiit nach einer 15
stiindigen Haltezeit mit einer Belastung von 250 mA/cm”

Im linearen Bereich jedoch zeigt die zweite Messung bei 700 °C einen erhdhten ohmschen
Widerstand, was zu einem Leistungsverlust von ca. 4 % fiihrt. Die Berechnung des Ropy zeigt eine
Zunahme von 18,5 mOhm cm’ auf 19,2 mOhm cm’ Dieser ohmsche Verlust konnte den
Leistungsverlust der Zelle begriinden. Mogliche Ursachen hierfiir sind die bereits diskutierte Bildung
von schlecht leitenden Grenzschichten oder durch partielle Delamination der Kathode entstehende
Querstrome. In Tab. 4.13 sind die Kennzahlen der Messungen zusammengefasst.

Tab. 4.13 Kennzahlen der Zelle NG-9-02 vor und nach der 15 stiindigen Haltezeit

Tson ocv Jo.v) Priax
700 °C 1,052V 1,12 A/cm? 783 mW/cm®
*700 °C 1,060 V 1,07 A/cm? 746 mW/cm®
*650 °C 1,074 V 0,79 A/cm? 549 mW/cm’

*Messung wurde nach einer 15 stiindigen Haltezeit bei 250 mA/cm’ durchgefiihrt

Wahrend der 15-stiindigen Haltezeit wurden keine Schwankungen der Zellspannung beobachtet
werden.
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Dauerbetrieb und Reproduzierbarkeit

Zum Nachweis der Reproduzierbarkeit und ferner zur Beobachtung der Zellleistung nach einem
Dauerbetrieb von >150 h wurde eine Best Choice Ni/GDC-basierte Zelle mit einer Anodenschichtdicke
von 8 pm getestet. Im ersten Schritt wurde mittels U-I-Kennlinienscharen im Temperaturbereich von
850 °C bis 650 °C eine elektrochemische Charakterisierung der Zellleistung nach der Aufheiz- und
Aktivierungsphase durchgefiihrt. Das U-I-Kennlinien-Diagramm ist in Abb. 4.58 abgebildet.
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Abb. 4.58 Kurvenschar Strom-Spannungs-Kennlinien der Zelle NG-8-03

Die Zelle besitzt im Vergleich zum thermodynamischen Erwartungswert eine verminderte OCV von
1,03 V, was auf Undichtigkeiten im System hindeutet. Mit abnehmender Temperatur ist eine Zunahme
der OCV auf 1,08 V bei 650 °C zu beobachten. Das U-I-Diagramm zeigt, dass sich die Messkurven fiir
die Temperaturen 850 °C, 800 °C und 750 °C im Bereich mittlerer Stromdichte iiberlagern und bei
hohen Stromdichten nur geringfiigig unterscheiden.

Die Kurvenverldufe und am Arbeitspunkt ermittelte Stromdichten zeigen, dass die Zellleistung fiir
die Temperaturen 750 bis 850 °C nur geringfiigig variieren, wie in Tab. 4.14 zusammengefasst ist.

Tab. 4.14 Kennzahlen der Zelle NG-8-03 vor dem Dauerbetrieb

Tson ocv iov) Prax
854 °C 1,025V 1,24 A/em? 867 mW/cm’
802 °C 1,040 V 1,25 A/em? 885 mW/cm’
748 °C 1,055V 1,21 Alem? 861 mW/cm®
699 °C 1,066 V 1,06 A/cm? 776 mW/cm®
650 °C 1,079V 0,82 Alem? 623 mW/cm®

Erst bei einer Betriebstemperaturinderung von 750 °C auf 700 °C sinkt die maximale
Leistungsdichte am um ca. 100 mW/cm?® von 871 + 12,5 mW/cm?® auf 776 mW/cm?®. Es ist fiir den
gesamten Temperaturbereich kein signifikanter Spannungsverlust durch eine Aktivierungspolarisation
zu beobachten, jedoch tritt fiir Betriebstemperaturen >750 °C eindeutig eine Limitierung durch
Gasdiffusion auf. Eine weitere Temperaturabsenkung von 700 °C auf 650 °C fiihrt zu einem
Leistungsverlust von ca. 150 mW/cm®, wobei eine maximal Leistungsdichte von 623 mW/cm? erreicht
wird.

Es wurden mit den Zellen NG-9-02 und NG-8-03 zwei Best-Choice Ni/GDC-basierte Zellen mit
nominell identischem Zellaufbau vorgestellt. Die gemessenen Stromdichten der hier im Vergleich
stehenden Messkurven unterscheiden sich bei Temperaturen >750 °C geringfiigig, wihrend der
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Unterschied bei geringeren Temperaturen mit einer Standardabweichung von bis zu + 0,04 A/cm? erhoht
ist. Eine eindeutige Ursache hierfiir gibt es nicht.
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Abb. 4.59 Nachweis der reproduzierbaren Zellleistung zweier Best Choice Ni/GDC-basierter MSCs mit einer
Anodenschichtdicke >6 um

Sowohl die Kurvenverldufe als auch die am Arbeitspunkt ermittelten Stromdichten und der Ropm
(hier nicht explizit dargestellt) zeigen in Abb. 4.59 im Vergleich der beiden Zellen keine signifikanten
Unterschiede. Man kann demnach von einem reproduzierbaren elektrochemischen Verhalten ausgehen.
Um eine statistische Auswertung durchzufiihren und eine aussagekréftige Standardabweichung fiir die
Einzelzellleistung des MSC zu erhalten, miissen jedoch weitere MSCs gemessen werden.

