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RESUMEN

La creciente demanda del sector publico y privado por nuevos materiales de bajo costo
gque mejoren las propiedades fisicas y quimicas, que permitan operar a bajas
temperaturas, y que ademds, reduzcan significativamente las emisiones de gases de
efecto invernadero de celdas de combustible de éxido sélido (SOFC), ha sido un verdadero
reto en la ciencia basica de materiales avanzados. Las celdas SOFC han demostrado
rendimientos entre el 65% Yy el 85% cuando son combinadas con sistemas térmicos como
las turbinas de gas.

Los tres elementos de una SOFC (anodo céatodo y electrolito) son sumamente importantes,
ya que pueden mejorar o afectar el funcionamiento del dispositivo electroquimico. Es
importante tener en cuenta que en el catodo se genera una reaccion de reduccioén de
oxigeno, la cual depende directamente de la presion parcial del oxigeno, esta se da en la
conocida triple frontera de fase. Por lo lado, el anodo se encarga de oxidar el combustible
cediendo electrones, mientras que el electrolito forma un puente i6nico entre ambos
electrodos (catodo y &nodo), evitando corto circuito. Los materiales empleados en este
tipo de celdas, estan fabricados de materiales ceramicos porosos (catodo y anodo) y
oxidos densificados (electrolito), los cuales trabajan a altas temperaturas que van desde
650 °C hasta 1000 °C. Esto, da como resultado, una conductividad i6nica que permite
alcanzar una alta densidad de corriente a alta temperatura.

Dada la importancia de estos elementos, en esta tesis se presentan los resultados de
novedosos materiales con potencial aplicacién en celdas SOFC. Particularmente, la
estructura cubica tipo fluorita de Bi1.74Dyo.14Wo.12xScxO3s como electrolito, las estructuras
tetragonal y cubica tipo perovskita de Bio.ssPro.isxEux Feo.97Mno.0303 y Pro.ssBao.ssMnOs,
respectivamente como catodos, asi como el compdsito de estructura cubica tipo halita-
fluorita NiO-GDC + Bi2O3 como anodo.

El catodo y anodo han sido preparados mediante rutas de quimica blanda, mientras que
para el electrolito se ha utilizado un molino de alta energia y reaccién de estado sélido.
Cada material se sintetiz6 a diferentes temperaturas y se caracterizdo mediante difraccion
de rayos x (DRX), andlisis por el método Rietveld con el fin de interpretar su estructura 'y

microscopia electronica de barridos (SEM) para temas morfologicos.



Composiciones cuaternarias de las soluciones soélidas de Bi1.74Dyo0.14Wo.12xS¢xO3 (x = 0.02,

0.03, 0.04, 0.05, 0.06) fueron sintetizadas mediante el método de reaccion en estado

solido. Se demuestra que la simetria del sitio 4a del grupo espacial Fm3m, ocupado por
el ion Sc®', mantiene la estructura cubica tipo fluorita en un rango de temperatura (450-
700 °C) para bajos contenidos de Sc3*" sin perder la fase 3. Los resultados de la
conductividad iénica y de constante dieléctrica, mediante impedancia compleja en el rango
de frecuencia de 0.1 a 100 kHz, sugieren un proceso de relajacion dependiente de la
temperaturay del Sc®*. Se observa que la conductividad iénica aumenta con el contenido
de Sc** en todo el rango de temperatura probado. Se obtiene una conductividad i6nica de
0.102 S/cm a 700 °C y una energia de activacion de 0.32 eV para x=0.06. Las propiedades
Opticas y el refinamiento de Rietveld indican una reduccién en la energia de brecha
prohibida debido a una disminucién en la longitud del enlace (Bi-O). Estos materiales
ademas de ser potenciales electrolitos para SOFC, tienen potencial en la fotocatalisis y la
tecnologia de rompimiento de la molécula del agua, debido a sus capacidades de
absorcion en las regiones de luz ultravioleta y visible.

La perovskita tetragonal de Bio.ssPro.1sxEuxFeo.s7Mno.0303z alcanzé una conductividad
eléctrica maxima de 1250 S cm™ a 800 °C indicando su potencial aplicacién como catodo
para celdas de combustible de 6xido sélido. Los resultados de portadores de carga en el
electroceramico, indican que el contenido de las vacancias de oxigeno aumenta
linealmente con la concentraciéon del ion de Eu®", es decir el europio promueve la
formacion de Fe?* a través del aumento de la energia térmica en el electroceramico
disminuyendo asi, la temperatura de sinterizacion e incrementado también la formacion
de vacancias de oxigeno debidas a la liberacién de bismuto en la cama de alumna del
ceramico durante la sinterizacion. Los resultados de estrés residual en este catodo indican
un componente € = 20 MPa a compresion, garantizando su comportamiento mecanico
durante la operacién de la celda.

La superficie electrocatalitica efectiva del catodo Pro.ssBao.ssMnOz ha sido mejorada,
bajando la temperatura de formacion de fase de 1175 °C a 950 °C, lo cual conduce a la
disminucion del tamafio de particula, aumentado el &rea superficial y por lo tanto la

reaccion en la triple frontera de fase.



El &nodo de NiO-GDC + Bi20s3 ha sido configurado en una cerdmica compuesta de oxido
de niquel y cerio dopado con gadolinio (Ceo.9Gdo.101.05), la cual ha sido impregnada con
BiOs por una técnica coloidal, con el objeto de aumentar el grado de porosidad y asi,
aumentar la actividad catalitica en el &nodo. Para ello, se ha experimentado con diferentes
concentraciones de 6xido de bismuto permitiendo observar el efecto en la densidad del
ceramico. Los resultados indican una densidad de 48% de la tedrica cuando el compacto
es sinterizado a 1450 °C por 6 h. Esto garantiza la formacion 52% de porosidad, el cual

es muy cercano al 45% de porosidad promedio en dnodo para celdas SOFC.



I.  INTRODUCCION
Cada vez mas, la poblacion se ve vulnerada, debido al incremento en las emisiones de
CO: a la atmosfera, dando como resultado el llamado efecto invernadero. El uso de
energias fésiles es uno de los mayores problemas a los que nos enfrentamos, ya que con
el uso se estan agotando. En este escenario, se han estado explorando nuevas opciones
tecnoldgicas que puedan reemplazar los sistemas convencionales de energia con
dispositivos de alta eficiencia energética [1].
En 1839, Christian Friedrich y William Grove observaron que la combinacion de hidrégeno
y oxigeno producia una reaccion quimica que llamaron electrolisis [2]; descubrieron asi
gue, al invertir ésta, se obtenia agua y electricidad como producto. Por lo tanto, se ha
concluido que el principio de una celda de combustible se define como un dispositivo
electroquimico capaz de proporcionar energia térmica y eléctrica, siempre y cuando la
fuente de combustible y oxidante se mantenga constante [3].
En la basqueda de tecnologias prometedoras para mitigar estas necesidades energéticas,
se han considerado las celdas de combustible como una opcién viable, ya que utilizan
hidrégeno, un recurso renovable que ofrece beneficios energéticos significativos sin emitir
gases de efecto invernadero, ni otros contaminantes nocivos para la poblacion. Entre las
variantes de celdas de combustible, las celdas de oxido solido (SOFC) han surgido como
una opcion prometedora, logrando eficiencias del orden del 85% cuando se usan en un
ciclo combinado [4].
Se sabe que estas celdas generan mayor densidad de potencia por arriba de los 800 °C;
sin embargo, los componentes de la celda de combustible (anodo, electrolito, catodo) se
ven comprometidos, por lo tanto, es necesario disminuir las temperaturas de operacion.
Por tal motivo, existe un gran interés en impulsar la investigacion para desarrollar
materiales SOFC capaces de reducir significativamente la temperatura de operacion vy,
ademas, que presenten buena conductividad y compatibilidad quimica entre los materiales
de la celda [5], evitando asi, problemas como agrietamiento e interconexiones ineficientes.
En los ultimos afos, ha habido un considerable avance en el desarrollo de tecnologias
relacionadas con las celdas de combustible, aplicadas a diversos procesos especificos.
Entre las aplicaciones de las celdas de combustible de 6xido sélido (SOFC), se han
observado aplicaciones, desde dispositivos portatiles de 1KW, hasta su uso en medios de
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trasporte y/o zonas residenciales de mas de 100 KW [1]. Aunque aun esta lejos su
aplicacion como fuente convencional de energia, ya que requiere de un sistema cerrado
para generar alta temperatura (BOP; balance de planta), siendo esto un obstaculo
significativo para su operacion.

Otro aspecto a considerar es la mejora de los materiales para evitar el agrietamiento,
mejorar las interconexiones en la triple frontera de fase y los coeficientes térmicos entre
anodo-electrolito y catodo-electrolito.

En este tipo de dispositivos, el catodo facilita la reaccion de reduccion de oxigeno. El
anodo, es el responsable de la oxidacion del combustible, y el electrolito, ademas de
separar los electrodos, desempeia dos funciones clave: evitar cortocircuitos en el sistema
y conducir los iones de oxigeno entre el catodo y el anodo. Al combinar estos materiales
en un dispositivo y utilizar una combinacion de hidrégeno y oxigeno, se generara una

corriente eléctrica y agua como productos, ver la figura 1.1.
Corriente
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Figura 1.1.- Esquema del funcionamiento de una celda de combustible.

Tomando como referencia la figura 1.1, se observa que, en la seccion del electrolito, los
iones O se desplazan desde el catodo hacia el &nodo. Al interactuar los iones de oxigeno
con el hidrégeno en el anodo, se liberan 2 electrones generando como subproducto
moléculas agua. En el sistema de celdas SOFC, se llevan a cabo dos reacciones por cada

electrodo, las cuales se detallan continuacion:



— 2—
Catodo 0, +4e™ - 20 Q)
Anodo {4, + 02" - 2e” + H,0 )

La reaccion global del sistema se describe en la siguiente ecuacion:

1 e v
Hygy + EOZ(g) - H,0 + 2e (Energia) (3)

1.1.Ventajas y desventajas de SOFC 's

A continuacién, se presentan algunas ventajas y desventajas de las celdas de combustible

de o6xido sélido en comparaciébn con otros sistemas, con el fin de comprender su

funcionamiento:[6]

1.

Alta eficiencia. - Las celdas SOFC son capaces de producir electricidad
directamente de una reaccidon quimica, lo que las hace, mas eficientes que los
motores de combustion interna.

Flexibilidad de combustible. — Pueden usar una variedad de hidrocarburos
reformados como gasolina, diésel, biocombustible, asi como mezclas de H2, CO,
COg2, CHag, etc.

Amigable con el medio ambiente. — Este tipo de celdas, al trabajar con ciertos
combustibles practicos, generan menores emisiones de CO2y NOx, lo que las hace
mas amigables con el medio ambiente.

Modularidad. — El tamafio del sistema puede adaptarse en funcién de las
necesidades, lo que permite fabricarlas en diversas formas y tamafios.

Facilidad de adaptacion. — Al carecer de partes mdviles, las celdas de combustible
de 6xido solido se consideran silenciosas y de facil adaptacion.

Altos costos. —El uso de materiales de tierras raras y técnicas de depdsito altamente
costosas, da como resultado altos costos en la fabricaciéon de las celdas de
combustible.

Altas temperaturas. — El uso de materiales tipo perovskita, que soélo exhiben alta
conductividad idnica atemperaturas elevadas, dan altos costos energéticos durante

la operacion de estos sistemas.



1.2.Rendimiento de una SOFC
Una forma de evaluar el rendimiento de una celda de combustible es mediante un gréfico

de corriente versus voltaje. Se observa una discrepancia entre el voltaje teorico y
experimental, influenciada por diversos factores, como el espesor del electrolito, la triple
frontera de fase, los electrodos, la microestructura y el flujo del gas, conocida como

pérdida de polarizacién éhmica [7], [8], [9]. Estas perdias se dividen en tres contribuciones

distintas, como se muestra en la figura siguiente.

Theoretical EMF or ideal voltage —
Region of activation polarization
E__,--"" (Reaction rate loss)
101 Total loss
&
B Region of
I+ concentration poladzation
é (Gas transport loss)
@
O Region of chmic polarization
05+ (Resistance loss)
Operation voltage, V, cune
]

Current density {mAfem?)

Figura 1.2. — Curva de polarizacién de una celda de combustible [7], [8], [9].

La region de polarizacion por activacion esta directamente relacionada con la velocidad y
transferencia de carga en la superficie de los electrodos. Puede entenderse como el
sobrepotencial utilizado para proporcionar la energia de activacion de las reacciones
REDOX en el electrodo. Esta region puede obtenerse de la ecuacién de Butller-Volmer:

o (1 — a)nFnActivaciéon —anFnActivacion (4)
i =1iy|exp — exp( )
RT RT



e | = Densidad de corriente
e o= Intercambio de densidad de corriente
e a= Coeficiente de transferencia de carga

® nNactivacion= Polarizacion por activacion

1.3.Region de polarizacion 6hmica
La region de polarizacion 6hmica, también conocida como pérdida 6hmica, se produce
principalmente en el electrolito debido a la resistencia al flujo de iones.
1.3.1. Polarizacion por concentracién de cargas.
La polarizacion por concentracion de carga se origina debido a las limitaciones en el
transporte de masa, tanto del combustible en el &hodo como del oxidante en el catodo,
dentro de la microestructura porosa de los electrodos. Para reducir esta polarizacion, es

fundamental investigar la porosidad en el anodo/catodo y controlar el flujo del combustible.

1.4.Materiales generalmente utilizados en celdas de combustible de 6xido sélido.
Los componentes principales de una celda de combustible son el electrolito, el catodo y el
anodo. Cada uno de estos elementos desempefia un papel importante en las celdas de
combustible tipo SOFC, proporcionando estabilidad quimica para la oxidacion y la
reduccién del combustible y el oxigeno, respectivamente. Asi como buena conductividad
ionica y electrénica.
En la actualidad, los materiales mas comunes utilizados en las celdas de combustible de
oxido solido son el Ni-YSZ como anodo, el YSZ estabilizado con 8% de itria como
electrolito y el Lao.sSro..MnOs como catodo [10].

1.4.1. Electrolito de una SOFC

El electrolito, es un componente crucial en una celda SOFC, ya que la eficiencia del
transporte de iones de oxigeno desde el catodo hacia el anodo determina la energia
producida [11]. Para un funcionamiento optimo, el electrolito debe cumplir las siguientes

propiedades: [12]



e Debe ser denso para separar los gases en los procesos de reduccion y oxidacion.

e Debe ser un buen conductor iénico, con una conductividad iénica de 0.01- 0.1 S/cm
(para un espesor de 10 micras).

e Debe tener baja conductividad eléctrica

e Debe poseer buena resistencia mecanica

e Debe mantener estabilidad térmica en ambientes de aire/combustible.

