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Kurzfassung

Die Nickel-Kornvergröberung ist einer der dominantesten Degradationsme-
chanismen in der Festoxid-Brennstoffzelle (SOFC). Um diesen Mechanismus
quantitativ korrekt in Simulationen zu modellieren und Langzeitvorhersagen
zur Degradation geben zu können, sind zuverlässige Materialparameter unter
Betriebsbedingungen erforderlich. Dabei sind die relativen Korngrenzenergien
und die Diffusionskoeffizienten von Nickel von besonderem Interesse.

In der vorliegenden Arbeit wurden Thermal Grooving Experimente an Anoden-
mikrostrukturen, Ni-Polykristallen sowie Ni-Bikristallen durchgeführt und die
resultierenden Korngrenzfurchen mittels eines Rasterkraftmikroskops (AFM)
vermessen. Da die geometrische Form der Furchen entscheidend für die wei-
tere Auswertung und somit für die Bestimmung der Materialparameter war,
wurde in dieser Arbeit die Messmethodik des AFM optimiert. Desweiteren
wurden in Vorversuchen verschiedene Ansätze zur materialographischen Prä-
paration der Bikristalle getestet, damit eine optimal präparierte Oberfläche als
Ausgangslage für die Mullins Theorie des Thermal Grooving genutzt werden
konnte. Die Ionenstrahl-Querschnittspolitur erfüllte als einzige Methode alle
Kriterien an die präparierte Oberfläche.

Im ersten experimentellen Teil der Arbeit wurden die Dihedralwinkel der Ni-
Furchen in Anodenmikrostrukturen und Ni-Polykristallen vermessen, um die
relativen Korngrenzenergien zu bestimmen. Im zweiten experimentellen Teil
wurde das komplette Furchenprofil von Ni-Bikristallen vermessen, um die
Diffusionskoeffizienten zu bestimmen. In Kombination mit der optimierten
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Kurzfassung

Probenpräparation und Messmethodik konnte mithilfe des Thermal Grooving
eine hohe Genauigkeit bei der Bestimmung der relativen Korngrenzenergien
und Diffusionskoeffizienten erzielt werden. Zudem konnte Oberflächendiffu-
sion eindeutig als dominanter Diffusionsmechanismus identifiziert werden.
Die Ergebnisse in dieser Arbeit liefern erstmals zuverlässige Werte sowie die
komplette Anisotropie der relevanten Materialparameter von Nickel unter rea-
litätsnahen Betriebsbedingungen einer SOFC-Anode.
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1 Einleitung

Festoxid-Brennstoffzellen (SOFCs1) stellen eine vielversprechende Zukunfts-
technologie für eine saubere und effiziente Stromerzeugung für stationäre An-
wendungen dar [1]. Um eine erfolgreiche Kommerzialisierung der Technologie
zu erreichen, sind mehrere Jahre stabiler Betriebsdauer (> 60.000h) erforder-
lich, die nach heutigem Stand der Technik noch nicht erreicht werden können
[2]. Die vorliegende Arbeit entstand im Rahmen des öffentlich geförderten
Projektes KerSOLife1002, das darauf abzielt, die dominanten Degradations-
mechanismen in SOFCs zu verstehen und zu modellieren, um in Zukunft die
geforderte Lebensdauer zu erreichen. Einer der dominantesten Degradations-
mechanismen in SOFCs stellt die Nickel-Kornvergröberung dar [2, 3]. Inner-
halb von KerSOLife100 soll dieser Mechanismus mithilfe von großskaligen
3D-Phasenfeld-Simulationen modelliert werden [4, 5]. Für quantitativ korrek-
te Vorhersagen der mikrostrukturellen Änderungen sind zuverlässige und ge-
naue Materialparameter von entscheidender Bedeutung, die jedoch aufgrund
der großen Streuung der Literaturdaten nicht gegeben sind.

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Bestimmung der relevanten Material-
parameter von Nickel unter realitätsnahen Betriebsbedingungen einer SOFC-
Anode. Die relativen Korngrenzenergien und Diffusionskoeffizienten sind da-
bei von besonderem Interesse. Für diese Arbeit wird die Methode des Thermal

1 Solid Oxide Fuel Cells
2 Durch das Bundesministerium für Wirtschaft und Energie gefördertes Verbundprojekt: Vollke-

ramisches SOFC-Konzept für kosteneffiziente µ-KWKs: Langzeitverhalten, Degradationsmecha-
nismen, Material- und Prozessoptimierung (Förderkennzeichen: 03ET6101A)
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1 Einleitung

Grooving ausgewählt [6, 7], da sowohl die relativen Korngrenzenergien als
auch der dominante Diffusionsmechanismus von Nickel mit den dazugehö-
rigen Diffusionskoeffizienten bestimmt werden können. Die aus dem Expe-
riment resultierenden Korngrenzfurchen werden dabei mithilfe eines Raster-
kraftmikroskops gemessen. Die geometrische Form der Korngrenzfurchen ist
entscheidend für die Auswertung und Bestimmung der Materialparameter. Um
die nötige Genauigkeit der Materialparameter zu gewährleisten, werden in die-
ser Arbeit die Probenpräparation als auch die Messmethodik optimiert.

Die vorliegende Arbeit ist dabei in folgende Kapitel strukturiert:
In Kapitel 2 werden die zum Verständnis benötigten Grundlagen zur Nickel-
Kornvergröberung und zu Thermal Grooving vorgestellt. Zudem wird ein um-
fangreicher Überblick über die vorhandenen Literaturdaten zu den relevan-
ten Materialparametern von Nickel gegeben und die Zuverlässigkeit dieser
Werte diskutiert. Kapitel 3 beinhaltet die experimentelle Vorgehensweise und
die Optimierung der Messmethodik. Da mithilfe des Thermal Grooving so-
wohl die relativen Korngrenzenergien als auch die Diffusion von Nickel un-
tersucht werden können, ist die experimentelle Vorgehensweise in zwei Tei-
le gegliedert. Für ein bestmögliches Ergebnis der gesuchten Materialparame-
ter werden drei unterschiedliche Probentypen — Anodenmikrostrukturen, Ni-
Polykristalle und Ni-Bikristalle — verwendet. In Kapitel 4 werden die Ergeb-
nisse zu beiden experimentellen Teilen vorgestellt und diskutiert. Die relativen
Korngrenzenergien sowie der dominante Diffusionsmechanismus mit den zu-
gehörigen Diffusionskoeffizienten können mithilfe des Thermal Grooving mit
hoher Genauigkeit unter Betriebsbedingungen einer SOFC-Anode bestimmt
werden. Kapitel 5 schließt die Arbeit mit einer Zusammenfassung und Bewer-
tung der Ergebnisse ab.
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2 Grundlagen und Stand der
Wissenschaft

Dieses Kapitel beschreibt den Stand der Wissenschaft zur Nickel-Kornver-
gröberung in der Anode der SOFC (Kapitel 2.1) und gibt einen Überblick zu
den in der Literatur vorhandenen Materialdaten von Nickel (Kapitel 2.2). Für
diese Arbeit sind Oberflächen- und Korngrenzenergien sowie die Diffusions-
koeffizienten von Interesse. Im Anschluss wird in Kapitel 2.3 der Stand der
Wissenschaft zu der in der Arbeit verwendeteten experimentellen Methode des
Thermal Grooving gegeben. Diese Methode erlaubt die Bestimmung der ge-
suchten Materialparameter. Zum Schluss wird in Kapitel 2.4 die Zielsetzung
dieser Arbeit abgeleitet.

2.1 Nickel-Kornvergröberung in der Anode
der SOFC

Eine SOFC-Anode auf dem aktuellen Stand der Technik besteht aus einem po-
rösen Nickel-Keramik-Verbund, wobei für die Keramik in den häufigsten Fäl-
len YSZ1 verwendet wird, seltener CGO2. Für eine gute Performance der An-
ode sind zwei Punkte entscheidend: Erstens, perkolierende Ni- und YSZ-Pfade,

1 Yttrium-stabilisiertes Zirkoniumoxid
2 Gadolinium-dotiertes Ceroxid
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2 Grundlagen und Stand der Wissenschaft

20 µm 20 µm

(a) (b) (c)

Abbildung 2.1: (a) + (b) REM-Aufnahmen der Anodenmikrostruktur vor und nach der Auslage-
rung von t = 4000h bei einer Temperatur T = 1000◦C. Weiß: Ni. Grau: YSZ.
Schwarz: Poren. (c) Zugehörige Verteilung der Ni-Partikelgröße zu unterschiedli-
chen Zeiten. Übernommen aus [19].

die den Ladungstransport von Elektronen und Sauerstoffionen garantieren, so-
wie zweitens, eine hohe aktive Dreiphasenlänge, da an der Dreiphasengrenze
die elektrochemische Reaktion auf Anodenseite stattfindet. In der frühen Ent-
wicklungsphase der SOFC wurden unterschiedliche metallische Komponenten
für die Anode untersucht, u.a. Platin, Eisen, Kobalt und Nickel. Nickel hat sich
vor allem aus den folgenden Gründen durchgesetzt [1, 2, 8]:

• Ni ist ein guter elektrischer Leiter.

• Ni hat eine hohe katalytische Aktivität für die Reformierung von koh-
lenwasserstoffhaltigen Brenngasen.

• Ni hat an der Dreiphasengrenze eine hohe elektrochemische Aktivität für
die Reaktion der Sauerstoffionen mit dem Brenngas.

• Ni hat eine gute chemische Stabilität und weist geringe Kosten auf.

Nachteile von Nickel finden sich in der Degradation der SOFC wieder [2, 3].
Bekannte Degradationsmechanismen in der Anode sind die Nickel-Kornver-

gröberung [9–12], die Nickeloxidation [13–15] und Vergiftungen der Anode
wie Kohlenstoff- oder Schwefelvergiftung [16–18].
Die Nickel-Kornvergröberung ist einer der dominantesten Degradationsmecha-
nismen in der SOFC. Bei hohen Temperaturen vergröbert und sintert Nickel
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2.1 Nickel-Kornvergröberung in der Anode der SOFC

Abbildung 2.2: Der Partikeldurchmesser D50 von Nickel in Abhängigkeit der Zeit für verschie-
dene Literaturquellen. Die Zunahme des Partikeldurchmessers mit der Zeit ist
in allen Literaturquellen trotz unterschiedlicher Betriebsbedingungen und unter-
schiedlicher Anodenmikrostruktur erkennbar. Übernommen aus [20].

mit der Zeit. Ein Beispiel dafür ist in Abbildung 2.1 zu sehen [19]. Die REM3-
Aufnahmen in Abbildung 2.1a und 2.1b zeigen die Anodenmikrostruktur vor
und nach der Auslagerung (t = 4000h bei T = 1000 ◦C). Die Vergröberung
der Ni-Partikel — in Weiß dargestellt — ist deutlich erkennbar. Die zugehö-
rige Verteilungskurve der Ni-Partikelgröße verschiebt sich bei längerer Aus-
lagerungszeit zu größeren Ni-Partikeln (s. Abbildung 2.1c). Die Zunahme des
Partikeldurchmessers mit der Zeit wird auch in vielen anderen Literaturquellen
bestätigt, wie in Abbildung 2.2 zusammengetragen ist [20].
Die Kornvergröberung führt zu einer verringerten Perkolation der elektrisch
leitenden Pfade, wodurch der ohmsche Widerstand erhöht wird. Zudem können
isolierte Ni-Inseln entstehen, die nicht mehr zum Ladungstransport beitragen
können. Darüberhinaus führt die Nickel-Kornvergröberung zu einer Verkür-
zung der aktiven Dreiphasengrenze, wodurch die elektrochemische Aktivität

3 Rasterelektronenmikroskop
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2 Grundlagen und Stand der Wissenschaft

gesenkt wird. Insgesamt nimmt die Performance der Anode durch die Nickel-
Kornvergröberung stark ab.
Die Degradation hängt stark von den Betriebsbedingungen — wie Temperatur
und Feuchte — ab, die in der Anode vorherrschen. Typische Betriebsbedingun-
gen sind Temperaturen von etwa 600 ◦C bis 900 ◦C und eine reduzierende so-
wie feuchte Atmosphäre. Da die typische Betriebstemperatur der SOFC bei et-
wa 50% bis 65% der Schmelztemperatur von Nickel liegt (Tm = 1455 ◦C [21]),
wird vermutet, dass Oberflächendiffusion der vorherrschende Vergröberungs-
mechanismus ist [22]. Höhere Temperaturen beschleunigen die Diffusion von
Nickel und somit auch die Nickel-Kornvergröberung [23]. Ein Vergleich von
Literaturdaten zeigt, dass tendenziell die Experimente in feuchter Atmosphä-
re [20, 24–28] eine beschleunigte Degradation und höheres Kornwachstum
aufweisen als in trockener Atmosphäre [19, 20, 26]. Aus Experimenten zur
Dampfreformierung mit Ni-basierten Katalysatoren ist bekannt, dass die Ober-
flächendiffusion von Nickel in feuchter Atmosphäre durch Bildung und Diffu-
sion von Ni2–OH Komplexen stark erhöht wird [29, 30]. Unter hoher Feuchte
könnte auch die Verdampfung von Ni(OH)2 ein weiterer Mechanismus sein,
der zu einer beschleunigten Vergröberung, aber auch zu einem Verlust von Ni-
ckel in der Anode führen kann [20, 28].

2.2 Materialparameter von Nickel

Im Folgenden werden die Materialparameter von Nickel wie Oberflächen- und
Korngrenzenergien sowie die Diffusionskoeffizienten von Volumen-, Ober-
flächen- und Korngrenzdiffusion, die in der Literatur bestimmt wurden, vorge-
stellt und diskutiert. Es ist interessant zu erwähnen, dass die meisten Experi-
mente in der Zeit zwischen 1960 und 1980 durchgeführt wurden.
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2.2 Materialparameter von Nickel

2.2.1 Oberflächen- und Korngrenzenergien

Im ersten Teil dieses Kapitels wird auf die Literaturdaten zur Oberflächenen-
ergie von Nickel eingegangen. Dabei werden experimentelle Ergebnisse zur
mittleren Oberflächenenergie vorgestellt und im Nachhinein die Anisotropie
der Oberflächenenergie diskutiert, welche durch Experimente aber auch durch
Simulationen bestimmt wurde. Im zweiten Teil dieses Kapitels werden die Li-
teraturdaten zur Korngrenzenergie von Nickel behandelt. Auch hier werden die
experimentell bestimmten Werte zur mittleren Korngrenzenergie gezeigt und
die Anisotropie diskutiert. Für Nickel existieren jeweils eine experimentelle
und eine simulative größere Studie zu Korngrenzenergien aus jüngster Zeit,
die am Ende vorgestellt werden. Insgesamt werden alle untersuchten Literatur-
werte aus heutigem Stand der Wissenschaft hinsichtlich ihrer Zuverlässigkeit
bewertet.

Oberflächenenergie

Die in der Literatur angegebenen Werte für die mittlere Oberflächenenergie γS

und Korngrenzenergie γGB von Nickel sind in Tabelle A.1 im Anhang A.1
zusammengefasst [31–42]. Zusätzlich sind die experimentelle Methode, die
Temperatur, die Umgebungsatmosphäre und die Reinheit der untersuchten Ni-
Proben angegeben. Obwohl der absolute Wert der Oberflächenenergie ein fun-
damentaler Materialparameter ist, stellt es sich als schwierig heraus, diesen
Wert genau zu bestimmen. In Abbildung 2.3 sind die Werte der Oberflächen-
energie in Abhängigkeit der Temperatur aufgetragen. Die Oberflächenenergien
weisen einen relativ hohen Fehler auf und es ist eine große Streuung zwi-
schen den einzelnen Werten zu erkennen. Die Zero Creep Methode ist die
hier am häufigsten verwendete Methode und erlaubt eine direkte Messung
der mittleren Oberflächenenergie bei Temperaturen von etwa 10% unterhalb
der Schmelztemperatur [43]. Diese Methode liefert einen relativen Fehler von
ca. 10− 20%. Die kompensierte Zero Creep Methode, die in der Arbeit von
Digilov et al. [39] angewendet wurde, erlaubt einen kleineren relativen Fehler
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2 Grundlagen und Stand der Wissenschaft
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Abbildung 2.3: Mittlere Oberflächenenergie γS von Nickel in Abhängigkeit der Temperatur.
Leere Symbole: Inerte Atmosphäre. Volle Symbole: Reduzierende Atmosphäre.
Sternchen-Symbole: Gewichteter Mittelwert aus atomistischen Simulationen. Die
in dieser Arbeit als zuverlässig bewerteten Literaturdaten werden durch größere
Symbole hervorgehoben. Der absolute Nullpunkt T = 0K und die Schmelztempe-
ratur von Nickel Tm = 1455◦C von Nickel sind als gestrichelte, vertikale Linien
eingezeichnet.

von etwa 1− 3% und wird in den meisten Fällen als zuverlässigste Metho-
de genannt, um die Oberflächenenergie zu bestimmen. Der Wert von Roth
et al. [37] ist eher überschätzt, da eine höhere Last bei der Zero Creep Me-
thode angewendet wurde, die vom eigentlichen linearen Verhalten abweicht.
Weiterhin unterschätzen die Werte von Hayward et al. [31], Maiya et al. [34],
Digilov et al. [39] sowie Clark et al. (in inerter Atmosphäre) [40] tenden-
ziell den Wert der Oberflächenenergie von reinem Nickel, da Sauerstoffad-
sorption nicht ausgeschlossen werden kann und diese die Oberflächenenergie
stark absenken kann. In den Untersuchungen von Stickle et al. [38] wurde der
Sauerstoffpartialdruck variiert und eine große Streuung der Oberflächenener-
gie festgestellt, wie in Tabelle A.1 zu sehen ist. Die Oberflächenenergie für den
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2.2 Materialparameter von Nickel

niedrigsten Partialdruck scheint in guter Übereinstimmung mit den Werten von
Murr et al. [35, 36] und dem korrigierten Wert von Clark et al. [40] (s. Tabel-
le A.1) zu sein. Die genannten Werte geben vermutlich die beste Abschätzung
für die mittlere Oberflächenenergie von Nickel.
Es ist zudem bekannt, dass die Oberflächenenergie von der Reinheit der Probe
abhängt. Schon leichte Verunreinigungen können die Oberflächenenergie stark
beeinflussen. Eine Reinheit4 von mindestens 3N7 sollte gegeben sein, um die-
sen Effekt auszuschließen. Dies war in allen genannten Literaturquellen der
Fall.

Ein Nachteil der Zero Creep Methode ist, dass die Anisotropie der Oberflä-
chenenergie nicht bestimmt werden kann, da nur gemittelte Oberflächenener-
gien betrachtet werden. Die Anisotropie kann experimentell mithilfe der ECS5-

Methode, also der Gleichgewichtsform von Metall-Partikeln, auch Wulff-Form
genannt, bestimmt werden [44–46].
Die Wulff-Form wird bei Temperaturen nahe des Schmelzpunktes bestimmt
und besteht bei fcc6-Metallen typischerweise aus den {111}- und {100}-Ober-
flächen, wobei auch die {110}-Oberfläche auftreten kann [47–51]. Im Ver-
gleich zu anderen fcc-Metallen wurde die Wulff-Form von Nickel weniger
häufig untersucht [52–55]. Es finden sich widersprüchliche Ergebnisse bezüg-
lich der stabilsten Oberfläche und der exakten Wulff-Form von reinem Nickel.
Die Wulff-Form und damit die Anisotropie der Oberflächenenergie können
signifikant durch Adsorption verändert werden, weshalb eine sorgfältige Kon-
trolle der experimentellen Bedingungen und eine chemische Analyse der Ober-
fläche essentiell für die Charakterisierung der Nickel-Partikel sind.
In der Arbeit von Sundquist wurde die Wulff-Form bei T = 1000 ◦C im Va-
kuum und trockenem H2 untersucht [52]. In beiden Atmosphären fanden sich

4 Die Reinheit von Metallen wird durch die Anzahl der „9“ dargestellt, z.B. entspricht 3N7 einer
Reinheit von 99,97%.

5 Equilibrium Crystal Shape
6 Face centered cubic
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2 Grundlagen und Stand der Wissenschaft

{111}- und {100}-Facetten. Die Partikel im Vakuum waren nahezu komplett
facettiert, während die Partikel in H2 neben den Facetten auch runde Flächen
aufwiesen. Dies wurde auf die unterschiedliche Adsorption zurückgeführt, wo-
bei jedoch keine Oberflächenanalyse durchgeführt wurde.
Mykura untersuchte statt der Wulff-Form die Furchenprofile von Zwillings-
korngrenzen in Nickel [32] und fand bei T = 1000 ◦C als niederenergetischste
Oberfläche die {100}-Oberfläche gefolgt von der {111}. Die maximale Aniso-
tropie betrug 8,5± 2%. Es wurde keine Angabe über die Reinheit des Nickel
noch über den Sauerstoffpartialdruck gemacht, jedoch wurde die Vermutung
aufgestellt, dass unbekannte Verunreinigungen an der {100}-Oberfläche ad-
sorbierten und somit deren Energie unter die Oberflächenenergie der {111}-
Oberfläche absenkten.
In der Arbeit von Barsotti et al. wurde die Wulff-Form von Ni-Feldemis-
sionsspitzen bei T = 1027 ◦C untersucht [53], wobei nur Spitzen genutzt wur-
den, die eine saubere Oberfläche aufwiesen. Es tauchten sowohl Facetten mit
niedrigen Miller’schen Indizes als auch runde Oberflächen auf. Die {111}-
Oberfläche wies die niedrigste Energie auf, gefolgt von der {100}-Oberfläche.
Die maximale Anisotropie betrug 3%. Durch die Auswahl von Feldemissi-
onsspitzen könnte es jedoch sein, dass die Anfangsgeometrie die resultierende
Form beeinflusst hat und die Gleichgewichtsform nicht erreicht wurde.
Hong et al. untersuchten die ECS von reinem Nickel bei T = 1200 ◦C im
Vakuum [54]. Eine komplette Facettierung aus folgenden Oberflächen wurde
angegeben: {111}, {100}, {110} und {210}. In vielen Fällen tauchte auch
{320} auf. Im Widerspruch zu allen anderen Literaturquellen wurde hier die
{210}-Oberfläche als niederenergetischste und stabilste Oberfläche angege-
ben. Die maximale Anisotropie betrug 11%. Da jedoch keine Analyse der
Oberfläche durchgeführt wurde, kann nicht mit Sicherheit festgestellt werden,
ob reines Nickel untersucht wurde. Am wahrscheinlichsten ist es, dass Ad-
sorption die Wulff-Form verändert hat. Trotzdem konnte gezeigt werden, dass
eine kohlenstoffhaltige Atmosphäre die Anisotropie der Oberflächenergie auf
eine maximale Anisotropie von 4% absenkte und die Wulff-Form neben den
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2.2 Materialparameter von Nickel

Facetten nun auch runde Oberflächen aufwies.
Die zuverlässigste Wulff-Form liefern die Untersuchungen von Meltzman
et al. [55], die bei T = 1350 ◦C in Argonatmosphäre mit einer anschließen-
den detaillierten chemischen Analyse der Oberfläche durchgeführt wurden.
Es wurde gezeigt, dass die Wulff-Form von reinem Nickel komplett facettiert
ist und eine maximale Anisotropie von 8% aufweist. Neben {111}-, {100}-
und {110}-Oberflächen traten auch {135}- und {138}-Oberflächen auf. Die
niedrigsten Energien wiesen die {111}- sowie die {100}-Oberflächen auf. Es
wurde auch der Einfluss von einem erhöhten Sauerstoffpartialdruck sowie der
Einfluss von Eisen-Verunreinigungen untersucht. Die Wulff-Form war in bei-
den Fällen nicht mehr komplett facettiert, sondern wies auch runde Oberflächen
auf und die maximale Anisotropie wurde auf 6% bzw. 5% gesenkt.
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass die Oberflächenenergie stark durch
Adsorption verändert werden kann und die experimentelle Bestimmung der
Wulff-Form von reinem Nickel sich als schwierig erweist. Die hier aufgeführ-
ten Experimente geben einen Anhaltspunkt für die Oberflächen mit niedrigen
Miller’schen Indizes. Reines Nickel neigt zu starker Facettierung, während
Verunreinigungen die Anisotropie der Oberflächenenergie absenken.

Komplementär zum Experiment kann die Anisotropie der Oberflächenenergie
mithilfe von atomistischen Simulationen bestimmt werden. Die Werte wer-
den in der Regel für T = 0K berechnet. In der Arbeit von Vitos et al. wurde
erstmals eine breite Datenbank für Oberflächenenergien vieler Metalle auf-
gestellt, jedoch nur für die Oberflächen bis zum Miller’schen Index 1 [56].
Neuere Berechnungen von Tran et al. umfassen eine noch größere Datenbank
für Oberflächen bis zum Miller’schen Index 3 und geben zudem noch den Flä-
chenanteil der einzelnen Oberflächen an der Wulff-Form an [57]. Die Werte für
Nickel finden sich in Tabelle A.2 im Anhang A.1 wieder. Innerhalb des Projek-
tes KerSOLife100 wurden ab-initio Simulationen für Ni-Oberflächen bis zum
Miller’schen Index 3 von Kappeler et al. durchgeführt [58]. Diese Werte finden
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2 Grundlagen und Stand der Wissenschaft

sich ebenfalls in Tabelle A.2 wieder. Die Unterschiede zwischen den Litera-
turquellen sind darauf zurückzuführen, dass unterschiedliche Austauschkorre-
lationsfunktionale verwendet wurden. Es lässt sich jedoch erkennen, dass die
{111}-Oberfläche die niedrigste Energie aufweist. Diese Oberfläche hat dem-
entsprechend den größten Anteil an der Wulff-Form, gefolgt von der {100}-
Oberfläche. Dies ist in guter Übereinstimmung mit den Erkenntnissen aus der
experimentell bestimmten Wulff-Form von Nickel durch Meltzmann et al. [55].

Um die Simulationsergebnisse mit den experimentell bestimmten Daten zur
mittleren Oberflächenenergie vergleichen zu können, wird der gewichtete Mit-
telwert genutzt. Diese Werte sind in Abbildung 2.3 bei T = 0K eingezeichnet.
Das Verhalten der Oberflächenenergie in Abhängigkeit der Temperatur kann
mithilfe der Oberflächenentropie abgeschätzt werden [59]. Die Oberflächen-
energie nimmt mit steigender Temperatur ab und der Unterschied zwischen
den Werten bei T = 0K und der Schmelztemperatur Tm beträgt etwa 10%.
Um die mittlere Oberflächenenergie von festem Nickel bei Tm abzuschätzen,
wird eine Zunahme von 20% des Wertes der Oberflächenenergie von flüssi-
gem Nickel γL(Tm) = 1,77J/m2 [60, 61] durch die Erstarrung angenommen
[62]. Der Wert γS(Tm) = 2,12J/m2 wird als Ausgangspunkt für die Abschät-
zung des Temperaturverhaltens der Oberflächenenergie genommen [59], wel-
che als gestrichelte Linie γS(T ) in Abbildung 2.3 dargestellt ist. Dies ist in
guter Übereinstimmung mit den als zuverlässig angesehenen Werten von Murr
et al. [35, 36], Stickle et al. [38] und dem korrigierten Wert von Clark et al.