Teil der elektrochemischen Charakterisierung von NG-8-03 war eine 150-stiindige Haltezeit bei
700 °C unter einer konstanten Stromlast von 250 mA/cm®. Es wurden zur Kontrolle der Stabilitit jeweils
die Kennlinienschar vor dem Dauerversuch, Abb. 4.58, mit einer Kennlinienschar nach dem
Dauerversuch vergleichen, Abb. 4.60.

Wihrend der Haltezeit konnten nur geringfiigige Schwankungen der Zellspannung um + 2 mV
beobachtet werden. Nach dem Dauerbetrieb konnte keine signifikante Verringerung der OCV
festgestellt werden, was auf eine unverdnderte Dichtigkeit des Elektrolyten und des Messsaufbaus
schlieflen lésst.

In Abb. 4.60 ist zu erkennen, dass im mittleren Stromdichtenbereich eine Uberlagerung der bei 800
und 850 °C gemessenen Kurven auftritt. Nach 150 Stunden Haltezeit ist die Messung bei 750 °C nicht
mehr mit den Messungen >800 °C deckungsgleich. Mit sinkender Betriebstemperatur sinkt die
Leistungsdichte kontinuierlich ab, wobei der relative Leistungsverlust nach der Haltezeit fiir den Betrieb
bei 650 °C am groBten ist.
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Zellspannung [V]
Leistungsdichte [W/cm?]

T T T T
0,0 02 04 0,6 0,8 1,0 1,2 1.4
Stromdichte [A/cm?]

Abb. 4.60 Kurvenschar Strom-Spannungs-Kennlinien der Zelle NG-8-03 zur Uberpriifung der Systemstabilitit nach einer
150-stiindigen Haltezeit mit einer Belastung von 250 mA/cm®
In Tab. 4.15 sind die Kennzahl der Messung der Zelle NG-8-03 nach dem Dauerversuch
zusammengefasst. Es ist zu erkennen, dass bereits nach einer Gesamtlaufzeit von ca. 170 Stunden
(Aufheiz- und Aktivierungsphase, erste U-I-Kennlinienschar und 150-stiindige Haltezeit) eine
Degradation der Zellleistung zu beobachten ist.

Tab. 4.15 Kennzahlen der Zelle NG-8-03 nach der 150-stiindigen Haltezeit

Tson ocv jov) Priax
833 °C 1,034V 1,22 A/cm? 848 mW/cm’
800 °C 1,046 V 1,19 A/cm? 841 mW/cm’
741 °C 1,061 V 1,13 A/cm? 792 mW/cm®
694 °C 1,067 V 1,00 A/cm? 735 mW/cm’
640 °C 1,079 V 0,70 A/cm? 538 mW/cm?

Analog zu den zuvor dargestellten Messergebnissen wurde der differentielle Widerstand der Zelle
NG-8-03 bestimmt. Mit zunehmender Temperatur steigt der ohmsche Widerstand der Zelle im
Vergleich zum theoretischen Elektrolytwiderstand, so dass Ropm nicht nur ausschlieBlich auf den
Elektrolyten zuriickfiihrbar ist.

35 T T T T T
el RFIeklmel
30+ q
R
254

R nach Dauerbetrieb
Ohm

2.
R, [mOhm cm’]
>

: g L B 0 :
650 700 750 800 850
Temperatur [°C]

Abb. 4.61 Auftragung des differenziellen Widerstands gegen die Betriebstemperatur vor/nach dem Dauerbetrieb und gegen
eine aus der ionischen Leitfihigkeit berechneten Temperatur fiir die Zelle NG-8-03
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Die Berechnung des Ronn, fiir die erste Kennlinienscharmessung (orange) zeigt eine geringfiigige
Zunahme ohmschen Widerstand nach der Haltezeit (griin) fiir die Temperaturen 850 und 800 °C mit ca.
15,4 und 15,9 mOhm cm’.

Nach der ca. 150-stiindigen Haltezeit erfolgt generell eine Zunahme des ohmschen Widerstands,
wobei diese fiir Temperaturen <850 °C ca. 10 bis 13 % ausmacht. Wird die Zellleistung der Zelle vor
und nach Dauerversuch verglichen, so ist ein dhnlicher Trend im Kurvenverlauf zu beobachten, siche
Abb. 4.62.

Bei 850 °C ist ein Leistungsverlust der Zelle durch Degradation von <2 % zu beobachten. Wahrend
bei einer Betriebstemperatur von 650 °C eine Leistungseinbufie von ca. 15 % zu beobachten ist, betragt
diese im mittleren Temperaturbereich im Durchschnitt nur 5 bis 9 %.
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Abb. 4.62 Zellleistung der Zelle NG-8-03 bei einem >150-stiindigen Dauerversuch

Wie die Ergebnisse bereits gezeigt haben, sticht die hohe Leistung der Ni/GDC-basierten Anode
insbesondere bei geringeren Betriebstemperaturen hervor. Aus dem Grund kénnte die hohe Degradation
auf einen Aktivitdtsverlust der Anodenschicht zuriickgefiihrt werden, der moglicherweise durch Ni-
Agglomeration und dem damit verbundenen Verlust von katalytisch aktiver Oberfléche verursacht wird.
In den Versuchen an symmetrischen Zellen wurde keine derart gravierende Degradation auch bei einer
Messdauer >500 h beobachtet. Demnach kann es sich auch um eine fiir die MSC spezifische
Degradationsursache handeln, wie Interdiffusion zwischen Fe, Cr aus dem ITM und der Nickelmatrix
der Anode. Da die OCV weitgehend stabil geblieben ist und der ohmsche Widerstand nur geringfiigig
zugenommen hat, wird fiir die anderen Zellbestandteile, wie z.B. dem Elektrolyten, nur eine geringe
Degradation erwartet. Da jedoch die Elektrodenprozesse der Brennstoffzelle mittels U-I-
Kennlinienmessungen nicht getrennt werden konnen, kann nicht ausgeschlossen werden, dass der
Leistungsverlust durch eine Vergroberung und Aktivititsverlust der Kathode begriindet wird. Eine
partielle Delamination des Kathodenmaterials ist nach Betrieb der Zellen zu beobachten, wobei weitere
Schidigungen der Schichtstruktur nicht ausgeschlossen werden kénnen.