La conduccién de los iones O? en el electrolito se realiza a través de las vacancias de
oxigeno activadas térmicamente en la estructura atomica del material, por lo que la
Zirconia estabilizada con lItria (YSZ) es uno de los materiales mas utilizados, ya que
presenta estos defectos puntuales, aungue tiene baja conductividad idnica atemperaturas
intermedias (500-800 °C) [13]. Para superar este desafio, se han desarrollado materiales
ceramicos que, ademas de cumplir con esta caracteristica, posean buena estabilidad
guimico-termica, alta resistencia a la corrosion, resistencia mecanica y biocompatibilidad
después de su sinterizacion. Estos materiales se fabrican cuidadosamente mediante
métodos de sintesis que permitan la formacion de alta porosidad (~40%), alta area
superficial con alta permeabilidad de gases, entre otros beneficios [14], [15], [16].

Para mejorar su desempefio a baja temperatura, se ha investigado una alternativa a base
de oxido de Cerio, que presenta alta conductividad ionica y baja energia de activacion a
temperaturas intermedias, como se muestran en la figura 1.3 [17], [18], [19]. La
conductividad i6nica del CeO: se puede mejorar mediante la sustitucion del cation de Ce
por Gd (GDC) o Sm (SDC). A pesar de sus diversas ventajas, estos materiales enfrentan
un gran desafio al ser utilizados en celdas, ya que el Cerio se reduce de Ce** a Ce*3 a
bajas presiones parciales de oxigeno, presentando simultdneamente propiedades de
conductividad ionica y conductividad electrénica, lo que disminuye su rendimiento de la
SOFC.
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Figura 1.3. — Diagrama Nernst; muestra las conductividades del grano y limite del grano
en muestras de GDC con diferentes espesores [20].

Uno de los materiales policristalinos mas conocidos por su capacidad de presentar una
amplia variedad de fases, independientemente de la ruta de formacion, es el 6xido de
bismuto (I11). Este material es altamente valorado debido a sus diversas estructuras, que
incluyen la fase monoclinica (a), tetragonal (), cubica (y) y cubica tipo fluorita (8). Esta
diversidad estructural abre un amplio campo de investigacion para evaluar sus ventajas
en propiedades fisicas y quimicas [21], [22], [23].

En particular, la fase &- BizO3 ha despertado un gran interés debido a su destacada
conductividad i6nica y anionica, que alcanza aproximadamente 1S/cm2 a 750 ° C [24],
[25]. La elevada conductividad i6nica se atribuye al enlace débil entre Bi-O, lo cual facilita
la formacion de defectos y permite una rapida difusibn de oxigeno en la superficie,
acelerando asi la cinética de reaccion, segun el estudio realizado por JW Han [26].
Ademas, la movilidad aniénica se debe a la alta polarizabilidad del catién Bi*3, que exhibe
un par de electrones a temperaturas superiores a 730 °C, segun lo reportado en la
literatura [25].
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En cuanto a la disposicion de las vacancias, R.Z Huang sugiere que existen tres
configuraciones posibles en las direcciones <100>, <110> o <111> [27]. Sin embargo,
investigaciones posteriores realizadas por Battle indican que el orden de las vacancias a
lo largo de estas direcciones esta influenciado por el efecto del dopante y sefiala que la
direccion <111> es preferible para las fases cubicas puras [28]. Phillpot concluye que las
estructuras con una distribucion aleatoria de vacancias en diferentes direcciones son
energéticamente estables, y los desplazamientos de las vacancias ocurren en la subred
de oxigeno [29].
Una técnica frecuentemente utilizada para estabilizar la estructura de fase 6-Bi-Oz en
forma de fluorita a temperaturas por debajo de los 750 °C, es mediante el dopaje con
lantanidos [30]. La inclusién de estos cationes de transicion en Bi2Os a través del dopaje
puede reducir la brecha de energia prohibida y mejorar la eficiencia en procesos
fotocataliticos [31], [32]. Sin embargo, ciertos 6xidos pueden influir en la formacion de
vacancias y la polarizabilidad del cation, lo que a su vez afecta la estabilidad de la subred
de oxigeno y disminuye la conductividad. Ademas, pueden experimentar una transicion
de orden a desorden de la subred de oxigeno por debajo de los 600 °C, lo que acelera el
proceso de envejecimiento [33], [34]. En un estudio realizado por Naixiong J., se encontrd
gue el dopaje de Dy proporciona estabilidad a la red aniénica desordenada, mientras que
el W tiene la capacidad de polarizar el material ceramico y brindar estabilidad a dicha red
[35]. Por otro lado, en una investigacion llevada a cabo por Michael Mosialek, se demostro
gue la sustitucion de Sc en electrolitos de itria estabilizada con zirconio mejora
significativamente la conductividad i6nica en un orden de magnitud en un rango de
temperaturas generalmente entre 500-1000 grados Celsius [36].
En este estudio, se propone el dopaje del Bi2Os con Dy203, Sc203, WO3s (BiDyScWOs3),
cationes altamente polarizables. El objetivo es alcanzar una mayor estabilidad estructural
del electrolito a temperaturas de operacion mas bajas que las registradas hasta ahora, y
obtener una alta conductividad idnica para las celdas de combustible de 6xido sdélido.
1.4.2. Catodo de una SOFC
La principal limitacion del cétodo es la lenta reaccion de reduccion del oxigeno a alta
temperatura. Para mejorar esta reaccion, el electro debe ser poroso para permitir el

transporte de gas a los sitios de reaccion TFF. Su caracteristica principal es perseverar
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de manera continua la actividad catalitica de reduccidén de oxigeno, asi como garantizar
la estabilidad termodinamica [37].

Es crucial desarrollar catodos con buena actividad electroquimica a baja temperatura[38].
Con el tiempo, se ha buscado mejorar caracteristicas clave como: alto rendimiento
electroquimico, alta tolerancia a los residuos de carbono y, por dltimo, alta resistencia al
envenenamiento por azufre generado durante las reacciones quimicas en la SOFC [39],
[40].

Segun lo registrado en la literatura, se ha prestado alta importancia a la reaccion de
reduccion de oxigeno (ORR) por debajo de los 800 °C [41], ya que en ella corren
fendmenos importantes como alta resistencia de polarizacién y baja conductividad iénica
y eléctrica en el catodo de la celda. En el catodo se requiere baja resistencia de transporte
de carga, gran area superficial para la reaccion ORR, alta permeabilidad de los gases,
disociacion y difusion hacia la triple frontera de fase, transfiriéndose a través de la interfaz
solido-solido entre el catodo y el electrolito [42] .

Varias investigaciones sefialan que el futuro de los cétodos se encuentra en las
perovskitas ABOs a base de 6xidos dopados con cobalto, debido a sus propiedades mixtas
de conductividad i6nica y eléctrica (MIEC por sus siglas en ingles) y su alta actividad
electroquimica a temperaturas entre 1000 y 500 °C [43]. Sin embargo, se ha descubierto
gue el uso de Cobalto en estructuras tipo perovskita aumenta la expansion térmica de los
materiales. Por ejemplo, una investigaciéon ha demostrado que los valores pueden ser
superiores a los 20x10° K (a 700 °C) cuando se depositan sobre electrolitos de YSZ y
conduce a la formacion de fases indeseadas [44].

En una investigacion de Oishi N, se analiza un catodo de Lao.sSro.4C0o.2Fe0.s03x, donde el
uso de Cobalto mantiene actividades cataliticas atractivas. Ademas, al utilizar dopantes
con ciertas concentraciones de hierro, se logra mantener una expansion térmica
controlada al estar en contacto con GDC a 550 °C [45], haciendolo un material atractivo
en el medio. Otro ejemplo es el uso del catodo de Bao.sSro.4Coo.8Fe0.203x (BSCF), que
presenta valores de resistencia de area especifica de 0.055 - 0.071 ohm cm? a 600 °C
cuando se deposita sobre un electrolito de Smo.2Ceo.801.9 [46].

En otras investigaciones se ha demostrado que el uso de cationes de bismuto en
perovskitas ABOs, favorece la distribucion de electrones, mejorando la eficiencia de las
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reacciones de reduccion de oxigeno durante la operacion en celdas de combustible [47].
Por ejemplo, la conductividad i6nica de la ferrita de estroncio aumenta con sustituciones
parciales de Sr y Bi, demostrando alta actividad de ORR entre 650 y 750 °C [48] En otro
estudio, Ying Jie Niu presenta el electrodo de Bao.oBio.1Feos-s—BaFeOs:—BaFe204, un
compuesto en tres fases (triclinica, cubica y ortorrémbica respectivamente), con alto
rendimiento electroquimico, una resistencia en la interface de 0.036 ohm cm? y una
densidad de potencia de 1.2 W/cm? a 750 °C [49].

En este trabajo se pretende analizar el efecto catalitico de un material de Bio.gsPro.1s-
xEuxFeo0.97Mno.0303 como catodo para celdas de combustible, considerando los beneficios
del bismuto en la distribucion de electrones, la capacidad del hierro para mantener
coeficientes de expansién térmicos bajos o similares a los electrolitos utilizados, y el uso
de tierras raras que aumenten la conductividad. En los materiales tipo perovskitas ABOs3,
se busca que el sitio A tenga un desorden que permita alta conductividad eléctrica y alta
energia cinética, lo que facilita la admision de cationes en el sitio B y contribuye a una alta
difusion de iones de oxigeno [50]. El sitio B tipicamente contendra elementos de mételas
de transicion como Fe y Mn, donde los cambios en las propiedades fisicas se favorecen
por el doble intercambio, desorden en la estructura mediante las Distorsiones Jahn-Teller

y aumento de la presencia de portadores de carga.

Otras investigaciones han demostrado que los materiales compuestos con Mn, Co y Fe
en su estructura proporcionan alta conductividad eléctrica. Esto se debe a la valencia mixta
gue pueden presentar dependiendo del medio en el que se encuentran. Ademas, estos
cationes han demostrado una deficiencia de oxigeno, lo que contribuye a la difusion de
iones durante su operacion [51], [52].

Recientemente se han encontrado materiales que exhiben una actividad catalitica
razonable en un rango de temperaturas intermedias de 600-800 °C [7], [37], [53]. Los
materiales mas comunes son las perovskitas formadas por capas de 6xidos como el
LnBaCo020s (Ln= Pr, Nd, Sm, Gd y Y), que ha mostrado potencial como posible catodo
para este tipo de celdas [38]. Estos Oxidos presentan alta actividad catalitica de

intercambio superficial y difusion de oxigeno, gracias a su estructura de apilamiento de
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capas de CoO||BaO||LnO||CoO, lo que les permite reducir eficazmente el enlace de
oxigeno.

Entre las perovskitas dobles, el PrBaCo20s (PBC), destaca por sus buenas propiedades
electroquimicas y alta conductividad. En una investigacion realizada por Kim vy
colaboradores [54] se reporta que el PBC es un material prometedor para su uso en
catodos de celdas SOFC, debido a su alta capacidad de transporte y conductividad. Zhou
y su equipo [37] confirman que el PBC tiene las mejores propiedades electroquimicas en
comparacion con otros electrodos de la serie LnBaCo020s. Los valores de resistencia de
area especifica (ASR) para el PBC a 700 °C oscilan entre 0.070 y 0.213 Q-cm? [37], [38].
Ademas, en el estudio realizado por S. Skinner y colaboradores se presenta una densidad
de corriente maxima de 620 mW/cm? utilizando una pelicula delgada SDC como electrolito
[55]. También se ha confirmado que la presencia de Pr en los éxidos tipo perovskita
beneficia la reduccion de la pérdida de sobrepotencial del catodo [56].

Uno de los problemas del PBC, es su alto coeficiente de expansion térmica (TEC). Zhao
y colaboradores [57] demostraron que es posible disminuir gradualmente el TEC mediante
el dopaje con Fe en su estructura. Ademas, el material dopado mostré buena tolerancia al
diéxido de carbono y quimica compatible con electrolitos a base de CeO.. En una
evaluacion del catodo utilizando GDC como electrolito, se demostré que a 700 °C presenta
un ASR de 0.144 Q-cm2 y un TEC de 16.6 x 10-6 K entre 300 y 850 °C [58].

A medida que se investigan estos materiales, se han logrado avances en la cristalografia
mediante el dopaje con iones metalicos en el sitio A de perovskitas dobles [12], [57], [58].
Chen y colaboradores evaluaron una perovskita de PrBao.sCao.2C0206 dopada con Sr en
el sitio Ca para obtener la composicion de PrBao.sSro.sC0206 como potencial catodo para
celdas SOFC. En una celda con anodo soportado y utilizando un electrolito de GDC,
obtuvieron un ASR de 0.05 Qcm? y una densidad de potencia maxima de 1045 mW*cm2,
Sin embargo, observaron segregacion superficial que llevé ala degradacion de la actividad
catalitica [59], [60], [61]. Choi y colaboradores propusieron una estrategia de dopaje
conjunto de Sry Fe en el material de PBC, lo que facilité la generacion de iones de oxigeno
a través de los canales porosos, mejorando notablemente la capacidad de difusién de

oxigeno.
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1.4.3. Anodo en una SOFC

Para considerar un &nhodo como material prometedor en las celdas SOFC, debe cumplir
con varias propiedades clave: alta conductividad eléctrica, estabilidad quimica con el
electrolito, buena actividad catalitica en atmosfera altamente reductoras, alta capacidad
de transporte del combustible, y alta porosidad para minimizar las pérdidas de transporte
[57].

Actualmente, el &nodo se clasifica como un componente crucial en las celdas de
combustible, ya que contiene el catalizador que craquea al hidrocarburo y produce

electrones y agua en el sistema [62]. La reaccidn presente en el electrodo es:
H,+07% > H,0 + 2e~ (5)

Uno de los problemas que enfrentan estos materiales es la falta de tolerancia al azufre, y
el bajo rendimiento, debido a la deposicion de carbono en la superficie del electrodo, esto
por los combustibles utilizados, lo que provoca una degradacién en todos los componentes
de la celda [63], [64].

Uno de los materiales mas utilizados para SOFC es Zirconia estabilizada con itria y niquel.
Este material ha captado la atencion debido a su alta actividad catalitica para la oxidacion
del combustible y su excelente conductividad [65]. Sin embargo, presenta inconvenientes
como la deposiciébn de carbono, el envenenamiento por azufre y la inestabilidad del
electrodo. Esto se debe a la presencia de niquel en la superficie, lo que incrementa
considerablemente la polarizacion eléctrica y la pérdida de energia [66].