[40]. Ein Vergleich mit den Simulationsergebnissen zeigt, dass der gewichtete
Mittelwert der Oberflächenenergie von Tran et al. [57] tendenziell zu niedrig
ist. Der Wert aus KerSOLife100 [58] gibt eine zuverlässigere Abschätzung für
T = 0K an, da die Oberflächenenergie mit steigender Temperatur abnimmt.
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Abbildung 2.4: Mittlere Korngrenzenergie γGB von Nickel in Abhängigkeit der Temperatur.
Leere Symbole: Inerte Atmosphäre. Volle Symbole: Reduzierende Atmosphäre.
Symbole mit einem Kreuz: Unreines Nickel (Reinheit 99,6%). Die Reinheit
der anderen Ni-Proben liegt bei > 99,9%. Die in dieser Arbeit als zuverlässig
bewerteten Literaturdaten werden durch größere Symbole hervorgehoben. Die
Schmelztemperatur von Nickel Tm = 1455◦C ist als gestrichelte, vertikale Linie
eingezeichnet.

Korngrenzenergie

In Tabelle A.1 (s. Anhang A.1) finden sich zusätzlich zur mittleren Oberflä-
chenenergie γS auch die Werte für die mittlere Korngrenzenergie γGB aus der
Literatur. In Abbildung 2.4 sind diese Daten in Abhängigkeit der Temperatur
aufgetragen. Die Zero Creep Methode in Kombination mit der Vermessung des
Dihedralwinkels an Korngrenzfurchen — die Methode des Thermal Grooving

wird in Kapitel 2.3 näher erläutert — erlaubt es, die Oberflächenenergie γS so-
wie das Verhältnis γGB/γS zu ermitteln, womit die mittlere Korngrenzenergie
berechnet werden kann. Da die Korngrenzenergie aus der Oberflächenener-
gie folgt, gelten die gleichen Überlegungen zur Sauerstoffadsorption wie für
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2 Grundlagen und Stand der Wissenschaft

die mittlere Oberflächenenergie am Anfang des Kapitels, womit die Werte von
Hayward et al. [31] sowie Clark et al. (in inerter Atmosphäre) [40] nicht ausrei-
chend zuverlässig sind. Der Wert von Roth et al. [37] ist tendenziell durch eine
zu hohe Last im Experiment verfälscht worden. Die mittlere Korngrenzenergie
in reduzierender Atmosphäre (von Clark et al. [40]) ist insgesamt geringer als
in inerter Atmosphäre, wobei betont werden muss, dass keine weiteren Ver-
gleichswerte in der Literatur zu finden sind. In der Arbeit wurde dies darauf
zurückgeführt, dass in Nickel gelöster Wasserstoff die Korngrenzenergie ab-
senkte [40].
In den meisten älteren Literaturquellen wird die Anisotropie der Korngrenz-
energie noch nicht berücksichtigt. Murr et al. [35] unterschieden in ihrem
Experiment zwischen Großwinkel- und Zwillingskorngrenzen. Es ist ein deut-
licher Unterschied in der Korngrenzenergie zu erkennen. In den Experimenten
von Divinski et al. [41] sowie von Prokoshkina et al. [42] wurden explizit
Großwinkelkorngrenzen untersucht und deren mittlere Korngrenzenergie aus
Diffusionsmessungen berechnet. Damit war es auch möglich, einen tieferen
Temperaturbereich zwischen 300◦C und 1100◦C abzudecken. Die Werte aus
den drei genannten Literaturquellen sind in guter Übereinstimmung und geben
vermutlich die beste Abschätzung für die mittlere Korngrenzenergie von Groß-
winkelkorngrenzen an. Der Wert für die Zwillingskorngrenze kann ebenfalls
als zuverlässig angesehen werden.

Im Allgemeinen zeigen Studien, dass die Korngrenzenergie im Vergleich zur
Oberflächenenergie deutlich stärker variiert — in Abhängigkeit der jeweili-
gen Orientierung — und sich für kleine Misorientierungen dem Wert von Null
annähert. Die Energie von Kleinwinkelkorngrenzen7 hängt von der Misorien-
tierung der benachbarten Körner ab und kann durch das Read-Shockley Modell

beschrieben werden [63]. Zudem gibt es spezielle Korngrenzen wie z.B. die

7 Kleinwinkelkorngrenzen weisen eine Misorientierung < 15◦ auf.
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2.2 Materialparameter von Nickel

kohärente Zwillingskorngrenze8 in fcc-Metallen, die sehr niederenergetisch ist
und häufig auftritt. In den Arbeiten von Randle et al. wurden unterschiedliche
Korngrenzen in Nickel intensiv untersucht und es konnte gezeigt werden, dass
Σ3- und Σ9-Korngrenzen häufig auftreten und diese zusammen mit Kleinwin-
kelkorngrenzen im Allgemeinen niedrigere Energien als Großwinkelkorngren-
zen aufweisen [64–67]. Dies wird auch in den Arbeiten von Rohrer et al. zu
Nickel bestätigt [68, 69]. Somit ist der Wert einer mittleren Korngrenzenergie
wie in Abbildung 2.4 und Tabelle A.1 nur dann sinnvoll, wenn eine Unter-
scheidung von verschiedenen Korngrenztypen getroffen wird.

Neuere Forschungsarbeiten beschäftigen sich mit der Anisotropie der Korn-
grenzorientierungen und -energien in Mikrostruturen. Zusammenfassend lässt
sich feststellen, dass die Häufigkeit von Korngrenzebenen in einem Polykristall
umgekehrt proportional zu deren Energie ist — es herrscht eine inverse Korre-
lation zwischen der GBPD9 und der GBED10. Das bedeutet, dass Korngrenzen,
die häufig auftreten, energetisch günstiger sind [68, 70–73]. Die Anisotropie
der GBPD ist unabhängig von der Korngröße [74]. Das CSL11 Modell [75–77]
eignet sich nicht, um Korngrenzenergien vorherzusagen, da nur die Misori-
entierung zwischen zwei Körnern betrachtet wird, nicht aber die Korngrenz-
ebene [78–81]. Nur in einigen Ausnahmefällen sind Korngrenzen mit hoher
Koinzidenz niederenergetisch und treten häufig auf, wie die Σ3-Korngrenze in
fcc-Metallen. Dagegen korreliert das Auftreten von Oberflächen, die niedrige
Miller’sche Indizes und eine niedrige Energie aufweisen, mit Grenzflächen,
die ebenfalls niederenergetisch sind und häufig auftreten [71, 78, 82–85]. Das
bedeutet, dass Korngrenzen, die aus energetisch günstigen Oberflächen zusam-
mengesetzt sind, auch eine niedrige Energie besitzen.

8 Die kohärente Zwillingskorngrenze zählt zu den Σ3-Korngrenzen.
9 Grain Boundary Plane Distribution

10 Grain Boundary Energy Distribution
11 Coincidence Site Lattice, Koinzidenzgitter
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2 Grundlagen und Stand der Wissenschaft

(a)

(b) (c)

Abbildung 2.5: (a) Experimentell bestimmte GBPD und GBED von polykristallinem Nickel [68].
Es herrscht eine inverse Korrelation zwischen GBPD und GBED. Korngren-
zen, die {111}-Ebenen enthalten, treten in Ni häufiger auf und sind energetisch
günstiger als andere Korngrenzen. (b) Aus atomistischen Simulationen berech-
nete Korngrenzenergien für Nickel als Funktion des Misorientierungswinkels
zwischen zwei Körnern [86]. (c) Korrelation zwischen der Häufigkeit von auf-
tretenden Korngrenzen in einem Ni-Polykristall aus (a) und den berechneten
Korngrenzenergien aus (b), übernommen aus [69]. Σ3-Korngrenzen zeigen eine
starke Korrelation zwischen Experiment und Simulation.

Es gibt zwei größere Datensätze zu Nickel-Korngrenzenergien, einen experi-
mentellen und einen simulativen. In der Arbeitsgruppe von Rohrer et al. wur-
den in Summe 17894 Korngrenzen in polykristallinem Nickel mithilfe von 3D-
EBSD12 charakterisiert und die Verteilung der Korngrenzebenen (GBPD) und

12 Elektronenrückstreubeugung

16
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der relativen Korngrenzenergie (GBED) bestimmt (s. Abbildung 2.5a) [68].
Korngrenzen, die {111}-Ebenen enthalten, treten häufiger auf und sind en-
ergetisch günstiger als andere Korngrenzen. Zudem wurde ein hoher Anteil
an Σ3-Korngrenzen beobachtet. Neben der kohärenten Zwillingskorngrenze
weisen auch Σ9-Kipp-Korngrenzen relativ niedrige Energien auf. In der Ar-
beitsgruppe von Holm et al. wurden atomistische Simulationen für 388 unter-
schiedliche Korngrenzorientierungen durchgeführt (T = 0K) [86]. Die berech-
neten Korngrenzenergien variieren zwischen 0 < γGB < 1,5J/m2 (s. Abbil-
dung 2.5b). In Übereinstimmung mit den experimentellen Ergebnissen weisen
Grenzflächen, die {111}-Ebenen enthalten, auch in den Simulationen niedrige-
re Energien auf (hellblaue Datenpunkte). Die kohärente Zwillingskorngrenze
weist die niedrigste Energie von etwa 0,06J/m2 auf, was gut zu dem expe-
rimentell bestimmten Wert von 0,043J/m2 von Murr et al. [35] passt. Die
Energien der inkohärenten Σ3-Korngrenzen weisen höhere Energien auf und
variieren stark. Dies bestätigt, dass die Misorientierung alleine nicht ausrei-
chend ist, um die Korngrenzenergie zu bestimmen, sondern dass die Korn-
grenzebene eine entscheidende Rolle spielt. Wie zu erwarten, lässt sich das
Energieverhalten der Kleinwinkelkorngrenzen mit dem Read-Shockley Modell
beschreiben. In einer weiteren Veröffentlichung wurden die beiden Datensät-
ze zu Nickel-Korngrenzenergien miteinander verglichen und es konnte gezeigt
werden, dass der experimentelle und der simulative Ansatz sich komplemen-
tär ergänzen [69]. Die Korrelation zwischen experimenteller Häufigkeit von
auftretenden Korngrenzen und berechneter Korngrenzenergie aus Simulatio-
nen ist in Abbildung 2.5c eingezeichnet. Σ3-Korngrenzen, die sehr häufig im
Ni-Polykristall auftreten, zeigen eine starke Korrelation zwischen Experiment
und Simulation, während Korngrenzen, die nicht häufig vertreten sind, auf-
grund von experimenteller Unsicherheit nur schwach korreliert sind. Da die
in Simulationen berechneten Korngrenzenergien nicht von der beobachteten
Häufigkeit abhängen, sind diese Werte bei Korngrenzen, die weniger häufig
auftreten, zuverlässiger als experimentelle Werte.
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2 Grundlagen und Stand der Wissenschaft

2.2.2 Diffusionskoeffizienten

In diesem Kapitel werden die Literaturdaten zur Volumendiffusion, Oberflä-
chendiffusion und Korngrenzdiffusion von Nickel diskutiert. Es handelt sich
fast ausschließlich um experimentelle Daten. Den Diffusionskoeffizienten mit-
hilfe von atomistischen Simulationen (bei T 6= 0K) zu bestimmen ist nicht tri-
vial und sehr rechenintensiv, weshalb dies bis jetzt in der Literatur für Nickel
nicht zu finden ist. Es ist zu beachten, dass in den folgenden Diagrammen zur
Diffusion die Fehlerbalken zugunsten der Übersichtlichkeit nicht eingezeich-
net wurden. Die Fehler zu den Literaturdaten sind den Tabellen zu entnehmen.
Die Skalierung der x-Achse wurde in den Diagrammen zur besseren Vergleich-
barkeit identisch gewählt.

Volumendiffusion

In Abbildung 2.6 ist der Volumendiffusionskoeffizient DV als Funktion der in-
versen Temperatur dargestellt [87–106]. Die verschiedenen Datensätze weisen
eine gute Übereinstimmung auf. Die Volumendiffusion wurde in der Literatur
schon häufig untersucht und kann mit hoher Genauigkeit mittels radioaktiven
Isotopen bestimmt werden. Generell weisen Adsorptionsmessungen der Rest-
aktivität an der Oberfläche einen höheren experimentellen Fehler auf als Mes-
sungen, in denen die Aktivität durch schichtweises Abtragen der Oberfläche
gemessen wird. Messungen an Einkristallen liefern nochmals einen genaueren
Wert als an Polykristallen [107].
In der Arbeit von Campbell et al. wurden die gefundenen experimentellen Da-
ten zur Volumendiffusion mithilfe des gewichteten arithmetischen Mittels eva-
luiert und folgende Funktion als beste Abschätzung für eine statistische Dar-
stellung des temperaturabhängigen Diffusionskoeffizienten angegeben [108]:

DV(T ) = 1,1 ·10−4 exp
(
−279,35kJ/mol

RT

)
m2/s. (2.1)
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Abbildung 2.6: Volumendiffusionskoeffizient DV von Nickel als Funktion der inversen Tempera-
tur. Durchgezogene Linien: Ni-Einkristall. Gestrichelte Linien: Ni-Polykristall.
Die Unterscheidung der vielen Datensätze mit bloßem Auge ist schwierig, dies
unterstreicht jedoch die hohe Übereinstimmung der Daten.

Hierbei stellt R die Gaskonstante dar.
Die ab-initio Simulationen zur Volumendiffusion, die im Rahmen des Projektes
KerSOLife100 von A. Marusczyk durchgeführt wurden, sind in guter Überein-
stimmung mit den experimentellen Daten.

Oberflächendiffusion

Die Oberflächendiffusion ist im Vergleich zur Volumendiffusion schwieriger
zu messen und wurde deshalb in der Literatur weniger häufig untersucht. In
Abbildung 2.7 ist der Oberflächendiffusionskoeffizient13 DS = δD∗S als Funk-
tion der inversen Temperatur dargestellt [34, 109–111]. In Tabelle A.3 im

13 Der Oberflächendiffusiondiffusionskoeffizient DS wird in der Einheit m3

s angegeben, da in der
Phasenfeld-Simulation in dieser Einheit gerechnet wird. Die Oberflächenbreite wird wie die
Korngrenzbreite mit δ = 0,5nm gesetzt.
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Abbildung 2.7: Oberflächendiffusionskoeffizient DS von Nickel als Funktion der inversen Tem-
peratur. {hkl} bezeichnet die Ebene, auf der die Oberflächendiffusion gemessen
wurde, [uvw] gibt die Richtung an, in der die Diffusion gemessen wurde. Durch-
gezogene Linien: Ni-Reinheit ≥ 99,9%. Gestrichelte Linien: Weniger reines
Ni.

Anhang A.1 sind die Daten zusammengefasst. Grundsätzlich zeigt sich, dass
deutliche Abweichungen zwischen den Literaturwerten bestehen. Wie bei der
Oberflächenenergie (vgl. Kapitel 2.2.1) spielt auch bei der Oberflächendiffu-
sion die umgebende Atmosphäre eine wichtige Rolle und die Diffusion kann
durch Adsorption stark beeinflusst werden. Die Experimente wurden durchge-
hend im Vakuum oder in einer inerten Atmosphäre durchgeführt, womit Ad-
sorption nicht ausgeschlossen werden kann. Zusätzlich zu der großen Streuung
zwischen unterschiedlichen Literaturwerten ist zu beachten, dass innerhalb von
einem Experiment der Messfehler relativ hoch ist (s. Tabelle A.3). Würde man
diesen Fehler im Diagramm darstellen, würde jede Funktion des Diffusionsko-
effizienten eine Abweichung von ein bis zwei Größenordnungen aufweisen.
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(a) (b)

Abbildung 2.8: (a) Anisotropie der Oberflächendiffusion bei T = 1000◦C dargestellt im Stan-
darddreieck. Der Diffusionskoeffizient ist — relativ gesehen — in der Nähe von
{111}-Ebenen hoch, von {110}-Ebenen niedrig und von {100}-Ebenen sehr
niedrig. (b) Histogramm der gemessenen Diffusionskoeffizienten bei zwei un-
terschiedlichen Temperaturen. Der Grad der Anisotropie nimmt mit steigender
Temperatur ab: Das Verhältnis von größtem zu kleinstem gemessen Diffusionsko-
effizienten beträgt 250 bei T = 900◦C und 12 bei T = 1100◦C. Übernommen aus
[109].

Die Anisotropie der Oberflächendiffusion an einem Nickel-Blech wurde von
Blakely et al. untersucht [109]. In Abbildung 2.8a sind die Ergebnisse bei
T = 1000 ◦C im Standarddreieck aufgetragen. Der Diffusionskoeffizient ist —
relativ gesehen — in der Nähe von {111}-Ebenen hoch, von {110}-Ebenen
niedrig und von {100}-Ebenen sehr niedrig. Mit steigender Temperatur nimmt
der Grad der Anisotropie ab, was im Histogramm in Abbildung 2.8b zu sehen
ist. Bei T = 900 ◦C beträgt das Verhältnis von größtem zu kleinstem gemessen
Diffusionskoeffizienten 250, während bei T = 1100 ◦C das Verhältnis 12 be-
trägt. Weiterhin wurde untersucht, wie sich der mittlere Diffusionskoeffizient
in reinem und weniger reinem Nickel verhält und es konnte gezeigt werden,
dass reines Nickel generell einen höheren Oberflächendiffusionskoeffizienten
als verunreinigtes Nickel aufweist (s. Abbildung 2.7).

21



2 Grundlagen und Stand der Wissenschaft
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Abbildung 2.9: Korngrenzdiffusionskoeffizient DGB = δD∗GB von Nickel als Funktion der in-
versen Temperatur, wobei die Korngrenzbreite δ = 0,5nm ist. Durchgezogene
Linien: Ni-Reinheit ≥ 99,9%. Gestrichelte Linien: Weniger reines Ni.

Korngrenzdiffusion

In Abbildung 2.9 ist der Korngrenzdiffusionskoeffizient DGB = δD∗GB von Ni-
ckel als Funktion der inversen Temperatur dargestellt [41, 42, 88, 105, 112–
117]. Die Werte sind in Tabelle A.4 im Anhang A.1 zusammengetragen. Die
allgemein akzeptierte Korngrenzbreite von δ = 0,5nm konnte auch in Experi-
menten bestätigt werden [41, 42]. Die Streuung der Korngrenzdiffusion kann
zum Teil auf die Reinheit des gewählten Materials zurückgeführt werden. Ge-
nerell konnte festgestellt werden, dass je höher die Reinheit des Materials ist,
desto höher ist auch der Korngrenzdiffusionskoeffizient und desto niedriger
ist die effektive Aktivierungsenergie QGB für Korngrenzdiffusion [42]. Zudem
sollte beachtet werden, dass in den Experimenten ein mittlerer Diffusionsko-
effizient über unterschiedliche Korngrenzorientierungen bestimmt wurde und
nicht explizit die Anisotropie der Korngrenzdiffusion berücksichtigt wurde.
Dies könnte wesentlich zur Streuung der Werte in Abbildung 2.9 beitragen.
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2.3 Thermal Grooving

Wie bei der Oberflächendiffusion ist auch bei der Korngrenzdiffusion der Feh-
ler innerhalb eines Experimentes relativ hoch (s. Tabelle A.4), was bedeutet,
dass der Diffusionskoeffizient nur mit einer Abweichung von ein bis zwei Grö-
ßenordnungen angegeben werden kann.

2.3 Thermal Grooving

Das Thermal Grooving (Thermisches Furchen) bezeichnet die Entstehung von
Korngrenzfurchen an der Oberfläche einer Probe bei hohen Temperaturen. Die
Korngrenzfurchen bilden sich aus, da sich am Tripelpunkt lokal ein mechani-
sches Gleichgewicht der Grenzflächenkräfte einstellt (s. Abbildung 2.10). Dif-
fusionsvorgänge können mithilfe des Thermal Grooving untersucht und Ma-
terialparameter wie Diffusionskoeffizient sowie das relative Energieverhältnis
aus Korngrenz- und Oberflächenenergie bestimmt werden. Die Ausgangslage
für Thermal Grooving Experimente bilden in der Regel Proben mit einer po-
lierten Oberfläche.

Mullins analysierte und modellierte das Thermal Grooving unter der Annahme
isotroper Materialparameter, einer senkrechten Korngrenze und kleinen Stei-
gungen der Profile in der Furchenmitte [6, 7]. Robertson erweiterte das Modell
unter Berücksichtigung aller möglichen Furchenwinkel [118]. Die Furchen-
profile wachsen selbstähnlich. Aus der Profilform und dem Zeitverhalten, wie
sich die Korngrenzfurche mit der Zeit t entwickelt, kann der dominante Diffu-
sionsmechanismus und der dazugehörige Diffusionskoeffizient bestimmt wer-
den. Die Furchenbreite w und -tiefe d entwickeln sich mit einer Abhängigkeit
von t1/4 bei Oberflächendiffusion, von t1/3 bei Volumendiffusion und von t1/2

bei Verdampfung-Kondensation. Das normierte Furchenprofil zum jeweiligen
Mechanismus ist im Diagramm in Abbildung 2.11 eingezeichnet. Die Furchen-
profile weisen unterschiedliche geometrische Eigenschaften auf. Bei Furchen,
die durch Verdampfung-Kondensation entstehen, wird die Masse nicht erhalten
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2 Grundlagen und Stand der Wissenschaft

Abbildung 2.10: Schematische Zeichung einer Korngrenzfurche. Am Tripelpunkt in der Furchen-
mitte hat sich lokal ein mechanisches Gleichgewicht der Grenzflächenkräfte
eingestellt. γS1 und γS2 bezeichnen die Oberflächenenergien, γGB die Korngrenz-
energie und Ψ den Dihedralwinkel.

und es entwickeln sich keine Maxima auf beiden Seiten der Furchenmitte. Bei
Volumen- und Oberflächendiffusion dagegen wird die Masse erhalten. Die Fur-
chenprofile durch Volumendiffusion weisen zu beiden Seiten der Furchenmitte
jeweils ein Maximum auf, während die Profile durch Oberflächendiffusion je-
weils ein Maximum und ein Minimum aufweisen.

Im mechanischen Gleichgewicht der Grenzflächenkräfte am Tripelpunkt und
unter Annahme einiger Vereinfachungen kann aus der Vermessung des Dihe-
dralwinkels Ψ in der Furchenmitte die relative Korngrenzenergie γGB/γS be-
rechnet werden [45, 119]:

γGB

γS
= 2cos

(
Ψ

2

)
. (2.2)

Folgende Vereinfachungen sind in der Gleichung enthalten: (1) Die Oberflä-
chenenergie γS ist auf beiden Seiten der Furchenmitte gleich. (2) Die Korn-
grenze steht senkrecht zur Oberfläche. (3) Es wirken keine Drehmomente auf
die Grenzflächen.
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Abbildung 2.11: Normiertes Furchenprofil einer senkrechten Korngrenze jeweils unter
der Annahme von isotroper Oberflächendiffusion, Volumendiffusion und
Verdampfung-Kondensation [6, 7, 118].

Diese Annahmen stimmen in der Regel nicht und somit ist die Messung einer
einzelnen Furche nicht ausreichend aussagekräftig. Um die Anisotropie mög-
lichst vollständig zu charakterisieren, müssen genügend Furchen vermessen
werden.

Bis jetzt wurden in der Literatur hauptsächlich keramische Polykristall-Proben
mithilfe des Thermal Grooving untersucht [120–133]. Diese besitzen den Vor-
teil, dass sie im Vergleich zu metallischen Proben einfacher zu polieren sind.
Thermal Grooving Experimente an metallischen Proben [134–139] oder Bi-
kristallen [140–144] sind in der Literatur kaum zu finden. Durch die Entwick-
lung neuerer Messmethoden konnte die Messgenauigkeit der Furchenprofile
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2 Grundlagen und Stand der Wissenschaft

im Laufe der Zeit deutlich erhöht werden. Die ersten Thermal Grooving Pro-
ben wurden mittels optischer Interferometrie [120–127, 134] vermessen. Spä-
ter wurden vereinzelt die MRL14 Technik [124, 145], das FIB-REM15 [133]
oder TEM16 [146] eingesetzt. Heutzutage wird vor allem das AFM17 genutzt
[119, 128–132, 135, 137–141, 143], da es die höchste Höhenauflösung bietet.

2.4 Zielsetzung der Arbeit

Die Nickel-Kornvergröberung ist einer der dominantesten Degradationsme-
chanismen in der SOFC. Um diesen Mechanismus in Phasenfeld-Simulationen
quantitativ korrekt zu modellieren und Langzeitvorhersagen zur Anodendegra-
dation geben zu können, sind zuverlässige Materialparameter unter realitätsna-
hen Betriebsbedingungen nötig. Dabei sind besonders die relativen Korngrenz-
energien sowie die Diffusionskoeffizienten von Interesse. Typische Betriebsbe-
dingungen einer Anode sind im Temperaturbereich von etwa 600 ◦C bis 900◦C
unter einer reduzierenden und feuchten Atmosphäre zu finden.

Die Literaturwerte für die Oberflächenenergie von Nickel geben einen ersten
Anhaltspunkt für die Größenordnung der Werte. Jedoch unterscheiden sich der
Temperaturbereich und die Umgebungsatmosphäre stark von den Bedingungen
in der SOFC-Anode. Zusätzlich kommen noch große Unsicherheiten durch die
Messmethodik und Sauerstoffadsorption hinzu. Zu den Korngrenzenergien und
deren Anisotropie existieren in der Literatur umfangreichere Studien, womit es
zuverlässigere Daten für Nickel-Korngrenzenergien gibt.

14 Metal Reference Line
15 Rasterelektronenmikroskop mit fokussiertem Ionenstrahl
16 Transmissionselektronenmikroskop
17 Rasterkraftmikroskop
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2.4 Zielsetzung der Arbeit

Im Vergleich zu den Literaturdaten der Energien decken die Literaturwerte
zu Diffusionsmessungen einen großen Temperaturbereich ab. Die Volumen-
diffusion ist der einzige Diffusionsmechanismus, der gut verstanden ist und
dessen Diffusionskoeffizient mit hoher Genauigkeit angegeben werden kann.
Die Literaturwerte für Oberflächen- und Korngrenzdiffusion streuen stark und
Faktoren wie die Anisotropie, die umgebende Atmosphäre und die Reinheit
vom Material beeinflussen den Wert des gemessenen Diffusionskoeffizienten
stark. Zusätzlich zur Streuung der Daten, die zwischen unterschiedlichen Lite-
raturquellen existiert, kommt noch die große Messunsicherheit innerhalb eines
Experimentes hinzu, die bis zu zwei Größenordnungen beträgt. Somit fehlt den
Literaturwerten zur Oberflächen- und Korngrenzdiffusion die nötige Genauig-
keit für zuverlässige Phasenfeld-Simulationen.
Darüberhinaus wurde der Einfluss der Feuchte auf die Materialparameter noch
in keiner Studie untersucht.

