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Zusammenfassung 

Die Sauerstoffabscheidung aus der Luft mittels keramischer Membranrohre erfordert gas-

dicht gefügte Komponenten, die einen versagensfreien Permeationsbetrieb im 

Sauerstoffpartialdruckgefälle bei 850 °C ermöglichen. Diese Arbeit untersucht die Ursa-

chen von Festigkeitsdegradation und Versagen des Membranwerkstoffs BSCF und seiner 

reaktivgelöteten Membranverbunde unter applikationsnahen Bedingungen. 

Im Permeationsbetrieb gealterte Membranen zeigten, bedingt durch Korn- und Porenver-

gröberung sowie die Bildung einer hexagonalen Phase, eine um 15 % reduzierte 

Festigkeit. Thermoschock und thermische Zyklierung reduzierten die Festigkeit durch un-

terkritisches Risswachstum erheblich und ließen drucklos hängende Membranrohre unter 

26 kPa Axialspannung versagen. FE-Simulationen des Spannungszustands berücksichtig-

ten Druck, Temperatur, chemische Dehnung, Kriechrelaxation und Beendigung des 

Permeationsbetriebs zur Berechnung der Bruchwahrscheinlichkeit. Das gleichzeitige Ver-

sagen mehrerer wassergekühlter Membranrohre nach 1800 h Permeation konnte durch 

die Ausbildung eines lokalen Spannungsmaximums im Zusammenspiel mit der zeit- und 

temperaturabhängigen Festigkeitsdegradation der Membranrohre erklärt werden.  

Reaktivgelötete Membranrohre erlauben einen kühlungsfreien Betrieb unter Vermeidung 

dieses Spannungszustands im BSCF bei gleichzeitiger Erhöhung der Gesamteffizienz. Kri-

tisch für die Gasdichtigkeit und Passgenauigkeit der gelöteten, dünnwandigen Membran-

rohr-Verbunde war die Bildung von Lottropfen, welche durch Zugabe von Al2O3-Füllparti-

keln in eine Ag-3CuO Lotpaste unterbunden wurde. Anhand gealterter Benetzungsproben 

konnte gezeigt werden, dass die Verdampfungsrate des Lots unabhängig vom Krüm-

mungsradius der Lottropfen und dem Substrat ist. Übertragen auf die angestrebten Mem-

branrohr-Stahl-Verbunde bedeutet dies eine vollständige Lotverdampfung nach 20.000 h.  

Mittels beschichteter metallischer Fügepartner gelang es erstmals, die bekannte Festig-

keitsdegradation reaktivgelöteter Verbunde während isothermer Alterung zu reduzieren. 

Durch Voroxidation des Stahls X15CrNiSi25-21 oder Beschichtung mit NiCoCrAlReY baute 

sich bereits vor der Lötung eine wirksame Diffusionsbarriere für Chrom auf. Die charakte-

ristische Verbundfestigkeit nach 1000 h Alterung bei 850 °C erhöhte sich von 17 auf 

33 MPa. Dabei stieg zudem die minimale Bruchspannung von 0 auf 11 MPa an. Die entwi-

ckelten Diffusionsbarrieren können vermutlich auch auf andere Oxidkeramiken-Metall-

Verbunde übertragen werden, da die Festigkeitsdegradation maßgeblich auf den metalli-

schen Fügepartner zurückzuführen ist. Für die Akzeptanz des Reaktivlötens als neues und 

kostengünstiges Fügeverfahren ist dies ein wichtiger Entwicklungsschritt.





  

 

Abstract 

Oxygen separation from air by means of ceramic membrane tubes requires gas-tight joined 

components to allow failure-free permeation operation under oxygen partial pressure gra-

dient at 850 °C. This work investigates the mechanisms of strength degradation and failure 

of the membrane material Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (BSCF) and its reactive air brazed joints 

under near-application conditions. 

Membranes aged in permeation operation showed a 15% reduction in strength attributed 

to grain and pore coarsening and the formation of a hexagonal phase. Thermal shock and 

thermal cycling, on the other hand, significantly reduced strength due to subcritical crack 

growth and initiated the failure of pressureless hanging membrane tubes under low axial 

stresses of 26 kPa. FE-simulations of the stress state considered pressure, temperature, 

chemical strain, creep relaxation and termination of permeation operation to calculate the 

fracture probability. The simultaneous rupture of numerous of water-cooled membrane 

tubes after 1800 h of permeation was explained by the formation of a local stress maximum 

in interaction with the time- and temperature-dependent strength degradation of the  

membrane tubes.  

Reactive air brazed membrane tubes allow cooling-free operation while avoiding this stress 

state in the BSCF and simultaneously increase the overall efficiency. A critical issue to the 

gas tightness and dimension accuracy of brazed thin-walled membrane tube joints was the 

formation of braze drops, which was prevented by adding Al2O3 filler particles to Ag-3CuO 

braze paste. Aging of braze wetted substrates demonstrated the evaporation rate of the 

braze to be independent of the radius of curvature of the braze drops and the substrate. 

Transferred to the targeted membrane tube-steel joints, this means complete solder  

evaporation after 20,000 hours. 

By using coatings of the metallic part, it was possible for the first time to reduce the strength 

degradation of reactive air brazed joints during isothermal aging, which is known from nu-

merous publications. Pre-oxidation of the steel X15CrNiSi25-21 or coating with 

NiCoCrAlReY created an effective diffusion barrier for chromium even before brazing. The 

characteristic joint strength after 1000 h aging at 850 °C increased from 17 MPa to 33 MPa. 

In addition, the minimum fracture stress increased from 0 to 11 MPa. The developed  

diffusion barriers can presumably also be transferred to other oxide ceramic-metal joints, 

since strength degradation is mainly attributed to the unprotected metallic joining partner. 

This is an important development step towards the acceptance of reactive brazing as a 

new and cost-effective joining process.
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1 Einleitung 

1.1 Klimapolitischer Hintergrund 

Grundpfeiler der Dekarbonisierung liegen der Internationalen Energie Agentur (IEA) 

zufolge in der Steigerung der Energieeffizienz sowie der CO2-Abtrennung, -nutzung 

und -speicherung [2]. Eine Schlüsseltechnologie dafür ist das Oxyfuel-Verfahren. Werden 

Brennstoffe unter sauerstoffangereicherter Luft verbrannt, ermöglicht dies effizientere 

Verbrennung bei höheren Temperaturen als unter Luftatmosphäre. Die Oxyfuel-

Verbrennung findet unter reinem Sauerstoff statt. Es entstehen lediglich CO2 und H2O als 

Produkte, die durch Abkühlung aufgrund der unterschiedlichen Siedepunkte einfach zu 

separieren sind. Neben der Option einer CO2-Verflüssigung mit nachfolgender 

unterirdischen Speicherung gewinnen CO2-Nutzungskonzepte wie die Umwandlung zu 

Chemikalien (Harnstoff, Karbonate, etc.) oder Brennstoffen (Methan, Synthesegas, etc.) 

zunehmend an Bedeutung [3].  

Mit dem 2020 verabschiedeten Gesetz zur Reduzierung und zur Beendigung der Kohle-

verstromung werden deutsche Kohlekraftwerke bis spätestens 2038 stillgelegt sein [4]. Die 

Resultate der beiden CO2-emissionsfreien Oxyfuel-Demonstrationskraftwerke „Schwarze 

Pumpe“ (Deutschland, 2008-2014) und „Boundary Dam 3“ (Kanada, 2014-heute) werden 

daher zumindest in Deutschland nicht mehr umgesetzt werden. Die Oxyfuel-Technologie 

wurde jedoch auch für kombinierte Gas- und Dampfkraftwerke in kleinem Maßstab erprobt 

[5]. Ihre Umsetzung hängt schließlich von den zusätzlichen Kosten pro Tonne vermiedenen 

CO2-Ausstoßes (50-100 $/t CO2 [6]) in Relation zum Preis der in der EU gültigen CO2-

Zertifikate ab. Sofern die CO2-Preise wie erwartet weiter ansteigen, könnte ab 2030 die 

CO2-Abtrennung durch das Oxyfuel-Verfahren wirtschaftlich werden [7].  

Neben Unternehmen im Energiesektor verfolgen auch Unternehmen der Rohstoffaufberei-

tung die Entwicklung der CO2-Preise und Kosten durch CO2-Vermeidung aufmerksam. Die 

Eisen- und Stahlindustrie beispielsweise ist der größte CO2-Emittent mit einem prozentua-

len Anteil von 6 % an den weltweiten CO2-Emissionen [8]. Ähnlich wie auch bei der 

Herstellung von Zement und Glas [9], ist die Eisen- und Stahlerzeugung noch nicht in gro-

ßem Maßstab elektrifizierbar [6, 10], kann aber durch Oxyfuel-Verbrennung CO2-neutral 

werden. Daher steigt der Sauerstoffbedarf stetig an [11]. Neben diesen großen potenziellen 

Konsumenten besteht auch Bedarf an dezentraler Sauerstoffversorgung für medizinische 

Anwendungen [12], die chemische Industrie oder Wasseraufbereitung in Kläranlagen [13]. 
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1.2 Methoden der Sauerstoffgewinnung 

Je nach benötigter Menge, Reinheit und Speicherkapazität stehen verschiedene Verfahren 

zur Sauerstoffabscheidung aus der Luft zur Verfügung. Konventionelle, etablierte Verfah-

ren sind die kryogene Luftzerlegung und die Druckwechseladsorption (PSA). Ersteres 

trennt die Luftbestandteile aufgrund ihrer unterschiedlichen Siedepunkte und erzielt Rein-

heiten über 99 %. Das Verfahren ist für große Anlagen mit einer Produktion > 100 TPDO 

(tons per day oxygen) ausgelegt [14]. Das Trennprinzip der PSA beruht auf unterschiedlich 

starker Adsorption der Luftbestandteile während der Strömung durch eine Zeolithschüt-

tung. Die mehrstufige Aufreinigung bis zu einer Reinheit von 90 ± 5 % erfolgt in kleineren 

Anlagen mit Kapazitäten im Bereich 20 - 100 TPDO [15]. Geringe Investitionskosten bieten 

Polymermembranen mit denen 10 – 25 TPDO durch Anreicherung von Luft auf Sauerstoff-

gehalten von 25 - 40 vol% erzielt werden können [14]. 

Beim diskontinuierlichen CLC-Verfahren (chemical-looping combustion) wird der aus der 

Luft bereitgestellte Sauerstoff zur gleichgewichtsnahen Verbrennung von Brenngasen ge-

nutzt. Dazu wird ein Brenngas durch eine Metalloxidschüttung MyOx geleitet. Bei 

vergleichsweise niedrigen Temperaturen wird das Metalloxid zu MyOx-1 reduziert, um das 

Brenngas direkt zu den Produkten H2O und CO2 umzusetzen. In einem zweiten Reaktor 

wird die Schüttung anschließend zwischen 800 und 1200 °C unter Luftatmosphäre wieder 

regeneriert. Als Sauerstoffträger sind die Oxide Fe2O3, NiO, CuO, Co3O4, Mn3O4 geeignet. 

Der gegenwärtige Trend in der Werkstoffforschung geht in Richtung komplexer Mehr-

stoffsysteme [16] und Perowskite [17, 18]. Mit Labortests und Langzeituntersuchungen bis 

1000 h Betriebsdauer wird der Technologie noch ein geringer Reifegrad attestiert. Die 

praktische Anwendung des CLC-Verfahrens in Gaskraftwerken, ihre Demonstration im in-

dustriellen Maßstab sowie die Kommerzialisierung sind in den nächsten Jahrzehnten 

geplant. [19, 20] 

Auch mittels keramischer Membranen (oxygen transport membrane - OTM) kann Sauer-

stoff aus der Luft abgeschieden werden. Bei hohen Temperaturen > 750 °C und 

verschiedenen Sauerstoffpartialdrücken zu beiden Seiten der Membran setzt die Permea-

tion von Sauerstoffionen durch gasdichte Keramik ein. Anwendungen sind die direkte 

Umsetzung des Sauerstoffs zu Chemikalien in sogenannten Membranreaktoren [21] oder 

die Nutzung als Elektrolyt oder Kathode in einer Festoxid-Brennstoffzelle (SOFC) zur um-

weltfreundlichen Stromerzeugung mittels der kontrollierbaren Knallgasreaktion.  

Im Fokus dieser Arbeit steht die Nutzung einer OTM-Keramik zur Abscheidung reinen Sau-

erstoffs aus der Luft. In diesem sogenannten „3-End-Modus“ wird auf einer Membranseite 

(Permeat-Seite) ein Vakuum eingestellt, während auf der anderen Seite (Feed-Seite) der 
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Sauerstoffdonator (z.B. Luft, H2O(g)) vorbeiströmt. Im alternativen „4-End-Modus“ strömt 

anstelle des Vakuums ein Spülgas über die Membranoberfläche (Sweep-Seite). Das Spül-

gas (z.B. CO2, H2O) wird nach Sauerstoffanreicherung dem Brenngas zugeführt. Nach 

Wasserabscheidung kann das CO2 als Spülgas rezykliert, alternativ genutzt oder gespei-

chert werden. Beide Verfahrensvarianten eignen sich für Oxyfuel-Verbrennung und wurden 

im Labormaßstab vielfach untersucht. Prozesssimulationen belegen Kosteneinsparungen 

durch OTM-Module anstelle der kryogenen Luftzerlegung, sofern diese vorteilhaft ther-

misch in die Produktions- oder Kraftwerksperipherie integriert sind [5, 9].  
Im Gegensatz zur CLC-Technologie gibt es bei der OTM-Technologie bereits den Betriebs-

nachweis zweier größerer industrieller O2-Produktionsanlagen sowie zweier 

Forschungsdemonstratoren. Zu nennen sind die Fortschritte von Praxair (mittlerweile 

Linde) und Saint-Gobain [22], die 2014 ein 4-End-Modul mit 300 tubularen Membranen und 

1 TPDO ankündigten [23]. Air Products und Ceramatec konnten mit vollkeramischen plana-

ren Zellstacks aus La1-xCaxFeO3-δ im 3-End Betrieb bereits 100 TPDO produzieren, eine 

2000 TPDO-Anlage war für 2020 angekündigt [24–26]. Tubulare Konzepte mit dem Fokus 

der Produktion reinen Sauerstoffs wurden vom FRAUNHOFER IKTS [27] und der Arbeits-

gruppe von TAN in [28] mit einem Hohlfaser-Demonstrator vorgestellt. Beide Module 

arbeiten ohne verdichtete Luft im 3-End-Modus. Das Hohlfasermodul konnte mit 0,05 

TPDO nur 1/20 seiner theoretischen O2-Produktion, jedoch über 99 % Reinheit für etwa 

1000 h Stunden erzielen. Verschiedene Demonstratoren am IKTS erzeugten maximal 

0,05 TPDO bei Betriebszeiten bis 9000 h. Eine weitere Anlage mit einem geringeren spe-

zifischen Energieverbrauch als PSA-Anlagen und 0,33 TPDO Produktionskapazität ist 

patentiert [29] und wird entwickelt. Die Motivation für diese Arbeit liegt im Langzeitbetrieb 

einer fünften Demonstrationsanlage, die im Verbundprojekt „Oxycoal-AC“ entwickelt [30, 

31] und ab 2012 erprobt [32, 33] wurde.  

1.3 Sauerstoffgewinnung mit dem Oxycoal-Modul 

Mit einer theoretischen Membranfläche von 14 m² und einer O2-Produktion bis zu 

0,6 TPDO geht das Oxycoal-AC-Modul ebenfalls signifikant über den Maßstab von Labor-

experimenten hinaus. Kern der Anlage in Bild 1.1a sind bis zu 596 tubulare, einseitig 

geschlossene OTM-Membranen aus der Funktionskeramik Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ 

(BSCF). Diese sind mittels Epoxidharz an Metallhülsen geklebt, die wiederum über eine O-

Ring-Dichtung luftdicht in einem wassergekühlten Flansch eingepresst und darüber mit den 

Permeatleitungen verbunden sind, siehe Bild 1.1b. Der gekühlte Flansch ist vom beheiz-

ten Druckkessel über eine Isolationsschicht getrennt. Verdichtete Feed-Luft mit bis zu 

20 bar Überdruck wird über elektrische Vorheizer erhitzt und in die beiden 
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Druckkesselhälften des Membranmoduls geführt. Die verdichtete, 850 °C heiße Luft um-

strömt die Membranen und verlässt das Membranmodul nach Reduktion des 

Sauerstoffpartialdrucks um 14 % an zwei Auslässen für das Retentat. Der durch die Memb-

ran diffundierende Sauerstoff wird im Innern der Membranen durch eine Vakuumpumpe 

abgesaugt (Permeat). Zur Einstellung, Erfassung und Regelung der Temperaturen, Drücke 

und Volumenströme sind eine Reihe von Reglern, Sensoren und Ventilen in der Peripherie 

des Membranmoduls integriert. Die Wasserkühlung des Flansches begrenzt die Tempera-

tur der Klebstelle und Kesselwände auf 150 °C und kühlt gleichzeitig das Permeat ab.  

 

Bild 1.1: a) Oxycoal-AC Pilotmodul, b) Skizze zur Veranschaulichung der Einbausituation 
der Membranrohre im Pilotmodul mit Stoffflüssen unter Betriebsbedingungen 

Nach bestandener Qualitätskontrolle wurden die Membranrohre in die in Bild 1.1a darge-

stellte Testanlage eingebaut. Es wurden drei Langzeittests mit bis zu 96 Membranen 

durchgeführt, wobei eine Sauerstoffreinheit von bis zu 98,5 % und ein maximaler Sauer-

stofffluss von 2,8 ml∙cm-2∙min-1 erzielt wurden (siehe Bild 1.2a). Während Test 1 wurde das 

Oxycoal-Modul mehrfach heruntergefahren, um einzelne, Leckage verursachende Memb-

ranen auszutauschen. Die Tests 2 und 3 wurden unterbrechungsfrei durchgeführt. 

Aufgrund von Fehlern im Kühlkreislauf bzw. eines Massenflussreglers erfolgte eine Notab-

schaltung, infolgedessen sich die Heizung ausschaltete und die Druckventile öffneten. 

Testparameter sind in Tabelle 1.1 und in den Publikationen [32, 33] zusammengefasst. 

Tabelle 1.1: Eckdaten der Langzeittests 1-3 des Oxycoal-Moduls 

 Test 1 Test 2 Test 3 

Membrananzahl 96 47 38 

pfeed [bar] 1-5 5 5, 10 (ab 1250 h) 

psweep [mbar] 50 100 50 

Tkessel [°C] 850 850 880 

t [h]  1000 580 1800 

Ausfallgrund Leckage  Fehler Kühlkreislauf  Fehler Massenflussregler 
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Nach erzwungener Abkühlung auf Raumtemperatur zeigte sich bei zahlreichen Membra-

nen das in Bild 1.2b dargestellte primäre Bruchbild. Dabei trat das Versagen stets an der 

Position des Austritts aus der Faserisolation auf. Es ist davon auszugehen, dass ein „Do-

minoeffekt“ auftrat, indem herabfallende Bruchstücke weitere Membranen zerstörten. 

Gelegentlich wurden solche eindeutigen Sekundärschäden wie in Bild 1.2c beobachtet.  

 

Bild 1.2: a) Sauerstoffreinheit während der Langzeittests 1-3 [33], b) typisches und c) 
seltenes Schadensbild nach einer Notabschaltung des Oxycoal-Moduls [33] 

Beim bisherigen Auslegungskonzept der Membranen wurde angenommen, dass aufgrund 

der äußeren Druckbeanspruchung im Permeationsbetrieb kein Versagen eintreten kann. 

Im drucklosen Zustand nach Notabschaltung stehen die Membranen unter maximalen axi-

alen Zugspannungen von 26 kPa aufgrund ihres Eigengewichts, womit Membranbrüche in 

einem von 1 Mrd. Fällen auftreten sollte (vgl. Kapitel 2.2). Allgemein wird bei Bruchwahr-

scheinlichkeiten unterhalb von 10-4 % von einem versagenssicheren Auslegungskonzept 

gesprochen. Dies steht jedoch in starkem Kontrast zu den zahlreichen beobachteten 

Membranbrüchen. Folglich sind entweder das gewählte Auslegungskonzept der Membran 

rohre oder die verwendeten Festigkeitskennwerte ungeeignet. Da nahezu alle Membranen 

an ähnlicher Position innerhalb des axialen Temperaturgradienten versagen, wird dort ent-

weder eine lokal höhere Beanspruchung infolge des axialen Temperaturgradienten oder 

eine niedrige Festigkeit durch Reaktion mit dem Fasermaterial vermutet. 

1.4 Löten tubularer OTM-Membranen 

Trotz unklarer Schadensursache kann das Membranversagen möglicherweise vermieden 

werden, indem die im Pilotmodul unter permanenter Kühlung eingesetzte Verklebung von 

Membranrohr und Metallhülse durch eine gasdichte und hochtemperaturbeständige Fü-

gung ersetzt wird. Neben der Erhöhung der Zuverlässigkeit, verbessert sich infolge 

Erhöhung der effektiv zur Permeation beitragende Membranfläche von derzeit 70 % auf 
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nahezu 100 % die Effizienz des Membranmoduls. Durch den Wegfall der Wasserkühlung 

könnten zudem Wärmeverluste vermieden sowie Konstruktion und Wartung vereinfacht 

werden.  

Um fragile BSCF-Membranrohre gasdicht und hochtemperaturbeständig an Metalle zu fü-

gen, können nur Lötverfahren in Betracht gezogen werden. Andere Fügeverfahren nach 

DIN 8693 führen entweder zu Leckagen, Brüchen oder erfüllen die Forderung nach Hoch-

temperaturbeständigkeit nicht. So werden beispielsweise für Permeationsstudien dünner 

Membranscheiben im Labormaßstab häufig Pressverbindungen mit Golddichtungen und 

Federelementen eingesetzt [34, 35]. Diese Pressverbindungen eignen sich jedoch auf-

grund der Lagerbedingungen und Festigkeit nicht, um lange, frei hängende Membranrohre 

in Kleinserie zu fügen. Bereits 1994 identifizierte Sarocco die Fügetechnik als zentrales 

Problem für die Anwendung von OTM als Membranreaktoren, dem fünf Jahre später zu 

wenig Aufmerksamkeit und Fortschritt attestiert wurde [36, 37]. 

Unter den Lötverfahren existieren einige etablierte Technologien, um Keramik-Metall-Ver-

bunde zu realisieren [38]. Aufgrund der starken ionischen oder ionisch-kovalenten 

Bindungen bei Keramiken ist dies jedoch erschwert. Die Verfahren des Vakuumlötens, des 

Aktivlötens oder das Löten einer metallisierten Keramik eignen sich zudem nicht, da sich 

BSCF unter geringen Sauerstoffpartialdrücken oder durch reduzierende Reaktionen mit 

den Reaktivelementen chemisch zersetzt [39, 40]. Zudem oxidieren diese Lote oder die 

lokal reduzierte Keramik während der späteren Applikation unter Luft, was Volumendeh-

nung hervorruft und Risse sowie Delaminationen verursacht [40–42]. Glas- oder 

Glaskeramik-Lote, wie sie für Fügungen in SOFC-Stacks mit YSZ-Elektrolyt eingesetzt 

werden [43, 44], kommen für BSCF-Verbunde gegenwärtig nicht in Frage. Ihre geringen 

thermischen Ausdehnungskoeffizienten in Relation zu BSCF in Kombination mit dem spr-

öden Bruch führen zu hohen inneren Verbundspannungen und Rissen bei Abkühlung [45], 

die z.B. durch N2-Gehalte im Permeat nachgewiesen werden können [46]. Es bestehen 

Ansätze durch gezielte Kristallisation von Oxidphasen den thermischen Ausdehnungsko-

effizienten von Glasloten zu erhöhen [47]. Chemische Wechselwirkungen können zwar 

durch Gold-Beschichtung der Membran reduziert werden [48], allerdings ändern sich bei 

thermischer Zyklierung auch der Kristallisationsgrad und die thermo-mechanischen Eigen-

schaften [49], was Lot und Keramik beschädigen kann. Das Reaktivlöten an Luft wird seit 

2004 erforscht und hat sich als geeignet erwiesen, um BSCF gasdicht an hochtemperatur-

beständige Metalle zu fügen [50–53]. Dieses Verfahren wurde ausgewählt, um die BSCF-

Membranrohre des Oxycoal-AC Pilotmoduls an Hülsen aus dem austenitischen Stahl 

X15CrNiSi15-21 zu fügen. 



 1 Einleitung 7 

 

1.5 Übergeordnete Ziele der Arbeit 

Der Membranbetrieb und die darin beobachteten Schäden werfen Fragen auf, deren Be-

antwortung für künftige Modulentwicklungen und deren Betrieb von ausschlaggebender 

Bedeutung sind. In dieser Arbeit soll erstens das Verständnis separater Schädigungsme-

chanismen des Membranwerkstoffs BSCF im Langzeitbetrieb erarbeitet und anschließend 

der damit verbundene Festigkeitsabfall quantifiziert werden. Zweitens ist eine Berücksich-

tigung der orts- und zeitabhängigen Spannungsverteilung während der gesamten 

Betriebshistorie und der Notabschaltung bei der konstruktiven Auslegung erforderlich. Das 

Zusammenführen beider Erkenntnisse erlaubt in Kapitel 2 die Aufklärung der Schädigungs-

mechanismen und Ableitung von Maßnahmen zur Vermeidung ebendieser.  

Der zweite Teil der Arbeit widmet sich in Kapitel 3 aktuellen Herausforderungen der Löt-

technologie, die überwunden werden müssen, damit OTM-Membranen ohne Kühlung und 

folglich axialen Temperaturgradienten zuverlässig und effektiv eingesetzt werden können. 

Reaktivgelötete Membranen müssen über lange Betriebszeiten bei Einsatztemperatur gas-

dicht bleiben. Dies fordert optimale Lotverteilung, hohe Verbundfestigkeit und 

ausbleibende Schädigung der Membran im gelöteten Zustand sowie geringe Veränderung 

dieses Zustands während der isothermen Alterung. Die Beantwortung der grundlegenden 

Frage mit welchen Prozessparametern und Werkstoffkombinationen diese Anforderungen 

erfüllt werden können, ist Ziel des Kapitel 3. Die Ergebnisse werden zwar exemplarisch für 

die BSCF-Membranrohre des Oxycoal-Moduls erarbeitet, sind jedoch größtenteils auf an-

dere OTM-Anwendungen (z.B. Festoxidbrennstoffzelle), Oxidkeramiken und -geometrien 

übertragbar. 

Die nachfolgenden Exzerpte zum aktuellen Forschungs- und Wissensstand in Kapitel 2.1 

und Kapitel 3.1 erlauben das Aufstellen konkreter Forschungshypothesen und -ziele sowie 

die Ableitung methodisch sinnvoller Lösungsansätze in den Kapiteln 2.3 sowie 3.2. 
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2 Schädigungsmechanismen im Modulbetrieb 

2.1 Aktueller Forschungsstand zum Werkstoff BSCF 

2.1.1 Die Funktionskeramik BSCF 

2.1.1.1 Defektstruktur und Stofftransportmechanismus  

Unter den zahlreichen gasdichten OTM-Werkstoffen weisen Perowskite in der Kristallstruk-

tur ABO3 [54] und insbesondere das Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ [55, 56] die höchsten 

Sauerstoff-Permeationsraten auf. Der Werkstoff BSCF wurde 2000 von Shao et al. durch 

partielle Barium-Substitution des Strontiums in SrCo0.8Fe0.2O3−δ entdeckt. Es befinden sich 

Ba2+/Sr2+-Ionen auf der mit zwölf Sauerstoffionen koordinierten A-Position und multivalente 

Kobalt/Eisen-Ionen auf den mit sechs Sauerstoffionen koordinierten B-Positionen. Aller-

dings sind nicht alle Sauerstoffpositionen besetzt, sodass eine Anzahl von δ Fehlstellen 

entsteht, die Platzwechsel von O2--Ionen ermöglichen. Die erforderliche Ladungsneutralität 

impliziert die dreifach und vierfach positive Ladung der B-Kationen. Die KRÖGER-VINK-No-

tation in Gleichung (1) erlaubt die eindeutige Benennung dieser Kristalldefekte: 

 𝑆𝑝𝑒𝑧𝑖𝑒𝑠[ ]
𝑃𝑜𝑠𝑖𝑡𝑖𝑜𝑛

𝑒𝑓𝑓𝑒𝑘𝑡𝑖𝑣𝑒 𝐿𝑎𝑑𝑢𝑛𝑔
 (1) 

Hierbei sind die Spezies Atome/Ionen (Ba, Co, usw.), Leerstellen (V - vacancies), Elektro-

nen (e) oder Elektronenlöcher (h - holes). Die Position des Defekts gibt als tiefgestellter 

Index an, ob sich der Defekt auf einem regulären Gitterplatz (A, B, O) oder einem Zwi-

schengitterplatz (I – interstitial) befindet. Der hochgestellte Index gibt die effektive Ladung 

als Differenz zwischen den Ladungen des aktuellen Platzes und des ursprünglichen Plat-

zes an. In der Notation werden die Kürzel Kreuz x, Strich ′ und Punkt ● für jeweils effektive 

Ladungen von 0, -q und +q verwendet. [57] 

Im OTM-Modul führt die Differenz zwischen dem Sauerstoffpartialdruck auf der sauerstoff-

reichen (𝑝02
′) und sauerstoffarmen (𝑝02

′′) Membranseite zu einem Fluss von 

Sauerstoffionen. Bei hinreichend hohen Temperaturen wird die technisch erwünschte Sau-

erstoffpermeation gemessen. Dabei umfasst der Stofftransport drei Teilschritte:  

• die Oberflächenaustauschreaktion an der Hochdruckseite zur Dissoziation und Io-

nisation des Sauerstoffs, 

• die Festkörperdiffusion von Sauerstoffionen und Elektronen, 

• die Oberflächenaustauschreaktion an der Niederdruckseite zur Rekombination der 

Sauerstoffmoleküle. 
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Die dabei ablaufenden chemischen Reaktionen mit beteiligten Spezies und Bewegungs-

richtungen sind in Bild 2.1 dargestellt. Der langsamste Teilschritt bestimmt maßgeblich 

den resultierenden Sauerstofffluss. Treibende Kraft ist der Gradient des chemischen Sau-

erstoffpotenzials 𝜇𝑂2
, der an Grenzflächen (Steilabfall) durch die 

Oberflächenaustauschreaktionen dissipiert wird. Geeignete Beschichtungen mit Edelme-

tall-Katalysatoren können diesen Verlust der treibenden Kraft minimieren [58, 59].  

 

Bild 2.1: Sauerstofftransport durch eine dichte BSCF Membran, nach [60] und [61]  

2.1.1.2 Kinetik des Stofftransports 

Der resultierende Sauerstofffluss wird durch die WAGNER-Gleichung 

 𝑗𝑂2 =
𝑅𝑇

16𝐹2𝑠
∙

𝜎𝑖𝑜𝑛 ∙ 𝜎𝑒𝑙

𝜎𝑖𝑜𝑛 + 𝜎𝑒𝑙
∙ 𝑙𝑛 (

𝑝02
′

𝑝02
′′

) (4) 

mit der allgemeinen Gaskonstante R, der Temperatur T, der FARADAY-Konstante F, der 

Membrandicke s und der Ionenleitfähigkeit 𝜎𝑖𝑜𝑛 beschrieben [60]. Dem Ionenfluss ist stets 

ein Elektronenfluss mit der Elektronenleitfähigkeit 𝜎𝑒𝑙 entgegengesetzt. Der Elektronen-

transport findet im Perowskit über Ladungsänderungen der multivalenten B-Kationen statt 

[62]. Sehr hohe Elektronenleitfähigkeit wie bei BSCF führt gemäß Gleichung (4) dazu, dass 

der Sauerstoffionenfluss maßgeblich durch die Ionenleitfähigkeit 𝜎𝑖𝑜𝑛 bestimmt wird. Bei 

sehr dünnen Membranen oder schlechter Elektronenleitfähigkeit begrenzen die Oberflä-

chenaustauschreaktionen den Stofftransport. Dies ist bei den in dieser Arbeit verwendeten 

BSCF-Membranen mit s ≈ 1 mm jedoch nicht der Fall. Dominiert wird die Sauerstoffperme-

ation durch die ionische Leitfähigkeit, die in der NERNST-EINSTEIN-Beziehung  

 𝜎𝑖𝑜𝑛 =
4𝐹2𝐷𝑉

𝑅𝑇𝑉𝑚
∙ [𝑉𝑂

••] (5) 

wiederum direkt mit der Leerstellenkonzentration [VO
••] verknüpft ist. Das molare Volumen 

𝑉𝑚 ist dabei konstant für definierte Werkstoffe. Der Diffusionskoeffizient der Leerstellen 𝐷𝑉 

(2)                     (3) 
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kann prinzipiell durch den Diffusionsmechanismus entlang der Korngrenzen oder durch 

das Kristallgitter beeinflusst werden [63]. Daher werden Korngrenzen des BSCF kontrovers 

in ihrer Wirkung als „Permeationsblocker“ aufgrund potenzieller Fremdphasen sowie Git-

terverzerrungen diskutiert [64]. Während einige Arbeitsgruppen  eine positive Korrelation 

von Korngröße und gemessener Permeation beobachten [46, 65–69], berichten andere 

von  keiner signifikanten Korrelation [63, 70]. Auch die Porosität beeinflusst die Permeation 

kaum, sofern diese geschlossen und intrakristallin ist [63, 70]. Die wichtigste Stellgröße für 

die Erhöhung der Ionenleitfähigkeit durch den Membranwerkstoff ist somit die Erhöhung 

der Leerstellenkonzentration [VO
••]. Diese wurde im Fall des BSCF bereits durch das Do-

tierungskonzept ausgereizt, da ausschließlich zweiwertige Kationen den B-Platz belegen 

und die Fe- sowie Co-Kationen auf dem B-Platz nur teilweise den 4-fachen Ladungszu-

stand einnehmen können, was zu einem hohen Wert der Nichtstöchiometrie δ führt [63]. 