Ohne eine ausgiebige Analyse der Zellen nach dem Betrieb kann demnach keine abschlielende
Begriindung fiir die genauen Ursachen des Degradationsverhaltens der MSC gegeben werden.

Mikrostrukturelle Anderungen

Es wurde nach einer Betriebsdauer von ca. 30 h eine REM-Untersuchung der NG-3-01 durchgefiihrt,
wobei eine rein qualitative Analyse der mikrostrukturellen Anderungen durchgefiihrt wurde.

Der Vergleich der Kathodenoberfliche in Abb. 4.63 vor und nach dem Betrieb zeigt ebenfalls
Anzeichen einer beginnenden Degradation. Es sind die Topviews der Zelle vor und nach dem Betrieb
dargestellt.
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Abb. 4.63 Topview der Zelle NG- ? 01 vor dem Betrieb (links) und nach d(m Betrieb (rechts) mit aktiver Kathodenfldche von
40x40 mm’ und einer Zellgeometrie von 50x50 mm” 2 (Glaslot im Randbereich)

Es ist eindeutig zu erkennen, dass im Randbereich sowohl Abplatzungen der Kathode als auch starke
Verfarbungen und morphologische Verdnderungen des Materials zu beobachten sind. Der Verlust von
aktiver Flache fiihrt zwangsldufig zu einem Leistungsverlust der Zelle. Es kann jedoch nicht ausgesagt
werden, ob die Abplatzungen bereits im Betrieb oder erst bei der Abkiihlung bzw. der nachfolgenden
Demontage der Zelle aus dem Teststand aufgetreten sind. Eine genauere Analyse der kathodenseitigen
Degradation erfolgte aus Zeitgriinden nicht mehr.

Abb. 4.64 REM-Schliffbilder von NG-3-01 vor dem Betrieb (links) und nach dem Betrieb (rechts)

Wie bereits im Rahmen der symmetrischen Zellen diskutiert worden ist, sollte als weiteres
Optimierungsziel die Mikrostruktur hinsichtlich der Porositdt der Anodenschicht verbessert werden.
Abb. 4.64 (rechts) zeigt jedoch eindeutig, dass nicht nur die Anodenschichten, sondern auch die Kathode
eine geringe Porositét haben, so dass die Gasdiffusionslimitierung beide Elektroden betreffen konnte.

Es zeigt sich, dass eine Vergroberung der Mikrostruktur der Anodenfunktionsschicht in einem
geringfiigigen Ausmal eingetreten ist. Vorrangig ist diese auf die Agglomeration von Ni-Partikel
zurilickzufiihren. Die PartikelgroBe von GDC und dessen Verteilung in der Nickelmatrix zeigen vor und
nach dem Betrieb keine signifikanten Unterschiede. Weitere Analysen zur Kathoden- und
Zelldegradation werden im Rahmen dieser Arbeit nicht durchgefiihrt und demnach nur am Rande
diskutiert.

4.5.3 Vergleich von MSCs mit Standard Ni/YSZ-Anode und Best Choice Ni/GDC-Anode

Es wurden im Rahmen dieser Arbeit zwei Zelltypen vorgestellt: eine MSC mit Ni/YSZ-Anode und
eine MSC mit sog. Best Choice Ni/GDC-Anode. Bei der Best Choice Ni/GDC-Anode erfolgte zusétzlich
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eine Variation der Anodenschichtdicke, was einen signifikanten Einfluss auf die Zellleistung gezeigt
hat. In Abb. 4.65 werden drei exemplarische Beispiele fiir die unterschiedlichen Anoden dargestellt.

Der qualitative Kurvenverlauf der Ni/YSZ-basierten Zelle (NY-3-01) mit 3 pum Anodenschichtdicke
ist bei hohen Temperaturen vergleichbar mit dem der Best Choice Ni/GDC-basierten Zelle mit 3 pm
Anodenschichtdicke (NG-3-01), d.h. eine Aktivierungspolarisation ist nicht eindeutig zu erkennen.
Vermutlich unterscheiden sich die Keramiken in ihrer Aktivierung mafigeblich, dies kann jedoch nicht
eindeutig nachgewiesen werden. Mit abnehmender Temperatur siecht man, dass bei der Ni/YSZ-
basierten Zelle eine hohere Aktivierungspolarisation bei geringen Stromdichten vorhanden ist, als bei
der Ni/GDC-basierten Zelle. Da sich die Zellen nur in der Anodenfunktionsschicht unterscheiden,
konnen derartige Leistungsunterschiede weitgehend der Anode zugeordnet werden.
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Abb. 4.65 Vergleich der Leistung von den untersuchten Anodentypen in Form der Stromdichte am Arbeitspunkt von 0,7 V
(Zellen NY-3-01, NG-3-01, NG-9-02)

Im linearen Kurvenbereich ist kein signifikanter Unterschied zwischen beiden Anoden erkennbar.
Bei hohen Stromdichten setzt im Fall der Ni/YSZ-basierten Zelle bei keiner untersuchten
Betriebstemperatur eine Limitierung durch Gasdiffusion ein. Einerseits werden die reaktiven Zentren
ausreichend mit Gas versorgt und andererseits wird durch die schlechtere Elektrochemie weniger
Brenngas benétigt.