Zur Bestimmung der relevanten Materialparameter wird in der vorliegenden
Arbeit das Thermal Grooving ausgewählt. Der Vorteil dieser Methode ist die
Möglichkeit sowohl die relativen Korngrenzenergien als auch die Diffusion
von Nickel untersuchen zu können. Das Thermal Grooving erlaubt zudem die
Einstellung realitätsnaher Betriebsbedingungen im Experiment und die Un-
tersuchung des Einflusses der Feuchte. Um die nötige Genauigkeit der Ma-
terialparameter sicherzustellen, werden die Probenpräparation als auch die
Messmethodik in dieser Arbeit optimiert. Neben der Bestimmung der Materi-
alparameter ist ein weiterer Vorteil des Thermal Grooving die Möglichkeit den
dominanten Diffusionsmechanismus unter betriebsnahen Bedingungen bestim-
men zu können. Ist der dominante Mechanismus bekannt, vereinfacht das die
Phasenfeld-Simulationen, da nicht alle Diffusionsmechanismen gleichzeitig si-
muliert werden müssen und die Zahl der zu bestimmenden Materialparameter
im Experiment sich verringert.
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2 Grundlagen und Stand der Wissenschaft

Zusammenfassend ist das Ziel dieser Arbeit, den dominanten Diffusionsme-
chansimus von Nickel und die relevanten Materialparameter für Phasenfeld-
Simulationen — die relativen Korngrenzenergien und Diffusionskoeffizienten
— unter realitätsnahen Bedingungen einer SOFC-Anode so exakt wie möglich
zu bestimmen.
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3 Experimentelle
Vorgehensweise

Die vorliegende Arbeit ist in zwei experimentelle Teile aufgeteilt, da mithilfe
des Thermal Grooving einerseits die relativen Korngrenzenergien und ande-
rerseits die Diffusion von Nickel untersucht werden können (vgl. Kapitel 2.3).
Die Details zu beiden experimentellen Vorgehensweisen werden in Kapitel 3.1
vorgestellt. Um die erforderliche Genauigkeit der zu bestimmenden Material-
parameter zu gewährleisten, wird im darauffolgenden Kapitel 3.2 die Mess-
methodik des AFM optimiert. Zudem werden insgesamt drei unterschiedliche
Probentypen mithilfe des Thermal Grooving untersucht, um ein bestmögliches
Ergebnis für die gesuchten Materialparameter zu erhalten: Anodenmikrostruk-
turen, Ni-Polykristalle und Ni-Bikristalle. Die Herstellung und materialogra-
phische Präparation der Proben werden in Kapitel 3.3 beschrieben. Da die Pro-
benpräparation der Ni-Bikristalle nicht trivial ist, wird ein Vergleich verschie-
dener Ansätze zur materialographischen Präparation separat in Kapitel 3.4 vor-
gestellt.

3.1 Thermal Grooving

Im ersten experimentellen Teil wird die Vermessung des Dihedralwinkels in
der Furchenmitte beschrieben, um die relativen Korngrenzenergien von Nickel
zu bestimmen (Kapitel 3.1.1). Der zweite experimentelle Teil beschreibt die
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3 Experimentelle Vorgehensweise

Vermessung des kompletten Furchenprofils, um den dominanten Diffusions-
mechanismus zu identifizieren und den zugehörigen Diffusionskoeffizienten
zu bestimmen (Kapitel 3.1.2).
Die materialographisch präparierte Oberfläche der Proben vor der Auslage-
rung bildet die Basis für Thermal Grooving Experimente und bestimmt somit
wesentlich über die Qualität der Ergebnisse. Die Vorgehensweisen zur mate-
rialographischen Präparation der verschiedenen Proben werden in Kapitel 3.3
und 3.4 beschrieben. In beiden experimentellen Teilen fand die Auslagerung
in einem Rohrofen (Fa. HTM Reetz GmbH) innerhalb eines Aluminiumoxid-
Rohres mit konstantem Gasdurchfluss statt. Die Parameter, die in dem jewei-
ligen Experiment verwendet wurden, sind in Tabelle 3.1 zusammengefasst.
Da es von Interesse ist, die gesuchten Materialparameter unter betriebsna-
hen Bedingungen einer SOFC-Anode zu bestimmen, wurde die Temperatur
T = 750 ◦C und eine reduzierende Atmosphäre gewählt. Die Temperatur konn-
te mit einer Genauigkeit von ±0,5 ◦C eingestellt werden. Das Trägergas war
Formiergas (95% N2/5% H2). Die Aufheizrate im Ofen betrug 10K/min, wäh-
rend die Abkühlkurve einem exponentiellen Verlauf folgte. Der Ofen ließ sich
nur langsam abkühlen, weshalb ein Abschrecken der Proben nicht möglich

Tabelle 3.1: Verwendete Proben und Parameter in dieser Arbeit. Die Anoden und Polykristalle
wurden im ersten experimentellen Teil — die Vermessung des Dihedralwinkels —
und die Bikristalle im zweiten experimentellen Teil — die Vermessung des Furchen-
profils — eingesetzt.

Temperatur Auslagerungszeit Durchfluss Durchfluss
[◦C] [h] Formiergasa H2O

Anode I 750 0,5 1,0l/min -
Anode II 750 5 1,0l/min -
Anode III 750 100 1,0l/min -

Polykristall I 750 27 1,0l/min -
Polykristall II 750 27 0,5l/min 10,0g/h 29vol.% H2O

Bikristalle 750 11 1,0l/min -

a 95% N2 / 5% H2
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3.1 Thermal Grooving

war. Ein beispielhaftes Temperaturprofil ist in Abbildung A.1 im Anhang A.2
dargestellt. Zur Erzeugung einer feuchten Atmosphäre wurde Wasser mithilfe
des CEM-Systems1 (Fa. Bronkhorst (Schweiz) AG) verdampft und dem For-
miergas bei einer Temperatur T > 150 ◦C beigemischt. Bevor die Proben im
AFM vermessen wurden, musste darauf geachtet werden, dass die Oberfläche
gründlich mit deionisiertem Wasser und Ethanol gereinigt wurde.

3.1.1 Vermessung des Dihedralwinkels

Die relative Korngrenzenergie γGB/γS von Nickel ist einer der Materialpara-
meter, die für Phasenfeld-Simulationen benötigt werden. Wird der Dihedral-
winkel Ψ in der Furchenmitte vermessen, kann mit Gleichung 2.2 die relative
Korngrenzenergie berechnet werden. Da in der Gleichung einige Vereinfa-
chungen enthalten sind (s. Kapitel 2.3), ist eine einzige Messung nicht aussa-
gekräftig. Aus der Literatur ist bekannt, dass abhängig von der Orientierung
der Oberfläche bzw. der Korngrenze jeweils die Oberflächen- und Korngrenz-
energie variieren. Deswegen wurden in dieser Arbeit die Dihedralwinkel von
hinreichend vielen unterschiedlichen Korngrenzfurchen (ca. 100− 150) mit-
hilfe des AFM vermessen, um die komplette Verteilung und damit Anisotropie
von γGB/γS bestimmen zu können. Es war besonders wichtig, dass der Mess-
fehler von Ψ so weit wie möglich minimiert wurde, da sich der Fehler durch
die Berechnung von γGB/γS fortpflanzt. Die Optimierung der Messmethodik
wird in Kapitel 3.2 vorgestellt.
In diesem experimentellen Teil der Arbeit wurden zwei unterschiedliche Pro-
bentypen untersucht. Zunächst wurde eine reale Ni/YSZ-Anode mithilfe des
Thermal Grooving untersucht. Wie sich jedoch im Experiment herausgestellt
hatte und in Kapitel 4.1.1 genauer beleuchtet wird, verrundeten die Nickel-
Körner an der Oberfläche stark, da die Mikrostruktur porös ist und kleine

1 CEM steht für Controlled Evaporation and Mixing. Beim CEM-System handelt es sich um ein
Flüssigkeitsdosiersystem mit geregelter Verdampfung.
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3 Experimentelle Vorgehensweise

Nickel-Körner mit einem Durchmesser < 1µm aufweist. Während der AFM-
Messung erwies es sich als schwierig, die Korngrenzen ausfindig zu machen
und den Dihedralwinkel genau zu bestimmen. Deswegen wurde zusätzlich
polykristallines Nickel mithilfe des Thermal Grooving untersucht. Die Poly-
kristalle besitzen den Vorteil, dass sie nicht porös sind und größere Körner, so-
wie wohldefinierte Korngrenzen aufweisen, was es ermöglicht, den Dihedral-
winkel mit hoher Genauigkeit zu bestimmen. Aus diesem Grund wurden an
den polykristallinen Proben zusätzlich EBSD2-Messungen durchgeführt, um
zwischen unterschiedlichen Korngrenztypen zu unterscheiden. Entsprechend
vorhandener Literatur wurde zwischen Σ3-Korngrenzen (Σ3-GB), Großwin-
kelkorngrenzen3 (HAGB) und Kleinwinkelkorngrenzen (LAGB) unterschie-
den. Die EBSD-Analysen wurden nach der Auslagerung am REM Supra 55VP
(Fa. Carl Zeiss AG) mit dem EBSD-System AZtec (Channel 5, Fa. Oxford
Instruments) bei einer Beschleunigungsspannung von 20kV durchgeführt. Es
wurde ein 3mm× 3mm großes Feld mit einer Schrittweite von 0,75µm ver-
messen. Der MAD4-Wert betrug 0,25 ◦. Der Anteil an der Gesamtlänge aller
Korngrenzen betrug bei den Σ3-Korngrenzen 45%, bei den Großwinkelkorn-
grenzen 45% und bei den Kleinwinkelkorngrenzen 10%.
Die Proben und die Parameter, die im Experiment verwendet wurden, sind in
Tabelle 3.1 zusammengefasst. Es wurden drei gleiche Anodenmikrostrukturen
bei unterschiedlichen Auslagerungszeiten untersucht, um zu prüfen, ob sich
schon nach der kürzesten gewählten Auslagerungszeit lokal ein Gleichgewicht
in der Furchenmitte eingestellt hatte. Der Einfluss der Feuchte wurde an den
polykristallinen Proben untersucht, da im Vergleich zur Anodenmikrostruk-
tur der Dihedralwinkel beim Polykristall mit höherer Genauigkeit bestimmt

2 Elektronenrückstreubeugung
3 In dieser Arbeit sind die Σ3-Korngrenzen aus den Großwinkelkorngrenzen ausgenommen.
4 Mean Angular Deviation
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3.1 Thermal Grooving

werden konnte und zwischen den drei unterschiedlichen Korngrenztypen un-
terschieden wurde. Somit können selbst kleinere Unterschiede zwischen tro-
ckener und feuchter Atmosphäre herausgearbeitet werden. Es wurde eine ma-
ximal feuchte Atmosphäre (29vol.% H2O und 71vol.% Formiergas) gewählt,
die bei diesem experimentellen Aufbau und den verwendeten Gasanschlüssen
möglich war, ohne dass die Proben in einer oxidierenden Atmosphäre ausgela-
gert wurden. Das entspricht einem Verhältnis H2/H2O = 0,12. Der gemessene
Sauerstoffpartialdruck in trockenem Formiergas betrug pO2 = 10−25 atm und
in feuchtem Formiergas pO2 = 10−19 atm.

3.1.2 Vermessung des Furchenprofils

Das Ziel in diesem experimentellen Teil ist die Bestimmung des dominan-
ten Diffusionsmechanismus und des zugehörigen Diffusionskoeffizienten un-
ter Betriebsbedingungen einer SOFC-Anode. Ist der dominante Diffusionsme-
chanismus bekannt, vereinfacht das die Phasenfeld-Simulationen, da nicht alle
Diffusionsmechanismen gleichzeitig simuliert werden müssen. Der Diffusions-
koeffizient ist ein weiterer Materialparameter, der für Phasenfeld-Simulationen
benötigt wird. Hierfür wurden Ni-Bikristalle mithilfe des Thermal Grooving
untersucht. Der Vorteil der Bikristalle liegt darin, dass sie eine wohldefinierte,
senkrechte Korngrenze aufweisen und somit die Mullins Theorie des Thermal
Grooving, wie in Kapitel 2.3 beschrieben, angewandt werden kann. Wird das
komplette Furchenprofil vermessen, kann aus der Furchenprofilform der domi-
nante Diffusionsmechanismus abgeleitet und durch einen Vergleich mit theo-
retisch vorhergesagten Profilen der zugehörige Diffusionskoeffizient mit hoher
Genauigkeit bestimmt werden.
Es wurden unterschiedliche Kombinationen von Korngrenzorientierungen ge-
wählt und unterschiedliche Seiten des Bikristalls materialographisch präpa-
riert, um die Anisotropie der Korngrenz- und Oberflächenorientierungen auf
den Diffusionskoeffizienten zu untersuchen. Wie in Tabelle 3.1 zu erkennen
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3 Experimentelle Vorgehensweise

ist, wurden alle Ni-Bikristalle unter den gleichen Bedingungen ausgelagert
(T = 750 ◦C, t = 11h, Formiergas). Die Auslagerungszeit wurde hinreichend
lang gewählt, damit der Einfluss der Aufheiz- und Abkühlrate reduziert wurde.
Die Korngrenzfurchen wurden im AFM stets senkrecht zur Korngrenze ver-
messen und die Stelle für die AFM-Messung mittig auf der Probe gewählt.
Zum Schluss wurden an den Bikristallen EBSD-Messungen auf der präparier-
ten Oberfläche durchgeführt, um die Oberflächenorientierung der beiden Kör-
ner zu bestimmen. Die EBSD-Analysen wurden am REM Supra 55VP (Fa.
Carl Zeiss AG) mit dem EBSD-System AZtec (Channel 5, Fa. Oxford Instru-
ments) bei einer Beschleunigungsspannung von 20kV durchgeführt. Es wur-
de auf beiden Seiten der Korngrenze jeweils ein Feld von 21µm× 21µm mit
einer Schrittweite von 0,25µm vermessen. Das Feld wurde in der Nähe der
Korngrenze auf der nicht verrundeten Oberfläche gewählt. Die MAD-Werte
der verschiedenen Bikristalle lagen zwischen 0,11 ◦ und 0,26 ◦.

3.2 Messmethodik: AFM

Die Korngrenzfurchen wurden mit einem Rasterkraftmikroskop (AFM) ver-
messen. Obwohl das Messprinzip eines AFM — die Vermessung der Topo-
graphie — relativ einfach erscheint, müssen einige Punkte bei der praktischen
Umsetzung beachtet werden. Die Abnutzung der AFM-Spitze und der Ein-
fluss der Spitzenform, nicht optimierte Parameter während der Messung und
weitere Messartefakte können zu verfälschten Aufnahmen führen. Auch die
Verarbeitung der AFM-Daten im Nachhinein kann zu einer veränderten Topo-
graphie führen. Da die geometrische Form der Furchenprofile entscheidend für
die weitere Auswertung und somit für die Bestimmung der Materialparame-
ter ist, werden in diesem Kapitel die obengenannten experimentellen Faktoren
diskutiert. Die Vorgehensweise, um die Einflüsse dieser Faktoren auf die Mess-
genauigkeit zu minimieren und somit die Messmethodik zu optimieren, wird
im Folgenden vorgestellt.
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3.2 Messmethodik: AFM

AFM-Spitze

Die Form der AFM-Spitze ist entscheidend für die Qualität der Messung. Alle
AFM-Aufnahmen stellen eine Faltung der Spitzenform und der Form der Pro-
benoberfläche dar. Dies ist ein bekanntes Problem bei AFM-Messungen und
ist besonders kritisch bei der Messung von konkaven Formen wie Korngrenz-
furchen. Abbildung 3.1a veranschaulicht diese Problematik. Zu sehen ist ein
simuliertes Furchenprofil nach der Mullins Theorie des Thermal Grooving und
das theoretisch gemessene Profil durch eine stark abgenutzte Spitze5 mit einem
Radius von 60nm. Die Tiefe und die Form der Furche werden systematisch un-
terschätzt und somit der Dihedralwinkel systematisch überschätzt.
Im Idealfall sollte die Spitze möglichst spitz sein und aus einem robusten Ma-
terial bestehen, so dass die Abnutzung der Spitze minimiert wird. Standard-
AFM-Spitzen wie die OTESPA (Fa. Bruker Corporation) bestehen in der Re-
gel aus Silizium. Sie weisen eine pyramidenförmige Form auf und haben einen
Radius von etwa 7− 10nm. Solche Standard-Spitzen sind relativ einfach zu
handhaben und laufen bei bekannten Parametereinstellungen stabil, nutzen
sich aber nach einer gewissen Zeit ab. In Vorversuchen wurden verschiedene
AFM-Spitzen getestet, die einen noch geringeren Radius aufweisen, um eine
höhere laterale Auflösung zu ermöglichen. Zudem bestehen diese Spitzen aus
HDC/DLC6, also aus hochdichtem, diamantähnlichem Kohlenstoff und wei-
sen zu Diamant vergleichbare Materialeigenschaften auf. Auf dem aktuellen
Stand der Technik sind das die robustesten verfügbaren AFM-Spitzen, die zu-
dem eine deutlich längere Lebensdauer als Standard-Si-Spitzen besitzen [147].
Aus den Ergebnissen der Vorversuche fiel die Wahl der Spitze für die weite-
ren Versuche auf die SuperSharpStandard-NCHR (Fa. nanotools GmbH) mit
einem Radius von 2− 3nm. Die konische Form der HDC/DLC Spitze hat im
Vergleich zu pyramidenförmigen Spitzen den Vorteil, dass sie aufgrund ihrer

5 Ein Spitzenradius von 60nm entspricht einer stark abgenutzten Spitze, in der Regel liegt der
Radius bei einer neuen Spitze bei < 10nm.

6 HDC/DLC steht für high-density carbon/diamond-like carbon.
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(a) (b)

β

Spitze
AFM-

Abbildung 3.1: Untersuchung des Einflusses der AFM-Spitze auf die Messung von Furchenpro-
filen durch Simulation, übernommen aus [119]. (a) Graue Linie: Simuliertes Fur-
chenprofil nach der Mullins Theorie des Thermal Grooving. Gestrichelte Linie:
Theoretisch gemessenes Furchenprofil durch eine abgenutzte Spitze mit einem
Radius von 60nm. Die Tiefe und Form der Furche werden systematisch unter-
schätzt, der Dihedralwinkel systematisch überschätzt. (b) Vergleich zwischen
tatsächlichem Winkel β im Furchenprofil (gestrichelte Linie) und gemessenem
Winkel mit der abgenutzten Spitze (Datenpunkte) . Die Messabweichung wird
kleiner, je breiter die Furche und je größer der Dihedralwinkel (kleineres β ) sind.

Geometrie stabiler gegen laterale Scherkräfte ist. Außerdem ist diese Spitze im
Vergleich zu den anderen Spitzen aus den Vorversuchen kürzer, was sie bruch-
fester macht.
Die HDC/DLC Spitzen sind in der Handhabung im Allgemeinen fragiler und
es ist zu beachten, dass die Spitzen vor elektrostatischen Entladungen geschützt
sind, indem man bei der Handhabung mit den Spitzen stets geerdet ist. Das An-
nähern der Spitze an die Probenoberfläche erfolgte mit der sogenannten Wood-

pecker Methode, so dass die Spitze schrittweise an die Oberfläche angenähert
wurde. Damit wurde verhindert, dass die Spitze gegen die Oberfläche prallte
und brach. Sobald die Spitze die Oberfläche erreichte, wurde automatisch der
Feedback-Controller eingeschaltet. Um die Kräfte auf die Spitze während der
Messung möglichst gering zu halten, wurde der Tapping Mode gewählt.
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3.2 Messmethodik: AFM

Methoden, um die Form der Spitze zu charakterisieren, — wie die blinde Spit-
zenrekonstruktion [148, 149] oder Messungen auf AFM-Spitzentestproben
wie der NioProbe (Fa. Aurora NanoDevices Inc.) — wurden nicht verfolgt.
Die Korngrenzfurchen eignen sich nicht für die blinde Spitzenrekonstruktion,
womit man auf die AFM-Spitzentestproben ausweichen müsste. Eine AFM-
Messung mit einer anderen Probe, insbesondere, wenn die Probe aus einem
härteren Material besteht und viele spitze Formen aufweist, kann immer zu
einer Schädigung oder Abnutzung der Spitze führen, die bei der vorherigen
Messung der Furchenprofile noch nicht vorhanden war. Die Spitzenrekonstruk-
tion gibt nur eine maximale Abschätzung der stumpfsten Spitze an, die diese
Probenform gerade noch exakt messen könnte, und zudem liegen Spitzen mit
einem Radius von 2− 3nm unter der Grenze der möglichen Auflösung. Die-
se Methoden geben somit weder Informationen über den tatsächlichen Zustand
der Spitze während der Messungen an noch liefern sie eine Verbesserung in der
Messgenauigkeit. Stattdessen wurde die AFM-Spitze oft genug ausgewechselt,
auch wenn noch keine Artefakte in der Abbildung durch die Spitze zu sehen
waren, so dass sicher gestellt werden konnte, dass die Spitze in Ordnung war.

Der Einfluss der Spitze bei Messungen von Korngrenzfurchen konnte weiter-
hin minimiert werden, indem die Proben lange genug ausgelagert wurden, so
dass die Korngrenzfurchen breiter wurden (s. Abbildung 3.1b). Damit verrin-
gerte sich die Messabweichung zwischen dem tatsächlichen Furchenprofil und
dem gemessenen Profil. Zudem ist die Messabweichung kleiner, je größer der
Dihedralwinkel ist (je kleiner β ). Im Allgemeinen sind diese Einflüsse deswe-
gen bei metallischen Proben weniger kritisch als bei keramischen Proben, bei
denen die relative Korngrenzenergie höher ist und somit der Dihedralwinkel
kleiner.
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Scanparameter

Die Optimierung der Scanparameter ist ebenso entscheidend für die Qualität
der Messung wie die AFM-Spitzenform. Sobald die Spitze an die Oberfläche
angenähert ist, regelt ein Feedback-Controller den Abstand der Spitze zur Pro-
be so nach, dass die Spitze während der Messung den Höhenänderungen der
Oberfläche folgen kann. Im Tapping Mode wird die Schwingungsamplitude als
Regelsignal genutzt und die Regelung erfolgt über einen PI-Regler7. Der Set-
Point (Arbeitspunkt der Amplitude), die Werte für die P- und I-Verstärkung
und die Scangeschwindigkeit beeinflussen sich gegenseitig und müssen iterativ
optimiert werden. Das Ziel ist die Parameter so zu optimieren, dass das Feh-
lersignal (Amplitudensignal) minimiert wird. Generell wurde der Set-Point im
Tapping Mode möglichst hoch gewählt, damit die Wechselwirkungskraft zwi-
schen Spitze und Probe klein gehalten wurde, ohne dass der Regler jedoch das
Feedback-Signal verlor. Die Scangeschwindigkeit wurde niedrig gehalten, um
vor allem die Furchenmitte, bei der eine abrupte Richtungsänderung der Stei-
gung stattfindet, korrekt zu vermessen. Die Werte für die P- und I-Verstärkung
wurden maximal hoch gewählt, ohne dass zusätzliche Schwingungen durch
den Feedback-Controller hinzukamen. Ist der PI-Regler ideal eingestellt, kann
die Spitze der Oberfläche folgen, ohne dass Oszillationen in der Messung auf-
treten, und die tatsächliche Topographie der Probe wird abgebildet.

Weitere Messartefakte

An dieser Stelle wird noch auf Messartefakte eingegangen, die sich beson-
ders bei hochauflösenden Aufnahmen als kritisch herausgestellt haben. Ein
Problem kann ein Drift der Probe darstellen, wenn diese nicht fest am Pro-
benhalter bzw. der Probenhalter am AFM-Tisch befestigt ist. Dies kann zu ei-
ner verzerrten Aufnahme führen. In dieser Arbeit wurde der Montagekleber

7 PI steht für proportional-integral.
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CrystalbondTM 509 genutzt, um die Probe auf den Probenhalter aus Alumini-
um aufzukleben. Beim Probenhalter muss sichergestellt sein, dass die Unter-
seite so glatt ist, dass er durch die Vakuum-Spannvorrichtung am AFM-Tisch
festgehalten wird, ohne sich bewegen zu können.
Ein weiteres Problem, der sogenannte Scanner Drift, kann vor allem bei älte-
ren AFM-Geräten während der Messung auftreten, sobald ein Offset in x- oder
y-Richtung vorgenommen oder die Scangröße verändert wird. Es handelt sich
dabei um ein Kriechen in den piezoelektrischen Elementen der Scanner, wenn
eine Spannung angelegt wird. Der Scanner Drift führt auch zu einer verzerrten
Aufnahme, ist aber im Gegensatz zum Drift der Probe zeitlich limitiert und
verschwindet nach einer gewissen Zeit. Es muss solange abgewartet werden,
bis sich die Position des Piezos stabilisiert hat.
Wird nur die fertige AFM-Aufnahme einer Korngrenzfurche betrachtet, kön-
nen die obengenannten Messartefakte nicht unbedingt entdeckt werden. Des-
wegen ist es besonders wichtig, während der Messung darauf zu achten, dass
keine Drifts auftreten. Die einfachste Methode, dies zu prüfen, ist die langsa-
me Scanachse zu deaktivieren, so dass dieselbe Linie immer wieder vermessen
wird, und das Linienprofil auf zeitliche Veränderungen hin zu beobachten.

AFM-Bildverarbeitung

Während der AFM-Messung ist es wichtig, dass die AFM-Daten als unkorri-
gierte Rohdaten abgespeichert werden, da viele AFM-Geräte automatisch ei-
nen Hintergrund von den gemessenen Daten abziehen. Auch bei der anschlie-
ßenden Bildverarbeitung muss darauf geachtet werden, dass keine Bildopera-
tionen durchgeführt werden, die die Topographie ändern. Falls es notwendig
war, war die einzige Bildoperation, die an den AFM-Daten durchgeführt wur-
de, eine Subtraktion einer Mittelwertsebene, um eine Gesamtsteigung in der
Aufnahme zu entfernen. Diese Steigung entsteht, wenn die Probe relativ zum
AFM leicht verkippt ist. Diese Bildoperation war hauptsächlich bei den Bikris-
tallen nötig, an denen das komplette Furchenprofil vermessen wurde, um das
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3 Experimentelle Vorgehensweise

Profil zu nivellieren. In der gesamten vorliegenden Arbeit wurde die Auswer-
tungssoftware Gwyddion genutzt [150].

Verwendete AFM-Modelle

In Tabelle 3.2 sind die Informationen zusammengefasst, mit welchem AFM-
Modell und welchen AFM-Spitzen die jeweiligen Proben vermessen wurden.
Zum Einsatz kamen zwei unterschiedliche Rasterkraftmikroskope, das AFM
Dimension 3100 von Veeco Instruments Inc. und das AFM Dimension Icon
von Bruker Corporation.
Das AFM Dimension 3100 stand die komplette Promotionszeit zur Verfügung
und wurde für die meisten Messungen genutzt. Es besitzt jedoch den Nachteil,
dass nur Aufnahmen mit max. 512Pixel× 512Pixel aufgenommen werden
können. Die Scanbreite bestimmt damit die laterale Auflösung.
Für die Vermessung der Dihedralwinkel auf den Ni-Polykristallen konnte das
AFM Dimension Icon am KNMF8 genutzt werden. Bei diesem AFM-Modell
können bei einer vorgegeben Scanbreite beliebig viele Messpunkte gesetzt
und somit die laterale Auflösung individuell gewählt werden. Dies erlaubt
eine höhere Genauigkeit bei der Bestimmung des Dihedralwinkels. Zudem

8 Die Karlsruhe Nano Micro Facility (KNMF, www.kit.edu/knmf) ist eine Helmholtz-
Forschungsinfrastruktur am Karlsruher Institut für Technologie (KIT, www.kit.edu).

