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Resumen

Las celdas de combustible de 6xido sélido (SOFC) se vislumbran como una potencial
alternativa para resolver los problemas energéticos y de contaminacion ambiental que
enfrentamos en la actualidad. El proposito de este estudio es la sintesis, caracterizacion
estructural, estudio de las propiedades fisicas y densidad de potencia de 6xidos basados en
diferentes anodos, electrolitos y catodos, con la intencion de mejorar su desempefio durante
el funcionamiento de la celda.

En particular, en esta tesis se presentan los resultados obtenidos de la perovskita de
Lag7Sro3Cro4MnogOss (LSCM), los cermets Lag7SrosCrosMnggOss — Cug7sNig s,
Cep7Gdp30192 -NigsCugs, el catodo BagsSrisCo1exNixFeosO6s y el electrolito (Bis.
«Er)203 (x = 0.1, 0.13, 0.15, 0.2).

Los 6xidos metélicos han sido preparados médiate rutas de quimica blanda a diferentes
temperaturas y atmosferas. La caracterizacion estructural ha sido obtenida mediante
difraccién de rayos x (DRX), difraccion resuelta en el tiempo TRXRD, Rietveld,
microscopia electronica de barrido SEM, difraccién de area selecta SAD, y microscopia
electronica de transmision de alta resolucion HRTEM.

El énodo tipo perovskita Lag7Srp3CrosMnogOss (LSCM) y el cermet
Lag 7Sro3Cro4Mno 035 — Cug7sNig2s  fueron sintetizadas por el método de sol-gel e
impregnacion. Las modificaciones morfoldgicas y de estructura cristalina fueron estudiadas

mediante patrones dinamicos de difraccion de rayos x en el tiempo (TRXRD), refinamiento



Rietveld para cuantificar la fraccion transformada en funcidn del tiempo y espectroscopia
Raman para confirmar la distorsion octaédrica en la perovskita. Los resultados indican que
un desorden atémico domina hasta 400°C. Nanoparticulas <26nm propician la formacion de

nucleos de las soluciones sélidas de Lag7Srp3CrosMngsOs.5 Y SrCrO,4 con simetria cubica
Pm3m y monoclinica P 2i/n respectivamente. Una reduccién de simetria de Pm3m

—s R3c ha sido obtenida a 750°C en atmdsfera de oxigeno y confirmada por una distorsion
BOs octaédrica por Raman, la cual toma lugar en la direccion cristalografica [221]/(122).
El modelo Johnson-Mehl-Avrami ha descrito el proceso cinético de transformacién de fase,
en el cual la coexistencia de dos fases es obtenida antes de alcanzar el grupo puntual de
simetria DS,.

Las nanoparticulas de Bi,O3; dopado con erbio ((Bi;xEr).03; x = 0.1, 0.13, 0.15, 0.2) se
sintetizaron a través del método sol-gel con una ruta modificada de Pechini. La
caracterizacion estructural de las composiciones del (BiixEry).03 se obtuvo por DRX y
MET, y la caracterizacion eléctrica de las cuatro composiciones se analizé por
espectroscopia de impedancia. Las muestras de X= 0.13, 0.15, 0.2 poseen una fase clbica
estable probada a 650°C por 72 h, la composicion con 10% de Er presenta una coexistencia
de fases tetragonal y clbica alrededor de 620°C, esta fue sometida a estudios de tension
residual la cual demostré tener un esfuerzo a compresion de -370MPa en su fase por
encima de 650°C. El electrolito BiggErp1015 exhibié una mayor conductividad iénica de

oxigeno incluso a temperaturas mas bajas.



1. Introduccion

En 1839 a partir de la reaccion quimica del hidrogeno con el oxigeno, William Grove
descubrio el principio de funcionamiento de las celdas de combustible al revertir la
electrolisis del agua y producir electricidad [1]. El crédito del funcionamiento de las celdas
de combustible lo ostenta William Grove, (1811-1896), aunque se sabe que el profesor
Christian  Friedrich  Schoenbein (1799-1868) trabaj0 en este mismo principio
simultaneamente [2].

Las celdas de combustible son dispositivos electrogquimicos capaces de convertir
directamente la energia quimica de un combustible y un oxidante en energia eléctrica, por
lo que no estan limitadas por el ciclo Carnot. Las celdas de combustible de 6xido so6lido
(SOFC por sus siglas en inglés) son capaces de alcanzar eficiencias por arriba del 70%
cuando se acoplan a sistemas de ciclo combinado. Utilizan hidrégeno como combustible,
sin embargo, también pueden usar hidrocarburos y carbdn de una manera mas eficiente que
las maquinas de combustion interna; las cuales, s6lo alcanzan un 35% de eficiencia.
Ademas, las SOFC no son afectadas por el monodxido de carbono; por el contrario, éste
puede ser utilizado como combustible [3, 4].

Las celdas de combustible estan constituidas por 4 componentes basicos: anodo, cétodo,
electrolito e interconectores; cabe mencionar que los interconectores unen eléctricamente
los electrodos y forman el circuito externo. En la figura 1.1 se presenta un esquema de una

celda de combustible y sus componentes.
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Figura 1.1 Representacién esquematica del funcionamiento de una celda de combustible.
Existen varios tipos de celdas de combustible y se pueden clasificar por el tipo de
electrolito que utilizan. Como se indica en la figura 1.1, algunos electrolitos transportan
aniones y otros cationes (protones), esta tesis se centra en las celdas de combustible de
6xido sélido, las cuales poseen un electrolito capaz de conducir iones O desde el catodo al
anodo, por lo que al reaccionar con el hidrégeno libera 2 electrones y produce H,O en el
anodo. Las reacciones presentes en los electrodos de las SOFC se presentan a continuacion:
En el catodo ocurre la reaccion de reduccién del oxigeno de la siguiente manera:

0, +4e- —» 207
En el &nodo se oxida el H, para formar H,O segun la siguiente expresion:
H, + 02— 2e- + H,0
Por lo tanto la reaccion global sera:

H, + %20, — H,0



1.1 Anodo de una SOFC

Las SOFC comerciales trabajan a 1000°C para lograr altos desempefios. Sin embargo, éste
es uno de los problemas que impiden la implementacion de esta tecnologia para propositos
industriales y domeésticos. La operacion y mantenimiento de las celdas de combustible a
elevadas temperaturas, requiere de materiales que sean estables a 1000°C, los cuales son en
su mayoria costosos. Ademas, los componentes que suelen usarse en las celdas comerciales
tienden a degradarse con el tiempo. Por supuesto, una solucion logica a esta problematica
es la reduccion de la temperatura de funcionamiento (entre 650°C y 800°C), no obstante,
surgen otros obstaculos que deben ser sorteados, como el incremento en los
sobrepotenciales en el catodo y anodo, asi como en la resistencia eléctrica del electrolito,
esto implica utilizar materiales con mejor actividad catalitica para la reduccién del O, en el
catodo LapgSro2MnO;3 y alta conductividad ionica (1X10'ZS/cm) en el anodo, o reducir el
espesor del electrolito alrededor de 10pm [5].

El &nodo debe ser poroso, tener buena actividad catalitica en la oxidacién del combustible y
ser estable quimicamente y en su microestructura bajo las condiciones de operacion. Los
anodos que comunmente se usan en las celdas comerciales estan hechos de un cermet de
Ni-YSZ, los cuales fueron propuestos por Nernst y sus colegas [6, 7], al encontrar que este
material podia exhibir una conductividad eléctrica si se le calentaba a altas temperaturas.
Existen dos principales composiciones de ZrO; que se han estudiado para su aplicacién en
las celdas de combustible, YSZ (ZrO,-Y,03 8% mol) y ScSZ (ZrO,-Sc,03 10% mol
aproximadamente), siendo la segunda la composicién que mayor conductividad idnica
ofrece [8], ambas composiciones poseen estructuras muy similares, y se han hecho estudios

relativamente recientes sobre este material, a pesar que posee una conductividad inferior a



la encontrada en otros materiales como, el Bi,O3, CeO, o el La(Sr)Ga(Mg)Os, debido a que
aun tiene algunas ventajas como ser aislante de electrones y estable quimicamente [9].Se ha
producido un anodo mesoporoso de ZrO,-Sc,03 9% mol[10]. Se condujo un trabajo usando
un composito de ceria dopada con Mn y un 30 % en peso de ScSZ con una densidad de
potencia de la celda de 318 mW/cm? a 900°C e H, como combustible [11].

Se estudio las propiedades eléctricas y mecanicas de un anodo fabricado con la perovskita
SrTip.9sNDbg 0203 en combinacién con CeO, y YSZ en diferentes proporciones obteniendo en
ambos casos resultados similares [12]. Estrictamente hablando, el compuesto de
SrTip.9sNDbg0203- YSZ presentdé mayor desempefio que el de CeO,; obtuvo una densidad de
potencia cercana a los 150 mW/cm? a 800°C con H, y aire, usando un electrolito
relativamente grueso (800um) de YSZ. En general, las perovskitas de SrTiO3 poseen
buenas propiedades como anodos, son estables en las condiciones de funcionamiento de las
SOFC y poseen buena resistencia al envenenamiento por H,S [13] y a la formacion de
carbon [14], cuando se usa hidrocarburos como combustible. Otros estudios se realizaron
para comprender mejor el efecto de los elementos dopantes en la estructura del SrTiOs, y se
encontrd que una buena manera de mejorar tanto la conduccion ionica, como la electrénica
en el material, es el dopaje tipo p (estados de oxidacion menores) o tipo n (estados de
oxidacion mayores) ya sea en los sitios A o B de la estructura, ambos tipos de sustitucion
mejoran las propiedades eléctricas del material, no obstante encontr6 también que la
adicion de Ni (entre 10 y 20%) sustituyendo los sitios A, mejora sustancialmente la
conductividad ionica y electronica del compuesto [15].

Otro problema de las SOFC relacionado con la temperatura es la formacion de grietas en la
celda causadas principalmente por la diferencia entre los coeficientes de expansion térmica

(TEC por sus siglas en ingles) de cada componente de la celda. Es importante recordar que
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existen tres principales configuraciones de las SOFC planas: soportadas por el anodo, por el
electrolito o por el catodo; de las cuales, la primera es la mas utilizada, por lo tanto es
necesario estudiar el comportamiento del &nodo a alta temperatura en atmosfera de H,. Una
alternativa para disminuir el agrietamiento por el TEC es mediante la utilizacion de las
soluciones solidas tipo perovskita La;..SrCri,MnyOz (LSCM), las cuales han sido
estudiadas en detalle debido a sus aplicaciones tecnoldgicas [16], donde, su coordinacion de
doce enlaces o el sitio A en la formula general ABO3, puede ser ocupada s6lo por un cation
divalente o trivalente, y la coordinacion de seis atomos de oxigeno en el sitio B es ocupada
por cationes trivalentes Gnicamente. Las perovskitas LSCM han sido aplicadas
extensamente en la celdas de combustible de 6xido solido para remplazar al cermet Ni-
YSZ, debido a su alta electro-actividad catalitica y dualidad, ya que este tipo de material es
comunmente utilizado como céatodo, gracias a su buena actividad catalitica para reducir el
oxigeno, pero su caracteristica de conductor iénico (O0®) y electrénico, le da también buena
actividad catalitica para oxidar el hidrogeno (alta actividad electrocatalitica tanto en una
atmosfera reductora como en una oxidativa)[17,18], lo que lo hace un buen candidato para
fungir como &nodo en una SOFC, esto por supuesto reduciria en manera importante la
diferencia entre los TEC de los componentes de la SOFC, reduciendo asi el tiempo de
arranque de la celda y el riesgo de formacion de grietas. Lo que ha atraido la atencion de
comunidad cientifica, es que es posible cambiar el estado de oxidacion de los cationes
metalicos mas grandes, esto induce una distorsion octaédrica [19], en principio, por el
radio ionico, el cual no encaja de manera perfecta entre ellos, y también, por la
compensacion del desplazamiento del cation a lo largo de la direccion de inclinacion
octaédrica de los oxigenos. Ademas recientemente, esta perovskita ha sido aplicada en la

conversion continua de carbdn a partir de desechos de biomasa, en un arreglo carbén-aire
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basado a su vez en una celda de 6xido sélido [20], lo que reduce sustancialmente los
desechos e incluso aumentaria la eficiencia en el uso de hidrocarburos como combustible.
Por altimo, es de gran interés para aplicaciones en aeroespaciales, en particular para la
exploracion de marte, debido a que el dioxido de carbono es el principal componente en de
la atmosfera marciana [21].

Desde el primer reporte de este 4nodo [22], se sabe que el LSCM exhibe una estructura
romboédrica a temperatura ambiente. No obstante cuando es reducida en H,/Ar (5% de Hy)
por mas de 120 horas, cambia su estructura de romboédrica a cubica [23]. Esto puede
provocar un cambio en el estado de oxidacién, y a su vez modificar la conductividad idnica
y electronica [24,25], por esta razdn, muchos estudios se han conducido con la intencién de
mejorar las propiedades eléctricas, al incorporar particulas metélicas como Cu, Pd y Ni,
debido a que incrementan en gran manera la conductividad eléctrica del electrodo [26]. Sin
embargo, cuando otras soluciones sélidas son agregadas a la perovskita, la energia de
activacion y la cinética de crecimiento pueden alterarse también, modificando asi la
temperatura de transformacion, y la energia de activacion requerida para la transicion de
amorfo a fase cristalina. Siguiendo esta necesidad en este trabajo se estudié el fendmeno de
nucleacion y reduccion del cermet Lag7Sro3Cro4MngeOss — Cug7sNio2s, para el cual es
esencial adquirir el verdadero rango de temperatura en el cual la region de nucleacion y
cristalizacion ocurre para el compuesto. Estos resultados daran informacion cuantitativa Gtil
para determinar a factibilidad de este anodo para su aplicacion en SOFC durante el
arranque, esto porque el cambio de desorden—orden puede inducir grandes cambios en el
TEC provocando fallas mecanicas. Por esta razon, las transiciones de simetria fueron
investigadas desde temperatura ambiente hasta 1005°C, en atmosfera oxidativa y reductora.