Tendenziell steigt die Nichtstöchiometrie mit steigender Temperatur und sinkendem Sau-

erstoffpartialdruck. So wird z.B. bei T = 850 °C und pO2 = 0,21 bar eine Nichtstöchiometrie 

von δ = 0,28 erreicht [71], wohingegen diese bei pO2 = 10-5 bar bereits 0,67 beträgt [72]. 

Letzteres bedeutet, dass 22 % aller Sauerstoffpositionen unbesetzt bleiben und zu dem 

überragenden Sauerstofffluss durch BSCF-Membranen führen. Nach Einschätzung von 

BAUMANN et al. ist es nicht möglich, einen signifikant  höheren Sauerstofffluss in OTM 

Membranen als bei BSCF zu erzielen [63]. Zahlreiche Studien versuchten experimentell 

durch weitere Substitutionen auf A- und B-Plätzen die Permeationsraten von BSCF zu 

übertreffen, konnten mit dieser Strategie aber lediglich andere Werkstoffeigenschaften 

(elektrische und mechanische Eigenschaften sowie Stabilität) auf Kosten der Permeations-

raten verbessern [73–77].   

2.1.1.3 Strukturelle und chemische Stabilität von BSCF 

Die Stabilität der Perowskite kann auf Basis der Ionenradien 𝑟𝐴, 𝑟𝐵 und 𝑟𝑂 und der Ladung 

des A-Kations 𝑞𝐴 durch die Berechnung von Toleranzfaktoren abgeschätzt werden. Ergeb-

nisse dieser Abschätzung sind in Tabelle 2.1 zusammengetragen, wobei der klassische 

Goldschmidt-Faktor sowie neuere Faktoren nach FENG und BARTHEL angewandt wurden. 

Zwei der drei Kriterien sagen Instabilität der Perowskitstruktur voraus. 

Zahlreiche experimentelle Untersuchungen konnten die Koexistenz einer zweiten hexago-

nalen Phase bei mittleren Temperaturen bis 850 °C [78, 79] oder einer Co-reichen 

Fremdphase an den Korngrenzen nach Sintertemperaturen oberhalb von 1150 °C nach-

weisen [63]. Die unerwünschten Phasen reduzieren die Permeationsraten [55, 80].  
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Tabelle 2.1: Berechnete Stabilitätsfaktoren für kubische Perowskitstruktur, Gleichungen 
und Details der Berechnung siehe Anhang 6.3.1 

 Definition Toleranzfaktor Kriterium 
Wert für 

0 < 𝛿 < 0,4 

GOLDSCHMIDT 
[81] 

𝑡𝐺 =
𝑟𝐴 + 𝑟𝑂

√2(𝑟𝐵 + 𝑟𝑂)
 0,8 < 𝑡𝐺 < 1,0 1,065 - 1,031 

FENG 
[71] 

𝑡𝐺 und  

Oktaederfaktor 𝑡𝑂𝐹 =
𝑟𝐵

𝑟𝑂
 

Werte innerhalb 
vier Grenzlinien 
u.a. 𝑡𝑂𝐹 < 0,414 

𝑡𝑂𝐹: 0,3871 - 0,433 

BARTEL 
[82] 

𝑡𝐵 =
𝑟𝑂

𝑟𝐵
− 𝑞𝐴 ∙ (𝑞𝐴 −

𝑟𝐴
𝑟𝐵

ln (
𝑟𝐴
𝑟𝐵

)
) t𝐵  <  4,18 3,764 – 4,023 

 

Die Umwandlung von der hexagonalen Phase zur kubischen Kristallstruktur geht mit einer 

Volumenschwindung von 7-9 % einher, was zu inneren Spannungen führen kann [83]. Die 

Wachstumskinetik der hexagonalen Phase wurde mittels JOHNSON-MEHL-AVRAMI-KOLMO-

GOROW-Gesetz beschrieben und ist generell als langsam zu bezeichnen. Nach 40 Tagen 

unter 800 °C an Luftatmosphäre ist etwa 90 % der Umwandung erfolgt [79, 84]. Das Gleich-

gewicht bei 𝑡 → ∞ liegt bei etwa 50 vol% kubischer sowie hexagonaler Phase [84]. Im 

Gefüge zeigt sich die hexagonale Phase in Form nadeliger Ausscheidungen [84, 85]. TEM 

Untersuchungen konnten die beiden Gefügebestandteile als hexagonale Ba(Sr)CoO3-δ-

Phase sowie einen kubischen Perowskit der Struktur Sr(Ba)FeO3-δ identifizieren. Beide 

Strukturen haben eine Toleranz gegenüber A-Kationen, wohingegen die B-Kationen voll-

ständig entmischt sind [84]. Durch Glühung oberhalb von 900 °C kann das zersetzte BSCF 

wieder reversibel in die einphasige kubische Perowskit-Struktur überführt werden [85]. Die 

Bildung der hexagonalen Phase unterbleibt prinzipiell, wenn die B-Plätze durch Eisen und 

Kupfer besetzt werden [80]. OVENSTONE belegte eine Zersetzung des BSCF im Bereich 

375-675 °C aufgrund niedriger Sauerstoffpartialdrücke. In situ-XRD Untersuchungen und 

Schliffe von Sinterhälsen zeigten zwar, dass die Phasenumwandlung auch hier reversibel 

ist, die Oberfläche dabei jedoch zerrüttet bzw. porös wird.  

BSCF ist ebenfalls chemisch instabil unter CO2-haltigen Atmosphären. WAINDICH beobach-

tete bei Auslagerung von BSCF unter synthetischer Luft mit 9 % CO2 korrosiven Angriff an 

den Korngrenzen ab 600 °C, der sich durch nadelartige Ausscheidungen einer Fe-Co-rei-

chen und einer Ba-Sr-reichen Phase äußerte [86]. YI identifizierte eine äußerlich gebildete 

(Ba,Sr)CO3 Phase und innen heterogen vorliegende Oxide Fe3O4 sowie CoO 

(pCO2 = 0,33 bar, T = 900 °C). Die Zersetzung erfolgte diffusionskontrolliert über eine Zwi-

schenphase in Perowskitstruktur [87]. Diese neuen Phasen blockieren den 

Oberflächenaustausch, weshalb bei Zugabe von 5 % CO2 im Spülgas auf der Permeatseite 
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die Sauerstoffpermeation auf 50 % sank [88]. ENGELS beobachtete diese Effekte schwä-

cher ausgeprägt [89]. Bei reinem CO2 auf der Niederdruckseite war gar keine Permeation 

mehr möglich. Eine vollständige Regeneration nach Heliumspülung [88] oder anderen 

CO2-freien Gasen war möglich [90]. Beim Langzeiteinsatz von BSCF-Membranen ist prin-

zipiell auch der CO2-Gehalt in der Luft mit derzeit 420 ppm (0,04 mol%) zu beachten [91]. 

Erfolgreiche Maßnahmen zur Erhöhung der CO2-Toleranz sind u.a. 10 mol% Y-Dotierung 

auf dem B-Platz [92], die Belegung des B-Platzes mit 10 mol% Niob [93] oder 5-10 mol% 

Titan [94] oder 50 mol% La-Dotierung auf dem A-Platz [95].  

Kommt BSCF in Kontakt mit schwefelhaltigen Substanzen, bilden sich Schwefelverbindun-

gen, die ebenfalls den Oberflächenaustausch reduzieren. So wurden bei der Herstellung 

von BSCF-Hohlfasern zunächst schwefelhaltige Binder eingesetzt, die u.a. zu thermo- 

dynamisch sehr stabilem (Ba,Sr)SO4 führen, bis BUYSSE eine Verbesserung der Permea-

tionsraten durch Verwendung schwefelfreier Binder um den Faktor drei bis sieben nach-

wies [96]. Bei gezielter Exposition durch 360 ppm SO2 im Spülgas stoppte die Permeation 

von BSCF-Membranen sofort vollständig [89]. Ähnliches wurde bei La0,6Sr0,4Co0,2Fe0,8O3-δ 

(LSCF), dem gute chemische Beständigkeit attestiert wird, beobachtet [97]. Bereits bei Zu-

gabe von 2 ppm SO2 (≙ 5 mg/m3) in das N2-Feedgas, wurden nach 200 h bei 850 °C kleine 

SrSO4-Kristalle auf der Oberfläche identifiziert [98]. Aufgrund der Gefahr einer „Schwefel-

vergiftung“ sowie der CO2-Instabilität, kann BSCF nicht für potenzielle Oxyfuel-

Anwendungen im 4-End-Betrieb mit einem Rauchgas als Spülgas eingesetzt werden.  

2.1.1.4 Thermische und chemische Dehnung 

Die Nichtstöchiometrie δ ist bei Perowskitkeramik aufgrund der Defektstruktur und flexiblen 

Ladung der B-Kationen abhängig von Temperatur und Sauerstoffpartialdruck. Insbeson-

dere bei BSCF bedingt der Ausbau von Sauerstoff aus dem Kristallgitter ab etwa 500 °C 

eine nicht zu vernachlässigende chemische Dehnung. Diese überlagert sich, wie in 

Bild 2.2a dargestellt, mit der natürlichen thermischen Dehnung aufgrund der Weitung des 

Kristallgitters zur resultierenden thermo-chemischen Dehnung. Wird bei gleichbleibender 

Temperatur oberhalb von 500 °C der Sauerstoffpartialdruck schrittweise reduziert, so re-

sultieren chemische Dehnungsanteile, die sich asymptotisch ausbilden (siehe Bild 2.2b). 

Für eine OTM-Membran, die einem äußeren und resultierenden inneren Sauerstoffpartial-

druckgradienten ausgesetzt wird, (siehe Bild 2.2c), ist die chemische Dehnung an der 

Permeatseite (innen) größer als an der Luftseite (außen). Somit steht die Permeatseite 

unter Druckspannungen und die Luftseite unter Zugspannungen. ADLER demonstrierte am 

Beispiel einer Platte aus LSCF, dass schlagartige Änderungen des Sauerstoffpartialdrucks 

analog zum bekannten Thermoschock zu Rissbildung führen kann [99]. 
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Bild 2.2: Schematische Darstellungen der Zusammenhänge zwischen Nichtstöchiomet-
rie, Ausdehnung und Spannung in der Wand eines Membranrohrs aufgrund chemischer 
Dehnung, nach [100], [99], [101] 

Chemische Ausdehnungskoeffizienten (CAK) von BSCF wurden bei konstanten Tempera-

turen und wechselnden O2-Partialdrücken über Neutronenbeugung [102] oder Dilatometrie 

[72] ermittelt, siehe Bild 2.3a. Sie sind relativ klein im Vergleich zu CAK anderer OTM-

Membranen [103] und weichen stark voneinander ab. Die thermo-chemischen Ausdeh-

nungskoeffizienten in Bild 2.3b wurden unter Luftatmosphäre mit konstanten 

Sauerstoffpartialdruck und ansteigender Temperatur ermittelt. Es zeigt sich eine gute Über-

einstimmung der ermittelten Werte verschiedener Arbeitsgruppen. 

Da sich die Nichtstöchiometrie δ über der Membrandicke ändert, untersuchte HUANG, ob 

sich damit weitere mechanische Eigenschaften verändern. Nachdem ein O2-Partialdruck-

gradient bei 900 °C für 50 h konstant gehalten wurde, zeigte Vickers-Mikroindentation 

 

Bild 2.3: a) Chemischer Ausdehnungskoeffizient von BSCF, b) thermo-chemischer Aus-
dehnungskoeffizient von BSCF an Luft, Quellen: 1 [72], 2 [102], 3-7 [104–108] 
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entlang und senkrecht zum Gradienten keine Veränderung des E-Moduls, der Zähigkeit 

und der Palmqvist-Risslänge von BSCF [109].  

Mit der Spannungsvorhersage unter Berücksichtigung der thermo-chemischen Dehnung 

beschäftigten sich mehrere Arbeitsgruppen [101, 110–112]. Auf die variierenden Methoden 

wird während der Diskussion eigener Ergebnisse in Kapitel 2.6 eingegangen. 

2.1.2 Verformung und Festigkeit keramischer Werkstoffe 

Im Vergleich zu Metallen zeichnen sich Keramiken aufgrund ihrer starken Bindungskräfte 

durch eine hohe Härte und Bruchfestigkeit aus. Gleichzeitig verursachen große Element-

arzellen und niedrige Kristallsymmetrien eine hohe Fließspannung oberhalb der 

Bruchspannung (bei RT), weshalb plastische Verformung des Materials durch Verset-

zungsgleiten unter Zugbeanspruchung ausbleibt [113]. Bei Einwirkung einer Zugkraft folgt 

nach elastischer Dehnung ein Sprödbruch. Die IRWIN-Beziehung definiert die Bruchzähig-

keit 

 𝐾𝑐 =  𝜎𝑐 ∙ 𝑌 ∙ √𝑎𝑐 (6) 

die eine Übertragung der äußeren Bruchspannung 𝜎𝑐 auf den bruchauslösenden Defekt 

der Länge 𝑎𝑐 mit dem Geometriefaktor Y beschreibt. Durch den Geometriefaktor werden 

Abweichungen vom idealen GRIFFITH-Riss in einer unendlich ausgedehnten Scheibe unter 

homogener biaxialer Zugspannung berücksichtigt. Da Keramiken eine Defektgrößenvertei-

lung aufweisen, besitzen sie folglich keine determinierte Festigkeit. Basierend auf einer 

GUMBELverteilung der Defekte [114] wird die Bruchwahrscheinlichkeit 𝑃𝑓 durch eine 

WEIBULLverteilung angegeben  

wobei der Weibullmodul 𝑚 die Festigkeitsstreuung, 𝜎0𝑣 die Normierungsspannung und 𝑉0 

das Einheitsvolumen von 1 mm3 beschreibt. 𝜎𝑢 gibt eine untere Schwellspannung an, un-

terhalb der es nie zum Bruch kommt. Das effektive Volumen 𝑉𝑒𝑓𝑓 ergibt sich aus der 

Integration über die ortsabhängige Spannungsverteilungsfunktion g(x,y,z):  

 𝑉𝑒𝑓𝑓 = ∫ 𝑔(𝑥,𝑦,𝑧)
𝑚 𝑑𝑉 (8) 

Zur Auswertung von Bruchversuchen mit 𝑁 Proben, werden die Bruchspannungen 𝜎i nach 

aufsteigender Festigkeit sortiert. Die Bruchwahrscheinlichkeit der 𝑖-ten Probe 𝑃𝑓,𝑖 berech-

net sich über eine Schätzfunktion wie beispielsweise:  

 𝑃𝑓 = 1 − 𝑒𝑥𝑝 [−
𝑉𝑒𝑓𝑓

𝑉0
∙ (

𝜎𝑐 − 𝜎𝑢

𝜎0𝑣
)

𝑚

]        𝑓ü𝑟 𝜎 > 𝜎𝑢 (7) 
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 𝑃𝑓,𝑖 =
𝑖 − 0,5

𝑁
 (9) 

Zur Vereinfachung der Versuchsauswertung wird die volumenabhängige charakteristische 

Festigkeit 𝜎𝑜 eingeführt und 𝜎𝑢 zu Null angenommen, wodurch sich die zwei-parametrige 

Weibullgleichung ergibt: 

 𝑃𝑓,𝑖 = 1 − 𝑒𝑥𝑝 [− (
𝜎𝑖

𝜎0
)

𝑚

] (10) 

Umformen und Logarithmieren von Gleichung (10) ergibt die Geradengleichung 

 𝑙𝑛𝑙𝑛 (
1

1 − 𝑃𝑓
) = 𝑚 ∙ 𝑙𝑛(𝜎𝑖) − 𝑚 ∙ 𝑙𝑛(𝜎0) (11) 

der typischen Weibulldiagramme. Die beiden Weibullparameter m und 𝜎0 werden mit der 

Methode kleinster Fehlerquadrate oder der Maximum Likelihood-Schätzung ermittelt.  

Zur Übertragung von Daten aus Bruchversuchen (Index 1) auf eine Bauteilgeometrie (In-

dex 2) muss 𝜎0,𝑣1 = 𝜎0𝑣,2 sowie 𝑚1 = 𝑚2 gelten. Für gleiche Bruchwahrscheinlichkeiten 

𝑃𝑓,1 = 𝑃𝑓,2 ergibt sich dann aus Gleichung (7) die Größeneffektgleichung: 

 𝜎2 = (
𝑉𝑒𝑓𝑓,1

𝑉𝑒𝑓𝑓,2
)

1/𝑚

∙ 𝜎1 (12) 

Bei statischer Beanspruchung mit niedrigen homogenen Zugspannungen können Defekte 

unterkritisch wachsen, wodurch sich der Spannungsintensitätsfaktor an der Rissspitze er-

höht. Erst bei Erreichen der Bruchzähigkeit Kc (auch kritischer Spannungsintensitätsfaktor) 

tritt der Bruch ein. Daher sinkt die Lebensdauer t bei statischer Beanspruchung mit anstei-

gender Spannung. Analog zum Größeneffekt wird bei gleicher Ausfallwahrscheinlichkeit 

Pf,i das zeitabhängige Versagen mit dem Risswachstumsexponenten n beschrieben: 

 𝑡2 = (
𝜎1

𝜎2
)

𝑛

∙ 𝑡1 (13) 

Der Parameter n wird in Experimenten mit konstanten Spannungsraten σ̇𝑖 > 0 und an-

schließendes Kurvenfitting ermittelt, wie in [115] für BSCF demonstriert. Infolge des 

unterkritischen Risswachstums verschieben sich für steigende Lebensdauern die Weibull-

geraden parallel nach links. In den sogenannten SPT-Diagrammen können für 

verschiedene Lebensdauern (T) und Ausfallwahrscheinlichkeiten (P) die zulässigen Bruch-

spannungen (S) abgelesen werden.  
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2.1.3 Mechanische Eigenschaften von BSCF 

Das Festigkeits- und Verformungsverhalten von gasdichtem BSCF wurde in Dissertationen 

an der RWTH Aachen und dem Forschungszentrum Jülich untersucht. Beiträge wurden 

u.a. von HUANG [116], RUTKOWSKI [117], ZWICK [70], PÉCANAC [118] und KALETSCH [119] 

geleistet. Ein Review-Artikel aus dem Jahr 2016 [120] ist nicht vollständig, da er nur auf 

Artikeln in Fachzeitschriften basiert.  

2.1.3.1 Elastizitätsmodul 

Der Elastizitätsmodul wurde temperaturabhängig bei Normaldruck und unter 10-5 mbar an 

Luft mit verschiedenen Methoden bestimmt, siehe Bild 2.4. Er beträgt an Luft 63 GPa bei 

RT, nimmt dann bei 200 °C mit 45 GPa ein Minimum ein und danach Werte im Bereich 

45-55 GPa (Ring-on-Ring bzw. 3-Punkt-Biegung) [121, 122]. Bei Keramiken ohne Korn-

grenzerweichung nimmt der Elastizitätsmodul hingegen typischerweise stetig etwa um 

1%/100K ab [123]. Ein ähnlich anomales Verhalten wurde mit dem Impulsanregungsver-

fahren nachgewiesen [116]. Unter Vakuum liegt der E-Modul bei Raumtemperatur etwa 

10 GPa höher und ein ausgeprägtes Minimum wird zwischen 400 und 500 °C eingenom-

men [116]. Mikroindentation zeigte lastabhängiges Verhalten im Bereich zwischen 80 GPa 

(200 mN) und 72 GPa (1000 mN) [116, 121]. Die ermittelten Kennwerte hängen trotz teil-

weise identisch hergestellter Proben stark von der Analysemethode ab. 

 

Bild 2.4: Temperaturabhängiger Elastizitätsmodul von BSCF, gemessen an Luft (falls nicht 
anders gekennzeichnet) und im Vakuum bei 10-5 mbar, Quellen:1 [121], 2 [122], 3 [116] 

2.1.3.2 Bruchzähigkeit 

Ebenfalls mit Mikroindentation wurde die Bruchzähigkeit von BSCF ermittelt. Sie beträgt 

0,9 MPa∙m1/2 bei Raumtemperatur und nimmt zunächst progressiv und dann langsamer auf 

0,4 MPa∙m1/2  bei 350 °C ab [116]. Die Eindrücke bei 350 °C waren von {111} Gleitbändern 

umgeben, die auf eine gewisse plastische Verformbarkeit hindeuten [108]. Durch schnelles 

Abkühlen der Proben von 900 °C konnte die Bruchzähigkeit um 0,2 MPa∙m1/2 erhöht 
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werden [116]. Gründe dafür sind vermutlich eingebrachte Druckeigenspannungen auf-

grund der Verformbarkeit bei erhöhten Temperaturen. Die Bruchzähigkeit von BSCF 

veränderte sich kaum für Korngrößen zwischen 18 und 36 µm. Bei Raumtemperatur be-

stätigten Ring-on-Ring Tests und 4-Punkt-Biegeversuche mit vorindentierten Proben die 

Bruchzähigkeit im Bereich 1 MPa∙m1/2 [124]. 

2.1.3.3 Charakteristische Festigkeit 

Ein Überblick verfügbarer Biegefestigkeiten bei Raumtemperatur gibt Tabelle 2.2: 

Tabelle 2.2: Literaturdaten ermittelter Bruchspannungen bei Raumtemperatur 

Methode σ0 

[MPa] 

m 

[-] 

Veff 

[mm3] 

σ0V 

[MPa] 

N 

[-] 

Herstellung, Zustand Quelle 

Kreisringtest 15 3,1 - - 16 extrudiert, gesintert SALEHI [125] 

Kreisringtest 130 6,7 1,791) 1421) 22 gepresst, gesintert, P = 3 % PFAFF [105] 

Kreisringtest 34 3,2 - - 20 
extrudiert, gesintert, 

P = 50 % 
HOFFMANN [69] 

Ring-on-Ring 38 4 - - k.A. 
foliengegossen, poliert 

P = 38 %  
LIPINSKA-

CHWALEK [126] 

Ring-on-Ring 992) - - - 5 
Folienguss, geschliffen 

d50 = 10 µm, P = 4 % 

HUANG [116] 

Ball-on-Ring 116 7,1 ~22 1791) 20 
gepresst, gesintert 

d50 = 42 µm, P = 3 % 

ZWICK [70] 

4-Kugel- 
Versuch 

188 8,8 1,05 189 28 
gepresst, gesintert 

d50 = 35 µm, P = 3 % 

HERZOG [127] 

4-Kugel- 
Versuch 

139 8,8 0,81 136 14 
gepresst, gealtert3) 

d50 = 48 µm, P = 3 % 

KALETSCH 
[119] 

Tabellendetails: 1) aus Literaturangaben berechnet, 2) Mittelwert, 3) 3000 h bei 850 °C an Luft gealtert 

Dabei wurden auch Daten zu Gefüge- und Oberflächenzustand zusammengetragen und 

sofern möglich die Normierungsspannung berechnet. ZWICK variierte darüberhinausge-

hend auch Porosität (3% < P < 9%) und Korngröße (10 µm < d50 < 78 µm) und 

beobachtete dabei keinen signifikanten Einfluss auf charakteristische Festigkeit und 

Weibullmodul. Ein Vergleich der Daten von HUANG und LIPINSKA-CHWALEK (beides Ring-

on-Ring-Test mit identischer Prüfzelle) lässt jedoch darauf zurückschließen, dass sehr 

hohe Porosität die Festigkeit senkt. Versuche, die in der Vergangenheit von PFAFF, ZWICK, 

KALETSCH und eigener Arbeit am IWM durchgeführt wurden, lassen sich durch die Berech-

nung der Normierungsspannung, die als charakteristische Festigkeit für ein effektives 

Volumen von 1 mm3 verstanden werden kann, vergleichen. Die Festigkeit im gesinterten 

Zustand von 180-190 MPa [70, 127] wird durch Alterung [119] auf 70 % reduziert. Kanten-

bearbeitung für den Kreisringtest reduziert die Festigkeit [105]. Die Festigkeit bei erhöhten 

Temperaturen wurde von PFAFF [128], und HUANG [116] untersucht. Ein quantitativer 
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Vergleich wird erschwert durch die unterschiedlichen Prüfverfahren und Auswertemethode 

aufgrund verschiedener Probenanzahl. Die Gefügeunterschiede (PFAFF: d50 = 35 µm und 

P = 3% vs. HUANG: d50 = 10 µm und P = 4%) sollten laut [70] keine Festigkeitsunterschiede 

hervorrufen. Nach Normierung auf die jeweilige RT-Festigkeit zeigt sich in Bild 2.5 ein ähn-

licher Trend mit einem Minimum bei etwa 400 °C. Der Weibullmodul folgt ebenfalls diesem 

Verlauf. Ähnliches „anomales“ Verhalten wurde bereits bei Bruchzähigkeit und Elastizitäts-

modul beobachtet [108].  

 

Bild 2.5: Temperaturabhängige Weibullparameter von BSCF, Quellen: 1,2,4 [128], 3 [116] 

2.1.3.4 Thermoschockbeständigkeit 

Zum Verhalten von BSCF unter Thermoschockbeanspruchung sind keine Publikationen 

bekannt. Bei einer Thermoschockbeanspruchung verursachen Temperaturgradienten im 

Bauteil innere Spannung, die zu unterkritischem Risswachstum oder zum spontanen Ver-

sagen führen. In EN 820-3 werden fünf Thermoschockparameter 𝑅𝑖 für verschiedene 

thermische Randbedingungen definiert, die die Einflüsse der mechanischen und thermi-

schen Werkstoffeigenschaften verdeutlichen. Ein hoher Thermoschockparameter bedeutet 

hohe Beständigkeit gegen Thermoschockschädigung und wird erreicht durch hohe Bruch-

festigkeit oder Brucharbeit, niedrigen E-Modul und Wärmeausdehnungskoeffizienten, 

sowie hohe Wärme- und Temperaturleitfähigkeit. Auch eine hohe Bruchzähigkeit KIC ist 

vorteilhaft. Große Bauteile können größere Temperaturgradienten aufbauen und sind da-

her anfälliger für Schädigung durch Temperaturwechsel [129–131]. 

Bild 2.6a zeigt schematisch die Kategorisierung von Werkstoffen in solche mit kontinuier-

lichem Festigkeitsabfall bei Abschreckung aus einem Ofen in ein Bad der Temperatur TBad 

und in Werkstoffe mit einem Steilabfall der Festigkeit bei Überschreiten einer kritischen 

Temperaturdifferenz ΔTC. ZIMMERMANN untersuchte das Verhalten der sogenannten „Rest-

festigkeit“ bei typischen Strukturkeramiken [129]. Die ermittelten Werte sind in Bild 2.6b 

zusammengefasst und um einen berechneten Wert des Thermoschockparameters R1 von 
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BSCF ergänzt. Obgleich BSCF im Vergleich zu Strukturkeramiken eine sehr geringe Fes-

tigkeit in Kombination mit hohen Wärmeausdehnungskoeffizienten aufweist, kann dies der 

niedrige E-modul offensichtlich kompensieren. Der berechnete Thermoschockparameter 

R1 ist besser als der experimentell ermittelte Wert für Al2O3 und HIP-AlN.  

 

Bild 2.6: Festigkeitsabfall nach Abschreckung a) Kategorisierung, b) Vergleich zu [129] 

Infolge der mangelnden Verfügbarkeit von Thermoschockdaten für BSCF werden Permea-

tionstests sowie Sinterungen meist vorsichtig mit Aufheiz- und Abkühlraten bis 300 K/h 

durchgeführt. Einen Hinweis auf die Membranschädigung infolge einer Thermozyklierung 

gibt [25]. Je mehr „Events“ (vermutlich Störungen) beim Langzeittest von La1-xCaxFeO3−δ 

Membranen auftraten, desto niedriger war die gemessene Sauerstoffreinheit. 

2.1.3.5 Unterkritisches Risswachstum 

Da unterkritisches Risswachstum durch lokale Spannungsspitzen an Defekten verursacht 

wird, definieren die Herstellung und das resultierende Gefüge den Risswachstumsparame-

ter n in Gleichung (13). In [132] wurde der Risswachstumsparameter von gepressten und 

gesinterten BSCF-Scheiben (d50 = 7 µm und P = 9 %) bei Raumtemperatur mit dem Ring-

on-Ring-Test bestimmt. Das konstruierte SPT-Diagramm gibt an, dass bei einer angestreb-

ten Lebensdauer von 40 Jahren und einer Ausfallwahrscheinlichkeit von 1 % die 

einwirkenden Zugspannungen 29 MPa nicht überschreiten sollten. Bei 34 % Porosität sind 

nur noch 9 MPa Zugspannungen zulässig [132]. Im Vergleich zu anderen OTM-Werk- 

stoffen wird BSCF als wenig anfällig für unterkritisches Risswachstum bewertet, da der 

Parameter 𝑛~30 relativ hoch ist [132]. In einer weiteren Arbeit war die Korngröße auf 29 µm 

erhöht und die abgeleitete maximale Spannung betrug bei ähnlicher Porosität (8 %) sowie 

gleicher Lebensdauer und Bruchwahrscheinlichkeit 25 MPa [115]. Die beiden genannten 

Quellen sind untereinander konsistent. Für Überschlagsrechnungen sollen die ermittelten 

Parameter für das in dieser Arbeit untersuchte BSCF mit einer Korngröße d50 = 18 µm und 

P = 4% herangezogen werden.  
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2.1.3.6 Kriechen 

Keramische Werkstoffe wie BSCF weisen bei Raumtemperatur aufgrund der fehlenden 

fünf unabhängigen Gleitsysteme ein linear-elastisches Verhalten bis zum spontanen Bruch 

auf [124], wie in Abschnitt 2.1.2 beschrieben. Bei höheren Temperaturen tritt jedoch eine 

zeitabhängige plastische Verformung durch Kriecheffekte auf. Die relevanten Ver- 

formungsmechanismen sind Diffusionskriechen und Korngrenzengleiten. Bei BSCF ist die 

Kriechdehnung zusätzlich vom Sauerstoffpartialdruck und der resultierenden Defektstruk-

tur abhängig. Umfassend wurden in C-Ring-Kriechtests von RUTKOWSKI [133] die 

Korngröße d, der Sauerstoffpartialdruck pO2, die anliegende Spannung σ und die Tempe-

ratur T variiert, um die sekundäre Kriechrate ε̇ anhand der Exponenten 𝑝, 𝑚, 𝑛, der 

Konstante 𝐴 und der Aktivierungsenergie Ea auszudrücken: 

 𝜀̇ = 𝐴 ∙ (
1

𝑑
)

𝑝

∙ (𝑝𝑂2)𝑚 ∙ (𝜎)𝑛 ∙ 𝑒𝑥𝑝 (
−𝐸𝑎

𝑅𝑇
) (14) 

Im Vakuum ist die Kriechrate bei 850 °C eine Größenordnung höher (10-7 s-1), als unter 

Luftatmosphäre (10-8 s-1). Ebenfalls um eine Größenordnung steigt die Kriechrate bei Re-

duzierung der Korngröße d50 von 90 µm auf 30 µm. Zwischen 700 und 850 °C wurde ein 

geändertes Kriechverhalten beobachtet, was vermutlich auf die Bildung der hexagonalen 

Phase zurückzuführen ist. Eine Belastbarkeit der Daten von RUTKOWSKI ist durch Vergleich 

zu [134], in dem Druckkriechen untersucht wurde, v.a. für T > 900 °C vorhanden. Beim 

Kriechen unter C-Ring-Biegung wurde die Trennung einzelner Korngrenzen normal zur 

einwirkenden Zugspannung beobachtet. Aufgrund der analytisch berechneten Dehnungen 

wurde die kritische Dehnung für Korngrenzenseparation auf 0,2 % geschätzt [133]. Ein 

makroskopischer Kriechbruch wurde von PÉCANAC unter 3-Punkt-Biegung bei 850 - 900 °C 

allerdings erst bei 40 % Dehnung auf der zugbeanspruchten Probenunterseite beobachtet 

[115]. Im Schliffbild waren zahlreiche Risse zu beobachten, die entlang der Korngrenzen 

und normal zur zugbelasteten Oberfläche verliefen. Die Dehnungsanteile durch primäres 

Kriechen wurden als vernachlässigbar eingeschätzt [115]. Für 850 - 900 °C kann die Zeit 

bis zum Kriechbruch mittels einer modifizierten MONKMAN-GRANT-Konstante angenähert 

werden, wenn die Dehnung oder Durchbiegung der Probe bei Bruch bekannt ist [115]. Zur 

Abschätzung der Lebensdauer eignen sich auch die Zeitstandschaubilder. Demzufolge 

sind für 40 Jahre Lebensdauer bei 850 °C nur Zugspannungen von 0,4 MPa und bei 800 °C 

von nur 4 MPa zulässig. Die Relevanz der Kriechverformung für OTM-Module zeigte sich 

u.a. im stark verformten planaren La1-xCaxFeO3 − δ Zellstack der Firma Air Products nach 

etwa 15.000 Betriebsstunden [26].  
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Zur Membranherstellung wurde BSCF-Granulat bei 180 MPa kalt-isostatisch auf einen 

Stahlkern gepresst, an der Stirnfläche grünbearbeitet und bei 1100 °C gesintert. Auf diese 

Weise wurden einseitig geschlossene Membranrohre mit einer Länge von 500 mm, einem 

Außendurchmesser von 15,5 mm und einer Wandstärke von etwa 0,85 mm erhalten. Die 

gereinigten Stirnflächen wurden mittels Monopox 1196 an Stahlhülsen geklebt. Nach Aus-

härtung des Klebstoffs bei 180 °C wurde jedes Membranrohr vor dem Einsetzen in den 

Zwischenflansch einer Qualitätskontrolle unterzogen. Dazu wurden Geradheit, Rundheit 

und Wandstärke der Rohre an ausgewählten Punkten entlang der Membranlänge zerstö-

rungsfrei gemessen. Abschließend erfolgte ein Bersttest bei 26 bar Außendruck in einer 

eigens konzipierten Prüfanlage. Neben der hinreichenden mechanischen Stabilität konnte 

somit auch die Gasdichtigkeit der Membranen garantiert werden, da kleine Risse in der 

Membran zu aufsteigenden Luftblasen in der Flüssigkeitssäule des Prüfstandes führen. 