Tabelle 3.2: Verwendete AFM-Modelle und AFM-Spitzen bei den verschiedenen Proben sowie
die laterale Auflösung, mit der die Korngrenzfurchen vermessen wurden. Die Raster-
kraftmikroskope wurden stets im Tapping Mode betrieben. Die Scanfrequenz wurde
niedrig gewählt und lag zwischen 0,15Hz und 0,35Hz.

AFM-Modell AFM-Spitze laterale Auflösung

Anode Dimension 3100 OTESPA 10nm
Polykristall Dimension Icon SuperSharpStandard-NCHR 1nm
Bikristall Dimension 3100 SuperSharpStandard-NCHR 20−30nm
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besitzt das AFM Dimension Icon die Vorteile, dass mit dem temperaturkom-
pensierten Wegmesssystem nur ein geringes Bildrauschen im Sub-Angström-
bis Angström-Bereich erzeugt wird und der Messkopf ein verringertes Grund-
rauschen unter 30pm aufweist [151]. Es ist somit möglich, mit höherer Auflö-
sung und in kürzerer Zeit mehr Daten aufzunehmen, ohne dass Messartefakte
entstehen.

3.3 Proben

Die Ausgangslage für Thermal Grooving Experimente bildet die materialogra-
phisch präparierte Oberfläche der Proben. Im ersten experimentellen Teil wur-
den Anodenmikrostrukturen und Ni-Polykristalle untersucht. Im zweiten ex-
perimentellen Teil wurden dagegen Ni-Bikristalle eingesetzt. Im Folgenden
werden die Herstellung und die materialographische Präparation dieser Pro-
ben erläutert. Es hat sich herausgestellt, dass die Präparation der Ni-Bikristalle
sich als schwierig erwies, da Nickel während des Polierens dazu neigt, eine
Schmier- und Verformungsschicht zu bilden. Deswegen wird ein Vergleich ver-
schiedener Ansätze zur Präparation separat in Kapitel 3.4 vorgestellt.

3.3.1 Anodenmikrostruktur

Um die Anodenmikrostruktur mithilfe des Thermal Grooving zu untersuchen,
wurde eine symmetrische Knopfzelle bestehend aus Anode, Elektrolyt und
Anode genutzt (Durchmesser: 8mm). Der ca. 200µm dicke Elektrolyt be-
steht aus dichtem 8YSZ9, während die Anoden, die jeweils eine Dicke von
etwa 20µm haben, porös sind und aus Ni- und 8YSZ-Körnern bestehen. So-
mit ist gewährleistet, dass in der Probe nur Elemente auftreten, die auch in
einer Ni/YSZ-Anode vertreten sind, um Verunreinigungen oder Diffusion von

9 Mit 8mol.% Y2O3 vollstabilisiertes ZrO2
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Fremdelementen auszuschließen. Die Zelle wurde durch ein Siebdruckver-
fahren und Lamination von zwei Halbzellen hergestellt. Zunächst wurden die
Pasten vorbereitet. Für die Anodenpaste wurden NiO-Pulver (spezifische Ober-
fläche SSA = 8m2/g) und 8YSZ-Pulver (SSA = 11m2/g) mit einem organi-
schen Binder, einem Lösemittel und weiteren organischen Additiven zusam-
men gemischt. Die Paste für den Elektrolyten ist bis auf das NiO-Pulver gleich
aufgebaut. Nach dem Siebdruck und der Lamination der zwei Halbzellen un-
ter Druck und Temperatur, wurde die Zelle thermisch entbindert und bei ei-
ner Temperatur zwischen 1150◦C und 1250◦C für 5h gesintert. Zum Schluss
musste das Nickeloxid in der Mikrostruktur vollständig reduziert werden. Die
Reduktion erfolgte nach einem internen Reduktionsschema bei einer Tempera-
tur zwischen 800 ◦C und 900 ◦C, bei der schrittweise Stickstoff mit Wasserstoff
ersetzt wurde. Die Knopfzelle wurde unter einem Winkel von 10 ◦ auf dem Pro-
benhalter mit CrystalbondTM 509 aufgeklebt und im Schrägschliff präpariert.
Die Präparation der Anode ist in Tabelle 3.3 zusammengefasst. Zwischen den

Tabelle 3.3: Überblick über die materialographische Präparation der Anodenproben.

Schleifen

Scheibe Kühl-/ Körnung Umdrehungen Druck [N] Zeit
Schleifmittel [U/min]

SiC-Papier Wasser 500 grit 300 10 bis ca. zellenmittig
SiC-Papier Wasser 1200 grit 300 10 2min
SiC-Papier Wasser 2400 grit 300 10 2min

Polieren

Pellon-Tuch DiaDuo 6µm 6µm 150 15 15−30min
MD-Dac DiaDuo 3µm 3µm 150 15 15−30min
MD-Dac DiaDuo 1µm 1µm 150 10 15−30min

MD-Chem H2O verdün- 0,04µm 150 5 2min+
ntes OP-S 30s wässern

Vibrationspolieren

Mikrofasertuch MasterMet 2 0,02µm 7−8h
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(a)

REM
5 µm

(b)

REM
5 µm

Abbildung 3.2: RE-REM10-Aufnahmen der Anodenmikrostruktur (a) im polierten Zustand vor der
Auslagerung und (b) nach der Auslagerung (t = 5h bei T = 750◦C in Formier-
gas). Nach der Auslagerung sind die größeren Ni-Agglomerate durch deren Ver-
rundung gut zu erkennen (s. gelbe Kreise). Die Phasengrenze zwischen den Ni-
Agglomeraten und dem YSZ an der Oberfläche ist nicht mehr vorhanden.

einzelnen Präparationsschritten wurden die Proben gründlich mit deionisier-
tem Wasser und Ethanol gereinigt.
Eine REM-Aufnahme der polierten Oberfläche der Anodenmikrostruktur ist in
Abbildung 3.2a zu sehen. Abbildung 3.2b zeigt die gleiche Stelle der Probe
im REM nach einer Auslagerung von 5h bei einer Temperatur von 750 ◦C in
Formiergas. Die größeren Ni-Agglomerate sind durch deren Verrundung gut
zu erkennen. Durch EDX11 konnte nachgewiesen werden, dass lediglich die
Ni-Körner verrunden. In Abbildung 3.2b ist zudem zu erkennen, dass die Pha-
sengrenze zwischen den Ni-Agglomeraten und dem YSZ an der Oberfläche
nicht mehr vorhanden ist.

10 Rasterelektronenmikroskop mit Rückstreuelektronen-Detektor
11 Energiedispersive Röntgenspektroskopie
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3.3.2 Ni-Polykristall

Die Ni-Polykristalle stammen von der Firma HMW Hauner GmbH & Co.
KG und weisen eine Reinheit von ≥ 99,99% auf. Für die Herstellung wur-
de 6,8mm dickes Ni-Blech mit hochglanzpolierten Walzen auf eine Dicke von
0,5mm kaltgewalzt, um eine hohe Deformation der Mikrostruktur zu errei-
chen. Das so bearbeitete Blech wurde für 1h bei einer Temperatur von 400 ◦C
vakuumgeglüht, was zu einer vollständigen Rekristallisation der Mikrostruk-
tur mit einer mittleren Korngröße von ca. 30µm führte. Anschließend wur-
de das Blech in 5mm x 5mm Proben geschnitten. Die polykristallinen Pro-
ben wurden von der Firma MaTecK GmbH nach einem internen Präparations-
schema einseitig chemisch-mechanisch poliert. Bevor die Proben im Rohro-
fen ausgelagert wurden, erfolgte eine gründliche Reinigung mit deionisiertem
Wasser und Ethanol sowie eine kurze Oberflächenpolitur mit einem breiten
Argon-Ionenstrahl (Flat Milling). Dafür wurde die Ionenstrahlanlage Hitachi
IM4000Plus von Hitachi High-Technologies Corporation genutzt (Beschleu-
nigungsspannung: 2kV, Winkel: 10 ◦, Drehgeschwindigkeit: 25U/min, Zeit:
2min).

3.3.3 Ni-Bikristall

Die Bikristalle bestehen aus zwei Ni-Einkristallen, die miteinander versintert
wurden. Sämtliche Einkristalle stammen von der Firma Alineason Materials
Technology GmbH und weisen eine Reinheit von ≥ 99,99% auf. Es wurden
Einkristalle mit folgenden Oberflächenorientierungen und einer Orientierungs-
genauigkeit von ±2 ◦ bestellt: {100}, {110} und {111}. Die Abmessungen
der Einkristalle betrugen 5mm x 5mm x 1mm. Die Einkristalle wurden von
der Firma MaTecK GmbH nach einem internen Präparationsschema einsei-
tig chemisch-mechanisch poliert. Zur Herstellung der Bikristalle wurden zwei
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Abbildung 3.3: Skizze eines Bikristalls.

Einkristalle mit ihrer polierten Seite aufeinander und diese zwischen zwei Auf-
lageplatten aus Y2O3 gelegt. Damit der Verbund nicht verrutschte, wurde mit-
hilfe einer Matrize und dem dazugehörigen Stempel mit einer Masse von 580g
der Verbund zusammen gehalten. Das Zusammensintern der Einkristalle er-
folgte bei einer Temperatur von 1200 ◦C für 2h in Stickstoff (Aufheiz- und
Abkühlrate: 5 K/min).
Für die Thermal Grooving Experimente wurden die Bikristalle senkrecht zur
Korngrenze materialographisch präpariert (s. Abbildung 3.3). Die Oberflä-
che musste dafür im Bereich der Korngrenze glatt, plan und verformungsfrei
sein. Die Präparation der Bikristalle erwies sich als nicht trivial, weshalb ein
Vergleich verschiedener materialographischer Präparationsmethoden an Ni-
Bikristallen im nächsten Kapitel 3.4 vorgestellt wird. Es stellte sich heraus,
dass allein die Ionenstrahl-Querschnittspolitur alle Kriterien an die präparierte
Oberfläche zufriedenstellend erfüllte. Die Details zur Ionenstrahlpräparation
finden sich in Kapitel 3.4, die gewählten Parameter sind in Tabelle 3.9 zusam-
mengefasst.
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3.4 Materialographische Präparation der
Ni-Bikristalle

Der Inhalt dieses Kapitels 3.4 wurde in folgender Zeitschrift veröffentlicht:
Practical Metallography, Vol. 57, Issue 1, Seiten 31−47, P. Haremski, U. Täff-
ner, I. Wührl, M. Streeb, J. Libuda, A. Brettschneider, M. J. Hoffmann (2020)
© Carl Hanser Verlag GmbH & Co. KG, München [152].

Reine Metalle wie Nickel sind duktil und verformbar. Die Präparation der
Oberfläche erweist sich generell als schwierig, da sie während des Polierens
dazu neigen, eine Schmier- und Verformungsschicht zu bilden. Eine weite-
re Herausforderung ergibt sich aus der kleinen Furchengeometrie, da dies ei-
ne sorgfältige Präparation ohne Höhenrelief im Nanometerbereich erfordert.
Zur Lösung dieses Problems wurden unterschiedliche Präparationsmethoden
an Ni-Bikristallen angetestet und die Oberfläche mit verschiedenen Mikrosko-
pen beurteilt.

3.4.1 Vorgehensweise

Zunächst werden die Anforderungen an die Probenpräparation und das Ein-
bettmaterial geklärt. Es wird beschrieben, wie die Proben eingebettet und ge-
schliffen wurden, da diese Schritte bei allen Bikristallen gleich waren. Nach
dem Schleifen wurden unterschiedliche Präparationsmethoden ausprobiert:

• mechanisches Polieren

• chemisches Polieren

• elektrolytisches Polieren

• Ionenstrahlpräparation
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Das Ziel lag in einer optimal präparierten Oberfläche, die die Anforderungen
für Thermal Grooving Experimente erfüllte.
Die qualitativen Anforderungen an die Probenpräparation werden nur von
der Art der auszuführenden Analyse bestimmt. In diesem Fall sollen die Ni-
Bikristalle für Thermal Grooving Experimente materialographisch präpariert
werden mit folgenden Anforderungen an die Oberfläche im Bereich der Korn-
grenze:

• glatt (Rauheit Ra < 10nm)

• plan (kein Relief)

• verformungsfrei (keine Schmier- und Deformationsschicht)

Da die polierten Bikristalle für das Thermal Grooving bei hohen Temperaturen
ausgelagert werden, müssen die Proben nach der Präparation wieder ausgebet-
tet werden. Es empfiehlt sich, die Bikristalle in Technovit 5071 (Fa. Kulzer
GmbH) einzubetten, da das kaltpolymerisierende Einbettmittel acetonlöslich
ist. Die Proben wurden so eingebettet, dass die Kante des Bikristalls präpariert
werden konnte. Auf ein Einspannen in einem Schliffhalter wurde verzichtet, da
dies zu Verformungen in der Probe führen kann.

Schleifen

Die Vorgehensweise für das Schleifen war für alle nachfolgenden Präpara-
tionsmethoden gleich und findet sich in Tabelle 3.4. Für die halbautomatische
Präparation wurde das RotoSystem der Firma Struers GmbH gewählt. Zwi-
schen den einzelnen Präparationsschritten erfolgte eine gründliche Reinigung
der Proben mit deionisiertem Wasser und Ethanol sowie eine lichtmikroskopi-
sche Kontrolle der Oberfläche. Die Proben wurden auf SiC-Papier bis zu einer
Körnung von 4000 grit (5µm) mit geringem Anpressdruck geschliffen, um die
Verformungstiefe gering zu halten. Ein Polieren mit ähnlicher Körnung würde
tendenziell die Reliefbildung begünstigen.
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Tabelle 3.4: Überblick über die Präparationsschritte beim Schleifen der Bikristalle.

Schleifen

Scheibe Kühlmittel Körnung Umdrehungen Druck [N] Zeit [min]
[U/min]

SiC-Papier Wasser 1200 grit 300 10 bis planar
SiC-Papier Wasser 2000 grit 300 10 2
SiC-Papier Wasser 4000 grit 300 10 2

Mechanisches Polieren

Nach dem Schleifen wurde die Probe zunächst mechanisch poliert, bevor im
letzten Schritt eine Endpolitur mit kolloidaler Siliziumdioxidsuspension vorge-
nommen wurde. In Tabelle 3.5 sind die Präparationsschritte zusammengefasst.
Die mechanische Politur wurde wieder mit dem RotoSystem der Firma Struers
GmbH vorgenommen, während das Vibrationspolieren auf dem VibroMet 2
der Firma Buehler - ITW Test & Measurement GmbH durchgeführt wurde.
Der Anpressdruck beim Polieren wurde geringer als beim Schleifen gewählt
und die Polierzeiten wurden durch die geringere Abtragsgeschwindigkeit im
Vergleich zum Schleifen verlängert. Als Polierscheibe wurde ein synthetisches
Kunstfasertuch wie das MD-Dac von Struers gewählt, da die harte Unterlage
wie beim Schleifen Reliefbildung vorbeugen sollte.
Für weiche und duktile Materialien empfiehlt sich als Endpolitur das Oxidpo-
lieren mit kolloidalem Siliziumdioxid wie MasterMet 2 von der Firma Buehler.
Die Zeit für das Vibrationspolieren wurde so gewählt, bis die Verformungs-
schicht aus den vorherigen Präparationsschritten komplett entfernt wurde.

Chemisches Polieren

Beim chemischen Polieren wird die Probe in eine Polierlösung getaucht, wel-
ches die verbliebene Deformationsschicht auflöst und die Oberfläche einebnet.
Die Probe wurde in der Polierlösung einige Sekunden bewegt, um die Reak-
tionsprodukte schneller von der Oberfläche zu entfernen und unverbrauchtes
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Tabelle 3.5: Überblick über die Präparationsschritte beim mechanischen Polieren der Bikristalle.

Mechanisches Polieren

Scheibe Schleifmittel Körnung [µm] Umdrehungen Druck [N] Zeit [min]
[U/min]

MD-Dac DiaDuo 3µm 3 150 5 6
MD-Dac DiaDuo 1µm 1 150 5 10

Vibrationspolieren

Mikrofasertuch MasterMet 2 0,02 120

Lösungsmittel zuzuführen, und dann sorgfältig abgespült. Die Zusammenset-
zung für die Polierlösung für Nickel-Proben wurde aus [153] entnommen und
findet sich in Tabelle 3.6 wieder. Ein ähnliches Rezept wird auch in [154] emp-
fohlen. Jedoch führte das alleinige chemische Polieren — wie in [153, 154]
vorgeschlagen — zu keinem zufriedenstellenden Ergebnis und die Oberfläche
wurde zu stark angegriffen. Deshalb wurde eine Kombination aus abwechseln-
dem chemischen und mechanischen Polieren probiert, welche sich besonders
gut zur Beseitigung von Schmierschichten eignen soll. Die Polierlösung löst
die Deformationsschicht auf und der nächste mechanische Polierschritt erzeugt
dann eine geringere Deformationsschicht, da mit einer kleineren Körnung po-
liert wird. Es werden zwei mögliche Vorgehensweisen vorgestellt, wie in Ta-
belle 3.7 zu sehen ist. Im Fall (I) wurde zwischen dem 1µm-Polierschritt und

Tabelle 3.6: Zusammensetzung der Polierlösung beim chemischen Polieren der Bikristalle.

Zusammensetzung Temperatur [◦C] Ätzzeit [s]

30 ml Salpetersäure 65%ig 80 - 90 10
10 ml Schwefelsäure 95-97%ig

10 ml Phosphorsäure 85%ig
50 ml Eisessig
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3 Experimentelle Vorgehensweise

Tabelle 3.7: Überblick über die Präparationsschritte beim abwechselnden mechanischen und che-
mischen Polieren der Bikristalle. Im Fall (I) wird zwischen dem 1µm-Polierschritt
und dem Vibrationspolieren 10 s lang chemisch poliert. Im Fall (II) wird zwischen
dem 3µm- und 1µm-Polierschritt mehrmals abwechselnd mechanisch und chemisch
poliert.

Mechanisches und chemisches Polieren

Scheibe Schleifmittel Körnung [µm] Umdrehungen Druck [N] Zeit [min]
[U/min]

MD-Dac DiaDuo 3µm 3 150 5 6
(II) 4× abwechselnd mechanisches Polieren (3µm) & chemisches Polieren (10 s)

MD-Dac DiaDuo 1µm 1 150 5 10
(I) Chemische Politur (10 s)

Vibrationspolieren

Mikrofasertuch MasterMet 2 0,02 60

dem Vibrationspolieren 10 s lang chemisch poliert, während im Fall (II) zwi-
schen dem 3µm- und 1µm-Polierschritt mehrmals abwechselnd mechanisch
und chemisch poliert wurde. Es wurde eine kürzere Ätzzeit gewählt, als in
[153, 154] vorgeschlagen, damit die Oberfläche nicht zu stark angegriffen wur-
de.

Elektrolytisches Polieren

Beim elektrolytischen Polieren wird die verbliebene Deformationsschicht durch
anodische Auflösung beseitigt und die Oberfläche damit eingeebnet. Dazu
wurde die Probe in der elektrolytischen Zelle mit der Schlifffläche auf eine

Tabelle 3.8: Parameter beim elektrolytischen Polieren der Bikristalle.

Elektrolyt Spannung [V] Flussrate Temperatur [◦C] Ätzzeit [s]

Struers A2 20 15 15 20
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Maske gesetzt, die den zu polierenden Bereich vorgab, und als Anode ge-
schalten. Während des Poliervorgangs wurde ein Gleichstrom angelegt und
der Elektrolyt umspülte die Bearbeitungsschicht. Als Elektropoliergerät wurde
das LectroPol-5 der Firma Struers GmbH genutzt und der für Nickel empfoh-
lene Elektrolyt A2 von Struers gewählt. Die verwendeten Parameter für das
elektrolytische Polieren finden sich in Tabelle 3.8 wieder.

Ionenstrahlpräparation

Für die Ionenstrahlpräparation wird die Ionenstrahl-Querschnittspolitur (Cross-
Section Milling) angewendet. Zum Materialabtrag wird ein breiter, niederener-
getischer Argon-Ionenstrahl genutzt, der einen verformungsfreien Querschnitt
erzeugt, da keine mechanische Beanspruchung auf die Oberfläche wirkt. Als
Gerät diente die Ionenstrahlanlage Hitachi IM4000Plus der Firma Hitachi
High-Technologies Corporation. Die Prozessparameter für die Ionenstrahl-
Querschnittspolitur sind in Tabelle 3.9 zusammengefasst.
Für diese Präparationsmethode musste die Probe nach dem Schleifen ausge-
bettet werden und auf einen speziellen Probenhalter für die Ionenstrahlanlage
geklebt werden. Sekundenkleber-Gel ist einfach zu handhaben und auch ace-
tonlöslich. Als Maske bewährt sich die Wolframcarbid-Maske, da diese im
Vergleich zu einer Titan-Maske beständiger gegen den Ionenstrahl ist. Der
Maskenüberstand wurde auf ca. 20− 30µm eingestellt. Theoretisch würde
auch ein geringerer Maskenüberstand reichen, da nur die vorherige Deforma-
tionsschicht vom Schleifen entfernt werden soll, jedoch kann es sein, dass
die Probe durch das Aufkleben leicht verkippt ist, weshalb ein etwas größerer

Tabelle 3.9: Parameter für die Ionenstrahl-Querschnittspolitur der Bikristalle.

Maske Masken- Querschnitt Beschleunigungs- Zeit [h]
überstand [µm] spannung [kV]

Wolframcarbid 20 - 30 C3 6 ≥ 2×3,5
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Überstand gewählt wurde. Da die Bikristalle eine Breite von 2 mm aufweisen,
wurde die maximale Beschleunigungsspannung gewählt, um möglichst viel
Material abzutragen. Es hat sich herausgestellt, dass die Maske bei diesen Pro-
zessparametern nach 3,5 h neu justiert werden musste, da zu viel Material von
der Maske abgetragen wurde. Um eine plane Fläche im Bereich der Korngren-
ze zu erzielen, musste mind. 2× 3,5h die Ionenstrahlpräparation angewendet
werden.

3.4.2 Qualitative Beurteilung der Oberfläche

Zur Beurteilung von Verformungs- und Schmierschichten wurden Aufnahmen
im REM gemacht. Das Höhenrelief über eine Fläche von mehreren hundert
µm2 wurde mithilfe eines LSM aufgenommen, während die Rauheit der Ober-
fläche mittels eines AFM im Tapping Mode ermittelt wurde. Durch die Kom-
bination dieser drei mikroskopischen Aufnahmen kann gut beurteilt werden,
ob die Anforderungen an die Probenpräparation erfüllt wurden. Folgende Ge-
räte kamen dabei zum Einsatz: REM Supra 35VP von Carl Zeiss Microscopy
GmbH, LSM LEXT OLS4100 von Olympus Europa SE & Co. KG, AFM Di-
mension 3100 von Veeco Instruments Inc.

Abbildung 3.4a zeigt das Ergebnis der Oberfläche im REM nach mechanischer
Politur (s. Tabelle 3.5). Es ist eine verformungsfreie Schlifffläche zu erkennen.
Beim letzten Polierschritt wurde 2 h lang mit einer kolloidalen Siliziumdioxid-
suspension vibrationspoliert, um die Verformungsschicht aus den vorherigen
Präparationsschritten komplett zu entfernen. Die Rauheit der Oberfläche wur-
de im AFM gemessen und beträgt Ra = 4nm. Wird jedoch die Aufnahme im
LSM in Abbildung 3.4b betrachtet, so lässt sich ein Höhenunterschied von ca.
300nm zwischen den zwei Einkristallen feststellen. Durch die unterschiedliche
Kornorientierung wurden die Einkristalle unterschiedlich schnell abgetragen.
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(a)

Korngrenze

REM

(b)

Abbildung 3.4: Aufnahmen der Bikristall-Oberfläche nach mechanischer Politur im (a) SE-
REM12und (b) LSM. Im REM ist eine verformungsfreie Oberfläche zu erkennen.
Jedoch zeigen die Messungen im LSM, dass ein Höhenunterschied von ca. 300nm
zwischen den zwei Einkristallen vorherrscht.

Würde man kürzer polieren, würde zwar das Relief geringer werden, aber da-
für könnte nicht die Verformungsschicht vollständig entfernt werden.

In Abbildung 3.5a und 3.5b sind REM-Aufnahmen der Oberfläche nach den
zwei Vorgehensweisen der chemischen Politur zu sehen (s. Tabelle 3.7). Im
ersten Fall ist zu erkennen, dass durch die Polierlösung die Oberfläche und die
Korngrenze angegriffen wurden. Im zweiten Fall dagegen ist erkennbar, dass
sich relativ viele Ätzgrübchen gebildet haben, wobei die Oberfläche keine Ver-
formungsschicht mehr aufweist. Weiterhin reagiert die Polierlösung mit dem
Einbettmaterial, wodurch es sich weiß färbt (s. Abbildung 3.5c) und auf die
Oberfläche der Probe schmiert. Das erschwert die lichtmikroskopische Kon-
trolle der Oberfläche — wie in Abbildung 3.5d zu erkennen — und damit die
weitere Präparation.

12 Rasterelektronenmikroskop mit Sekundärelektronen-Detektor

53



3 Experimentelle Vorgehensweise

(a)

Korngrenze

REM

(b)

REM

(c)

Bikristall 

Kunststoffclip

(d)

LM

Abbildung 3.5: Resultat nach den beiden Vorgehensweisen der chemischen Politur. (a) RE-REM-
Aufnahme der Bikristall-Oberfläche nach Rezept (I). Die Oberfläche und Korn-
grenze wurden durch die Polierlösung angegriffen. (b) RE-REM-Aufnahme der
Bikristall-Oberfläche nach Rezept (II). Die Oberfläche zeigt zwar keine Verfor-
mungsschicht mehr, aber es sind viele Ätzgrübchen entstanden. (c) Aufnahme der
eingebetteten Probe nach Eintauchen in die Polierlösung. Das sonst grüne Ein-
bettmaterial hat mit der Polierlösung reagiert und sich weiß verfärbt. (d) LM-
Aufnahme der Bikristall-Oberfläche nach Eintauchen in die Polierlösung und Ab-
spülen der Lösung. Das angegriffene Einbettmaterial schmiert auf die Oberfläche
und erschwert die weitere Präparation.
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(a)

Korngrenze

REM

(b)

LM

Abbildung 3.6: Aufnahmen der Bikristall-Oberfläche nach elektrolytischer Politur im (a) RE-REM
und (b) LM. Im LM scheint die Oberfläche verformungsfrei zu sein, jedoch ist im
REM erkennbar, dass die Oberfläche und die Korngrenze durch den Elektrolyten
angegriffen wurden.

Das Ergebnis der elektrolytischen Präparation ist in Abbildung 3.6 zu sehen.
Abbildung 3.6a zeigt eine REM-Aufnahme der Oberfläche, während Abbil-
dung 3.6b eine lichtmikroskopische Aufnahme zeigt. Obwohl die Oberfläche
im Lichtmikroskop plan und glatt aussieht, wird erst im REM ersichtlich, dass
auch hier — ähnlich wie beim chemischen Polieren (vgl. Abbildung 3.5a) —
die Oberfläche und die Korngrenze durch den Elektrolyten angegriffen wurden
und somit die Anforderungen an die präparierte Oberfläche nicht erfüllt sind.