En este material se estudio el efecto de la impregnacion de nanoparticulas Cu y Ni sobre la
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perovskita LSCM; con la intencion de determinar el efecto de la cinética de nucleacion y
crecimiento en las transformaciones del Lag 7Sro3Cro4Mng O3.5 en hidrogeno y oxigeno.

Otra parte importante en esta tesis en relacion con el &nodo para una SOFC, se centro en el
estudio del desempefio de la composicion de NigsCugs-Ceo7Gdo 3019, (NiCu-GDC) para
anodo, con 55% en peso de la solucién sélida NigsCugs. En los dltimos afios, este tipo de
anodos han demostrado ser excelentes candidatos para celdas en IT-SOFC, gracias a su
buena conductividad a temperaturas entre 800 y 600°C (2.66E102Scm™)[27,28], actividad
catalitica en la oxidacion del hidrogeno e hidrocarburos, compatibilidad en el
comportamiento termomecanico y estabilidad quimica con algunos catodos que han
resultado muy atractivos como es el La;SrkCo;«FexOs, el cual es un MIEC (conductor
i6nico y electronico por sus siglas en ingles). Se ha encontrado que para mejorar la
eficiencia del Ni-GdCeO, en la oxidacion de H, y aumentar su estabilidad cuando se usan
hidrocarburos, es necesario utilizar un bimetalico de Ni-Fe-GdxCe1.xO [29] en lugar de s6lo
Ni para fabricar el anodo. Varios estudios fueron llevados a cabo [30, 31, 32, 33, 34]
(Figura 1.1), en relacion con la adicion de Cu al Ni para mejorar su conductividad eléctrica

y reducir la formacion de carbdn cuando se usan hidrocarburos como combustible.
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Figura 1.2 Se presentan algunas curvas de polarizacion de celdas fabricadas con un &nodo de
NiCu-CeO, usando metano como combustible. A) [40], B) [39] y C) [37] fueron realizadas a
700°C.

Se han utilizado nanoparticulas de Pd con la intencién de aumentar el desempefio del
cermet Ni-GDC utilizando metano, metanol y etanol como combustibles [35]. Se encontr6
que efectivamente el Pd mejora la actividad catalitica del &nodo, sin embargo adn persistia
la creacién de carbon en la superficie del compdsito, aunque si se redujo la cantidad de

carbon depositado.

El problema principal que enfrentan las celdas de IT-SOFC es la velocidad de reduccion del
oxigeno en el catodo [36], en el régimen de temperaturas de entre 650°C y 800°C.

La via que comunmente se usa para el proceso de fabricacion de celdas soportadas por el

anodo es la de tape casting, Ya se ha usado esta técnica y co-sinterizacion del electrolito
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para fabricar celdas de combustible con &nodos de Ni-YSZ, obteniendo densidades de
potencia cercanas a los 300mW/cm? [37]; este procedimiento es adecuado para ser utilizado
industrialmente al reducir los costos de produccion manteniendo una buena
microestructura, esencial para un buen funcionamiento de la celda. Bajo un procedimiento
similar se alcanzé una potencia a la misma temperatura (700°C) de 700mW/cm? [38, no
obstante estos resultados fueron obtenidos usando solventes tales como el tolueno, el cual
no es amigable con el medio ambiente, por lo que siguiendo las nuevas tendencias, mas
ambientalistas, se han producido algunos estudios acerca de obtener anodos mediante la
técnica de tape casting con agua como solvente. Anodos de Ni-YSZ con buenos
desempefios, se han podido fabricar, usando agua destilada como solvente, esta ruta ha
demostrado ser eficaz en la produccion de materiales con microestructuras porosas y
homogéneas. Estudios realizados en anodos de Ni YSZ, se probo el efecto de la dispersion
de las particulas en el agua, llegando a la conclusion de que existen ciertos valores de pH en
los cuales se favorece la dispersion y por lo tanto la morfologia del ceramico resultante
[39].

Ya se menciond antes que el compuesto GDC es adecuado para la fabricacion de los
anodos, por su conductividad iénica a temperaturas que van desde 600°C a 800°C; por lo
tanto se trabajara con este compuesto, algunos autores ya han trabajado con anodos basados
en GDC, donde se han fabricado anodos de buen tamafio (8cm x 8cm) por medio de la
técnica de tape casting con agua como solvente, obtuvo una microestructura porosa y
homogénea, presentando buenas densidades de potencia de 900mW/cm? a 650°C [40]. El
uso de los siguientes aditivos ha sido presentado por diferentes autores no solo de anodos

sino también para electrolitos, por supuesto con diferentes proporciones.
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Componente de la barbotina Funcion

Ni GDC Polvos del anodo
H,0O Solvente

PAA Dispersante
PVA Ligante

PEG (Polietilenglicol) Plastificante
2,4,7,9-tetrametil-5-decino- Surfactante

etoxilato de 4,7-diol
Octanol Anti espumante

Glicerol Anti adhesivo

Tabla 1.1 aditivos que componen una barbotina usada en la técnica de tape casting.

En otro trabajo se produjo un anodo con Ni-YSZ, de varias capas por tape casting, usando
los aditivos antes mencionados con buenos resultados en la microestructura, no obstante el
uso de YSZ en los anodos impide su aplicacién a temperaturas inferiores a 700°C [41].

Otros trabajos utilizaron el método de tape casting con los aditivos de la tabla 1.1, para
producir electrolitos densos de GDC [42,43], por supuesto la composicion de la barbotina y

el tratamiento térmico posterior, son clave para la obtencion de un cerdmico denso.

1.2 Electrolito de una SOFC

El electrolito no estd exento de problemas cuando se trata de reducir la temperatura de
funcionamiento en las SOFC y ha sido considerado el mas importante en estas celdas
electroquimicas, debido a que la cantidad de energia producida dependera de la eficiencia
del transporte de iones de oxigeno del catodo al &nodo [44]. La conduccion de los iones

0?%~ es un proceso de difusion en cristales, a través de vacancias o sitios cristalograficos
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permitidos, que por supuesto es térmicamente activado, por lo que la disminucion de la
temperatura reducird la energia disponible para que estos iones de oxigeno se movilicen a
través de la red cristalina del electrolito hacia el anodo y la triple frontera de fase, esto
supone que el electrolito es el componente que ofrece mayor resistencia eléctrica de toda la
celda, por esta razon un electrolito de 100 um de espesor hecho de YSZ resulta ineficaz,
para aplicaciones en IT-SOFC, el cual resulta ser el mas utilizado de manera comercial, sin
embargo es posible su utilizacion por debajo de 750°C si se utiliza espesor entre 40 y
15um. La modificacion de la interface catodo/electrolito puede mejorar las pérdidas por
polarizacion en gran medida a temperaturas inferiores a 700°C [45]. No obstante, los dxidos
de cerio dopados con Sm y Gd, son mejores conductores i6nicos que la YSZ, pero tienen
una desventaja importante, se vuelven conductores electronicos en atmosferas reductoras a
una temperatura superior a 650°C [46,47], lo que disminuye considerablemente el
desempefio de la celda de combustible SOFC. Una solucion que se suele plantear es la
utilizacion de un electrolito compuesto de YSZ y de CeO, [48] con la intencion de crear
una barrera aislante; el problema de esta configuracion es que si se eleva la temperatura de
la celda hasta 1300°C (usualmente durante el co-sinterizado del electrolito), se forman
soluciones solidas de ZrO, y CeO, con bajas conductividades idnicas. Otros enfoques
evitaron exitosamente la formacion de estas soluciones solidas depositando el electrolito
mediante la técnica de laser pulsado [49].

El oxido de bismuto ha sido considerado el mejor conductor iénico a alta temperatura,
gracias a su buena conductividad de iones 02~, alrededor de 1 S m™ [50] a 800°C lo que lo
hace atractivo para celdas SOFC de temperatura intermedia y baja temperatura (IT-SOFC y
LT-SOFC respectivamente). ElI Bi,O; puede presentar seis posibles estructuras

cristalogréficas gracias a su poliformismo intrinseco: denominadas a-Bi,Os, B-Bi,Os, y-
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Bi,0Os, 6-Biy0s3, £-Bi203 y ®-Bi;O3, las cuales cristalizan en los sistemas monoclinico,
tetragonal, cubico bcc, cubico fcc, ortorrdmbico y triclinico, respectivamente [51]. El -
Bi,O3 puro es un material tipo fluorita y uno de los mejor conductores de oxigeno [52]. Es
sabido que la alta conductividad del 8-Bi,O3 es casi en su totalidad i6nica, como ha sido
demostrado por otros autores [53,54], y la forma en que los iones de oxigeno se transportan
es debido a una red deficiente de oxigeno, donde la carga se puede mover saltando en sitios
permitidos de oxigeno disponibles en los dominios de la estructura cristalina de 3-Bi,O3
[55]. Sin embargo, a juzgar por los informes cientificos de otros autores [56], la alta
conductividad es estable s6lo en un rango estrecho de temperaturas, alrededor de 730-830
°C; ademas, es susceptible a ser reducido a Bi metalico en atmosferas reductoras o con
escaso oxigeno PO, (<10*® atm) [57], lo que limita su uso en las celdas tipo SOFC, ya que
la region del &nodo posee una atmosfera de H,, y para un correcto funcionamiento es
necesario aislar el electrolito de esta atmosfera, ver figura 1.3. Para poder explotar el
potencial de este material como electrolito para IT-SOC, es necesario estabilizar la fase 6-
Bi,O3 a temperaturas inferiores (de 25 a 700°C), por lo que se han llevado a cabo muchos
estudios, sustituyendo el catién Bi** por lantanidos como: Er, Eu, Dy etc. [58,59,60] siendo
20% mol de Er la composicién con mayor conductividad ionica entre los lantanidos.
Elementos trivalentes como: Y y V también se han utilizado para estabilizar la estructura
tipo fluorita del 6-Bi,O3 [61,62], no obstante la alta concentracion del dopante necesario en
la sustitucion para estabilizarla fase cubica compromete la conductividad ionica. La co-
sustitucion puede ser empleada para solventar lo anterior; composiciones con Ho-Tm se
han usado con el objeto de reducir la cantidad requerida para estabilizar la estructura de alta
conductividad [63,64,65], sin embargo, esto puede aumentar el efecto de atrapamiento y

conducir a una fase metaestable de 6-Bi,O3 [66,67,68]. La conductividad puede ser
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determinada mediante la medicion de la resistividad en cuatro puntas o mediante

impedancia electroquimica.

A B

------------------------ = P_C>2
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Po;'"
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2 o, Profile
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ESB decomposes ESB is stable

Figura 1.3 Esquema de electrolitos compuestos de GDC/ESB. A condiciones para las cuales el ESB
se degrada. B condiciones para las cuales el ESB es estable. imagen tomada del trabajo publicado
por Eric. D. Wachsman (2011)[69].

El analisis por impedancia, es una técnica muy utilizada en la actualidad para determinar la
conductividad eléctrica de los materiales, que cominmente se usan en la fabricacién de las
celdas de combustible tipo SOFC de mediana (650-800°C) y baja temperatura (400-600°C).
Es una técnica en la cual se aplica un voltaje AC en un rango determinado de frecuencias.
La informacion obtenida de este tipo de analisis se presenta en un grafico Nyquist, donde la
conductividad de los granos, de la frontera de grano y la contribucion de los electrodos se
pueden obtener en cada semicirculo; para estimar estas contribuciones, se usan circuitos
equivalentes, donde la seleccién de este circuito se debe hacer con mucho cuidado. En los
andlisis por impedancia es posible distinguir la contribucion en la conductividad del
material solido y la de la frontera de grano, representados por dos semicirculos; cuando el
tamafo de grano es mayor de 1um, las respuestas del solido y del limite de grano tienden a
combinarse, por esta razon es importante tomar en cuenta el tamafio de grano de la muestra

analizada [70]. Se sabe que para materiales como los MIEC, los valores de conductividad
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obtenidos por analisis por impedancia suelen ser mas altos que los valores reales, debido a
que este tipo de material exhibe conductividad electronica bajo ciertas condiciones; esto
representa un problema al medir la conductividad iénica de un electrolito. Una solucion a
esta situacion es bloquear la conductividad electronica con algin material aislante, pero que
aun asi tenga una conductividad ionica aceptable como puede ser la YSZ o un compuesto
basado en Bi,O3[71].

La solucion solida formada por Big gErg 2015 (20ESB) ha sido reportada como la que exhibe
mayor conductividad i6nica [72]. Sin embargo, como ya se mencion6 en alta
concentracién de Er** la conductividad iénica disminuye, incluso cuando el Bi,Osz es
dopado con otros 6xidos [73], por lo tanto, para obtener una buena movilidad de los
aniones es importante reducir la cantidad de Er** minima para estabilizar la estructura &-
Bi»Os3, en una concentracion menor 17%; el compuesto aln necesita ser entendido. En
estudios recientes se han crecido peliculas delgadas epitaxiales, donde se ha alcanzado &-
Bi»O3 con alta estabilidad a temperatura ambiente sin la adicion de un estabilizador [74].
No obstante, este enfoque podria presentar problemas de permeacién de los gases H, y O,
causada por una distribucién desigual de los granos durante la deposicion de la pelicula
[75], sin mencionar que es necesario un sustrato monocristalino para lograr la
estabilizacion, y esto comprometeria de manera importante la viabilidad de la celda en una
aplicacion comercial.

La fuerza del enlace Ln-O en Bi,O3 tiene una relacion directa con la conductividad idnica,
ya que la Unica forma en que un ion de oxigeno se pueda mover, y asi poder conducir una
carga, es a través de la ruptura de enlaces Ln-O [76]. Por lo tanto, un aumento del volumen
de la celda sin cambios en los radios ionicos podria influir directamente en la mejora de la

conductividad ionica [77]. Bajo estas premisas, parte de esta tesis se concentro en el
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aumento en el volumen cristalografico, asi como una reduccion en la concentracién del Er**
hasta x = 0,13 (sin pérdida de la simetria cibica), lo que podria impactar positivamente en
la conductividad. Segun la revision bibliografica realizada hasta ahora, no se han publicado
articulos sobre el Bi,Oj3 estabilizado con Er** en concentraciones molares menores a 0.175
[78], lo cual se establecié como valor minimo y méximo (X>0.455) desde los comienzos
del electrolito Bi,O3 dopado con erbio, donde la estabilizacion de 6xido de bismuto en fase
clbica nunca se pierde [26]; hasta ahora, la concentracion x = 0.2 se emplea de manera
frecuente debido a su mayor conductividad eléctrica [79,80].