Nachfolgend werden die bekannten Betriebsbedingungen während des Aufheizens, des 

statischen Betriebs, der Notabschaltung und des Bruchs der Membranrohre beschrieben. 

Eine Abschätzung der resultierenden Spannungen erfolgt und wird der Festigkeit der 

Membranrohre gegenübergestellt.  

Ein typisches Bruchbild der Membranen ist in Bild 2.7a dargestellt. Das verbleibende 

Membranfragment auf der Metallhülse ist im Mittel 12,5 ± 1,0 cm lang. Zur eindeutigen Be-

zeichnung wird die relative Membranposition x eingeführt, wobei x = 0 die Fügestelle und 

x = 1 das geschlossene Membranende bezeichnen. Die Bruchposition x = 0,21 liegt im Be-

reich des Austritts der Membranen aus der Faserisolierung, wie aus dem Vergleich mit 

Bild 2.7b hervorgeht. Hier wurde eine auffällige blaue Verfärbung der Membranen identi-

fiziert. Die Wandstärke am Bruchursprung liegt im Rahmen der Fertigungsschwankungen.  

Messungen des Temperaturprofils innerhalb der Membranen durch definierte Positionsän-

derungen eines Thermoelements zeigten im Bruchbereich Temperaturen um 750 °C 

vorliegen dürften, Bild 2.7c. Der lineare Temperaturgradient innerhalb der Faserisolierung 

von 75 K/cm ändert sich in diesem Bereich relativ schnell auf nur noch 1,2 K/cm. Beim 

Aufheizen der Membranrohre wurden die vorgegebene Heizrate von 150 K/h sowie die 

Zieltemperatur im Kessel ohne Regelungsprobleme eingehalten [32]. Die Aufheizung er-

folgte erst nach Aufbringen des Feeddrucks und nicht im drucklosen Zustand, da auf diese 

Weise Membranbrüche während des Aufheizens vermieden wurden. 
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Bild 2.7: a) typischer Membranbruch, b) Einbausituation eines Membranrohrs im Flansch, 
c) statisches Temperaturprofil innerhalb eines Membranrohrs, d) T-p-t-Verlauf während ei-
ner Notabschaltung [33] 

Der Feeddruck- und Temperaturverlauf während einer Notabschaltung ist in Bild 2.7d dar-

gestellt. Bei sicherheitsrelevanten Störungen, wie Fehlfunktionen von 

Temperatursensoren, Vorwärmern oder dem Kühlwasserfluss öffnen sich alle Druckventile 

und die Heizung schaltet sich ab. Daher sinkt der Feeddruck innerhalb von ein bis zwei 

Minuten auf Umgebungsdruck ab. Gleichzeitig sinkt die Membrantemperatur durch das 

Abschalten der Heizung und der Vorwärmer in dieser Zeit um ca. 70 K. Das Entspannen 

der Luft wirkt der Abkühlung aufgrund des Joule-Thompson-Effekts prinzipiell entgegen. 

Dies erklärt möglicherweise auch den leichten Wiederanstieg der Kesseltemperatur nach 

6 Minuten. Die weitere, hier nicht dargestellte Abkühlung ist langsamer und kontinuierlich. 

Bei der Notabschaltung öffneten sich zudem die Überdruckventile auf der Permeatseite. 

Dadurch wurde kalte Luft aus der Umgebung in die Membranrohre gesaugt, bis sich der 

Permeatdruck von 50 mbar auf Umgebungsdruck anpasste. Der in den Membranen einge-

schlossene heiße Sauerstoff nimmt dabei, nach Abschätzung über das ideale Gasgesetz, 

nur 5 % des gesamten Gasvolumens ein. Das große Volumen der kalten einströmenden 

Luft kann zu Thermoschockbeanspruchung der Membranen führen. Insbesondere an der 

Position x = 0,25 des Austritts der Membranrohre aus der Isolierung ist die eindringende 

Luft noch kühl, die äußere Membranoberfläche aber noch 750 °C heiß. Es ist daher nahe-

liegend, dass an dieser Position die Thermoschockbeanspruchung hoch ist. 

Im drucklosen Zustand treten nur geringe Zugspannungen durch das Eigengewicht bis 

maximal 26 kPa auf. Diese sind an der Fügeposition bei x = 0 maximal und nehmen linear 
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auf 0 kPa am geschlossenen Membranende ab (Bild 2.8a). Zusätzlich können bei nicht 

fluchtend geklebten oder gekrümmten Membranrohren Biegespannungen auftreten. Ein 

Knickwinkel von 0,5° an der Fügestelle würde zu axialen Zugspannungen von 28 kPa füh-

ren. Allerdings würde diese Knickung zu 4 mm Auslenkung am geschlossenen 

Membranende führen und hätte bei der Qualitätskontrolle vor dem Moduleinsatz zum Aus-

schluss des Membranrohrs geführt.  

 

Bild 2.8: Statische Spannungen im Membranrohr bei Raumtemperatur verursacht durch 
a) das Eigengewicht, b) überlagerten Feed- und Permeatdruck. In b) dargestellt sind die 
analytische Lösung und simulierte Spannungen. Gleichungen und Berechnungsdetails 
fasst Abschnitt 6.3.2 im Anhang ab Seite 168 zusammen. 

Kommt die Beanspruchung durch den Feed- und Permeatdruck hinzu, überlagern sich 

Druckspannungen. Die Spannungskomponenten berechnen sich mit Ansätzen für innen- 

und außendruckbelastete dickwandige Rohrkomponenten [135]. Sie betragen bei 10 bar 

Feeddruck für den Innenradius 0,095, -5,2 und -10,5 MPa in radialer, axialer und tangenti-

aler Richtung und verändern sich nur geringfügig in radialer Position (Bild 2.8a). Daraus 

resultiert eine Radialverformung von Δrx = 0,5 µm. Die kritische Beulspannung des BSCF 

liegt bei über 1000 MPa und wird nicht erreicht.  

Die Spannungen, die sich durch die Dehnungsbehinderung an der Klebstelle ergeben, kön-

nen zwar laut FE-Simulationen bis zu 53 MPa bei 10 bar Feeddruck und hohen 

Wandstärkeninhomogenitäten betragen, reduzieren sich jedoch nach 10 mm auf maximal 

15 MPa und sind nach 50 mm vollständig abgeklungen [136]. Sie sind aufgrund des beo-

bachteten Bruchposition nicht versagensrelevant und werden daher nicht weiter betrachtet. 

Die analytisch berechneten Spannungskomponenten in Bild 2.8 sind Hauptspannungen. 

Die erste Hauptspannung im Modulbetrieb ist somit die Radialspannung an der 
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Membraninnenseite und beträgt etwa 95 kPa. Nach der modifizierten Hauptspannungshy-

pothese, die für Keramiken genutzt wird, ist dies auch die Vergleichsspannung.  

Die Bruchwahrscheinlichkeit im druckbeaufschlagten Zustand wird konservativ abge-

schätzt, indem die Vergleichsspannung als ortsunabhängig betrachtet und auf den 

Maximalwert +95 kPa festgesetzt wird. Das effektiv belastete Membranvolumen der 96 

Membranrohre (maximale Bestückung des Moduls während der Langzeittests) beträgt: 

 𝑉𝑒𝑓𝑓 = 96 ∙
𝜋

4
∙ (𝑑𝑎

2 − 𝑑𝑖
2) ∙ 𝑙 ≈ 1,88 ∙ 106 𝑚𝑚3 (15) 

Mit Gleichung (7) berechnet sich, basierend auf Kennwerten aus [128], die Bruchwahr-

scheinlichkeit der Membranrohre. Die in Tabelle 2.3 dargestellten Ergebnisse belegen eine 

sehr niedrige Bruchwahrscheinlichkeit trotz des großen effektiven Volumens. Die höchste 

Bruchwahrscheinlichkeit besteht bei 600 °C mit 10-7.  

Tabelle 2.3: Bruchwahrscheinlichkeit der Membranrohre Pf,M nach Beanspruchung durch 
den Feed- und Permeatdruck mit Veff aus Gleichung (15) und Kennwerten aus [128] 

Temperatur T [°C] 20 100 200 300 400 600 850 

Weibullmodul m [-] 8,5 5,4 4,8 4,4 4,8 4,1 7,4 

Normierungsspannung σ0V [MPa] 200 230 113 114 107 149 121 

Bruchwahrscheinlichkeit  Pf,M [-] ~0 10-12 10-9 10-8 10-9 10-7 ~0 

Über die Größeneffektgleichung (12) kann zudem die charakteristische Spannung der 

Membranrohre berechnet werden. Der Theorie zufolge würde ein Bruch aufgrund der Be-

anspruchung durch Feed- und Permeatdruck in 63 % aller Fälle auftreten, wenn alle 

Membranen unter 4,3 MPa Axialspannungen stehen würden, siehe Tabelle 2.4.  

Tabelle 2.4: Abschätzung der charakteristischen Bruchspannung der Membranrohre mit 
Veff aus Gleichung (15) und Kennwerten aus [128] 

Temperatur T [°C] 20 100 200 300 400 600 850 

Weibullmodul m [-] 8,5 5,4 4,8 4,4 4,8 4,1 7,4 

Char. Spannung Proben σ0P [MPa] 188 169 75 69 71 87 108 

effektives Volumen Veff [mm3] 1,67 5,22 7,12 8,92 7,12 8,98 2,34 

char. Spannung Membranen σ0M [MPa] 36,5 15,8 5,6 4,3 5,3 4,4 17,2 

Der Wert von 4,3 MPa ist zwar nicht hoch, wird aber unter konservativer Spannungsbe-

rechnung nicht erreicht. Zudem haben die Membranen vor dem Moduleinsatz im Rahmen 

der Qualitätskontrolle bereits 26 bar Außendruck im Proof-Test und stichprobenartig 

1,5 bar Innendruck (≙1,3 MPa Tangentialspannung) standgehalten. Im drucklosen 
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Zustand nach Notabschaltung ist die berechnete Bruchwahrscheinlichkeit mit 10-9 aufgrund 

der maximalen Belastung von 26 kPa aufgrund des Eigengewichts noch niedriger. 

Als Fazit zum Modulbetrieb lässt sich festhalten: Der statisch berechneten Kurzzeitbruch-

wahrscheinlichkeit in Tabelle 2.3 zufolge sollte nur in einem von 10 Mio. Fällen ein Mem-

branbruch auftreten. Dies steht in starkem Kontrast zu den zahlreichen experimentell beo-

bachteten Membranbrüchen. Folglich sind entweder das gewählte Auslegungskonzept der 

Membranrohre oder die verwendeten Festigkeitskennwerte ungeeignet. Da nahezu alle 

Membranen an ähnlicher Position versagen, ist dort eine lokal höhere Beanspruchung oder 

niedrige Festigkeit zu vermuten. Beim bisherigen Auslegungskonzept wurde angenom-

men, dass aufgrund der äußeren Druckbeanspruchung kein Versagen eintreten kann. 

Allerdings wurden die Spannungen infolge des axialen Temperaturgradienten, der chemi-

schen Dehnung sowie der spontanen Änderung von Druck und Temperaturen während der 

Notabschaltung nicht berücksichtigt.  
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2.3 Teilziele zur Membranschädigung 

In Abschnitt 1.5 wurde als übergeordnetes Ziel formuliert die Schädigungsmechanismen 

des Membranwerkstoffs BSCF zu verstehen, die damit verbundene Festigkeitsdegradation 

zu quantifizieren sowie durch Darstellung der zeit- und ortsabhängigen Spannungsvertei-

lung in den Membranrohren das Bruchverhalten zu beschreiben. Die Recherchen zum 

Stand der Forschung belegen, dass bereits Festigkeitskennwerte für BSCF vorliegen, die 

teils Effekte wie künstliche Alterung an Luft oder unterkritisches Risswachstum und Krie-

chen berücksichtigen. Auch Auswirkungen des idealen Permeationsbetriebs oder 

synthetischer Atmosphären auf die Destabilisierung der kubischen Perowskitstruktur wur-

den umfassend untersucht.  

Im realen Permeationsbetrieb von Membranen treten mögliche Schädigungseffekte jedoch 

zeitgleich und in anderer Höhe (hinsichtlich Festigkeit), Konzentration (hinsichtlich der At-

mosphäre) oder belasteten Volumina auf. Zu Thermoschockbeanspruchung und 

thermischer Zyklierung gibt es keine Kennwerte, die eine Restfestigkeit belegen. Daher soll  

1) ein Verständnis der separaten Schädigungsbeiträge (A) Thermoschock, (B) Alterung, 

(C) chemische Reaktion an der blau verfärbten Bruchposition und (D) thermische Zyk-

lierung auf Gefügeschädigung und resultierende Festigkeit unter realen 

Betriebsbedingungen erarbeitet werden. Einzelne Schädigungsbeiträge können mit 

dieser Methodik je nach ihrer Relevanz superpositioniert werden und Optimierungspo-

tenzial aufzeigen.  

2) das derzeitige Auslegungskonzept durch eine verbesserte Berechnung der Bruch-

wahrscheinlichkeit durch Berücksichtigung des effektiven Volumens und der 

Spannungsverteilung ersetzt werden. Hierbei werden zusätzliche Spannungsbeiträge 

infolge der chemischen Dehnung und des axialen Temperaturgradienten sowie der 

Spannungsänderung infolge von Kriechrelaxation und Notabschaltung in einer Finiten 

Elemente Simulation berücksichtigt. Dieses Modell erlaubt nicht nur die bessere Vor-

hersage einer Bruchwahrscheinlichkeit der Membranen im Oxycoal-Modul, sondern 

lässt sich einfach auf andere Membrangeometrien und Werkstoffkennwerte übertragen 

und kritische Prozessgrößen isolieren. 
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Zur Untersuchung der Restfestigkeit des BSCF nach gezielter Vorschädigung wurde der 

Kreisringtest ausgewählt, da dieser ein direktes Heraustrennen der Proben aus Membran-

rohren erlaubte, sodass im Volumen der Probekörper die gleichen Defektverteilungen wie 

in den Membranrohren des Oxycoal-AC Pilotmoduls vorliegen.  

Für Lebensdaueruntersuchungen wurden Membranrohre in einem Labormodul unter un-

terkritische, axiale Zugspannungen gesetzt und die Zeit bis zum Bruch ermittelt. Der 

Versuchsaufbau ähnelt dem Kriechversuch metallischer Werkstoffe. Informationen zur Fer-

tigung der Membranrohre, sowie das Kleben an Metallhülsen sind in [33] beschrieben. 

2.4.1 Fertigung und -vorschädigung der Proben für den Kreisringtest 

Gesinterte und teilweise vorgeschädigte Membranrohre wurden, wie in Bild 2.9a darge-

stellt, in einer Drehmaschine (EDM300DS, Rotwerk) im Drei-Backen-Futter eingespannt 

und mit einem Diamanttrennblatt in einem Dremel 3000 zu Hohlzylindern präpariert 

(2500 U/min des Membranrohrs, Gegenlauf, 12000 U/min Diamanttrennblatt, 0,1 mm/s 

Vorschub, Kühlmittel Isopropanol). Die Segmentkanten wurden anschließend mit der 

Trennblattfläche geschliffen, bis keine Ausbrüche mehr sichtbar waren. In einer zweiten 

Präparationsvariante wurden die Kanten nachträglich mit Schleifpapieren in 80er, 150er 

und 300er Körnung feucht poliert, bis optisch glänzende Kantenoberflächen vorlagen.  

 

Bild 2.9: a) Werkzeuganordnung zum Trennen der Hohlzylinder, b) Zeichnung der Proben 

Insgesamt wurden auf diese Weise 178 Hohlzylinder hergestellt mit den Abmessungen aus 

Bild 2.9b. Vor der Prüfung wurden die Proben in Ethanol gereinigt mittels Messschieber 

vermessen. Teilweise wurde die Wandstärke der Membranrohre vor dem Trennen zerstö-

rungsfrei mit einem Wanddickenmessgerät für Hohlkörper (Minitest 7200FH, 

Elektrophysik) an der Position der Probenentnahme gemessen. Einen Überblick über ge-

prüfte Hohlzylinder, deren Kantenqualität und Vorschädigung gibt Tabelle 2.5. 
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Tabelle 2.5: Versuchsplan der Hohlzylinder für den Kreisringtest. 

 Kantenqualität 
Wandstärken-
inhomogenität 

Vorschädigung 
Proben-
anzahl 

Referenz 1 poliert separat gemessen - 22 

Referenz 2 geschliffen nicht bestimmt - 23 

Serie A poliert < 150 µm Thermoschock ~4x20 

Serie B poliert < 150 µm Alterung 25 

Serie C geschliffen nicht bestimmt chemische Reaktion 19 

Serie D poliert separat gemessen Thermozyklierung 8 

Die Vorschädigung wird nachfolgend für jede Probenserie A bis D separat beschrieben: 

Serie A: Festigkeitsabnahme durch Thermoschock 

Die Vorschädigung erfolgte an den fertig präparierten Hohlzylindern. Nach halbstündiger 

Homogenisierung bei 850 °C im Kammerofen erfolgte eine spezifische Abkühlung und 

Schädigung durch Ofenöffnung (Serie A1), Entnahme aus dem Ofen (Serie A2), Entnahme 

aus dem Ofen und Ventilatorkühlung (Serie A3) oder Abschreckung im Wasserbad (Serie 

A4) erfolgte. Die Temperaturen wurden anhand kalibrierter Typ K Thermoelemente gemes-

sen, die an die Hohlzylinder gewickelt/gedrückt waren. Die Abkühlkurven der vier 

Probenserien A1-A4, dargestellt nach Kurvenfitting der Messdaten, sowie die mittleren Pro-

bentemperaturen zu charakteristischen Zeiten sind in Bild 2.10 dargestellt.  

 

Bild 2.10: a) Fit der Abkühlkurven der Serie A und b) mittlere Probentemperatur nach cha-

rakteristischen Abkühlzeiten, Fittingdetails: siehe Tabelle 6.1 auf Seite 163 

Serie B: Festigkeitsabnahme durch Alterung 

Hohlzylinder wurden nach Ende der Langzeittests 1 - 3 aus noch intakten Membranrohren 

außerhalb des verfärbten Bereichs (0,25 < x 1,0) herausgetrennt und poliert. Die Einsatz-

zeit der Membranen im Modul variierte von 1000 h – 1800 h. 
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Serie C: Festigkeitsabnahme durch chemische Reaktion 

Hohlzylinder wurden nach Ende der Langzeittests 1 - 3 aus den blau verfärbten Bereichen 

(0,15 < x 0,25) der eingesetzten Membranen herausgetrennt und geprüft. Die Einsatzzeit 

der Membranen im Modul variierte ebenfalls von 1000 h – 1800 h. Beim Trennen wurde 

nicht die gleiche Sorgfalt zur Kantenpolitur aufgewendet, wie bei den Serien A, B und D. 

Eine Wiederholung des Versuchs war aufgrund der eingeschränkten Verfügbarkeit blau 

verfärbte Membranbereiche nicht möglich. Daher wurde die Referenzserie 2 aus gesinter-

ten Membranrohren mit identischer Kantenqualität hergestellt und geprüft. 

Serie D: Festigkeitsabnahme durch Thermozyklierung 

Im Labormodul der AVT wurden Membranen insgesamt 20 Aufheiz- und Abkühlzyklen zwi-

schen 100 °C und 850 °C mit Aufheizraten von 150 K/h und natürlicher Abkühlung auf 

100 °C innerhalb von 7,5 h unterzogen, siehe Bild 2.11. Beim Beenden des Versuchs 

wurde aufgrund eines Bedienfehlers innenseitiger Überdruck von 50 mbar aufgebracht, bei 

dem zwei Membranen an der typischen Bruchposition (x = 0,25) versagten. Zur Überprü-

fung der Restfestigkeit nach Thermozyklierung und kurzzeitigem Innendruck wurden aus 

zwei verbleibenden intakten Membranrohren insgesamt acht Hohlzylinder herausgetrennt.  

 

Bild 2.11: Thermozyklierung der Membranrohre mit Details der isothermen Haltezeit 

2.4.2 Mechanische Prüfung 

Bei der Prüfung im Kreisringtest wird der Hohlzylinder zwischen zwei planparallelen Platten 

positioniert wie in Bild 2.12. Eine feste Einspannung wird nicht benötigt. Die Bereiche ho-

her Zugspannungen sind in Bild 2.12 mit „x“ markiert. Die ermittelte Bruchkraft F geht ein 

in die Berechnung der Bruchspannung σ nach FREY [137]: 

 𝜎 =
𝐹(3𝑑𝑎 − 𝑠)

𝑙𝜋𝑠2
 (16) 

Mit den Maßen der Hohlzylinder aus Bild 2.9b ergibt sich eine geringe Abweichung um 

0,2% zu der in [138] genannten Gleichung, die auf DE WITH [139] zurückführt. Die Festigkeit 
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der verschiedenen Probenserien wurde durch Weibulldiagramme (siehe Abschnitt 2.1.2) 

dargestellt. Die Bruchversuche wurden an einer Universalprüfmaschine (Modell 8562, In-

stron) mit 10 kN Kraftmessdose und einer Prüfgeschwindigkeit von 0,2 mm/s durchgeführt. 

Das Programm wurde so konfiguriert, dass die Maschine bei einem Kraftabfall um 80 % 

stoppte. Der Messfehler auf die Biegefestigkeit 𝑢𝜎 wurde mittels der Gaußschen Fehler-

fortpflanzung auf Gleichung (16) wie folgt berechnet: 

 𝑢𝜎 = √(
3𝑑𝑎 − 𝑠

𝑙𝜋𝑠2
𝑢𝐹)

2

+ (
3𝐹

𝑙𝜋𝑠2
𝑢𝑑)

2

+ (
𝐹(𝑠 − 3𝑑𝑎)

𝑙2𝜋𝑠2
𝑢𝑙)

2

+ (
𝐹(𝑠 − 6𝑑𝑎)

𝑙𝜋𝑠3
𝑢𝑠)

2

 (17) 

Die Messungenauigkeit der Kraft uF betrug dabei 0,1 N und ging aus den Schwankungen 

der gemessen Kraft im Ruhezustand hervor. Der Fehler auf den Durchmesser ud wurde 

auf 0,1 mm geschätzt. Die Ungenauigkeit des Messschiebers bestimmte den Fehler auf 

die Länge ul mit 0,005 mm. Der Fehler der Wandstärke us wurde bei jeder Probe, deren 

Wandstärke vor Prüfung berührungslos gemessen wurde, als Mittelwert aus maximaler 

Wandstärke smax und minimaler Wandstärke smin bestimmt. Bei den anderen Probenserien 

wurde er auf 109 µm (Standardabweichung aus Referenzserie 1) bzw. 200 µm (bei Sicht-

prüfung) geschätzt (siehe Datensatz in [1]). 

 

Bild 2.12: Versuchsanordnung im Kreisringtest und bei den Kriechversuchen 

Die Lebensdauer von BSCF-Membranen unter statischen axialen Zugspannungen wurde 

durch Fotodokumentation ermittelt. Hierzu wurden 15 Membranrohre mit geklebten metal-

lischen Hülsen im wassergekühlten Flansch eines kleinen Labormoduls befestigt und durch 

eingeführte Al2O3-Stäbe mit definiertem Gewicht mit Spannungen im Bereich 3,8 - 6,3 kPa 

beansprucht, siehe Bild 2.12. Im Intervall von 10 Minuten wurden Fotografien 
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aufgenommen. Das Membranmodul wurde mit 100 K/h aufgeheizt und bis zum Bruch des 

letzten Membranrohrs bei 850 °C isotherm gehalten. Der Bruch eines Membranrohrs 

wurde bei Positionsverschiebung der Al2O3-Stäbe zwischen zwei aufeinanderfolgenden 

Bildern identifiziert. Die Lebensdauer berechnete sich somit aus der Bildnummer.  

2.4.3 Oberflächen- und Gefügeanalytik 

Nach Moduleinsatz wurden Membranteile nahe der Bruchstelle und am unteren Mem-

branende entnommen. Nach Reinigung unter Druckluft wurden Bilder sowie EDX- 

Messungen am REM (Jeol JSM 6400) aufgenommen. EDX-Messwerte wurden zunächst 

einer ZAF-Korrektur und anschließend einer Korrektur des Kohlenstoffgehalts 𝑐𝑐, 𝑚𝑒𝑠𝑠, der 

der Vakuumpumpe entstammte (0 < 𝑐𝑐, 𝑚𝑒𝑠𝑠 < 10 mol%), unterzogen. Die gemessenen 

Konzentrationen 𝑐𝑖, 𝑚𝑒𝑠𝑠 der 𝑖 detektierten Elemente wurden mit  

 𝑐𝑖, 𝑘𝑜𝑟𝑟 =
𝑐𝑖, 𝑚𝑒𝑠𝑠

100 − 𝑐𝑐, 𝑚𝑒𝑠𝑠
∙ 100 (18) 

konvertiert, um einen kohlenstofffreien, korrigierten Elementgehalt 𝑐𝑖, 𝑘𝑜𝑟𝑟 zu ermitteln. Zur 

Einschätzung der Unsicherheit der korrigierten EDX-Werte, wurde eine WDX-Messung von 

poliertem, gesintertem BSCF (Cameca Microprobe) herangezogen.  

Zum Vergleich von Porosität zwischen gesintertem und im Modul gealtertem BSCF wurden 

Querschliffe erstellt und an zufälliger Position von RE-Bildern in der Software ImageJ [140] 

bestimmt. An den gleichen Proben wurden EDX-Linescans aufgenommen, um Unter-

schiede in der chemischen Zusammensetzung entlang der Membranwandstärke zu 

identifizieren. Korngrößenanalysen erfolgten bildanalytisch an RE-Aufnahmen thermisch 

geätzter Schliffe (1000 °C ohne Haltezeit) mit der Software AnalySIS®. Zur Korngrenzen-

detektion wurden die Korngrenzen manuell schwarz nachgezeichnet. Im binarisierten Bild 

wurden aus den detektierten Kornflächen die äquivalenten Durchmesser ermittelt und äqui-

distanten Klassen mit Abstand 5 µm zugeteilt. Die Klassengrenzen wurden mit einem 

Faktor von 1,273 multipliziert, um dem Transfer von 2D-Bild zum 3D-Volumen gerecht zu 

werden [127, 141]. Analog erfolgte die Ermittlung der Porengrößenverteilung. 

2.4.4 Finite Elemente Simulation 

Zur Simulation der Spannungsverteilung und Berechnung des effektiven Volumens der 

Kreisringtests wurde in Abaqus ein Modell mit linearem Kontakt zur Auflage- und Lastfläche 

aufgestellt und mit linearen Brick-Elementen mit einem Integrationspunkt C3D8R vernetzt, 

siehe Bild 2.13a.  
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Für BSCF wurde linear-elastisches Materialverhalten mit Kennwerten aus Tabelle 6.6 

(Seite 166) an Luft angenommen. Zur Berechnung des effektiven Volumens Veff nach dem 

Principle of Independent Action (PIA) wandelt sich das Integral aus Gleichung (8) in eine 

Summe über alle Volumenelemente (#E) und Integrationspunkte (#I) mit den Hauptspan-

nungen σI, σII und σIII, dem Weilbullmodul m, der maximalen Hauptspannung im gesamten 

Modell σI,max und dem Volumen des entsprechenden Integrationspunkts ΔV(ij) um: 

 𝑉𝑒𝑓𝑓,𝑃𝐼𝐴 = ∑ ∑ (
𝜎𝐼

(𝑖𝑗) + 𝜎𝐼𝐼
(𝑖𝑗)+𝜎𝐼𝐼𝐼

(𝑖𝑗)

𝜎𝐼,𝑚𝑎𝑥
)

𝑚
#𝐼

𝑗=1
∙ ∆𝑉(𝑖𝑗)

#𝐸

𝑖=1
 (19) 

Die modifizierte Hauptspannungshypothese (HS) berechnet sich mit:  

 𝑉𝑒𝑓𝑓,𝐻𝑆 = ∑ ∑ (
𝜎𝐼

(𝑖𝑗)

𝜎𝐼,𝑚𝑎𝑥
)

𝑚
#𝐼

𝑗=1
∙ ∆𝑉(𝑖𝑗)

#𝐸

𝑖=1
 (20) 

Die Bruchwahrscheinlichkeit berechnet sich mit Gleichung (7), wobei 𝜎𝑢 = 0 angenommen 

und 𝜎𝑐 durch die Vergleichsspannung 𝜎𝑒𝑞 ausgedrückt wird:  

 𝜎𝑒𝑞 = {
𝜎𝐼,𝑚𝑎𝑥       𝑓ü𝑟 𝜎𝐼,𝑚𝑎𝑥 > 0 

0                𝑓ü𝑟 𝜎𝐼,𝑚𝑎𝑥 ≤ 0 
  (21) 

Für die Simulation der Spannungsverteilung während des Modulbetriebs wurde ¼ eines 

Membranrohrs mit Symmetriebedingungen in der x-y und y-z Ebene erstellt, siehe Bild 

2.13b. Dabei wurde die Stirnfläche des Membranrohrs fixiert. Die Vernetzung erfolgte mit 

C3D8T Elementen, um gekoppelt Verschiebungen, Temperatur und Druck abzubilden. Die 

elastische Dehnung im BSCF∆𝜀𝑒𝑙 setzt sich im numerischen Modell aus einem mechani-

schen ∆𝜀𝑚𝑒𝑐ℎ, thermischen ∆𝜀𝑡ℎund chemischen 𝜀𝑖𝑗
𝑐ℎ Dehnungsbeitrag zusammen: 

 ∆𝜀𝑒𝑙 = ∆𝜀𝑚𝑒𝑐ℎ + ∆𝜀𝑡ℎ + ∆𝜀𝑐ℎ (22) 

 

Bild 2.13: FE-Modelle in Abaqus: a) Kreisringtest, b) Membranrohr im Oxycoal-AC Modul 
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Die Veränderung des Spannungszustands, wird aus den elastischen abzüglich der visko-

plastischen Dehnungsanteile implizit über das Hooke’sche Gesetz berechnet  

 ∆𝜎 = 𝐶 ∙ (∆𝜀𝑒𝑙 − ∆𝜀𝑣𝑝)       mit          ∆𝜀𝑣𝑝 = ∆𝑡 ∙ 𝜀̇𝑣𝑝 (23) 

mit dem Tensor des Elastizitätsmoduls 𝐶. Die chemischen ∆𝜀𝑐ℎ und visko-plastischen Deh-

nungsanteile ∆𝜀𝑣𝑝 wurden temperatur- und partialdruckabhängig abgebildet. Außen wurde 

die thermo-chemische Ausdehnung an Luft berücksichtigt und auf der Innenseite zusätzli-

che chemische Dehnungsbeiträge ab 500 °C. Zwischen dem Innen- und Außenradius 

wurde ∆𝜀𝑐ℎ über eine Feldvariable zwischen 0 und 1 in der Subroutine USDFLD interpoliert. 