Se han estudiado diversos materiales con potencial para anodos en celdas de combustible
(SOFC), pero actualmente no existe un material con buena tolerancia al azufre y alto
rendimiento comparable con los &nodos a base de niquel. Sin embargo, los 6xidos tipo
perovskita (ABO3z) son atractivos porque pueden ser selectivos a diferentes eventos
cataliticos como la oxidacion y reduccion. La ventaja de este material, es que sus
propiedades se pueden adaptar faciimente a las aplicaciones deseadas mediante la
incorporacion de nuevos elementos en los sitios A y B. Los defectos estructurales creados
al sustituir estos sitios son responsables de su alta conductividad y movilidad del oxigeno
[67].
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Las perovskitas con caracteristicas MIEC (conductividad ionica y electrénica mixta)
pueden producirse facilmente en el laboratorio. Los materiales mas utilizados y
prometedores como anodos son los oxidos de NiO-GDC vy las perovskitas dobles de
PrBrMn20s[68]. Se ha demostrado que estos materiales exhiben buena actividad catalitica
gracias a la presencia de niquel y praseodimio en su estructura.

Sin embargo, uno de los principales problemas del 6xido de gadolinio dopado con cerio
(GDC) es su elevada temperatura de sinterizacion y baja densificacion [69], [70], [71]. Para
la fabricacion de anodos de NiO-GDC, el método sol-gel tiene muchas ventajas respecto
al de reaccion en estado sélido, como alta pureza, homogeneidad composicional, aumento
de porosidad para facilitar un transporte rapido de gases y reaccion de subproductos, asi
como alta conductividad superficial [71].

Los materiales ceramicos utilizados en la fabricacion de celdas SOFC, a menudo
experimentan calentamiento y enfriamiento, lo que provoca tensiones termo mecanicas
agresivas [72]. El 6xido de cerio tiene la particularidad de desarrollar tensiones térmicas
excepcionalmente, elevadas respecto a las temperaturas de funcionamiento. Ademas de
lo anterior, el 6xido de cerio tiene una resistencia mecanica y dureza inherentemente
bajas. Luo y col. [73] confirmaron que la Ceria dopada con Gd3* muestra un coeficiente de
expansion térmico de 8.125x10° K debido al aumento lineal de los parametros de red,
asi como el volumen de la celda unitaria a temperaturas elevadas.

Las SOFC generalmente se construyen como una estructura ceramica multicapa que debe
ser compatible y tener caracteristicas similares en la interface y homogeneidad
microestructural de cada capa para garantizar un alto rendimiento y durabilidad segun Lim
et al. [74] Sin embargo, para obtener esas propiedades, son necesarios procesos de
tratamientos térmicos a alta temperatura que eviten reacciones quimicas no deseadas
entre las capas que la constituyen [75]. El catodo generalmente se sinteriza a una
temperatura relativamente baja, para asegurar una microestructura con suficiente
porosidad y conectividad durante el transporte electrénico en fase gaseosa [76]. Es muy
importante considerar la interconectividad entre particulas, la cantidad de porosidad
abierta, asi como la longitud de la triple frontera de fase, que son parametros cruciales a
tenerse en cuenta para el rendimiento electroquimico, tanto del anodo como del catodo

[77]. Para el caso de celdas soportada por &nodo, generalmente se trata a temperaturas
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inferiores a 1300 °C por lo que existe la necesidad de medios auxiliares de sinterizacion
eficaces para la densificacién de ceramicas a base de cerio.

El principal enfoque propuesto para reducir la temperatura de sinterizacion es utilizar
auxiliares de sinterizacion, tipicamente un 6xido de metal de transicion, debido a que
aumenta su velocidad de sinterizacion. Sin embargo, se debe tener cuidado en su eleccién
y uso, ya que algunos de ellos pueden mostrar un efecto perjudicial sobre la conductividad
de los limites de grano en ceramicas de Ceria [78]. Por lo tanto, el principal desafio
asociado con la fabricacion de anodos es reducir su temperatura de sinterizacion.
Existen varios auxiliares de sinterizacion para lograr este proposito. El BizO3 es bhien
conocido como un auxiliar muy efectivo para bajar la temperatura de sinterizacion,
aprovechando su bajo punto de fusion (~825 -C) en comparacion con otros aditivos.
Ademas, este auxiliar de sinterizacion puede favorecer la sinterizacion en fase liquida a
una temperatura significativamente mas baja [74]. Sin embargo, otro punto importante a
tener en cuenta al utilizar auxiliares de sinterizacion, son los posibles efectos negativos
gue se derivan de los restos después del proceso. Appel [79], y linderoth et al. [80] han
concluido que algunos aditivos residuales de sinterizacion tienen un efecto perjudicial
sobre la durabilidad de las celdas al introducir conduccion electronica, reducir la
conductividad i6nica del oxigeno y provocar inestabilidad quimica entre los componentes
de la celda. Ademas, incluso cuando se utiliza Bi-Os como auxiliar de sinterizacion, se dice
que elresiduo del aditivo de Bi2O3 tiende a formar compuestos no deseados con el material
del catodo debido a la alta reactividad del Bi-Oz [80] . Teniendo en cuenta lo anterior, para
mantener las propiedades del material y la estabilidad en las celdas, la presencia de
auxiliares de sinterizacion residuales es crucial y, por lo tanto, se recomienda su
eliminacion después de la sinterizacion [74]. El objetivo principal de esta investigacion es
fabricar ceramicas NiO-GDC, empleando alto contenido de Bi-Oz como ayuda a la
sinterizacion. Este enfoque se utiliza para facilitar el desarrollo de una microestructura
porosa, mediante la posible vaporizacion del 6xido de bismuto a temperaturas bajas de
sinterizacion [81], [82].

Sin embargo, es importante tener en cuenta que la evaporacion del 6xido de bismuto
depende de factores como la superficie total expuesta a la atmosfera de reaccion [82] y la
temperatura de sinterizacion. Cabe mencionar que la pérdida aparente de o6xido de
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bismuto a temperaturas mas bajas es actualmente objeto de debate en determinadas
composiciones. Este fendbmenos a menudo se relaciona errbneamente con la desaparicion
del 6xido de bismuto debido a su interaccion con el material del crisol o con polvos
ceramicos utilizados como cama de polvo durante la sinterizacién. La porosidad resultante
de los materiales procesados mejora la superficie para posibles aplicaciones como sensor
de gas, y la incorporacion de Bi2Os permite un ajuste preciso de las caracteristicas del
dispositivo. Asimismo, la combinacion de NiO, GDC y Bi2Oz en una matriz porosa puede
mejorar la actividad catalitica y la estabilidad de los catalizadores en comparacion con los
materiales convencionales.
1.5.Hipétesis.
El uso de materiales tipo perovskita ABOs en celdas de combustible de 6xido sodlido,
permitird optimizar el trasporte idénico y eléctrico debido a su selectividad para craquear
hidrocarburos y reduccion de oxigeno, permitiendo mejorar su conductividad electrénica.
1.6.Objetivo general
Evaluar el desempefio de nuevos materiales tipo perovskita para celdas de combustible

de 6xido sdélido (SOFC) conformadas mediante técnicas no sofisticadas.

1.7.Objetivos especificos

e Sintetizar polvos ceramicos nanoparticulas de Bi1.74Dyo0.14W1xScxOz (x=0.02, 0.03,
0.04, 0.05, 0.06), Bio.ssPro.1sxEuxFe0.97Mno.0303 (x=0.01, 0.02, 0.03, 0.04, 0.05),

Pro.ssBao.ssMnO3z y NiO-Ceo.0Gdo.103 (NIO-GDC) + Bi2O3 por reaccion en estado
sélido (molienda de alta energia) y por sol gel.

e Obtener ceramicas de Bi1.74Dyo0.14W1xScxO3 (x=0.02, 0.03, 0.04, 0.05, 0.06) de alta
densidad y granos >50 micras.

e Caracterizar las cerdmicas de Bii74Dyo.14W1xScxO3 mediante SEM, XRD, e
impedancia compleja, ademas los polvos por UV Vis de reflectancia difusa.

e Realizar un analisis cristalografico de los cerdmicos para relacionar su estructura
con sus propiedades de transporte.

e Sintetizar peliculas delgadas de la solucion solida Bio.ssPro.1sxEuxFeo.97Mno.0303
(x=0.01, 0.02, 0.03, 0.04, 0.05) por medio erosién catddica reactiva.

18



e Caracterizar las peliculas de Bio.ssPro.1sxEuxFe0.97Mno.0303 (x=0.01, 0.02, 0.03,
0.04, 0.05) mediante SEM, XRD, XPS, UV Vis de reflectancia difusa, e impedancia
compleja.

e Realizar un estudio de estrés residual en las peliculas Bio.ssPro.15.xEUxF€0.97MNo.0303
para predecir su comportamiento en la celda SOFC.

e Realizar un analisis cristalografico de las peliculas Bio.ssPro.15.xEUxF€0.97MNo.0303
para relacionar su estructura con sus propiedades de transporte.

e Obtener ceramicas de electrolito mediante técnicas de compactacion.

e Disminuir la temperatura (1775 °C) de la fase cubica de la perovskita
Pro.esBao.ssMnOs para aumentar el area electroactiva del catodo.

e Obtener ceramicas con alta porosidad de NiO-Ceo.9Gdo.103 (NIO-GDC) + Bi2O3
variando la concentracion de Bi2Os (25, 35, 40 %wt)

e Caracterizar los ceramicos de NiO-Ceo.9Gdo10s + Bi2Os mediante SEM, XRD,
picnémetro de helio, dureza Vickers y tenas.

e Estudiar el cambio de densidad con la concentracién de Bi2Os para predecir su
porosidad.

e Ensamblar las celdas de combustible de electrolito soportado mediante serigrafia.
MATERIALES Y METODOS

2.1.Electrolito

En esta seccidén se describe el procedimiento experimental para obtener ceramicas de
Bi1.74Dy0.14Wo0.12xScxO3 (x = 0.02, 0.03, 0.04, 0.05, 0.06), asi como, su caracterizacion
morfoldgica, cristalogréfica y de impedancia compleja.

Los electrolitos fueron obtenidos a través del método de reaccion en estado solido, asistido
con agua destilada. Se seleccionaron los polvos precursores tales como Trioxido de
bismuto - Bi-O3 (99.93%) de Fisher Scientific, Oxido de disprosio (I11) - Dy203 (99.99%) de
Sigma Aldrich, Triéxido de tungsteno — WOs (99.99%) de FisherChemical y Oxido de
escandio (I11) — Sc203 (99.99%) de Alfa Aesar. Se obtuvieron cinco soluciones sélidas de
Bi1.74Dy0.14Wo.12xScxO3 (x = 0.02, 0.03, 0.04, 0.05, 0.06). Para la elaboracion de 1 gramo
de la composicion de x=0.02 se prepar6 mezclando 0.0021 mol (exceso del 9.6%) de Bi2O3
(99.93%), 0.00015 mol Dy203 (99.99%), 0.00022 mol de W203 (99.99%) y 0.00002 mol de
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Sc203 (99.99%) en un mortero de 4gata durante 1 hora. Posteriormente, los polvos se
molieron en un molino de alta energia marca Spex 8000M con agua destilada durante 1
hora, para esto se utilizé un vial de teflon con bolas de YSZ de 5 mm de diametro en una
relacion de 10 gramos de bolas por cada gramo. Se usé una relacion de 10 g de bolas de
YSZ por 1 g de muestra.

Los polvos fueron secados en una parrilla con agitacion constante a 60 °C durante la
noche, y tratados térmicamente a 800 °C por 20 horas para mejorar el proceso de difusion
en la reaccion de estado sélido. Los polvos tratados térmicamente fueron compactados
mediante prensado uniaxial a 378 MPa, mezclados previamente con 2 gotas del agente
aglutinante (alcohol polivinilico al 2%) y sinterizados a 900 °C durante 16 horas, con una
velocidad de calentamiento y enfriamiento de 5 °C/min. Finalmente, los cuerpos ceramicos
fueron reducidos en grosor y pulidos mediante procedimientos metalograficos hasta
alcanzar una relacion diametro/grosor de 10/1.

La estructura cristalina de los electrolitos, se estudi6 mediante difraccion de rayos x,
utilizando un difractdbmetro marca Empyrean con radiacion monocromética de CuKa (A =
1.5405 A). Los parametros cristalograficos se obtuvieron mediante el método de Rietveld
utilizando el software FullProf [22].

Los polvos tratados térmicamente a 800°C fueron analizados por reflectancia difusa (UV—
vis) con un espectrofotometro UV-Vis Shimadzu UV-1280 en el rango de longitudes de
onda de 200 a 1100 nm.

La morfologia superficial de las ceramicas se examind con un microscopio electronico de
barrido de emisién de campo (JSM-7401F, FESEM JEOL). Las propiedades eléctricas de
los electrolitos se estudiaron por impedancia compleja utilizando un equipo
potenciostato/galvanostato Autolab. Para realizar las mediciones eléctricas, las ceramicas
en formade disco fueron recubiertas en ambos lados con pasta de Pt (Heraeus, EE. UU.)
y medidas en el rango de frecuencia de 0.1 Hz a 100 kHz. Se realizaron mediciones de
impedancia desde 700 hasta 450 °C, tomando lecturas cada 50 °C. Para estabilidad de la
temperatura, la velocidad de enfriamiento fue de 1 °C/min, con tiempo de estabilizacion

en cada temperatura de 20 min.
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2.2. Catodos
En esta seccion se da a conocer el procedimiento experimental para la obtencién de los
catodos de Bio.gsPro.1sxEUxF€0.97Mno0.0303 Y Pro.ssBao.ssMnOs por el método sol gel. Asi
como, su caracterizacion morfologica, cristalografica y de impedancia compleja.
Para la formacioén de la estructura tipo perovskitas ABO3 de Bio.ssPro.15.xEuxF€0.97Mno.0303
(0, 0.1, 0.02, 0.03, 0.04, 0.05) se utilizo el método sol-gel modificado con etilenglicol.
La ruta quimica consisti6 en disolver los nitratos de Fe (NO3)3*9H.0 al 99.6%, Bi
(NO3)s*5H20 al 98%, Pr (NOg3)s*5H20 al 99.9%, Mn (NOs3)*4H.O al 99.88% y Eu
(NO3)3*5H20 al 99.9% en etilenglicol (EG), con una relacibn molar BiFeOs:EG de
0.0017:0.073. Los reactivos de cada composicion, en un vaso de 150 ml tapado con un
vidrio de reloj, se disolvieron usando un bafio térmico con agitacién constante a 67 °C por
15 min, después, el vaso se destapo y se dejo secar por 22 h a la misma temperatura,
hasta obtener un gel seco. Posteriormente, los polvos fueron calcinados a 600 °C por 2
horas y prensados uniaxialmente con ayuda de un dado de 28 mm. Los compactos en
verde fueron sinterizados a una temperatura de 790 °C por 4 minutos.
Peliculas delgadas con esas composiciones, fueron crecidas por erosion catédica reactiva
usando una geometria fuera del eje. Los materiales ceramicos se usaron como target para
el crecimiento de las peliculas delgadas sobre sustratos de FTO/SiO2 a 350 °C por 5 h.
Finalmente, las peliculas con espesores de aproximadamente 500 nm se sometieron a un
tratamiento térmico de 600 °C por 4hrs en una atmosfera de aire. Las peliculas delgadas
fueron caracterizadas por difraccion de rayos x usando un difractometro Empyren con
geometria Bragg Bretano y Cuka =1.54056 A. Un estudio por el método Rietveld fue
aplicado a las peliculas delgadas, asi como un analisis morfologico y de impedancia

compleja.