Por otro lado, el estrés térmico en la celda electroquimica también ha sido estudiado
experimentalmente [81], asi como por modelado numérico [82]. Bajo condiciones de
operacion, la SOFC presenta gradientes térmicos debido a los procesos de reduccion y
oxidacion, que a su vez pueden causar gradientes de tension residual que promueven la
delaminacion o formacién de grietas en toda la celda [83]. Ademaés, tomando en cuenta la
geometria de la SOFC y los coeficientes de expansién térmica (TEC) en la celda, estos no
son exactamente los mismos. Este desbalance puede inducir estrés residual durante el
arranque y operacion de la celda por largos periodos de tiempo, causando la destruccién de
la misma [84]. En la geometria tubular, el anodo podria sufrir tensiones de traccion, y el
electrolito y el catodo sufren tensiones de compresion; como el electrolito siempre esta
sobre un sustrato, cuando aumenta el grosor, el estrés residual podria disminuir [85]. Este
campo de estudio esta lleno de oportunidades, ya que mediante la alteracion de la estructura
cristalina de los materiales que conforman la celda, se pueden aumentar los esfuerzos a
compresion, los cuales pueden disminuir los riesgos de fracturas en las SOFC. En peliculas
delgadas o recubrimientos de celdas de combustible de 6xido solido siempre hay un espesor

critico, donde la pelicula se agrieta o se cae del sustrato. Esto depende del material del
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sustrato [86], las condiciones de deposicion intrinsecas, la estructura cristalina y textura
cristalogréfica. El volumen de la celda unitaria resultante de la sustitucion o dopaje tienen
un efecto importante en los dos ultimos parametros antes mencionados. Por lo tanto, para
encontrar una aplicacion del conductor de estado solido Bi;xErO;5 (ESB) con bajas
concentraciones de Er**; en esta tesis fueron analizadas; las tensiones residuales intrinsecas
antes de aplicarlo como electrolito en una SOFC, y la contribucién de la baja concentracion
de Er** en el transporte i6nico del Bi;<Er,O3 también fue analizada.

Investigaciones realizadas [87], indican que es improbable que los sistemas basados en
Bi,O3 tengan una aplicacion factible sin una capa protectora de un material inerte como es
la YSZ (ZrO,-Y,03 8% mol por sus siglas en inglés). Sin embargo, en este trabajo se
decidio utilizar GDC debido a que este tiene mejor conductividad idnica que la YSZ a
650°C, ademas se ha encontrado que el Bi,Os estabilizado con Er,O;3 ha sido utilizado para
disminuir la fuga de corriente a través del electrolito de GDC [88,89].

Estudios recientes indican que ademas de estabilizar el Bi,O3; es necesario sintetizar
electrolitos constituidos por dos capas, como los que obtuvo (figural.3), donde utilizd un
electrolito bi-capa de GDC y Erg4Bi1603, con buenos resultados. Por lo tanto en esta
investigacion se utilizo un electrolito de Bi,O3 encapsulado en GDC.

La técnica de erosion catddica, 0 magnetron sputtering como comunmente se le conoce, es
excelente para la fabricacién de electrolitos delgados en las SOFC, ya que ha demostrado
ser confiable en la produccion de capas delgas y densas (entre 95 y 99% de la densidad
teodrica), ademas, no requiere de altas de temperaturas de sinterizacion, evitando cualquier
posible reaccion quimica con los demas componentes de la celda [90,91], especialmente el
catodo con el electrolito. Se han realizado estudios donde se depositd Y 25Big.7501 5 por la

técnica de erosion catodica, sobre una capa de SDC (Smg2Ces01.90) para aislar la solucion
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solida de Bi de la atmosfera reductora en el anodo [92]. Dado el éxito de este método, en

esta tesis, se deposité el electrolito mediante esta técnica.

1.3 Catodo de una SOFC

Si la temperatura de una celda se reduce, entonces afectara el funcionamiento del catodo.
Como ya se mencion0 anteriormente, se incrementa el sobrepotencial en la reaccion de
reduccion del O,, asi que es necesario usar catodos con buena actividad catalitica y altas
conductividades ionicas y electronicas en el rango en el que trabajan las celdas de
temperatura intermedia (IT-SOFC de 650-700°C)[93,94]. En esta tesis se utiliz un catodo
cuya composicion es BagsSrisCo;6.xNixFeq406.5 (BSCNF, doble perovskita con alta
concentracion de vacancias de oxigeno); una composicion similar (sin Ni) fue probada, y se
determind que este compuesto puede producir altas densidades de potencia cuando se usa
como catodo en una celda de combustible, debido a que posee una excelente conductividad
ionica, y actividad catalitica para reduccion de O, [95]. Se ha encontrado que el catodo
propuesto posee mayor desempefio que el catodo que comunmente se usa en las celdas
comerciales, LaggSro2MnO3 (LSM), se encontrd un incremento en la densidad de potencia
de aproximadamente el 50%, sin embargo la microestructura del catodo de BSCNF no era
la ideal, disminuyendo asi su desempefio.

En trabajos anteriores del grupo y en parte de mi tesis de maestria, se sintetizaron polvos de
Bay5Sr15C071 6xNixFep 4065, con valores de x iguales a: 0.025, 0.050, 0.075, 0.1, 0.125,
0.0150, 0.175 y 0.2. Uno de los objetivos de esta tesis doctoral, consiste en evaluar estas
diferentes composiciones como catodos en celdas de combustible y determinar cual de

todas ellas posee el mayor desempefio y la razon cientifica de ello.
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La perovskita BagsSrosCoogFeo203 (BSCF) ha demostrado ser uno de los catodos para
IT-SOFC méas prometedores actualmente, ya que las pérdidas por activacion se ven
reducidas, gracias a que poseen gran cantidad de vacancias de oxigeno, permitiendo su
movilidad en la red cristalina [96]. En la perovskita BSCF (MIEC) toda su superficie puede
actuar como catalizador en la reduccion del O,, dandole ventaja sobre el catodo que se
utiliza en las celdas comerciales (perovskita de LSM). Otra caracteristica importante que
exhibe este tipo de catodo es que presenta un ASR (resistencia de &rea especifica) bajo, de
aproximadamente 0.05 Q/cm?, cuando se usa con un electrolito de CeO,, obteniendo
buenos resultados [97]. Se sabe que el desempefio de este tipo de catodos depende
principalmente de su composicion quimica, pero también del proceso de sintesis. Se ha
sintetizado BSCF por la técnica de combustion (solution combustion synthesis) y se
identifico que existe una relacion entre el combustible usado en la sintesis y el ASR
presentado por el material [98]. De una manera similar ocurre en la sintesis del BSCF
mediante la técnica de EDTA-citrato, se han encontrado diferencias en su desempefio
electroquimico al realizar la sintesis con diferentes valores de pH [99,100]. Estudios donde
se sintetiz6 BSCF con un contenido de Sr (Bag2SrosCoosFeo203) mas elevado que el
presente en la mayoria de los estudios recientes, se obtuvo una conductividad eléctrica de
153 Scm™ a 700°C [101]. En la figura 1.4 se muestra un estudio realizado a una celda con
electrolito de ScSZ y un catodo de BSCF obteniendo excelentes resultados, con una
potencia de 1W/cm?, sin embargo la reaccion entre el electrolito y el catodo disminuyé su
desempefio en tiempos prolongados, debido a que el Sr y el Ba tienden a formar
compuestos aislantes con el Zr [102].

En esta investigacion se utiliz la composicion BagsSrisC01 6xNixFeo 4065 y Se estudio el

efecto del Ni en la conductividad electréonica del material. Se seleccioné la técnica de
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espectroscopia de impedancia para elucidar este efecto, ya permite medir la conductividad

electrénica de estos materiales.

1.2 1.2
= 700°C
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Power density(chmz)
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Current density(AIcmz)

Figura 1.4 Curva de polarizacién de una celda Ni YSZ / ScSZ / ScSZ-BSCF, anodo, electrolito y

catodo respectivamente.

2. Justificacion

Las celdas de combustible son dispositivos electroguimicos capaces de convertir
directamente la energia quimica de un combustible y un oxidante en energia eléctrica. Las
celdas de combustible de déxido sélido (SOFC por sus siglas en inglés) son capaces de
alcanzar eficiencias por arriba del 70% cuando se acoplan a sistemas de ciclo combinado,
lo que las convierte en un método de generacion de energia eléctrica sustentable. Utilizan
hidrogeno como combustible, sin embargo, también pueden usar hidrocarburos y carbén de
una manera mas eficiente que las maquinas de combustion interna; las cuales solo alcanzan
un 35% de eficiencia. Es importante mencionar que las celdas de combustible que existen
en el mercado actual, deben operar a 1000°C para desemperiarse adecuadamente, esto da
lugar a varias problematicas; tales como un tiempo prolongado de arranque, fallas en la

celda combustible, altos costos en produccion y operacion de la misma, entre otras, lo que
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por supuesto no permite que esta tecnologia sea competitiva con la generacién de energia
basada en combustibles fosiles. Con la intencion de reducir la temperatura de
funcionamiento, se decidié estudiar materiales con mejores propiedades a bajas
temperaturas, asi como también reducir el espesor del electrolito para de esta forma reducir

las pérdidas por resistencia eléctrica caracteristicas del mismo.

3. Hipotesis
Es posible estabilizar la estructura cubica del Bi,O3; a una concentracion de Er menor al
17.5%, y a su vez este, podra ser usado para depositar electrolitos en celdas de combustible

de 6xido solido por la técnica de erosion catodica.

4. Objetivos de la tesis

4.1 Objetivo general

Producir el nuevo dnodo NiCu-GDC vy el nuevo cidtodo BSCNF, y usarlo en celdas IT-
SOFC soportadas por el anodo y encapsular el compuesto ESB para usarlo como electrolito
en una celda LT-SOFC fabricada con el nuevo &nodo NiCu-GDC y el nuevo catodo

BSCNF.

4.2 Objetivos especificos

e Sintetizar los polvos del NiCu-GDC, BSCNF, GDC y ESB (dopado Er) y

caracterizarlos.
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e Producir cintas ceramicas de los anodos propuestos, mediante la técnica de tape

casting.

e Ensamblar las celdas de combustible.

e Estudiar las propiedades de los materiales usados en las celdas.

5. Metodologia experimental

5.1 Anodo de Lag 7Sro3CrgaMngsOs.5— Cug75Nig 25

Nanoparticulas de Lag7Sro3Cro4Mngs03.5 tipo perovskita fueron sintetizadas por el método
sol gel. Primeramente, la ruta quimica consistié en disolver nitrato de estroncio (1) anhidro
(0.282g; 99.7%) en H,0O (19ml) y &cido citrico (19ml; 10% wt) a 65°C durante 1h usando
una parrilla con agitacion magnética (150 rpm) y manteniendo la solucién cubierta con un
vidrio de reloj. Después, en otro vaso de precipitados se disolvieron nitrato de lantano (111)
hexahidratado (1.3469; 99.9%), nitrato de cromo (I11) nonahidratado (0.720g; 98.5%), y
nitrato de manganeso (ll) tetrahidratado (0.669g; 99.88%) en 200ml de H,O usando las
mismas condiciones. Después de eso, ambas soluciones fueron mezcladas y agitadas a
65°C por una hora mas. Finalmente, etilenglicol (62ml; 99.9%) fue agregado a la solucion
manteniendo las mismas condiciones por dos horas. El vaso de precipitados fue descubierto
para comenzar el proceso de secado y formacion del gel, el cual fue secado a 200°C por 1
h. La siguiente expresion fue utilizada para determinar la estequiometria de la solucion

solida (ecuacion 1):
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FixPM*X;%mol
- pureza del reactivo

ec. 1)

Donde: W es el peso de la sal del elemento.

PM es el peso molecular del compuesto a sintetizar.

X es la fraccion del elemento en el compuesto.

F es el namero de moles del compuesto y se calcula de la siguiente manera:

gramos del compuesto a obtener

Peso molecular del compuesto

Un experimento de difraccion dindmica in-situ desde 400°C hasta 800°C fue conducido al
gel seco, manteniendo una rampa de calentamiento de 5°C/min. Los experimentos fueron
conducidos en un difractémetro PANalytical Xpert’PRO, con una radiacion monocromatica
Ka (A=1.5405 A). Un elemento de calentamiento de Pt-Rh 10% fue utilizado, y los
tratamientos isotérmicos fueron realizados en un reactor con una zona reactiva de 2x1cm?.
En este caso, los patrones DRX fueron adquiridos cada 50°C hasta que se alcanzé la
maxima temperatura, empleando un tiempo de barrido de 20min a cada temperatura. Para
poder estudiar la nucleacion de la fase, asi como la cinética de transformacion para la
perovskita R3c, se llevaron a cabo estudios de difraccion de rayos x resueltos en el tiempo
(TRXRD) a 980, 985, 990, 1000°C manteniendo un flujo de aire constante de 200sccm.
Los patrones DRX fueron medidos de 20 a 80° 26 usando un detector X-Celerator, para de
esta manera poder recolectar varios patrones cada 20 min hasta que la reaccién de
nucleacién y crecimiento fue completada. Se empled ajuste Rietveld a todos los patrones
para cuantificar la fraccion transformada en funcion del tiempo. Para estudiar la reaccion
quimica de la perovskita con los cationes cu®* y Ni%*, una mezcla de Lag.7Sro3Cro.4Mng60s.

s — CUo7sNig2s 1:10.726 M molar fue preparada. Se disolvieron nitrato de niquel (1)
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hexahidratada(1.165g, 99.9%) y nitrato de cobre (1) hemipentahidratada (2.764g, 98.8%)
en un vaso de precipitados con agua desionizada (204ml) y etilenglicol (67ml) a 65°C por 1
h en una parrilla con agitacion magnética. Las particulas de LSCM preparadas en el primer
paso fueron agregadas a la solucién para impregnarlas con los cationes Cu®* y Ni*. La
solucién se mantuvo a las mismas condiciones por otra hora, para después destaparse hasta
completar el secado.