Ebenso wurde der Sauerstoffpartialdruck aus Gleichung (14) in der CREEP Subroutine 

linear interpoliert, um innen höhere Kriechraten 𝜀̇𝑣𝑝 abzubilden als außen. Details des Mo-

dells und genutzte Kennwerte gibt Tabelle 6.6 (Seite 166) wieder. Die Subroutines sind in 

[1] in Dokument G verfügbar. Mit den genannten Annahmen wurden die drei Schritte in 

Tabelle 2.6 simuliert.  

Tabelle 2.6: Schritte bei der Simulation des Membranrohrs (Details Tabelle 6.6) 

Schritt (Nr) Typ Dauer Randbed. Temperatur Druck (mech.) chem. Dehnung Kriechen 

Anschalten 
(1) 

s - 
Fixierung, 
Symmetrie 

axialer Gradi-
ent 

1 MPa Druck (a), 
0,095 MPa Zug (i) 

USDFLD Sub-
routine 

- 

Permeation 
(2) 

t 1000 h wie in Schritt 1 
CREEP 
Subroutine 

Notabschal-
tung (3) 

t  120 s 
wie in 
Schritt 2 

Reduktion um 
10 % (i & a) 

Linearer Abfall auf 
0 MPa (i & a) 

Linearer Abfall 
auf 0 

- 

Abkürzungen: i = innen, a = außen, s = statisch, t = transient 
 

Schritt 1 bildet das axiale Temperaturfeld analog zu Bild 2.7c auf der Außen- und Innen-

seite, die Drucklasten sowie die chemische Dehnung ab. Das Einwirken der Drucklasten 

in der FEM-Software Abaqus, die Relativdrücke nutzt, veranschaulicht Bild 2.14.  

Im transienten Schritt 2 setzt Kriechrelaxation für 1000 h ein, bevor im transienten Schritt 

3 die Notabschaltung erfolgt, indem die Drucklasten sofort, die Temperaturen um 10 % und 

die chemischen Dehnungen linear um 100 % innerhalb von 120 Sekunden abnehmen.  

 

Bild 2.14: Drücke auf die Membranwand unter Normbedingungen und in Abaqus 
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2.5 Ergebnisse 

In Folgenden werden die Ergebnisse zur Untersuchung der Schädigungsmechanismen be-

schrieben. Dabei erfolgt für einzelne Resultate bereits eine isolierte Bewertung möglicher 

Fehlerquellen und ein Vergleich mit Literaturdaten. Zu einer Verknüpfung der Ergebnisse 

und gemeinsamen Analyse kommt es erst in der nachfolgenden Diskussion in Kapitel 2.6. 

2.5.1 Wandstärkeninhomogenität 

Inhomogene Wandstärken können zu einer Fehleinschätzung der Festigkeit führen. Bild 

2.15 stellt daher die Minima (unten) und Maxima (oben) an den drei Messpositionen 

x = 0,1, 0,5 und 0,9 als Verteilung dar. Es treten große Inhomogenitäten der Wandstärke 

in der Rohrmitte bei x = 0,5 mm bis zu Δs = 500 µm auf. Dies liegt vermutlich an einem 

Ausbeulen des Stahlkerns auf den das BSCF-Granulat isostatisch gepresst wird. Nahe der 

Fügezone ist die Wandstärke relativ homogen. Interpoliert auf die Bruchposition bei 

x = 0,25 kann mit einer minimalen Wandstärke von etwa 800 µm gerechnet werden. Die 

mittlere Wandstärke s̅ der Rohre beträgt etwa 920 µm. Zur Visualisierung der Wandstär-

kendifferenzen stellt Bild 2.15 rechts Stereolupenaufnahmen von Kreisringproben dar. An 

der dünnsten Stelle beträgt die Wandstärke weniger als 700 µm. 

 

Bild 2.15: Charakteristische Wandstärkenverteilung von Membranen vor Moduleinsatz 

Aus unregelmäßigen Wandstärken der Membranrohre resultieren inhomogene Span-

nungsverteilungen. Lokal geringe Wandstärken können sich durch Kriecheffekte weiter 

reduzieren. Die zerstörungsfreie Vermessung von Membranrohren vor und nach Einsatz 

in einem Labormodul zeigte aber keine Änderungen, die signifikant über der gerätebeding-

ten Unsicherheit von ±12 µm liegen. Kriechverformung konnte daher nicht nachgewiesen 

werden. Untersuchungsdetails sind in Dokument C in [1] beschrieben. 
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2.5.2 Oberflächen- und Gefügemodifikation durch Modulbetrieb 

Die Analyse von Membranrohren nach dem Modulbetrieb im Rasterelektronenmikroskop. 

zeigte nach allen drei Langzeittests die gleiche Charakteristik. Der äußere, blau verfärbte 

Bereich nahe der Bruchstelle in Bild 2.16a ist rau und unregelmäßig mit einem Belag über-

zogen. Die entsprechende Innenseite der Membran in Bild 2.16b ist so glatt, dass auch 

einige oberflächliche Poren erkennbar werden. Mit höherer Vergrößerung am geschlosse-

nen Membranende lässt sich in Bild 2.16c eine granulare Struktur erkennen. Diese 

Oberflächenstruktur liegt entlang der gesamten Membranlänge vor, vermutlich auch unter-

halb des Belags an der Bruchposition.  

 

Bild 2.16: SE-Aufnahmen eines Membranrohrs nach Modulbetrieb: a) blau verfärbte  
Außenseite (Bruchstelle), b) zugehörige Innenseite, c) Außenseite am Membranende 

Die quantitativen EDX-Analysen an den Membranoberflächen und dem Isolationsmaterial 

sowie die WDX-Referenzmessung von gesintertem BSCF fasst Tabelle 2.7 zusammen.  

Die Zusammensetzung der Membraninnenseite weicht kaum von der WDX-Referenzmes-

sung ab. Trotz gekrümmter Oberfläche und Kohlenstoffkontamination sind die C-

korrigierten EDX-Messwerte somit belastbar zur vergleichenden Analyse. Die Blauverfär-

bung am Bruchursprung tritt gemeinsam mit den neu detektierten Elementen Aluminium, 

Silizium, Schwefel und Chrom auf, wobei der Chromgehalt stark schwankt.  

Der detektierte Schwefel tritt in geringem Gehalt an der Bruchposition und stark kon-

zentriert am geschlossenen Membranende auf. Aluminium und Silizium liegen in Form von 

Oxiden vor und entstammen vermutlich dem Isolationsmaterial, das als hochreine Al2O3-

Faserisolation beschafft wurde. Bemerkenswert ist, dass aus dem Fasermaterial, mit ei-

nem Al:Si-Verhältnis von 31:1, weniger Aluminium als Silizium auf das Membranrohr 

übergeht. Auf dem Membranrohr beträgt das Verhältnis 1:5. Dies ist ein Indiz dafür, dass 

überwiegend Silizium mit dem Membranrohr reagiert hat und nicht nur Stäube der Fa-

serisolierung auf dem Membranrohr anhaften.  
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Tabelle 2.7: Mittelwerte und Standardabweichung der Flächen-EDX und -WDX in mol%  

 O Al Si S Cr Fe Co Sr Ba 

WDX: BSCF gesintert14 
56,4 - - - - 4,3 17,0 11,3 11,0 

±0,1     ±0,1 ±0,1 ±0,1 ±0,1 

EDX: Bruchstelle innen4  
56,9 - - - - 4,2 16,9 10,7 11,3 

±0,4 - - - - ±0,1 ±0,5 ±0,2 ±0,1 

EDX: Bruchstelle außen4 
55,5 1,4 6,9 0,5 1,9 1,8 7,1 10,4 14,4 

±0,5 ±0,4 ±0,1 ±0,3 ±1,1 ±0,5 ±1,3 ±1,0 ±1,2 

EDX: Membranende außen3 
59,1 - - 3,8 - 3,8 12,8 9,7 10,8 

±0,4 - - ±0,4 - ±0,1 ±0,5 ±0,2 ±0,1 

EDX: Faserisolierung1 67,6 31,4 1 - - - - - - 

EDX-Werte kohlenstoffbereinigt nach Gleichung (18). Hochgestellter Index = Anzahl der Messstellen. 

Bild 2.17 gibt weitere Informationen zur Morphologie der Außenseite nach 1800 h Perme-

ationsbetrieb im Vergleich zur gesinterten Oberfläche. Bei der „strukturierten“ Oberfläche 

aus Bild 2.16c handelt es sich um die ehemaligen Granulatgrenzen des Grünkörpers. Die 

Körner sind während der Sinterung über die Granulatgrenzen hinweggewachsen. 

 

Bild 2.17: REM-Bilder der Membranaußenseite vor/nach Permeation, teils aus [33] 

Nach 1800 h Modulbetrieb liegen vereinzelte Partikel auf der Oberfläche an der Position 

der Faserisolierung und viele solcher Partikel in der heißen Membranzone. Mit hoher Ver-

größerung, Punktmessung und vermutlich kleinerer Beschleunigungsspannung (kleineres 

Eindringvolumen) als in Tabelle 2.7 konnten diese Partikel mittels EDX als chromreiche 

schwefelhaltige Partikel identifiziert werden.  
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Neben dem starken Partikelbelag in der heißen Zone, fallen auch helle Phasen an den 

Korngrenzen auf. Diese sind an Strontium verarmt und nahezu frei von Eisen. Dies ist ein 

starkes Indiz für die Bildung der hexagonalen Phase, die als Ba(Sr)CoO3-δ charakterisiert 

wurde [84]. Auffällig ist, dass die hexagonale Korngrenzphase nicht bis an die Außenseite 

heranreicht, sondern von einem etwa 10 µm tiefen Bereich dunkler Nadeln in einem leicht 

zersetzten BSCF abgelöst wird. Die hexagonale Phase liegt auch bereits bei den mittleren 

Temperaturen im Isolationsbereich vor. Dort ist sie aufgrund der veränderten Keimbil-

dungs- und Wachstumskinetik feiner und dichter [79, 84]. Die Ausbildung der hexagonalen 

Phase innerhalb der heißen Zone war nicht erwartet worden, da sie Literaturangaben zu-

folge an Luftatmosphäre nicht oberhalb 850 °C [78, 79] bzw. 800 °C [116] auftreten sollte. 

Die Kesseltemperatur wurde auf Basis dieses Wissensstands auf mindestens 850 °C fest-

gelegt (siehe Tabelle 2.7) und betrug bei den untersuchten Membranen aus Testlauf 3 

etwa 860 °C. RUTKOWSKI et al. untersuchten ebenfalls BSCF-Membranrohre nach über 

2000 h Permeationsbetrieb und identifizierten hexagonale Phase sowohl an der Luft als 

auch an der Permeatseite, jedoch nur in Bereichen, bei denen die Temperatur etwa zwi-

schen 720 und 800 °C lag [142]. Die Bildung der hexagonalen Phase ist auf der 

Membraninnenseite in Bild 2.18 ähnlich.  

Allerdings treten hier keine dunklen Nadeln auf und die hexagonale Phase dringt vollstän-

dig bis zur Innenseite vor. Auf der Oberfläche in der heißen Zone liegt die hexagonale 

Phase an den Korngrenzen und den Körnern vor. Es wird kein Chrom nachgewiesen, son-

dern erneut ein eisen- und strontiumverarmtes BSCF. 

 

Bild 2.18: REM-Bilder der Membraninnenseite vor/nach Permeation, teils aus [33] 
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EDX-Linienscans von Querschliffen der verfärbten Bereiche konnten keine fremden Ele-

mente wie Al, Si, S oder Cr nachweisen. Da diese Elemente jedoch direkt auf der 

Oberfläche gemessen wurden (siehe Tabelle 2.7), müssen diese Schichten in einem ober-

flächennahen Bereich bis maximal 1 µm auftreten. Zudem zeigten sich in Linienscans 

entlang der gesamten Wandstärke auch keine Gradienten der A und B-Kationen. Solch ein 

Gradient wurde von BUYSSE et al. nach Permeationsbetrieb von BSCF-Hohlfasern beo-

bachtet [96]. Strontium reicherte sich aufgrund des Effekts der „kinetischen Entmischung“ 

[143] an der Außenseite an und an der Innenseite ab. SCHLEHUBER beobachtete nur bei 

LSCF, nicht jedoch bei BSCF eine kinetische Entmischung [144]. 

Werden Schliffbilder des gesinterten BSCF mit solchen nach Modulbetrieb verglichen, sind 

hinsichtlich Form und Verteilung der Poren und Körner keine offensichtlichen Unterschiede 

erkennbar. Ein exemplarisches REM-Bild nach Moduleinsatz zeigt Bild 2.19a.  

 

Bild 2.19: a) exemplarisches RE-Bild von BSCF nach thermischer Ätzung, b) Porengrö-
ßen des BSCF im gesinterten Zustand sowie nach 1800 h Alterung im Modulbetrieb 

Zahlreiche, meist sphärische und isolierte Poren treten überwiegend intrakristallin auf. Die 

Korngrenzen sind leicht gekrümmt, da sie durch die wenigen interkristallinen Poren festge-

halten werden. Porencluster treten selten auf. Die quantitative Bildanalyse ergibt leichte 

Unterschiede zwischen den gesinterten und im Modul gealterten Membranrohren. In die 

Auswertung gingen Bildausschnitte von der Membraninnen- und -außenseite ein, da hier 

keine Unterschiede erkannt wurden. Die Gesamtporosität nimmt von 4,2 ± 0,3 vol% auf 

5,8 ± 0,5 vol% zu. Dies geht einher mit einer Porenvergröberung, siehe Bild 2.19b. 

Der volumenkorrigierte Feretdurchmesser d50 steigt demnach von 1,8 µm auf 2,1 µm und 

auch d90 steigt von 4,0 µm auf 6,3 µm. Die Unterschiede sind gering, aber aufgrund der 

großen Anzahl der untersuchten Poren (>30.000) und Bildausschnitte (7) statistisch 
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belastbar. Die Korngrößenanalyse in Bild 2.20 weist ebenfalls den Trend zur Vergröberung 

im Histogramm den charakteristischen Korndurchmessern d10, d50 und d90 nach. 

 

Bild 2.20: Korngrößenverteilung vor und nach 1800 h Alterung im Modulbetrieb 

Die Betriebstemperatur des Moduls liegt bei 78 % der Sintertemperatur. Somit ist die beo-

bachtete Kornvergröberung maßgeblich auf „Nachsintern“ zurückzuführen, bei dem 

typischerweise die großen Körner auf Kosten der kleinen Körner wachsen. Die ermittelten 

Werte für die Kornvergröberung nach 1800 h Modulbetrieb sind tendenziell vergleichbar 

mit Werten von KALETSCH [119]. Während einer künstlichen Alterung bei 850 °C von 

1500 h ohne anliegenden Partialdruckgradienten stellte sie Änderungen von 50, 38 bzw. 

31 % fest, wenngleich die Korngröße insgesamt mit Werten im gesinterten Zustand von 

16, 34 und 58 µm für d10, d50 und d90 deutlich höher lag. Die Porosität veränderte sich durch 

Alterung nicht. Da gleiches BSCF-Granulat sowie identische Sinterzyklen in der vorliegen-

den Arbeit und [119] verwendet wurden, sind die Unterscheide vermutlich auf eine 

veränderte Grünkörperdichte zurückzuführen. Bei den uniaxial gepressten Proben aus 

[119] ist die Grünkörperdichte inhomogener und niedriger, als bei isostatisch gepressten 

dünnwandigen Rohren.  

Durch Stofftransport infolge des Nachsinterns kann interkristalline Porosität abgebaut wer-

den. Ebenfalls häufig tritt Porenvergröberung durch Ostwald-Reifung auf. Ein Anstieg der 

Gesamtporosität infolge eines Nachsinterns ist untypisch und wurde auch bei der künstli-

chen Alterung von Kaletsch [119] nicht beobachtet. Es ist daher davon auszugehen, dass 

der leichte Anstieg der Gesamtporosität durch die Permeation verursacht wird, die durch 

die gerichtete Leerstellendiffusion ebenfalls die Porenvergröberung bedingt.   
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2.5.3 Festigkeitsdegradation durch Belastungen im Modulbetrieb 

Bei Durchführung der Kreisringprüfung traten meist „keramiktypische“ Kraft-Weg-Kurven 

mit linear-elastischem Anstieg bis zum Sprödbruch auf, sowie gelegentlich Kurven mit 

mehreren Maxima, siehe Bild 2.21a. Nach dem ersten Hauptmaximum waren diese Pro-

ben jedoch optisch noch intakt. Bei Fortsetzung der Prüfung wurde das erste 

Kraftmaximum nicht wieder erreicht, weshalb immer ausschließlich das erste Maximum in 

die Berechnung der Bruchspannung einging. Die Prüfzeit betrug, wie z.B. in DIN EN ISO 

843-1 gefordert, unter 15 s. Der zackenartige Verlauf der Prüfkraft bei einigen Proben ist 

möglicherweise auf die Stabilisierung einzelner Bruchsegmente durch Reibung zurückzu-

führen. Häufig traten, wie aufgrund der Positionen maximaler Zugspannungen zu erwarten 

war, halbierte oder geviertelte Kreisringbruchstücke auf, siehe Bild 2.21b. 

Wie exemplarisch für zwei Kreisringproben in Tabelle 2.8 dargestellt, hat hinsichtlich der 

vier Fehlerbeiträge von uF, ud, ul und us in Gleichung (17) fast ausschließlich die Wand-

stärke s einen Einfluss auf die Unsicherheit der Bruchspannung uσ. In Serie A und der 

Referenzserie 1 wurden daher alle Kreisringe aus Membranrohren entnommen, bei denen 

die Differenz der maximalen und minimalen Wandstärke vor Trennen zu <150 µm bestimmt 

wurde. Die Auftragung der ermittelten Bruchspannungen von Referenzserie 1 in Bild 2.21c 

zeigt jedoch keine signifikante Abnahme der Bruchspannung mit Erhöhung der Wandstär-

kendifferenz im untersuchten Bereich. 

Tabelle 2.8: Gaußsche Fehlerfortpflanzung nach Gleichung (17), Rohdaten in [1] F  

Probe 7-9 (Referenzserie 1) 𝑢𝜎 = √0 + 1 + 0 + 101 ≈ 10 𝑀𝑃𝑎  

Probe 14-12 (Referenzserie 1) 𝑢𝜎 = √0 + 1 + 0 + 347 ≈ 19 𝑀𝑃𝑎  
 

Die ermittelten Weibullparameter der Versuchsserien A-D nach Vorschädigung sowie der 

zugehörigen Referenzserien ohne Vorschädigung fasst Tabelle 2.9 zusammen. Graphisch 

 

Bild 2.21: a) Kraft-Weg-Kurve mit mehreren Maxima, b) Bruchbilder, c) Punktwolke von 
Referenzserie 1 in der Auftragung Bruchspannung vs. Wandstärkendifferenz 
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dargestellt sind die Resultate in Bild 2.22. Die zugrundeliegenden Messdaten und daraus 

berechnete Größen sind als Rohdaten in Dokument F in [1] publiziert. 

Tabelle 2.9: Weibullparameter der Kreisringprüfung 

 Kantenqualität Vorschädigung m [-] σ
0 
[MPa] 

Referenz 1 poliert - 6,2 ± 0,3 162 ± 0,3  

Referenz 2 geschliffen - 5,2 ± 0,2 117 ± 2  

Serie A1 

poliert Thermoschock 

6,4 ± 0,5 151 ± 2 

Serie A2 6,2 ± 0,4 109 ± 1 

Serie A3 1,9 ± 0,12) 84 ± 12) 

Serie A4 4,9 ± 0,33) 16 ± 13) 

Serie B poliert Alterung 6,8 ± 0,4 142 ± 1 

Serie C geschliffen chem. Reaktion 5,9 ± 0,6 98 ± 2 

Serie D poliert Thermozyklierung 3,1 ± 0,4 96 ± 2 

Hinweis: Hochgestellte Indizes beschreiben die Anzahl während der Vorschädigung gebrochener Proben 
 

  

Eindeutig zeigt sich der Festigkeitsverlust mit zunehmender Abkühlgeschwindigkeit wäh-

rend der Thermoschockbehandlung von -7% in Serie A1 über -33% und -48% in den Serien 

 

Bild 2.22: Weibulldiagramme der Kreisringprüfung nach Vorschädigung 
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A2 und A3 bis zu -90% in Serie A4, siehe Bild 2.22a und Tabelle 2.9. Dass in den filigranen 

Hohlzylinder-Proben mit Wandstärken unter 1 mm so starke Festigkeitsabnahmen durch 

Thermoschock auftreten, war nicht erwartet worden. Neben der Größe der bruchauslösen-

den Defekte ändert sich zudem ab Versuchsreihe 3 offensichtlich die Verteilung der 

kritischen Defektart, da der Weibullmodul einen starken Sprung von etwa 6 auf 2 aufweist. 

Zu berücksichtigen ist bei Serie A3 bzw. A4, dass es durch den Thermoschock bereits zu 

Brüchen bei zwei bzw. drei Proben kam. Somit ist eine korrekte Weibullauswertung bei 

diesen Serien nicht möglich, da Bruchspannungen von 0 MPa auf der Abszisse bei −∞ 

liegen. Zu Vergleichszwecken wurden die vorzeitigen Ausfälle bei der Auswertung ausge-

nommen, aber als hochgestellter Index bei den Weibullparametern in Tabelle 2.9 erwähnt. 

Inwieweit Gefügeveränderungen während des Moduleinsatzes durch Kriechen, Gefüge-

vergröberung oder Permeation festigkeitssenkend wirken, wurde durch Prüfung von 

Proben untersucht, die nach Moduleinsatz aus Membranen in der heißen Zone entnommen 

wurden. Die Resultate in Bild 2.22b und Tabelle 2.9 zeigen eine leichte Reduzierung der 

charakteristischen Festigkeit um -12 % (162 MPa zu 142 MPa) im Vergleich zur Referenz-

serie 1. Der Weibullmodul ändert sich dabei nicht signifikant. Die Proben der Serie C aus 

blau verfärbten Membranabschnitten waren im Modulbetrieb Temperaturen im Bereich 

400-750 °C ausgesetzt. Sie wiesen geschliffene Kanten auf und sind daher zu Vergleichs-

zwecken in Bild 2.22c und Tabelle 2.9 mit Referenzserie 2 verglichen. Es zeigt sich ein 

leichter Abfall der charakteristischen Festigkeit (117 MPa zu 98 MPa) um 16 % bei nicht 

signifikantem Anstieg des Weibullmoduls. Die Veränderungen sind ähnlich, wie bereits zwi-

schen Serie B und Referenzserie 1 beobachtet, allerdings auf einem deutlich geringeren 

Spannungsniveau infolge der zusätzlichen Kantendefekte. 

In Bild 2.22d und Tabelle 2.9 sind die Datenpunkte aus den Festigkeitsuntersuchungen 

nach Thermozyklierung gemeinsam mit der Referenzserie 1 aufgetragen. Da es sich um 

eine sehr geringe Probenanzahl (N=8) handelt, ist die übliche Datenauswertung nach 

WEIBULL mit großer Unsicherheit behaftet. Dennoch sind die Trends einer Festigkeitssen-

kung (162 MPa zu 96 MPa) und einer Steigerung der Streuung (6 zu 3) durch die 

Abflachung der Ausgleichsgeraden und Verschiebung nach links zweifelsfrei erkennbar. 

Die ermittelte Festigkeitsdegradation wird in jeder Serie durch verschiedene Gefüge- 

schädigungen verursacht. Die Gefügeveränderungen infolge der Alterung und der blauen 

Verfärbung wurden im Kapitel 2.5.2 bereits beschrieben. Zur Bewertung der Gefüge- 

schädigung infolge der Thermoschockbeanspruchung wurden ebenfalls Schliffbilder ange-

fertigt. Im Gegensatz zur Referenzprobe sind nach Thermoschock Mikrorisse im 

Probeninnern sichtbar (Bild 2.23). Die meisten dieser Risse verlaufen erwartungsgemäß 
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in radialer Richtung. Sie werden durch tangentiale Zugspannungen initiiert, die in der 

schneller abkühlenden Randschicht der Hohlzylinder aufgebaut werden. Die Risslänge va-

riiert zwischen 20 und 200 μm. Ein Anstieg der mittleren Risslänge oder der Rissdichte mit 

zunehmender Thermoschockbelastung ist nicht ersichtlich. 

 

Bild 2.23: Lichtmikroskopische Bilder präparierter Bruchstücke der Serien A1 bis A4 

2.5.4 Membranlebensdauer unter statischer Zugbeanspruchung  

Anhand einer Fotodokumentation der BSCF-Membranen und der Belastungsstäbe aus 

Al2O3 wurde die Zeit bis zum Bruch für jede Membran separat ermittelt. Kein Membran-

bruch trat während des Aufheizens auf. Bild 2.24 zeigt daher die Ergebnisse ab dem 

Zeitpunkt der isothermen Haltephase bei 850 °C (t = 0 h).  

 

Bild 2.24: Lebensdauer einzelner Membranrohre unter axialer Zugspannung 

Membranrohre, die unter höheren Zugspannungen stehen, versagten im Trend früher. Von 

insgesamt 15 Membranrohren versagten neun Membranrohre nacheinander in engen Zeit-

abständen, wie durch Einzelfotos dokumentiert. Diese Proben sind mit der Probenanzahl 

n und einer vertikalen Linie in Bild 2.24 gekennzeichnet. Nach 320 Stunden fielen zwei 

Membranen, mit grauen Rauten markiert, möglicherweise gleichzeitig aus (zwei Ausfälle 

auf einem Foto). Eine dieser beiden Membranen könnte demnach abhängig infolge eines 

Dominoeffekts versagt haben (1 von 15). Mindestens 93 % (14 /15) der Membranrohre 

versagten somit rein aufgrund der statischen Belastung. Über die Größeneffektgleichung 
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berechnet, ergibt die charakteristische Bruchspannung einer Membran, basierend auf den 

Kennwerten aus dem 4-Kugel-Versuch bei 850 °C (siehe Tabelle 2.3) und dem effektiven 

Volumen einer Membran von ca. 20000 mm3, den Wert von 32 MPa. Der Unterschied zwi-

schen Prognose der Kurzzeitfestigkeit und experimenteller Beobachtung des Versagens 

durch unterkritisches Risswachstum im Bereich 30 kPa bis 60 kPa beträgt somit drei Grö-

ßenordnungen. 

2.5.5 Finite Elemente Simulationen 

2.5.5.1 Spannungsverteilung der Kreisringversuche 

Durch FE-Simulation ergibt sich die Spannungsverteilung im Kreisringtest gemäß Bild 

2.25. Dabei sind die obere und untere Innenseite etwa doppelt so hoch belastet wie die 

seitlichen Außenseiten. Die dort positionierten Volumenelemente tragen signifikant zum 

effektiven Volumen bei und bilden den versagenskritischen Bereich. Das Ergebnis ist ver-

gleichbar zu Simulationen in [145, 146]. 

 

Bild 2.25: Simulierte Spannungsverteilung im Kreisringtest 

Das effektive Volumen und die resultierende Normierungsspannung der verschiedenen 

Probenserien sind in Tabelle 2.10 gegeben. Aufgrund des sehr kleinen Weibullmoduls in 

Serie A3 und D wird das effektive Volumen groß, womit die entsprechende Normierungs-

spannung nicht mehr technologisch anwendbar ist (Markierung mit *).  

Insgesamt liegen die Normierungsspannung und der Weibullmodul der Referenzserie 1 

damit in einem ähnlichen Bereich, wie von ZWICK im 4-Kugel-Versuch (179 MPa, 7,1, [70]) 

und eigenen Bruchtests im 4-Kugel-Versuch (189 MPa, 8,8, [127]) für BSCF mit etwa 3 % 

Porosität ermittelt wurde. Ob das in [105] ermittelte effektive Volumen von 1,8 mm3 für den 

Kreisringtest korrekt ist, wird angezweifelt. Es erscheint zu niedrig für einen Weibullmodul 

von 6,7 und gleicher Probengeometrie wie in dieser Arbeit, weshalb die dort berechnete 

Normierungsspannung von 142 MPa nicht zu Vergleichen herangezogen wird.   
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Tabelle 2.10: Effektives Volumen und Normierungsspannung der Kreisringtests 
 

 Kantenqualität Vorschädigung m [-] σ
0 
[MPa] V

eff
 [mm³] σ

0V 
[MPa] 

Ref. 1 poliert - 6,2 162 6,2 218 

Ref. 2 geschliffen - 5,2 117 7,6 173 

Serie A1 

poliert Thermoschock 

6,4 151 6,0 200 

Serie A2 6,2 109 6,2 146 

Serie A3 1,9 84 29,4* 497* 

Serie A4 4,9 16 8,2 25 

Serie B poliert Alterung 6,8 142 5,7 183 

Serie C geschliffen chem. Reaktion 5,9 98 6,6 135 

Serie D poliert Thermozyklierung 3,1 96 14,7* 229* 

Die Abnahme der Normierungsspannung im 4-Kugel-Versuch infolge einer 3000 stündigen 

Alterung bei 850 °C von 189 MPa [127] auf 136 MPa [119] beträgt 28 %. Im Vergleich dazu 

nimmt die Normierungsspannung nach 1800 h Alterung im Oxycoal-AC Pilotmodul von 

218 MPa auf 183 MPa um nur 16 % ab. Werden die durch chemische Reaktion beein-

flusste Kreisringproben betrachtet (Referenz 2 vs. Serie C), so liegt die Abnahme der 

Normierungsspannung bei 22 %.  

2.5.5.2 Spannungsverteilung in den Membranrohren 

Die simulierten Spannungen nach Aufheizen und Beanspruchung unter 10 bar Außendruck 

und -50 mbar Innendruck, daraus resultierenden chemischen Dehnungen, sowie der Be-

lastung durch das Eigengewicht sind in Bild 2.26 dargestellt.  

 

Bild 2.26: Spannungsverteilung nach Aufheizen und Druckbelastung in Schritt 1: a) Erste 
Hauptspannung, b) Spannungskomponenten bei x=0,5. Dargestellt ist ¼ des Membran-
rohrs in Zylinderkoordinaten und Orientierung nach Skizze. Detaillierte Spannungs-
verläufe in radialer Richtung sind in Bild 6.9 im Anhang auf Seite 171 gegeben. 
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Dabei treten sehr hohe Zugspannungen bis zu 70 MPa in axialer und tangentialer Richtung 

an der Außenseite auf. Hierbei handelt es sich um Spannungen aufgrund der chemisch 

induzierten Dehnungen, was u.a. daran zu erkennen ist, dass sie sich erst ab etwa 500 °C 

bei x > 0,15 bilden. Das Spannungsmaximum wird am geschlossenen Membranende er-

reicht. Die simulierte Spannungsverteilung ist plausibel und stimmt qualitativ mit Simula-

tionen von KWOK et al. überein [110]. Die Autoren berechneten bei tubularen, geträgerten 

und folglich dünneren BSCF-Membranen maximale Tangential- und Axialspannungen von 

20 MPa.  

Die Verteilung der Spannungskomponenten von der Klebstelle bis zum geschlossenen 

Membranende auf der Membraninnenseite sowie der Außenseite ist in Bild 2.27 zu Beginn 

des Kriechens (t = 0 h) und zum Ende des Kriechens (t = 1000 h) dargestellt.  

 

Bild 2.27: Änderung der Spannungskomponenten während 1000 h Kriechen bei 850 °C 

Durch die Fixierung und die Rundung des Membranendes treten Abweichungen vom ab-

fallenden Spanungsverlauf auf der Innenseite und ansteigenden Spannungsverlauf auf. 