Zum Schluss wird das Resultat der Ionenstrahlpräparation in Abbildung 3.7a-d
betrachtet. Der breite Argon-Ionenstrahl erzeugt einen parabelförmig-polierten
Querschnitt wie in Abbildung 3.7a zu sehen ist. Wird die Oberfläche im Be-
reich der Korngrenze etwas genauer inspiziert (s. Abbildung 3.7b), dann ist
eine saubere und verformungsfreie Oberfläche zu erkennen. Das im LSM ge-
messene Linienprofil in Abbildung 3.7c zeigt zudem, dass — im Gegensatz zur
mechanischen Politur (vgl. Abbildung 3.4b) — eine plane Fläche ohne Höhen-
relief vorliegt. Die AFM-Messung in Abbildung 3.7d ergibt, dass die Rauheit
bei Ra < 1nm liegt, was einer sehr glatten Oberfläche entspricht, die sogar die
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(a)

Korngrenze 

REM

(b)

REM

(c)

LSM

Linienprofil aus (a) 

(d)

Abbildung 3.7: Resultat nach der Ionenstrahlpräparation. (a) + (b) RE-REM-Aufnahmen
der Bikristall-Oberfläche nach der Ionenstrahlpräparation. Der breite Argon-
Ionenstrahl hat einen parabelförmigen Querschnitt erzeugt wie in (a) zu sehen ist.
In (b) ist zu erkennen, dass die Oberfläche verformungsfrei ist. (c) Höhenprofil
senkrecht zur Korngrenze aus der LSM-Messung. Es liegt ein plane Oberfläche
ohne Höhenrelief vor. (d) AFM-Aufnahme der Bikristall-Oberfläche. Die Rauheit
liegt bei Ra < 1nm, was einer sehr glatten Oberfläche entspricht.

der vibrationspolierten Fläche übertrifft. Die Ionenstrahl-Querschnittspolitur
hat somit als einzige Methode alle drei Kriterien — glatt, plan und verfor-
mungsfrei — an die Probenpräparation erfüllt.
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3.4.3 Fazit

Das Ziel in diesem Kapitel war es, die Oberfläche eines Ni-Bikristalls so zu
präparieren, dass er für Thermal Grooving Experimente geeignet ist. Dafür
mussten drei Anforderungen erfüllt werden: Die Oberfläche sollte nach der
materialographischen Präparation im Bereich der Korngrenze plan, glatt und
verformungsfrei sein. Lichtmikroskopische Aufnahmen alleine reichten nicht
aus, um die Qualität der präparierten Oberfläche zu beurteilen. Erst die Kom-
bination aus REM, LSM und AFM erlaubte eine genaue Beurteilung.
Bei mechanischen Abtragsverfahren gilt prinzipiell, dass zwar mit einer har-
ten Unterlage reliefarme Schliffflächen erreicht werden, diese aber eine aus-
geprägte Verformungszone aufweisen, während mit einem weichen Poliertuch
ein Gefügerelief mit einer geringen Deformationstiefe erreicht wird. Die zwei
Anforderungen arbeiten somit gegeneinander, was es schwierig macht, ein Op-
timum zu finden. Selbst in Kombination mit dem sanften Abtrag des Oxidpo-
lierens bei der Endpolitur konnte für den Ni-Bikristall keine verformungsfreie
Oberfläche ohne Höhenrelief erreicht werden.
Chemisches und elektrolytisches Polieren basieren auf einem Abtrag durch Io-
nenbildung ohne zusätzliche Deformation und liefern in der Regel gute, re-
produzierbare Ergebnisse, jedoch nur, wenn ein geeignetes Polierrezept vor-
liegt. Die Polierlösungen sind empirisch gefundene Gemische aus mindestens
drei Komponenten. Da die Vorgänge beim chemischen und elektrolytischen
Polieren bisher nur im Prinzip bekannt sind, ist eine Anpassung an die vorlie-
gende Präparationsaufgabe theoretisch möglich, aber praktisch nicht einfach
realisierbar. Es werden bevorzugt Kanten, Korngrenzen und Oberflächen mit
mechanischen Spannungen angegriffen und es kann zu unerwünschter Grüb-
chenbildung oder unzureichender Glättung der Oberfläche kommen. Ein wei-
terer Nachteil sind der chemische Angriff auf das acetonlösliche Einbettmate-
rial und im Allgemeinen der Umgang mit stark ätzenden und zum Teil giftigen
Polierlösungen.
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Die Ionenstrahl-Querschnittspolitur erfordert im Vergleich zu den anderen Prä-
parationsmethoden eine längere Bearbeitungszeit. Diese wird aber in Kauf ge-
nommen, da nur die Ionenstrahlpräparation in der Lage war, auch bei duktilen
Materialien wie Nickel alle drei Kriterien an die Probenpräparation zufrieden-
stellend zu erfüllen. Diese Präparation ermöglichte es, nach der Auslagerung
Furchenprofile zu messen, die dem erwarteten Profil aus der Mullins Theorie
des Thermal Grooving entsprachen. Diese Ergebnisse werden in Kapitel 4.2
vorgestellt.
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Die Arbeit ist in zwei experimentelle Teile gegliedert, da mithilfe des Ther-
mal Grooving einerseits die relativen Korngrenzenergien und andererseits die
Diffusion von Nickel untersucht werden können. Im Folgenden werden die Er-
gebnisse zu beiden experimentellen Teilen vorgestellt und diskutiert. Das ers-
te Kapitel 4.1 beinhaltet die Ergebnisse aus den Dihedralwinkel-Messungen
und die Bestimmung der relativen Korngrenzenergien von Nickel. Im zweiten
Kapitel 4.2 werden die Ergebnisse aus den Furchenprofil-Messungen vorge-
stellt und der dominante Diffusionsmechanismus sowie der Diffusionskoeffizi-
ent von Nickel diskutiert.

4.1 Relative Korngrenzenergien

Im ersten experimentellen Teil der Arbeit wurden Anodenmikrostrukturen und
Ni-Polykristalle genutzt und nach dem Thermal Grooving die Dihedralwinkel
der Ni-Korngrenzfurchen vermessen, wie in Kapitel 3.1.1 vorgestellt wurde.
Das Ziel ist es, die relativen Korngrenzenergien von Nickel unter Betriebsbe-
dingungen einer SOFC-Anode so genau wie möglich zu bestimmen. Im Fol-
genden wird zunächst die Vorgehensweise zur Bestimmung des Dihedralwin-
kels aus den AFM-Messungen erläutert und dessen Genauigkeit abgeschätzt,
da die geometrische Form der Furchenprofile entscheidend für die weitere Aus-
wertung und somit für die Bestimmung der relativen Korngrenzenergie ist, wie
in Kapitel 3.2 beschrieben wurde. Im Anschluss werden der Einfluss der Aus-
lagerungszeit, der Mikrostruktur und der Feuchte auf den Dihedralwinkel und
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somit auf die relative Korngrenzenergie untersucht. Zum Schluss wird die re-
lative Korngrenzenergie von Nickel für alle vermessenen Dihedralwinkel be-
rechnet und mit Bezug zu vorhandener Literatur diskutiert.

4.1.1 Bestimmung des Dihedralwinkels aus den
AFM-Aufnahmen

In Abbildung 4.1 sind AFM-Übersichtsaufnahmen der beiden Probentypen —
Anodenmikrostruktur und Ni-Polykristall — nach der Auslagerung zu sehen.
Die Proben zeigen nicht nur Unterschiede in der Mikrostruktur, sondern auch in
den zu vermessenden Korngrenzfurchen auf. In Abbildung 4.1a ist ein größe-
res Nickel-Agglomerat in der Anodenmikrostruktur zu erkennen. Die Anode ist
porös und weist relativ kleine Nickel-Körner mit einem Durchmesser < 1µm
auf. Dies führt dazu, dass die Nickel-Körner an der Oberfläche während der
Auslagerung stark verrunden und die Nickel-Agglomerate im Vergleich zur
umgebenden polierten Oberfläche insgesamt 50nm bis 200nm herausragen.
Schwarze Pfeile zeigen zur besseren Übersicht die Position einiger Korngrenz-
furchen an. Durch die kleinen Körner und deren Verrundung sind die Furchen
nur schwach ausgeprägt. Im Gegensatz zur Anodenmikrostruktur weist der
Ni-Polykristall keine Porosität auf und ist gekennzeichnet durch große Kör-
ner sowie ausgeprägte, breite Korngrenzfurchen (s. Abbildung 4.1b). Während
der Auslagerung bilden sich die Furchen entlang der kompletten Korngrenzen
aus, während die restliche Oberfläche der Körner nicht verrundet. Durch diese
Übersichtsaufnahmen wird deutlich, dass sich bei der Anode im Vergleich zum
Polykristall die Bestimmung des Dihedralwinkels als schwieriger gestalten und
die Messunsicherheit größer sein wird.
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4 µm
AFM

(b)(a)

2 µm
AFM

PolykristallAnode

Abbildung 4.1: AFM-Aufnahmen der Anodenmikrostruktur und des Ni-Polykristalls jeweils
nach der Auslagerung. (a) In der Bildmitte ist ein größeres Ni-Agglomerat in der
Anodenmikrostruktur zu sehen. Während der Auslagerung verrunden die Ni-
Körner und lösen sich zum Teil von der YSZ-Struktur. Schwarze Pfeile zeigen
zur besseren Veranschaulichung die Position einiger Korngrenzfurchen an. (b) Im
Vergleich dazu weist der Ni-Polykristall deutlich größere Körner und ausgeprägte
Korngrenzfurchen auf.

Die zu vermessenden Korngrenzen auf den Proben werden zufällig ausgewählt
und entlang einer Korngrenze wird die Stelle für die AFM-Messung stets mittig
zwischen den Tripelpunkten gewählt. Die Vorgehensweise, um den Dihedral-
winkel Ψ zu bestimmen, ist in Abbildung 4.2 dargestellt. Es werden hochauf-
gelöste AFM-Messungen in der Furchenmitte durchgeführt, wie beispielhaft
in Abbildung 4.2a für eine Großwinkelkorngrenze im Polykristall zu sehen ist.
Neben der hohen lateralen und vertikalen Auflösung des AFM ist ein weiterer
Vorteil, dass nicht nur einzelne Linienprofile ausgewertet werden, sondern über
die komplette AFM-Aufnahme gemittelt wird, so dass ein zuverlässiger Mit-
telwert für den Dihedralwinkel der Korngrenzfurche bestimmt werden kann.
Innerhalb des eingezeichneten Rechtecks in Abbildung 4.2a werden die Li-
nienprofile senkrecht zur Korngrenze — in x-Richtung — extrahiert, wie in
Abbildung 4.2b dargestellt ist, und dann in y-Richtung gemittelt. Bei den poly-
kristallinen Proben werden stets 128 Linienprofile gemittelt, während bei der
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Abbildung 4.2: Vorgehensweise zur Bestimmung des Dihedralwinkels Ψ: (a) Hochaufgelöste
AFM-Aufnahme in der Furchenmitte, beispielhaft für eine Großwinkelkorn-
grenze im Ni-Polykristall dargestellt. Innerhalb des eingezeichneten Rechtecks
werden Linienprofile senkrecht zur Korngrenze (in x-Richtung) extrahiert, wie
einige beispielhaft in (b) zu sehen sind. Alle Linienprofile werden in y-Richtung
gemittelt und ergeben das gemittelte Profil in (c). Um den Dihedralwinkel Ψ zu
bestimmen, wird auf beiden Seiten der Furchenmitte ein linearer Fit durchgeführt
und der Dihedralwinkel zwischen diesen beiden Geraden berechnet.

Anodenmikrostruktur durch die Verrundung der Nickel-Körner nur 8−32 Li-
nienprofile gemittelt werden können. In Abbildung 4.2c ist das gemittelte Profil
dargestellt. Mit zunehmendem Abstand zur Furchenmitte nimmt der Betrag der
Steigung des Linienprofils kontinuierlich ab. Es wird ein linearer Fit auf beiden
Seiten der Furchenmitte durchgeführt und der Dihedralwinkel zwischen diesen
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beiden Geraden berechnet. Dabei wird der Fit stets in der Nähe der Furchenmit-
te und im linearen Neigungsbereich durchgeführt. Das Bestimmtheitsmaß der
linearen Regression war stets R2 > 99,5%, was einer hohen Anpassungsgüte
entspricht.

Abschätzung der Genauigkeit

Die Vorgehensweise während einer AFM-Messung, um die Einflüsse der ex-
perimentellen Faktoren auf die Messgenauigkeit zu minimieren, wurde in Ka-
pitel 3.2 vorgestellt. Unter Berücksichtigung der optimierten Messmethodik
wird im Folgenden die tatsächliche Messunsicherheit — zunächst für den Ni-
Polykristall — abgeschätzt. Es werden einerseits die Genauigkeit der gemes-
senen Topographie, welche durch das Rauschen des AFM und den Einfluss der
AFM-Spitze verfälscht werden kann, und andererseits die Messunsicherheit
durch den Fitvorgang diskutiert.
Das Grundrauschen im Signal des z-Piezoelements wurde über AFM-Messun-
gen auf HOPG1 bestimmt und betrug beim AFM Dimension Icon 75pm. Über
einen False Engage konnte das Elektronikrauschen erfasst werden und dieser
Wert lag bei 15pm. Insgesamt beträgt das Systemrauschen des AFM Dimen-
sion Icon < 100pm, was vernachlässigbar ist. Für die AFM-Messungen wird
die nötige Qualität erreicht, um die Geometrie der Furchenprofile hinreichend
genau zu erfassen.
Wie in Kapitel 3.2 beschrieben, stellt jede AFM-Aufnahme eine Faltung der
Spitzenform und der Form der Probenoberfläche dar, was besonders kritisch
bei der Messung von Korngrenzfurchen ist. Die in der Literatur diskutierten
Modelle, um den Einfluss der Spitze auf die Messunsicherheit des Dihedral-
winkels zu bestimmen, werden zur Abschätzung des maximalen Fehlers heran-
gezogen [119, 124, 129, 133, 138, 140]. Dabei wird eine maximal pessimisti-
sche Furchengeometrie angenommen, die bei diesen Polykristallen auftauchen

1 Hochorientierter pyrolytischer Graphit bietet atomar glatte Flächen zur Bestimmung des Grund-
rauschens des AFM.
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4 Ergebnisse und Diskussion

könnte. Es handelt sich um ein schmales Furchenprofil mit einer Furchen-
breite von w = 1µm und einem Dihedralwinkel von Ψ = 130 ◦. Die in die-
sen Messungen verwendete SuperSharp-Standard-NCHR Spitze ist mit einem
Spitzenradius von 2− 3nm spezifiziert. Damit ergibt sich nach den Model-
len eine maximale Messunsicherheit von ∆Ψ = 0,07 ◦, wobei betont werden
muss, dass dies der maximalen Abweichung entspricht und in der Regel die
Messunsicherheit durch die Spitzenform kleiner ausfallen wird. Somit findet
keine systematische Überschätzung des Dihedralwinkels wie in vielen Lite-
raturquellen statt. Werden bei der Handhabung der Spitzen die Punkte aus
Kapitel 3.2 berücksichtigt, kann zusammenfassend festgestellt werden, dass
HDC/DLC Spitzen nach aktuellem Stand der Technik eine Genauigkeit in den
AFM-Messungen von Furchenprofilen ermöglichen, die in früheren Veröffent-
lichungen noch nicht erreicht werden konnte.
Die Auswahl des linearen Neigungsbereichs beim Fitvorgang hat einen Ein-
fluss auf die Steigung und somit auf den Wert des Dihedralwinkels. Es ist
besonders wichtig, dass während der Messung eine hohe laterale Auflösung
gewählt wird, so dass genügend Datenpunkte für einen Fit vorhanden sind.
Im Fall der Polykristalle betrug die laterale Auflösung 1nm. Um die Mess-
unsicherheit durch den Fitvorgang abzuschätzen, wurde der lineare Neigungs-
bereich in einem noch akzeptablen Bereich variiert, um die minimale bzw.
maximale Steigung zu bestimmen (s. Anhang A.3). Die maximale Messunsi-
cherheit von Ψ durch den Fitvorgang kann für die Polykristalle mit ∆Ψ = 0,2 ◦

angegeben werden.

Zusammenfassend sind der Einfluss des Rauschens des AFM und der Einfluss
der AFM-Spitze auf die Genauigkeit des Dihedralwinkels Ψ beim Polykris-
tall vernachlässigbar. Die geometrische Form der Furchenprofile wird mit der
optimierten Messmethodik, die in Kapitel 3.2 ausgearbeitet wurde, mit hoher
Genauigkeit erfasst, so dass keine systematische Überschätzung des Dihedral-
winkels wie in bisherigen Veröffentlichungen stattfindet. Die Messunsicher-
heit von Ψ wird durch den Fitvorgang dominiert und kann für den Polykristall
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Abbildung 4.3: Kumulierte Häufigkeitsverteilung der Dihedralwinkel Ψ, die auf den Anodenpro-
ben für drei unterschiedliche Auslagerungszeiten gemessen wurden. Die Proben
wurden bei T = 750◦C in Formiergas ausgelagert.

insgesamt mit ∆Ψ = 0,2 ◦ angegeben werden. Für die Anodenproben ergibt
sich unter Berücksichtigung der oben genannten Faktoren insgesamt eine ma-
ximale Messunsicherheit von ∆Ψ = 1,8 ◦. Die größere Messunsicherheit im
Vergleich zum Polykristall entsteht hauptsächlich durch die Verrundung der
Nickel-Körner und die schwach ausgeprägten Korngrenzfurchen sowie die ge-
ringere laterale Auflösung des AFM Dimension 3100.
Es ist zu beachten, dass in den folgenden Diagrammen der Fehlerbalken von
Ψ zugunsten der Übersichtlichkeit nicht eingezeichnet wird.

4.1.2 Einfluss der Auslagerungszeit

Der Einfluss der Auslagerungszeit t auf die Verteilung der Dihedralwinkel und
somit auf die Verteilung der relativen Korngrenzenergien wird an den Ano-
denproben untersucht. Es wurden 23 bis 25 Ni-Furchen pro Probe vermessen;
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4 Ergebnisse und Diskussion

die deskriptive Statistik zu den Verteilungen der Dihedralwinkel ist in Tabel-
le A.5 im Anhang A.4 zusammengefasst. In Abbildung 4.3 ist die kumulierte
Häufigkeitsverteilung der gemessenen Dihedralwinkel für drei unterschiedli-
che Auslagerungszeiten aufgetragen. Es ist zu erkennen, dass die Verteilungen
der Dihedralwinkel einen ähnlichen Verlauf aufweisen. Um zu überprüfen, ob
sich die Verteilungen statistisch signifikant voneinander unterscheiden, wird
der Mann-Whitney-U-Test2 angewendet [155]. Die Details zur Berechnung be-
finden sich im Anhang A.5. Es ist kein signifikanter Unterschied zwischen den
Dihedralwinkel-Verteilungen festzustellen, daher kann angenommen werden,
dass die Verteilungen der drei Anodenproben aus derselben Gesamtverteilung
an Dihedralwinkeln — der sogenannten Grundgesamtheit — stammen. Somit
hat sich schon nach der kürzesten gewählten Auslagerungszeit von t = 0,5h
lokal ein Gleichgewicht in der Furchenmitte eingestellt und die Auslagerungs-
zeit t hat keinen Einfluss auf die Verteilung der Dihedralwinkel. Dies konnte
auch für andere Materialien bei längeren Auslagerungszeiten in der Literatur
gezeigt werden [122, 126, 127]. Die drei Datensätze der Anodenproben kön-
nen somit zu einem Datensatz zusammengeführt werden, der die Verteilung
der Dihedralwinkel in der Anodenmikrostruktur repräsentiert.

4.1.3 Einfluss der Mikrostruktur

Da die Dihedralwinkel-Verteilungen der Anodenmikrostruktur unabhängig
von der Auslagerungszeit sind, wurden diese zu einem Datensatz zusam-
mengefasst und können mit dem Datensatz des Ni-Polykristalls (t = 27h)
verglichen werden. In beiden Fällen wurden die Proben in Formiergas bei
T = 750 ◦C ausgelagert. Beim Ni-Polykristall wurden nach der Auslagerung

2 Der Mann-Whitney-U-Test ist ein nicht-parametrisches statistisches Verfahren und dient der
Überprüfung, ob sich die zentrale Tendenz in zwei unabhängigen Stichproben unterscheidet.
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100 µm
EBSD

Polykristall

HAGB
LAGB

Abbildung 4.4: Ausschnitt einer EBSD-Aufnahme des Ni-Polykristalls nach der Auslage-
rung, um zwischen Großwinkelkorngrenzen (HAGB), Kleinwinkelkorngrenzen
(LAGB) und Σ3-Korngrenzen (Σ3-GB) zu unterscheiden.

EBSD-Messungen durchgeführt, wie in Abbildung 4.4 zu sehen ist, um zwi-
schen Σ3-Korngrenzen (Σ3-GB), Großwinkelkorngrenzen (HAGB3) und Klein-
winkelkorngrenzen (LAGB3) zu unterscheiden. Der Anteil an der Gesamtlänge
aller Korngrenzen beträgt bei den Großwinkel- und Σ3-Korngrenzen jeweils
45% und bei den Kleinwinkelkorngrenzen 10%. Zu jedem Korngrenztypen
wurden etwa 50 Korngrenzfurchen im AFM vermessen. Die deskriptive Statis-
tik zu den Verteilungen der Dihedralwinkel befindet sich im Anhang A.4.
In Abbildung 4.5 sind die kumulierten Häufigkeitsverteilungen der Dihedral-
winkel Ψ für die Anode und den Polykristall zu sehen. Dabei werden der
zusammengeführte Datensatz der drei Anodenproben und die einzelnen Da-
tensätze des Ni-Polykristalls (HAGB, LAGB und Σ3-GB) in Formiergas auf-
getragen. Die Verteilungen im Ni-Polykristall weisen deutliche Unterschiede
zwischen den verschiedenen Korngrenztypen auf. Die Verteilungen der LAGB

3 HAGB und LAGB stehen für High-Angle Grain Boundary und Low-Angle Grain Boundary.
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Abbildung 4.5: Kumulierte Häufigkeitsverteilungen der Dihedralwinkel Ψ für die Anode und den
Ni-Polykristall in trockener Atmosphäre bei T = 750◦C. Beim Ni-Polykristall
wird zwischen Großwinkel-, Kleinwinkel- und Σ3-Korngrenzen unterschieden.

und der Σ3-GB sind im Vergleich zur Verteilung der HAGB zu deutlich hö-
heren Dihedralwinkeln verschoben. Die Korngrenzfurchen der LAGB und der
Σ3-GB sind somit flacher ausgeprägt und im AFM schwieriger zu lokalisieren.
Die Verteilung der Anode folgt nahezu der Verteilung der HAGB im Polykris-
tall. Im Bereich für Dihedralwinkel zwischen 130 ◦ und 150 ◦ ist eine deutliche
Übereinstimmung der beiden Verteilungen zu erkennen. Für Dihedralwinkel
Ψ > 150 ◦ verläuft die Verteilung der Anode etwas oberhalb der Verteilung der
HAGB. Aus dem Vergleich von Anode und Polykristall in diesem Diagramm
kann die Hypothese aufgestellt werden, dass die Dihedralwinkel-Verteilungen
von Nickel in beiden Mikrostrukturen identisch sind und im Vergleich zum
Polykristall in der Anodenmikrostruktur nicht die komplette Verteilung an Di-
hedralwinkeln abgebildet wurde. Aufgrund der Verrundung der kleinen Nickel-
Körner und der dadurch schwach ausgeprägten Korngrenzfurchen in der Ano-
denmikrostruktur, wie in Kapitel 4.1.1 gezeigt wurde, konnten im AFM nur die
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4.1 Relative Korngrenzenergien

Korngrenzfurchen mit einem Dihedralwinkel Ψ< 170 ◦ lokalisiert und vermes-
sen werden. Für Dihedralwinkel zwischen 130◦ und 150◦ wurden im Polykris-
tall nahezu ausschließlich Großwinkelkorngrenzen gemessen4. Aufgrund der
Übereinstimmung der Verteilungen in diesem Bereich kann geschlussfolgert
werden, dass auch in der Anodenmikrostruktur nur Großwinkelkorngrenzen
im AFM vermessen wurden, da diese Korngrenzfurchen am stärksten ausge-
prägt sind und häufig auftreten. Der Verlauf für Ψ > 150 ◦ in der Anode kann
damit erklärt werden, dass neben den Großwinkelkorngrenzen auch Σ3- und
Kleinwinkelkorngrenzen vermessen wurden.

Zusammenfassend lässt sich feststellen, dass bei der Anode im Gegensatz zum
Polykristall nicht die komplette Grundgesamtheit an Dihedralwinkeln abgebil-
det werden konnte. Es ist jedoch schlüssig, dass die Verteilungen der Dihedral-
winkel an Ni-Korngrenzfurchen unabhängig von den beiden Mikrostrukturen
sind und somit auch die relativen Korngrenzenergien in beiden Mikrostruktu-
ren identisch sind. Für die weitere Auswertung wird der Ni-Polykristall be-
trachtet, da die komplette Grundgesamtheit an Dihedralwinkeln für verschie-
dene Korngrenztypen in Nickel vermessen wurde.

4.1.4 Einfluss der Feuchte

Um den Einfluss der Feuchte auf die relative Korngrenzenergie zu untersuchen,
werden die Dihedralwinkel Ψ der Ni-Polykristalle in trockener und feuchter
Atmosphäre gegenübergestellt. Dabei werden die Verteilungen für die Groß-
winkelkorngrenzen (HAGB), die Kleinwinkelkorngrenzen (LAGB) und die
Σ3-Korngrenzen (Σ3-GB) separat betrachtet und der Mann-Whitney-U-Test
für jeden Korngrenztyp durchgeführt. Die deskriptive Statistik und die Details
zur Berechnung des Tests befinden sich im Anhang A.4 bzw. A.5.