La transformacion cristalina de Lag 7Sro3Cro4Mnge03.s—CUONIO a Lag 7Sre3Cro4Mng 035
— Cug.75Nig 25 se realizd a 135, 150, 175, 200 y 250°C para las nanoparticulas de Cu, y 250,
263, 275, 285 y 300°C para las nanoparticulas de Ni usando un flujo de hidrogeno de
200sccm durante todo el proceso de reduccion.

Por ultimo, las modificaciones morfolégicas y de estructura cristalina fueron estudiadas
usando microscopia electronica de alta resolucion, en un equipo JEM-2200FS (JEOL),
equipado con un cafion de emision de campo (FEG) y un filtro de energia ( omega),
operado a un voltaje de aceleracion de 200kV. El software DigitalMicrographde de Gatan
se empled para analizar las imagenes. El estudio de espectroscopia Raman sobre las fases

de la perovskita y post-perovskita se realizé en un micro-Raman LabRam HR VI1S-633.

5.2 Electrolito de ESB

Nanoparticulas de Bi,O3 dopado con erbio ((BiixEry).03; x = 0.1, 0.13, 0.15, 0.2) fueron
sintetizadas mediante el método sol-gel con una ruta modificada de Pechini. Para sintetizar
estas composiciones, cantidades estequiométricas de nitrato de Erbio (111) pentahidratado
Er(NOs)3*5SH,0 (sigma aldrich 99,9% pureza) y nitrato de bismuto (I11) pentahidrato
Bi(NO3)3*5H,0 (sigma aldrich 99,99% de pureza), se disolvieron en etilenglicol durante 2

h, en una proporcién de aproximadamente 55 ml de etilenglicol por mol de (Bi1-xErx) 203
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(ESB) en un vaso de precipitados permanentemente tapado. Mediante el uso un bafio
térmico durante todo el proceso, la temperatura y agitacion magnética se mantuvieron
constantes a 67 ° C y 100 RPM respectivamente. Despues de disolver todos los reactivos, el
vaso de precipitados se destapd para permitir el secado de la solucion (misma temperatura y
agitacion magnética constante durante 24 h), lo que lleva a la formacion de gel (una resina
rosa). A fin de obtener la fase clbica, el gel se calcind a 160 °C durante 30 min y se
transfirid a un crisol de alimina para el tratamiento térmico final a 750 ° C durante 1 h. Se
realizd un analisis cualitativo XRD de 20-60 20 en un difractémetro advance Bruker D8
para cada muestra sintetizada. Una caracterizacion cristalogréafica adicional fue llevada a
cabo en un microscopio electrénico de transmision JEOL modelo JEM 2200FS. La
morfologia y la distribucion del tamafio de grano de las muestras fueron obtenidas en un
microscopio electronico de barrido Hitachi modelo SU3500. Finalmente se midio el
promedio estadistico del tamafio de los granos usando el software comercial IMAGE en un
total de 200 granos medidos por muestra.

Es bien conocido que cuando el éxido de bismuto estabilizado con erbio (ESB) en fase
cubica, puede transformar su forma cristalina en tetragonal u ortorrombica después de que
se calienta alrededor de 650 °C durante periodos prolongados'®. Por lo tanto, para estudiar
la estabilidad de la estructura cristalogréfica cibica en las muestras sintetizadas por un
método de sol-gel modificado, pellets con estructura cubica (composiciones x = 0.13, 0.15
y 0.2) se prensaron uniaxialmente y se sinterizaron a 850 ° C durante 3 h, luego las
muestras se recocieron a 650 °C durante 72 h en atmdsfera de aire. Ademas, mediante el
uso de un difractometro de rayos x PANalytical XPertPRO equipado con radiacion
monocromatica Cu Ka (1.5405A), se analizé la estabilizacion de la estructura cristalina a alta

temperatura de la composicién x=0.1 (concentracién més baja de Er**), en una camara de
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alta temperatura con geometria Bragg-Brentano. Con el objeto de determinar la temperatura
de transformacion de fase, se tomaron varios difractogramas adquiridos utilizando el modo
de difraccién de rayos x resuelta en el tiempo (TRXRD), desde temperatura ambiente hasta
680 °C en atmosfera de aire. Cada patron TRXRD se ajustd por el método de Rietveld
usando la funcion Thompson-Cox-Hastings pseudo-Voigt para ajustar las reflexiones hkl.

Mediante espectroscopia de impedancia electroquimica (EIS), se midi6 la conductividad
eléctrica a las cuatro muestras con diferente estequiometria utilizando la metodologia de
dos electrodos. Las pastillas de cerdmica utilizadas en este andlisis se pintaron en ambos
lados con Pt (Heraeus, EE. UU.), para formar los electrodos. Las muestras se cargaron en
un reactor de cuarzo unido a un horno tubular vertical. La temperatura se aumentd hasta
800 °C a 5 °C por minuto, manteniendo la muestra a alta temperatura durante 1 h para
estabilizar la temperatura, después de este periodo de tiempo, las mediciones de EIS se
tomaron de 800 a 680 °C con intervalos de 40 °C. Cada etapa de temperatura se mantuvo
40 minutos antes de la medicién eléctrica, y tomando cada medida usando una tasa de
enfriamiento de 2 °C por minuto. Los espectros de impedancia se obtuvieron utilizando un
potenciostato / galvanostato AutoLab PGSTAT18N en condicién de voltaje de circuito
abierto (OCV), usando un rango de frecuencia de 1 MHz - 0.01 Hz y una amplitud de
50mV bajo atmosfera de aire. Los resultados de la impedancia se analizaron utilizando el

software Z View.
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5.3 Conformado de las celdas de combustible de 6xido solido

5.3.1 Fabricacion de las cintas ceramicas para anodo

Para producir las cintas ceramicas de Gdo3Ceo701.05-Nig5CUgs (GDC-NigsCuos) se debid
sintetizar el material que se utilizara para la fabricacion de los electrolitos, esta se llevé a
cabo mediante la técnica de sol-gel, en especifico el método Pechini, por lo que primero se
sintetizé la GDC. Para calcular la cantidad de sales de cerio y gadolinio (Ce(NO3); 6H,0 y
Gd(NO3); 6H,0 respectivamente) que se usaron y asi obtener la composicion indicada se
utilizé la formula antes mencionada (eq.1). Una vez calculado la cantidad de sales a
utilizar, éstas se disolvieron en agua a 65°C en una parrilla, con agitacion magnética
constante durante 1 hora, en una relacion de 23ml de H,O por cada 0.15gr de material a
sintetizar. Después se agregd 0.6ml etilenglicol por cada 0.15gr de material y se agito
durante 2 horas para lograr compuestos organicos de los cationes deseados (Ce y Gd);
posteriormente se dejo secar sin agitacion hasta la formacion del gel, alrededor de 24 horas,
manteniendo todo el proceso a 65 °C, con una posterior calcinacién a 800°C por 1h para la
formacion de la fase. Después la GDC fue impregnada con una solucion de Ni(NOgz), ¢H,O
y Cu(NOs3), sH,0 para alcanzar una composicién de 55% en peso de NigsCugs Y 45% de
Gdo3Cer701.95, la cual se produjo disolviendo estas sales en 19ml de H,O por cada 0.15gr
de NipsCuos, a 65°C por 1h, luego agregando 0.4ml de etilenglicol y continuar con la
temperatura agitacion por 2h, para después agregar los polvos de GDC fabricados con
anterioridad, y continuar con el secado y formacion del gel. Este gel se calcin6 a 750°C

para obtener los polvos utilizados en la fabricacién de las cintas ceramicas. Se han llevado a
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cabo varios experimentos para encontrar la composicion idonea y el tratamiento térmico
adecuado para obtener un microestructura porosa y homogénea en las cintas de GDC-
NiosCugs, COMO ya se menciond antes en esta investigacion se usaron reactivos que ya han
sido ocupados [40]. La tabla 5.1 muestra los componentes y las cantidades usadas en este

trabajo.

NiCu-GDC Polvos del &nodo 29r
H.O Solvente 5.2 ml
PAA Dispersante 0.2181 gr
PVA 80% hidrolizado Ligante 0.3272 gr
PEG (Polietilenglicol) Plastificante 0.2ml
2,4,7,9-tetrametil-5-decino-etoxilato

Surfactante 0.0145 gr
de 4,7-diol
Octanol Anti espumante 0.1 ml
Glicerol Anti adhesivo 0.1 ml

Tabla 5.1 Componentes usados en la fabricacion de las cintas ceramicas.

Se probaron tres metodologias para el mezclado de las barbotinas. En la primera los polvos
ceramicos fueron mezclados en molino de bolas junto con el dispersante (PAA) y parte del
solvente (H,O) por 24h, después la barbotina se molié por segunda vez durante 24h,
agregando PVA (alcohol polivinilico) como agente ligante, PEG (poli etilenglicol) como
plastificante, el 2,4,7,9-tetrametil-5-decino-etoxilato de 4,7-diol, y finalmente el octanol se

utilizé como agente anti espumante y glicerol como anti-adhesivo.

31



Cabe mencionar que el PVA se disolvio en agua destilada con agitacion magnética durante
12 horas para asegurar su completa integracion al agua. Ademas se ajusto el pH entre 9 y
10 con una pequefia cantidad de hidréxido de amonio desde la primera molienda.

El siguiente procedimiento es muy similar y también se mezclaron los componentes en el
mismo molino de bolas, pero en este caso el PVA se disolvié con el total del solvente y se
moli6 durante 24 hrs con el dispersante y el anti espumante, y posteriormente molido una
vez mas agregando el plastificante y el surfactante.

El tercer procedimiento que se probd es utilizar un molino SPEX Sample preparation
modelo mixer mill 8000M, en el cual se agregaron todos los componentes y se mezclaron
por 30 min, en un recipiente de teflon debido a que este material contribuye poco en la
contaminacion de los polvos de GDC-NigsCugs, gracias a que no posee carga inorganica.
La razon de utilizar el molino SPEX es el de introducir de manera efectiva la solucion de
PVA entre las particulas del polvo de GDC-NigsCugps. No obstante se modifico la

composicion de la barbotina la tabla 5.2 muestra la composicion utilizada en este método.

NiCu GDC Polvos del anodo 3gr
H20 Solvente 5ml
PAA Dispersante 0.28 gr
PVA 80% hidrolizado Ligante 0.3272 gr
PEG (Polietilenglicol) Plastificante 0.2ml

2,4,7,9-tetrametil-5-decino-
Surfactante 0.0375 gr
etoxilato de 4,7-diol

32



Octanol Anti espumante 0.1 ml
Glicerol Anti adhesivo No se uso

Tabla 5.2 Composicion de la barbotina usada en el molino SPEX.

Para la deposicién de las cintas ceramicas se usé una maquina AFA-I11 automatic thick film
coater de la corporacion MTI que utiliza la técnica de “cuchilla de doctor” para fabricar las
cintas cerdmicas de diferentes espesores, en este trabajo se busco un espesor de la cinta ya
sinterizada cercano a 0.4 mm con una velocidad de recorrido de la cuchilla de 17mm/s. Se
probaron sustratos de aluminio y de peliculas de poliestireno para produccion de las cintas;
el sustrato debe poder ser flexible y a su vez no permitir que la barbotina se adhiera
excesivamente, pues esto dificultaria la extraccion de las cintas en verde para su posterior
sinterizacion.

El secado de la barbotina para dar lugar a las cintas en verde, debe hacerse con cuidado
debido a que un secado demasiado rapido o lento puede conllevar a torsiones y
contracciones desiguales en la cinta, que afectarian la formacion de la cinta y su acabado
final. Se probd tanto el secado a temperatura ambiente como a una temperatura superior a
60°C; siendo el primero el méas adecuado.

Para obtener los anodos porosos que servirdn como soporte de la celda se deben eliminar
todos los componentes organicos de la cinta en verde, realizando un tratamiento térmico a
elevadas temperaturas, no obstante este es un paso delicado en la fabricacion de cintas
ceramicas, pues un tratamiento acelerado puede causar fracturas o deformacion en la
lamina final; por esta razon, se realiz6 un estudio de TGA y DSC para tener mejor

entendimiento del proceso de calcinacién de las cintas y evaporacién de los solventes; con
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esta informacion se realizé un tratamiento térmico adecuado para la eliminacion de los
organicos. En este estudio los tratamientos térmicos se realizaron en un horno convencional
controlando las rampas de calentamiento y enfriamiento.

Para evitar que la porosidad inherente del anodo provoque discontinuidades en el
electrolito, se deposito por la técnica de screen printing, una capa compuesta por 50% en
peso del electrolito de GDC vy el restante 50% del &nodo antes del sinterizado, utilizando
terpineol como vehiculo para hacer una pasta de anodo-electrolito, con una relacion
cerdmico/terpineol cercana a 1:1. Esta capa tiene como objetivo cubrir la porosidad del
anodo y disminuir la diferencia entre los coeficientes de expansion térmica, del anodo y
electrolito.

En la figura 5.1 se muestra el tratamiento de sinterizacion utilizado para las cintas

cerdmicas de este trabajo.
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Figura 5.1 Tratamiento de sinterizacion utilizado para las cintas de GDC-NigsCugs.
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5.3.2 Fabricacion de los electrolitos por erosion catddica

Para depositar los electrolitos de 13ESB y 10GDC (Gdy1Ce90195) mediante erosion
catddica, se sintetizaron nanoparticulas de estos materiales como se ha descrito en
secciones anteriores. Se conformaron blancos mediante compactado y sinterizacion usando
el proceso de cerdmica convencional para su uso en el magnetron sputtering; primero se
molieron los polvos ceramicos en mortero de &gata; 5gr para el GDC y 7gr para el ESB,
durante 30 min, agregando 20 gotas de una solucién de 5% de PV A en agua, después se
prensaron aproximadamente a 50 Mpa en una prensa uniaxial en un empastillador de 28mm
de diametro. Se sinterizaron los cerdmicos en verde hasta alcanzar méaxima densificacion.
Cabe mencionar que cada material requiere de diferente temperatura y tiempo para obtener
un cuerpo sinterizado adecuado, el blanco de GDC fue sinterizado a 1400°C por 2h vy el
blanco de 13ESB fue tratado a 850°C por 3h. Para la produccién de peliculas delgadas de
10GDC y 13ESB se probaron diferentes condiciones y se comenz6 con la deposicion en
vidrio. También se hicieron pruebas a 900°C 3h para obtener discos densos de ESB, es

importante mencionar que se us6 una cama de alumina debido a que esta no reacciona con

el Bi,O3 a alta temperatura.