Diese Positionen waren jedoch im Modulbetrieb nicht versagensrelevant. Während des 

Kriechens gleichen sich die Spannungskomponenten auf der Innenseite durch Relaxation 

an. Auf der Außenseite bleiben die Tangential- und Axialspannungen bis zur Position 

x = 0,21 (≈ 11 cm) unverändert und nehmen danach ab. Dies führt zu einem lokalen Maxi-

mum nach 1000 h Kriechdauer. Für sehr lange Zeiten > 1000 h ist davon auszugehen, 

dass sich die Spannungen auf der Innen- und Außenseite angleichen werden, um die che-

mischen Dehnungen wie in [147] vollständig zu relaxieren. Im Übergangsbereich und in 

der kalten Zone sind die Kriechraten dafür offensichtlich nicht ausreichend. Das resultie-

rende lokale Spannungsmaximum und dessen zeitabhängige Ausbildung ist auch im 

Verlauf der ersten Hauptspannung auf der Außenseite in Bild 2.28 sichtbar.  
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Bild 2.28: a) Veränderung der ersten Hauptspannung auf der Membranaußenseite 
während des Kriechens, b) erste Hauptspannung nach 1000 h Kriechen bei 850 °C  

Die erste Hauptspannung folgt nach 1000 h dem Verlauf der Radialspannung (blau) und 

der Axialspannung (grün). Aus dem zeitlichen Verlauf der Spannungskomponenten (ver-

gleiche Bild 2.27) kann geschätzt werden, dass auch bei Kriechzeiten über 1000 h das 

lokale Spannungsmaximum bei x = 0,21 erhalten bleibt, wohingegen das Spannungs- 

niveau ab der Membranposition x > 0,25 noch leicht abfallen wird. 

In Simulationsschritt 3 wurden innerhalb von 2 Minuten die Drücke entfernt und eine rela-

tive Abkühlung um 10 % simuliert. Diese Zustandsänderung führte innerhalb der 

Membranwand zu geringen Temperatur- und Spannungsgradienten. Die maximale Tem-

peraturdifferenz zwischen den Oberflächen und dem Inneren beträgt etwa 50 K wodurch 

lediglich Spannungsunterschiede von 2 MPa resultieren. Durch den Druckabfall und An-

gleich des Sauerstoffpartialdrucks werden chemisch induzierte Dehnungen auf der 

Innenseite abgebaut. Dies bedingt innenpositionierte Axial- und Tangentialspannungen 

(Bild 2.29). Diese steigen von der Position x = 0,1 mit σθθ = 2 MPa beziehungsweise 

σxx = 0 MPa linear auf 47 MPa am Membranende an.  

 

Bild 2.29: Spannungsverteilung nach Druckabfall und 10% Abkühlung innerhalb 120 s: a) 
Maximale Hauptspannung, b) Spannungskomponenten bei x = 0,5 mm. Dargestellt ist ¼ 
des Membranrohrs in Zylinderkoordinaten und Orientierung nach Skizze. 



 2 Schädigungsmechanismen im Modulbetrieb 49 

 

2.5.5.3 Effektives Volumen und Bruchwahrscheinlichkeit eines Membranrohren 

In der Simulation des Membranrohrs wurden die Schritte Anschalten (1), Permeation (2) 

und Notabschaltung (3) analysiert. Das effektive Volumen berechnete sich am Ende der 

drei Schritte aus der maximalen 1. Hauptspannung im Bauteil σ
I,max

 (oft als σ
peak

 bezeichnet) 

und der zugehörigen Spannungsverteilungsfunktion. Darüber hinaus wurden drei Sets an 

Weibullparametern und zwei Versagenshypothesen verglichen, siehe Tabelle 2.11. 

Tabelle 2.11: Bruchwahrscheinlichkeit nach der modifizierten Hauptspannungshypothese 
(HH) und dem Principle of independent Action (PIA) für verschiedene Weilbullparameter-
Sets nach Ende der Schritte Anschalten (1), Permeation (2) und Notabschaltung (3). 

  

Annahme Superposition* Kreisringserie Ref 1*,  4-Kugel-Versuche 

Verweis Bild 2.31 (Kapitel 2.6) Tabelle 2.10 Tabelle 2.3 

m [-] 3,3 5,4 7,4 

σ
0V 

[MPa] 160 132 121 

Schritt [-] 1 2 3 1 2 3 1 2 3 

σ
I,max 

[MPa] 70 43 47 70 43 47 70 43 47 

HH 
V

eff
 [mm³] 2351 881 3161 1993 277 2474 1804 131 1981 

Pf [-] 1 1 1 1 0,48 1 1 0,07 0,85 

PIA 
V

eff
 [mm³] 4156 1276 6177 3312 354 4763 2837 166 3758 

Pf [-] 1 1 1 1 0,56 1 1 0,08 0,97 

* synthetische Weibullparameter wurden durch Superposition der separaten Schädigungsbeiträge aus dem Kreisring-
test infolge Thermoschock, Alterung und thermischer Zyklierung ermittelt, Kennwerte aus RT-Versuchen wurden zu 
850 °C-Kennwerten skaliert durch Reduktion des Weibullmoduls um 13 % und der Normierungsspannung um 39,5 %.  

 

Unabhängig davon, welche Annahmen für die Weibullparameter getroffen oder Versagens-

hypothesen ausgewählt werden, ergibt sich für ein einzelnes Membranrohr bereits nach 

Aufheizen und Aufbringen der Drücke (1) ein sicheres Versagen. Nach 1000-stündiger 

Kriechrelaxation imim Permeationsbetrieb (2) sinken die maximalen Hauptspannung und 

das effektive Volumen, was insbesondere bei Annahme der Weibullparameter aus dem 4-

Kugel-Versuch sehr niedrige Versagenswahrscheinlichkeiten von 7-8 % ergibt. Die Notab-

schaltung (3) ist zwar kritischer einzuschätzen als der statische Permeationsbetrieb, jedoch 

ähnlich versagensrelevant wie das Anschalten (Schritt 1), bei dem jedoch keine Membran-

brüche verzeichnet wurden. Insgesamt bleibt eine große Diskrepanz der vorhergesagten 

Ausfallwahrscheinlichkeit mit der experimentellen Beobachtung festzuhalten. Ein Vergleich 

der modifizierten Hauptspannungs- und PIA-Hypothese zeigt um einen Faktor 2 größere 

effektive Volumina, wenn alle drei Spannungskomponenten der PIA-Hypothese berück-

sichtigt werden. Dies ist durch den zuvor beschriebenen Spannungszustand mit 

gleichermaßen hohen Tangential- und Radialspannungen zu begründen. Die modifizierte 

Hauptspannungshypothese berücksichtigt nur eine dieser Spannungskomponenten.  
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2.6 Diskussion 

2.6.1 Einfluss der inhomogenen Wandstärke auf die Festigkeit 

In der rein statischen Auslegung der Membranrohre in Kapitel 2.2 und der Berechnung der 

Bruchspannungen wurden homogene Wandstärken von 920 µm angenommen. Mittels zer-

störungsfreier Messtechnik wurden jedoch Inhomogenitäten nachgewiesen, die ein 

globales Minimum von 650 µm am Membranende beziehungsweise lokale Minimalwerte 

von etwa 750 µm am Bruchursprung einnehmen. Liegt das Minimum der Wandstärke seit-

lich, so liegt die mittlere Wandstärke, die in die Spannungsberechnung eingeht, an der 

hochbelasteten Position vor. Möglicherweise wird dann auch die seitliche Position mit dem 

Wandstärkenminimum versagensrelevant. Bei homogenen Wandstärken wird jedoch ein 

Hohlzylinder immer an den oben und unten positionierten Innenseiten versagen, da die 

FE-Simulationen (Bild 2.25) hier nahezu doppelt so hohe Spannungen ermittelt hatten, wie 

an den seitlichen Außenseiten. Der Grund für die deutliche Abweichung der analytischen 

Lösung von eigenen und fremden Simulationsergebnissen [145, 146] liegt in der Annahme 

des ebenen Spannungszustands. Dieser ist für quasi-zweidimensionale Kreisringe, aber 

nicht mehr für Hohlzylinder der Länge l mit l/s > 6 (hier: l/s ≈ 11) gültig [148]. Die reale 

Spannungsverteilung bedeutet jedoch, dass bei ungünstiger Positionierung hohe Span-

nungen 𝜎𝑚𝑎𝑥 an der lokal dünnsten Wandstärke auftreten können. Diese werden jedoch 

bei der Berechnung der Bruchspannung des Hohlzylinders 𝜎𝑖 mittels Gleichung (16) unter-

schätzt. Eine illustrierte Beispielrechnung hierzu bietet Abschnitt 6.3.4 im Anhang auf Seite 

172. Insgesamt können die ermittelten Weibullparameter aus den Kreisringtests für quali-

tative Vergleiche gut, für die quantitative Auslegung jedoch nur unter Kenntnis der 

Limitationen genutzt werden.  

Der theoretisch abgeleitete Einfluss einer inhomogenen Wandstärke auf die Bruchspan-

nung von Kreisringen konnte mit den Daten aus Referenzserie 1 in Bild 2.21c nicht 

nachgewiesen werden. Der Grund hierfür liegt vermutlich in der erwähnten Vorselektion, 

die Kreisringe mit Δs < 150 µm ausschloss, und somit in geringen Spannungsdifferenzen 

zwischen σmax und σi resultierte. Die Positionierungseffekte wurden schließlich durch die 

werkstoffimmanente Streuung der Festigkeit aufgrund der Defektverteilung überlagert. Der 

technologische Weibullmodul aus dem Kreisringtest ist somit bei inhomogenen Wand- 

stärken kein reiner Werkstoffkennwert. Dies könnte ebenfalls erklären, warum der  

Weibullmodul von Referenzserie 1 mit m = 6,2 unterhalb der Werte von ZWICK (m = 7,1 im 

Ball-on-Ring Test [70]) und eigenen Bruchtests (m = 8,8 im 4-Kugel-Versuch [127]) zurück-

bleibt.  
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2.6.2 Festigkeitsdegradation durch Oberflächen- und Gefügeverän-
derungen 

Die hinreichend große Anzahl der Proben und vergleichbare Versuchsbedingungen erlau-

ben trotzdem die Untersuchung der Festigkeitsdegradation bei diversen separierten 

Beanspruchungen. Gemeinsam mit der durchgeführten Gefügeanalyse ermöglicht dies 

eine Einschätzung kritischer Alterungsmechanismen. 

Sowohl bei schleifender (Serie C) als auch bei polierender Hartbearbeitung (Serie B) lagen 

die Festigkeitsabfälle infolge der Alterung im Modulbetrieb in Vergleich zur jeweiligen Re-

ferenz 1 bzw. 2 bei etwa 15 %.  Dies ist ein Indiz, die Festigkeitsabfälle nicht auf chemische 

Veränderungen an der Position des Bruchursprungs zurückzuführen, sondern auf den all-

gemeinen Gefügezustand der gealterten Membranrohre. Eine vergleichende 

Korngrößenbestimmung mittels REM-Aufnahmen thermisch geätzter Schliffe von Memb-

ranen im gealterten und ungealterten Zustand konnte eine Kornvergröberung durch den 

Moduleinsatz nachweisen. Zudem erhöhte sich die globale Porosität von 4,2 % auf 5,8 % 

bei gleichzeitiger Erhöhung des Porendurchmessers d90 von 4,0 µm auf 6,3 µm. Bei der 

Porengrößenanalyse wurden jedoch nur Poren oberhalb des Schwellwerts von 1 µm 

Durchmesser detektiert, da die Vergrößerung so gewählt war, dass eine repräsentative 

Fläche untersucht werden konnte. Es kann nicht ausgeschlossen werden, dass im gesin-

terten Zustand sehr viele kleine Poren vorlagen, die nicht detektiert werden konnten und 

erst infolge der Porenvergröberung messbar wurden.  

Mit der Veränderung der Korngröße und der Porosität infolge eines Permeationsbetriebs 

beschäftigten sich wenige Arbeitsgruppen. So bestätigt lediglich die qualitative Beobach-

tung einer Kornvergröberung und Porenkoaleszenz bei LSCF- und LSC-Membranen durch 

LEIN [143] die eigenen Beobachtungen. Häufiger und umfassend sind die chemischen Ver-

änderungen dokumentiert. Die koexistierende hexagonale Phase wurde in sehr ähnlicher 

Ausprägung wie in dieser Arbeit nach Einsatz von BSCF-Membranrohren im Demonstra-

tormodul der Arbeitsgruppe KRIEGEL an den Positionen unterhalb von 850 °C beobachtet 

[142]. Zur reversiblen Bildungskinetik berichten mehrere Forschergruppen [79, 83–85]. Wie 

sich jedoch die Zweiphasigkeit auf die Festigkeit des BSCF auswirkt, ist nicht bekannt. 

Generell bedingen Ausscheidungen in der festen Phase Mikroeigenspannungen aufgrund 

der Dehnungsunterschiede. Bei der Umwandlung des kubischen zum hexagonalen BSCF-

Polymorph berechnete SVARCOVA eine Volumenabnahme um 7 bis 9 % bei gleichzeitiger 

Zunahme der Nichtstöchiometrie δ [83]. Die daraus resultierenden Mikroeigenspannungen 

sowie die neu gebildeten inkohärenten Grenzflächen an den Korngrenzen könnten daher 

ebenfalls zur Festigkeitsdegradation des BSCF infolge des Moduleinsatzes beitragen.  
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Chrom- und schwefelreiche Bereiche im EDX-Spektrum des BSCF sowie aufliegende Par-

tikel wurden in der heißen Zone entlang der Außenfläche des Membranrohrs beobachtet, 

nicht jedoch im Schliff. Hier waren dunkle Nadeln bis in etwa 10 µm Tiefe erkennbar. Auf-

grund der geringen Tiefe der Gefügeveränderung ist der Einfluss auf die Festigkeit 

vermutlich vernachlässigbar und nicht messbar mit der gewählten Methodik. Für den stabi-

len Langzeitbetrieb sind die Veränderungen und ihre Ursachen jedoch relevant. Mittels 

Röntgenbeugung konnten die vorliegenden Phasen aufgrund der niedrigen Intensität de-

tektierter Röntgenquanten nicht geklärt werden. Auch quantifizierte EDX-Messwerte dürfen 

aufgrund des großen Anregungsvolumens und der gekrümmten, rauen Oberfläche nicht 

überinterpretiert werden. Auf Basis der Literatur lassen sich dennoch einige Vermutungen 

bestärken. So wird angenommen, dass es sich bei den aufliegenden Partikeln um 

Ba(Sr)SO4 Kristalle handelt. Auch auf Modulen von Air Products wurden schwefelhaltige 

Kristalle an oberflächlichen Korngrenzen beobachtet [25]. Die hohen Schwefelgehalte bis 

3,8 mol% überraschen, da neben der Luft keine andere sichere Schwefelquelle identifiziert 

werden konnte. Messungen des Umweltbundesamtes zufolge enthält Luft in Nordrhein-

Westfalen nur marginale Mengen bis maximal 10 µg/m3 SO2 [149]. Diese Luft wird jedoch 

als Feedgas mit hohen Flussraten von 12 m3/h an den Membranen vorbeigeführt. Es er-

scheint möglich, dass dieses an der Membranoberfläche absorbiert wird und nach 

Dissoziation die O2—Ionen durch die Membran diffundieren, wie in [96, 97] beschrieben. 

Mit diesem Prozess wäre die Anreicherung des Schwefelgehalts an der Oberfläche ver-

bunden. Dass die Schwefelgehalte mit der Strömungsgeschwindigkeit der Luft korrelieren, 

verstärkt die Vermutung. Am Kesselboden liegen deutlich höhere Strömungsgeschwindig-

keiten und Schwefelgehalte vor als im Flanschbereich [33]. PERSOON wies kleine SrSO4-

Kristallite auf der Oberfläche polierter LSCF-Membranen nach 200 h Spülung mit Stickstoff 

und 2 ppm SO2 nach [98]. Dies ist die geringste in der Literatur aufgebrachte SO2-Kon-

zentration. Mit PERSOONs und eigenen Versuchsdaten konnte die zur Verfügung stehende 

Stoffmenge SO2 pro m2 Membranfläche berechnet und verglichen werden (Tabelle 2.12). 

Das Ergebnis weist die gleiche Größenordnung des verfügbaren SO2 in der Druckluft des 

Oxycoal-Moduls nach wie bei PERSOON. Bei BSCF kann sich im Gegensatz zu LSCF neben 

SrSO4 auch BaSO4 bilden. Aufgrund der sehr ähnlichen Bildungsenthalpie  

(BaSO4: -1459 kJ/mol [150]; SrSO4: -1457 kJ/mol [151]) sind beide Sulfate ähnlich wahr-

scheinlich. 
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Tabelle 2.12: Abschätzung der verfügbaren SO2 Moleküle pro m2 Membranfläche (OF) 
mit Daten von PERSOON [98], Berechnung und Quellen erläutert in [1] (Dokument E) 

 Werkstoff 

[-] 

Gasfluss 

[m3/h] 

SO2-Konz. 
[mg/m3] 

SO2-Konz. 
[mol/m3] 

t  

[h] 

OF 

[m2] 

OF-konz. 
[mol/m2] 

PERSOON  LSCF 0,003 1,39 2,17∙10-5 200 0,0001 0,0757 

Oxycoal-Modul BSCF 12 0,01 [149] 1,56∙10-5 1800 0,6846 0,0492 
 

Bei den dunklen Nadeln handelt es sich wahrscheinlich um (Ba,Sr)CrO4. Eine potenzielle 

Chromquelle sind die Luftverteilerbleche im Innenraum des Moduls [32]. Karbonate infolge 

einer CO2-Vergiftung sehen zwar in Schliffbildern ähnlich aus, jedoch bildet sich eine 

durchgängige Deckschicht aus [87]. Zudem wurde ein Kohlenstoffgehalt von 0 gew% (trotz 

möglicher Kontaminationen) an der Außenseite gemessen. Die Morphologie der Nadeln in 

Zusammenspiel mit der lokalen Zersetzung des umgebenden BSCF ähnelt auffallend dem 

Schliffbild durch BSCF nach 100 h Permeationsexperiment in Anwesenheit von Cr2O3 im 

Reaktionsraum (siehe Bild 6.7, Seite 162). DSC-TG Analysen von BaCrO4 zeigten Stabi-

lität an Luft bis 1400 °C, während unter Argon eine Zersetzung beobachtet wurde [152], 

was die Hypothese der Bildung von BaCrO4-Nadeln an der Feedseite bestärkt. 

Am Bruchursprung wurden nur wenige Partikel auf einer ähnlichen Oberflächenstruktur wie 

bei gesintertem BSCF nachgewiesen, jedoch auffallend viel Silizium. Das Silizium bietet 

eine mögliche Erklärung für die Blaufärbung. So beobachtete VIITANEN nach Permeations-

studien von LSCF und YSZ ebenfalls eine Verfärbung infolge einer SiO2-Schicht [153]. Als 

Siliziumquelle wurde siloxanhaltiges Schmierfett in den Ventilen identifiziert. Nach Wechsel 

des Schmierfetts traten die Verfärbungen nicht mehr auf. SCHLEHUBER führte eine ähnliche 

Blaufärbung nach einem 3000 h Permeation durch LSCF auf eine durchgängige Sr-Si-

Oxidschicht zurück [144]. Eigene Untersuchungen zur Sol-Gel-Beschichtung von Stahl-

scheiben mit Si-O-H-Molekülen zeigten ebenfalls blau irisierende Oberflächen (siehe Bild 

1a in Dokument A [1]). Der physikalische Hintergrund der Blaufärbung liegt in den Interfe-

renzen verschieden stark gebrochener oder gebeugter Lichtstrahlung an der dünnen Si-

Oxidschicht. Da sowohl Barium als auch Strontium am verfärbten Bruchursprung deutlich 

erhöht sind (in Relation zum Co und Fe-Gehalt) könnte sich auch Strontium-Bariumsilikat-

Glas gebildet haben [154]. Die Präsenz einer amorphen Si-Verbindung erklärt zudem, wa-

rum in den XRD-Versuchen keine weitere Phase neben BSCF identifiziert wurde. 

Während VIITANEN eine Reduzierung der Permeationsrate infolge der SiO2-Schichtbildung, 

messen konnte, war dies bei SCHLEHUBER nicht der Fall. Für die Membranrohre im Oxycoal-

Modul ist dies jedoch nicht vordergründig relevant, da an der Position des Bruchursprungs 

(T<<750 °C) ohnehin kaum Permeation auftritt. Da im Schliffbild keine Oberflächenschicht 
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erkannt werden kann, muss die Schichtstärke des Si-Oxids unterhalb von 1 µm liegen und 

hat somit vermutlich wenig Einfluss auf die Festigkeit. Somit können Serie C und die zuge-

hörige Referenzserie 2 als Bestätigung der Ergebnisse von Versuchsserie B und 

Referenzserie 1 betrachtet werden. Die Qualität der Hartbearbeitung hat deutlich höheren 

Einfluss auf die Festigkeit als die chemisch bedingte Oberflächenverfärbung. Da FE-Simu-

lationen nahezu doppelt so hohe Spannungen an der Innenseite ermittelten, als an der 

Außenseite, war die Versuchsmethode des Kreisringtests schlussendlich auch ungünstig 

gewählt, um Festigkeitsdegradation aufgrund aufliegender Partikel und chemischer Verän-

derungen nachzuweisen.  

Der beobachtete Festigkeitsabfall durch Thermoschock (Serie A) und thermische Zyklie-

rung (Serie D) ist unerwartet hoch für die dünnen Membransegmente. Ähnlich, wie im 

Oxycoal-Modul gemessen (Bild 2.7d), erfolgte die Schockkühlung der Hohlzylinder-Pro-

ben gleichzeitig von innen und außen. Die Proben für die Festigkeitsuntersuchungen nach 

thermischer Zyklierung jedoch wurden erst nach Zyklierung von Membranrohren im Labor-

modul herausgetrennt, konnten daher höhere Spannungen durch axiale Dehnungs-

behinderung, und Temperaturgradienten zwischen Feed- und Permeatseite aufbauen. Die 

Abkühlbedingungen im Labormodul (720 °C nach 10 Minuten) entsprechen etwa den Ab-

kühlbedingungen der Serie A1 der Thermoschockversuche (700 °C nach 10 Minuten). 

Während nach einem Zyklus die Restfestigkeit noch 152 MPa beträgt (Δσ0 = -5 %), wird 

nach 20 Zyklen ein Abfall auf 96 MPa verzeichnet (Δσ0 = -40 %). Es ist anzunehmen, dass 

sich auch kleinere Temperaturamplituden im Modul ähnlich kumulativ auf die Festigkeit der 

Membranen auswirken können. 

YANG et al. beobachteten in einer BSCF-Dilatometerprobe Risse von mehreren Millimetern 

Länge nach 10 Zyklen zwischen Raumtemperatur und 1000 °C an Luft und sehr niedrigen 

Heizraten von 60 K/h [155]. Dies wurde auf die wiederholte Längenänderung von ± 0,4% 

infolge der chemischen Dehnung geführt. In den eigenen Kreisringproben wurden nach 

Thermoschock nur wenige, in den gealterten Kreisringen sogar keine Mikrorisse identifi-

ziert. Risslängen und -dichten konnten jedoch nicht in Korrelation zur 

Abkühlgeschwindigkeit beziehungsweise der Restfestigkeit gebracht werden. Die realen 

Abkühlgeschwindigkeiten im Oxycoal-Modul liegen mit - 100 K/min zwischen Serie A1 

(Δσ0 = - 7 %) und A2 (Δσ0 = - 33 %). Zwar wurde mit Thermoelementen in der Nähe des 

geschlossenen Membranendes die Temperatur während einer Notabschaltung innen so-

wie außen gemessen (Bild 2.7d), aufgrund der Messposition und des Messintervalls von 

einer Minute ist es jedoch möglich, dass die reale Abkühlung innen insbesondere beim 

Übergang in die heiße Zone infolge der einströmenden Kaltluft größer ist.  
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2.6.3 Weibullparameter durch superpositionierte Schädigung 

Zur verbesserten Abschätzung der Festigkeit infolge einer Superposition relevanter Schä-

digungsbeiträge und resultierender Defektgrößenverteilungen gehen daher die Kennwerte 

der Thermoschockversuche in Serie A2, der Alterung im Modul durch Korn- und Porenver-

gröberung und Bildung der hexagonalen Phase in Serie B und der langsamen 

Thermozyklierung infolge des Auf- und Abkühlens des Oxycoal-Moduls in Serie D ein. Die 

Weibullparameter dieser drei Probenserien beschreiben mit der Verteilungsfunktion F und 

Dichtefunktion f die erwartbare Bruchspannung (Bild 2.30a). Über den Zusammenhang 

der Bruchspannung mit der Defektgröße ac in Gleichung (6) kann unter Annahme eines 

homogenen Spannungsverteilung im Bereich, in dem die maximalen Spannungen auftre-

ten die Verteilung der größten Defekte in Bild 2.30b ermittelt werden. Je nach Wahl des 

Geometriefaktors wird der Medianwert zwischen 10 µm (gerader Kantenriss, Y = 1,12 

[156]) und 30 µm („Penny-Riss“, Y = 2/π [156]) angenommen. 

 

Bild 2.30: Verteilung der größten Defekte aus Bruchspannungen bei Referenzserie 1: 
a) Verteilungsfunktion F(σ) und Dichtefunktion f(σ) sowie b) Dichtefunktion f(ac) 

Die Verteilungen der größten Defekte der Serien A2, B und D wurden, wie in Bild 2.31a 

dargestellt, mit gleicher Gewichtung addiert (A2+B+D). Damit die zugehörige Verteilungs-

funktion den Wert 1 erreicht, muss die superpositionierte Dichtefunktion mit dem Faktor 3 

normiert werden (Bild 2.31b). Die resultierende Dichtefunktion f(A2+B+D) wurde abschlie-

ßend mittels der Dichtefunktion einer Weibullverteilung gefittet. Mit den Weibullparametern 

m = 3,8 und σ0 = 119 MPa gelingt eine gute Näherung. Diese synthetischen Weibullpara-

meter sind unabhängig vom gewählten Geometriefaktor, da die rechnerische 

Transformation zwischen Bruchspannung und Defektgröße zweifach ausgeführt wurde. 
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Um die synthetischen Weibullparameter zur erneuten Berechnung der Bruchwahrschein-

lichkeit einzusetzen, muss die charakteristische Festigkeit normiert werden. Basierend auf 

Ergebnissen in Tabelle 2.10 kann für einen Weibullmodul von 3,8 und Spannungsvertei-

lung im Kreisringtest ein effektives Volumen von etwa 14 mm3 angenommen werden, 

wodurch sich eine Normierungsspannung σ0V,syn = 264 MPa ergibt. Bei den 4-Kugel-Ver-

suchen in Tabelle 2.3 führte die Prüftemperatur von 850 °C zur Abnahme des 

Weibullparameters um 13 % und der Normierungsspannung um 39,5 %. Mit diesen Ska-

lierungsfaktoren ergibt sich ein konservatives Weibullparameter-Set mit 

σ0V,syn,850°C = 160 MPa und msyn,850°C = 3,3. Dieses wird in der Folge genutzt, um die ur-

sprüngliche Fragestellung nach der Ursache des Membranversagens im Modul erneut zu 

diskutieren. Bild 2.32a) stellt dazu die Diskrepanz zwischen konservativer statischer Aus-

legung über den Größeneffekt (vergleiche Kapitel 2.2) und der experimentellen 

Beobachtung dar. Im Diagrammtyp mit der Auftragung von ln(σ0) über ln(Veff) entspricht die 

Steigung dem negativen reziproken Weibullmodul (-1/m).  

 

Bild 2.31: a) Superposition der Defektgrößenverteilung der Serien A2, B und D sowie b) 
Weibullnäherung der normierten superpositionierten Verteilung 

 

Bild 2.32: Diskrepanz zwischen Experiment und Auslegung über die Größeneffektglei-
chung mit Daten aus dem a) 4-Kugel-Versuch, b) Kreisringtest mit superpositionierten 
Schädigungsbeiträgen 
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Basierend auf den Weibullparametern des 4-Kugel-Versuchs bei 850 °C wird bei Zugspan-

nungen von 17,2 MPa eine Ausfallwahrscheinlichkeit der 96 Membranrohre von 63 % 

extrapoliert. Dabei wird von Proben mit einem effektiven Volumen von 2,34 mm3 über den 

Weibullmodul auf Membrankomponenten mit einem Volumen von 1,88∙106 mm3 hochska-

liert. Um aufgrund der Beanspruchung durch Feed- und Permeatdruck von 95 kPa 

Versagen vorherzusagen, müsste der Weibullmodul 1,9 betragen. Mit der Auswahl geeig-

neter Schätzfunktionen und Methoden zur zuverlässigen Bestimmung von 

Konfidenzintervallen und des Weibullmoduls beschäftigen sich viele mathematische For-

schergruppen [157–161]. Bei N = 30 geprüften Proben ist jedoch auszuschließen, dass der 

Weibullmodul so fehlerhaft ausgewertet wurde, dass er tatsächlich einen Wert von 1,9 an-

nimmt. Der Fehler der linearen Regression beträgt 0,25 und der Fehler m/√𝑁 beträgt 1,35. 

Auch mit den konservativ ermittelten synthetischen Weibullparametern wird nicht das beo-

bachtete Membranversagen erklärt, siehe Bild 2.32b). Hierzu müssten Zugspannungen in 

Höhe von 7,3 MPa das gesamte Membranrohr belasten. 

2.6.4 Neubewertung der Bruchwahrscheinlichkeit 

Die FE-Simulation der Spannungsverteilung ergab jedoch hohe Spannungen und Bruch-

wahrscheinlichkeiten direkt nach Aufbringen der Temperatur und Drücke (Schritt 1). Der 

Grund dafür liegt in der Berücksichtigung der chemisch induzierten Dehnungen durch Vo-

lumendehnung auf der Permeatseite. Diese Dehnungsunterschiede zwischen Innen- und 

Außenseite der Membran treten in einer radialen Distanz von 920 µm auf. Die Spannungen 

aufgrund der Wärmausdehnung hingegen treten in axialer Richtung entlang einer Strecke 

15-20 cm auf, wobei in dieser Richtung keine Dehnungsbehinderung auftritt. In vorherigen 

Simulationsmodellen, bei denen die thermische aber nicht die chemische Dehnung berück-

sichtigt wurde, zeigte sich ein sehr ähnlicher Spannungsverlauf, wie in Bild 2.8 berechnet, 

was verdeutlicht, dass die Spannungen infolge des axialen Temperaturgradienten nicht 

versagensursächlich sind. Die hohen Spannungen von bis zu 70 MPa auf der Membranau-

ßenseite sind nicht unplausibel. EUSER modellierte für 200 µm starke LSCF-Membranen 

mittels eines 1D-Finite Volumen Netzes in radialer Richtung und isothermen Verhältnissen 

Tangentialspannungen von 120 MPa [112]. KWOK et al. schlugen auf Basis ähnlicher Si-

mulationsergebnisse vor, bei tubularen asymmetrischen Membranen unter Außendruck-

Vakuum-Betrieb die dichte Membranschicht innen auf dem porösen Träger aufzubringen 

[110]. Dies führt zu einem allseitigen Druckspannungszustand, erfordert jedoch zu entwi-

ckelnde Beschichtungsverfahren des porösen Trägers. KRIEGEL et al. wiesen darauf hin, 

dass chemische Dehnungen versagensrelevant und durch äußere Druckkräfte nicht kom-

pensiert werden können. Den nicht näher erläuterten Berechnungen in COMSOL zufolge, 
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betragen die maximalen Zugspannungen bei tubularen oder kapillaren Membranen unter 

ähnlichen Druck-Temperaturverhältnissen 28 MPa [162].  