El catodo tipo perovskita Pro.esBao.3ssMnOz fue sintetizado por el método Sol-gel modificado
con acido etilendiaminotetraacético (EDTA). Para la elaboracion de 1 gramo de material,
se disolvieron en un vaso de precipitados 0.0028 mol de nitrato de bario (Ba (NOz)2) con
pureza de 99.3%, 0.00412 mol de EDTA y 44.4 mol de agua a 65°C con agitacion
constante en parrilla magnética (130rpm) durante 30 min; posteriormente, se agrego
0.08287 mol NH4OH al vaso (manteniéndolo en todo momento tapado con un vidrio de
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reloj) hasta transcurrir 25 min. Después, se agreg6 0.0192 mol de nitrato de manganeso
a la solucion y se dejo mezclando por 25 min. Finalmente, se agreg6 0.0079 mol de nitrato
de praseodimio y con ayuda del acido citrico (0.0402 mol) se ajusto el pH entre 4-5, se
dejo la solucion a las mismas condiciones por 2 h para luego comenzar el proceso de
secado y formacion del gel. Las nanoparticulas fueron caracterizadas por SEM, EDS y
DRX.

2.3. Anodo
En esta seccion se hablara del procedimiento experimental para estudiar el &nodo de NiO-
Ceo0.9Gdo.103 (NIO-GDC) + Bi203 variando la concentracion de Bi2Os (25, 35, 40 %wt).
También se presenta su caracterizacion morfoldgica y estructural.
La formacion del compuesto NiO-GDC/Bi2Os se realizé mediante la técnica sol-gel en dos
etapas. En la primera etapa, se disolvieron 0.0043 mol de nitrato de bismuto Bi (NO3)3
(99.9%) de Alfa Aesar (25, 35, 0 40 %wt) en agua destilada a 65°C para la preparacion de
1 gramo de material. La solucion se mantuvo tapada con un vidrio de reloj y en agitacion
constante en una parrilla magnética durante 1h. Luego se agregdé 0.0328 mol de
etilenglicol, como agente quelante, manteniendo las mismas condiciones por 2 h mas.
Posteriormente se realizdé un tratamiento térmico a 800 °C por 2 horas para la formacion
de la fase.
En la segunda etapa, para la preparacion de un gramo, se preparé una solucion con
0.0482 mol de nitrato de niquel Ni (NOz)2*6H20 (99.99%), 0.0015 mol nitrato de gadolinio
Gd (NO3)3*H20 (89.33%), y 0.0125 mol nitrato de cerio Ce (NO3)3*6H20 (99.5%), para
alcanzar una composicion en %wt de 60% de NIO y 40% de GDC. la cual se produjo
disolviendo estas sales en agua destilada por 1h, luego se agregdé 0.2367 mol de
etilenglicol y continuar con la temperatura de formacion (65°C) por 2h. Posteriormente se
agregaron los polvos de Bi2Os, segun el porcentaje de peso (%wt) deseado, fabricados en
la etapa 1, manteniendo las mismas condiciones hasta obtener la gelacion del material.
Para finalizar la etapa del método sol-gel, se realiza un segundo tratamiento térmico a 800
°C por 2h para obtener un compuesto de NiO-GDC/Bi20s3.
Para la formacion de la pastillas en bulto, se utilizé un dado de 12mm con a presion de 10
kg/cm? por 15 segundos. Posteriormente a la formacion del compacto se sinterizaron a
890°C a diferentes tiempos de densificaciéon 0,12,24,51,61 horas.
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Las composiciones obtenidas se caracterizaron por microscopia electrénica de barrido,

tenacidad a la fractura, difraccion de rayos x.

El &nodo tipo perovskita Pro.4sBao.45Mno.o5sC00.0s03 fue sintetizado por el método Sol-gel
modificado con acido etilendiaminotetraacético (EDTA). Para la elaboracion de 1 gramo
de material, se disolvieron en un vaso de precipitados 0.0020 mol de nitrato de bario (Ba
(NOs3)2) con pureza de 99.3%, 0.00412 mol de EDTA y 44.4 mol de agua a 65°C con
agitacién constante en parrilla magnética (130rpm) durante 30 min; posteriormente, se
agreg6 0.08287 mol NH4OH al vaso (manteniéndolo en todo momento tapado con un vidrio
de reloj) hasta transcurrir 25 min. Después, se agregd 0.0042 mol de nitrato de manganeso
ala solucién y se dejé mezclando por 25 min. Posteriormente, manteniendo la temperatura
de 65°C y 130rpm de agitacion, se agregaron 0.0002 mol de nitrato de cobalto (Co (NO3)2)
con pureza de 99%. Finalmente, se agreg6 0.0020 mol de nitrato de praseodimio y con
ayuda del &cido citrico (0.0402 mol) se ajusto el pH entre 4-5, se dej6 la solucién a las
mismas condiciones por 2 h para luego comenzar el proceso de secado y formacion del

gel. Las nanoparticulas fueron caracterizadas por SEM, EDS y DRX.

.  RESULTADOS Y DISCUSION
En este capitulo se muestran y discuten los resultados obtenidos del electrolito, catodos

y anodos con potencial aplicacion en celdas de combustible de 6xido sélido.

3.1 Electrolito Bi1.74Dy0.14W1_xSCx03.
Los estudios de difraccion de rayos x mostraron picos a 27.6°, 32.06°, 46.01°, 54.55°,

57.23° y 66.12° dos-teta, que corresponden a la fase & (Bi2Os) con estructura cubica
(JCPDF No. 01-077-0374). El refinamiento Rietveld de los patrones de difraccion de rayos
X, para las ceramicas Bi1.7aDyo.14Wo.12xScxO3 (x = 0.02, 0.03, 0.04, 0.05, 0.06) se muestra
en la figura 3.1, donde la bondad del ajuste estuvo entre 1.3 y 1.8 (ver Tabla 1). Las

reflexiones cristalograficas de los patrones de difraccion de rayos x se ajustaron utilizando

una simetria cubica con el grupo espacial Fm3m. Como se puede observar, no se
detectaron fases secundarias a medida que aumenta el contenido de iones Sc*" en la

solucién solida.
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Figura 3.1 Refinamiento Rietveld de las muestras de Bi1.74Dyo.14Wo.12xScxO3 (x=0.02, 0.03,
0.04, 0.05, 0.06).

Los resultados del ajuste de los patrones de difraccion de rayos x de estas ceramicas
obtenidos con el método de Rietveld se muestran en la Tabla 1. A partir de los resultados

presentados en la tabla, la estructura cubica tipo fluorita dopada con Sc, muestra una
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reduccion del volumen de la celda de 171.543 a 169.913 A3 a medida que aumenta el

contenido de iones Sci* en el sitio tetraédrico de la estructura de fluorita.

Tabla 1. Resultados Rietveld de Biy 74Dyo.14Wo.12xScxO3 (x=0.02, 0.03, 0.04, 0.05, 0.06).

Muestra (x) a, b, c(A) Volumen (A% Long enlace (A) y?2
0.02 5.5563(2) 171.543 229(2) 1.8
0.03 5.5505(1) 171.002 227(1) 13
0.04 5.5411(2) 170.125 227(2) 1.7
0.05 5.5394(1) 169.982 2.26 (1) 1.6
0.06 5.5387(1) 169.913 226(1) 1.6

La reduccion de la constante de red se debe al radio i6nico del ion Sc®* (0.87 A) en

comparacion con el ion Bi®* (1.17 A). Como resultado, la longitud promedio del enlace Bi-

O se reduce de 2.2922 a 2.2686 A, lo que podria ordenar las vacancias de oxigeno a lo

largo de las direcciones (111) y (110), mediante la hibridacion de los estados p(Bi) y p(O)

[23], aumentando la conductividad ionica y desplazando el intervalo de banda éptica [24].

Como se puede observar, los patrones de difraccion de rayos X sugieren que, estas

ceramicas son monofasicas, y las imagenes por SEM de las superficies pulidas y

térmicamente tratadas lo confirman. El andlisis por EDS de estas ceramicas, indica que

estan compuestas por Bi, Dy, W, Sc y O (se muestra un ejemplo con x=0.02, ver figura

3.2b), cuyos resultados semicuantitativos concuerdan en general con los valores

calculados.

CIMAV 5.00kV 6.6mm X250 S

Figura 3.2. Imagen representativa de FE-SEM y espectro EDS de Bi1.74Dyo.14Wo.12xSCxO3

(x=0.02).
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En general, las cerdmicas sinterizadas presentaron tamafno promedio de grano de 60 um
(ver figura 3.2a), con una densidad relativa >96% respecto a la densidad teérica. El
analisis por SEM mostrd de baja a escasa porosidad en los ceramicos, principalmente
distribuida intergranularmente y en algunas areas a lo largo de los limites de grano. Por lo
tanto, la concentraciéon de Sc®* no afecté el tamafio de grano ni la densidad relativa. Como
se menciono anteriormente, la conductividad ionica de los electroceramico se obtuvo en
funcién de la concentracion de Sc®* mediante espectroscopia de impedancia compleja.
Para llevar a cabo la medicién de la conductividad i6nica, cada ceramica (recubierta en
ambas superficies con pasta de Pt) se colocd en un dispositivo cerdmico que presionaba
la muestra con un muelle. El dispositivo se colocé en forma vertical dentro de un horno
tubular. El horno se estabilizé a 700 °C, y las mediciones de EIS se obtuvieron durante un
ciclo de enfriamiento de 700 °C a 450 °C con mediciones cada 50 °C. Para obtener mas
detalles sobre el procedimiento, la informacion se presenta en esta referencia [25]. La

conductividad total (o;,;) se calculé mediante la ecuacion 6.

t
Otot = rua (6)

donde R, A y t representan la resistencia total, el &rea del electroceramico y el grosor,
respectivamente. Para realizar el andlisis y el ajuste de los diagramas Cole-Cole o Nyquist,
se incluyeron las resistencias en el interior del grano (IG)y la de la frontera de grano (FG).
La energia de activacion se estimé a partir de la ecuacion de Arrhenius (2) tanto para IG

como para FG.

0 = 0,exp (% (7)
donde o, es el factor pre-exponencial, k es la constante de Boltzmann y T es la
temperatura absoluta.

En la figura 3.3 se muestra el comportamiento de la conductividad i6nica en funcién de la
temperatura (1000/T), y de la concentracion del ion Sc*. De acuerdo con la tendencia de
las curvas mostradas en la figura, la conductividad i6nica de las composiciones
cuaternarias de Bi1.7aDyo0.14Wo.12xScxO3 (x = 0.02, 0.03, 0.04, 0.05, 0.06) presentan un

comportamiento semiconductor térmicamente activado, que aumenta con la temperatura.
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Ademas, la conductividad iénica aumenta a medida que aumenta la concentracién de

iones Sc3+.

I T I T I T T T T T T T T T I

1.00 1.05 1.10 1.15 1.20 125 1.30 1.35 1.4
10%T (K™

Figura 3.3 Conductividad i6nica de las muestras de Bi1.74Dyo.14Wo.12xScxO3 (x=0.02, 0.03,
0.04, 0.05, 0.06).

El aumento en la conductividad iénica se atribuye a la cercania del radio i6nico del Sc3*
(0.87 A) con el Bi** (1.17 A), en comparacion con el ion de W (0.6 A). Por lo tanto, esto
reduce la energia de activacion de los iones moéviles de oxigeno [26]. Estudios de otros
autores indican que la circonia estabilizada con Sc y dopada con Bi2O3 ha alcanzado una
conductividad de 0.12 S/cm a 800 °C [27]. El Bi2Oz es estable por debajo de 800 °C debido
a su punto de fusion (875 °C). Sin embargo, experimenta un cambio drastico de volumen
en el proceso de enfriamiento debido a un cambio de fase de la estructura cubica a la
monoclinica, reduciendo asi, su conductividad ionica. Otros trabajos con sistemas
cuaternarios de Bi2O3 han alcanzado una conductividad iénica de 0.0275 S-cm™ a 700 °C
[28]. En esta tesis, la concentracion maxima de Sc3* (0.06) alcanz6 0.102 Scm™ a 700 °C
(ver Tabla 2). Del gréfico de Arrhenius de la figura 3.3, la energia de activacion para el
transporte de iones de oxigeno a través de las vacancias de oxigeno disminuye desde
0.49 eV hasta 0.32 eV, a medida que aumenta el contenido de Sc** en la solucién sélida.
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Estos resultados de energia de activacion para alcanzar los valores de conductividad
ibnica aqui reportados, son coherentes con la tendencia de la conductividad i6nica, donde
la maxima conductividad es alcanzada con la energia de activacion mas pequeia (ver
Tabla 2).

Tabla 2. Conductividad ibénica, energia de activacion y band gap a 700 ° de
Bi1,74Dy0,14W0,12.XScX03 (X=0.02, 0.03, 0.04, 0.05, 0.06).

X g (Scm?t) Eun(eV) Ey(eV) Ejobptico (eV)
0.02 0.034 0.49 0.72 2.65
0.03 0.051 0.46 0.64 2.56
0.04 0.062 0.38 0.63 2.56
0.05 0.071 0.37 0.61 2.48
0.06 0.102 0.32 0.53 2.45

Segun los resultados de otros autores, las energias de activacion obtenidas en esta tesis
son cercanas a las determinadas para composiciones ternarias Dy203—-WO3—-Bi2O3 [29] y
son menores que las composiciones cuaternarias Bi2Os-Th4O7-H0203-Dy203 [30]. Por lo
tanto, la conductividad ionica tiende a reducirse, debido a una disminucién de la movilidad
de los portadores de carga en bajas concentraciones de Sc®' y un aumento en la energia
de activacion debido a una disminucion de energia de polarizacion [31].

Por otro lado, las propiedades eléctricas mediante el andlisis de espectroscopia de
impedancia compleja se muestran en la figura 3.4. Para fines de comparacion, la figura
3.4a muestra el cambio de la parte real de la impedancia (Z) en funcién de la frecuencia

angular (w) para la ceramica Bi1.74Dy0.14Wo.12xScxO3 (X = 0.06).
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Figura 3.4 a) Variacion de la impedancia real Z" en funcién de la frecuencia angular (w)
para x=0.06 (Recuadro x=0.02) b) Impedancia imaginaria normalizada Z'/Z""Max en
funcién de la frecuencia para x=0.06 (Concentracién mas baja Sc®*).