Pelicula Potencia W  Gases cm®/min  Temp. °C T min Sustrato
10 GDC 01 30 Ar: 20 25 30 Vidrio
13 ESB 01 30 Ar:14, 0,: 6 25 30 Vidrio
13 ESB 02 30 Ar:14, O,: 6 350 30 Vidrio
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Tabla 5.3 Paradmetros de las primeras peliculas gue se depositaron.

En la tabla anterior se muestran las condiciones en las que se depositaron las primeras
peliculas de 10GDC y 13ESB. Cabe mencionar que la pelicula de GDC resulto cristalina y
con la fase deseada bajo las condiciones mencionadas en la tabla. Por otra parte la pelicula
de ESB no presentd una cristalinidad cuando se depositd a temperatura ambiente, y fue
necesario depositarla a 350°C.

El electrolito de las celdas consistié en tres capas de 10GDC/13ESB/10GDC, en ese orden
para lograr el encapsulado del ESB, las condiciones de atmosfera, potencia y temperatura
de deposicion fueron las de la tabla 5.3 con la excepcion que se empled un tiempo de 3h de
depdsito para cada capa. Estas se crecieron en los &nodos producidos por colada de cintas,

ya antes descritos.

5.3.3 Deposicion del catodo de BagsSr;5C0; sNiiFeq 4065

Para el depdsito de los catodos (BSCNF) se usaron las sales de los cationes de intereés,
(Ba(NO3),, Sr(NO3),, Fe(NO3), , Co(NO3), y Ni(NOg3), ), se mezclaron el Ba(NOs3),, agua
destilada y EDTA en un recipiente a 65°C con agitacion magnética constante, pasados
10min se agregd NH;OH y después de 20min se agregd el resto de las sales Sr(NOs3),,
Fe(NO3), H20, Co(NO3), 6H,0 y Ni(NO3), 6H,0; finalmente, al cabo de 10min se agregd
acido citrico hasta alcanzar un pH de 6 manteniendo la agitacion y temperatura por 1h, para

continuar con el secado de la solucion y formacién del gel a 65°C sin agitacion. Se traté el

36



gel a 250°C por 30min y se calcino a 1000°C durante 1h. Para depositar el catodo los
polvos resultantes fueron mezclados con polvos de 13ESB en una relacion 50%-50% en
peso para mejorar su actividad catalitica (aumentando la triple frontera de fase) con el
electrolito de la celda; 0.5gr de los polvos obtenidos fueron mezclados con 2.5ml de
terpineol y 0.15gr de etilcelulosa en una relacion respectivamente para formar una solucion
que fue depositada por aerosol usando un flujo de argén de 20sccm Y aplicando capas hasta

alcanzar un espesor cercano a S0um una vez sinterizado a 800°C por 1h.

6. Resultados y discusion

6.1 Anodo de Lag 7Sro3CrgaMngsOs.5— Cug75Nig 25

Los patrones dinamicos de rayos x in-situ en atmosfera de aire desde 400°C a 800°C revelaron los
siguientes resultados: como se esperaba, las particulas de LSCM indicaron un caracter amorfo de
temperatura ambiente hasta 400°C. La Fig. 6.1a, muestra el ajuste Rietveld del patron experimental

y el calculado de la muestra de LSCM a 650°C.
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Intensity (a.u.)

Figura 6.1 Ajuste Rietveld del Lag7SrosCro4Mng¢Os.5a 650°C (simetria Pm-3m) y a 750°C (simetria R3c).
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Los patrones de rayos X exhiben la coexistencia de Lag7Sro3Cro4Mng O35 cibica y SrCrO,
de estructura monoclinica (hkl mostrado con un * en la patron). Los parametros del
refinamiento fueron obtenidos usando una simetria cubica Pm3m (#221) y una
monoclinica P2;/n (#14); asi, los patrones se ajustaron hasta alcanzar un valor de y?
minimo. Los parametros de la celda unitaria resultaron ser: a = 3.8776(6) A, para la
estructura clbica, y a = 6.7803(1); b = 7.3809(2); ¢ = 7.1199(1) A, y B = 103.9(3) para la
estructura monoclinica (se alcanzé una buena y? = 1.4). Estos datos estan en comun
acuerdo con la ficha de rayos x JCPDS #01-76-6867 y #01-35-0743 para las estructuras
cubica y monoclinica respectivamente. Los valores de la cantidad de fase obtenidos del
refinamiento resultaron ser 74.1(1)% y 25.9(1)% para la fase cubica y monoclinica
respectivamente; es asi como, su tamafio de cristal de 26(1)nm para la fase cubica y
14(1)nm para la monoclinica. También se encontr6 que ambas fases comienzan su
nucleacion a 600°C; sin embargo, cuando la temperatura se aumentd 50°C, la cantidad de la
fase clbica se incrementd rapidamente hasta 74.1(1)%, por lo tanto, la formacién de la
estructura cubica actia como una barrera de nucleacion reduciendo la velocidad de
nucleacion de la estructura monoclinica [104]. La simetria del grupo espacial Pm3m ha
sido obtenida por otros autores en atmosfera reductora con 5% Hy/Ar a 900°C [105]. Sin
embargo, se ha encontrado en este estudio que también la fase SrCrO, pertenece o es parte
intrinseca de su transformacion, ya que esto lleva a una simetria estable R3c. Recientes
estudios de otros autores han demostrado que una solucion solida de SrCrO4 con 4
moléculas por celda unitaria, puede ser obtenida entre 750°C y 1050°C por el método de
sol-gel [106]; no obstante, en la Fig.6.1a, se demuestra que es posible formar la simetria

P21/n a una temperatura menor (650°C) cuando los cationes La®*" y Mn** estan presentes.
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Por otra parte, cuando la temperatura es incrementada a 750°C, la solucion solida cubica
LSCM decrece su simetria de un grupo espacial primario Pm3m a un subgrupo
romboédrico R3c (ver Fig. 6.1d). Aqui, de acuerdo con la relacion de grupos espaciales
(grupo-subgrupo) asociado con los sistemas de perovskitas que presentan inclinaciones del
octaedro [107]; la alta simetria del grupo espacial Pm3m puede de manera directa
disminuir su simetria a una R3c por una distorsion del octaedro BOg, en el cual de acuerdo
con la notacion Glazer [108], éste tiene iguales inclinaciones alrededor de sus tres ejes
pseudo-cubicos, con inclinaciones en las direcciones cristalograficas [h00], [0kO] y [00l],
las cuales son paralelas a los ejes X, y, y z respectivamente con una notacion Glazer
a~a”a”. Observando el panel de la Fig 6.1a, es evidente su distorsion octaédrica; mientras
la reflexion hkl del plano (011) a 650°C es una simple reflexion (ver inserto b), a 750°C
esta reflexion se divide en las reflexiones cristalograficas (110) y (104), indicando alta
distorsion en la red celda y por lo tanto disminucion de su simetria (ver panel c). Todo lo
anterior es consecuencia de la diferencia entre los radios iénicos del Cr** (0.615) y el Mn**
(0.645) (atomos pequerfios en el sitio B de la perovskita), y la temperatura, la cual induce
esta transformacion como resultado de las fuerzas interatdmicas e inclinaciones octaédricas
rigidas.

Estos hallazgos son consistentes con los resultados obtenidos en Raman, (ver Fig. 6.2),
donde las altas energias del fonon se localizan en altas frecuencias, que de acuerdo a el
analisis de factor de grupo [109], el espectro provee una estructura cristalina rombohedral
con una simetria de grupo puntual D$;, confirmando que la transformacion de fase se da de

cubica a rombohedral, como fue observado en DRX.
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Fig. 6.2 Espectro Raman de la perovskita Lag7Srg3Cro4Mng¢05.5a 650°C (Pm3m)y a 980°C
(R3c).

41



Aqui el sistema de inclinacion a”a~a™ de la notacion Glazer puede contener hasta treinta modos

vibracionales como lo indica:

r(D3y) = Ayy + 244y, + 34,5 + 442, + 4E;, + 6E,  2)

No obstante, solo cinco de ellos pueden ser modos de fonones activos Raman, como 4,, y
4E,. En el caso particular de este trabajo, solo el modo de simetria 4E4 responsable de las
vibraciones de flexion y anti-estiramiento del octaedro BOg fueron observados y son
consistentes con los resultados obtenidos por otros autores en perovskitas con menor
concentracién de cationes de Cr®* [110]. De acuerdo con la formula general de las
perovskitas LaMnOs, las bandas del fondn estan ubicadas en 468 y 646 cm™ [111]; sin
embargo, en el Lag7SrosCrosMngeOs5 con la misma simetria de grupo puntual DS, las
mismas bandas estan localizadas en 500 y 634cm™ lo cual obedece la proporcion Cr¥*/Mn®*
en la solucion solida. También esto induce una distorsion J-T o deformacion del octaedro
de Cr**/Mn®*"-O4 [112], disminuyendo asi la simetrfa del grupo puntual de O} a D¢, como
consecuencia del esfuerzo necesario para mantener su estequiometria. En este caso, la
distorsion octaédrica tiene lugar en la direccion cristalografica [221]/(122), como se ve en
la Fig. 6.2.

De la teoria de grupos una perovskita cuibica ideal con un grupo espacial Pm3m y un grupo
puntual de simetria 07, no permite ningin modo de fononones activos Raman en su
espectro vibracional de primer orden [113], y se debe principalmente a su naturaleza cubica
perfecta. Los Picos Raman ensanchados mostrados en la Fig. 6.2 son debidos a la perfecta

simetria cubica Pm3m de los cristales de LSCM a 650°C
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Ademas, de los ajustes Rietveld de las nanoparticulas perovskita LSCM, calcinadas a
750°C y mostrados en la Fig. 6.1d, los cristales de SrCrO, cuyas reflexiones hkl decrecen
su ancho a la mitad del pico (FWHW), contintan presentes; por lo que se puede decir que
solo incrementan su tamafio de cristal. Los ajustes Rietveld sugieren que el tamafio de
cristal de la fase SrCrO,4 incrementa a 49(1) nm, mas de tres veces del dominio a 650°C y
sin un cambio dréstico en sus pardmetros de red. Los pardmetros de red romboédricas
fueron: a = 5.5111(1) A, y ¢ = 13.3445(1) A para la simetria R3c y sus tamafio de cristal
fue 70(1)nm. Finalmente, las fracciones refinadas de las estructuras monoclinica y
romboédricas fueron 14.4(1)% y 85.6(1)% respetivamente. Por lo tanto, la simetria
monoclinica tuvo baja velocidad de nucleacion, ya que s6lo disminuyé su concentracion un

10%. Asi, para comprender el mecanismo cinético de nucleacion y crecimiento de la

simetria P2:/n — R3c, difraccién de rayos x resuelta en el tiempo fue utilizada a 980, 985,
990, 995, 1000 y 1050°C. Como se esperaba, el perfil de la cinética de transformacion de
monoclinico a romboeédrica sugiere un incremento de la velocidad de reaccién, como
resultado del incremento en la temperatura. La Fig. 6.3a muestra un ejemplo de difraccion
de rayos X resueltos en el tiempo de la transformacion de estructura de monoclinica a
romboeédrica en condiciones isotérmicas a 880°C.

Analizando todos los perfiles de todas las temperaturas probadas, usando la teoria Johnson-
Mehl-Avrami (JMA) [114]; donde la transformacion de la estructura cristalina es expresada

en funcion de tiempo, de acuerdo con:

f(©) =—e™" 3)
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Donde k es la velocidad de reaccion, el cual depende de la temperatura k(T) y n es el orden de
reaccion. Ademads, calculando los parametros de la velocidad de concentracion y(t) por ajuste

Rietveld, donde la velocidad de la reaccion puede ser determinada por [115]:

_ 1 _ Ca(®)
Ya(O) =1-255 (4)
_ Cp(®)

Donde a y B son las fracciones consumidas y transformadas en funcién del tiempo
respectivamente; los resultados demuestran que hay una relacion directa entre el del plano
(002)y, y la velocidad de transformacion, ya que primero desaparece esta reflexion,
induciendo asi su transformacién cristalografica. Por lo tanto, los cationes de Cr® y Sr** de
los cristales de SrCrO, empacados en una coordinacion tetraédrica y poliédrica
respectivamente, cambian de una estructura monocita a perovskita (Fig. 6.3b) debido a un
alto desorden dindmico, causando una transicion romboédrica evidenciada por la evolucion
de yz(t) de la formacion de las particulas de la nueva fase durante el crecimiento aleatorio
de nudcleos. Aqui, el contenido de oxigeno decrece un 25% para mantener su
estequiometria; entonces, para llegar al balance, el cromo con una coordinacion de 4
atomos de oxigeno y el estroncio con 8 atomos incrementan su estado de coordinacién a 6 y

12 oxigenos respectivamente, incluyendo un grupo espacial centrocimétrcio R3c.
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Fig. 6.3. Evolucion de la perovskita de SrCrO4 a Lag;Srq3Cro4Mng0s.5. La estructura fue

dibujada con los datos extraidos del ajuste Rietveld.
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Como se menciond anteriormente, su transicion es dinamica y no requiere de un tiempo de
incubacion. De acuerdo con el grafico In[—In(1 — x)] contra In(t), el comportamiento
lineal indica una nucleacion aleatoria y por lo tanto crecimiento isotropico (ver Fig. 6.3c).
El ajuste lineal de los datos da valores n de 0.8 a 0.91 (cercana a 1); por lo tanto, el orden
de reaccion indica que se lleva a cabo una transformacion de primer orden. Cuando a partir
de ésta informacion se obtiene un gréfico de Ink vs 1/T energia de activacion de 242+
12kJ/mol es obtenida; esta energia es necesaria para la nucleacion y crecimiento de cristales de
LSCM de una simetria P 2:/n — R3c a alta temperatura. Es evidente que mas energia es
necesaria (~18 KJ/mol) cuando esta presente el catién Cr** en la solucién sélida, ya que la
entalpia de la solucion solida (La, Sr)MnO3z es 224 kJ/mol [116], y como ha sido
mencionado por otros autores que la energia de activacion es esencialmente la entalpia de
activacion [117]. Otros trabajos indican que la perovskita LaggSro,CrOs; induce la
formacion de una estructura monoclinica P2;/n [118]; de este estudio es claro que la fase
SrCrO,4 también es obtenida, cuando la perovskita Lag 7Sro3Cro4Mngs0s.5 €sta presente.