Die am Arbeitspunkt erreichte Stromdichte der Ni/YSZ-basierten Zelle nimmt bei Temperaturen
<850 °C um >200 mA/cm’ je 50 °C Temperaturunterschied ab, wie aus Abb. 4.65 entnommen werden
kann. Der Leistungsverlust der Best Choice Ni/GDC-basierten Zelle ist dhnlich, jedoch tritt diese
Leistungsabnahme von ca. 200 mA/cm’® je 50 °C erst fiir Temperaturen <800 °C auf. Die daraus
resultierende hohere Leistung der Zelle bei geringeren Temperaturen wurde bereits mit Hilfe der
symmetrischen Zelle beobachtet. Es ist sehr wahrscheinlich, dass auch hier dasselbe Phianomen fiir die
Ni/GDC-basierte Vollzelle zu beobachten ist.

Ausgehend von der Plansee MSC konnte bereits mit der Best Choice Ni/GDC-basierten MSC eine
Leistungsverbesserung hinsichtlich der Performance erreicht werden. Hierbei wurde der ionische Leiter
in der Anodenfunktionsschicht durch die gemischtleitende Keramik GDC ersetzt und mit angepassten
Herstellungsparametern in die MSC integriert. Im nédchsten Schritt erfolgte die Erhohung der
Anodenschichtdicke der Best Choice Ni/GDC-Anode auf Grund der Annahme einer elektrochemischen
Nutztiefe der Anode von ca. 6 bis 10 um. Es konnte mit der Zelle NG-9-02, durch eine Erhéhung der
Schichtdicke (auf 9 um) eine weitere betrichtliche Leistungssteigerung erreicht werden.

In Abb. 4.65 wird demonstriert, dass durch eine hohere Anodenschichtdicke eine starke
Leistungssteigerung im Temperaturbereich <800 °C erreicht werden kann. Bei 750 °C konnte in Bezug
auf die Zelle NY-3-01 mit der Zelle NG-9-02 die Leistung am Arbeitspunkt von 574 mW/cm? auf
875 mW/cm’® gesteigert werden, was etwa 50 % Steigerung entspricht. Bei 700 °C wurde Py 7y durch
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Einsatz der Zelle NG-9-02 von 385 mW/cm’ auf 784 mW/cm® erhdht, was einer >100 %
Leistungszunahme gegeniiber der Plansee MSC entspricht.

Einerseits ist die Leistungssteigerung auf die alternative Keramik, wie mit der Best Choice Ni/GDC-
basierten MSC nachgewiesen wurde, zuriickzufiihren. Andererseits spielt die
Anodenfunktionsschichtdicke eine tragende Rolle, so dass ein grofer Leistungsvorsprung durch den
Einsatz dickerer Anodenschichten erreicht werden konnte. Der Querschnitt der Zelle vor dem Betrieb
mit der 9 pm dicken Anode ist in Abb. 4.66 dargestellt.

Abb. 4.66 REM-Aufnahme der Zelle NG-9-02 mit einer Schichtdicke von ca. 9 um vor dem Betrieb

4.5.4 Benchmark: Vergleich zur Literatur

In Tab. 4.16 wird eine Ubersicht verschiedener, in der Literatur beschriebener MSCs anderer
Zellgeometrien, wie ASC und ESC gegeniiber gestellt werden, gezeigt. Eine partikelbasierte Ni/GDC-
Anode im MSC-Konzept, wie hier diskutiert wird, ist noch nicht vertreten und somit ist ein Vergleich
zu anderen Konzepten nur eingeschrankt moglich.
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5 Zusammenfassung

Die Brennstoffzelle bietet eine saubere Methode zur Nutzenergieerzeugung durch effiziente
Verbrennung fossiler Energietrager mit flexibler Brenngaszusammensetzung, die den Anforderungen
einer nachhaltigen und umweltschonenden Energiewirtschaft gerecht wird. Sie ermdglicht eine
effiziente Umwandlung von chemisch gespeicherter Energie in elektrische Energie und umgeht dabei
Energieverluste, die in konventionellen Warmekraftmaschinen u.a. durch den mechanischen
Umwandlungsprozess auftreten. Mit der Leitanwendung im nicht stationdren Bereich bietet
insbesondere die metallgestiitzte Festoxidbrennstoffzelle auf Grund der hohen mechanischen
Belastbarkeit und der Moglichkeit zur thermischen Zyklierbarkeit. Vorteile gegeniiber anderen SOFC-
Typen. Als Ausgangspunkt fiir die vorgestellte Arbeit dient das Plansee MSC-Konzept, das mit Hilfe
des Forschungsinstituts Jiilich, der TU Wien und AVL List im Rahmen des Christian Doppler Labors
fiir Grenzflichen in metallgestiitzten elektrochemischen Energiewandlern entwickelt wurde. Im
derzeitigen Stand der Technik der MSC wird fiir die Anode ein Cermet auf der Basis Ni/YSZ eingesetzt.
Hohe Nickelanteile in der Anodenschicht fiihren zu einer noch nicht ausreichenden
Alterungsbestindigkeit in Folge der Agglomeration des Nickels sowohl beim Processing als auch im
spiteren Betrieb. Die durch die Agglomeration resultierende grobe Mikrostruktur verringert die fiir die
Elektrochemie wichtigen Dreiphasengrenzen. Weiterhin ist die MSC auch wegen der
Temperaturabhéngigkeit der Elektrodenprozesse in ihrer Leistung eingeschrinkt. Die hohen
Nickelanteile in der Anodenschicht von bis zu 80 wt.% machen die Zelle zusitzlich sehr anfillig fiir
extrinsische Deaktivierung durch Verunreinigungen und Katalysatorgifte im Brenngas. Im Rahmen
dieser Arbeit sollte eine alterungsbestindigere, S/C-tolerantere Hochleistungsanode fiir die MSC
entwickelt werden. Hierfiir wurde die ionisch leitende Phase der derzeitigen Plansee Ni/YSZ-Anode
durch das gemischt elektronisch-ionisch leitendes Metalloxid Ce;.xGd,Os.5 (GDC) ersetzt.