En este caso particular, a temperaturas mas altas, la impedancia real Z" es practicamente
independiente de la frecuencia (entre 650 y 700 °C). Sin embargo, a bajas temperaturas,
la impedancia real Z' depende de la frecuencia, disminuyendo con el aumento tanto de la




frecuencia angular como de la temperatura. Este comportamiento se ha atribuido a un
aumento en la conductividad de corriente alterna CA [32], que es caracteristico de un
material semiconductor. También es evidente que, a una alta frecuencia angular, la
impedancia real Z' es independiente de la frecuencia para todas las temperaturas, Este
comportamiento podria atribuirse a la liberacion de cargas espaciales [33]. Mientras que
para x=0.02 (con una concentracion menor de Sc®"), como se esperaba, la impedancia
real Z' es mayor que para x=0.06 (ver el recuadro de la figura 3.4a), pero presenta el
mismo comportamiento. Aunque la impedancia real Z' presenta el mismo comportamiento
entre 500 y 700 °C, el efecto de liberacién de cargas espaciales a 450 °C se observa a
frecuencias muy altas. La figura 3.4b y el recuadro superior derecho muestran la variacion
de la impedancia imaginaria normalizada Z"/Z"wax en funcion de la frecuencia angular, w
para las composiciones x=0.06 y 0.02, respectivamente. Aqui se observa un pico amplio
para algunas temperaturas seleccionadas, donde la impedancia imaginaria, Z" aumenta
con la frecuencia angular, w hasta alcanzar un valor maximo, después de lo cual la
impedancia imaginaria, Z" disminuye. Posteriormente, este pico ancho con un
comportamiento no de Debye [34], se desplaza a frecuencias angulares, w mas altas a
medida que aumenta la temperatura. Esto significa que es un fendmeno dependiente de
la temperatura, que induce una disminucién en el tiempo de relajacion a medida que
aumenta la temperatura [35]; esto se puede explicar por el aumento de la movilidad de
portadores de carga a través de movimientos entre portadores de carga localizados en el
semiconductor [36]. A partir de estos resultados, a medida que la temperatura aumenta
en la solucion solida, el tiempo de relajacion se reduce. El tiempo de relajacion se ha

obtenido a partir de la siguiente ecuacion:

1

T=—— (8)

2T finax

donde f;,., €s la parte imaginaria de la impedancia Z"' /Z""'max (impedancia normalizada).
Es bien sabido que cuando el tiempo de relajacion (t) se grafica en funcion de 1/T y se
obtiene una linea recta, la movilidad de los iones de oxigeno sigue la ley de Arrhenius

(ecuacion 9):
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AE
T = Tpexp KaT (9)

donde 7, representa el factor pre-exponencial, AEa la energia de activacion, k, la
constante de Boltzmann y T la temperatura absoluta.

La Tabla 2, muestra la energia de activacion, E, obtenida a partir de la tendencia del
tiempo de relajacion. Aunque la energia de activacion disminuye a medida que aumenta
la concentracion de Sc*" en la solucién sélida, los valores calculados son ligeramente
mayores que los obtenidos a partir del analisis de la conductividad idnica. Esta
caracteristica ha sido atribuida a la relacion del tiempo de relajacion con la frecuencia
angular, w a bajas temperaturas, que se desplaza a valores de frecuencia mas bajos y no
permite ver totalmente el comportamiento lineal (no se observaron picos a temperaturas
por debajo de 550 °C).

El comportamiento de la conductividad i6nica se estudi6 a través de la respuesta
dieléctrica de las composiciones cuaternarias Bi1.7aDyo.14Wo.12xScxO3 (x = 0.02, 0.03, 0.04,
0.05, 0.06). La parte real e imaginaria de las constantes dieléctricas, € y ¢~
respectivamente, se obtuvieron utilizando los resultados de la impedancia compleja y las

ecuaciones 10y 11.

. 7
€= w-Ag, (Z'2+Z”2) (10)

&4 — t Z,

€ = w-Ag, (Z'2+Z"2) (11)

donde t es el espesor de la muestra, w es la frecuencia angular, A es el area del electrodo,
&, es la permitividad en el vacio, Z' es la parte real de la impedancia y Z" es la parte
imaginaria de la impedancia. En la figura 3.5 se muestra el cambio de las constantes
dieléctricas reales e imaginarias (€', €, respectivamente) en funcion de la frecuencia

angular.
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Figura 3.5 a) Parte real de la constante dieléctrica a 700 °C para x=0.02 en funcién de la
frecuencia angular, w b) Parte imaginaria de la constante dieléctrica a 700 °C para x=0.06
(x=0.02 en funcion de la frecuencia angular, w).

Como se observa en la figura, la constante dieléctrica real depende de la frecuencia

angular, vea el ejemplo para x=0.06 mostrado en la figura 3.5a. A partir de la figura, la
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constante dieléctrica real € disminuye abruptamente en la region de bajas frecuencias y
continta reduciendo a medida que la frecuencia angular, w aumenta, hasta alcanzar un
valor constante. En la region de baja frecuencia angular, w la constante dieléctrica real €’
es alta y aumenta con la temperatura. Aqui, cuando se aplica una sefal de corriente
alterna (CA) al electroceramico, los iones de oxigeno, que son los portadores de carga,
migran desde los granos hacia los limites de grano, donde se acumulan debido a su alta
resistividad, y luego sus dipolos eléctricos tienden a alinearse a lo largo del campo
eléctrico aplicado de CA. Como consecuencia, ocurre un aumento en la polarizacion de la
carga espacial en el ceramico [37], por lo tanto, la constante dieléctrica es alta. Ademas,
cuando la temperatura aumenta en la solucion soélida, la constante dieléctrica aumenta
porque los dipolos eléctricos tienden a alinearse a lo largo del campo eléctrico de CA [38].
Como ejemplo, se muestra en el recuadro superior derecho de la figura 3.5a la
composicién x=0.02 (Sc*", concentraciébn minima). Como se esperaba, la muestra
presenta el mismo comportamiento; sin embargo, los valores de la constante dieléctrica
se han reducido como consecuencia de la reduccién de la concentracién del ion Sc3" en
la solucion sélida. La figura 3.5b muestra la variacion de la parte imaginaria de la constante
dieléctrica (o pérdida dieléctrica) con la frecuencia angular (w) para x=0.06. Se observa
gue en la figura 3.5b, a cualquier temperatura constante, la parte imaginaria de &
disminuye cuando la frecuencia angular aumenta; sin embargo, a valores de frecuencia
grandes, la parte imaginaria de € es independiente de la frecuencia angular (w). Cuando
la temperatura aumenta, la parte imaginaria de € * aumenta al mismo ritmo. Esto significa
gue, a valores de baja frecuencia, la conductividad de corriente directa (CD), aumenta con
la temperatura, y, por lo tanto, también lo hace la pérdida dieléctrica, mientras que, a alta
frecuencia, la parte imaginaria de € " disminuye por el cambio de polaridad en los dipolos
de estados de baja a alta energia [39]. El recuadro de la misma figura, muestra la
respuesta de la parte imaginaria de €* en funcion de la frecuencia para x=0.02, donde el
comportamiento es similar; sin embargo, como era de esperar, los valores de la parte
imaginaria de € se reducen debido a su baja conductividad. Es evidente que a medida
gue aumenta la concentracion del ion de Sc** en la solucion sélida, la parte imaginaria de
la constante dieléctrica aumenta, lo que tiene una relacion directa con el aumento de la

conductividad i6nica.
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Figura 3.6 Variacion de la pérdida dieléctrica (tan 6) a 700 °C (x = 0.02, 0.03, 0.04, 0.05,
0.06) (x=0.06 en funcion de la frecuencia angular w).

La figura 3.6 muestra la tangente de pérdida dieléctrica, & a 700 °C para todas las
composiciones, obtenida a partir de la ecuacion 9. La tan & aumenta con la concentracion
de iones de Sc** a valores de baja frecuencia angular (w), lo que resulta en un aumento

de la conductividad i6nica de CD.

Tand = i— (12)

A medida que la frecuencia angular w continda aumentando, la tan & disminuye hasta
cierto valor de frecuencia. Ademas, la tan & aumenta de manera conservadora con la
temperatura (ver recuadro superior derecho de la figura; es decir, x=0.06). Aungque no fue
posible ver el desplazamiento del pico para todas las composiciones, es evidente que, a
temperaturas mas bajas, el pico donde la tan & aumenta y disminuye muestra un

desplazamiento hacia valores de frecuencia angular w mas altos, a medida que aumenta
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la temperatura, lo que indica un aumento de la conductividad i6énica debido a una
reduccion del tiempo de relajacion [40].

Las propiedades opticas fueron evaluadas mediante un analisis de reflectancia difusa. La
figura 3.7ay 6.7b muestran, los espectros de reflectancia difusa de UV-visible y la energia
de brecha prohibida de las soluciones soélidas de Bii7aDyo.14Wo0.12xScxO3 (X = 0.06),
respectivamente. A partir de los espectros (ver figura 3.7a), las muestras presentan alta
reflectancia en la region visible y, a 328 nm, una banda de absorcion fundamental
(°His2—>°%P32) en la regién UV, que se ha atribuido a un efecto de transferencia de
electrones entre los iones 0% y Dy®* [41]. Existen otras bandas de absorcion que
comienzan desde la region visible hasta la region infrarroja. Estos picos de absorcion f—f
de Dy** se han asignado a las transiciones ®His>—°®F3/2, ®His2—>®Ps2 y ®His2—°P72 para
las bandas de absorcién ubicadas en 745, 796 y 891 nm, respectivamente [42,43,44].
Las energias de brecha prohibida Optica se obtuvieron a partir de los espectros de
absorbancia mediante la ecuacion de Tauc (13).

ahv = A(hv - Eg)m (13)
donde m representa el tipo de brecha energética, a es el coeficiente de absorcion lineal,
hv es la energia del foton, Eg es la brecha de la energia Optica y A es una constante. Las
energias de brecha prohibida éptica se obtuvieron extrapolando a cero en la zona lineal
de las gréficas de (ahv)? contra hv (ver figura 3.7b). A partir de los resultados mostrados
en la Tabla 2, la energia de brecha prohibida 6ptica disminuye de 2.65 a 2.45 eV a medida
gue aumenta la concentraciéon de Sc®* en la solucién sélida. La tendencia decreciente en
la energia de la brecha prohibida indica un reordenamiento de electrones en la solucién
sélida, debido ala hibridacion de los orbitales del Bi 6s y del O 2p en la banda de valencia,
lo que resulta en la reduccion de la longitud del enlace Bi-O en la red cristalina [9]. A partir
de los resultados de la longitud del enlace Bi-O de la fase & (Bi2O3s) determinada por el
método de Rietveld, la tendencia de la energia de brecha prohibida es consistente con la
reduccion de la longitud del enlace Bi-O. Estos materiales podrian tener aplicaciones en
fotocatdlisis y division de la molécula del agua, debido a que absorben en la regién UV y

visible.
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3.2.Céatodo Bi0'85Pr0.15_XEuxFeo'97 Mn0.03 03

En la figura 3.8 se muestran los patrones de DRX de las peliculas delgadas de Bio.ssPro.15-
xEuxFeo.97Mno.0303 a diferentes composiciones (0 > x < 0.05). Los pardmetros cristalinos
fueron obtenidos mediante el método Rietveld usando el programa Fullprof [90. Los
patrones fueron refinados utilizando una estructura tetragonal con grupo espacial
P4mm|[84]. Esta transformacion de fase depende de la simetria del pico en 31.5 °26[85].
Como ejemplo en la figura 3.9 se presenta la composicion para x=5. De acuerdo al pico
mostrado en figura 3.9a es evidente que no hay fase rombohedral, ya que solo se
encuentra presente un pico, indicando la presencia de fase tetragonal. Sin embargo,
después de someter las peliculas a un tratamiento térmico de 600 °C por 4 horas, se
observa una transformacién parcial rhombohedral + tetragonal tal y como se muestra en
la figura 3.9 “b”.
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Figura 3.8. — Refinamiento Rietveld de las peliculas delgadas de Bio.gsPro.is-

xEUxFe0.97Mng 0303 a diferentes concentraciones (0 > x < 0.05).
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Figura 3.9. — Analisis Rietveld “a” de soluciéon solida fase tetragonal (x=5) y analisis
Rietveld “b” de pelicula fase tetragonal parcialmente transformado a rhombohedral.

Tabla 3. Parametros de la estructura BigssProisxEuxFegs7MneozOs a diferentes

concentraciones aplicando método Rietveld en el target de la ceramica.

X a, b C Volumen (A%  T. dominio (nm) x2 Eq
0 3.9536(1) 3.9086(2) 61.096(1) 24(1) 1.5 2.02
0.01 3.9521(1) 3.9046(1) 60.986(1) 32(1) 1.3 21
0.02 3.9515(3) 3.9034(1) 60.950(1) 48(1) 1.4 211
0.03 3.9509(1) 3.9019(2) 60.908(1) 51(1) 1.6 214
0.04 3.9487(1) 3.9017(2)  60.840(1) 47(1) 1.4 2.15
0.05 3.9462(2) 3.9013(1) 60.755(1) 49(1) 1.7 2.17

Los datos cristalogréficos para las perovskitas sintetizadas se muestran en la Tabla 3. Los
resultados muestran que a medida que se aumenta la concentracion de Eu, el volumen
de la celda unitaria empieza a disminuir, esto debido a que el radio iénico del Eu3* (1.066
A) es menor que el de Bi** (1.17 A) y el de Pr3* (1.126 A)[86]. El tamafio de dominio
aumenta con el contenido de Eu. Entonces el europio podria considerarse como un
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catalizador, aumentando el tamafio de dominio mediante el reordenamiento de los atomos
en el limite del grano, conduciendo asi, a la coalescencia de los granos préximos a la
frontera de grano. De acuerdo a los resultados aqui discutidos, esta claro que el grado de
simetria aumenta de la simetria R3¢ ala simetria P4mm, dependiendo de la concentracion
del Pr en la red cristalina, pero no en la concentracion de Eu porque con x =0, alcanza el
100% de la simetria tetragonal P4mm. Esta afirmacion es consistente con sus respectivos
ajustes de bondad de los patrones refinados por el método Rietveld (ver Tabla 3), para los
ceramicos sinterizados a 790 °C, ya que la muestra sin dopar alcanza la tetragonalidad
octaédrica.

Ademaés, segun el factor de tolerancia de Goldschmidt, t, obtenido mediante la siguiente
ecuacion (ecuacion 14)

L= (ra +10)
V2 * (15 + 1p)

(14)

donde el radio ionico del sitio A, By O, son representados como r,, 75 y 1. El factor de
tolerancia tiende a disminuir a medida que aumenta la concentracién del dopaje de Eu (0
> X <0.05), cuyos con valores tienden a reducir de 0.8864, 0.8857, 0.8851, 0.8845, 0.8839
a 0.8833, respectivamente, estos valores podrian interpretarse en términos de un aumento
de distorsion octaédrica BOs, llevandolo a un cambio de simetria, estabilizando la

estructura tetragonal en una simetria no centro-simétrica P4mm.