Infolge der Kriechverformung in Simulationsschritt 2 relaxieren die Axial- und Tangen-

tialspannungen im Druckspannungsbereich auf der Innenseite und im 

Zugspannungsbereich auf der Außenseite. Die Radialspannungen bleiben relativ unverän-

dert und bilden nach 1000 h teils die maximale Spannungskomponente auf der 

Außenseite. Auffällig ist nach 1000 h Kriechzeit jedoch ein lokales Spannungsmaximum in 

Höhe von 43 MPa bei etwa 11 cm. Dieses lokale Maximum stimmt nicht direkt überein mit 

der Position des Bruchursprungs von 15,9 ± 1,8 cm lang. Den Simulationsergebnissen liegt 

jedoch der axiale Temperaturgradient aus Bild 2.7 zugrunde, der durch manuelles schritt-

weises Herausziehen eines Thermoelements einmalig gemessen wurde. Die 

Messmethode war somit relativ fehleranfällig. Auf dem ermittelten Temperaturgradienten 

beruhen dennoch die lokalen Kriechraten und die chemische Dehnung. Während die che-

mische Dehnung ab 500 °C zunächst relativ progressiv einsetzt (vergleiche Tabelle 6.6 

[72]) hängt die Kriechrate exponentiell von der Temperatur ab. Dies erklärt zum einen die 

Ausbildung des lokalen Spannungsmaximums nach 1000 h Kriechzeit, da die chemisch 

induzierten Dehnungen mit den daraus resultierenden Spannungen nur bei hinreichend 

hohen Temperaturen, die offensichtlich erst ab Temperaturen oberhalb von 750 °C effektiv 

relaxieren können. Zum anderen ist es durchaus denkbar, dass die Eingangsparameter 

des Modells, die aus fehleranfälliger Temperaturmessung und lückenhaften fremden Lite-

raturdaten stammen, nicht präzise genug sind, um die Position des Spannungsmaximums 

präzise vorherzusagen. KWOK simulierte asymmetrische Zr-dotierte BSCF-Membranen 

unter Berücksichtigung der chemischen Dehnung, einem axialen Temperaturgradienten 

aber einer temperaturunabhängigen Kriechrate [147]. Daher bildete sich auch kein lokales 

Spannungsmaximum aus. Die Ergebnisse sind im generellen Trend des Spannungsab-

baus und Reduktion der Ausfallwahrscheinlichkeit jedoch vergleichbar zur eigenen Arbeit. 

Weitere Referenzliteratur zur Simulation der Kriechrelaxation im O2-Partialdruckgradienten 

ist nicht bekannt.  

Die simulierte Notabschaltung in Schritt 3 und der resultierende Druckausgleich wirkt sich 

maßgeblich in der Zurücknahme des chemischen Dehnungsbeitrags aus. Daher wird die 

Spannungsverteilung, die bei Beginn des Permeationsbetriebs vorlag, invertiert, erreicht 

aber aufgrund der zuvor erfolgten Spannungsrelaxation nicht mehr die maximalen 70 MPa. 

Die Simulation der Abkühlung wurde bewusst als transiente Simulation durchgeführt, um 

Temperaturgradienten infolge von „Hot-Spots“ im Membraninnern zu identifizieren. Diese 

Annahme wurde jedoch nicht bestätigt. Insgesamt scheint die Notabschaltung weniger 
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kritisch zu sein, als zuvor aufgrund der gehäuften Ausfälle vermutet wurde. Allerdings sind 

auch die exakten lokalen Zeit-Temperatur- Druckverläufe bei der Notabschaltung nicht be-

kannt und nur eine Schätzung. Hinweise darauf, dass die Veränderung der Partialdrücke 

und die daraus resultierenden Oberflächenaustausch- und Transportprozesse ebenfalls 

kritisch sein können geben ZOLOCHEVSKY et al. [111]. Sie identifizierten in einer isothermen, 

transienten FEM-Simulation in Ansys neben dem bekannten Maximum der ersten 

Hauptspannung auf der sauerstoffreichen Membranseite auch ein Maximum in der Ver-

gleichsspannung nach VON MISES, das nach 27 s auf der sauerstoffarmen Seite eintritt und 

zum Überschreiten der Druckfestigkeit führen kann. 

Bei der Berechnung von Bruchwahrscheinlichkeiten kann neben den Randbedingungen, 

die zur simulierten Spannungsverteilung führen, auch die Prüfmethode zur Bestimmung 

der Weibullparameter und Auswahl der Versagenshypothese das Ergebnis signifikant be-

einflussen. Vor diesem Hintergrund wurden drei Sets an unterschiedlich bestimmten 

Weibullparametern und zwei Versagenshypothesen gewählt, um die Bruchwahrscheinlich-

keit eines einzelnen Membranrohrs am Ende der einzelnen Simulationsschritte zu 

analysieren, siehe Tabelle 2.11. Erkennbar an der Höhe des effektiven Volumens bildet 

die Verwendung der synthetischen Weibullparameter gemeinsam mit der PIA-Hypothese 

den konservativsten Fall ab, wohingegen optimistische Annahmen vorliegen, wenn die 

Weibullparameter aus dem 4-Kugel-Versuch mit der modifizierten Hauptspannungshypo-

these kombiniert werden. Unabhängig von den getroffenen Annahmen beträgt die 

berechnete Bruchwahrscheinlichkeit 100 % nach Aufbringen von Druck und Temperatur. 

Nach 1000 h Spannungsrelaxation wird eine Bruchwahrscheinlichkeit zwischen 7 und 

100 % vorhergesagt und nach Notabschaltung eine Bruchwahrscheinlichkeit von 85 bis 

100 %. Dies stimmt nicht mit den experimentellen Beobachtungen überein, da nur in Ein-

zelfällen im Langzeittest 1 bereits Membranausfälle während/unmittelbar nach dem 

Aufheizen aufgetreten waren. Die meisten Membranen versagten infolge der Notabschal-

tung.  

Mögliche Gründe für die Abweichung von Simulation (Bruch) und experimenteller Be-

obachtung (kein Bruch) direkt nach Einstellen der Permationsbedingungen (Zeitpunkt t1) 

sind zahlreich. Simuliert wurden das gleichzeitige Aufbringen von Druck- und Temperatur-

profil, wohingegen in den Langzeitversuchen die Drücke vor dem Aufheizen aufgebracht 

wurden. Dadurch kann bereits Kriechrelaxation vor Erreichen der Maximaltemperatur statt-

finden kann. Darüber hinaus wurde vereinfacht ein linearer Verlauf der Nichtstöchiometrie 

δ angesetzt. Dieser nimmt jedoch der Literatur zufolge eher einen Verlauf wie in Bild 2.2c 

ein, womit sich vermutlich ein kleineres effektives Volumen ergibt. Resultierende höhere 
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Spannungen an der Außenseite sind durch Kriechen schneller abbaubar. Der Hauptgrund 

ist vermutlich eine Überschätzung des chemischen Dehnungsbeitrags, da die chemische 

Ausdehnung basierend auf nur drei Stützpunkten in der einzigen vollständigen Referenz 

[72] implementiert wurde. 

Ein mögliches Szenario, warum die Membranen im Modul erst nach einiger Permeations-

zeit an den blau verfärbten Stellen versagen, ist in Bild 2.33 skizziert. Auch wenn die 

exakte Position und zeitliche Ausbildung des lokalen Spannungsmaximums in der Realität 

sicherlich abweichend ist, ist dessen Existenz eine plausible Schlussfolgerung. Auch die 

Festigkeitsabnahme mit der Temperatur und Expositionszeit ist nachgewiesen. Daher stellt 

Bild 2.33 die maximalen Spannungen (schwarz) und Festigkeit (grau) in Abhängigkeit der 

Membranlänge für verschiedenen Zeiten t1 < t2 < t3 dar. Zum Zeitpunkt t3 überschreitet die 

Beanspruchung an der Position des lokalen Spannungsmaximums die Festigkeit und der 

der Bruch tritt ein. Denkbar ist, dass bereits zum Zeitpunkt t2 zusätzliche unberücksichtigte 

Beanspruchungen durch die Notabschaltung hinzukommen und einen Bruch auslösen. Zu 

nennen sind hier die Kräfte der ausströmenden Druckluft aus dem Kessel und die realen 

Oberflächentemperaturen, die von der Temperaturmessung mit der Erfassungsrate von 

nur 1 Messpunkt pro Minute in Bild 2.7c) abweichen können. Hinweise auf eine stärkere 

Festigkeitsdegradation als angenommen gibt Kapitel 2.6.5. Der skizzierten Hypothese fol-

gend, trat der spontane Membranbruch zum Zeitpunkt t3 ohne Einwirken zusätzlicher Kräfte 

während der drei Langzeitversuche gar nicht ein. 

 

Bild 2.33: Möglicher Verlauf von der maximalen Hauptspannung im Membranrohr 
(schwarz) und Festigkeit (grau) für Zeiten t1 < t2 < t3 

  

Zeiten: t1 < t2 < t3 

Temperatur: Bild 2.7c 

Festigkeit: 
t1: Verlauf siehe Bild 2.5  
t2 und t3: Abnahme durch Alte-
rung insbes. bei hoher Temp. 

Max. Spannung: Bild 2.28 

Brucheintritt zum Zeitpunkt t3, da 
max. Spannung > Festigkeit 
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2.6.5 Bewertung des Membranversagens unter statischer axialer 
Zugspannung 

Die statischen Versuche der Membranrohre unter sehr geringen Spannungen haben zu 

unerwartet frühen Brüchen geführt. Die Membranrohre wurden neben den genannten 

Axialspannungen zusätzlich dem axialen Temperaturgradienten, der Alterung und einer 

langsamen Aufheizung ausgesetzt. Im Gegensatz zum Modulbetrieb wurde jedoch kein 

Druckgradient eingestellt wodurch die Permeation ausblieb. Ursächlich für das Versagen 

wird eine Überlagerung aus Kriechverformung und unterkritischem Risswachstum sein.  

Eine Abschätzung der gesamten Kriechdehnung mit der sekundären Kriechrate an Luft 

(Gleichung (14) aus [133], Vernachlässigung des Temperaturgradienten, T = 850 °C, 

σ = 30 kPa, d = 18 µm ergibt 𝜀̇ = 2,3∙10-13 s-1) und der maximalen Zeit von 460 h bis zum 

Kriechbruch liefert eine Dehnung von 3,7∙10-7. Bezogen auf die Membranlänge von 

500 mm sind somit nur 0,2 µm Längenänderung erwartbar, was auch erklärt, dass auf den 

Serienfotografien keine Dehnung erkennbar war. Mit erster Schädigung durch Korngren-

zenaufweitung war in der Literatur erst ab lokalen Dehnungen von 0,2 % zu rechnen und 

ein makroskopischer Kriechbruch wurde bei 40 % Gesamtdehnung beobachtet [133]. 

Übertragen auf die Membranrohre sollte Korngrenzenaufweitung erst nach 280 Jahren auf-

treten. 

Auch für das Versagen infolge unterkritischen Risswachstums lassen sich Schätzungen 

durch die Gleichungen (13) und (12) vornehmen. Mit den Zeiten t1 = 10 s und t2 = 460 h, 

der Normierungsspannung σ0V,1 = 121 MPa aus dem 4-Kugel-Kurzzeitversuch bei 850 °C 

und dem unterkritischen Risswachstumsparameter n = 40 [132] ergibt sich die Normie-

rungsspannung zum Zeitpunkt t2 zu σ0V,2 = 89 MPa womit ein einzelnes Membranrohr bei 

23 MPa eine Ausfallwahrscheinlichkeit von 63 % aufweist. Solch hohe Lasten liegen beim 

statischen Versuch jedoch nicht vor. Erst nach Annahme eines extrem kleinen unterkriti-

schen Risswachstumsparameter von n = 1,84 ergeben sich σ0V,2 = 0,18 MPa und eine 

63-prozentige Ausfallwahrscheinlichkeit eines Membranrohrs bei 46 kPa axialer Last. In 

der Literatur ist für die OTM-Membran Ce0.9Gd0.1O1.95- ein sehr niedriger Parameter n = 12 

beschrieben [132], wobei typische Werte oberhalb von n = 20 liegen. Meist wird das unter-

kritische Risswachstum jedoch bei Raumtemperatur analysiert. Einen hohen Einfluss der 

Prüftemperatur bei Al2O3 mit 96 prozentiger Reinheit belegen CHOI et al. mit einer Abnahme 

von n = 50 bei Raumtemperatur auf n = 7 bei 1000 °C [163]. Bei LSCF reduzierte sich n 

um mehr als 50 % bei Erhöhung der Prüftemperatur von RT auf 600 °C [164]. Trotzdem 

erscheint der Wert n = 1,84 deutlich zu niedrig. 
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Ein Grund für das Versagen der Membranrohre im statischen Versuch könnten auch un-

bestimmte Beanspruchungen wie die Resonanz mit anregenden Aggregaten in der 

Umgebung sein. Daher sind in Kapitel 6.3.5 auf Seite 172 Analysen der Eigenfrequenzen 

und -formen der Membranrohre sowie Frequenzmessungen beschrieben. Insgesamt 

konnte zwar keine Resonanz der Membranrohre nachgewiesen werden, jedoch wurde zwi-

schen 7 und 8 kHz ein gefährdeter Bereich mit neun eng aufeinanderfolgenden 

Eigenmoden identifiziert. Durch Bodenschwingungen wurden zahlreiche Interferenzen an-

regender Aggregate übertragen. Möglicherweise ist anstelle der steifen Verschraubung 

des Druckkessels im Boden eine bessere Dämpfung der Membranrohre wichtig. Bei zu-

künftigen Versuchen sollte analysiert werden, ob durch Anregung im gefährdeten Bereich 

tatsächlich ein Versagen ausgelöst werden kann.  

2.6.6 Zwischenfazit 

Die durchgeführten Untersuchungen zu den relevanten Schädigungsmechanismen des 

Membranwerkstoffs BSCF im Permeationsbetrieb erlauben eine Neubewertung der kriti-

schen Werkstoff- und Prozessgrößen. So wurde die Festigkeit von BSCF signifikant nach 

langsamer thermischer Zyklierung (D), mäßig nach Thermoschock (A) mit mittleren Ab-

kühlgeschwindigkeiten und vergleichsweise wenig reduziert durch Gefüge- und 

Oberflächenveränderungen infolge der Alterung oder chemischer Reaktion (B und C). Ur-

sächlich für die deutliche Festigkeitsdegradation ist, wie auch der Zeitstandversuch mit 

drucklos hängenden Membranrohren zeigte, das unterkritische Risswachstum. Der in La-

borversuchen ermittelte Risswachstumsparameter n ist scheinbar nicht auf die 

eingesetzten BSCF-Membranrohre übertragbar. Gefügeschädigung infolge von Kriechver-

formung wurde nicht beobachtet, obgleich diese den FE-Simulationen zufolge stattfindet. 

Die Simulationen belegten zudem einen bisher nicht berücksichtigten sehr kritischen Span-

nungszustand, der durch chemische Dehnung aufgrund des O2-Partialdruckgradienten in 

radialer Richtung hervorgerufen wird. Dieser kritische Spannungszustand kann zwar durch 

Kriechdehnung relaxieren, die diffusionsgetriebende Relaxation ist jedoch nur für Memb-

ranbereiche innerhalb der heißen Zone effektiv wirksam. Daraus resultiert bereits nach 100 

Stunden Kriechen im Permeationsbetrieb ein lokales Spannungsmaximum an einer Posi-

tion, die gut mit dem experimentell beobachteten Bruchursprung übereinstimmt. Die 

Überlagerung dieser Beanspruchung mit der zeit-, temperatur- und somit positionsabhän-

gigen Festigkeit der Membranrohre erklärt, warum die Brüche zeitverzögert und nicht direkt 

nach Aufheizen und Einsetzen der Permeation auftraten.    
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3 Reaktivlöten von BSCF-Membranen 

Die Ergebnisse und Diskussion zur Ursachenforschung der Membranbrüche aus Kapitel 2 

legen nahe, dass der axiale Temperaturgradient zu einem lokalen Spannungsmaximum 

infolge der unterschiedlichen Minimaltemperaturen zum Einsetzen der chemischen Deh-

nung beziehungsweise Kriechrelaxation führt. Dieser Temperaturgradient und damit das 

Spannungsmaximum kann vermieden werden, indem die im Oxycoal-Modul unter perma-

nenter Kühlung eingesetzte Verklebung von Membranrohr und Metallhülse durch eine 

gasdichte und hochtemperaturbeständige Lötverbindung ersetzt wird. In Abschnitt 1.4 

wurde bereits dargelegt, warum insbesondere das Reaktivlöten an Luft geeignet ist, um 

BSCF-Membranrohre an Hülsen aus dem austenitischen Stahl X15CrNiSi15-21 zu fügen. 

Dies würde sowohl die Betriebssicherheit aber auch die O2-Produktion infolge der Erhö-

hung der effektiven Membranfläche von derzeit 70 % auf nahezu 100 % erhöhen. Durch 

einen Wegfall der Wasserkühlung könnten zudem Wärmeverluste vermieden sowie Kon-

struktion und Wartung vereinfacht werden.  

3.1 Aktueller Forschungstand zum Reaktivlöten an Luft 

Das Reaktivlöten an Luft (RAB - Reactive Air Brazing) ist ein relativ junges Verfahren zum 

stoffschlüssigen Fügen von Oxidkeramiken aneinander oder an hochtemperaturbestän-

dige Metalle. Im Gegensatz zu anderen Lötverfahren findet das Reaktivlöten einstufig unter 

Luftatmosphäre statt. Derzeit ist das Verfahren in der industriellen Anwendung noch nicht 

etabliert. Im Januar 2023 läuft das einzige aktive internationale Patent [165] aus. Das Lot 

besteht aus einem Edelmetall und geringen Zusätzen eines Reaktivmetalls. Letzteres oxi-

diert während des Aufheizens und bildet mit dem Edelmetall eine gemeinsame oxidische 

Schmelze, die sowohl die Oxidkeramik als auch die zwischenzeitlich oxidierte Metallober-

fläche benetzen kann. Je nach Fügepartner, Reaktivmetall und Prozessparametern treten 

minimale bis stärkere Reaktionen mit den Grenzflächen der Fügepartner auf, die nur in 

gewissem Maß zur Steigerung der Adhäsion erwünscht sind.  

3.1.1 Verfahrensüberblick 

3.1.1.1 Fügepartner 

In der Literatur wurde das Reaktivlöten bisher für zahlreiche Oxidkeramiken beschrieben. 

So wurde polykristallines [166–169] sowie einkristallines [170] Aluminiumoxid für Anwen-

dungen als Struktur- oder Optikkomponente untersucht. Benetzen und Infiltrieren auf 

nanoporösem Aluminiumoxid lag im Fokus für die potenzielle Anwendung der Wasser-

stoffseparation [171]. Das Löten von ZTA wurde für Anwendungen im Automobilbau 
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betrachtet [172]. Neben BSCF [50, 119] wurden weitere Perowskite wie LSCF [173, 174] 

oder BaCo0,7Fe0,2Nb0,1O3-δ [175] zur Sauerstoffseparation oder als Kathoden für die Fest-

oxidbrennstoffzelle sowie PbMg0,33Nb0,67O3 [176] als piezoelektrischer Sensor mittels RAB-

Loten gefügt. Umwandlungsverstärkte Zirkonoxide wie 8YSZ [42, 177], 3YSZ [169, 178] 

oder auch 3MgSZ [178] wurden als SOFC Elektrolyt bezüglich ihrer RAB-Eignung unter-

sucht. MgO und MgAl2O4 Spinell als Isolatorschicht auf einem YSZ-Festkörperelektrolyten, 

wurde in [179] benetzt. Kogesintertes NiO-5YSZ wurde in [180] und verschiedene zwei-

phasige Membranen in [181–183] gelötet. Kürzlich gelang auch das Reaktivlöten der 

Nichtoxidkeramik Siliziumkarbid [184] und von Titanaluminid [185]. 

Unter den metallischen Fügepartnern wurden  FeCrAl/Kanthal [186, 187], Crofer APU/22H, 

[187, 188] X15CrNiSi25-21 [119], die hochchromhaltige ODS-Legierung ITM [189, 190], 

Nicrofer 6025HT [186, 187], X6CrNiMoTi17-12-2, Inconel 601, Haynes 214 [187], In-

conel 600 [182], AISI310S [182] und X4Cr24 [191] gelötet. Die Zusammensetzung dieser 

Werkstoffe gemäß Herstellerangaben ist in Tabelle 3.1 dargestellt.  

Tabelle 3.1: Mittlere chemische Zusammensetzung reaktivgelöteter Metalle in gew% 

Wsnr. Handelsname Fe Ni Cr C Mn Si Al Sonstige 

Nichtrostende Stähle N 

1.4760 Crofer 22 APU Rest - 22,0 0,02 0,55 0,25 0,25 Ti, La 

1.4755 Crofer 22 H Rest 0,25 22,0 0,02 0,40 0,35 0,05 Cu,W,Nb,N,Ti,La  

1.4841 X15CrNiSi25-21 Rest 20,5 25,0 0,10 1,00 2,00 - N 

1.4571 X6CrNiMoTi17-12-2 Rest 12,0 17,5 0,04 1,00 0,50 - Ti 

k.A. Kanthal®APM Rest - 22,0 0,04 0,20 0,35 5,80  

1.4845 AISI310 Rest 20,5 25 0,05 1 0,75 - N 

1.4016 AISI430 Rest 0 17 0,04 0 0 0  

1.4763 AISI446/X4Cr24 Rest 0,25 23,5 0,03 0,5 0,4 0 Mo, N 

k.A. ITM Rest - 26 - - - - Mo,Ti,Y2O3,Al,Si 

1.4767 X8CrAl20-5 Rest 0,3 21,5 0,05 0,25 0,25 6,0 Zr, Y, Hf 

Nickel-Basislegierungen 

2.4633 Nicrofer6025HT 9,50 Rest 25,0 0,20 0,25 0,25 2,10 Cu, Ti, Y, Zr 

2.4851 Inconel 601 9,00 Rest 23,0 0,07 0,50 0,25 1,35 Cu, Ti 

2,4646 Haynes 214 3,00 Rest 16,0 0,03 0,25 0,10 4,50 Zr, B, Y 

2.4816 Inconel 600 8,00 Rest 15,5 0,10 0,50 0,25 0,15 Cu, Ti 
 

Es handelt sich hierbei um ferritische und austenitische hochchromhaltige Stähle oder 

Nickelbasislegierungen, die schützende Passivierungsschichten aus Cr2O3, Al2O3, SiO2 

ausbilden können. Meist wurden diese Metalle frisch poliert gelötet, gelegentlich jedoch 

auch voroxidiert oder beschichtet [34, 187, 192]. Zum Wärmebehandlungszustand sind 
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kaum Informationen zu finden. Die metallischen Fügepartner unterscheiden sich signifikant 

in ihren Wärmeausdehnungskoeffizienten wie Bild 3.1 zu entnehmen ist.  

 

Bild 3.1: Technischer Wärmeausdehnungskoeffizient metallischer Fügepartner (Herstel-
lerangaben), BSCF (Messung IWM) und Silber 

Es empfiehlt sich, metallische Fügepartner mit ähnlichem Ausdehnungsverhalten wie der 

keramische Fügepartner auszuwählen, um festigkeitsreduzierenden Eigenspannungen 

vorzubeugen. BOBZIN et al. [193] demonstrierten unter Verwendung identischer Versuchs-

anordnung, Lote und Prozessparameter eine vierfach niedrigere 4-Punkt-Biegefestigkeit 

von BSCF/Crofer 22 H-Verbunden als bei BSCF/X15CrNiSi25-21-Verbunden. Der Wär-

meausdehnungskoeffizient von Silber-Basis-Loten liegt signifikant über dem des BSCF 

oder metallischer Fügepartner. Da Silber jedoch eine Streckgrenze von 6 MPa bei 870 °C 

aufweist, die sich während der Abkühlung auf Raumtemperatur nur auf 42 MPa erhöht 

[194], kann der Werkstoff innere Spannungen, die während der Abkühlung von der Löttem-

peratur entstehen gut durch plastische Verformung abbauen. 

Die Herstellung stoffschlüssiger Werkstoffverbunde durch Reaktivlöten erfordert die Sau-

erstoffaufnahme des Lotes damit sich günstige Kontaktwinkel einstellen. Angelehnt an eine 

Kategorisierung zum Löten unter inerten oder reduzierenden Atmosphären [195], wird dif-

ferenziert in reaktivgelötete Verbunde mit nichtreaktiver oder reaktiver Benetzung [196]. 

Bei nichtreaktiver Benetzung tritt keine Auflösung des Substrats auf. Dies wurde bisher nur 

bei verschiedenartig stabilisierten Zirkonoxiden [42, 177, 178], MgAl2O4 Spinell [179] sowie 

bei unter niedrigen Temperaturen gelötetem LSCF [197] beobachtet. Alle weiteren Kera-

miken und sämtliche metallischen Fügepartner benetzen reaktiv. Da die Ausbildung von 

Reaktionsprodukten vielfältig beeinflusst werden kann, wird im Folgenden ein Überblick 

über verfügbare Lotsysteme, Applikationsmethoden und typische Prozessparameter gege-

ben. 
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3.1.1.2 Lotsysteme 

Prinzipiell eignen sich eine Reihe von Edelmetall-Metalloxid-Systemen zum Reaktivlöten. 

In der Vergangenheit wurden die Systeme Ag-CuO, Ag-Al2O3 [188, 198, 199], Ag-V2O5 

[171, 178], Ag-PbO [200] und Ag-3MoO3 [193] untersucht. Auch mehrphasige Systeme, 

wie Ag-(Cu,Ni)Ox, Ag-(Al,Ti)Ox, Ag-(Cu,Ti)Ox und Ag-(Fe,Si,Al)Ox wurden von WIESNER 

[170] mit diversen Fügepartnern getestet. Kürzlich wurde eine Arbeit mit SiO2-Nanoparti-

keln im System Ag-SiO2 publiziert [201]. WEIL et al. [191] schlussfolgerten, dass geeignete 

Lotsysteme folgende Eigenschaften aufweisen sollten: (1) Nachweisbare Sauerstofflöslich-

keit in der Flüssigphase, (2) ähnliche Schmelzpunkte von Edelmetall und Metalloxid, (3) 

mehrfache Valenzzustände der Kationen des Metalloxids. 

Bei Löttemperatur bilden Metalloxid und Edelmetall eine gemeinsame Schmelzphase. Hier-

bei dient das Metalloxid, das idealerweise in unterschiedlichen Oxidationsgraden vorliegen 

kann, als in situ-Sauerstoffpuffer in der Schmelze [202] und erhöht die chemische Aktivität 

des gelösten Sauerstoffs. Der gelöste Sauerstoff reduziert die Oberflächenspannung 𝜎𝐿𝑉 

und verbessert die Benetzbarkeit auf Oxidkeramiken [203, 204]. Zudem modifiziert das 

Metalloxid die Keramikoberfläche, sodass die neu gebildete Oberfläche leichter benetzt 

werden kann [205]. 

WEIL et al. [191] schlugen auf Basis von Phasendiagrammen die Systeme Ag-TeO3 und 

Pt-Nb2O5 vor. Auch Systeme mit späten oder einfach zu reduzierenden Übergangsme-

talloxiden wie Ag-Ta2O5, Ag-WO3, Ag-MoO3, Ag-CoO, Ag-NiO, Pt-WO3 oder Pt-V2O5 

wurden diskutiert [191]. Gold-Basis-Lote sind aufgrund der unzureichenden O-Löslichkeit 

bei deutlich höheren Kosten als Silber nicht geeignet. Lote auf Platin- oder Palladium-Basis 

erfordern gewisse Ag-Zugaben zur Erhöhung der O-Löslichkeit und sind teuer. Die Gegen-

überstellung in Tabelle 6.2 verdeutlicht die Limitation bei der Wahl des Edelmetalls. 

SHAO et al. ermittelten 1993 experimentell die in Bild 3.2 dargestellten Phasendiagramme 

Ag-CuO und Ag-PbO [206], die als Grundlage für die Entwicklung der RAB-Lote dienten. 

Das Phasensystem Ag-Cu-O sowie die Subsysteme Ag-O und Cu-O wurden in Abhängig-

keit des Sauerstoffpartialdrucks auch thermodynamisch modelliert [207–209] und 

experimentell überprüft [168, 202, 210]. Beiden untersuchten Systemen ist gemein, dass 

sie beim Aufheizen zunächst eine eutektische Reaktion MeO + Ag → L2, gefolgt von einer 

monotektischen Reaktion MeO + L2 → L1, aufweisen. Bei Ag-CuO bzw. Ag-PbO liegen die 

invarianten Temperaturen bei 932 - 942 °C und 964 - 969 °C bzw. 825 °C und 950 °C. 

Während die eutektische Zusammensetzung im System Ag-CuO mit 1,4 mol% CuO auf 

der silberreichen Seite des quasibinären Phasendiagramms liegt, tritt sie im System Ag-

PbO bereits bei 8,3 mol% Ag auf. 
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Bild 3.2: Quasibinäre Phasendiagramme a) CuO-Ag und b) PbO-Ag, nach [206] 

Dem Phasendiagramm von LIU et. al. zufolge [211, 212], dürften auch Lote im System Ag-

CuO-PbO für das Reaktivlöten mit niedrigeren Löttemperaturen geeignet sein. Palladium-

zugabe zum System Ag-CuO hingegen verschiebt die Phasenfelder im quasibinären 

System zu höheren Temperaturen [213–217]. Die geringe Verfügbarkeit anderer Phasen-

diagramme neben Ag-CuO und Ag-PbO, die Einstufung von PbO als besonders besorgnis-

erregende Substanz [218] und der hohe Palladiumpreis sind vermutlich die Gründe, wes-

halb überwiegend Ag-CuO-Lote in Publikationen angewendet und beschrieben sind.  

3.1.1.3 Applikationsmethoden und Prozessparameter 

In der Literatur sind verschiedene Methoden zum Lotauftrag beschrieben und in Tabelle 

3.2 zusammengefasst. Im Gegensatz zu Lötverfahren unter Schutzgas oder Vakuum wer-

den beim Reaktivlöten prinzipiell keine festen Spaltweiten durch die Fügepartner 

eingestellt, da Reaktivlote nicht ausreichend gut in die Spalten fließen können. Daher müs-

sen Reaktivlote lokal aufgebracht werden. Das Lot wird dabei in einer solchen Stärke 

aufgetragen, dass nach der Lötung eine Lotschichtdicke im Bereich von 40 - 150 µm vor-

liegt. Häufig werden manuell, über Siebdruck oder Dispensersysteme [219] aufzutragende 

Lotpasten eingesetzt. Die Pasten werden aus Mischungen von Silberpulver, dem spezifi-

schen Metalloxidpulver und Additiven hergestellt. Pulvermischungen werden ebenfalls zu 

Lotpellets gepresst, allerdings aufgrund der simplen Geometrien meist zu Benetzungsver-

suchen genutzt. Zugeschnittene oder ausgestanzte Folien sind eine weitere 

Applikationsalternative. Hierfür werden entweder Lotlegierungen erschmolzen und an-

schließend gewalzt oder Silberfolien durch Siebdruck, galvanisch oder über PVD mit dem 

Metall des Reaktivelements beschichtet. Zudem können über Foliengießen Grünfolien her-

gestellt werden. 
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Tabelle 3.2: Typische Prozessparameter bei Verbundlötungen mit Ag-xCuO  

Jahr Ref Erstautor 
Lot 

[x in mol%] 
Lotapplikation 

 [-]* 
Fügepartner 

[-] 
p 

[kPa] 
T 

[°C] 
t 

[min] 

2002 [176] ERSKINE Ag-xCuO mit x=5,8,12 
Ag Folie mit 

CuO Paste (S) 
PbMg0,33Nb0,67O3 k.A. 

1050 
1100 

0-30 

2004 [174] HARDY AgxCu mit x=1.4-16 
Ag+Cu Folie 

(diff.geb) 
LSCF k.A. 1050 30 

2005 [177] KIM AgxCuO mit x=1-8 + TiH2 Paste (M) 8YSZ 5 1000 15 

2005 [180] WEIL Ag-4CuO Paste (D) 
Crofer22APU,  

NiO/YSZ 
~3 1000 15 

2009 
2012 

[220] 
[188] 

KUHN 
LI (KUHN) 

Ag, Ag4CuO 
Ag8CuO, Ag0,5Al 

Folie 
Crofer 22H/APU, 

3YSZ 
1500 1000 5 

2010 [221] LE AgxCuO mit x=0-10 Pressling NiO/YSZ, 430SS k.A. 950 30 

2014 [166] ERSKINE AgCuO 
Ag-Folie mit 

CuO-Paste (S) 
Al2O3 0,95 

1050, 
1100 

0-30 

2014 [178] SINNAMON Ag + 1, 5,10 gew% CuO 
Ag-Folie mit 

CuO-Paste (S) 
3YSZ, 3MgSZ k.A. 

1000-
1100 

15-
60 

2014 [222] TILLMANN Ag4CuO Paste (S) 
Crofer22APU 

3YSZ 
k.A. 