Con la intencion de comprobar lo antes mencionado, se realizé un analisis de HRTEM.
Primero, la muestra fue inclinada para obtener un patron de area selecta SAED a lo largo
del eje del zona -[001] (del grano), e indexada usando una perovskita con un grupo espacial
R3c, entonces el microscopio fue cambiado a modo imagen hasta que se alcanzé alta
resolucion, sin perder la posicion de la muestra. La Fig. 6.4 muestra una imagen de campo
oscuro del LSCM, el panel 5a), muestra la imagen de HRTEM, donde el plano (110) puede
ser observado con una distancia interplanar de 2.73 A, lo cual es consistente con los
resultados de analisis por Rietveld (2.7449(1) A). El panel 4b) muestra la imagen simulada

en el software Gatan DigitalMicrograph y VESTA (del ajuste Rietveld) usando esta
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informacién. De forma similar, los cristales monoclinicos del SrCrO,4 fueron expuestos a
las mismas condiciones, y como lo muestra la Fig. 6.5, la imagen de HRTEM del plano

(200), el cual muestra una distancia interplanar de 3.30 A (3.2908(1) A del ajuste Ritvield).

CIMAV
nanotech Mexico

Fig. 6.4. Microscopia electronica de alta resolucion (HRTEM) de la nanoparticula de LSCM

orientada en la el eje de zona de la direccion [001].
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Fig. 6.5. Microscopia electrénica

orientada en la el eje de zona de la direccién [001].
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La Fig. 6.6 muestra ejemplos de patrones de difraccidn de rayos x resueltos en el tiempo de
la reduccion y transformacion de fase de Lag7Sro3CrosMnggOs.s—CUONIO a
Lag 7Sro.3Cro.4Mng O35 — Cuo 7sNio 25 en flujo de hidrogeno. La isoterma para la reduccion
del CuO a 135°C (temperatura mas baja) ¥ se muestra en la Fig. 6.6a, como se puede
observar en la figura, los DRX exhiben un comportamiento clasico de tiempo de
incubacidn, ya que los patrones no presentan alteracién durante un periodo de tiempo, y al

cabo de este el proceso de reduccién comienza.
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Fig. 6.6 Patrones de difraccion de rayos x resueltos en el tiempo, de una isoterma de reduccién; a)

nanoparticulas de CuO monoclinico al35°C, y b) nanoparticulas de NiO cubico a 263°C.
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La Fig. 6.7 muestra el comportamiento total durante el proceso de reduccion a diferentes
temperaturas. Aqui, el tiempo de incubacion (W), disminuye lentamente conforme se
incrementa la temperatura de reduccion (ver figura 6.7a 'y su panel). En contraste de la Fig.
6.6b, es claro que los cristales de NiO tienen un periodo de incubacion mas corto que los
cristales de CuO, a una temperatura de reduccién més baja (263°C), ya que los picos de
difraccién disminuyen después de un corto periodo de tiempo. A diferencia de los cristales
de CuO, el comportamiento del periodo de incubacion de los cristales de Ni disminuye
abruptamente con la temperatura, alcanzado un tiempo minimo entre 285 y 300°C (ver Fig.

6.8a y su panel).
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Es claro que, cuando la temperatura de reduccién de las nanoparticulas de NiO se
incrementa a 150°C, no se presentan transformacién cristalina; sin embargo, cuando la
temperatura es incrementada a 250°C, los cristales de NiO y CuO empiezan sus procesos de
incubacion, después de 20 y 5 min respectivamente; por lo tanto, el limite de la razon de
transformacion Cu/Ni es cercano a ¥4 t; tiempo en el cual los cristales de Cu y Ni reducen
su volumen cristalografico a 44.86 A y 44.21 A por perdida de oxigeno. No se observo
ningun cambio significativo en el NiO de 150 a 200°C.

Como ya se menciond anteriormente, la formacion de cristales de SrCrO4 no presenta
tiempo de incubacion, por el contrario, el Cu y el Ni si lo presentan. Por consiguiente, para

evaluar la cinética de reaccion de la reduccion del Cu y Ni, la ecuacion JMA cambia a:

f@&) = —e kD" )

Donde 7 es el tiempo de incubacion o tiempo critico de formacion de nucleacion. Para
todos casos, el tiempo del tratamiento térmico durante las isotermas fue menor a 100min;
por lo tanto el tamafio de cristal no tuvo un crecimiento sustancial durante el periodo de
incubacion. El grafico de In[—In(1 — x)] contra In(t — t) se puede observar en la Fig.
6.7b y 6.8a para el Cu y Ni respectivamente, en el cual ambos muestran una dependencia
lineal. Basado en la ecuacion modificada de JMA, las nanoparticulas de CuO durante la
reduccidn en flujo de hidrdgeno estan expuestas a una barrera de energética de 67+ 1kJ/mol
para formar nanoparticulas cubicas de Cu, esto es 7 kJ/mol mas alto que la energia
necesaria para formar particulas de 6xido de cobre [119]. Este incremento representa la

obstruccion nanoparticulas de cobre a la difusion del hidrégeno por nanoparticulas de
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LSCM. Como se puede ver en la Fig. 6.7b, esta energia de activacién denota un orden de
reaccion de n = 2.5. En este caso, el valor fraccional de n en la reduccion del Cu durante la
cristalizacion en la simetria Fm3m, puede ser atribuido al proceso de fa cristalizacion en la
superficie y en el bulto, en el cual puede ser un efecto del proceso seguido cuando cualquier
fase crece [120]. Como se esperaba las nanoparticulas de NiO tienen un comportamiento
similar al presentado por el CuO; la energia de cristalizacion fue de 92+ 1 kJ/mol, 2 kJ/mol
mas que los polvos de NiO [121]. Sin embargo, su reaccion fue de primer orden, por lo
tanto presenta una nucleacién aleatoria y crecimiento e isotropico. Estos valores bajos de
energia de activacion (E,) indican que cuando las nanoparticulas de Cu y Ni se agregan a la
perovskita de LSCM (mejoran su actividad catalitica), no tienen un efecto significativo en
la formacion de fracturas estructurales, ya que tienen una baja E, (por debajo de 300°C);
por lo que se concluye que no afectaran en el arranque de la celda.

Recapitulando, se han estudiado transformaciones isocinéticas desde temperatura ambiente
a alta temperatura de la perovskita-cermet de Lag7Sro3Cro4MnggOss — Cug7sNig.2s.
Nuestros descubrimientos indican que, hay una coexistencia de las fases de
Lag 7Sro3Cro4Mng O35 clbica y SrCrO, monoclinica a 650°C en atmosfera de oxigeno.
Estos resultados concuerdan con la relacion grupo-subgrupo, donde la estructura ctbica es
el padre; por lo tanto, cuando un material LSCM con simetria romboeédrica es calentado a
alta temperatura en una atmosfera de hidrogeno, esta vuelve a su estructura clbica. Se
obtuvo una distorsion octaédrica y una reduccién en la simetria de Pm-3m a un grupo
espacial R-3c a 750°C para las nanoparticulas de LSCM, y esto es consistente con los
resultados de Raman y el ajuste Rietveld, donde la distorsion octaédrica ocurre en la
direccion cristalografica [2-21] perpendicular al plano atomico (1-22). Como ya se

menciond antes, esta reaccion ocurre rapido; sin embargo, la reaccion del SrCrO4
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monoclinico ocurre lento y a una alta temperatura. Una energia de 242 + 12kJ/mol es
necesaria para empezar y completar la cristalizacion de la fase de la perovskita, lo cual fue
confirmado por Rietveld.

Las nanoparticulas de CuO tienen el tiempo de incubacién més largo y una velocidad lenta
de reduccion mientras la temperatura se incrementa; por el contrario, tienen un tiempo de
incubacion més corto, pero un incremento abrupto en la velocidad de reduccion. Basados
en estas observaciones, una proporcién de transformacién ¥ t es necesaria para empezar su
transformacion cristalografica. En el composito Lag7Sro3Cro4MngeOsz-s — Cug 7sNig2s €S
necesaria mas energia (7kJ/mol) para empezar la reduccion del cobre debido a la presencia
de nanoparticulas de LSCM. Por otra parte, para las nanoparticulas de niquel se requiere

una energia de 92 kJ/mol para su reduccion.

6.2 Electrolito de ESB

Cualitativamente, los patrones de XRD en todo el rango de composiciones no presentaron
fases secundarias. Sin embargo, el analisis de difraccion de rayos x mostrd6 un cambio
notorio en las reflexiones hkl a 32.3°, 41°, y 55° 26, cuando la concentracion de cationes de
Er®* se disminuyd hasta 10% en la solucién sélida de Bi,Os. Aqui, cada pico individual se
convierte en un doblete hkl, por lo que se puede hablar de una reduccion en la simetria.
Como se esperaba, las concentraciones de 13, 15 y 20% de Er muestran un corrimiento de
las reflexiones hkl a la derecha del patron de XRD debido al aumento sistematico del cation
Er¥* (1.04 A), el cual es mas pequefio que el Bi** (1.17 A) coordinado por cuatro 4tomos
de oxigeno en una simetria cubica perfecta. Para obtener informacion mas completa sobre

la estructura cristalina, un analisis de refinamiento Rietveld se aplic6 a todas las soluciones
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solidas, donde una funcion modificada de Thompson-Cox-Hastings pseudo-Voigt fue
aplicada para ajustar todos los picos hkl de los patrones de XRD. El refinamiento Rietveld
de las electroceramicas Bi;xErO15 (X = 0.1, 0.13, 0.15, 0.2) a temperatura ambiente se
muestran en la Figura 6.9, en la cual observan los patrones experimentales y calculados de

XRD, asi como la diferencia entre ellos.

Intensity (a.u.)

30 40 50 60 70 80
C)
| ' | ! | ] | ' | ' I ' |
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0 d)
| ! | ! | ! | : T ' | : |
20 30 40 60 70 80

50
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Figura 6.9 Ajuste Rietveld de las electroceramicas Er,Biy,O15; (@) x = 0.1, (b) x =0.13, (c) x =

0.15, (d) x = 0.20 después de un proceso de recocido a 780 ° C durante 1 h.
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Se alcanz6 un buen grado de ajuste, asegurando valores de y2 entre 0.6 y 1.1 (ver tabla
6.1). A partir de estos resultados, esta claro que a mayor concentracion del cation Er®*
(x > 0.13; clbica) las muestras presentan una simetria de grupo espacial Fm3m, donde los
atomos de Bi y Er se encuentran en el sitio (4a) y los atomos de O en el sitio de
multiplicidad (8c), lo cual induce una variacion de los parametros de red entre a = 5.5237 A
y a = 5.5014 A; por lo tanto, una reduccién de volumen de 168.54 A® a 166.51 A® para un
valor méximo del dopaje de Er (x > 0.20). A partir de los resultados obtenidos después de
la calcinacion, estos conductores de ionicos han demostrado tener alta estabilidad de la
estructura cristalina después de 72 h en atmdésfera de oxigeno y temperatura intermedia, ya
que no se observaron fases secundarias en ninguna de las tres composiciones que

exhibieron una estructura cubica ver Figura 6.10.
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Figura 6.10 Difractogramas de las tres muestras de Er,Bi;O;5 (X = 0.2, 0.15, 0.13) antes y después

de una calcinacién a 650°C por 72h.

Se sabe que, cuando un proceso de migracion de iones de oxigeno ocurre, desde un
tetraedro de simetria de clbica, a un sitio desocupado, éste necesita romper los enlaces Ln-
O para pasar a través de los planos tetraédricas Ln,Bi, Bi,Ln o Biz [122]. Por lo tanto, los
resultados anteriores sugieren que la conductividad eléctrica deberia aumentar, ya que
ambos la longitud del enlace Ln-O y el volumen cristalografico aumentan cuando se reduce
la concentracion de cationes Er**. Por otro lado, la concentracién molar de 10% de Er**

produce policristales de oxido de bismuto estabilizados en fase tetragonal a temperatura
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ambiente con una simetria del grupo espacial P4,/nmc (ver tabla 6.1). Sin embargo, para
poder utilizarse como electrolito su estructura cristalina debe ser estable en el rango de
temperatura de operacion de la IT-SOFC [25]; por lo tanto, para determinar su estabilidad y
esclarecer aun mas los resultados de su comportamiento cristalino, un experimento de
difraccién de rayos x se realizd a alta temperatura y un refinamiento Rietveld se emple6

para medir sus modificaciones cristalogréficas.

Er(x) Temperature (°C) a b c {A) volume (A3) >
0.1 20 7.7804(1) 7.7804(1) 5.5773(2) 337.62(1) 0.9
0.13 20 5.5237(1) 168.54(1) 1
0.15 20 5.5163(2) 167.86(2) 1.03
0.2 20 5.5014(1) 166.51(1) 1.14

500 7.7241(1) 7.7241(1) 5.5994(1) 334.07(1) 0.89

580 7.7664(1) 7.7664(1) 5.6375(2) 340.06(1) 0.9
0.1 5.5907(1) 174.74(1)

Ll 7.7968(1) 7.7968(1) 5.7011(2) 346.56(1) Bos

650 5.5958(1) 175.22(1) 0.65

The errors in the last number are represented between parentheses.

Tabla 6.1. Parametros de la estructura cristalina de la electroceramica Er,Bi;,O; 5 (0.1< x < 0.2) obtenido

por el método Rietveld.