Por otro lado, en la Tabla 4 se muestran los resultados cristalograficos del crecimiento y
nucleacion de las peliculas delgadas de Bio.ssPro.isxEuxFeos7MnoosOs a diferentes
concentraciones (0 > x < 0.05) con la simetria romboedral y tetragonal, cuyos valores son
consistentes con la asimetria del pico en 31.5 °26 mostrado en la figura 3.9b. El volumen
de la celda con simetria rhomboedral se ve reducido de 371.105 a 369.813 A3 con el
aumento en la concentracion de Eu en la solucién soélida, y es consistente con la reduccion
del volumen de la celda (tetragonal) de 61.455 a 61.043 A3,

En la mismatabla se observa que el sustrato induce un 64% de la estructurarhombohedral
sin algun dopante y se eleva a un 80% a medida que el contenido de Eu aumenta hasta
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el 5%. Esto podria deberse al grado de ajuste de la red entre la estructura tetragonal del
BFO y la estructura tetragonal del FTO, produciendo una deformacién de red cristalina en
la interfase BFO/FTO.

Tabla 4. Parametros de la estructura BiggsProisxEuxFeges7MneosOz a diferentes

concentraciones de Eu aplicando método Rietveld.

Parametros de red a, ¢ (A) Volumen (A3) % fase 5

R3c P4mm Vise Vesmm  R3c  Pdmm %

5.5731(1)  3.9321(1) 371.105(1) 61.455(1) 64(1) 36(1) 1.8
13.7968(1)  3.9747(1)

0oL D55714(1)  3.9357(1) 370.776(1) 61.446(1) 73(1) 27(1) 1.7
13.7924(1)  3.9667(1)

0op 55737(1)  3.9296(1) 370.492(1) 61.443(1) 75(1) 25(1) 1.9
13.7706(1)  3.9788(1)

003 55696(1)  3.9281(1) 370.392(1) 61.241(1) 77(1) 23(1) 17
13.7871(1)  3.9689(1)

004 557091)  3.9241(1) 370.342(1) 61.189(1) 79(1) 21(1) 16
13.7791(1)  3.9736(1)

005 55711(1)  3.9257(1) 369.813(1) 61.043(1) 80(1) 20(1) 15
13.7581(1) 3.9609(1)

En la figura 3.10 se presentan diversas imagenes de microscopia electronica de emision
de campo (FESEM) de las peliculas delgadas después del tratamiento térmico a 600°C
por 2 horas. En la pelicula delgada de Bio.ssPro.1sxEuxFe0.97Mno.0303 sin dopar (x=0; ver
figura 3.10a), se confirma una coalescencia de nanocristales desordenada, debido a su
forma esférica en comparacion con x=0.01 (figura 3.10b), la cual presenta aglomeracion
de nanocristales alargados en uno de sus ejes, con longitud < 800 nm y un espesor de
30nm, mientras que en las muestras con x=0.02, x=0.03, x=0.04, y x=0.05, de las figuras
3.3c a 3.3f, respectivamente, se muestra una longitud maxima <1000 nm y una
coalescencias mas ordenada de nanocristales alargados con un aumento uniforme en su
ancho de 45, 47 y 49 nm respectivamente. Es claro que en las muestras dopadas existen
dos tipos de morfologia; en su mayoria aglomerados de nanocristales alargados y

particulas aisladas < 50 nm con baja porosidad. El analisis de FESEM mostrado en la
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figura 3.10, indica que las peliculas policristalinas presentan una morfologia de grano muy
compleja a través de nanocristales aislados, donde las nanoparticulas tienden a formar
aglomeraciones de <100nm (x=0). Mientras que en las muestras dopadas con Eu en su
mayoria se observan nanocristales muy alargados dentro de la aglomeracion de
nanocristales de aproximadamente 1 micra; lo que podria alterar faciimente la textura
cristalografica de las composiciones, dependiendo de las concentraciones entre la interfaz
BFO/FTO.

Figura 3.10. — Imagenes de FESEM de BiossProisxEuxFeos7MnoosOs de peliculas
delgadas sobre sustratos de FTO/vidrio (0, 0.1, 0.02, 0.03, 0.04, 0.05) (a, b, c, d, e, f).

La conductividad total iGnica/eléctrica; obtenida a partir de impedancia compleja en un
rango de temperaturas de 800 °C a 600 °C es mostrada en la figura 3.11. De las graficas
de Arrhenius, es claro que el catodo con 15% de Eu resulto con mayor conductividad
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eléctrica (1250 S cm™). Estos resultados son altamente competitivos para uso en

aplicaciones de céatodo para celdas de combustible.
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Figura 3.11. — Grafica de Arrhenius de los catodos para el uso en celdas de combustible

de oxido solido.

Otra de las formas de aclarar estos resultados, es mediante mediciones de estrés residual
usando algunos picos hkl de difraccion de las peliculas delgadas [87]. La tension residual
es un método basado en mediciones de difraccion en multiples picos hkl y mediante la

ecuacion 15.

1
525} = 555"“ [0, cos2Dsin? + 0,,5in?Psin®P + o33 cos2P]

1 . . .
+ ESQ""Z [71,5in(2®)sin*yY + 1,3c0sPsin(2y) (15)

+ ngSin¢Sin(2¢)] + S{Lkl [0-11 + (%) + 033]
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I (16)
,_ In (1,, T In)

1 1
—Ha (sina) + sin(2® — a)))

donde 1/2S} y Shkl son constante elasticas obtenidas en la literatura.

Para lograr medir la profundidad de penetracion de los rayos x [88], se utiliz6 la ecuacién
nimero 16, donde Ir es la intensidad del haz difractada, a es el volumen, I» intensidad del
haz indetectable y w el angulo de incidencia.

Se obtuvo un perfil de estrés residual estableciendo el &ngulo omega en 5°, 4°, 3°, 2°, 0.6°
y 0.3°. En la figura 3.12 se muestra el perfil de estrés residual en funcion de la profundidad
de la penetracion de los rayos x variando el angulo de incidencia. La profundidad de
penetracion de los rayos x se obtuvo mediante la ecuacion 16. De los resultados, para
x=0, se logré un estrés residual a compresiéon de 24 Mpa entre 1.05 um (profundidad
maxima de penetracion de rayos X, (w=5)y 0.211 ym (w=1), que se reduce a 17Mpa a
medida que la profundidad de penetracion de los rayos x continda reduciéndose a 0.063
pMm (w=0.3). Sin embargo, para x=0.01,0.02,0.03,0.04 y 0.05, la tensién residual disminuye
proporcionalmente de 24 a 1.8 Mpa a medida que la concentracion de los iones de Eu3*
aumenta en la solucion sélida. Segun los resultados de nuestra investigacion, la cantidad
de Eu reduce el componente de estrés residual de tension. Los valores obtenidos son
proporcionales a la reduccion de la profundidad de penetracion de los rayos x, mientras

gue la deformacion aumenta a medida que se acerca la interfaz BFO/FTO.
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Figura 3.12. — Perfil de estrés residual en funcién de la profundidad de penetracion

variando el angulo de incidencia para cada pelicula delgada.

Como era de esperarse, el volumen de la celda de esos policristales tetragonales y
rombohedricos disminuye con la concentracion x, debido al radio iénico del ion Eu®*. Es
importante destacar que el radio de Eu®*" es mas pequefio que el Bi¥* y Pr3*; por lo tanto,
produce una distorsion del tipo Jahn-Teller en el octaedro BOe [89]. Esta distorsion facilita
la transicion de Fe** a Fe?*, asi como la formacion de vacancias de oxigeno, reduciendo
asi el numero de coordinacion [90]. Para aclarar esto, se realizé un analisis de XPS
aplicando el método de deconvoluciéon de espectros mediante una funcién gaussiana y un
fondo tipo Shirley. Segun los espectros de XPS mostrados en la figura 3.13, el subnivel
Fe 2p conduce a una energia de enlace (BE) de 709.9 y 723.8 eV para los subniveles de
Fe 2ps2 y Fe 2pi2, respectivamente, cuya separacion spin-orbita es de 13.9 eV, lo cual es

consistente con el estado de oxidacion del Fe®" segun lo reportado anteriormente [91].
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Figura 3.13. Espectros de espectroscopia fotoelectronica de rayos x (XPS). a) Nivel de Fe

2p del BiossProisFeosMnoosOs (x=0) y de la pelicula delgada del
Bio.ssPro.1EUo.05F€0.97MNp 0303 (Xx=0.05), b) Nivel Oss para las mismas composiciones y c),

d) nivel Pr¢ y Eu® para la pelicula delgada de Bio.gsPro.1EUo.0sF€0.97MN0 0303,
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Ademas, el pico asimétrico del subnivel Fe 2py2 puede se ajustado en dos componentes
en 709.9y 711.9 eV asociados al Fe?* y Fe®*, respectivamente [92], [93]. De los resultados
mostrados en la Tabla 5, el contenido de Fe?* aumenta, mientras que el Fe*" disminuye
cuando aumenta el dopaje de Eu en la solucion sdlida, lo cual se ha atribuido a la
electronegatividad de los iones, ya que los iones de Eu®* son mas grandes que los iones
Bi®* [94]. Segln Yan et al, el ion Fe®* suprime las vacancias de oxigeno [95]; por lo tanto,
el aumento de Fe?* es favorable para la formacion de defectos puntuales como vacancias
de oxigeno. A partir del analisis XPS, se sabe que las sefiales en 529.6 y 531.7 eV
representan los iones de O?* en la red y oxigeno adsorbido en las vacancias de oxigeno
respectivamente [96]. Por lo tanto, la relacion Oads/Ored representa la proporcion de iones
de oxigeno que representa la concentracion de vacancias de oxigeno en el material
ceramico. Tal como se observa en la figura 3.13(b) y en la relacion de Oads/Ored €n la Tabla
5, la formacion de vacancias de oxigeno aumenta a medida que la concentracion de Eu®*
incrementa. Aqui, la notacion cientifica de Kroger-Vink (ecuacion 17 y 18) explica la
formacion de defectos en la red cristalina a altas temperaturas inducida por la

concentracion de Fe?* [97].

Fej* , . 17
2Fe?* +0 —> 2Fep, + 205+ V, a0
2Fef, + 20 © 2Fep, + 20, 1 +2V (18)

La muestra con x=0 de Eu alcanzé mayor conductividad eléctrica, baja conductividad
ionica. Conforme aumenta la concentracion de Eu y la formacion de vacancias de oxigeno

y la conductividad idnica aumentan.

Tabla 5. Parametros absolutos de XPS de la solucion soélida de BiggsPro.is-
«EUxFeq 97Mng 0303 a diferentes concentraciones de Eu.

Radio XPS del area
x=0.0 x=0.01 x=0.02 x=0.03 x=0.04 x=0.05
Fe?* 0.412 0.428 0.431 0.435 0.439 0.444
Fes* 0.578 0.571 0.568 0.564 0.561 0.555
Oads/Ojatt 0.204 0.448 0.920 0.942 0.983 1.110
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3.3.Catodo Pr0.65 Ba0_35 Mn03

El catodo de Pro.ssBao.3sMnOz, ha sido propuesto por su potencial en celdas SOFC [98];
sin embargo, para aumentar la reduccion de oxigeno en el electrodo, es importante
incrementar la actividad catalitica del catodo a través del aumento del area superficial.
Para alcanzar esto, en esta tesis se buscdé modificar el proceso para la obtencion de las
nanoparticulas. Los geles obtenidos en esta tesis fueron sometidos a un tratamiento
térmico a 950°C por 2h para formar la fase cubica. En la siguiente Figura (3.14), se
muestra un patron de difraccion de rayos x libre de fases secundarias, como se pueden
observar los picos entre 20-80 ° 2-teta, similar al obtenido en la tesis de Harby A. Martinez
et al. También en la misma figura, se muestra un patron de rayos x de la muestra sometida
a un proceso de reduccion en atmosfera de Hz a 800°C por 8h. Como se observa en la
figura, aunque el patron preserva mayoritariamente la fase cubica del cétodo tipo
perovskita Pro.ssBao.ssMNnOz, muestra fases secundarias de Pr20Oz y MnO, en el intervalo
de 20-33° 2-teta. De acuerdo a lo anterior, el catodo Pro.esBao3ssMnOsz no presenta
potencial como ando para celdas de combustible de 6xido sélido, como la composicidon
dual Pro.sBao.sMnOa.
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Figura 3.14. Patrén de DRX de PrggsBag.3sMnO3 calcinado a 950 °C por 2h y reducido en
atmosfera de hidrégeno a 800 °C por 8h.

En la figura 3.15, se muestran las micrografias superficiales del céatodo de
Pro.ssBao.3sMnOs calcinado a 950 °C por 2 horas. De acuerdo a las micrografias, los
tamarfios de los policristales oscilan entre 50 y 100 nanémetros. En la primera imagen de
izquierda a derecha, se muestra la distribucion de nanocristales del catodo con alta

concentracion de poros en el material, lo que facilita la distribucion del gas durante la
reduccion de oxigeno, en la seccion positiva de la celda de combustible.
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Figura 3.15. Micrografias superficiales de PrgesBao 3sMnO3 a 950 °C por 2 horas.

En la figura 3.16 se muestra un analisis mediante energia dispersiva de rayos x (EDS) que
verifica cualitativamente la composicion quimica de los catodos obtenidos. Se confirma la
presencia de Praseodimio (Pr), Bario (Ba), Manganeso (Mn), con concentraciones en %At
gue confirman la composicién quimica esperada durante la sintesis por sol gel.

585 Elemento

520 Pr 14.08
455 Ba 7.08
390 Mn 19.8
325 9] 62.54

(?.DO 1.00 2.00 3.00 4.00 5.00 6.00 7.00 8.00 9.00

Figura 3.16. Mapeo por EDS obtenido para nanoparticulas con una composicion de
Pro,esBao_35MnO3.
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3.4.Anodo NiO-GDC+Bi,03
La densidad relativa de las muestras en funcion del tiempo de sinterizacion a temperatura

constante se muestra en la figura 3.17. La densidad de la muestra sinterizada a 890 °C
alcanzo un 52% de la densidad tedrica para un tiempo de sinterizacion de 61 h. A modo
de comparacion, se incluye la densidad relativa de una muestra con la misma composiciéon
sinterizada a 1450 °C durante 6 h. Se observa que la densidad alcanzada a esta
temperatura de sinterizacion fue aproximadamente 47% de la densidad teoérica, que es
bastante similar a la obtenida a las 24 h, pero a 890 °C. Las bajas densidades alcanzadas
tanto a 890 °C como a 1450 °C, indican la presencia de numerosos poros dentro del
compuesto sinterizado. Esto se atribuye principalmente a la formacion inadecuada de
fases liquidas denle el material ceramico para facilitar la sinterizacion a temperaturas mas
bajas. Existe la hipétesis de que a elevada temperatura de sinterizacion (1450 °C), el Bi2Os
podria reaccionar con la cama de polvo de alimina, lo que podria provocar la pérdida de
Bi-Os. Esta interaccion podria dificultar la formacion la una fase liquida durante el proceso

de sinterizacion en el material compactado.