Im ersten Teil der Arbeit wurde das in reduzierender Atmosphdre noch wenig untersuchte
Sinterverhalten von reinem GDC dem Sinterverhalten des Referenzmaterials YSZ gegeniibergestellt. Es
wurde der Einfluss der Atmosphére (oxidierend oder reduzierend) auf die Schwindung der Keramiken
untersucht, wozu Schwindungsversuche an Presslingen und Sinterstudien im Dilatometer durchgefiihrt
wurden. Zur Kldrung expliziter Fragestellungen wurden zusdtzlich XRD und thermogravimetrische
Analysen vorgenommen. Letztendlich wurde das GDC anstelle von YSZ in die Cermet-Anode integriert
und systematisch die Best Choice Herstellungsparameter ermittelt.

Die Ergebnisse zeigen, dass die Sinteratmosphére (oxidierend/reduzierend) keinen signifikanten
Einfluss auf die Schwindung der YSZ-Keramik hat, wihrend im Gegensatz dazu die Schwindung der
GDC-Keramik eine starke Abhéngigkeit von der Atmosphére aufweist. In Luft nimmt die absolute
Schwindung des GDC in Abhéngigkeit von der Sintertemperatur kontinuierlich zu, wobei eine
maximale Sinterrate des GDC bei Tpax = 1299 °C erreicht wird. In reduzierender Atmosphére schwindet
die Probe bereits bei weitaus geringeren Temperaturen, was sich im Erreichen der maximalen Sinterrate
bereits bei Tpa= 1102 °C duBert. Die erhohte Festkorperdiffusion in GDC in reduzierender Atmosphére
wird u.a. durch einen Valenzwechsel des Cers von Ce*’ zu Ce®" aktiviert, was durch die Anderung der
Wertigkeit des Cers zu einer verringerten Gitterfehlpassung Gd/Ce und einer Zunahme der
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Sauerstoffleerstellen fiihrt. Die Konsequenz ist eine Zunahme der Diffusionskoeffizienten in
Festkorpern um mehrere Groflenordnungen im Vergleich zur oxidierenden Atmosphére. Die Ergebnisse
aus den Sinterstudien an Presslingen zeigen, dass beim YSZ ein Grofteil der Schwindung bei hohen
Temperaturen noch wihrend der Haltezeit erfolgt, beim GDC jedoch die Schwindung ab 1100 °C bereits
zu Beginn der Haltezeit abgeschlossen ist. Aus dem beobachteten Schwindungsverhalten wird der
Riickschluss gezogen, dass eine Sinterung von Ni/GDC-Anoden in H, mit den Standard-
Sinterparametern der Ni/YSZ-Anode vermutlich nicht sinnvoll ist, da eine ungewiinschte Vergroberung
der Mikrostruktur zu erwarten wire. Zusétzlich empfiehlt es sich die Sintertemperatur noch weiter zu
senken (<1100 °C) und zeitgleich eine Optimierung von sowohl der Haltezeit als auch der Heizrate
durchzufiihren.

Im Anschluss an eine umfassende Evaluierung des Sinterverhaltens des reinen GDC in
reduzierender Atmosphére, wurden die Co-Sintereigenschaften von GDC und Ni betrachtet. Hierfiir
wurde im ersten Schritt eine siebdruckféhige Paste basierend auf Ni/GDC entwickelt. Danach erfolgten
Siebdruck- und Sinterversuche auf ITM-Substraten mit Ni/YSZ-Zwischenschichten, um die Ni/GDC-
Anode realitdtsnah beurteilen zu konnen. Hierbei wurden der Temperatureinfluss auf die Mikrostruktur
und das Partikelwachstum sowie die Phasenstabilitdt untersucht. Auch der Einfluss der Griindichte
siebgedruckter Schichten ist als moglicher Einflussfaktor betrachtet worden.

Es zeigte sich, dass bei der Ni/GDC-Anode ein Cermetverhéltnis von 80/20 wt.% mit Sinterung bei
1200 °C zu keiner funktionsfahigen Anodenstruktur fiihrt. Eine Verringerung der Sintertemperatur auf
1100 °C hat ebenfalls kein zufriedenstellendes Ergebnis geliefert. Es wurde letztendlich eine Anode mit
einem verringertem Nickelgehalt von 60 wt.%, die bei einer Temperatur von 1100 °C mit 3 h Haltezeit
und einer Heizrate von +3 K/min gesintert worden ist, als Best Choice Ni/GDC-basierte Anode definiert
und fiir die elektrochemische Charakterisierung verwendet. Die Ergebnisse sind in Abb. 5.1
zusammengefasst.