4 Mit Ausnahme einer Σ3-Furche.
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4 Ergebnisse und Diskussion

(b)

(a)

(c)

Abbildung 4.6: Kumulierte Häufigkeitsverteilungen der Dihedralwinkel Ψ für die Ni-
Polykristalle in trockener und feuchter Atmosphäre bei T = 750◦C (Auslage-
rungszeit t = 27h). Der Mittelwert für jede Verteilung mit dem zugehörigen
Standardfehler des Mittelwerts ist im Diagramm angegeben.
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4.1 Relative Korngrenzenergien

In Abbildung 4.6 sind die kumulierten Häufigkeitsverteilungen der Dihedral-
winkel — nach Korngrenztyp aufgeteilt — aufgetragen. Für die Verteilun-
gen der HAGB in Abbildung 4.6a ist eine deutliche Übereinstimmung zu
erkennen. Dies wird auch durch den Mann-Whitney-U-Test bestätigt. Die
Verteilungen der LAGB in beiden Atmosphären, die in Abbildung 4.6b auf-
getragen sind, weisen einen ähnlichen Verlauf auf, wobei die Verteilung in
feuchter Atmosphäre im Vergleich zu derjenigen in trockener Atmosphäre et-
was zu niedrigeren Dihedralwinkeln verschoben ist. Dies ist auch im Mittel-
wert5 der beiden Verteilungen erkennbar (feucht: Ψ = 166,7 ◦±0,9 ◦, trocken:
Ψ = 168,3 ◦±0,8 ◦). Der Mann-Whitney-U-Test zeigt dennoch, dass kein sig-
nifikanter Unterschied anzunehmen ist. Der Anteil der Kleinwinkelkorngren-
zen an allen Korngrenzen ist vergleichsweise gering und beträgt 10%. Die
Kleinwinkelkorngrenzen, die in den beiden ca. 3mm× 3mm großen EBSD-
Aufnahmen identifiziert wurden, traten vor allem gehäuft auf und es wurden
alle in den Aufnahmen auftretenden Kleinwinkelkorngrenzen im AFM ver-
messen. Der Unterschied zwischen den Verteilungen in trockener und feuch-
ter Atmosphäre kann damit erklärt werden, dass die Kleinwinkelkorngrenzen
nicht genügend repräsentativ auftraten und in beiden Fällen nicht die komplette
Grundgesamtheit abgebildet werden konnte. Die kumulierten Häufigkeitsver-
teilungen der Σ3-Korngrenzen in Abbildung 4.6c weisen einen exponentiellen
Verlauf auf und sind in guter Übereinstimmung. Der Mann-Whitney-U-Test
bestätigt, dass kein signifikanter Unterschied zwischen trockener und feuchter
Atmosphäre besteht.

Insgesamt weisen die Dihedralwinkel-Verteilungen in trockener und feuch-
ter Atmosphäre für die drei Korngrenztypen keinen signifikanten Unterschied
auf. Da nach Gleichung 2.2 der gemessene Dihedralwinkel Ψ direkt mit der
relativen Korngrenzenergie γGB/γS zusammenhängt, folgt, dass die Feuchte

5 Der Mittelwert wird mit dem zugehörigen Standardfehler des Mittelwerts angegeben.
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4 Ergebnisse und Diskussion

unter diesen Auslagerungsbedingungen6 keinen Einfluss auf die relative Korn-
grenzenergie hat. Der Sauerstoffpartialdruck in trockenem Formiergas betrug
im Experiment pO2 = 10−25 atm. Der Anteil an H2O im Gasgemisch erhöh-
te den Sauerstoffpartialdruck auf pO2 = 10−19 atm. Dieser Wert ist dennoch
noch niedrig genug, dass nach dem Ellingham-Diagramm keine oxidierende
Atmosphäre vorherrschte [156, 157], wodurch auch kein Sauerstoff an der
Oberfläche adsorbierte, der die Oberflächenenergie γS absenken könnte.

Da die Verteilungen der Dihedralwinkel und damit der relativen Korngrenz-
energien unabhängig von der Feuchte sind, werden die Datensätze in trockener
und feuchter Atmosphäre für die weitere Auswertung zu je einem Datensatz
zusammengeführt, der die Verteilung der Dihedralwinkel für HAGB, LAGB
und Σ3-GB im Polykristall in reduzierender Atmosphäre repräsentiert.

4.1.5 Verteilung der relativen Korngrenzenergien

Die relative Korngrenzenergie γGB/γS wird mit Gleichung 2.2 für alle gemes-
senen Dihedralwinkel Ψ berechnet. Mithilfe der Fehlerfortpflanzung lässt sich
der Fehler für einen einzelnen Datenpunkt zu ∆(γGB/γS) = 0,003 berechnen.
In Abbildung 4.7 sind die kumulierten Häufigkeitsverteilungen der relativen
Korngrenzenergien für Nickel bei einer Temperatur von T = 750 ◦C in redu-
zierender Atmosphäre aufgetragen und die deskriptive Statistik in Tabelle 4.1
zusammengefasst. Eine andere Darstellung der Daten ist in Abbildung 4.8a
als Box-Plots zu sehen. Dabei werden die zusammengeführten Datensätze der
drei Korngrenztypen in trockener und feuchter Atmophäre aus Kapitel 4.1.4
dargestellt.

6 29vol.% H2O / 71vol.% Formiergas bei T = 750◦C und t = 27h
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Die Verteilungen der relativen Korngrenzenergien sind mit einer Standardab-
weichung von etwa 0,1 im Allgemeinen breit und erstrecken sich über einen
Bereich von 0 bis 0,8. Diese große Variation kann hauptsächlich auf die An-
isotropie der Korngrenzenergien zurückgeführt werden. Die Σ3-GB und die
LAGB weisen im Vergleich zu den HAGB geringere Energien auf und die
Energie der LAGB nähert sich für kleine Misorientierungen dem Wert von
Null an. Diese beiden Beobachtungen stimmen mit anderen Studien überein
[64–68, 86]. Die Σ3-GB sind in Nickel generell häufig vertreten und bilden
etwa 45% der gesamten Korngrenzlänge aus, was ebenfalls in der Arbeit von
Randle et al. [64, 66] und von Rohrer et al. (40%) [69] beobachtet wurde.
Die kumulierte Häufigkeitsverteilung für Σ3-GB zeigt einen exponentiellen
Verlauf, wobei die niederenergetischen Korngrenzen am häufigsten auftreten
(s. Abbildung 4.7). Dies ist auch in Übereinstimmung mit den Ergebnissen von
Rohrer et al. [69].
Generell lassen sich die Σ3-GB in kohärente Zwillingskorngrenzen und in-
kohärente Σ3-Korngrenzen unterteilen. Die kohärente Zwillingskorngrenze
weist die niedrigste Korngrenzenergie auf, während die Korngrenzenergien
von inkohärenten Σ3-Korngrenzen höhere Werte aufweisen und stark variie-
ren [68, 69, 86]. Um die relative Korngrenzenergie der Zwillingskorngren-
ze aus den Ergebnissen in dieser Arbeit zu bestimmen, wird der Mittelwert

Tabelle 4.1: Deskriptive Statistik zu den Dihedralwinkeln Ψ und den relativen Korngrenzenergien
γGB/γS für Großwinkel-, Kleinwinkel- und Σ3-Korngrenzen im Ni-Polykristall. SE
gibt den Standardfehler des Mittelwerts und σ die Standardabweichung an.

Ψ[◦] γGB/γS

Mittelwert SE Mittelwert SE σ Median Min Max

HAGB 152,5 0,8 0,475 0,013 0,133 0,492 0,131 0,777
LAGB 167,5 0,6 0,217 0,010 0,102 0,213 0,015 0,453
Σ3-GB 171,0 0,8 0,157 0,013 0,132 0,111 0,009 0,571
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Abbildung 4.7: Kumulierte Häufigkeitsverteilungen der relativen Korngrenzenergien γGB/γS

für Σ3-, Kleinwinkel- und Großwinkelkorngrenzen in Nickel bei T = 750◦C in
reduzierender Atmosphäre.

aus den zehn niedrigsten Datenpunkten der Σ3-GB gebildet, die in der ku-
mulierten Häufigkeitsverteilung nahezu senkrecht übereinander liegen (s. Ab-
bildung 4.7). Die Datenpunkte sind in Tabelle A.11 im Anhang A.6 separat
aufgelistet. Die so ermittelte relative Korngrenzenergie der Zwillingskorngren-
ze beträgt damit γGB/γS = 0,019±0,002.

Um die Ergebnisse zur relativen Korngrenzenergie mit Literaturwerten zu
vergleichen, wird in Abbildung 4.8b die mittlere relative Korngrenzenergie
γGB/γS zusammen mit den Literaturwerten aus Tabelle A.1 in Abhängigkeit
der Temperatur aufgetragen. Die Werte aus dieser Arbeit für HABG, LAGB,
Σ3-GB und die Zwillingskorngrenze sind in Abbildung 4.8b bei T = 750 ◦C
zu finden. Wie schon in Kapitel 2.2.1 erörtert wurde, wurde in den meisten
Literaturquellen nicht zwischen verschiedenen Korngrenztypen unterschieden.
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(b)(a)

Abbildung 4.8: (a) Verteilungen der relativen Korngrenzenergien γGB/γS im Ni-Polykristall als
Boxplot dargestellt. Mdn: Median. Mean: Mittelwert. σ : Standardabweichung.
(b) Mittlere relative Korngrenzenergie in Abhängigkeit der Temperatur. Leere
Symbole: Inerte Atmosphäre. Volle Symbole: Reduzierende Atmosphäre. Die
in dieser Arbeit als zuverlässig bewerteten Literaturdaten werden durch größere
Symbole hervorgehoben. Die Schmelztemperatur von Nickel Tm = 1455◦C ist als
gestrichelte, vertikale Linie eingezeichnet.

Darüberhinaus sind die Werte zur relativen Korngrenzenergie, die von Hay-
ward et al. [31] und Clark et al. (in inerter Atmosphäre) [40] bestimmt wur-
den, weniger zuverlässig, da Sauerstoffadsorption nicht ausgeschlossen und
diese die Oberflächenenergie stark absenken kann. Der Wert von Clark et al.

in reduzierender Atmosphäre ist tendenziell unterschätzt, da in der Arbeit ge-
schlussfolgert wurde, dass in Nickel gelöster Wasserstoff die Korngrenzenergie
absenkte. In den Experimenten von Williams et al. [33] und Stickle et al. [38]
wurden Ni-Folien verwendet, die eine Textur aufweisen, wodurch die relati-
ve Korngrenzenergie verringert wurde. Die relative Korngrenzenergie, die von
Murr et al. [35] und Roth et al. [37] bestimmt wurde, sowie die Werte für die
Zwillingskorngrenze [32, 35, 38] können als zuverlässig angesehen werden
und mit den in dieser Arbeit bestimmten Werten verglichen werden. In der
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4 Ergebnisse und Diskussion

Arbeit von Murr et al. [35] wurde zwischen Zwillings- und Großwinkelkorn-
grenzen unterschieden. Im Gegensatz zu dieser Arbeit schlossen jedoch die
Großwinkelkorngrenzen die inkohärenten Σ3-Korngrenzen mit ein. Dasselbe
gilt für die Arbeit von Roth et al. [37]. Somit liegen ihre Werte für die relati-
ve Korngrenzenergie zwischen dem Wert für HAGB und dem für Σ3-GB aus
dieser Arbeit. Einzig die Zwillingskorngrenze kann zuverlässig als Referenz
genutzt werden. Der in dieser Arbeit ermittelte Wert weist eine hohe Überein-
stimmung zu den in der Literatur angegebenen Werten auf. Zusammenfassend
lässt sich festhalten, dass in dieser Arbeit erstmals genaue und zuverlässige
Werte sowie die komplette Verteilung der relativen Korngrenzenergien für die
verschiedenen Korngrenztypen in Nickel bestimmt werden konnten.

Zum Schluss wird noch eine Abschätzung für die Korngrenzenergie γGB durch-
geführt. Da die Korngrenzenergie in Abhängigkeit der Orientierung stärker
variiert als die Oberflächenenergie (s. Kapitel 2.2.1), kann der Mittelwert der
Oberflächenenergie γS genutzt werden, um die Korngrenzenergien γGB aus den
in dieser Arbeit bestimmten Werten für γGB/γS zu ermitteln. Unter der An-
nahme7 von γS(T = 750 ◦C) = 2,29J/m2 berechnet sich die mittlere Korn-
grenzenergie γGB zu (1,09± 0,08)J/m2 für HAGB, (0,50± 0,04)J/m2 für
LAGB, (0,36±0,03)J/m2 für Σ3-GB und (0,044±0,006)J/m2 für die Zwil-
lingskorngrenze. Die angegebenen Fehler beziehen sich auf den Standardfehler
des Mittelwerts. Die Mittelwerte für HAGB und die Zwillingskorngrenze kön-
nen mit den zuverlässigen Literaturdaten in Abbildung 2.4 verglichen werden.
Die mittlere Korngrenzenergie für die Zwillingskorngrenze stimmt mit den von
Murr et al. bestimmten Werten zwischen 0,036 J/m2 und 0,043 J/m2 überein
[35, 36]. Die mittlere Korngrenzenergie für HAGB ist geringfügig höher als die
Werte von Divinski et al. [41], Prokoshkina et al. [42] und Murr et al. [35, 36].
Aufgrund der Tatsache, dass die Großwinkelkorngrenzen in der Literatur auch

7 In Kapitel 2.2.1 wird die mittlere Oberflächenenergie γS(T = 750◦C) = 2,29J/m2 aus der Ab-
schätzung von γS(T ) in Abbildung 2.3 hergeleitet.
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inkohärente Σ3-Korngrenzen enthielten und dadurch die mittlere Korngrenz-
energie abgesenkt wurde, ist die in dieser Arbeit ermittelte höhere Korngrenz-
energie für HAGB plausibel. Wird die breite Anisotropie der Korngrenzener-
gie in dieser Arbeit berücksichtigt, reicht sie von 0,30J/m2 bis 1,78J/m2

für HAGB, von 0,03J/m2 bis 1,04J/m2 für LAGB und von 0,02J/m2 bis
1,31J/m2 für Σ3-GB. Diese Energiebereiche sind in guter Übereinstimmung
mit den Simulationsergebnissen für T = 0K aus der Arbeit von Holm et al.

[86], in der auch eine große Variation der Korngrenzenergien für verschiedene
Korngrenztypen gezeigt werden konnte.

4.1.6 Fazit

Die wichtigsten Ergebnisse aus diesem Kapitel 4.1 werden an dieser Stelle
nochmals zusammengefasst. Das Ziel im ersten experimentellen Teil der Ar-
beit war es, die relativen Korngrenzenergien von Nickel unter realitätsnahen
Betriebsbedingungen einer SOFC-Anode so exakt wie möglich zu bestimmen.
Dafür wurden Anodenmikrostrukturen und Ni-Polykristalle mithilfe des Ther-
mal Grooving bei einer Temperatur von T = 750 ◦C in reduzierender Atmo-
sphäre untersucht. Die optimierte Messmethodik, die in Kapitel 3.2 für das
AFM ausgearbeitet wurde, ermöglichte eine hohe Genauigkeit bei der Vermes-
sung der Furchenprofile — ohne systematische Unterschätzung der geometri-
schen Form der Furche wie in bisherigen Veröffentlichungen — und damit bei
der Bestimmung der Dihedralwinkel und der relativen Korngrenzenergien.
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass die Verteilungen der Dihedral-
winkel und der relativen Korngrenzenergien für Nickel in Ni-Polykristallen
und in der Ni/YSZ-Anode identisch sind und dass diese unabhängig von der
Auslagerungszeit und der Feuchte sind. Im Allgemeinen sind die Verteilungen
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durch die Anisotropie der Korngrenzenergien breit und der Mittelwert der re-
lativen Korngrenzenergie γGB/γS beträgt 0,475± 0,013 für Großwinkelkorn-
grenzen, 0,217± 0,010 für Kleinwinkelkorngrenzen, 0,157± 0,013 für Σ3-
Korngrenzen und 0,019±0,002 für die Zwillingskorngrenze. Diese Ergebnis-
se ergänzen die experimentelle und simulative Arbeit, die bisher in der Lite-
ratur geleistet wurde, und liefern erstmals zuverlässige Werte mit einer hohen
Genauigkeit sowie die komplette Verteilung der relativen Korngrenzenergien
von Nickel unter Betriebsbedingungen einer SOFC-Anode.
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4.2 Diffusion

Im zweiten experimentellen Teil der Arbeit wurden die Thermal Grooving Ex-
perimente an Ni-Bikristallen durchgeführt und das komplette Furchenprofil
vermessen, wie in Kapitel 3.1.2 vorgestellt wurde. Das Ziel liegt darin, den do-
minanten Diffusionsmechanismus und den zugehörigen Diffusionskoeffizien-
ten von Nickel zu bestimmen. Im Folgenden werden die gemessenen Furchen-
profile und die Bestimmung des dominanten Diffusionsmechanismus vorge-
stellt. Oberflächendiffusion konnte als der dominante Diffusionsmechanismus
von Nickel identifiziert werden, wie in Kapitel 4.2.2 gezeigt wird, und somit
konnten die Furchenprofile mithilfe der Mullins Theorie des Thermal Groo-
ving simuliert werden. Die Parameterstudie, die im ersten Schritt durchgeführt
wurde, und die Anpassung der Parameter an die gemessenen Furchenprofile
im zweiten Schritt werden in Kapitel 4.2.3 behandelt. Zum Schluss werden die
simulierten Furchenprofile mit der kleinsten Abweichung zu den gemessenen
Profilen vorgestellt und das Ergebnis — der Oberflächendiffusionskoeffizient
in Abhängigkeit der Oberflächenorientierung — diskutiert.

4.2.1 Übersicht der gemessenen Furchenprofile

Die Ausgangslage für die Mullins Theorie des Thermal Grooving bildet eine
glatte, plane und verformungsfreie Oberfläche im Bereich der Korngrenze. Die
Qualität der materialographisch präparierten Oberfläche bestimmt somit we-
sentlich über die Qualität der Ergebnisse nach dem Thermal Grooving. Wie
in Kapitel 3.4 diskutiert wurde, stellt die Präparation von duktilen Materialien
wie Nickel im Allgemeinen eine große Herausforderung dar, weswegen un-
terschiedliche Präparationsmethoden an Ni-Bikristallen getestet wurden. Die
Ionenstrahl-Querschnittspolitur erfüllte als einzige Methode alle Kriterien an
die Probenpräparation und ermöglichte es, nach dem Thermal Grooving Fur-
chenprofile zu vermessen, die dem zu erwartenden Profil aus der Mullins Theo-
rie entsprechen. In Abbildung 4.9 ist die dreidimensionale Darstellung einer
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-120 nm

60 nm

AFM

Abbildung 4.9: Dreidimensionale Darstellung einer AFM-Messung einer typischen Korngrenz-
furche im Ni-Bikristall nach der Auslagerung. Die Furche weist entlang der kom-
pletten Korngrenze den charakteristischen Verlauf auf, der aus der Mullins Theo-
rie des Thermal Grooving zu erwarten ist. Die gemessene Rauheit der Oberfläche
beträgt Ra < 10nm.

AFM-Messung einer typischen Korngrenzfurche im Ni-Bikristall zu sehen.
Die Furche weist entlang der kompletten Korngrenze den charakteristischen
Verlauf auf und die Oberfläche ist mit einer Rauheit von Ra < 10nm weiterhin
glatt. Für die weitere Auswertung werden, wie in Kapitel 4.1.1 beschrieben,
stets 128 Linienprofile senkrecht zur Korngrenze gemittelt und das gemittelte
Furchenprofil in den nachfolgenden Diagrammen gezeigt. Wie in dem Kapitel
diskutiert wurde, ermöglicht die in dieser Arbeit optimierte Vorgehensweise
bei AFM-Messungen eine hinreichend hohe Genauigkeit in der Vermessung
der Furchenprofile, ohne dass eine systematische Überschätzung des Dihedral-
winkels stattfindet. Somit wird die nötige Qualität bei den AFM-Messungen
erreicht, um die geometrische Form der Korngrenzfurche genau wiederzuge-
ben und anschließend zu analysieren.

Insgesamt können die gemessenen Furchenprofile in drei verschiedene Kate-
gorien eingeteilt werden, die in Abbildung 4.10 dargestellt sind. Die meisten
Furchenprofile sind durch die jeweils unterschiedlich gewählten Kornorientie-
rungen der benachbarten Körner asymmetrisch. Ein dafür typischer Verlauf ist
in Abbildung 4.10a gezeigt, der nach der Mullins Theorie des Thermal Groo-
ving zu erwarten ist. Dieser Typ wird Mullins-ähnliches Furchenprofil genannt
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(b)(a)

(c)

Abbildung 4.10: Die gemessenen Furchenprofile lassen sich in drei Kategorien einteilen:
(a) Mullins-ähnliche Furchenprofile. (b) Facettierte Furchenprofile. (c) Furchen-
profile mit einem Höhenunterschied zwischen den benachbarten Körnern.

und wird zur weiteren Auswertung genutzt. In einigen Ausnahmefällen ist die
Oberfläche bei den gemessenen Furchenprofilen nach der Auslagerung stark
facettiert, wie in Abbildung 4.10b zu sehen ist. Dies kann auf die Anisotro-
pie der Oberflächenenergie zurückgeführt werden [158]. Da dieser Effekt nicht
in der Mullins Theorie des Thermal Grooving berücksichtigt ist, werden die-
se Profile nicht zur weiteren Auswertung herangezogen. Zudem gibt es noch
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einige Furchenprofile, die zusätzlich zur Furche einen deutlichen Höhenunter-
schied von 20nm bis 150nm zwischen den benachbarten Körnern wie in Ab-
bildung 4.10c aufweisen, der vor der Auslagerung nicht vorhanden war. Dies
kann auf das Korngrenzengleiten zurückgeführt werden [136, 137, 159], da
die Bikristalle durch Sinterung unter Druck hergestellt wurden. Nach erneu-
ter Oberflächenpräparation und Auslagerung der Probe hat sich ein Mullins-
ähnliches Profil wie in Abbildung 4.10a entwickelt, ohne dass ein Höhenunter-
schied festgestellt werden konnte. Diese Furchenprofile werden ebenfalls zur
weiteren Auswertung genutzt.

4.2.2 Dominanter Diffusionsmechanismus

Wie in Kapitel 2.3 beschrieben, entstehen die Korngrenzfurchen beim Thermal
Grooving entweder durch Verdampfung-Kondensation, durch Volumendiffu-
sion oder durch Oberflächendiffusion. Aus der Furchenprofilform kann der
dominante Diffusionsmechanismus bestimmt werden, da die Furchenprofile
je nach Mechanismus unterschiedliche geometrische Eigenschaften aufweisen
(s. Abbildung 2.11). Die in dieser Arbeit gemessenen Furchenprofile weisen
alle jeweils das charakteristische Maximum und Minimum auf beiden Seiten
der Furchenmitte auf, wobei die Minima im Vergleich zu den Maxima weniger
stark ausgeprägt sind. Zur besseren Veranschaulichung wird beispielhaft in Ab-
bildung 4.11a nicht das komplette Furchenprofil gezeigt, sondern der relevante
Ausschnitt der Korngrenzfurche vergrößert dargestellt. Oberflächendiffusion
kann somit als dominanter Diffusionsmechanismus identifiziert werden. Da
die Minima im Vergleich zu den Maxima weniger stark ausgeprägt sind, ist
es im Allgemeinen schwierig, diese zu identifizieren. In der Literatur konnten
die Minima bisher nur in der Arbeit von Sachenko et al. nachgewiesen werden
[135]. Erst die sorgfältige Oberflächenpräparation vor der Auslagerung ermög-
lichte es, die Minima sichtbar zu machen.
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(b)(a)

Abbildung 4.11: (a) Relevanter Ausschnitt eines gemessenen Furchenprofils vergrößert darge-
stellt: Das charakteristische Maximum und Minimum, die bei Furchenprofilen
durch Oberflächendiffusion entstehen, sind deutlich zu erkennen. (b) Berechnete
Furchenbreite w als Funktion der Auslagerungszeit t nach der Mullins Theorie
des Thermal Grooving bei Annahme von einem Volumendiffusionskoeffizien-
ten von DV = 6,0 · 10−19 m2/s bzw. Oberflächendiffusionskoeffizienten von
DS = 10−21 m3/s. B′ ist eine Konstante.

Obwohl Oberflächendiffusion als dominanter Diffusionsmechanismus identi-
fiziert wurde, ist es wichtig, abzuschätzen, inwieweit Volumendiffusion einen
Beitrag zur Gesamtdiffusion liefert. Aus diesem Grund wird eine Abschätzung
der Furchenbreite nach der Mullins Theorie durchgeführt [6, 7], wie in Ab-
bildung 4.11b zu erkennen ist. Die Furchenbreite w als Funktion der Auslage-
rungszeit t wird bei Volumendiffusion beschrieben durch

w = 5,0 3
√

B′DVt (4.1)

und bei Oberflächendiffusion durch

w = 4,6 4
√

B′DSt, (4.2)
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wobei DV und DS den Volumen- bzw. Oberflächendiffusionskoeffizienten an-
geben und B′ = γSΩ/kBT eine Konstante darstellt. Für die Abschätzung wer-
den die mittlere Oberflächenenergie8 γS(T = 750 ◦C) = 2,29J/m2 und die
Temperatur T = 750 ◦C gewählt. Das atomare Volumen von Nickel beträgt
Ω = 1,094 ·10−29 m3 [21] und kB stellt die Boltzmann-Konstante dar. Die
Volumendiffusion ist in der Literatur im Vergleich zur Oberflächendiffusi-
on häufig untersucht worden und der Volumendiffusionskoeffizient kann da-
mit mit hoher Genauigkeit angegeben werden (s. Kapitel 2.2.2). Aus der
Arrhenius-Gleichung 2.1 ergibt sich für den Volumendiffusionskoeffizienten
DV(T = 750 ◦C) = 6,0 ·10−19 m2/s. Der Oberflächendiffusionskoeffizient da-
gegen kann aus Abbildung 2.7 nur grob mit DS(T = 750 ◦C) = 10−21 m3/s
abgeschätzt werden. Werden die beiden Diffusionsmechanismen in Abbil-
dung 4.11b verglichen, so ist ersichtlich, dass Korngrenzfurchen, die durch
reine Volumendiffusion entstehen würden, lediglich eine Furchenbreite von
w < 200nm erreichen würden. Bei der experimentell gewählten Auslagerungs-
zeit von t = 11h lag die gemessene Furchenbreite aller Bikristalle jedoch im
Bereich 1µm < w < 4,5µm. Somit ist der Einfluss der Volumendiffusion ver-
nachlässigbar und die Volumendiffusion wird für die weitere Auswertung nicht
berücksichtigt.

Zusammenfassend kann aus den beiden obengenannten Betrachtungsweisen
— der Furchenprofilform und der Abschätzung der Furchenbreite — eindeutig
Oberflächendiffusion als dominanter Diffusionsmechanismus in Nickel identi-
fiziert werden.

8 In Kapitel 2.2.1 wird die mittlere Oberflächenenergie γS(T = 750◦C) = 2,29J/m2 aus der Ab-
schätzung von γS(T ) in Abbildung 2.3 hergeleitet.
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4.2.3 Simulation der Furchenprofile

Da Oberflächendiffusion als der dominante Diffusionsmechanismus von Ni-
ckel identifiziert wurde, kann die Mullins Theorie des Thermal Grooving ge-
nutzt werden, um die Entstehung der Furchenprofile durch Oberflächendiffu-
sion zu simulieren. Die Simulation der Furchenprofile wurde mithilfe eines 1D-
Simulationsprogrammes durchgeführt, das freundlicherweise von L. Klinger
und E. Rabkin vom Technion - Israel Institute for Technology zur Verfügung
gestellt wurde. Die Ausgangslage bildet die allgemeine partielle Differential-
gleichung für Oberflächendiffusion, die in der Arbeit von Mullins hergelei-
tet wurde [6]. Um auch asymmetrische Furchenprofile simulieren zu können,
wurden im Unterschied zur ursprünglichen Arbeit von Mullins für die beiden
benachbarten Körner jeweils unterschiedliche Oberflächendiffusionskoeffizi-
enten und Oberflächenenergien eingeführt9. Folgende Parameter müssen am
Anfang der Simulation gewählt werden:

• Oberflächendiffusionskoeffizient DS1 (linkes Korn) und DS2 (rechtes
Korn)

• Oberflächenenergie γS1 (linkes Korn) und γS2 (rechtes Korn)

• Korngrenzenergie γGB

• Auslagerungszeit t

• Temperatur T

• Atomares Volumen Ω

9 Ein weiterer Unterschied zur ursprünglichen Arbeit von Mullins ist die Randbedingung in der
Furchenmitte: Während in der Arbeit von Mullins angenommen wird, dass der Diffusionsstrom
J = 0 ist, ist im 1D-Simulationsprogramm ein Diffusionsstrom von einem Korn zum anderen
erlaubt, J(linkes Korn) = J(rechtes Korn).
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Die Differentialgleichung wird nach Auswahl der Parameter numerisch für je-
den Zeitschritt gelöst10. Das Ergebnis der Simulation ist ein eindimensionales
Furchenprofil.