60 T T T T T T T T T T T T T
—— Temperatura de sinterizacién 890 °C

E —O— Temperatura de sinterizacién 1450 °C
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Figura 3.17. Relacién entre la densidad relativa y el tiempo de sinterizacidén para ceramicas
NiO-GDC con condiciones de 35% en peso de Bi-O3; como auxiliar de sinterizacion.
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Teniendo en cuenta que el Bi-Os funde a 825 °C, temperatura ligeramente inferior a la de
sinterizacion, su la zona viscoelastica a esta temperatura dificultaria la eliminaciéon de los
poros, incluso con tiempos de sinterizacion prolongados, impidiendo alcanzar altas
densidades de sinterizacion. Segun German [99], la mayor densificacion se produce en
los primeros 20 minutos, sin embargo, por arriba de la hora, aproximadamente, hay poca
ganancia de densificacion. Cuando el material no estd completamente densificado, los
tiempos prolongados puede ser beneficiosos para alcanzar las propiedades finales, debido
a la eliminaciéon continua de los poros. Sin embargo, es bien sabido que los tiempos de
sinterizacion prolongados son desfavorables al crecimiento de los poros, la potencial
vaporizacion preferencial en algunos casos y el engrosamiento microestructural [100],
[101], [102]. En general, las ecuaciones de densificacion existentes indican que el tiempo
es un factor de procesamiento relativamente débil en comparacion con parametros como
la temperatura de sinterizacion. En consecuencia, se requieren grandes cambios en el
tiempo de sinterizacion para lograr mejorar significativamente las propiedades de
sinterizacion, asi como, el contenido la de la fase liquida y zona viscoelastica de
densificacion, las etapas de sinterizacion, los mecanismos de trasporte, la microestructura
y las propiedades compactas finales [99]. Ademas, la velocidad de calentamiento afecta
significativamente los sistemas de fase liquida transitoria. Un calentamiento muy lento
puede suprimir totalmente la formacion de la fase liquida, por lo que se ha descubierto que
el calentamiento rapido resulta adecuado en ciertos sistemas [102]. Por otro lado, la
prolongacion de isotermas por debajo o cerca de la temperatura de formacion del liquido
suelen resultar perjudiciales. Por el contrario, como se muestra en la figura 3.17, la baja
densidad observada en el compuesto sinterizado a 1450 °C, en comparacion con el
sinterizado a 890 °C implica que practicamente todo el Bi.O3 puede haber experimentado
una reaccién con la cama del polvo de alimina. Esta reaccién parece haber dado como
resultado la formacion de poros voluminosos significativos dentro del compacto [81], [82],
[103] considerando el alto contenido de Bi2Os.

La figura 3.18a muestra una fotografia del compacto en verde antes de la sinterizacion,
mientras que la figura 3.18b muestra la cama de polvos de alimina que cubre

completamente el compacto en verde antes de la sinterizacion, y la figura 3.18c ilustra la
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interaccion entre el Bi2O3 y la cama de polvos de alimina tal como se muestra en la flecha

roja después de la sinterizacion.

> A ey
K S o B
=9 . L A TN ‘!‘-\.'.il: L e

Figura 3.18. a) Fotografia del compacto en verde, b) Polvo de Al,O3 como cama que cubre
el compacto en verde, y c¢) Interaccién del Bi,O3 y la cama de polvo de alimina (flechas
rojas) después de sinterizar a 890 °C durante 61h.

Considerando la figura 3.17, de aqui en adelante y por efecto préctico sélo se estara
haciendo referencia a las muestras sinterizadas de 0, 12 y 61h.

En la figura 3.19 se muestran imagenes de SEM superficiales de las muestras
sinterizadas, asi como los resultados de la composicion elemental de los compuestos NiO-
GDC + 35% en peso de Bi2O3 sinterizadas a 890 °C durante Oh (a), 12h(b), 61h(c) y 6h a
1450 °C (d).
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Figura 3.19. Imagenes por SEM de la superficie (muestras sinterizadas) y analisis
elemental correspondiente de los compuestos NiO-GDC + 35% en peso de BixOs

sinterizados a 890 °C durante Oh (a), 12h(b), 61h(c) y 6h a 1450 °C (d) en atmosfera de
aire.
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Se observa en la figura 3.19 que hay un aumento en el porcentaje de Bi hasta un tiempo
de sinterizacion de 12 h de 15.7% (figura 3.19b), posteriormente disminuye a 8% para el
tiempo de sinterizacidon mas larga de 61 h, mientras que para el compuesto sinterizado a
1450 °C, no se detectd porcentaje alguno de Bi (figura 3.19d). Esto puede atribuirse a la
pérdida casi total de Bi-O3z debido a su reaccion con la cama de aliumina tal como se
menciond anteriormente. Esto queda confirmado mediante un analisis de DRX en
compuesto sinterizado a 890 °C y 1450 °C mostrado en la figura 3.20, donde se muestran
los patrones de los compuestos NiO-GDC dopados con Bi-O3 después de la sinterizacion
a las temperaturas antes mencionadas. Para una mejor compresion el rango 2 teta de 20-
80 se dividié en cuatro zonas: 24-30° (figura 3.20a), 32-42° (figura 3.20b), 42-45° (figura
3.20c) y 45-80° (figura 3.20d). Asimismo, en la figura 3.21 se muestra un patron de rayos
x de la cama de polvos de alimina después de sinterizado, revelando la presencia de
Bi2O3 junto con picos indicativos de alimina y circonia. Es importante sefialar que los picos
de circonia estan influenciados por el ceramico conteniendo la cama de polvos de alimina

y el compactado en verde,
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Figura 3.20. Patrones de difraccion DRX de los compuestos NiO-GDC dopados con Bi2O3
sinterizados a 890 °C durante 0,12 y 61h y 1450 °C durante 6 h.
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Figura 3.21. Patrones de DRX de la cama de polvos de alimina después de la
sinterizacion del compuesto Bi>O3; NiO-GDC sinterizado a 890 °C durante 12h.

En la figura 3.20d se observan picos de Bi2Os que corresponden a 0, 12 y 61 h de
sinterizacion. Esta observacion es consistente con el analisis de EDS que se muestra en
la figura 3.19a-c que presenta la misma tendencia. Por otro lado, no se detectd ningun
pico de Bi2Os en el compuesto sinterizado a 1450 °C, ver la figura 3.19d. Ademas, los
picos de DRX para las muestras sinterizados a 12 y 61 h se desplazaron a angulos mas
pequefios en comparacion con los compuesto sinterizados a 0 h, lo que sugiere que el

volumen aumenta con el tiempo de sinterizacion.
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Figura 3.22. Gradiente transversal del contenido de bismuto (%) mediante analisis de EDS
en cada una de las cuatro zonas correspondientes a la mitad de cada muestra sinterizadas
a 890 °C y 1450 °C zona inferior (Z1), zona media (Z2), zona superior (Z3). La Z4
corresponde a la superficie “sinterizada” en contacto con la cama del polvo de alimina
durante la sinterizacion.

Utilizando termogravimetria, Metz et al., y colaboradores [104] intentaron cuantificar la
vaporizacion de Bi2Oz observada durante el proceso de sinterizacion en algunas
composiciones. La vaporizacion de los componentes volatiles presentes en las muestras
puede depender del area superficial total expuesta a la atmosfera de reaccion, por lo tanto,
la pérdida de Bi2Os debe de ser diferente a medida que cambia la distancia entre la

superficie en contacto con la cama de polvo de alimina, por lo que se espera una pérdida
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homogénea de Bi2Oz en todo el ceramico [81]. Para intentar comprobar, se fracturd cada
muestra sinterizada a 890 °C y 1450 °C por la mitad para obtener dos cortes, divididos en
cuatro zonas. Por EDS se determino el %at de Bi como se muestra en la Tabla 6y figura
3.22.

Para confirmar la tendencia que se muestra en la figura 3.22, se realiz6 un escaneo lineal
de la seccion transversal correspondiente a las zonas Z1 y Z3 de los compuestos
sinterizados a 890 °C durante 61h y 1450 °C por 6 h. Los resultados se pueden observar
en la figura 3.23 y 3.24 respectivamente. Segun estos valores, la tendencia del contenido
de Bi (%at) es la misa que la figura 3.22, lo que sugiere que la pérdida de Bi puede ser
atribuida a una “absorcidon” o una reaccion de la cama del polvo de alimina con la
superficie en contacto (Z). Es decir, hay una pérdida progresiva de 6xido de bismuto desde
la superficie superior (Z4) hacia la inferior (Z1), siendo el bismuto absorbido por la cama
de polvo de alimina como consecuencia del mayor coeficiente de difusion del Bi2Os3 a
temperaturas superiores a 1000 C (1.2 x 101! m?/s) en comparacion con el NiO-GDC (1 x
10%* m?/s). En muchos materiales, a medida que aumenta la temperatura, el coeficiente

de difusién también tiende a aumentar exponencialmente.
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Figura 3.23. Analisis de EDS lineal en la seccion transversal de NiO-GDC con adiciones
de 35% en peso de Bi;O3 sinterizado a 890 °C durante 61h.

Se observa en la figura 3.22, que el porcentaje atobmico de Bi es menor en la superficie
cerca de la cama de polvo de alimina (Z1) en comparacion con el de la superficie en
contacto con el piston durante el proceso de compactacion (Z3). En otras palabras, la

concentracion de Bi disminuye desde Z4 hasta Z1.
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Figura 3.24. Analisis de EDS lineal en la seccion transversal de NiO-GDC con adiciones
de 35% en peso de Bi;O3 sinterizado a 1450 °C durante 6h.

En la 3.22 se observa que el contenido de Bi es practicamente el mismo en la superficie
cercana a la cama de polvo de alimina (Z1), en comparacion con el obtenido en la
superficie cercana al contacto con el piston durante el proceso de compactacion (Z3). Es
decir, la concentracion de Bi permanece aproximadamente igual desde Z4 hasta Z1. Este
comportamiento podria deberse a la alta “absorcion” o reaccién entre la cama de polvo de

alimina y el contenido de Bi-O3 a alta temperatura de sinterizacion.
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Tabla 6. Contenido de bismuto (%) obtenido por EDS en muestras sinterizadas a 890 °C
durante 0,12 y 61 h y 1450 °C por 6 h en atmosfera de aire. Z1, Z2, y Z3 son las zonas
transversal inferior, media y superior, respectivamente. Z4 corresponde a la superficie
sinterizada en contacto con la cama del polvo de alimina durante la sinterizacion.

Tiempo de Contenido de bismuto (At%)
sinterizacion (h) Z1 Z2 Z3 Z4
0 3.42 7.85 7.36 9.1
12 8.17 8.84 9.17 15.2
61 5.99 6.29 6.07 10.0
6 0.12 0.04 0.41 0

Un experimento de Peiteado et al., y colaboradores [81] sobre Bi2O3 + ZnO, revelo que las
areas cercanas a la superficie tienen menor cantidad de Bi-O3 que el interior. En nuestro
caso, este comportamiento es similar, ya que el porcentaje de Bi en las cercanias (Z3) es
menos que en la superficie (Z4) en contacto con la cama de polvos de alumina (una
trayectoria mas larga para que el BizO3z migre hacia los exteriores del prensado). Sin
embargo, a la temperatura de sinterizacion de 890 °C, el Bi-Os todavia esta presente,
mientras que a 1450 °C, no se detectd presencia de Bi2O3 en la superficie en contacto con
la cama del polvo de alimina, debido a la “absorcién” de Bi-Os a la temperatura de
sinterizacion mas alta. Asimismo, los resultados en la Tabla 6 siguen la misma tendencia
gue los picos de DRX ilustrados en la figura 3.20(a, d), lo que sugiere que la temperatura
de 890 °C, no es lo suficientemente alta como para alcanzar la pérdida completa de Bi2Os.
Ademaés, se ha encontrado que la pérdida de Bi-O3 no es homogénea a lo largo del cuerpo
ceramico, por lo que el desarrollo de la microestructura también deberia ser diferente
dependiendo de la distancia a la superficie, lo que a su vez podria ser perjudicial para las
propiedades mecénicas.

La figura 3.25 muestra la dependencia de la dureza en funcién del tiempo de sinterizacion
para el NiO-GDC sinterizado con 35% de Bi2Os. En general, se observa que la dureza
aumenta gradualmente con respecto al tiempo de sinterizacién a una temperatura de 890
°C. Considerando que la dureza es directamente proporcional a la densidad sinterizada y
al tamafo de grano, deberia ser obvio que las muestras con mejor densidad, logran
alcanzar una mayor dureza a pesar de una fraccion de poros en las muestras. Bajo este

criterio, la muestra sinterizada a 61h presenta una dureza maxima (4.13 £ 0.13 GPa) con
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densidad relativa del 52% (figura 3.17). En general, se noté que la dureza disminuye con
el aumento de la porosidad. Los resultados obtenidos en la figura 3.17 y 3.25 estan de
acuerdo con los informes de Tang y Gong, Chakraborty y Mukerji, Hirao y Tomozawa y
Babini et al [105], [106], [107], [108].

Sin embargo, cuando la temperatura de sinterizaciéon aument6 a 1450 °C por 6h, la dureza
disminuy6 hasta 3.13 £0.12 GPa con un 47% de densidad relativa, probablemente debido
a un aumento en el tamafio promedio del grano (figura 3.26d) tomando como referencia
los granos de NiO o una mayor separacion entre granos acompafiada de un aumento en
el tamafio de poro (figura 3.26). Una pequefa separacién media de granos es beneficiosa;
sin embargo, alta contiglidad (segun [109]) se define como “la fraccidon de superficie
interna de una fase compartida con granos de la misma fase en una microestructura de
dos fases”. Las microestructuras sinterizadas en fase liquida exhiben una dispersion de
una fase en una matriz (liquido)), lo que ayuda a la dureza debido a mayor rigidez entre
contactos solido-solido. Ademas, la disminucion de la dureza a 1450 °C también podria
atribuirse al liquido eutéctico, que podria haberse segregado y solidificado a lo largo del
limite de grano y podria tener una dureza inferior, tal como lo encontr6 Kambale et al.
[110].
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Figura 3.25. Relacion entre la dureza Vickers y el tiempo de sinterizacion para NiO-GDC
+ 35% en peso de Bi,O3 como auxiliar de sinterizacion.
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Figura 3.26. Micrografia de SEM de la superficie de fractura correspondiente a NiO-GDC
con adiciones de 35% en peso de Bi,O3; como auxiliar de sinterizacion a 890 °C durante
(a) 0 horas, (b) 12 horas, (c) 61 horas y (d) (e)1450 °C por 6 horas.