1000, 
1050 

5-60 

2014 [193] BOBZIN Ag3CuO Folie 
BSCF/AISI314,  

3YSZ/Crofer22H 
5 955 6 

2015 [223] RABE 
Ag6CuO+ 

30 vol% Al2O3 
Grünfolie 

Al2O3, 3YSZ,  
Crofer22APU 

9 1050 20 

2015 [224] PÖNICKE 
Ag-4CuO 

Ag-4CuO-0,5TiH2 
Paste (S) 3YSZ, Crofer22APU k.A. 1000 20 

2016 
[182] 
[181] 

RAJU Ag-7,5CuO Paste (M) 
GDC-LSCF, 

3 versch. Stähle 
k.A. 1050 30 

2016 [225] KIEBACH Ag + 5-17 gew% Al2TiO5 Paste (S) 
Crofer22APU,  

NiO/YSZ 
314 

920-
950 

20 

2016 [187] KIEBACH Ag mit Al2TiO5 Paste (S) 
BSCF, Haynes 214, 

3 versch. Stähle 
1100 
1050 

940 20 

2017 [226] CAO AgxCuO mit x=1-80 Presslinge Al2O3, 3YSZ 1 1050 30 

2018 [183] KIM Ag-7,5CuO Grünfolie 
GDC-LSM 
SUS460FC 

k.A. 1050 30 

2018 [227] SI Ag8CuO + Al2O3 Presslinge Cu-besch. 3YSZ 1 1050 30 

2020 [228] TILLMANN Ag4CuO Folie Crofer22APU/Al2O3 k.A. 
1000-
1100 

5-30 

* verwendete Kürzel bei Pasten: D = Dispenser, S = Siebdruck, M = manuell 

Zur Unterstützung der Benetzung wird häufig ein externes Gewicht aufgebracht. Der Ge-

samtdruck auf die Lotfuge wird als Fugendruck bezeichnet und liegt etwa im Bereich von 

1 kPa bis 1,5 MPa. In vielen Publikationen fehlt die Angabe des Fugendrucks. Typische 

Lötzeiten betragen 15-30 Minuten, Löttemperaturen liegen im Bereich von 950 - 1100°C. 

Somit gibt es keine klare Empfehlung, ob unter- oder oberhalb der Solidustemperatur oder 

sogar oberhalb der Liquidustempertatur gelötet werden soll. Hohe Löttemperaturen be-

günstigen prinzipiell die Benetzung [174] bewirken jedoch bei reaktiven Systemen 

gleichzeitig eine Substratauflösung unter Bildung versprödender Reaktionsschichten [119]. 

Zur Minimierung der Substratauflösung war für BSCF das Löten bei 990 °C ohne Haltezeit 
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in Kombination mit einer Schnellabkühlung (100 K/h) auf 930 °C geeignet [191]. Bei grö-

ßeren, voll bestückten Öfen ist sowohl das reproduzierbare Einstellen der exakten 

Löttemperatur als auch das Einhalten einer lokal gleichen Abkühlrate nicht trivial. In Publi-

kationen sind stets die Soll-Temperatur-Kurven angegeben, nicht jedoch die gemessenen 

tatsächlichen Temperaturen. Neben elektrisch beheizten Kammeröfen, wurden darüber 

hinaus Induktionslötanlagen eingesetzt [175, 222] sowie ein Lichtofen [222], bei dem die 

Temperaturübertragung durch ein direkt beleuchtetes dünnes Metallsubstrat realisiert 

wurde. Bei beiden Heizvarianten wurden Pyrometer zur Temperaturkontrolle eingesetzt. 

3.1.2 Leckage reaktivgelöteter OTM-Metall-Verbunde 

3.1.2.1 Defektarten und Analysemethoden 

Ein wichtiges Qualitätsmerkmal reaktivgelöteter Verbunde ist die Porosität. Die Dichtigkeit 

von Membranverbunden gegenüber definierten Gasen kann mit Leckagetests in Abhän-

gigkeit der Temperatur und des Druckgefälles nachgewiesen werden. Neben den Poren, 

tragen auch die Defektarten „Benetzungslücke“ und „Riss“ zur Leckage bei. Vereinfachend 

wird oft angenommen, dass bei Raumtemperatur gasdichte Membranverbunde auch bei 

erhöhten Temperaturen gasdicht sind. Zur direkten Leckageprüfung wird der metallische 

Fügepartner mittels Dichtringen an eine regelbare Druckversorgung angepresst oder ein-

geschraubt. Der Druckabfall innerhalb eines definierten Zeitintervalls quantifiziert dann die 

Leckage [229]. Befindet sich die Lotnaht im Wasser, wird eine Aussage über die 

Leckageposition möglich [142, 230]. Sehr empfindliche Messungen durchdringenden He-

lium-Prüfgases liefern Gaschromatograph oder Massenspektrometer [189]. Bei 

Einsatztemperatur kann mit diesen Geräten Stickstoff auf der Permeatseite analysiert wer-

den, um Leckagewerte des Gesamtmoduls anzugeben [231].  

Da reine Leckagewerte wenig Anknüpfungspunkte für eine rationale Prozessoptimierung 

bieten, wird häufig die Defektanalyse den Leckagetests vorgezogen. Dem zugrunde liegt 

die Verallgemeinerung, mit steigendem Anteil von Poren, Benetzungslücken oder Rissen 

die Wahrscheinlichkeit für durchgängige Defektverbindungen im Lot zu erhöhen. Messun-

gen reflektierter Ultraschallsignale in Verbunden zeigten jedoch, dass bei 

induktionsgelöteten Verbunden die äußeren Lotkonturen dicht und defektfrei sind, während 

die inneren Bereiche große Benetzungslücken aufweisen [222]. Bei ofengelöteten Verbun-

den sind Poren regelmäßiger verteilt, jedoch über Ultraschallsensorik kaum von 

Reaktionsschichten zu unterscheiden [222]. Thermisch induzierte Risse waren hingegen 

während ihrer Entstehung mit Ultraschallsensorik detektierbar [232, 233]. Die Porenforma-

tion während des Lötens wurde ebenfalls in situ untersucht, indem ein Videomikroskop 
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oberhalb der Probenanordnung aus metallischem Fügepartner, Reaktivlot und einer trans-

parenten einkristallinen Al2O3-Keramik platziert wurde [170]. Für flächige Lotverbunde war 

auch die Röntgendurchstrahlung zur Visualisierung der Poren und Benetzungslücken nach 

dem Löten [234] geeignet. Neben den genannten Methoden zur Defektanalyse des Ge-

samtverbunds wird regelmäßig die Mikroskopie von Querschliffen eingesetzt. Dies erlaubt 

zwar nur eine lokale Analyse, ermöglicht aber neben einer „Kalibrierung“ der flächigen Ana-

lysemethoden auch die beste Auflösung und Differenzierung in Defekttypen. 

3.1.2.2 Mechanismen und Kinetik der Defektentstehung 

Die Löslichkeit von Sauerstoff in Silber nimmt bei der Erstarrung unter Normaldruck von 

0,02 [235, 236] auf 5∙10-4 [237–239], also um einen Faktor von 40, ab. Bei Ag-CuO beträgt 

dieser Faktor aufgrund der erhöhten Sauerstofflöslichkeit in der Schmelze sogar 180 [210]. 

Somit muss 1000 mg der Schmelze L1 bei monotektischer Erstarrung (1215 K, Luft, Nor-

maldruck) 5,8 mg Sauerstoff, entsprechend einem Gasvolumen von 18 cm3, freisetzen. 

Um den freiwerdenden Sauerstoff in Festphasen zu binden, wurden Aluminiumzugaben 

bis 5 gew% im Lot getestet [240]. Ein ähnlicher Ansatz ist die Beschichtung des Substrats 

oder Lots mit den Aktivelementen Zirkon und Titan, die durch eine aufgedampfte Silber-

schicht vor atmosphärischer Oxidation geschützt wurden [240]. Mehrere Forschergruppen 

nutzten Zugaben von TiH2 im Lot [177, 224, 241], welches sich während der Aufheizung 

zersetzt in ausgasenden Wasserstoff und Titan, das wiederum durch den freien Sauerstoff 

aus dem Lot oxidiert werden soll. Damit das elementare Titan nicht schon während des 

Aufheizens durch Sauerstoff aus der Atmosphäre oxidiert wird, sollten diese Lötprozesse 

mittels induktiver Heizung in sehr schnellen Lötzyklen durchgeführt werden.  

Prinzipiell muss die Porengröße und -verteilung von der Erstarrungsgeschwindigkeit und 

Lage der Erstarrungsfront abhängen. Bei langsamer Erstarrung kann der gelöste atomare 

Sauerstoff zu gasförmigen Sauerstoff rekombinieren und sich je nach Probengeometrie 

und -größe in der Probenmitte sammeln oder in die Atmosphäre entweichen. Erfolgt die 

Erstarrung jedoch schnell, kann der gasförmige Sauerstoff nicht mehr ausgetrieben wer-

den. Modellversuche zur Blasenbildung in sauerstoffgesättigtem, gerichtet erstarrendem 

Silber [242] zeigten, dass die Ausgasung des Sauerstoffs kinetisch gehemmt ist. Zunächst 

erstarrt eine Randschicht blasenfrei, bevor parallel zur Hauptwachstumsrichtung der Sil-

berdendriten perlschnurartig angeordnete Silberblasen im Gefüge sichtbar werden [243].  

Neben erstarrungsbedingten Poren werden bei Verwendung von Pasten oder Presslingen 

auch Benetzungslücken generiert.  In situ-Beobachtungen mittels Videomikroskop zeigten, 

dass sich nach dem Binderausbrand Kavitäten in den Lotpasten bildeten, die auch nach 
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Aufschmelzen nicht mehr mit Lot gefüllt wurden [170]. Jüngere Ergebnisse legen hierfür 

die Erklärung nahe, dass feine Lotpulver noch während des Binderausbrands versintern 

und die Zersetzungsprodukte des Binders einschließen [241]. Dies führte bei feinen Pul-

vern zu Benetzungslücken an den Grenzflächen zwischen Lot und Substrat. Bei groben 

Pulvern wurde dieser Defekttyp nicht beobachtet.  

Einige Arbeitsgruppen sehen große Differenzen im Wärmeausdehnungsverhalten von Lot 

und Grundwerkstoffen als ursächlich für spannungsindizierte Risse bei der Abkühlung an. 

Sie verfolgen die Strategie, über Zugabe inerter Füllpartikel den resultierenden Wärmeaus-

dehnungskoeffizienten des Lots zu reduzieren. Ein positiver Nebeneffekt ist die 

Vermeidung der Lottropfenbildung, da die Füllpartikel die Lotschmelze durch Kapillarkräfte 

im Lotspalt halten. Demonstriert wurde die Strategie durch Al2O3-Flakes [1], Al2O3-Rund-

partikel [226] und Al2TiO5 [2]. RAJU et al. erzielten bei einer Lötung von GDC-LSCF mit 

Reinsilber und GDC- sowie LSCF-Füllpartikeln [182] keine Haftung. Dies bestätigt zuvor 

genannte Ausführungen, demnach nicht jedes beliebige Metalloxid in Silber die Aufgabe 

des Reaktivelements übernehmen kann. SiC, Cordierit und Si3N4 Partikel reagierten stark 

mit dem CuO im Lot und eignen sich nicht als Verstärkungsphase [223]. Der Fugendruck 

hat einen vernachlässigbaren Einfluss auf die Gasdichtigkeit [119]. Er muss lediglich ga-

rantieren, dass die Fügepartner einen initialen Kontakt zum Lot aufweisen. Dies scheint 

insbesondere wichtig zu sein bei der Verwendung von Lotfolien, um Lufteinschlüsse und 

daraus resultierende Benetzungslücken zu vermeiden.  

Trotz beobachteter Defekte wurde in der Literatur auch über einzelne erfolgreiche gas-

dichte Lötungen auf Bauteilebene oder Ausschussraten bei größeren Probenserien 

berichtet. So wurde eine LSCF-Hohlfaser (l = 50 mm) mittels Ag-4CuO-Lot an ein Fe-

CrAlloy-Röhrchen gelötet und wies im Temperaturbereich 750 - 900 °C für 2000 h 

akzeptable Leckraten im Vergleich zu Glaslot auf [186]. Die Lötung war jedoch schief aus-

geführt und zeigte einen großen Lottropfen. In [187] wurde eine tubulare BSCF-Membran 

mit Reinsilber an beschichteten Austenit 1.4841 gelötet und eine Sauerstoffreinheit in Per-

meationsstudien von 95 - 99 % erzielt. Über Schlickerguss hergestellte einseitig 

geschlossene BaCo0.7Fe0.2Nb0.1O3–δ -Membranrohre (l = 560 mm) wurden induktiv mittels 

Ag-1CuO-Lotfolie an AISI310 gelötet [175]. Im Permeationsbetrieb unter 1 bar Luft bzw. 

Argon bei 850 °C wurde eine Leckagerate von 6∙10-3 ml/cm2 gemessen, die sich auch nach 

15 Temperaturzyklen zwischen 200 °C und 850 °C und Heizraten von 600 K/h, nicht ver-

schlechterte. Gasdichte Ag-CuO-Lötungen von BSCF-1.4841-Verbunden mit 

Außenmeniskus konnten bis zu 35 bar Außendruck standhalten [105]. In [180] wurden ins-

gesamt 120 planare YSZ-Membranscheiben auf metallische Unterlegscheiben aus 
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Crofer22APU mittels Ag-4CuO-Lotpaste aufgelötet. Nach 10 Minuten bei 1,4 bar Über-

druck wurde nur bei 2 % aller Proben ein Druckabfall festgestellt. Schließlich wurden He-

Leckagetests in größerer Anzahl bei Crofer22APU-Al2O3-Verbunden, gelötet mit Al2O3 par-

tikelverstärktem Ag-6CuO-Lot, durchgeführt. Durch Steigerung der Heizrate von 10 auf 

20 K/min wurde der Anteil vakuumdichter Proben (Leckagerate 10-12 mbar/ls) von 80 auf 

100 % erhöht [223]. 

3.1.3 Festigkeit von OTM-Metall-Verbunden 

3.1.3.1 Prüfverfahren 

Zur Festigkeitsuntersuchung von Membranverbunden sind in der Literatur zahlreiche Ver-

fahren beschrieben, die sich häufig an typische, teils genormte Prüfverfahren für 

keramische Werkstoffe anlehnen. In einer der ersten Publikationen zur Festigkeit von RAB-

Verbunden wurden 3-Punkt-Biegeversuche durchgeführt [174], während später sehr häufig 

4-Punkt-Biegeversuche genutzt wurden. Einzelteile werden entweder direkt gefügt oder 

Platten werden gelötet bevor anschließend die Proben trennend, schleifend und polierend 

aus dem Plattenverbund herausgearbeitet werden. Berstversuche [180] sowie gekerbte 4-

Punkt-Biegeversuche wurden bei dünnen, planaren Membranen als Delaminations- 

experiment durchgeführt [198], erlauben aber keine Berechnung der Bruchspannung. In 

jüngerer Zeit aktive Forschende aus Asien [169, 182, 183, 201] und aus Dortmund [228] 

nutzen Scherversuche. Zugversuche wurden am IWM an stirnseitig gelöteten BSCF-Rohr-

abschnitten [244] und am IOT an Keramik-Lot-Keramik-Verbunden mit Kragen [170] 

durchgeführt. Vier-Kugel-Versuche an gelöteten BSCF-Scheibenverbunden [127] belasten 

den Verbund an den innenliegenden Grenzschichten maximal, wodurch das Eintreten des 

Versagens schwierig beurteilbar ist. Die berechneten Bruchspannungen werden häufig als 

Mittelwert mit Standardabweichung angegeben, seltener in Form einer Weibullverteilung.  

3.1.3.2 Eigenspannungen 

Bei der Berechnung von Bruchspannungen aus Prüfkraft und Abmessungen wird ein span-

nungsfreier Zustand des Verbunds angenommen, der de facto nicht vorliegt. Die Höhe der 

Eigenspannungen wird bestimmt durch die: 

• Werkstoffauswahl: WAK-Differenzen, temperaturabhängige elastisch-plastische 

Eigenschaften der Fügepartner, Solidustemperatur des Lots 

• Geometrie des Verbunds: Steifigkeit von Keramik bzw. Metall, Lotschichtdicke, Größe 

der Fügefläche, Verbindungsart (Schub-, Zug-Druck oder Eckverbindung) 

• Prozessführung und Möglichkeit zum Abbau innerer Spannungen durch plastische 

oder viskoplastische Verformung des Lots [193] 
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Die Höhe und räumliche Verteilung von Eigenspannungen in Verbunden können durch Fi-

nite Elemente (FE) Simulationen berechnet werden [175, 187, 193]. Eine Validierung 

solcher Simulationen steht aus. Daher sollten Verbunde für eine quantitative Aussage der 

Bruchkraft entweder in applikationsnaher Geometrie und Belastung oder in definierten 

Prüfverfahren für vergleichende Aussagen zur Verbundfestigkeit geprüft werden. 

3.1.3.3 Einfluss von Lötprozessparametern auf die Verbundfestigkeit 

Defekte im Lot und an den Grenzflächen mindern den lasttragenden Querschnitt der Ver-

bunde und führen zu lokalen Spannungsspitzen. Daher werden Festigkeitsuntersuchungen 

oft eingesetzt, um auf implizite Weise die Lötprozessparameter zu bewerten. In frühen Ar-

beiten von 2004 bis 2008 der US-Forschergruppen um WEIL, HARDY UND KIM wurde 

nachgewiesen, dass die Kontaktwinkel diverser RAB-Lote bei steigender Löttemperatur 

sinken [174, 215, 216, 245]. Daher wurde in vielen nachfolgenden Arbeiten bei hohen Löt-

temperaturen >1000 °C gelötet (siehe Tabelle 3.2). Auch lange Lötzeiten bis zu 60 Minuten 

wurden mit ähnlicher Intention ausgewählt. 2020 verdeutlichte jedoch eine systematische 

Studie mit Crofer22APU-Ag-4CuO-Al2O3-Verbunden, dass Löttemperatur und -zeit niedrig 

gewählt werden sollten [228]. Das Parameterfenster, aufgespannt durch die Temperaturen 

1000, 1050 und 1100 °C und Lötzeiten von 5, 15 und 30 Minuten, zeigte, dass die höchste 

Festigkeit erzielt wird, wenn die Diffusion minimiert wird. Allgemein ermöglichen Diffusions-

prozesse Stofftransport über die ursprünglichen Werkstoffgrenzen hinweg und initiieren 

dadurch chemische Reaktionen. Eine intensive chemische Reaktion reduziert die Verbund-

festigkeit. Je nach Fügesystem liegen die Bruchursachen in der Porosität und Sprödigkeit 

der stahlseitigen Reaktionsschicht, in den induzierten Eigenspannungen durch die Reakti-

onsschichten oder in einer Phasenneubildung in der Keramik sowie resultierenden 

Mikrorissen. Bruchflächenanalysen geben Hinweise darauf, welcher festigkeitsreduzie-

rende Mechanismus überwiegt. Eine Veränderung der Löttemperatur hat dabei signifikant 

größeren Einfluss als veränderte Lotzeiten. In einer Studie mit 10 Proben pro Serie zeigte 

PÖNICKE, dass im Vergleich zur kurzen Induktivlötung mit 30 s Lötzeit die Erhöhung der 

Diffusionszeit auf 2 min, 18 min und 1 h Diffusionszeit zu Festigkeitsreduktion um 11 %, 

35 % und 38 % führt [189].  

Zahlreiche Publikationen belegen eine Verbesserung der Benetzbarkeit durch Erhöhung 

des CuO-Gehalts im Lot. Dies kann sich festigkeitssteigernd auswirken. Eine bessere Ver-

fügbarkeit der Reaktivkomponente CuO bedingt jedoch auch eine stärkere chemische 

Reaktion mit den Fügepartnern. Diese beiden gegensätzlich wirkenden Mechanismen er-

klären den Kurvenverlauf in Bild 3.3. In sämtlichen bekannten Festigkeitsuntersuchungen 

in Abhängigkeit des CuO-Gehalts in Ag-CuO-Loten weist die Festigkeit einen Gipfelpunkt 
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auf, dessen Lage und Höhe anhängig ist von den innerhalb der einzelnen Studie einge-

setzten Prüfverfahren, Fügepartnern und Löttemperaturen. 

 

Bild 3.3: Einfluss des CuO-Gehalts x in Ag-xCuO-Loten auf die Verbundfestigkeit bei 
Raumtemperatur, Quellen: 1-5 [169, 174, 245–247] 

Bruchflächenuntersuchungen und Schliffbilder identifizieren die Schwachstelle reaktivge-

löteter Verbunde bei Raumtemperatur. Sofern keine reinen Lotbrüche wie in [170] 

auftreten, verhalten sich RAB-Verbunde spröde und die modifizierte Hauptspannungshy-

pothese kann, analog zu monolithischer Keramik, angewendet werden. RAB-Verbunde 

versagen bei Strukturkeramik-Metall-Verbunden innerhalb der stahlseitigen Mischoxid-

schicht, die sich aus einer Reaktion der Passivierungsschicht und den Reaktivelementen 

des Lots bildet. Dabei handelt es sich um gemischte, teils mehrlagige Cr-Cu-Fe-Oxide, 

denen je nach Fügepartner und Lot noch Si-, Mn- und Ni-Oxide beigemischt sind. Bei 

BSCF-Verbunden wird ein, von Eigenspannungen beeinflusster, schräger Bruchverlauf 

von der keramischen Reaktionsschicht bis ins BSCF beobachtet. Seltener treten auch im 

BSCF gerade Brüche mehrere Millimeter entfernt von der Fügeposition auf. Gut dokumen-

tierte Bruchflächenuntersuchungen aus der Literatur fasst Tabelle 3.3 zusammen. 

Tabelle 3.3: Schematische Darstellung beobachteter Bruchtypen aus der Literatur 

Lot Metall  Keramik  Häufiger Bruchtyp Seltener Bruchtyp Ref 

Ag-4CuO Crofer22APU 3YSZ 
  

[189] 

Ag-3CuO 

X15CrNi 
Si25-21 

(1.4841) 

BSCF 
  

[127] 

Ag-4CuO Crofer22APU Al2O3 
 

k.A. [228] 
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Aufgrund des relativ schlechten Benetzungsverhaltens von RAB-Loten mit niedrigen CuO-

Gehalten, bestimmt der Fugendruck die resultierende Lotschichtdicke maßgeblich. Dabei 

tritt häufig Lot aus der Fügenaht aus. Die gebildeten Lottropfen beeinflussen den Eigen-

spannungszustand. Bei BSCF-Rohrlötungen führte ein innen vorliegender Lotüberschuss 

zu deutlich höheren Eigenspannungen in der Keramik als äußerer Lotüberschuss [248]. 

Untersuchungen der Verbundfestigkeit in Abhängigkeit des Fugendrucks sind nicht be-

kannt. Allerdings gibt es einige Studien, u.a. [249], die Rückschlüsse zum Einfluss der 

Lotschichtdicke erlauben. Bei rein metallischen Lotverbunden ist eine Verbundfestigkeit 

oberhalb der Festigkeit des reinen Lotmaterials möglich, da plastische Verformungen im 

Lot bei niedrigen Schichtdicken unter 0,1 µm unter einem mehrachsigen Spannungszu-

stand unterbunden werden, was sich als Verfestigung auswirkt. Bei hohen 

Lotschichtdicken nähert sich die Verbundfestigkeit der Festigkeit des Lotmaterials an und 

zeigt bei Belastung plastische Verformung und Einschnürdehnung. Zum Einfluss der Lot-

schichtdicke auf die Festigkeit reaktivgelöteter Verbunde gibt es nur zwei Publikationen. 

ERSKINE et al. untersuchten die Verbundfestigkeit mit verschiedenen Lotschichtdicken zwi-

schen 40 - 280 µm [176]. Da jedoch gleichzeitig die Lotzusammensetzung variiert wurde, 

kann die erzielte, relativ konstante Festigkeit nicht abschließend bewertet werden. RABE et 

al. wiesen ein Festigkeitsmaximum bei einer Lotschichtdicke von 50 µm anhand von Al2O3-

ZrO2-Verbunden mit Al2O3-partikelverstärktem Ag-6CuO-Lot nach [223].  

3.1.3.4 Festigkeit bei erhöhten Temperaturen 

Bei erhöhten Prüftemperaturen beeinflussen überlagerte Effekte Festigkeit und Bruchbild:  

• die Eigenspannungen der Verbunde reduzieren sich, da die Temperaturdifferenz zur 

Löttemperatur minimiert wird und das Lot Spannungen durch Kriechen abbaut, 

• die Festigkeit monolithischer Keramik reduziert sich (v.a. bei Funktionskeramik), 

• die Streckgrenze und Festigkeit des Lots sinken signifikant [194], 

• Diffusionsprozesse während des Aufheizens und Homogenisierens bei Prüftemperatur 

führen zum Wachstum der metallseitigen und keramikseitigen Reaktionsschichten. 

Aus Literaturdaten lässt sich zwar der einheitliche Trend einer Festigkeitsabnahme in 

Bild 3.4 belegen, der Grad des Festigkeitsabfalls und der „Weakest Link“ unterscheiden 

sich jedoch stark in Abhängigkeit von Prüfmethodik und Fügesystem. Im Vergleich zur RT-

Verbundfestigkeit reduzierte sich die Festigkeit auf 20-50 % bei Anwendungstemperaturen 

von 800 - 850 °C. LI prüfte nur im Bereich 550 - 800 °C und detektierte einen Steilabfall der 

Festigkeit, maßgeblich verursacht durch Delamination zwischen Lot und keramikseitiger 

Reaktionsschicht [250]. KIM et al. belegten bei allen Prüftemperaturen Versagen durch 
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reine Lotscherung [183]. Bei KALETSCH waren relativ glatt verlaufende Keramikbrüche aber 

auch Versagen zwischen Lot und metallseitiger Reaktionsschicht typisch [119]. 

 

Bild 3.4: Verbundfestigkeit bei erhöhten Temperaturen, Quellen:1,2 [119],3 [183],4 [250] 

3.1.4 Alterung von OTM-Metall-Verbunden bei Einsatztemperatur 

Bei der Alterung reaktivgelöteter Verbunde treten verschiedene diffusionsgesteuerte Phä-

nomene auf, die sich als problematisch für den Einsatz der Verbunde herausstellen. Auf 

diese wird in den Unterkapiteln separat eingegangen. Konkret handelt es sich um: 

• Fortschreitende Diffusion von Kupfer, Chrom und Sauerstoff, was zum Wachstum der 

Mischoxidschichten führt und die Festigkeit bestimmt, 

• Degradation von Funktionskeramik durch Chromvergiftung,  

• Verdampfen von Silber und 

• Änderung der Kontaktwinkel. 

3.1.4.1 Verbundfestigkeit und Gefüge an metallischer Grenzschicht  

Diffusionsprozesse können, wie im Abschnitt 3.1.3.3 dargelegt, bei langen Lötdauern und 

hohen Temperaturen bereits zu unerwünschten Alterungsprozessen beim Löten führen. 

Die beobachteten Bruchbilder waren je nach Fügesystem und Belastungsart unterschied-

lich. Werden reaktivgelötete Verbunde jedoch bei ihrer Einsatztemperatur im Bereich 

800 - 850 °C ausgelagert, bestimmt ausschließlich die metallseitige Mischoxidschicht das 

Bruchbild. Die Proben versagen gemäß Bild 3.5 entweder kohäsiv in der Mischoxidschicht 

(a) oder adhäsiv durch Ablösen der Mischoxidschicht vom Metall (b). 

 

Bild 3.5: Bruchtypen nach Alterung bei OTM-Einsatztemperatur: a) kohäsiv, b) adhäsiv 
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Je nach CuO-Gehalt im Lot und Reaktivität der Keramik wird das CuO entweder während 

der Lötung [119] (bei BSCF) oder erst in der anschließenden Auslagerung an den Grenz-

flächen (bei LSCF) durch Reaktion gebunden [197]. Die metallseitige Mischoxidschicht ist 

in Benetzungsversuchen dicker als bei Verbundlötungen, da die Keramik ebenfalls Kupfer 

bindet. Während der Auslagerung diffundiert Chrom aus dem metallischen Fügepartner, 

während Kupfer, Silber und Sauerstoff zur Grenzfläche diffundieren. Dieser gegenläufige 

Ionentransport generiert eine KIRKENDALL-Porosität zwischen metallischem Fügepartner 

und der Mischoxidschicht [119, 189, 192]. Die anfangs feinen Kirkendall-Poren wachsen 

an zu delaminierten Bereichen. KALETSCH beschrieb ein Ablösen der Fügepartner ohne 

äußere Krafteinwirkung während/nach der Auslagerung. Nach 500 h Auslagerung versag-

ten 13 %, nach 1500 h 21 % und nach 3000 h 65 % der Proben vor der geplanten Prüfung. 

Die Bruchflächen zeigten einerseits den mattweißen, blanken Stahl und andererseits BSCF 

mit Lot und der darauf liegenden, vollständigen stahlseitigen Mischoxidschicht. Ähnliches 

beobachtete auch WIESNER bei Al2O3-Ag8CuO-Metallverbunden [170]. Untersuchungen 

von KUHN belegen, dass dieser Versagensmodus ebenfalls auftritt, wenn kein CuO im Lot 

vorhanden ist, und die Oberfläche des Crofer22APU 100 h bei 800 °C voroxidiert wurde 

[192]. Bild 3.6 fasst die beobachtete Festigkeitsdegradation aus den Dissertationen von 

PÖNICKE, KALETSCH und KUHN zusammen.  

 

Bild 3.6: Mittlere Festigkeit von RAB-Verbunden nach Alterung bei 800-850 °C an Luft, 
Quellen: 1,2 [189], 3-4 [119], 5-6 [192] 

Die ODS-Legierung FeCr26 weist etwas bessere Alterungsbeständigkeit als Verbunde aus 

Crofer22APU auf. Hingegen zeigten die BSCF-Verbunde von KALETSCH auch nach 1500 h 

keine Stagnation des Festigkeitsabfalls. Den Einfluss einer Voroxidation untersuchte KUHN 

bei Crofer22APU. Ohne Voroxidation kann das Silber die Mischoxidschicht teilweise unter-

wandern, was zwar die Bruchenergie im gelöteten Zustand deutlich erhöht, allerdings kaum 

Einfluss auf die Bruchenergie im Scherversuch nach 1000 h Alterung hat. PÖNICKE beo-

bachtete ähnliches durch TiH2-Zusätze im Lot und Variationen des CuO-Gehalts [189]. Die 
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Lotmodifikationen verbesserten zwar die Festigkeit im gelöteten Zustand, nach 800 h Alte-

rung wird ein gleiches, niedriges Festigkeitsniveau erzielt.  

Zahlreiche Untersuchungen belegen, dass die Festigkeitsdegradation durch Alterung an-

hand mikrostruktureller Beobachtungen von Dicke und Porosität der Mischoxidschichten 

sowie bereits vorhandener KIRKENDALL-Porosität oder Delaminationen in Schliffbildern qua-

litativ vorhergesagt werden kann. WIESNER führte ein Screening verschiedener neuartiger 

Lote und typischer Stahlsubstrate durch, um Ansätze zur Ausbildung stabiler, dichter und 

dünner Mischoxidschichten zu identifizieren [170]. Dabei wurden mikroskopische Metho-

den und Haftzugversuche zur Generierung von Bruchflächen genutzt. Bei Verwendung 

kupferfreier Lote bildeten sich zunächst dünne, aber unkontrolliert wachsende Silberchro-

mit-Schichten. Ein Vergleich der Mischoxidschichten der Metallsubstrate Crofer22H, 

Crofer22APU, X15CrNiSi25-21 und X8CrAl20-5 nach Alterung zeigte, dass sich bei den 

drei erstgenannten zwei klar voneinander separierbare Mischoxidschichten aus Cr-Cu-Fe-

Oxiden bilden. Während der Auslagerung wachsen diese facettierten Spinellkristalle mit 

wenig Haftung und Kontakt untereinander und zum Substrat, sodass der Bruch transkris-

tallin verläuft. Bei X8CrAl20-5, das einen Aluminiumgehalt im Bereich 5,5 - 6,5 gew% 

aufweist, bildete sich eine dünne Al-Fe-Cr-Passivschicht, die kein starkes kristallines 

Wachstum zeigte. Ähnliches wurde für andere aluminiumhaltigen Metallsubstrate beo-

bachtet [167, 187]. Weitere Hinweise, dass die Ausbildung Al-haltiger 

Passivierungsschichten festigkeitserhaltend wirkt, geben Untersuchungen von RAJU [182]. 

GDC-LSCF wurde mittels Ag-10wt%CuO an verschiedene Metallsubstrate gelötet und di-

rekt sowie nach 24 h Auslagerung bei 800 °C geprüft. Bereits nach 24 h Auslagerung war 

ein klarer Festigkeitsabfall zu verzeichnen. Dieser betrug 67 % für AISI310, 23 % für 

Inconel600 und nur 3 % für Crofer22APU, was durch eingeschränkte Chromdiffusion in-

folge des ansteigendem Aluminiumgehalts in den Metallsubstraten (0; 0,15 und 

0,25 gew%, siehe Tabelle 3.1) erklärbar ist.  