Stand der Technik Plansee MSC

Anode

Anode

Abb. 5.1 Zusammenfassung der Entwicklungsschritte von der Plansee MSC zur MSC mit Best Choice Ni/GDC-basierten
Anode

Ein weiterer Bestandteil der Dissertation war die impedanzspektroskopische Charakterisierung von
symmetrischen Zellen. In einer Festoxidbrennstoffzelle treten sowohl in der Anode als auch Kathode
komplexe elektrochemische Prozesse auf. Hierbei kann die SOFC mit einer Kompositanode von vielen
unterschiedlichen Prozessen beeinflusst werden, die durch Superposition der frequenzabhingigen
Signale nur schwer voneinander getrennt werden konnen. Eine partielle Entkopplung der jeweiligen
Elektrodenprozesse kann mit Hilfe von elektrolytgestiitzten symmetrischen Zellen in einem
Einkammerversuch erfolgen. Durch elektrochemische Impedanzspektroskopie an symmetrischen
Zellen konnten die anodischen Polarisationsprozesse zum Teil entkoppelt und quantifiziert werden.

Durch Messungen der temperaturabhéngigen Leistungsdichte von Ni/GDC und Ni/YSZ-Anoden
konnte nachgewiesen werden, dass die Ni/GDC-Anode sowohl eine geringere Polarisation als auch eine
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5 Zusammenfassung

geringe Temperaturabhédngigkeit im Vergleich zur Ni/YSZ-Anode aufweist. Quantitativ wird dieser
Zusammenhang in Abb. 5.2 wiedergegeben.

—=—R_, Ni/GDC-Anode
54 —e—R,  Ni/YSZ-Anode T

1 e
4 = — 4
— .
—
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Abb. 5.2 Zusammenfassung der temperaturabhdingigen Polarisation der Anodentypen Ni/GDC (blau) und Ni/YSZ (rot)

Fiir beide Anodentypen konnten zwei Polarisationsprozesse entkoppelt werden, die in Abhéngigkeit
von ihrer Relaxationszeit als Ry (low frequency) und Ryr (mid-range frequency) bezeichnet worden
sind. Eine Berechnung der Aktivierungsenergien deutet darauf hin, dass es sich beim Rir um eine
Gasdiffusionslimitierung handelt, die im Fall der Ni/GDC-Anode die Gesamtpolarisation stark
dominiert und vermutlich einen weiteren unbekannten elektrokatalytischen Prozess Ry tiberlagert. Der
Rmr kann auf Grund seiner Temperaturabhéngigkeit mit elektrokatalytischen Prozessen, wie H»-
Oberfldachenreaktionen, in Verbindung gebracht werden.

Die Deaktivierung der Anoden mittels Zuleitung von H,S in das Brenngas bestitigte die jeweilige
Beschreibung der auftretenden Polarisationsprozesse. Im Fall der Ni/YSZ-Anode wird ausschlielich
der Ryr beeinflusst und nimmt bei einer Vergiftung mit 10 ppm H,S um mehr als 50% zu, wihrend Ry ¢
nicht sensitiv reagiert. Da bei der Ni/GDC-Anode Ry r durch eine Zunahme um ca. 34% (Vergiftung mit
10 ppm H,S) sensitiv auf die Zuleitung von H,S in das Brenngas reagiert, wird die Vermutung einer
mangelnden Entkopplung zweier Polarisationsprozesse gestiitzt: Rir = Rpimsion + Rx. Eine eindeutige
Aussage zur Uberlegenheit der Ni/GDC-Anode in Bezug auf eine Schwefeltoleranz kann jedoch erst
getroffen werden, wenn die in Ry ¢ enthaltenen Prozesse voneinander getrennt betrachtet werden konnen.

Zusitzlich konnte anhand einer gezielten Variation der Schichtdicke der Ni/GDC-Anode eine
Hypothese beziiglich der elektrochemischen Nutztiefe der MSC-Anode aufgestellt werden. Im Bereich
von 6 bis 10 pm Anodenschichtdicke wird vermutlich ein Polarisationsminimum erreicht, wobei im
Versuch eine willkiirlich gewihlte Schichtdicke von 6 bis 7 pm gewihlt wurde. Nimmt die
Anodenschichtdicken weit iiber diesen Bereich hinaus zu, muss mit einer Erhéhung Polarisation in
Folge von u.a. Gasdiffusionslimitierung und Zunahme der chemischen Kapazitdt gerechnet.
Anodenschichtdicken < 6 pm bieten vermutlich eine nicht ausreichend katalytisch aktive Oberfldche,
weswegen die Elektrochemie zum Teil in die Zwischenschichten iibertragen wird. Dies fiihrt jedoch zu
einer Abnahme der Leistung, da die Mikrostruktur der Zwischenschicht deutlich grober ist und
entsprechend weniger 3PG aufweist. Um dieses Phinomen quantitativ bewerten zu konnen, muss jedoch
erst die Mikrostruktur optimiert und die daraus resultierende Gasdiffusionslimitierung eliminiert
werden.