La Figura 6.11 muestra la evolucion térmica de la solucion sélida Bi,O3 dopada con Er x =
0.1 durante la medicion de TRXRD. Se encontré un rango de temperatura en el cual la
estructura cristalina es inestable, en particular de 580-620 °C, donde la simetria del cristal
puede transformarse entre tetragonal y clbica y coexistencia de ambas fases, como se
puede ver en el panel de la figura 6.11; este comportamiento se presenta tanto en el
enfriamiento como en el calentamiento. EI ESB presenta una estructura cubica estable por
encima de este rango de temperatura y por debajo es tetragonal completamente estable. En

este escenario, la composicion x=0.1 muestra una doble transformacion cristalina
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metaestable, como la que se presenta en el Bi,Os sin agente estabilizante [123], donde la
estructura tipo fluorita requiere la adicion de energia para inducir una transformacion de
una estructura tetragonal a cubica o disminuir su energia para volver a la estructura
tetragonal. Estos resultados difieren de los obtenidos para Bi,O3 de otros autores, donde
este proceso metaestable ocurre solo en el proceso de enfriamiento [124]. Esto sugiere que
esta transformacién metaestable podria inducir una rapida nucleacién y crecimiento en
estructuras tetragonal, cubicas o ambas debido a su mecanismo inestable, donde la
nucleacion ocurre por una reaccion quimica rapida entre atomos vecinos, que induce
cambios drésticos en la distancia inter-atomica (hkl, variacion de los planos reticulares)

para mantener una configuracion de minima energia.
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Figura 6.11. Comportamiento metaestable entre la estructura tetragonal y cibica de Bi,O; dopado con 10%
de Er a) temperatura ambiente, b) 600 ° C, ¢) 650 ° C; * representa el portamuestra de Pt. El inserto muestra
el TRXRD de 500 a 580 ° C para la fase tetragonal, 580-620 ° C fase tetragonal mas clbica, y por encima de

650 ° C para una estructura cubica completa.

En particular, del panel en la fig. 6.11, la tendencia de la red hkl de 500 °C a 580 °C
presenta un cambio 26 inversamente proporcional a medida que aumentaba la temperatura,
mientras el plano cristalografico (002). aumenta su distancia entre planos (dnq), el plano
(220) disminuye; como ambos planos son perpendiculares entre si, se traduce en una
expansion del volumen cristalografico (ver tabla 6.1). En esta region de temperatura hay un
aumento del volumen de la celda de 1.7%. Sin embargo, en la region metaestable, la

estructura cubica tuvo un aumento de 4.7% en comparacion con la muestra dopada con la
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méxima concentracién de Er’*. En este rango de temperatura, el volumen de la celda
alcanza 175.2A 3 (620°C). También es evidente que a temperatura ambiente, la simetria
tetragonal es completamente estable, pero a alta temperatura sigue la tendencia del Bi,O3
[125]. Sin embargo, a 600 °C donde prevalece la region metaestable, se produce un
aumento de la longitud del enlace Bi/Er - O de 2.38 A a 2.42 A; ligeramente més alto que
lo publicado por otros autores en (Bi»O3)os (Er.03)02 [38]. Por lo tanto, a alta temperatura,
la estructura cubica en la region metaestable aumenta su longitud de enlace Ln-O en el
tetraedro (BisLn), aumentando asi, la tensién residual en el electrolito a alta temperatura.
De acuerdo con los resultados de otros investigadores [126,127], esto podria estar
relacionado con las propiedades de transporte electrénico e idnico, ya que un mayor
componente de estrés residual puede conllevar a una menor energia de activacion y, por lo
tanto, mayor conductividad eléctrica en electrolitos para las celdas SOFC.

Por lo tanto, para determinar la contribucion del componente de estrés residual en el
electrolito, se aplicé el método de omega estrés con un maximo de sin“ymax = 0.35 con el
objeto de obtener el estrés residual a diferentes temperaturas, ya que puede ocurrir por una
rapida transformacion de simetria de tetragonal a cubica sobre una region metaestable.
Aqui, el componente de tension residual se determind a partir de la ecuacién 7 [128]; como
esta ecuacion tiene una dependencia lineal (deformacion, sin esfuerzos cortantes), el

componente de la tension puede ser determinado a partir de la pendiente de la curva [129].

(hkl) _
oy =

%Sz(hkl) [011c082psin? P + 7,,sin?Psin?yP + o33c0s%P] + %Sz(hkl) [t12 sin(2¢)) sin?y +

[T13c08¢ sin(2Y) + t135ing sin(2yY)] + Sl(hkl) [011 + 022 + 033] 7

63



Donde el Sl(hkl) = —v/E,y 1/252(th) = (1 + v)/E son las constantes elasticas de rayos X,
que se determinaron a partir de la literatura de las constantes elasticas isotrépicas E y la

relacion v de Poisson para las estructuras cubica [130] y tetragonal [131].

La Figura 6.12a muestra la dgtl’fl) contra sin?y para x = 0.1 de la solucion sélida de Bi,O3

dopada con Er graficadas a diferentes temperaturas y medidas por la técnica de estrés
omega. Es claro que a altas temperaturas (550;, 580;, 580, y 680, °C; t-tetragonal, c—
cubica), todos los paneles presentan un comportamiento de estrés residual marcado por un
tensor de esfuerzo a compresion, el cual se ha determinado midiendo la deformacidon de los
planos cristalograficos (423) y (331) para las estructuras tetragonal y cubica
respectivamente. Es importante mencionar que no se encontraron esfuerzos cortantes en

funcién de la temperatura por lo que so6lo estan presentes tensiones normales.
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A 550 °C, donde la estructura tetragonal predomina desde temperatura ambiente, alcanza
un componente de tensién a compresion de -108 MPa; como puede verse en la figura 6.12b
una regién amplia de dominios tetragonales de la solucion sélida S-BiggEro 1015 predomina
sobre este régimen de temperatura. Sin embargo, en el régimen metaestable, donde el
aumento de la simetria de tetragonal a cubica podria interpretarse en términos de un estrés
residual de estado metaestable, la temperatura (580 °C) induce dos diferentes componentes
de tension compresiva de aproximadamente -95 MPa y -222 MPa para dominios
tetragonales y cubicos, respectivamente (identificados en este trabajo como tension baja y
media). La diferencia obedece a la anisotropia de deformacion de los planos reticulares
(h00), (Ok0) y (0OI) de la estructura tetragonal (ver tabla 6.1). Como estos planos son
perpendiculares entre si, la deformacion en (h00) y (0k0) sera la misma, pero diferente de
(00I) induciendo asi, un bajo estado de estrés residual; mientras que en la simetria clbica
esto no ocurre, porque los tres ejes cristalograficos son los mismos, por lo tanto, un estado
de estrés residual medio es obtenido para los dominios cubicos (-222 MPa). Esto se
produce en una estrecha region de temperatura entre 550 y 580 °C. Como se mencion6
anteriormente, después de 560 °C la estructura cubica es completamente estable,
induciendo alta deformacién isotropica debido a la baja concentracion de cationes de Er**.
Por otro lado, se obtuvo un alto valor estrés residual a compresion de -370 MPa para los
dominios de solucion solida 6-BiggErg 1015 por encima de 650°C, como un resultado de la
evolucion de la microestructura durante el calentamiento. También es importante
mencionar que a partir de los resultados de Rietveld a temperatura ambiente y a alta
temperatura, es evidente que el volumen de la celda unitaria aumenta con el aumento de la

66



temperatura. Aunque esto podria interpretarse como una clara evidencia de un
comportamiento de estrés residual tension, esto realmente no ocurre, porque la expansion
del volumen cristalogréafico determinado por el método Rietveld es s6lo un promedio en
todos los dominios y direcciones cristalograficas. Por otro lado, la distancia interplanar y la
deformacion de cualquier plano de la red (hkl), depende fuertemente de la orientacion del
dominio en la muestra con respecto al marco de ejes de referencia de muestra [132]. Por lo
tanto, la tension residual depende fuertemente de los angulos de inclinacion ¥ y ¢ en la
ecuacion 7, por lo tanto es dificil conocer la magnitud de un componente de esfuerzo

residual compresivo o de tension mediante un simple patron de XRD [133].

a)

(117) “(200)
A1), & "(111)

[022],

Figura 6.13. Imagenes TEM de estructura de tipo fluorita Biy«ErO, 5 dopado con Er: a) Patrén
SAED en los ejes de zona para la estructura cubica, b) Patron SAED en los ejes de zona para

estructura tetragonal (x = 0.1). Los insertos (c) y (d) representan las imagenes HRTEM sobre
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cristales cubicos y tetragonales respectivamente; donde, a) representa un dominio sin defectos; d)

muestra una red distorsionada marcada en un circulo oblicuo.

La Figura 6.13a muestra un patron representativo de difraccion de electrones de area selecta
(SAED) observando dominios cubicos &-(BiixErx).03, con los puntos de difraccion
indizados utilizando los cambios de la distancia interplanar obtenidos por el método de
Rietveld para una simetria cubica y un grupo espacial Fm3m. El dominio & ha sido
orientado en el eje de zona [022] y una imagen de microscopia electronica de transmision
de alta resolucion (HRTEM) fue tomada en la misma direccion cristalogréfica (figura
6.13c). La red orientada produce una imagen perfecta de arreglo de orden atomistico sin
defectos, donde los planos de la red {111} son observados. Esto es consistente con el estrés
residual macroscépico a compresion de la solucion solida 6-BiggErp10:15, en el cual la
deformacion de la red hkl depende de la inclinacion de dominio, confirmando un estado
compresivo de estrés. Por otro lado, en la region metaestable donde la coexistencia de
soluciones solidas B y 6 se produce, los dominios de las fases clbica y la tetragonal tienen
una interaccion directa formando un estrés residual intrinseco debido a acumulacion de
defectos, como se puede ver en la figura 6.13b-d, donde la inclinacién del dominio
tetragonal en la direccion cristalografica [112] da una imagen HRTEM con acumulacion de
defectos en los planos (111), reduciendo asi el estado metaestable de estrés residual
compresivo.

La Figura 6.14 muestra los espectros de impedancia electroquimica de las electroceramicas
de BiyxErO1 5 dopadas con Er; x = 0,1, 0,13, 0,15, 0,2 y sinterizadas a 850 °C. El panel en
la Figura 6.14a, muestra el espectro de impedancia compleja de BiggEry 2015 medido en

atmosfera de aire a 680, 720, 760 y 800 °C; como lo indica la figura, dos semicirculos son
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claramente visibles, cuya resistencia disminuye a medida que la temperatura aumenta; la
misma tendencia se observa para las muestras con x<0.2. Se puede asumir que la
impedancia que muestran los semicirculos se reduce conforme la concentracion de Er es
disminuida. Esto indica que un aumento en Er*" afecta de manera negativa en la
conductividad eléctrica, cuyo efecto puede ser amplificado por el aumento en la longitud en

el limite de grano [134].
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Figura 6.14 Espectros de impedancia de las ceramicas Bi;Er,O, 5 dopadas con Er sinterizadas a 850 ° C

durante 3 h. (un) x =0.2; (b) x=0,15; (c) x =0.13; y (d)x=0.1
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Es esencial destacar que a partir de los paneles de la figura 6.14, una reduccion de cationes
Er®* podria tener una tendencia positiva con la movilidad iénica del oxigeno, lo que podria
aumentar ain mas con el aumento de la temperatura [4]. Como la movilidad ionica en los
dominios de 8-Bi,O3 es activada térmicamente, y depende en gran medida de los limites de
grano, por lo tanto, una disminucion del tamafio del grano afectard negativamente la
conductividad iénica. La Figura 6.15 muestra las imagenes SEM del limite del grano de las
electroceramicas de BiyxErkOs 5. El analisis de la distribucion del tamafio de cristal después
del proceso de sinterizacion, revela que a medida que disminuye la concentracion del cation
Er®* en la solucién sélida, el tamafio del cristalito tiende a aumentar, alrededor de 6, 8, 9y
10 um para x = 0.2, 0.13, 0.15 y 0.1 respectivamente; luego entonces, un aumento de la
concentracion de cationes Er®* induce una reduccién de la difusién atémica y nucleacion
entre las fronteras de grano, reduciendo por efecto, su tamafio de cristal e incrementando la
longitud de la frontera de grano. También es importante mencionar que los semicirculos de
impedancia de la figura 6.14 se ajustaron usando el diagrama de circuito equivalente
mostrado en el inserto de la figura 6.15, donde la resistencia del electrolito incluye la
resistencia del interior del grano (GI) y limites de grano (GB). Esos graficos de impedancia
compleja mostraron una superposicion entre la porosidad y las contribuciones de los limites
del grano, dado como resultado un semicirculo ancho. Es importante mencionar que la
resistencia de la interfaz electrodo-electrolito se considero para el ajuste, pero no se empled

para calcular la conductividad total de la ecuacion 8.

t
Otot = %o 8)
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Donde t y A representan el espesor de la muestra y el &rea del electrodo, y R la resistencia

del electrolito.

wlliad

50k BSE-COMP

I LA NTETR 3 LI AR R
CIMAV 10.0kV 8. 4mm Ok BSE-COMP X1.50k BSE-COMP

Figura 6.15 Iméagenes de microscopia electrénica de barrido de ceramicas Bi, ,ErO; 5 sinterizadas

a 850 ° C durante 3 h. (a) x=0.1; (b) x =0.13; (¢) x = 0.15; y (d) x = 0,20.