Es importante tener en cuenta que la técnica de fractura por indentacion (IF) para
determinar la tenacidad a la fractura K, del ceramico ha sido controversial [111]. Sin
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embargo, esto se ha adoptado por su facilidad de uso a pesar de esta discusion [112],
[113], [114], considerando que los diferentes modelos empleados por otros autores para
K,; estan basados esencialmente en parametros similares y las diferencias solo estan
relacionadas con los coeficientes de la ecuacién [115]. En la figura 3.27 se muestra la
relacion entre la tenacidad a la fracturay el tiempo de sinterizacion para los compuestos
NiO-GDC con adiciones de 35% de Bi2Os. En dicha figura se observa una disminucion en
la tenacidad a la fractura hasta 12h de tiempo de sinterizacion a 890 °C, mientras que, el
valor de la tenacidad a la fractura para el compuesto sinterizado a 1450 °C por 6 h fue el

maximo obtenido.
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Figura 3.27. Tenacidad a la fractura en funcion del tiempo de sinterizacién para ceramicas
a NiO-GDC con adiciones de 35% en peso de Bi,O3; como auxiliar de sinterizacion.

Normalmente los poros y puntos de contacto soélido-solido, que dan el producto
sinterizado, son comdnmente los eslabones mas débiles en materiales sinterizados en
fase liquida [109], [116]. Desafortunadamente, estos eslabones mas débiles pueden
dominar la fractura, y es deseable tener una contiglidad baja, un tamafio pequefio del
grano y una separacion de grano mas larga para aumentar la tenacidad a la fractura. Una
fraccion de alto volumen de la matriz reduce la contiglidad y aumenta la tenacidad a la
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fractura, de acuerdo con el valor de tenacidad a la fractura que se muestra en la figura
3.27 para el compasito sinterizado a 1450 °C por 5 horas. Por otro lado, la interaccion del
auxiliar de sinterizacion con la ceramica es crucial para mejorar la tenacidad a la fractura
y las caracteristicas microestructurales. Segun karandikar et al. [117], para un material
sélido particular, la dureza y la tenacidad tienen una relacion inversa segun Karandikar et
al. [117]. A medida que uno aumenta, el otro disminuye. En el caso del NiO-GDC mezclado
con 35% en peso de Bi2Os mostrado en las figuras 3.25 y 3.27 es consistente con esta

afirmacion.
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Figura 3.28. Imagenes de SEM de grietas que emanan de la indentacion Vickers en las
muestras pulidas y sinterizadas a 890 °C 6h. a) 0 horas, b)12 horas, c)61 horas y d) 1450
°C por 6 horas.

La figura 3.28 muestra micrografias de SEM de grietas que emanan de la indentacion

Vickers en las muestras pulidas. Los compdésitos sinterizados a 890 °C (figura 3.28a-c) y
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1450 °C (figura 3.28d) mostraron grietas que emanaban de las esquinas de las muescas.
El modo de fractura en las muestras sinterizadas a 890 °C fue una fractura intergranular,
gue ocurre cuando la grieta se propaga a lo largo de los limites de grano, cuando estos
limites de grano se debilitan (contintan las flechas rojas). Sin embargo, para el compdésito
sinterizado a 1450 °C por 6 horas, el modo de fractura fue practicamente transgranular
(flechas rojas en la figura 3.28d) coincidiendo con la superficie de fractura mostrada en la
figura 3.26d-e, que puede verse como una superficie casi lisa. Algunas grietas se ramifican
(flechas punteadas blancas en la figura 3.28a-c) en compuestos sinterizados a 890 °C, lo
gue sugiere cierto crecimiento natural y coalescencia de las microfisuras [118].

En lo que respecta a las superficies de fractura lisas y rugosas que se muestran en la
figura 3.26, es bien sabido que, en materiales policristalinos, la micromorfologia de la
grieta esta muy influenciada por la microestructura, lo que implica que las caracteristicas
tipicas de la fractura, como: fractura quebradiza, espejo, bruma, regiones tipo pluma, asi
como ramificacion de grietas, no siempre sean identificadas. Ademéas de los defectos
microestructurales mencionados anteriormente, las tensiones residuales que se
desarrollan durante el enfriamiento a partir de la temperatura de sinterizacion podrian ser
muy sustanciales en los materiales ceramicos y, por tanto, estas tensiones normalmente
se originan en los limites entre granos de fases con diferentes coeficientes de expansion
térmica (CTE) [119]. Por otro lado, las ceramicas suelen presentar una rapida propagacion
de grietas, lo que conlleva riesgos de fallos inesperados durante su uso. La incorporacion
de un o6xido metdlico a la cerdmica es una estrategia potencial para mejorar su
rendimiento. En consecuencia, los ceramicos pueden sufrir mejoras notablemente en
diversas propiedades, como aumento de la resistencia mecéanica, dureza, tenacidad a la
fractura o alteraciones en la conductividad térmica y eléctrica, dependiente del dopante
empleado [120].

Cabe aclarar que estos conceptos antes mencionados no se observan en las superficies
de fractura, ya que es caracteristico en fracturas de baja energia asociados a materiales
gue, a la temperatura de sinterizacion, presentan baja cohesion entre ellos, que conduce
a una superficie de fractura rugosay lisa, tal y como se muestra en la figura 3.29 para el
composito sinterizado a 890 °C durante 61h. El aumento de tenacidad producido mientras
se propaga la grieta dependera de la fraccién volumétrica de la fase y de los obstaculos
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presentes [119]. En la figura 3.29 se observa que hay una cantidad significativa de fase
intergranular, debido al alto contenido del material auxiliar de sinterizacién, creando una
superficie lisa. Una densificacion completa sera muy dificil, por la presencia de poros
dentro de los granos, asi como en la fase intergranular, después del proceso de
sinterizacion (figura 3.29b) afectando las propiedades mecanicas.

Figura 3.29. Imagenes de SEM de la seccion transversal correspondiente a NiO-GDC con
35% de Bi»O3 sinterizado a 890 °C 6h. a) Vista general de la superficie lisa y b) aumento
rectangular en “a” que muestra la porosidad interna en grano y fase intergranular.

Sin duda, y tras un profundo analisis de datos y micrografias de SEM, el contenido del
coadyuvante de sinterizacion ha resultado ser muy elevado. Estos estudios [70], [74], [81]
han usado bajas adiciones de Bi:O3 como auxiliar de sinterizacion para lograr una
microestructura éptima en compuestos ceramicos NiO-GDC. Es este contexto, la figura
3.30 contrastatres microestructuras diferentes de compuestos NiO-GDC con adiciones de
diferentes cantidades de 6xido de bismuto como auxiliar de sinterizacion y sinterizados a
temperaturas y tiempos diferentes.

En la figura 3.30Db, la temperatura de sinterizacion (890 °C) est4 un poco por encima de la
temperatura de fusion del Bi2Oz (825 °C) y, en consecuencia, su zona viscoelastica podria
ser relativamente alta. Por tanto, no ha fluido uniformemente dentro del compacto,
formando islas. La figura 3.31 muestra la superficie de un compuesto sinterizado a 890 °C
durante 0 horas. A esta temperatura de sinterizacion, se observa que el Bi2O3 ha iniciado
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un proceso de fusion, lo que resulta en la cobertura parcial de la superficie, como se
muestra en la Figura 3.31a. Al mismo tiempo, ciertas regiones exhiben un patrén en forma
de panal, probablemente debido a la contracciébn como consecuencia del proceso de
enfriamiento. Es importante sefialar que el coeficiente de expansion térmica del Bi2Os
(13.7 x 10° K1) supera al del NiO-GDC (11 x 10° K?), provocando una importante
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Figura 3.30. Micrografias por SEM de a) NiO-GDC + 6% en peso sinterizado a 1400 °C,
b) NiO-GDC + 35% en peso de Bi»O3 sinterizado a 890 °C 12g, y c) NiO-GDC + 35% en
peso de Bi;Os sinterizado a 1450 °C por 6h.

Mientras tanto, la figura 3.30a y 3.30c corresponden a temperaturas de sinterizacion de
1400 y 1450 °C respectivamente. Segun German [99] en los materiales con mdltiples
fases, la microestructura se caracteriza comunmente por los parametros como: la forma
del grano, el tamafio de grano, la orientacion, la cantidad relativa de fases presentes, asi
como las interacciones entre las diferentes fases. En el caso de materiales sinterizados

en fase liquida, existe una distribucién en todas estas propiedades. De hecho, con el fin
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de minimizar las energias interfaciales, los cambios tanto en el tamafio de grano como en
su forma son comunes a temperaturas elevadas, lo que da como resultado, una
distribucion de fases que depende de las energias interfaciales relativas. La distribucion
no homogénea o discontinua de Bi-O3z dentro de la microestructura sinterizada a 890 °C
(figura 3.30b), podria deberse a una menor energia solido-liquido, que podria inhibir la
penetracion entre las particulas de NiO-GDC, afectando la humectabilidad, porque el
liquido tiende a formar gotas o zonas aisladas que no se extienden facilmente sobre la
superficie del soélido, lo que significa que el liquido no se adhiere ni se extiende
eficazmente sobre la superficie solida [99]. En otro escenario, a temperaturas de
sinterizacion mas altas (figura 3.30a), el sistema NiO-GDC- Bi2Oz con bajas adiciones de
auxiliar de sinterizacion, puede tener una energia interfacial sélido-liquido mas alta; por lo
tanto, el liquido tiende a mojar la superficie. En otras palabras, el liquido se esparce sobre
la superficie del sdlido, en lugar de formar gotas aisladas. Asimismo, considerando que se
podria estimar que el limite de solubilidad del Bi-Os en las ceramicas de Ceo.0Gdo.101.95
sinterizadas a 1400 C <-0.8% en peso de Bi-O3, se puede favorecer una distribucién mas
facil del 6xido de bismuto segun el informe de Gil et al [119]. Bajo estos criterios y mas
alla del efecto de la energia interfacial, el compuesto ceramico tiene una influencia en la

microestructura sinterizada.

Figura 3.31. Micrografias de SEM correspondientes a la superficie “sinterizada” de (a) NiO-
GDC con 35% en peso de Bi»O3 como auxiliar de sinterizacion a 890 °C por 0 h. Ampliacion
del rectangulo en “a” que muestra un patrén similar a un panal.
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Para temperaturas de sinterizacion altas (1450 °C en la Figura 3.30c), se observa
coalescencia de granos, donde los granos grandes absorben a los granos pequefios a
través de un proceso continuo de crecimiento direccional del grano. Por lo tanto, la
coalescencia puede dar lugar a formas de grano y tamarfio de cuello alargados. Asimismo,
la coalescencia es un posible mecanismo de densificacion y engrosamiento de etapas
intermedias, que involucran los granos en contacto, donde finalmente el tamafio del grano
aumenta por coalescencia y el niumero de grano disminuye continuamente. Analisis de
Makarova et al. [121] sugiere que la coalescencia, es un evento transitorio, que requiere
experimentos claros para identificar su importancia general para el desarrollo de la
microestructura durante la sinterizacion en fase liquida. De la Figura 3.30, es claro que
altos contenidos de Bi2Os como auxiliar de sinterizacion en el sistema NiO-GDC, pueden
producir microestructuras diferentes y perjudiciales dependientes de la temperatura de
sinterizacion seleccionada. Por otro lado, contenidos mas bajos de Bi-Os (Figura 3.30a)
producen microestructuras mas uniformes con propiedades mecanicas, térmicas y

eléctricas apropiadas para aplicaciones especificas.

IV. CONCLUSIONES

e Las muestras sinterizadas de NiO-GDC + 35% en peso de Bi20O3z sinterizadas a
1450 °C por 6 h mostraron una densidad relativa de 48%, lo cual se traduce en una
porosidad de 52% vy la potencial aplicacién del Bi2Osz como formador de poro para
celdas SOFC. Sin embargo, bajas adiciones de Bi-O3 (6% en peso) aumentan la
densidad hasta 90% después de sinterizado a 1450 °C durante 4 h, reduciendo asi
la porosidad al 10%. Mayor cantidad de Bi2Os conduce a un deterioro de la
densidad.

e Se estima que el limite de solubilidad de Bi-O3z en ceramicas de Ceo.9Gdo.101.95
sinterizadas a 1450 °C es de 0.8% en peso de Bi2O3 lo que a su vez favorece la
distribucién de Bi2Os dentro de la microestructura.

e A alta temperatura de sinterizacion, gran parte del BizO3 es absorbido por la cama

de polvo de alimina.
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Se demostro que la simetria del sitio 4a del grupo espacial Fm3m ocupado por el
ion Sc* preserva la estructura ctbica de tipo fluorita para todas las composiciones
Bi1.74Dyo0.14Wo.12xScxO3 sin fases secundarias.

El electroceramico de Bi1.7aDyo.14Wo.12xScxOz exhibe la mayor conductividad idnica
a 700 °C (0.102 Scm-1), lo que resulta en una alta movilidad de portadores en forma
de iones de oxigeno. Como consecuencia, se logra una reduccién en la energia de
activacion de 0.49 a 0.32 eV a medida que aumenta el ion Sc®* en la solucion sélida.
Las constantes dieléctricas (¢, €') y la pérdida tan (6) aumentan con la
temperatura, indicando un fenbmeno de conductividad térmicamente activada; al
aumentar el contenido de Sc3" también aumenta estas constantes dieléctricas en
la solucién sdlida.

El analisis de Rietveld indica una reduccion en la longitud del enlace Bi-O en la red
cristalina a medida que aumenta la concentracion de Sc®* en la solucion sélida, lo
que resulta en una reduccion en la energia optica de brecha prohibida de 2.65 a
2.45 eV, lo cual podria deberse a la hibridacién de los orbitales Bi 6sy O 2p en la
banda de valencia.

Debido a su capacidad para absorber en la region UV y visible, estos materiales en
forma de polvo podrian tener aplicaciones en fotocatalisis y tecnologia de
rompimiento de la molécula del agua para producir hidroégeno.

La estructura tipo perovskita ABOs de Bio.ssPro.isxEuxFeo.07Mno.0303 cristaliza en
una estructura tetragonal primitiva con simetria PAmm. La conductividad eléctrica
resulta mas alta para x=0; sin embargo, las vacancias de oxigeno aumentan con la
concentracion de Eu. El catodo debe tener alta conductividad eléctrica pero también
ibnica, dada por las V;°. En ese sentido el catodo con 3% presenta mayor potencial
en celdas SOFC (1080 S cm™).

La superficie electrocatalitica efectiva del catodo ProesBao3sMnOs ha sido
mejorada, bajando la temperatura de formacion de fase de 1175 °C a 950 °C, lo
cual conduce a la disminucion del tamafio de particula, aumentado el area

superficial y por lo tanto la reaccion en la triple frontera de fase.
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