Die elektrochemische Charakterisierung von Einzelzellen diente im Rahmen dieser Arbeit
vordergriindig zum Nachweis der Funktionalitit der Ni/GDC-Anode im realen System. Weiterhin sollte
die Festlegung eines Kennwerts fiir die Ni/GDC-Anode erfolgen, um einen Leistungsvergleich zur
Referenz Plansee MSC und anderen Leistungsdaten aus der Literatur zu ermdglichen. Hierzu wurden
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Strom-Spannungs-Kennlinien im Temperaturbereich von 650°C bis 850°C aufgenommen wobei auch
der flachenspezifische Widerstand der Zelle bestimmt wurde. Zusitzlich wurden der H,O-Gehalt im
Brenngas variiert und das Alterungsverhalten der Zellen im Dauerversuch (bis ca. 150 h) bei konstanter
Stromdichte von 250 mA/cm? charakterisiert. Bei 700 °C erreichte die Plansee MSC mit einer Ni/Y SZ-
Anode (Schichtdicke ca. 3 pm) am Arbeitspunkt von 0.7 V eine Stromdichte von 0.55 A/cmz, was einer
Leistungsdichte von 386 mW/cm® entspricht. Es wurde eine maximale Leistungsdichte bis zum
Erreichen der Grenzspannung von 0.65 V in Hohe von 478 mW/cm* gemessen. Die MSC mit diesem
Anodentyp duBert eine deutliche Leistungsabhédngigkeit von der Betriebstemperatur. Es wurde eine hohe
Aktivierungsiiberspannung bei Temperaturen <800 °C beobachtet, jedoch wird keine
Gasdiffusionslimitierung hervorgerufen. Der Vergleich zur Best Choice Ni/GDC-basierten Zelle, die
eine vergleichbare Schichtdicke von ca. 3 pm besitzt, zeigt bei Betriebstemperaturen von 850 °C zwar
eine zur Ni/YSZ-basierten MSC vergleichbare Leistung, erreicht bei der Vergleichstemperatur von
700 °C eine Leistungssteigerung von 30 % mit jo7v =0.71 Alem?® und Puax = 545 mW/cm?. Bei der Best
Choice Zelle wird ebenfalls eine Aktivierungsiiberspannung bei T <750 °C beobachtet, jedoch kommt
fiir hohe Betriebstemperaturen von >800 °C bereits eine einsetzende Gasdiffusionslimitierung als
leistungslimitierender Verlustmechanismus hinzu. Eine Weiterentwicklung der Best Choice Ni/GDC-
basierten MSC erfolgte durch Erh6hung der Anodenschichtdicke auf >6 pm. Hierbei konnte bei der
Vergleichstemperatur von 700 °C eine Leistungssteigerung von >100% im Vergleich zur Plansee MSC
erreicht werden.

1,4
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210 s
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508 ]
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Abb. 5.3 Vergleich der unterschiedlichen MSC Varianten, wobei die Leistung der Ni/YSZ-basierten Plansee MSC (NY-3-01)
mit der Best Choice Ni/GDC-basierten MSC (NG-3-01) und einer hinsichtlich der Anodenschichtdicke weiterentwickelte
Version der Best Choice Ni/GDC-basierten MSC (NG-9-02) verglichen wird. Die Reproduzierbarkeit der Zellleistung und
der Zellmessung erfolgt mittels Einzelzellmessung der weiterentwickelten Best Choice Ni/GDC-basierten MSC (NG-8-03).

Die wesentlichen Ergebnisse der Arbeit in Bezug auf die Leistungsverbesserung durch Einfithrung
der Ni/GDC-Anode insbesondere bei niedrigen Temperaturen sind in Abb. 5.3 zusammengefasst. Bei
hohen Betriebstemperaturen sind die Leistungsausbeuten weiterhin vergleichbar zu den anderen
Anodentypen, jedoch wird bei 700 °C eine jo7v=1.12 A/cm? und eine Py = 795 mW/cm? erhalten. Bei
diesen Zellen ist keine eindeutige Aktivierungsiiberspannung, dafiir jedoch eine ausgeprigte
Gasdiffusionslimitierung zu beobachten.

Als Riickschluss aus dem Ergebnis werden folgende Hypothesen in Bezug auf das weitere
Entwicklungspotential der MSC aufgestellt: (i) die Ni/GDC-basierte Anode hat eine elektrochemische
Nutztiefe von >3 um, wobei diese Beobachtung vermutlich auch auf andere Cermetsysteme, wie das in
MSC etablierte System Ni/YSZ iibertragbar ist, (ii) die Zellspannung der Ni/GDC-basierten MSC wird
nur geringfligig durch eine Aktivierungsiiberspannung verringert, was vermutlich auf die hohe
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katalytische Aktivitdt und geringe Temperaturabhéngigkeit des Ni/GDC-Systems zuriick zu fithren ist,
(ii1) sowohl bei den symmetrischen Zellen als auch bei den Einzelzellmessungen wird deutlich, dass die
Anodenleistung der Ni/GDC-Anode stark diffusionslimitiert ist, weswegen ein hohes
Optimierungspotential hinsichtlich einer verbesserten Mikrostruktur besteht.  Hierbei sollte
insbesondere die katalytische Oberfliche der Ni/GDC-Anode erhéht werden, z.B. durch eine
Verringerung der Partikelgrofe der Ni-Phase bei gleichem Volumenanteil. Die Porositdt und
Porenverteilung  sollte  dahingehend optimiert werden, dass eine Verringerung des
Diffusionswiderstands fiir das Brenngas erreicht und somit die Gasdiffusionslimitierung abgesenkt
wird.
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Metallgestiitzte Brennstoffzellen werden mittlerweile in einer vielféltigen Variation hinsichtlich
der Herstellung und der verwendeten Materialien in der Literatur diskutiert. Anbetracht der Entwicklung
iiber die letzte Dekade wurden hierbei auch stetig Fortschritte in Bezug auf thermische Zyklierbarkeit,
Redoxzyklierbarkeit als auch Performance, Alterungsbestindigkeit und Toleranz gegeniiber
extrinsischer Deaktivierung demonstriert. Grundlegende Zusammenhidnge zwischen Mikrostruktur,
Werkstoffeigenschaften, Processing und deren Zusammenspiel in der Zelle wurden bereits identifiziert.
Auch wenn die priasentierten Ergebnisse vielversprechend sind, miissen fiir ein tieferes Verstindnis und
eine erfolgreiche Weiterentwicklung weitere Themenbereiche diskutiert werden.