La Figura 6.16 muestra las curvas de Arrhenius de ambas conductividades ionicas (Gl y
GB) calculadas contra el inverso de la temperatura como una funcién de la concentracion
de cationes Er*"; aqui, la conductividad i6nica aumenta a medida que aumenta la
temperatura, lo que indica su naturaleza semiconductora intrinseca. De la figura, debe

seflalarse que la conductividad ionica aumenta de 0.13 a 0.33 Scm™ en el rango de
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temperatura intermedia, IT cuando la concentracién de Er** es reducida. Este aumento de
conductividad idnica es atribuido al aumento nominal de defectos o vacancias, ya que el
nGmero de portadores de carga disponible depende de la concentracién de defectos™®. Sin
embargo, de acuerdo con los resultados de SEM, la mejora de la conductividad idnica
también podria deberse a una disminucion de la longitud de la frontera de grano mediante
la reduccion sistematica de la concentracion de cationes Er**, lo cual induce un aumento del
tamafio del grano en el Bi,O3 dopado con Er. Debido al aumento concentracion de cationes
Er** en la solucién sélida, la impedancia Gl y GB aumenta de la misma manera, lo que
indica una tendencia negativa modulada por la concentracion de erbio, la cual induce un
aumento de la longitud de la frontera de grano. Aunque la acumulacién de vacancias es
positiva para la conductividad idnica, si no se promueve la difusién atbmica y la nucleacion
entre los limites del grano, la conductividad de O* disminuira. La conductividad iénica ha
sido determinada previamente por otros autores como 0.23 Scm™ y 0.52 Scm™ a 650 y 880
°C respectivamente para solucién solida BiggEry,0;5 [136]. Los valores ligeramente méas
bajos de conductividad i6nica aqui obtenidos [137], podrian ser explicados por la
porosidad en los electroceramicos, que se atribuye al uso de un proceso de sol-gel
modificado durante la sintesis. Esta porosidad alteré adversamente la resistencia de la GB.
Sin embargo, la tendencia es positiva, ya que es modulada para la concentracion de cationes
Er®". El inserto en la figura 6.17 muestra los valores de energfa de activacién obtenidos en
funcién de la concentracion de Er**. El calculo de la energia de activacion se obtuvo usando

la ecuacion de Arrhenius, (ecuacion 9) [138].

In(or) = —%%+ In A, 9)
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Donde Aq, E,, ky T, y son el factor preexponencial, energia de activacidn, constante de Boltzmann

y temperatura respectivamente.
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Figura 6.16 Conductividad i6nica en forma logaritmica del Er,Bi,,O;5; (a) x =0.1, (b) x =0.13, (c) x =

0,15, (d) x = 0,20 después de un proceso de sinterizacion a 850 ° C durante 2 h.

La energia de activacion del ion de oxigeno a traves del intercambio de vacancias de
oxigeno tiene una tendencia a aumentar ligeramente a medida que disminuye la

concentracién de Er**. La E, varié entre 0.7 y 0.8 eV, lo cual es comparable con la E,

73



obtenida para electroceramicas en bulto de ESB de alrededor de 0.7 eV [9]. Esta tendencia
se puede explicar por un cambio en grado de ordenacion de la vacante de oxigeno [139],

que tiende a disminuir a medida que disminuye la concentracion de erbio.

En resumen, se han estudiado la baja concentracién de Er** en electrolitos de Bi,O3 para
aplicacion en las celdas de combustible de 6xido sélido. Por primera vez, el s6lido 8-(Bis-
«EN)203, se ha estabilizado para una concentracién de 13% mol de Er** , que mostré una
mayor conductividad que 20% en moles a partir del estudio TRXRD, la concentracion mas
baja de erbio induce un Bi,O3 estabilizado tetragonalmente a temperatura ambiente. Sin
embargo, a alta temperatura sobre una region de temperatura estrecha (550-580 °C), hay
una coexistencia de tetragonal metaestable y estructura cubica, esto ha sido constante bajo
condiciones de enfriamiento y calentamiento. Aqui el componente del tensor de tensién
compresiva solo actla con tension normal en ausencia de estrés cortante. Se puede alcanzar
una alta tension residual de compresion a 680 ° C, donde los dominios 6-B,O3 son
completamente estables; esto fue consistente con los resultados de HRTEM.

La conductividad ionica aumenta cuando disminuye la concentracion de dopaje de Er3+ la
solucion solida, que esta de acuerdo con los informes anteriores cuando x es mayor que X =
0.2. Los resultados indican que, aungue la electroceramica con x = 0.1 produce policristales
de bismuto tetragonal a temperatura ambiente, a alta temperatura aquellos se pueden

transformar en el dominio clbico con alta conductividad ionica.
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6.4 Fabricacion de la celda de combustible

Los resultados de las cintas ceramicas fabricadas por tape casting, en el molino de bolas a
48h de mezclado no fueron satisfactorios, ya que las cintas tendian a ser delgadas y sufrian
deformaciones durante la sinterizacion, las cuales fueron atribuidas a una mezcla
heterogénea de los componentes; en estas muestras, se formaron zonas con poros de
aproximadamente Spum a un lado de zonas donde casi no se encontraban poros, (figura 6.17
inciso A) esto llevd a concluir que la solucion de los aditivos organicos no se realizé de
manera satisfactoria, muy probablemente por las limitaciones del molino utilizado, ya que
este era muy pequefio. Lo anterior, se realizo con la intencion de hacer coladas con poco
material, sin embargo esto limitaba el movimiento de la solucién con el medio de molienda

(bolas de YSZ), lo que daba como resultado una barbotina heterogénea.

5.0kV X1,000 WD 8.0mm 10um CIMAV 5 S LEI 5.0kV X1,000 WD8.0mm 10um

Figura 6.17 micrografias de las cintas obtenidas en molino de bolas después de una sinterizacién a 1000°C.

En el inciso B) de la figura 6.17 se puede observar un muestra fabricada con la primera
metodologia con molino de bolas enlistada en la seccién 5. Resalta que es una muestra

densa por lo que su desempefio como anodo seria deficiente, esto debido a que no hubo una
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disolucion del PVA en la barbotina y este no se mezcld con las particulas del material. Con
la intencion de mejorar el mezclado y dar lugar a una barbotina mas homogénea, se decidid
cambiar a un mezclado en de molino de alta energia, usando una composicion similar a la
presentada en la tabla 5.1. No obstante la morfologia exhibia zonas con poros de

aproximadamente Sum (figura 6.18)

3\
b

r ‘!

SU8500.10 0kY.5 7mm x3.00k SE04/24/2016" ) {0.0jim | SU3500-10.0k1.5 7mi X3,00k SE 03/26/2015 10.0um

Figura 6.18 micrografias de cintas, fabricadas en molino de alta energia después de una sinterizacion a

1000°C.

Una microestructura heterogénea como la mostrada en la figura anterior, provoca
torceduras en las cintas cerdmicas, debido a que el material se contrae de forma diferente a
través de toda la pieza cerdmica, por lo que fue necesario ajustar la composicion de la
barbotina, un microestructura con zonas porosas y zonas mas densas indica que los
componentes como el dispersante y el surfactante, no cumplen eficientemente su trabajo,
por lo que se decidid incrementar la cantidad de estos elementos, para generar una mejor
suspension de las particulas en el solvente; esto también aumentd la viscosidad de la mezcla

con lo que fue posible incrementar el espesor de las cintas a 350pum aproximadamente. Para
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aumentar la viscosidad se redujo en 0.2ml el agua utilizada. Por lo que para las cintas

finales se utiliz6 la composicién listada en la tabla 5.2.

¥

3
LI P D B B B D B |

SU3500 10.0kV 5.5mm x3.00K'SE12/03/2015 10.0pm

Figura 6.19 Micrografia de las cintas que se usaron para producir las celdas de combustible después de una

sinterizacion a 1025°C.

La figura 6.19 muestra un microestructura mas homogénea, por lo que la cinta obtenida se
sinterizd sin problemas ni torceduras importantes, asi que éste método fue utilizado para la
fabricacion de las SOFC, sobre las cuales se deposito la capa intermedia entre el electrolito
y el anodo.

Las capas de GDC y ESB usadas para el electrolito se depositaron en vidrio para obtener

las condiciones adecuadas a las cuales crecen de manera continua.
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SE SEM COMPO 10.0kv X30,000 WD80Omm 100nm

Figura 6.20 Micrografia de las peliculas de GDC en vidrio.

En la figura 6.20 se puede observar que el espesor alcanzado por las peliculas de GDC
depositado a tamp @ 30W por 2h, fue de aproximadamente 50nm y se puede observar que es
una pelicula continua por lo que las condiciones usadas son adecuadas para la fabricacion

de un electrolito impermeable a los gases.

SE SEM COMPO 100kV X30,000 WD 8.0mm 1()011;

Figura 6.21 Micrografia de las peliculas de GDC en vidrio
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En la figura 6.21 se observa que la muestra de ESB depositada en vidrio tiene un espesor
mayor que aquella de GDC, esto se puede atribuir en parte a que la capa fue depositada a
350°C para favorecer su cristalinidad. De nuevo se encontrd que la pelicula era continua,

por lo que es adecuada para fabricar un electrolito.

Una vez obtenidas las condiciones de depdsito para los electrolitos, se realizdé una prueba
en una cinta ceramica. Para cubrir el ESB con GDC se usaron diferentes tamafios de
mascara durante la deposicion, para que las capas de GDC cubrieran un &rea mayor que

aquellas de ESB.

”

{ 0.573pm

SE SEM COMPO 10.0kV X10,000 WD 8.0mm 1um

Figura 6.22 Seccion transversal de la media celda con los electrolitos de ESB y GDC.

En la figura 6.22 se muestra la seccion transversal de la cinta ceramica con las tres capas de
electrolito depositadas por erosion catddica. Las tres capas tienen un promedio de 500nm
de espesor y en las imagenes obtenidas se puede observar que es una pelicula continua, por

lo que podria funcionar como electrolito, evitando que los gases reactantes se mezclen y
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transportando los iones O del catodo al anodo. También se observé que las capas de GDC
cubren la capa central de ESB, permitiendo su aislamiento de las atmosferas que puedan
causar la reduccion del Bi y una posible reaccion con los demas componentes de la celda.
Es importante resaltar que conforme se aproxima mas al electrolito se nota un aumento en
la densidad del material; esta capa es la que se depositd por screen printing y que trabajara
como capa impermeable también y favorecerd la formacion de la triple frontera de fase, lo
que en teoria mejorara el desempefio de la celda de combustible. Esto permitié avanzar con
la fabricacién de la SOFC con el posterior depdsito del catodo, usando la mezcla de
BSCNF/13ESB 1:1 que se prepar6 mezclando los dos polvos en un molino de bolas por
12h, y posteriormente mezclandolos con terpineol y etilcelulosa. La barbotina se aplicé con
brocha en la celda para su posterior sinterizacion. Para asi obtener a celda de combustible

de 6xido solido soportada por el anodo (Figura 6.23).

Figura 6.23 Celda de 6xido sdlido soportada por el &nodo fabricada completamente en el laboratorio.

80



Las técnicas como tape casting, screen printing y erosion catddica, fueron adecuadas para
completar exitosamente la conformacion de estas celdas de combustible de 6xido solido en

el laboratorio.

7. Conclusiones

Nanoparticulas de la fase perovskita Lag7Sro3CrosMngeOss (LSCM) impregnadas con
nanoparticulas de Cug 75Nig 25, han sido sintetizadas exitosamente. Los andlisis isotérmicos e
isocinéticos durante el proceso de transformacién de amorfo a cristalino, indican una
nucleacion simultanea de las soluciones solidas de Lag7Sro3Cro4MngeOs.s Yy SrCrQOy, las
cuales cristalizan en la simetria Pm3m y P2, /n respectivamente, ambas fases coexisten a
una temperatura < 650°C. De acuerdo con los resultados de espectroscopia Raman y del
ajuste Rietveld, s6lo 750°C son necesarios para reducir el grupo puntual de 0} a D$; sin
una perdida en la estequiometria de la perovskita LSCM, la cual es obtenida por la
distorsion del octaedro C**/Mn®*-Og, y que esta inclinada en la direccién cristalogréfica
[221]. Una baja cinética de transformacion de la simetria P2,/n a R3c fue observada
entre 980 y 1005°C, la cual fue debida a la substitucién del Cr**, donde el catién trivalente
requiere una energia de activacion de 242 + 12kJ/mol para promover la completa
cristalizacion de la perovskita. Estos resultados muestran que el modelo de JMA puede ser
aplicado a estos materiales, ya que todos los analisis isocinéticos realizados ocurren en una
cristalizacion de un solo paso. Las nanoparticulas de CuO tienen un periodo de incubacién

mas largo en relacién con las de NiO, y una velocidad de reduccion mas lenta que las
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nanoparticulas de NiO mientras se incrementa la temperatura. Como parte del compésito, el
NiO necesita 92 kJ/mol para su reduccién, mientras que el CuO solo requiere 67 kJ/mol.
Los electrocerdmicos (Bi1xErx)203 (x = 0.1, 0.13, 0.15, 0.2) han sido sintetizados por sol-
gel y analizado en este estudio, siendo la concentracion de 13% de Er la minima para
estabilizar la fase 6. La estructura cubica no sufrié cambios evidentes cuando se calcinaron
las muestras de X = 0.13,0.15 0.2 a 650°C por 72h. De acuerdo con los hallazgos, se
puede concluir que la electrocerdmica con Bi,O3 estabilizada en fase tetragonal (x=0.1) a
temperatura ambiente podria usarse como electrolito en aplicaciones SOFC, porque cuando
se calienta por encima de 600 °C se transforma en una simetria del grupo espacial Fm3m
cubico, con un alto esfuerzo de compresion (-370 MPa). La ausencia de tension residual a
tension en el electrolito es adecuada para para aplicaciones en celdas de combustible de
Oxido sélido, y su alta tension isotropica de la red hkl se puede utilizar en electrolitos mas
gruesos que 50 nm, ya que la region del sitio de coincidencia de la red entre el sustrato (en
el orden atomico) y el ESB ha demostrado una buena estabilidad hasta 50 nm [140]. Una
reduccién de la concentracién de Er** (radio catidnico mas pequefio) puede reducir el
efecto del limite de grano, lo que lleva a un aumento de la E; de 0.72 a 0.82 eV para X =
0.2, 0.1 respectivamente. Con el aumento en la concentracion de Er la conductividad
decrecid, por lo que el electrolito BiggEr 1015 exhibié una mayor conductividad idnica de
oxigeno incluso a temperaturas mas bajas.

Es posible conformar celdas de combustible de oxido solido SOFC con caracteristicas
adecuadas utilizando un anodo fabricado por tape casting acuoso, una capa intermedia
depositada por la técnica de screen printing, un electrolito denso y continuo compuesto de
GDC/ESB depositado por erosion catodica, y un catodo depositado por pintado de una

suspension ceramica.
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