Parameterstudie

Es wurde eine Parameterstudie durchgeführt, bei der ein einzelner Parameter
innerhalb eines realistischen Intervalls variiert wurde, um dessen Auswirkung
auf das Furchenprofil zu untersuchen, während alle anderen Parameter konstant
gehalten wurden. Lediglich die Temperatur T = 750 ◦C, die im Experiment mit
einer Genauigkeit von ±0,5 ◦C gemessen wurde, und das atomare Volumen
Ω = 1,094 · 10−29 m3 [21] wurden nicht variiert. In Abbildung 4.12 sind die
wichtigsten Ergebnisse der Parameterstudie zusammengefasst dargestellt. Als
Ausgangsparameter wurden der Diffusionskoeffizient DS = 1,0 · 10−21 m3/s,
die Oberflächenenergie γS = 2,3J/m2, die Korngrenzenergie γGB = 0,9J/m2

und die Auslagerungszeit t = 11h gewählt. Im Folgenden wird der Einfluss der
Parameter auf die Furchenprofilform kurz diskutiert.

In Abbildung 4.12a sind die simulierten Furchenprofile bei Variation der Korn-
grenzenergie γGB zu sehen. Die Anisotropie der Korngrenzenergie wurde in
Kapitel 4.1.5 für T = 750 ◦C bestimmt und beträgt 0 < γGB < 1,8J/m2. Wie
in Abbildung 4.12a zu erkennen ist, hat die Korngrenzenergie vor allem Aus-
wirkungen auf die Furchentiefe und die Höhe der Maxima, ohne die Position
der Maxima zu beeinflussen. Je höher die Korngrenzenergie ist, desto tiefer ist
die Furche und desto höher sind die Maxima.
Die Oberflächenenergie γS variiert in Abhängigkeit der Orientierung weniger
stark als die Korngrenzenergie. Das Intervall, in dem die Oberflächenenergie
in den 1D-Simulationen variiert wurde, orientierte sich an den Ergebnissen
der atomistischen Simulationen für verschiedene Oberflächenorientierungen

10 Zur Lösung der Differentialgleichung wird keine Kleinwinkelnäherung wie in der Arbeit von
Mullins genutzt.
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Abbildung 4.12: Parameterstudie der 1D-Simulationen der Furchenprofile: Variation (a) der
Korngrenzenergie, (b) der Oberflächenenergie (einseitig), (c) des Diffusionsko-
effizienten (einseitig) und (d) der Auslagerungszeit.

(s. Kapitel 2.2.1). In Abbildung 4.12b wurde die Oberflächenenergie einseitig
variiert. Es ist zu erkennen, dass die Oberflächenenergie lediglich einen gerin-
gen Einfluss auf die Asymmetrie und die Profilform der Furchen hat.
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Die Oberflächendiffusion ist in der Literatur insgesamt noch wenig untersucht
worden, weshalb es für den Oberflächendiffusionskoeffizienten DS am we-
nigsten zuverlässige Werte gibt (s. Kapitel 2.2.2). Der Ausgangsparameter
DS = 1,0 · 10−21 m3/s wurde aus Abbildung 2.7 für T = 750 ◦C abgeschätzt
und in den Simulationen im Intervall 10−22 m3/s ≤ DS ≤ 10−20 m3/s variiert,
da aus der Literatur bekannt ist, dass Oberflächendiffusion in Abhängigkeit der
Oberflächenorientierung anisotrop ist. In Abbildung 4.12c sind die simulierten
Furchenprofile bei einseitiger Variation des Oberflächendiffusionskoeffizien-
ten dargestellt. Es ist zu erkennen, dass der Oberflächendiffusionskoeffizient
den größten Einfluss auf die Profilform hat und im Wesentlichen für die Asym-
metrie verantwortlich ist. Der Diffusionskoeffizient beeinflusst die Höhe und
Position beider Maxima und hat Auswirkungen auf die Furchentiefe.
Zum Schluss werden noch in Abbildung 4.12d die simulierten Furchenprofile
bei Variation der Auslagerungszeit t betrachtet. Die Auslagerungszeit wur-
de in einem kleinen Bereich variiert, um damit etwaige Abweichungen der
wirklichen Auslagerungszeit durch die langsame Abkühlrate zu untersuchen
(s. Abbildung A.1). Die Auslagerungszeit im Experiment betrug bei allen Ni-
Bikristallen t = 11h, danach fing der Ofen an, abzukühlen. Nach einer Stunde
war die Temperatur von T = 750 ◦C auf T = 575 ◦C abgekühlt, nach einer
weiteren Stunde auf T = 444 ◦C. Die Temperaturen sind noch hoch genug, um
weiterhin Oberflächendiffusion zu erwarten, wobei der Diffusionskoeffizient
durch die niedrigeren Temperaturen ebenfalls verringert ist11. Die simulier-
ten Furchenprofile in Abbildung 4.12d weisen nur einen geringfügigen Unter-
schied auf, da sich die Furchenbreite und -tiefe bei Oberflächendiffusion mit
einer Abhängigkeit von t1/4 entwickeln. Die Auslagerungszeit von t = 11h im
Experiment ist somit ausreichend lang, um den Einfluss der Abkühlrate ver-
nachlässigen zu können.

11 Der Zusammenhang zwischen dem Diffusionskoeffizienten und der Temperatur kann durch eine
Arrhenius-Gleichung beschrieben werden.

88



4.2 Diffusion

D
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Abbildung 4.13: Vergleich zwischen simuliertem und experimentell gemessenen Furchenprofil.
Dargestellt ist das simulierte Profil mit der geringsten Abweichung zum Experi-
ment mit den zugehörigen Parametern.

Die Parameterstudie wurde durchgeführt, um ein Gefühl zu bekommen, wel-
che Auswirkungen ein einzelner Parameter auf das Furchenprofil hat. Zusam-
menfassend kann festgehalten werden, dass die Asymmetrie der gemessenen
Furchenprofile hauptsächlich auf die Anisotropie des Oberflächendiffusions-
koeffizienten zurückzuführen ist. Die Oberflächenenergie hat lediglich einen
geringen Einfluss auf die Asymmetrie und die Profilform, während die Korn-
grenzenergie vor allem über die Furchentiefe und Höhe der Maxima entschei-
det. Die Auslagerungszeit von t = 11h im Experiment ist ausreichend lang
gewählt worden, so dass der Einfluss der Abkühlrate vernachlässigbar ist.

Auswertung der simulierten Furchenprofile

Aus der Parameterstudie wird ersichtlich, dass sich die 1D-Simulationen eig-
nen, um den Diffusionskoeffizienten mit hoher Genauigkeit bestimmen zu kön-
nen, da dieser Parameter den größten Einfluss auf die Profilform hat. Die Vor-
gehensweise war dabei für jedes gemessene Furchenprofil dieselbe. Zunächst
wurden sinnvolle Anfangswerte für die Simulationsparameter abgeschätzt und
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Tabelle 4.2: Gewählte Parameterbereiche für die 1D-Simulationen der Furchenprofile.

Diffusionskoeffizient Oberflächenenergie Korngrenzenergie
DS[10−21 m3/s] γS[J/m2] γGB[J/m2]

0,1−15,0 1,9−3,2 0,1−1,8

diese dann nach jeder Simulation iterativ angepasst. Durch einen Vergleich
wurde das simulierte Furchenprofil mit der geringsten Abweichung zum expe-
rimentell gemessenen Profil ausgewählt, wie beispielhaft in Abbildung 4.13 zu
sehen ist. Die Abweichung zwischen simuliertem und gemessenem Furchen-
profil wurde mithilfe der Methode der kleinsten Quadrate berechnet12.
Insgesamt wurden über 600 Simulationen durchgeführt, in denen die fünf Pa-
rameter — die Oberflächendiffusionskoeffizienten DS1 und DS2, die Oberflä-
chenenergien γS1 und γS2 sowie die Korngrenzenergie γGB — angepasst wur-
den. Die Bereiche, in denen die Parameter variiert wurden, sind in Tabelle 4.2
zusammengefasst. Die Auslagerungszeit t = 11h, die Temperatur T = 750 ◦C
und das atomare Volumen Ω= 1,094 ·10−29 m3 wurden bei allen Simulationen
konstant gewählt. Die Ergebnisse werden im nächsten Kapitel 4.2.4 vorgestellt
und diskutiert.

4.2.4 Anisotropie des Oberflächendiffusions-
koeffizienten

Insgesamt wurden elf Bikristalle mithilfe des Thermal Grooving untersucht,
wobei unterschiedliche Kombinationen von Korngrenzorientierungen gewählt
und unterschiedliche Seiten des Bikristalls präpariert wurden. Aus dem Ver-
gleich mit den Simulationen wurde der Oberflächendiffusionskoeffizient für

12 Bei der Methode der kleinsten Quadrate wird die Summe der quadrierten Abstände zwischen
simulierten und gemessenen Datenpunkten berechnet und minimiert.
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beide Nickel-Körner bestimmt. In Tabelle 4.3 sind diese Ergebnisse zusam-
mengetragen. Dabei sind jeweils die Orientierung der Korngrenze sowie die
fünf Parameter, die in den Simulationen bestimmt wurden, angegeben. Die
Oberflächen- und Korngrenzenergien konnten jeweils mit einer Genauigkeit
von ∆γ = 0,1J/m2 bestimmt werden, während die Unsicherheit beim Oberflä-
chendiffusionskoeffizienten — je nach gemessenem Furchenprofil — zwischen
∆DS = 0,1 ·10−21 m3/s und ∆DS = 0,2 ·10−21 m3/s lag. Es ist erkennbar, dass
eine große Anisotropie der Oberflächendiffusion besteht. Dies wurde auch
schon in der Literatur beobachtet (s. Kapitel 2.2.2). Aus diesem Grund wur-
den nach der Auslagerung EBSD-Messungen an den Ni-Bikristallen durchge-
führt, um die Oberflächenorientierung der beiden Körner zu bestimmen, wie in
Abbildung 4.14 zu sehen ist. Somit lassen sich die unterschiedlichen Oberflä-
chendiffusionskoeffizienten der jeweiligen Oberflächenorientierung zuordnen.

Tabelle 4.3: Ergebnisse aus den 1D-Simulationen für alle in dieser Arbeit verwendeten Bikristalle
mit der jeweiligen Korngrenzorientierung. Die Parameter aus der Simulation mit
der kleinsten Abweichung zum gemessenen Furchenprofil werden für beide Körner
angegeben. Der Fehler für die Oberflächen- und Korngrenzenergie beträgt jeweils
∆γ = 0,1J/m2.

Korngrenze linkes Korn rechtes Korn
Abb. Orientierung γGB DS γS DS γS

4.15 [J/m2] [10−21 m3/s] [J/m2] [10−21 m3/s] [J/m2]

(a) LAGB, {100}||{100} 0,1 0,3±0,1 2,3 0,4±0,1 2,3
(b) 45 ◦ Twist, {110}||{110} 1,8 1,5±0,1 2,0 1,7±0,1 2,0
(c) 45 ◦ Twist, {100}||{100} 0,6 0,3±0,1 2,3 6,0±0,2 2,7
(d) 45 ◦ Twist, {111}||{111} 0,5 1,3±0,1 2,3 7,0±0,1 2,3
(e) {110}||{111} 0,6 0,5±0,1 2,3 7,0±0,2 2,3
(f) {100}||{111} 0,6 7,3±0,2 3,2 6,3±0,2 2,0
(g) {100}||{110} 0,7 4,0±0,2 3,2 12,0±0,1 2,0
(h) {100}||{110} 0,7 6,3±0,1 3,2 7,4±0,1 2,0
(i) {111}||{110} 1,2 5,0±0,1 2,7 7,0±0,1 2,7
(j) {100}||{110} 0,6 5,5±0,1 3,2 7,7±0,1 2,3
(k) {100}||{111} 0,6 3,9±0,2 3,2 6,3±0,2 2,0
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EBSD EBSD

{100} {110}

{111}

Abbildung 4.14: Ergebnis der EBSD-Messung an den Bikristallen zur Bestimmung der Oberflä-
chenorientierung der Körner, beispielhaft an einem Furchenprofil dargestellt.
Die Pfeile kennzeichnen die Stellen, an denen die EBSD-Messungen durchge-
führt wurden. Die so bestimmten Oberflächenorientierungen sind im Standard-
dreieck aufgetragen: Der rote Punkt gibt die Oberflächenorientierung des linken
Korns an, der grüne Punkt die Oberflächenorientierung des rechten Korns. Für
einen Gesamtüberblick sind mit grauen Punkten die Oberflächenorientierungen
aller in dieser Arbeit gemessener Körner der Bikristalle aufgezeichnet.

Die Pfeile in Abbildung 4.14 kennzeichnen die Stellen, an denen die EBSD-
Messungen durchgeführt wurden. Für einen Gesamtüberblick werden im Stan-
darddreieck die Oberflächenorientierungen aller in dieser Arbeit gemessener
Körner der Bikristalle mit grauen Punkten gekennzeichnet. In den nachfolgen-
den Diagrammen wird die Oberflächenorientierung des linken Korns jeweils
mit einem roten Punkt und die Oberflächenorientierung des rechten Korns mit
einem grünen Punkt im Standarddreieck hervorgehoben.

Die Ergebnisse zur Anisotropie des Oberflächendiffusionskoeffizienten sind
in Abbildung 4.15 zusammengefasst dargestellt. Es sind alle gemessenen Fur-
chenprofile mit dem simulierten Furchenprofil, das jeweils die geringste Ab-
weichung aufwies, dargestellt. Weiterhin sind die in der Simulation bestimmten
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Oberflächendiffusionskoeffizienten aus Tabelle 4.3 und die zugehörige Ober-
flächenorientierung im Standarddreieck aufgetragen sowie die Korngrenzori-
entierung angegeben. In allen Fällen ist eine gute Übereinstimmung zwischen
experimentell gemessenem und simulierten Furchenprofil festzustellen.

Bei näherer Betrachtung der Furchenprofile ergibt sich ein konsistentes Bild,
das die bisherigen Erkenntnisse aus der Literatur ergänzt. Der Bikristall mit
der Kleinwinkelkorngrenze (LAGB) und somit einer niedrigen Korngrenz-
energie entwickelte nach der Auslagerung ein Furchenprofil mit der gerings-
ten Furchentiefe von lediglich 6nm (s. Abbildung 4.15a). Die Simulation lie-
fert dafür eine Korngrenzenergie von γGB = 0,1J/m2. Dagegen entwickelte
der Bikristall mit einer {110}-Drehkorngrenze (Drehwinkel: 45 ◦) das tiefs-
te Furchenprofil mit einer Tiefe von 208nm (s. Abbildung 4.15b). Aus der
Literatur ist bekannt, dass diese Korngrenze zu den Großwinkelkorngrenzen
mit den höchsten Korngrenzenergien in Nickel zählt (s. Kapitel 2.2.1). Der
Wert γGB = 1,8J/m2, den das simulierte Furchenprofil liefert, ist somit in gu-
ter Übereinstimmung mit den Ergebnissen aus dem ersten experimentellen Teil
der Arbeit, in dem die höchste Korngrenzenergie bei gleichen Auslagerungsbe-
dingungen zu γGB = 1,78J/m2 bestimmt werden konnte (s. Kapitel 4.1.5). Der
Großteil der restlichen Furchenprofile weist eine Furchentiefe zwischen 50nm
und 100nm auf, womit die Korngrenzenergien zwischen γGB = 0,5J/m2 und
γGB = 0,7J/m2 in einem plausiblen Bereich liegen.
Werden die verschiedenen Oberflächenorientierungen mit den zugehörigen
Oberflächendiffusionskoeffizienten genauer betrachtet, so lässt sich ein ge-
wisser Trend feststellen, wie der Diffusionskoeffizient in Abhängigkeit der
Oberflächenorientierung variiert. Dieses Verhalten ist in Abbildung 4.16 im
Standarddreieck dargestellt. Der Diffusionskoeffizient variiert insgesamt zwi-
schen DS = 0,3 · 10−21 m3/s und DS = 12,0 · 10−21 m3/s, wobei die Oberflä-
chendiffusion in der Nähe von {100}-Oberflächen am langsamsten ist. Der
Diffusionskoeffizient ist dabei um eine Größenordnung kleiner als in der Nähe
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Abbildung 4.15: Experimentell gemessene Furchenprofile der Bikristalle und simulierte Fur-
chenprofile mit der kleinsten Abweichung. Zusätzlich sind die Korngrenz- und
Oberflächenorientierungen und die zugehörigen Oberflächendiffusionskoeffizi-
enten beider Körner angegeben.
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Abbildung 4.15: (Fortsetzung)
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Abbildung 4.16: Anisotropie der Oberflächendiffusion bei T = 750◦C in reduzierender Atmo-
sphäre dargestellt im Standarddreieck. Der Oberflächendiffusionskoeffizient
variiert insgesamt zwischen DS = 0,3 ·10−21 m3/s und DS = 12,0 ·10−21 m3/s,
wobei die Oberflächendiffusion in der Nähe von {100}-Oberflächen am lang-
samsten ist. Der Diffusionskoeffizient ist dabei um eine Größenordnung kleiner
als in der Nähe von {110}- und {111}-Oberflächen.

von {110}- und {111}-Oberflächen. Dieses Verhalten ist in guter Übereinstim-
mung mit der Arbeit von Blakely et al., in der die Anisotropie der Oberflächen-
diffusion qualitativ an einem Ni-Blech untersucht wurde (s. Abbildung 2.8a)
[109]. Dabei wurde ebenfalls gezeigt, dass die Oberflächendiffusion in der Nä-
he von {100}-Oberflächen deutlich langsamer ist. In der vorliegenden Arbeit
konnte die Anisotropie des Oberflächendiffusionskoeffizienten nun erstmals
quantitativ mit hoher Genauigkeit bestimmt werden.

4.2.5 Fazit

Die wichtigsten Ergebnisse aus diesem Kapitel 4.2 werden an dieser Stel-
le nochmals zusammengefasst. Das Ziel im zweiten experimentellen Teil der
Arbeit war es, den dominanten Diffusionsmechanismus und den zugehörigen
Diffusionskoeffizienten von Nickel unter realitätsnahen Betriebsbedingungen
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einer SOFC-Anode so exakt wie möglich zu bestimmen. Dazu wurden Ther-
mal Grooving Experimente bei T = 750 ◦C in Formiergas an Ni-Bikristallen
durchgeführt.
Vor der Auslagerung wurden die Ni-Bikristalle mithilfe der Ionenstrahl-Quer-
schnittspolitur senkrecht zur Korngrenze präpariert. Die gründliche Vorarbeit,
die bei der materialographischen Präparation der Ni-Bikristalle in Kapitel 3.4
geleistet wurde, ermöglichte es, nach der Auslagerung Furchenprofile zu mes-
sen, die den charakteristischen Verlauf aus der Mullins Theorie des Thermal
Grooving aufwiesen. Oberflächendiffusion wurde durch die Auswertung der
Mullins Theorie eindeutig als dominanter Diffusionsmechanismus von Nickel
identifiziert. Aus dem Vergleich von simulierten und gemessenen Furchen-
profilen wurde der Oberflächendiffusionskoeffizient mit hoher Genauigkeit
bestimmt und somit auch erstmals die Anisotropie der Oberflächendiffusion
quantitativ erfasst. Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass die Oberflä-
chendiffusion stark anisotrop ist und der Diffusionskoeffizient bei T = 750 ◦C
zwischen DS = 0,3 · 10−21 m3/s und DS = 12,0 · 10−21 m3/s variiert, wobei
die Oberflächendiffusion in der Nähe von {100}-Oberflächen um eine Grö-
ßenordnung langsamer als in der Nähe von {110}- und {111}-Oberflächen
ist.
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5 Zusammenfassung

Das Ziel der vorliegenden Arbeit war es, die relativen Korngrenzenergien als
auch den dominanten Diffusionsmechanismus von Nickel mit den dazugehö-
rigen Diffusionskoeffizienten unter realitätsnahen Bedingungen einer SOFC-
Anode so exakt wie möglich zu bestimmen.

Um die Nickel-Kornvergröberung, die zu einem der dominantesten Degrada-
tionsmechanismen in der SOFC zählt, in Phasenfeld-Simulationen quantitativ
korrekt zu simulieren und Langzeitvorhersagen zur Anodendegradation geben
zu können, sind zuverlässige Materialparameter unter Betriebsbedingungen
von entscheidender Bedeutung. Hierbei sind besonders die relativen Korn-
grenzenergien sowie die Diffusionskoeffizienten von Nickel von Interesse. Ein
umfassender Literaturüberblick der Materialparameter konnte aufzeigen, dass
die in der Literatur angegebenen Werte nicht die Anforderungen an die Ge-
nauigkeit erfüllen und die Versuchsbedingungen sich stark von den Bedingun-
gen in einer realen SOFC-Anode unterschieden.

Zur Bestimmung der relevanten Materialparameter wurden in der vorliegen-
den Arbeit Thermal Grooving Experimente an Anodenmikrostrukturen, Ni-
Polykristallen sowie Ni-Bikristallen durchgeführt und die resultierenden Korn-
grenzfurchen mittels eines AFM vermessen. Um die erforderliche Genauigkeit
der zu bestimmenden Materialparameter zu gewährleisten, wurde in dieser
Arbeit die Messmethodik des AFM optimiert. Desweiteren erwies sich die

99



5 Zusammenfassung

Probenpräparation der Bikristalle als Herausforderung, weswegen in Vorver-
suchen verschiedene Ansätze zur materialographischen Präparation der Bikris-
talle getestet wurden. Eine glatte, relieffreie und verformungsfreie Oberfläche
im Bereich der Korngrenze ist Voraussetzung für die Anwendung der Mullins
Theorie des Thermal Grooving. Die konventionellen Präparationsmethoden
wie mechanisches, chemisches und elektrolytisches Polieren konnten keine
zufriedenstellenden Ergebnisse liefern. Es wurde gezeigt, dass die Ionenstrahl-
Querschnittspolitur als einzige Methode alle Kriterien an die präparierte Ober-
fläche erfüllen konnte.

Die vorliegende Arbeit wurde in zwei experimentelle Teile gegliedert, da
mithilfe des Thermal Grooving einerseits die relativen Korngrenzenergien
und andererseits die Diffusion von Nickel untersucht werden konnten. Im
ersten experimentellen Teil der Arbeit wurden die Dihedralwinkel der Ni-
Korngrenzfurchen in Anodenmikrostrukturen und Ni-Polykristallen vermes-
sen, um die relativen Korngrenzenergien zu bestimmen. Die Thermal Groo-
ving Experimente wurden bei einer Temperatur von T = 750 ◦C in trockener
und feuchter Atmosphäre durchgeführt. Durch die optimierte Messmethodik
des AFM konnte die geometrische Form der Furchenprofile mit hoher Ge-
nauigkeit vermessen werden, so dass keine systematische Überschätzung des
Dihedralwinkels wie in bisherigen Veröffentlichungen stattfand. Es wurde ge-
zeigt, dass die Verteilungen der Dihedralwinkel und der relativen Korngrenz-
energien für Nickel in Ni-Polykristallen und in der Ni/YSZ-Anode identisch
sind und dass diese unabhängig von der Auslagerungszeit und der Feuchte
sind. Im Allgemeinen sind die Verteilungen durch die Anisotropie der Korn-
grenzenergien breit und der Mittelwert der relativen Korngrenzenergie γGB/γS

beträgt 0,475± 0,013 für Großwinkelkorngrenzen, 0,217± 0,010 für Klein-
winkelkorngrenzen, 0,157±0,013 für Σ3-Korngrenzen und 0,019±0,002 für
die Zwillingskorngrenze.
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5 Zusammenfassung

Im zweiten experimentellen Teil wurde das komplette Furchenprofil von Ni-
Bikristallen vermessen, um den dominanten Diffusionsmechanismus und den
zugehörigen Diffusionskoeffizienten zu bestimmen. Die Bikristalle wurden
in Formiergas bei T = 750 ◦C ausgelagert. Die in dieser Arbeit entwickelte
Vorgehensweise bei der materialographischen Präparation der Ni-Bikristalle
ermöglichte es, nach der Auslagerung Furchenprofile zu messen, die den cha-
rakteristischen Verlauf aus der Mullins Theorie des Thermal Grooving auf-
wiesen. Oberflächendiffusion wurde durch die Auswertung der Mullins Theo-
rie eindeutig als dominanter Diffusionsmechanismus von Nickel identifiziert.
Aus dem Vergleich von simulierten und gemessenen Furchenprofilen wur-
de der Oberflächendiffusionskoeffizient mit hoher Genauigkeit bestimmt und
somit auch erstmals die Anisotropie der Oberflächendiffusion quantitativ er-
fasst. Es wurde gezeigt, dass die Oberflächendiffusion stark anisotrop ist und
der Diffusionskoeffizient bei T = 750 ◦C zwischen DS = 0,3 ·10−21 m3/s und
DS = 12,0 · 10−21 m3/s variiert, wobei die Oberflächendiffusion in der Nähe
von {100}-Oberflächen um eine Größenordnung langsamer als in der Nähe
von {110}- und {111}-Oberflächen ist.

Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass die Ergebnisse aus der vorliegen-
den Arbeit die experimentellen und simulativen Studien, die bisher in der Li-
teratur geleistet wurden, ergänzen und erstmals zuverlässige Werte sowie die
komplette Anisotropie der relevanten Materialparameter von Nickel — der re-
lativen Korngrenzenergien und der Oberflächendiffusionskoeffizienten — un-
ter realitätsnahen Betriebsbedingungen einer SOFC-Anode liefern.
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Abkürzungs- und
Symbolverzeichnis

Formelzeichen
d Furchentiefe nm
DGB Korngrenzdiffusionskoeffizient m3/s
DS Oberflächendiffusionskoeffizient m3/s
DV Volumendiffusionskoeffizient m2/s
D50 Mittlere Partikelgröße µm
J Diffusionsstrom 1/m2s
N Anzahl –
pO2 Sauerstoffpartialdruck atm
QGB Aktivierungsenergie für Korngrenzdiffusion eV
QS Aktivierungsenergie für Oberflächendiffusion eV
R2 Bestimmtheitsmaß %
Ra Mittlere Rauheit nm
SE Standardfehler des Mittelwerts ◦,–
SSA Spezifische Oberfläche m2/g
t Zeit h
T Temperatur ◦C
Tm Schmelztemperatur ◦C
w Furchenbreite µm

α Signifikanzniveau –
β Steigungswinkel ◦
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Abkürzungs- und Symbolverzeichnis

δ Korngrenz- und Oberflächenbreite nm
γGB Korngrenzenergie J/m2

γS Oberflächenenergie J/m2

γGB/γS Relative Korngrenzenergie –
Ω Atomares Volumen m3

σ Standardabweichung ◦,–
Ψ Dihedralwinkel ◦

Konstanten
kB Boltzmann-Konstante 1,380649 ·10−23 J/K
R Universelle Gaskonstante 8,31446261815324 J/(mol K)

Abkürzungen
AFM Rasterkraftmikroskop (Atomic Force Microscope)
CEM Controlled Evaporation and Mixing
CGO Gadolinium-dotiertes Ceroxid
CSL Koinzidenzgitter (Coincidence Site Lattice)
EBSD Elektronenrückstreubeugung (Electron Backscatter Diffrac-

tion)
EDX Energiedispersive Röntgenspektroskopie
ECS Gleichgewichtsform von Partikeln, Wulff-Form (Equilibrium

Crystal Shape)
FIB-REM Rasterelektronenmikroskop mit fokussiertem Ionenstrahl
GBED Grain Boundary Energy Distribution
GBPD Grain Boundary Plane Distribution
HAGB Großwinkelkorngrenze (High-Angle Grain Boundary)
HDC/DLC High-density carbon/diamond-like carbon
HOPG Hochorientierter pyrolytischer Graphit
KerSOLife100 Durch das Bundesministerium für Wirtschaft und Energie

gefördertes Verbundprojekt: Vollkeramisches SOFC-Konzept
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Abkürzungs- und Symbolverzeichnis

für kosteneffiziente µ-KWKs: Langzeitverhalten, Degradati-

onsmechanismen, Material- und Prozessoptimierung (Förder-
kennzeichen: 03ET6101A)

KNMF Karlsruhe Nano Micro Facility
KWK Kraft-Wärme-Kopplung
LAGB Kleinwinkelkorngrenze (Low-Angle Grain Boundary)
LM Lichtmikroskop
LSM Laser Scanning Mikroskop
MAD Mean Angular Deviation
MRL Metal Reference Line
PI Proportional-integral
REM Rasterelektronenmikroskop
RE-REM Rasterelektronenmikroskop mit Rückstreuelektronen-Detektor
SE Standardfehler des Mittelwerts (Standard Error)
SE-REM Rasterelektronenmikroskop mit Sekundärelektronen-Detektor
SOFC Festoxid-Brennstoffzelle (Solid Oxide Fuel Cell)
TEM Transmissionselektronenmikroskop
YSZ Yttrium-stabilisiertes Zirkoniumoxid
8YSZ Mit 8mol.% Y2O3 vollstabilisiertes ZrO2
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Purity on Self-Diffusion along High-Diffusivity Paths,” Materials

Science Forum, vol. 567-568, pp. 245–248, 2008.

[118] W. M. Robertson, “Grain-Boundary Grooving by Surface Diffusion for
Finite Surface Slopes,” Journal of Applied Physics, vol. 42, no. 1, pp.
463–467, 1971.

[119] D. M. Saylor and G. S. Rohrer, “Measuring the Influence of
Grain-Boundary Misorientation on Thermal Groove Geometry in
Ceramic Polycrystals,” Journal of the American Ceramic Society,
vol. 82, no. 6, pp. 1529–1536, 1999.

[120] E. Hodkin and M. Nicholas, “Surface and Interfacial Properties of
Stoichiometric Uranium Dioxide,” Journal of Nuclear Materials,
vol. 47, no. 1, pp. 23–30, 1973.

[121] P. Nikolopoulos, S. Nazaré, and F. Thümmler, “Surface, Grain
Boundary and Interfacial Energies in UO2 and UO2-Ni,” Journal of

Nuclear Materials, vol. 71, no. 1, pp. 89–94, 1977.

[122] P. Nikolopoulos, “Surface, Grain-Boundary and Interfacial Energies in
Al2O3 and Al2O3-Sn, Al2O3-Co Systems,” Journal of Materials

Science, vol. 20, no. 11, pp. 3993–4000, 1985.

[123] A. R. Gaddipati and W. D. Scott, “Surface Mass Transport of
Alumina,” Journal of Materials Science, vol. 21, pp. 419–423, 1986.

121



Literaturverzeichnis

[124] C. A. Handwerker, J. M. Dynys, R. M. Cannon, and R. L. Coble,
“Metal Reference Line Technique for Obtaining Dihedral Angles from
Surface Thermal Grooves,” Journal of the American Ceramic Society,
vol. 73, no. 5, pp. 1365–1370, 1990.

[125] A. Tsoga and P. Nikolopoulos, “Groove Angles and Surface Mass
Transport in Polycrystalline Alumina,” Journal of the American

Ceramic Society, vol. 77, no. 4, pp. 954–960, 1994.

[126] N. Zouvelou, X. Mantzouris, and P. Nikolopoulos, “Surface and
Grain-Boundary Energies as well as Surface Mass Transport in
Polycrystalline CeO2,” Materials Science and Engineering A, vol. 495,
no. 1-2, pp. 54–59, 2008.

[127] G. Triantafyllou, G. N. Angelopoulos, and P. Nikolopoulos, “Surface
and Grain-Boundary Energies as well as Surface Mass Transport in
Polycrystalline Yttrium Oxide,” Journal of Materials Science, vol. 45,
no. 8, pp. 2015–2022, 2010.

[128] W. Shin, W.-S. Seo, and K. Koumoto, “Grain-Boundary Grooves and
Surface Diffusion in Polycrystalline Alumina Measured by Atomic
Force Microscope,” Journal of the European Ceramic Society, vol. 18,
no. 6, pp. 595–600, 1998.

[129] E. Saiz, R. M. Cannon, and A. P. Tomsia, “Enhanced Atomic Transport
at Liquid Metal/Al2O3 Interfaces,” Acta Metallurgica, vol. 47, no. 15,
pp. 4209–4220, 1999.

[130] M. Jin, E. Shimada, and Y. Ikuma, “Atomic Force Microscopy Study of
Surface Diffusion in Polycrystalline CeO2 via Grain Boundary
Grooving,” Journal of the Ceramic Society of Japan, vol. 108, no. 5,
pp. 456–461, 2000.

[131] S. Bhowmick, J. L. Riesterer, Y. Xue, and C. B. Carter,
“Phase-Boundary Grooving at Surfaces of Solid Oxide Fuel Cell

122



Literaturverzeichnis

Materials,” in Advances in Solid Oxide Fuel Cells V, N. P. Bansal and
P. Singh, Eds. Hoboken (NJ): John Wiley & Sons, 2009, pp. 105–112.

[132] M. N. Kelly, “The Temperature Dependence of Grain Boundary
Complexion Transitions and their Effect on the Grain Boundary
Character and Energy Distributions,” Dissertation, Carnegie Mellon
University, 2017.

[133] N. Ni, Y. Kaufmann, W. D. Kaplan, and E. Saiz, “Interfacial Energies
and Mass Transport in the Ni(Al)-Al2O3 System: The Implication of
very Low Oxygen Activities,” Acta Materialia, vol. 64, pp. 282–296,
2014.

[134] G. E. Rhead, “Surface Self-Diffusion and Faceting on Silver,” Acta

Metallurgica, vol. 11, pp. 1035–1042, 1963.

[135] P. Sachenko, “Experimental and Simulated Grain Boundary Groove
Profiles in Tungsten,” Philosophical Magazine Letters, vol. 80, no. 9,
pp. 627–631, 2000.

[136] E. Rabkin, L. Klinger, T. Izyumova, A. Berner, and V. Semenov, “Grain
Boundary Grooving with Simultaneous Grain Boundary Sliding in
Ni-rich NiAl,” Acta Materialia, vol. 49, no. 8, pp. 1429–1438, 2001.

[137] E. Rabkin and L. Klinger, “The Fascination of Grain Boundary
Grooves,” Materials Science and Technology, vol. 17, pp. 772–776,
2001.

[138] Y. Amouyal, E. Rabkin, and Y. Mishin, “Correlation Between Grain
Boundary Energy and Geometry in Ni-rich NiAl,” Acta Materialia,
vol. 53, no. 14, pp. 3795–3805, 2005.

[139] Y. Amouyal and E. Rabkin, “A Scanning Force Microscopy Study of
Grain Boundary Energy in Copper Subjected to Equal Channel Angular
Pressing,” Acta Materialia, vol. 55, no. 20, pp. 6681–6689, 2007.

123



Literaturverzeichnis

[140] J. Schöllhammer, L. Chang, E. Rabkin, B. Baretzky, W. Gust, and
E. Mittemeijer, “Measurement of the Profile and the Dihedral Angle of
Grain Boundary Grooves by Atomic Force Microscopy,” Zeitschrift für

Metallkunde, vol. 90, no. 9, pp. 687–690, 1999.

[141] M. Jin, E. Shimada, and Y. Ikuma, “Grain Boundary Grooving by
Surface Diffusion in SrTiO3 Bicrystal,” Journal of Materials Research,
vol. 14, no. 6, pp. 2548–2553, 1999.

[142] M. I. Peters and I. E. Reimanis, “Grain Boundary Grooving Studies of
Yttrium Aluminum Garnet (YAG) Bicrystals,” Journal of the American

Ceramic Society, vol. 86, no. 186713, pp. 870–872, 2003.

[143] H. Nishimura, K. Matsunaga, T. Saito, T. Yamamoto, and Y. Ikuhara,
“Atomic Structures and Energies of Σ7 Symmetrical Tilt Grain
Boundaries in Alumina Bicrystals,” Journal of the American Ceramic

Society, vol. 86, no. 4, pp. 574–580, 2003.

[144] E. Rabkin, A. Gabelev, L. Klinger, V. N. Semenov, and S. I. Bozhko,
“Grain Boundary Grooving in Molybdenum Bicrystals,” Journal of

Materials Science, vol. 41, no. 16, pp. 5151–5160, 2006.

[145] C. A. Handwerker, J. M. Dynys, R. M. Cannon, and R. L. Coble,
“Dihedral Angles in Magnesia and Alumina: Distributions from
Surface Thermal Grooves,” Journal of the American Ceramic Society,
vol. 73, no. 5, pp. 1371–1377, 1990.

[146] Y. Palizdar, D. San Martin, M. Ward, R. C. Cochrane, R. Brydson, and
A. J. Scott, “Observation of Thermally Etched Grain Boundaries with
the FIB/TEM Technique,” Materials Characterization, vol. 84, pp.
28–33, 2013.

[147] “Durability - High density diamond-like carbon. 05.12.2019.” [Online].
Available: https://www.nanotools.com/static/durability.html

124

https://www.nanotools.com/static/durability.html


Literaturverzeichnis

[148] J. Villarrubia, “Morphological Estimation of Tip Geometry for Scanned
Probe Microscopy,” Surface Science, vol. 321, no. 3, pp. 287–300,
1994.

[149] J. Villarrubia , “Scanned Probe Microscope Tip Characterization
without Calibrated Tip Characterizers,” Journal of Vacuum Science &

Technology B: Microelectronics and Nanometer Structures, vol. 14,
no. 2, pp. 1518–1521, 1996.

[150] “Gwyddion – Free SPM (AFM, SNOM/NSOM, STM, MFM, . . . ) data
analysis software. 01.04.2020.” [Online]. Available:
http://gwyddion.net/

[151] “AFM Dimension Icon - Technical Details. 01.04.2020.” [Online].
Available:
https://www.bruker.com/products/surface-and-dimensional-analysis/a
tomic-force-microscopes/dimension-icon/technical-details.html

[152] P. Haremski, U. Täffner, I. Wührl, M. Streeb, J. Libuda,
A. Brettschneider, and M. J. Hoffmann, “Comparison of
Materialographic Preparation Methods for Nickel Bicrystals to be used
in Thermal Grooving Experiments,” Practical Metallography, vol. 57,
no. 1, pp. 31–47, 2020.

[153] G. Petzow, Metallographisches, keramographisches, plastographisches

Ätzen, 6th ed. Stuttgart, Germany: Gebrüder Borntraeger, 1994.

[154] H. Oettel and H. Schumann, Metallografie, 15th ed. Weinheim:
WILEY-VCH, 2011.

[155] H. B. Mann and D. R. Whitney, “On a Test of Whether One of Two
Random Variables is Stochastically Larger than the Other,” The Annals

of Mathematical Statistics, vol. 18, no. 1, pp. 50–60, 1947.

125

http://gwyddion.net/
https://www.bruker.com/products/surface-and-dimensional-analysis/atomic-force-microscopes/dimension-icon/technical-details.html
https://www.bruker.com/products/surface-and-dimensional-analysis/atomic-force-microscopes/dimension-icon/technical-details.html


Literaturverzeichnis

[156] H. Ellingham, “Reducibility of Oxides and Sulfides in Metallurgical
Processes,” Journal of the Society of Chemical Industry, vol. 63, pp.
125–133, 1944.

[157] M. Hasegawa, “Ellingham Diagram,” in Treatise on Process

Metallurgy, S. Seetharaman, Ed. Amsterdam: Elsevier, 2014, pp.
507–516.

[158] W. Zhang, P. Sachenko, and I. Gladwell, “Thermal Grain Boundary
Grooving with Anisotropic Surface Free Energies,” Acta Materialia,
vol. 52, pp. 107–116, 2004.

[159] E. Rabkin, V. Semenov, and E. Bischoff, “Evidence for Near-Grain
Boundary Lattice Rotations in an Fe(Si) Alloy,” Zeitschrift fuer

Metallkunde/Materials Research and Advanced Techniques, vol. 91,
no. 2, pp. 165–170, 2000.

[160] “Origin and Origin Pro - Data analysis and graphing software.
16.06.2020.” [Online]. Available: https://www.originlab.com/origin

126

https://www.originlab.com/origin


Eigene Veröffentlichungen

Zeitschriften

P. Haremski, U. Täffner, I. Wührl, M. Streeb, J. Libuda, A. Brettschneider,
M. J. Hoffmann, “Comparison of Materialographic Preparation Methods for
Nickel Bicrystals to be used in Thermal Grooving Experiments“, Practical

Metallography, vol. 57, no. 1, pp. 31−47, 2020

P. Haremski, L. Epple, M. Wieler, P. Lupetin, R. Thelen, M. J. Hoffmann, “A
Thermal Grooving Study of Relative Grain Boundary Energies of Nickel in
Polycrystalline Ni and in a Ni/YSZ Anode Measured by Atomic Force Micro-
scopy“, eingereicht

P. Haremski, L. Epple, M. Wieler, P. Lupetin, L. Klinger, E. Rabkin, M. J. Hoff-
mann, “Grain Boundary Grooving by Surface Diffusion in Nickel Bicrystals“,
in Bearbeitung

Vorträge

P. Haremski, M. Wieler, A. Marusczyk, M. J. Hoffmann, P. Hoffrogge,
D. Schneider, B. Nestler, P. Lupetin, “Thermal Grooving Study of Grain-
Boundary Energies and Diffusion Mechanisms during Ni Coarsening in an
SOFC-Anode“, Materials Science & Technology 2018, 14.-18.10.2018, Co-
lumbus (USA)

127



Eigene Veröffentlichungen

P. Haremski, M. Wieler, A. Marusczyk, M. J. Hoffmann, P. Hoffrogge,
D. Schneider, B. Nestler, P. Lupetin, “A Thermal Grooving Approach to Ex-
amine Grain-Boundary Energies and Diffusion Mechanisms during Ni Coar-
sening in an SOFC-Anode“, 7th International Conference on Recrystallization

and Grain Growth, 04.-09.08.2019, Gent (Belgien)

P. Haremski, M. Wieler, A. Marusczyk, M. J. Hoffmann, P. Hoffrogge,
D. Schneider, B. Nestler, P. Lupetin, “A Thermal Grooving Study of Ni-
Diffusion and Grain-Boundary Energies in SOFC-Anodes“, Materials Science

& Technology 2019, 29.09.-03.10.2019, Portland (USA)

Poster

P. Haremski, M. Wieler, A. Marusczyk, M. J. Hoffmann, P. Hoffrogge,
D. Schneider, B. Nestler, P. Lupetin, “Investigation of Ni-Diffusion Proper-
ties in Ni/YSZ SOFC-Anodes via Thermal Grooving Experiments“, Materials

Science and Engineering Congress 2018, 25.-27.09.2018, Darmstadt (Deutsch-
land)

128



A Anhang

A.1 Literaturdaten

In diesem Kapitel sind die Literaturdaten zu den Materialparametern von Ni-
ckel aus Kapitel 2.2 in Tabellen zusammengefasst. In Tabelle A.1 sind die in
der Literatur angegebenen Werte für die mittlere Oberflächenenergie γS und
Korngrenzenergie γGB zusammengetragen.
Die Werte für die Oberflächenenergien, die mithilfe von atomistischen Simu-
lationen berechnet wurden, finden sich in Tabelle A.2 wieder. Dabei wird die
Oberflächenenergie γS der Ni-Oberflächen bis zum Miller’schen Index 3 und
deren Anteil an der Wulff-Form angegeben.
Die experimentell bestimmten Werte für den Oberflächendiffusionskoeffizien-
ten DS von Nickel sind in Tabelle A.3 und diejenigen für den Korngrenzdiffu-
sionskoeffizienten DGB in Tabelle A.4 zusammengefasst.
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A Anhang

A.2 Temperaturprofil

Die Auslagerung der Proben fand in einem Rohrofen (Fa. HTM Reetz GmbH)
innerhalb eines Aluminiumoxid-Rohres mit konstantem Gasdurchfluss bei ei-
ner Temperatur von T = 750 ◦C statt. Ein typisches Temperaturprofil ist in
Abbildung A.1 dargestellt. Die Temperatur konnte mit einer Genauigkeit von
±0,5 ◦C eingestellt werden. Die Aufheizrate im Ofen betrug 10K/min, wäh-
rend die Abkühlkurve einem exponentiellen Verlauf folgte. Der Ofen ließ sich
nur langsam abkühlen, weshalb ein Abschrecken der Proben nicht möglich war.
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Abbildung A.1: Typisches Temperaturprofil während der Auslagerung der Proben.

A.3 Einfluss des Fitvorgangs

Um den Dihedralwinkel Ψ einer Korngrenzfurche zu bestimmen, wird ein li-
nearer Fit auf beiden Seiten der Furchenmitte durchgeführt und der Dihedral-
winkel zwischen diesen beiden Geraden berechnet (vgl. Abbildung 4.2c). Die
Auswahl des linearen Neigungsbereichs beim Fitvorgang hat einen Einfluss
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A.3 Einfluss des Fitvorgangs

auf die Steigung und somit auf den Wert des Dihedralwinkels. Um die Mess-
unsicherheit durch den Fitvorgang abzuschätzen, wurde der lineare Neigungs-
bereich — und somit die Anzahl an Datenpunkten, die für den Fit verwendet
wurde — in einem noch akzeptablen Bereich variiert, um die minimale bzw.
maximale Steigung zu bestimmen. In Abbildung A.2 ist dies beispielhaft für
die rechte Seite einer Korngrenzfurche dargestellt, wobei die grüne Linie den
Fit mit minimaler Steigung und die rote Linie den Fit mit maximaler Steigung
darstellt. Die Differenz in der Steigung entspricht 0,5 ·∆Ψ, da nur eine Seite der
Korngrenzfurche dargestellt ist. Werden alle gemessenen Furchenprofile be-
trachtet, kann die maximale Messunsicherheit von Ψ durch den Fitvorgang für
die Ni-Polykristalle mit ∆Ψ = 0,2 ◦ und für die Anodenproben mit ∆Ψ = 1,8 ◦

angegeben werden.

= 0,5⋅Δ                       

Abbildung A.2: Vergrößerter Ausschnitt der Datenpunkte aus Abbildung 4.2c für die rechte Seite
der Korngrenzfurche. Um die Messunsicherheit vom Dihedralwinkel Ψ durch
den Fitvorgang abzuschätzen, wurde der lineare Neigungsbereich — und so-
mit die Anzahl an Datenpunkten, die für den Fit verwendet wurde — in einem
noch akzeptablen Bereich variiert, um die minimale Steigung (grüne Linie) und
maximale Steigung (rote Linie) zu bestimmen. Die Differenz in der Steigung
entspricht 0,5 ·∆Ψ, da nur eine Seite der Korngrenzfurche betrachtet wird.

135



A Anhang

A.4 Deskriptive Statistik

In diesem Kapitel ist die deskriptive Statistik zu allen gemessenen Dihedral-
winkeln Ψ zusammengefasst dargestellt. Dabei ist jeweils die Anzahl N, der
Mittelwert, der Standardfehler des Mittelwerts (SE), die Standardabweichung
σ , der Median, der kleinste Wert (Min) und der größte Wert (Max) der gemes-
senen Dihedralwinkel angegeben. Die deskriptive Statistik zu den Anodenpro-
ben findet sich in Tabelle A.5, zu den Großwinkelkorngrenzen (HAGB) im
Ni-Polykristall in Tabelle A.6, zu den Kleinwinkelkorngrenzen (LAGB) im
Ni-Polykristall in Tabelle A.7 und zu den Σ3-Korngrenzen (Σ3-GB) im Ni-
Polykristall in Tabelle A.8.

Tabelle A.5: Deskriptive Statistik zu den gemessenen Dihedralwinkeln auf den Anodenproben.
SE gibt den Standardfehler des Mittelwerts und σ die Standardabweichung an.

Ψ[◦]

t [h] Anzahl N Mittelwert SE σ Median Min Max

Anode I 0,5 23 151,3 1,2 5,8 152,4 141,6 160,8
Anode II 5 25 149,8 1,4 7,2 150,0 135,8 164,1
Anode III 100 24 152,5 1,6 7,9 152,0 136,3 168,0

72 151,2 0,8 7,0 152,2 135,8 168,0

Tabelle A.6: Deskriptive Statistik zu den gemessenen Dihedralwinkeln bei den Ni-Polykristallen
in trockenem und feuchtem Formiergas. SE gibt den Standardfehler des Mittelwerts
und σ die Standardabweichung an.

Ψ[◦]

Formiergas Anzahl N Mittelwert SE σ Median Min Max

HAGB trocken 54 152,4 1,1 7,8 151,7 134,3 167,1
feucht 53 152,6 1,1 8,0 151,5 138,1 172,5

107 152,5 0,8 7,9 151,5 134,3 172,5
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Tabelle A.7: Deskriptive Statistik zu den gemessenen Dihedralwinkeln bei den Ni-Polykristallen
in trockenem und feuchtem Formiergas. SE gibt den Standardfehler des Mittelwerts
und σ die Standardabweichung an.

Ψ[◦]

Formiergas Anzahl N Mittelwert SE σ Median Min Max

LAGB trocken 50 168,3 0,8 5,6 168,9 155,1 179,1
feucht 48 166,7 0,9 6,1 166,8 153,8 179,1

98 167,5 0,6 5,9 167,8 153,8 179,1

Tabelle A.8: Deskriptive Statistik zu den gemessenen Dihedralwinkeln bei den Ni-Polykristallen
in trockenem und feuchtem Formiergas. SE gibt den Standardfehler des Mittelwerts
und σ die Standardabweichung an.

Ψ[◦]

Formiergas Anzahl N Mittelwert SE σ Median Min Max

Σ3-GB trocken 47 171,7 1,1 7,3 174,3 146,8 179,1
feucht 53 170,3 1,1 8,0 172,6 147,8 179,5

100 171,0 0,8 7,6 173,6 146,8 179,5

A.5 Mann-Whitney-U-Test

Der Mann-Whitney-U-Test1 ist ein nicht-parametrisches statistisches Verfah-
ren und dient der Überprüfung, ob sich die zentrale Tendenz in zwei unab-
hängigen Stichproben unterscheidet [155]. Es wurden die Dihedralwinkel-
Datensätze der jeweiligen Proben aus Tabelle A.5, A.6, A.7 und A.8 genutzt.
Die Voraussetzungen für den Test sind für alle Datensätze erfüllt. Die Be-
rechnungen des Mann-Whitney-U-Tests wurden mit Origin Pro durchgeführt
[160] und sind in Tabelle A.9 für die Anodenproben und in Tabelle A.10 für
die Ni-Polykristalle zusammengefasst. Dabei sind neben den beiden Stichpro-
ben auch jeweils der Mann-Whitney-U-Wert, der Z-Wert und die exakte sowie

1 Der Mann-Whitney-U-Test ist auch unter dem Namen Wilcoxon-Rangsummentest bekannt.
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Tabelle A.9: Mann-Whitney-U-Test zu den Dihedralwinkel-Datensätzen der Anodenproben.

Stich- Stich- Mann- Z-Wert Exakte Signi- Asymptotische
probe I probe II Whitney-U fikanz (2-seitig) Signifikanz (2-seitig)

Anode I Anode II 321,5 0,691 0,490 0,490
Anode I Anode III 255,5 -0,426 0,669 0,670
Anode II Anode III 250,0 -0,990 0,323 0,322

Tabelle A.10: Mann-Whitney-U-Test zu den Dihedralwinkel-Datensätzen der Polykristalle.

Stich- Stich- Mann- Z-Wert Exakte Signi- Asymptotische
probe I probe II Whitney-U fikanz (2-seitig) Signifikanz (2-seitig)

HAGB trocken feucht 1442,5 0,069 0,944 0,945
LAGB trocken feucht 1397,0 1,397 0,163 0,163
Σ3-GB trocken feucht 1392,5 1,012 0,323 0,322

asymptotische Signifikanz (2-seitig) angebeben. Das Signifikanzniveau wird
auf α = 0,05 festgelegt. Ist die exakte bzw. asymptotische Signifikanz kleiner
als α , kann angenommen werden, dass ein signifikanter Unterschied zwischen
zwei Stichproben besteht. In keinem der berechneten Tests trifft dies zu. So-
mit kann angenommen werden, dass zwischen den Datensätzen, die verglichen
werden, kein signifikanter Unterschied besteht und die Verteilungen aus der
gleichen Grundgesamtheit stammen.

138



A.6 Kohärente Zwillingskorngrenze

A.6 Kohärente Zwillingskorngrenze

Um die relative Korngrenzenergie der kohärenten Zwillingskorngrenze aus
den Ergebnissen in dieser Arbeit zu bestimmen, wird der Mittelwert aus den
zehn niedrigsten Datenpunkten der Σ3-Korngrenzen gebildet, die in der ku-
mulierten Häufigkeitsverteilung nahezu senkrecht übereinander liegen (s. Ab-
bildung 4.7). Die Datenpunkte sind in Tabelle A.11 separat aufgelistet. Die
so ermittelte relative Korngrenzenergie der Zwillingskorngrenze beträgt damit
γGB/γS = 0,019±0,002.

Tabelle A.11: Die zehn niedrigsten Datenpunkte zur relativen Korngrenzenergie γGB/γS der
Σ3-Korngrenzen, um die mittlere relative Korngrenzenergie der kohärenten Zwil-
lingskorngrenze zu bestimmen.

Ψ[◦] γGB/γS

179,5 0,009
179,3 0,012
179,1 0,015
179,0 0,018
178,9 0,020
178,8 0,021
178,7 0,022
178,7 0,022
178,7 0,022
178,6 0,023

Mittelwert 0,019
±0,002
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