In Bezug auf das Metallsubstrat miissen Fragen zur Hochtemperaturbestindigkeit bei
Betriebsbedingungen geklart werden, wobei die Kriechraten und Unterbindung von Diffusion des Fe,
Cr aus dem ITM-Substrat {iber das Nickel in die Anode und dessen Einfluss auf die Zellleistung
betrachtet werden miissen. Zusitzlich muss sowohl die Oxidationsrate des Substrats durch Legierungen
oder Beschichtungen verringert werden, als auch die Bildung von isolierenden Schichten bei kritischen
Betriebsbedingungen, wie hoher Brenngasnutzung mit anodenseitig hohem H,O-Gehalt, erdrtert
werden.

Weiteres Entwicklungspotential fiir die MSC liegt ebenso bei den Elektroden. Eine Anpassung
des Kathoden-Processing muss an die Anforderungen, die durch die Sinterbedingungen des metallischen
Substrats beeinflusst werden, angelehnt sein. Ebenso ist die Langzeitstabilitit des Kathodenmaterials
durch Wechselwirkung mit Chrom, das durch Chromabdampfungen aus dem Metallsubstrat in die
Kathodenstruktur gelangt, nicht geklért.

Die hier vorgestellte Ni/GDC-basierte Anodenschicht zeigt groes Optimierungspotential durch
eine Weiterentwicklung der Mikrostruktur hinsichtlich groerer Porositdt und feiner Partikelverteilung
im Cermet, um Leistungslimitierungen durch die bis dato auftretende Gasdiffusion zu minimieren.
Durch Einsatz alternativer Pulver (Partikelgrofe, gezielte Vorbehandlung) oder Variation der
Processing-Bedingungen, wie der Heizrate, der Haltezeit und der Sintertemperatur, kann eine
Optimierung erfolgen. Das Ziel richtet sich hierbei primdr auf die Verringerung der
Verlustmechanismen, wie der Gasdiffusion, im Betrieb, aber auch auf Verminderung der
Degradationsrate durch Agglomeration einzelner Komponenten als auch sukzessiven Erhohung der
Leistungsdichte, die im direkten Zusammenhang mit der katalytisch aktiven Oberfliche steht.

Wie auch in der Arbeit bereits diskutiert worden ist, muss die Kompatibilitdt mit biogenen
Gasen und Dieselreformaten weiterhin nachgewiesen und vor allem quantifiziert werden. Dazu gehort
sowohl der Nachweis der Toleranz von Ni/GDC-Anoden gegeniiber Verkokung und
Schwefelverunreinigung des Brenngases, als auch Betrachtung des Einflusses einer Variation von
Betriebstemperatur und der Schwefelkonzentration auf die Zellleistung. Anhand von symmetrischen
Zellen kann nach Optimierung der Mikrostruktur eine bessere Entkopplung der auftretenden
Verlustmechanismen der Anode erfolgen, wodurch die Schwefeltoleranz der Anoden letztendlich
quantifiziert und mit der Plansee Ni/YSZ-Anode verglichen werden kann.

Die mikrostrukturell optimierte Ni/GDC-Anode muss im néchsten Schritt in das bestehende
MSC-System implementiert werden, so dass die Ubertragbarkeit der Erkenntnisse aus den Messungen
an symmetrischen Zellen auf die reale MSC nachgewiesen werden kann. Auf Basis der
Einzelzellmessungen metallgestiitzter Zellen im Kontext der H,S-Deaktivierung kann letztendlich eine
Aussage iber die Schwefeltoleranz der betrachteten Anodensysteme getroffen werden. In dem
Zusammenhang kann auch ein erster Riickschluss auf eine verbesserte Alterungsbestindigkeit der
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6 Ausblick und weitere Entwicklungsoptionen

Ni/GDC-Anode gezogen werden, wenn Einzelzellmessungen mit einer Dauer >1000 h durchgefiihrt
werden.

Hinsichtlich einer elektrochemischen Nutztiefe der Anodenschicht wurde eine Hypothese
aufgestellt, dass die Anodenschichtdicke fiir eine effiziente elektrochemische Reaktion >6 pm sein
muss. Da die Gasdiffusion jedoch im vorgestellten System die Leistungslimitierung dominierte, muss
auch in dem Punkt durch Wiederholung der Studien mit strukturell optimierten Anoden eine endgiiltige
Beurteilung der elektrochemischen Nutztiefe von MSC-Anodenschichten erfolgen.

Neben den Entwicklungsthemen im Processing und zum SOFC-Material hinsichtlich der
Anodenfunktionsschicht, miissen die Erfolge auf Zellebene im Stackdesign umgesetzt werden. Wie in
der vorgestellten Arbeit, kann eine Entwicklung auf der Zellebene zur Optimierung von
Anodenschichtdicken, Elektrodenporositidten und —zusammensetzung hinsichtlich der Anpassung an
Brenngasflexibilitidt und Toleranz gegeniiber Brenngasverunreinigung stattfinden. Jedoch sollten diese
Entwicklungen auch hinsichtlich der Stackkompatibilitidt ausgerichtet sein, da im Stack andere
Anforderungen an die Zelle gestellt werden. Schnelle Zyklierbarkeit verlangt angepasste thermische
Ausdehnungskoeffizienten, hohe thermische und elektronische Leitfahigkeit des Interkonnektors kann
thermische Gradienten und eine ungleichméBige Stromverteilung ausgleichen. Die Implementierung der
neuen Ni/GDC-basierten MSC in das MSC-Stackdesign ist somit das {ibergeordnete Ziel sdmtlicher
Entwicklungsarbeiten an der MSC-Anodenschicht.
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