Zur Limitierung der Chromdiffusion in Lötverbunden wurden vereinzelt Beschichtungen ge-

testet. Der Werkstoff Nicrofer 6025HT wurde mit einer Al2O3-Deckschicht über die Technik 

des Reactive Air Aluminizing (RAA) beschichtet [251] und anschließend gelötet. Festig-

keitsuntersuchungen nach Alterung wurden nicht publiziert. In einer weiteren 

Untersuchung wurde der Stahl X15CrNiSi25-21 über thermisches Spritzen mit Ni-Al2O3 

und YSZ beschichtet und anschließend mittels Reinsilber an Luft gelötet. Nach 1500 h Al-

terung bei 850 °C wurden keine wachsende Oxidschichten beobachtet.  
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3.1.4.2 Chromvergiftung der Keramik 

Der Verlust von Chrom aus der thermodynamisch instabilen Cr2O3 Deckschicht metal- 

lischer Fügepartner kann zu gravierenden Modifikationen der Keramik führen. Im Bereich 

der SOFC-Forschung ist diese Problematik unter dem Begriff Chromvergiftung bekannt. 

Das Abdampfen gasförmiger Chromverbindungen und Abscheiden auf der Kathode stört 

die elektrochemischen Prozesse [252–254]. Beim Reaktivlöten mit nachfolgender Alterung 

kann Chrom theoretisch entweder über die Gasphase als CrO3 bzw. CrO2(OH)2  [255] oder 

über das Lot in Form von festen Reaktionsprodukten AgCrO2 oder Ag2CrO4 [225, 256] 

transportiert werden. KALETSCH beobachtete bei reaktivgelöteten BSCF-Verbunden 

Chromverbindungen im BSCF. Oberhalb des Lots wurden in einem porösen BSCF-Bereich 

Anreicherungen von Chrom, Barium und Schwefel und darüberliegend nadelige kobaltrei-

che Phasen nachgewiesen [119]. Ähnliche Nadelstrukturen wurden nach EDX-Mapping in 

[187] als BaCrO4-Phase interpretiert. Sofern es sich tatsächlich um Bariumchromat han-

delt, könnte der sehr hohe Wärmeausdehnungskoeffizient [257] beim Abkühlen zu Rissen 

führen. Die Zersetzung des BSCF wird zudem die Ionenleitfähigkeit einschränken. Bei 

dünnwandigen Verbunden treten nadelige Ausscheidungen im gesamten Verbund, bei 

dickeren Proben nur im Randbereich auf [119]. Die Verfügbarkeit von Luft scheint daher 

entscheidend für die Chromvergiftung zu sein. Auch bei reaktivgelöteten 3YSZ-

Crofer22APU-Verbunden wurde eine Chromanreicherung nach Auslagerung festgestellt. 

Hier handelte es sich um feine, zwischen Lot und 3YSZ positionierte Cu-Cr-Oxide [189]. 

3.1.4.3 Verflüchtigung von Silber  

Hohe Verdampfungsraten wurden an Silberfolien ermittelt [170, 258]. Die Verdampfung 

und Wiederkondensation an anderer Stelle als nadelige Kristalle wurde von KIEBACH in 

Schliffbildern dokumentiert [225]. Es wird vermutet, dass sich die Verdampfung durch die 

gleichzeitige Verdampfung von Chrom unter Bildung von Silberchromat bzw. -chromit wei-

ter erhöht [189, 225]. PÖNICKE schätzte die Lebensdauer einer Lotnaht in einem SOFC-

Stack darauf basierend auf nur 7000 h [189]. Dabei wurde bereits berücksichtigt, dass sich 

die Verdampfungsraten in strömendem Gas um einen Faktor von 2,6 erhöhen [258].  

3.1.4.4 Änderung des Kontaktwinkels 

Kritisch für Langzeitexpositionen kann neben der Verflüchtigung des Lots auch eine Ände-

rung des Kontaktwinkels sein. Eine betreute Abschlussarbeit [259] deutete auf eine 

Verschlechterung des Kontaktwinkels von Ag-3CuO-Lot auf asymmetrischen LSCF-

Membranen hin. In der Studie wurden fünf Proben mit dem Lot benetzt und anschließend 

für fünf ansteigende Expositionsdauern von 500 h bis 2500 h bei 850 °C gealtert. 
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Schliffbilder zeigten zunächst ansteigende Kontaktwinkel von 22° bis 49°, siehe Bild 3.7. 

Die 1500 h ausgelagerte Probe wies einen Kontaktwinkel von 48° auf, aber auch einen 

Riss durch den porösen LSCF-Träger. Nach 2500 h existiert nur eine Fotografie auf deren 

Basis der Kontaktwinkel geschätzt wurde, da der Lottropfen während des Einbettens ab-

gefallen war. 

 

Bild 3.7: Kontaktwinkel von Ag-3CuO auf asymmetrischem LSCF, a) Diagramm in Ab-
hängigkeit der Alterungsdauer bei 850 °C b) lichtmikroskopisches Bild nach 1500 h 

3.1.5 Fazit zum Stand der Forschung 

Aus dem aktuellen Forschungsstand werden folgende Defizite abgeleitet: 

1) Die Empfehlungen zu geeigneten Applikationsmethoden des Lots sowie Prozesspara-

metern für erfolgreiche gasdichte Lötungen divergieren stark. Vielen Untersuchungen 

ist gemein, dass entweder keine Übertragung auf reale, dünnwandige Membrangeo-

metrien erfolgt oder keine Statistik belegt, wie viele Lötungen insgesamt notwendig 

waren, um einen einzigen gasdichten Verbund zu erhalten.  

2) Bei nicht-reaktiven Substraten erhöhen sich die Kontaktwinkel mit sinkender Löttem-

peratur. Untersuchungen von ROGGENBUCK ließen vermuten, dass Kontaktwinkel auch 

während der Alterung in der festen Phase steigen [259]. Schließlich stellt sich der Kon-

taktwinkel bei der Solidustemperatur von ca. 950 °C ein und nicht bei der 

Alterungstemperatur von 850 °C. Das Bestreben, bei 850 °C eine energetisch günstige 

Form hinsichtlich der Grenzflächen- und Oberflächenenergie einzunehmen, könnte ne-

ben Eigenspannungen eine zusätzliche treibende Kraft für Kriechverformung am 

Lottropfen sein und theoretisch Rissbildung oder Leckage hervorrufen. Allerdings ist 

bekannt, dass Kontaktwinkel, Infiltrationsverhalten und Gasdichtigkeit bei Wiederho-

lungslötungen streuen und dadurch die Aussagekraft aus [259] infrage zu stellen ist.  

3) Die Festigkeit reaktivgelöteter Verbunde nimmt durch Alterung bei 850 °C an Luft sig-

nifikant ab. Problematisch ist dabei insbesondere das gehäufte Auftreten von Brüchen 
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ohne äußere Krafteinwirkung. Die Delamination zwischen Stahl und der Mischoxid-

schicht wird auf die hohe Verfügbarkeit von Sauerstoff, ungehinderte Chromdiffusion 

aus dem Stahl und das resultierende Wachstum einer spröden Mischoxidschicht mit 

unterschiedlichem Wärmeausdehnungskoeffizienten zurückgeführt. Während einige 

Forschungsarbeiten die Festigkeitsdegradation in verschiedenen Fügesystemen un-

abhängig voneinander reproduzieren, sind werkstofftechnische Ansätze zur Reduktion 

der ursächlichen Chromdiffusion kaum Forschungsgegenstand. Anpassungen der Lot-

zusammensetzung oder der Prozessparameter konnten das Wachstum der spröden 

Mischoxidschicht nicht verhindern. Es wird geschlussfolgert, dass eine Diffusionsbar-

riere bereits vor dem Löten vorhanden sein muss. 

3.2 Teilziele zum Reaktivlöten 

Das übergeordnete Ziel von Kapitel 3 ist die Erhöhung der Integrität reaktivgelöteter Memb-

ranverbunde während der Langzeitapplikation. Dieses Ziel wird analog zu den drei zuvor 

abgeleiteten Defiziten in drei Teilziele untergliedert:  

1) Schaffen einer guten Ausgangsvoraussetzung für den Langzeiteinsatz durch optimale 

Lotverteilung zwischen Membranrohr und Metallhülse,  

2) Prüfung der Hypothese „Kontaktwinkel von Ag-xCuO Loten erhöhen sich während der 

Alterung bei 850 °C“, Angabe von Änderungsraten für Kontaktwinkel und Lotvolumen 

sowie Erkenntnisübertragung auf die Geometrie der Membranrohrverbunde, 

3) Minimierung der Festigkeitsdegradation der Verbunde durch Diffusionsbarrieren.  

Die Untersuchungen werden modellhaft und überwiegend am Fügesystem aus BSCF-Ag-

xCuO-X15CrNiSi25-21 durchgeführt. Ein einfacher Ergebnistransfer auf andere Oxidkera-

mikverbunde erscheint jedoch insbesondere bei den Teilzielen (2) und (3) möglich. Das 

Überwinden der Festigkeitsdegradation im Langzeiteinsatz würde die Attraktivität des kos-

tengünstigen Reaktivlötens für viele alternative Anwendungen neben OTM öffnen.   
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3.3 Werkstoffe und Methoden 

Die drei grundlegenden Probenarten sind in Tabelle 3.4 zusammengefasst.  

Tabelle 3.4: Versuchsüberblick mit Geometrie der Einzelkomponenten. 

 Rohrlötungen Benetzungsproben Doppelverbunde 

BSCF 
Membranrohre  

(l = 200 mm) 
- 

Stäbe  

(d=8,1 mm, l=10,3 mm) 

LSCF - 
Asymm. Scheiben  

(d = 20mm, h = 1 mm) 
- 

Lot diverse 
Ag-xCu Lotpasten mit 
0 < x < 10 → Ag-xCuO 

2 Stück metallische Ag-3Cu Lot-
folie, (d = 8 mm) → Ag-3CuO 

Metall X15CrNiSi25-21 
NiCr25FeAlY 

(d = 17mm, h = 2 mm) 

Stäbe (d=8,1 mm, l=18 mm) 

X15CrNiSi25-21 + Beschichtun-
gen, X8CrAlSi22-6-1 

Probenzahl 50 8 Lote auf 3 Substraten  8 Serien mit 15-31 Proben 

Ergebnis 
Lottropfenbildung, 

Gasdichtigkeit 

Änderung Benetzungs-
winkel und Lotmasse 

Gefügeveränderungen und  

Festigkeit nach Alterung 

Teilziel 1 2 3 

Zum Reaktivlöten von BSCF-X15CrNiSi25-21-Verbunden lagen bereits grundlegende Er-

kenntnisse und Prozessparameterempfehlungen vor. Wie diese Prozessparameter auf das 

gasdichte Löten der dünnwandigen BSCF-Membranrohre übertragbar und welche Lote 

und -applikationsformen geeignet sind, wurde im Rahmen der Rohrlötungen untersucht. 

Diskontinuierliche Alterungsversuche von Benetzungsproben wurden mit dem nichtreakti-

ven Substrat LSCF anstelle von BSCF durchgeführt, damit fortschreitende Reaktion an der 

Grenzfläche keine Messwerte verfälscht. Angepasst an die Keramik wurde als metallisches 

Substrat NiCr25FeAlY ausgewählt, das einen sehr ähnlichen Wärmeausdehnungs- 

koeffizienten wie LSCF aufweist. Die Bestimmung des Kontaktwinkels in unterbrochenen 

Alterungsversuchen erfolgte zerstörungsfrei im 500 h-Intervall wiederholt an denselben 

Proben. Parallel erfolgte die diskontinuierliche Ermittlung des Probengewichts zur Abschät-

zung der Verdampfungsraten. 

Mittels Doppelverbunden wurde die Wirkung verschiedener Beschichtungen als Diffusions-

barriere untersucht. Um die Wirksamkeit der Diffusionsbarrieren schnell, differenzierbar 

und vergleichbar zu Literaturdaten zu evaluieren, wurden Verbunde vor der 4-Punkt-Bie-

gungprüfung 1000 h bei 850 °C gealtert. Geprüft wurde bei Raumtemperatur, da hier die 

Festigkeit gealterter Verbunde am stärksten abnimmt [119]. Auf die Auswahlkriterien der 

Beschichtungen und Ergebnisse der Vorversuche wird in Kapitel 3.4.3.1 eingegangen.  
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3.3.1 Werkstoffe  

3.3.1.1 BSCF 

Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ-Pulver mit einer mittleren Korngröße von 3 µm (Treibacher GmbH) 

lag nach Sprühtrocknung (Dorst Technologies GmbH) als sphärisches Granulat mit einer 

mittleren Partikelgröße von 125 µm vor mit guter Fließfähigkeit vor. Die Sinterung gepress-

ter Grünkörper erfolgte im Kammerofen (HT64/16, Nabertherm) bei 1100 °C. Details des 

Temperatur-Zeit-Verlaufs sind Tabelle 6.3 (Seite 163) zu entnehmen. 

• Für die Membranlötungen wurden Membranrohre, wie in Kapitel 2.4.1 beschrieben, 

isostatisch gefertigt, auf Al2O3-Rohren liegend gesintert und and den Stirnflächen rie-

fenfrei präpariert. Dabei wurden die Membranrohre, angepasst an die Höhe des 

eingesetzten Kammerofens, zur Lötung auf eine Länge von 200 mm gekürzt. 

• Stäbe für Biegeversuche wurden zweistufig gepresst, um Formgebung durch das uni-

axiale Pressen und die homogene Verdichtung durch das nachfolgende isostatische 

Pressen zu ermöglichen. So wurde zudem die gesundheitsschädliche Staubbildung 

des BSCF vermieden. 2800 ± 5 mg Granulat wurde in einer beidseitig wirkenden 

Pressmatrize (Paul-Otto Weber) mit 9,5 mm Durchmesser bei 50 MPa Pressdruck auf 

einer manuellen hydraulischen Uniaxialpresse (PW40, Paul-Otto Weber) zu zylindri-

schen Grünkörpern gepresst. Eingewickelt in Kautschukfolie zum Kantenschutz und 

verschweißt in Vakuumierfolie zum Feuchtigkeitsschutz erfolgte bei 180 MPa für 60 s 

das kalt-isostatische Pressen. Bild 6.1 (Anhang Seite 159) stellt den Druckverlauf dar. 

Die anschließende Sinterung erfolgte stehend. 

3.3.1.2 LSCF 

LSCF mit der exakten Stöchiometrie La0,6Sr0,4Co0,2Fe0,8O3-δ wurde vom IEK-1 des For-

schungszentrum Jülichs bereitgestellt. Die Herstellung asymmetrischer Membranscheiben 

(d = 20 mm, h = 1 mm) erfolgte durch sequenziellen Folienguss und anschließende 

Kosinterung, wie in [260] beschrieben. Die funktionelle Membranschicht weist mit 4 % 

Restporosität eine geschlossene Porosität auf. Die 50 µm dicke Membranschicht ist auf 

einem etwa 1 mm dicken porösen Träger mit 40 % Gesamtporosität aufgebracht. 

3.3.1.3 Lote 

Formteile aus metallischer Lotfolie sowie Lotpasten wurden eingesetzt. Die Oxidation des 

Reaktivelements Cu erfolgte während des Lötprozesses. 

• Die metallische Lotfolie wurde durch Galvanisierung (Viemetall, Deutschland) einer Sil-

berfolie (Saxonia, 99,99 % Reinheit, Dicke 75 µm) hergestellt. Mit Schichtstärken von 
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1,6 und 10 µm Kupfer auf beiden Seiten der Silberfolie wurden mittlere Zusammenset-

zungen von 3 und 16 at% Kupfer eingestellt. Nach Ausstanzen wurden die 

Folienformteile geglättet, in Isopropanol gereinigt und an Luft getrocknet. 

• Rakelbare Lotpasten für Benetzungsversuche wurden durch Zugabe von 30 gew% 

Binder (B2 Gel Innobraze) zu einer Pulvermischung hergestellt. Die Pulvermischungen 

aus Silberpulver (Alfa Aesar, 99,95 % Reinheit, < 149 µm) und Kupferpulver (Alfa 

Aesar, 99,9 % Reinheit, 88-53 µm) mit den Zusammensetzungen 0, 1, 2, 3, 4, 6, 8 und 

10 mol% wurden durch Wägen der entsprechenden Massenverhältnisse hergestellt.  

• Komposit-Lotpasten wurden aus einem selbst entwickelten Binder (1 gew% Carbopol 

890 in H2O), Aluminiumoxid (Alcoa, <10 µm) und den zuvor genannten Ag-Cu Pulver-

mischungen hergestellt, manuell mittels Spatel auf die Stahlhülse aufgetragen und 

vorgetrocknet. Auf die exakte Zusammensetzung wird in Kapitel 3.4.1.2 eingegangen. 

3.3.1.4 Metallische Fügepartner 

Hülsen und Stäbe aus dem hitzebeständigen austenitischen Stahl X15CrNiSi25-21 wurden 

eingesetzt. Bei den Doppelbiegeversuchen erfolgte vor Lötung eine Beschichtung oder 

thermochemische Oberflächenbehandlung. Zudem wurde hier der hoch aluminiumhaltige 

Stahl X8CrAlSi22-6-1 (Kanthal®APM) eingesetzt. Tabelle 3.4 gibt einen Überblick der ver-

wendeten Kürzel. Chemische Zusammensetzungen und Wärmeausdehnungskoeffizienten 

der beiden Stähle sind Tabelle 3.1 und Bild 3.1 zu entnehmen  

Tabelle 3.5: Zustand und Kürzel der metallischen Fügepartner für Doppelverbunde 

Kürzel Zustand metallischer Fügepartner 

R R = Referenz: X15CrNiSi25-21, blank geschliffen 

O1 X15CrNiSi25-21, 1 h bei 1050 °C voroxidiert 

O99+ X15CrNiSi25-21, zwischen 99-199 h bei 1050 °C voroxidiert 

A1 X15CrNiSi25-21, alitiert und 1 h bei 1050 °C voroxidiert 

A100 X15CrNiSi25-21, alitiert und 1 h bei 1050 °C voroxidiert 

Z X15CrNiSi25-21, sandgestrahlt, beschichtet mit NiCoCrAlReY (HVOF) + 7YSZ (APS) 

H X15CrNiSi25-21, sandgestrahlt, beschichtet mit NiCoCrAlReY (HVOF) 

K X8CrAlSi22-6-1 (Kanthal®APM), 1 h bei 1050 °C voroxidiert 
 

Das Alitieren erfolgte durch Festkörperdiffusion im Packzementierungs-Verfahren (Chro-

min Maastricht BV). Über Hochgeschwindigkeitsflammspritzen (HVOF) wurde die 

NiCoCrAlReY-Schicht aufgebracht (IOT, RWTH Aachen). Durch atmosphärisches Plasma-

spritzen (APS) wurden Stäbe mit 7 mol% Yttriumoxid stabilisiertem Zirkonoxid (7YSZ) 

(IOT, RWTH Aachen) beschichtet. Prozessparameter sind im Anhang in Tabelle 6.4 auf 

Seite 164 zusammengefasst.   
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3.3.2 Löthilfen 

Die manuelle Handhabung von 200 mm, oder für die Anwendung im Oxycoal-Modul 

500 mm, langen BSCF-Rohren zur Vorbereitung des Lötprozesses ist eine Heraus- 

forderung. Kleine Unachtsamkeiten bei der Positionierung im Ofen führen zu spontanen 

Membranbrüchen. Aus diesem Grund wurden die Membranrohre in Formteilen liegend ge-

sintert und transportiert. Beim Lötprozess muss das Lot jedoch horizontal positioniert sein, 

damit das schmelzflüssige Lot kaum aus dem Lotspalt herausläuft.  

Die drei verschiedenen Konfigurationen der Fügepartner in Bild 3.8 wurden für die Rohr-

lötungen getestet. Bei den Konfigurationen 1 und 2 handelt es sich um ebene 

Stirnflächenfügungen, die zu geringen Eigenspannungen führen [187, 248]. Sie unterschei-

den sich lediglich in der unten liegenden Komponente: bei Konfiguration 1 wird das BSCF-

Rohr auf der Stahlhülse positioniert, bei Konfiguration 2 umgekehrt. Bei den Konfiguratio-

nen 3a/b ermöglichen äußere bzw. innere Stützringe an der Hülse eine Zentrierung des 

Membranrohrs. Zum Anschluss an den Adapter zur Innendruckprüfung war an den Hülsen 

ein Innengewinde eingebracht (technische Zeichnung siehe Bild 6.2, Seite 159). 

 

Bild 3.8: Konfigurationen und Löthilfen zur Membranrohrlötung 

Zur Fixierung der Fügepartner diente die einfache modulare Löthilfe in Bild 3.8 (Mitte). Um 

ein gleiches Wärmeausdehnungsverhalten zu garantieren, wurden die Platten aus 

X15CrNiSi25-21 gefertigt und voroxidiert. Mit dieser Löthilfe wurden hauptsächlich Rohre 

in Konfiguration 1 gelötet. Für die Konfigurationen 2 und 3 stellte sich das Einsetzen der 

Rohre in gebohrten Feuerfeststein (d ≈ 18 mm) als geeigneter heraus, siehe Bild 3.8 

(rechts). Zuvor eingeschüttetes Aluminumsilikatpulver und eingelegte Faserwolle an obe-

ren Rand der Bohrung ermöglichten eine einfache Ausrichtung und Fixierung der 

Membranrohre. Zusätzliche Gewichte auf den Metallhülsen erhöhten den Fugendruck.  



86 3.3 Werkstoffe und Methoden 

 

Während die Benetzungsproben ohne Löthilfe durch Aufrakeln der Lotpaste gefertigt wer-

den konnten, war bei den Doppelverbunden auf eine exakte Ausrichtung aller drei 

Fügepartner zu achten, um undefinierte Spannungsüberhöhungen während der Biegeprü-

fung zu vermeiden. Nach mehreren Iterationsschritten wurde die Löthilfe in Bild 3.9 

entwickelt und gefertigt (technische Zeichnung siehe Bild 6.3, Seite 160).  

 

Bild 3.9: Löthilfe für die Doppelverbunde: a) 3D-Zeichnung mit Halbschnitten, b) geöff-
nete Löthilfe mit Proben nach Lötzyklus 

Durch massive Bauweise, große Radien, M8 Schauben in Durchgangslöchern und 100 h 

Voroxidation bei 1050 °C wurde ein Verzug der Löthilfe vermieden. Nach wiederholtem 

Reiben der Probenführung (Ø8,4H7 bei einem Durchmesser der Fügepartner von 8,15 

± 0,05 mm) konnten zuverlässig versatzfreie Doppelbiegeproben gelötet werden. Durch 

die Gewichte wurde dabei ein Fugendruck von etwa 5 kPa eingestellt. Aufgrund der „Lot-

fenster“ konnten die metallischen Lotscheiben (Ø8) nach Zusammenbau axial ausgerichtet 

werden und Lottropfenbildung führte nur selten zu Anhaften an der Löthilfe. In diesen 

Fällen wurde die Probe mittels leichter Gummihammerschläge auf ein Ausstoßwerkzeug 

durch die Revisionsöffnung gelockert. 

3.3.3 Lötprozess 

Vor der Lötung wurden die Stahlkomponenten im Ultraschallbad von Schmiermittelrück-

ständen befreit und nachfolgend gemeinsam mit den anderen Komponenten mit 

Isopropanol gereinigt. Die Komponenten wurden in den Löthilfen gestapelt, mit Gewichten 

belastet und ausgerichtet. Bei den Rohrlötungen mit metallischen Lotfolien erfolgte eine 

umlaufende Fixierung mittels handelsüblicher Klebestreifen, um beim Aufbau weiterer 

Komponenten nicht wieder zu verrutschen. Die Klebestreifen verbrannten während des 
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Aufheizens rückstandslos und hinterließen keine Gefügeveränderungen, was mittels REM 

und EDX kontrolliert wurde. 

Die Benetzungsproben mit aufgerakelter Lotpaste wurden in einem Vorwärmofen mit me-

tallischen Heizelementen in den Seiten- und Deckelplatten (L9/S27, Nabertherm) gelötet. 

Die Lötungen der Membranrohre und der Doppelverbunde erfolgten in einem ¼ m3-Ofen 

mit sechs offenliegenden, seitlichen MoSi2 Heizelementen (Typ HT64/16, Nabertherm). 

Basierend auf der Dissertation von KALETSCH [119], wurde das Temperaturprofil in 

Bild 3.10 genutzt, die Löttemperatur wurde jedoch von 955 °C auf 970 °C hochgesetzt. Die 

isotherme Haltezeit bei 600 °C während des Abkühlens diente zum Abbau von Eigenspan-

nungen durch Kriechrelaxation des Lots, wie in [193] veranschaulicht. Die Aufzeichnung 

der Realtemperaturen erfolgte mit einem mobilen Datenlogger (SDL200, Extech) und Typ-

K-Thermoelementen. Bild 3.10 stellt die gemessenen Temperaturverläufe während der 

Lötung der Doppelverbunde dar. Bedingt durch veränderte Anfangstemperaturen des 

Ofens wird die Maximaltemperatur zu verschiedenen Zeiten erreicht, wie aus dem Detail-

ausschnitt hervorgeht. Insgesamt werden die Lötungen als relativ ähnlich bewertet, mit 

einer regelungsbedingten einminütigen Phase der Überhitzung um 2 K, gefolgt von  

5 Minuten mit relativ konstanter Haltephase. Während der 26 erfolgten Lötungen wurde die 

programmierte Solltemperatur des Ofens dreimal verändert, um sowohl vollständiges 

Schmelzen zu ermöglichen, jedoch Überhitzung mit ausgeprägten Reaktionszonen zu ver-

meiden. 

  

 

Bild 3.10: Zeit-Temperatur-Verlauf der 26 Lötungen für Doppelverbunde, a) Überblick 
und Detailausschnitt, b) Verteilung der Maximaltemperaturen 
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3.3.4 Isotherme Alterung der Lotverbunde 

Die Benetzungsproben wurden isotherm bei 850 °C im Vorwärmofen (L9/S27, Naber-

therm) gealtert. Eine Kontrolle der tatsächlichen Probentemperatur und Anpassung der 

programmierten Solltemperatur erfolgte stichprobenartig mit zwei im Ofen positionierten 

externen Typ-K-Thermoelementen. Nach 500, 1000, 1500, 2000 und 3000 h wurde die 

isotherme Alterung unterbrochen, um Wägungen und eine fotografische Dokumentation 

der Proben vorzunehmen (siehe 3.3.5). Die maximalen vorgegebenen Heiz- und Kühlraten 

betrugen analog zum Modulbetrieb 150 K/h. 

Die Doppelverbunde wurden in einem Sinterofen mit offenliegenden metallischen Heizele-

menten in der Wand (Ecotop 20 mit Regler TC504, Rohde) 1000 h bei 850 °C in zwei 

Chargen (Alterung 1 (R, O, A) und Alterung 2 (Z, H, K)) gealtert. Auch hier betrug die ma-

ximale Heiz- und Kühlrate 150 K/h. Der aufgezeichnete Temperaturverlauf, erfasst durch 

Typ-K-Thermoelemente in Probenkontakt, ist in Bild 3.11 dargestellt.  

 

Bild 3.11: Exemplarische Darstellung der Zeit-Temperatur-Verläufe aus der zweiten 
Alterungscharge: a) Überblick, b) Drift der mittleren Temperatur, c) Oszillationen 

Bei beiden Chargen zeigte sich eine Drift der mittleren Temperatur von 859 – 863 °C mit 

einer Schwingungsamplitude von 4 K und einer Periodendauer von 4 h. Die Oszillationen 

traten auf, da der Ofen nur einen Proportionalregler aufweist. Folglich wurden die Proben 

mit 250 Zyklen unbeabsichtigt schwach thermisch zykliert. Insgesamt lag die mittlere Pro-

bentemperatur leicht über dem Sollwert von 850 °C, womit durch die thermischen 

Randbedingungen sichergestellt sein sollte, dass sich kein hexagonales BSCF bildet. 

3.3.5 Analyse der Benetzungsproben 

Die Dokumentation des Probenzustands erfolgte im 500 h/1000 h-Intervall wiederholt an 

den gleichen Benetzungsproben. Mittels einer Feinwaage mit 1 mg Auflösung (Sartorius 

Typ 1419) wurde das Probengewicht erfasst. In einem optischen Messaufbau wurden die 

Benetzungsproben immer identisch platziert, um in Schattenbildaufnahmen die seitliche 
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Kontur des Lottropfens zu erfassen. Zusätzlich erfolgte die qualitative Dokumentation der 

Lottropfenformen und potenzieller Rissbildung in der Aufsicht mittels Stereomikroskop. 

Verdampfungsraten wurden ermittelt, indem der Masseverlust mit der Oberfläche des 

Lottropfens und der Alterungszeit normiert wurde. Zur Berechnung der Oberfläche  

 𝑂(ℎ,𝑏) = 𝜋 ∙ (
𝑏2

4
+ ℎ2) (24) 

wurden die Maße b und h des Kugelsegments bildanalytisch bestimmt, siehe Bild 3.12a. 

Ein Fit der Form des Lottropfens erfolgte in ImageJ halbautomatisch mit dem Plug-in 

Contact Angle. Hierzu wurden die beiden Referenzpunkte P1 und P2 an den Tripelpunkten 

und drei weitere Punkte P3 bis P5 an der Kontur markiert. Durch diese Punkte wird, wie in 

Bild 3.12b gezeigt, ein Ellipsenfit gelegt und die beiden Kontaktwinkel θ1 und θ2 werden 

ausgegeben. Drei verschieden gewählte Sets der Punkte P1-P5 wurden pro Bild analysiert. 

Dadurch wurde aus 6 Kontaktwinkeln ein Mittelwert gebildet. 

 

Bild 3.12: a) schematische Skizze eines Lottropfens mit Messgrößen und Hilfspunkten 
P1-P5, b) Ellipsen- und Kreisfit eines Lottropfens in ImageJ 

3.3.6 Leckagetest und mechanische Prüfung  

Die Hülsen der gelöteten Rohre wurden unter Zuhilfenahme von Teflonband in den 

Schlauchadapter der Innendruckprüfung geschraubt und in einen wassergefüllten Plexi-

glascontainer eintaucht. Druckluft aus einer Gasflasche wurde über den Schlauchadapter 

in das gelötete Membranrohr geflutet und über einen manuellen Druckminderer innerhalb 

von etwa 30 s bis maximal 2 bar Innendruck aufgegeben. Leckagen wurden durch Blasen-

bildung bei definiertem Innendruck detektiert und in Leckagen an der Lötstelle sowie 

Mikrorisse im Membranrohr differenziert.  

Die Doppelverbunde wurden in Anlehnung an den in EN 843-1 genormten 4-Punkt-Biege-

versuch der Ausführungsform B bei Raumtemperatur durchgeführt [261]. Dabei liegt die 

Probe symmetrisch auf den Auflagerrollen A mit dem Abstand L = 40 mm und somit auch 

beide Fügebereiche innerhalb der Spanne L = 20 mm zwischen beiden Belastungsrollen 

B, wie aus der maßstabsgerechten Skizze in Bild 3.13a hervorgeht. Die Länge der Kera-

mikkomponente lDV, die demnach unter maximalen Zugspannungen steht, entspricht der 
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Länge der Keramikkomponente von 10,3 mm. Beim Einzelverbund aus [127] war die zug-

spannungsbelastete Länge der Keramikkomponente mit lEV = L/2 = 10 mm ähnlich groß. 

Der Doppelverbund weist jedoch im Gegensatz zum Einzelverbund zwei Fügestellen auf, 

die Alterungseinflüsse auf die Festigkeit und Eigenspannungen abbilden können. Die ther-

misch induzierten Eigenspannungen des Einzelverbunds sind in etwa 5 mm Entfernung 

vom Lotspalt abgeklungen, siehe Bild 3.13b. Daher kann für die Doppelverbunde mit etwa 

gleichem Probendurchmesser (dEV = 8 mm vs. dDV = 8,1 mm) in etwa die gleiche Höhe der 

Eigenspannungen und ein ähnliches effektives Volumen erwartet werden. Bei Versagen 

an der Grenzfläche ist jedoch die effektive Oberfläche der Doppelverbunde auch doppelt 

so groß wie beim Einzelbiegeversuch. Diese Überlegungen sind notwendig, da in dieser 

Arbeit keine eigene Referenzreihe für die Festigkeit im gelöteten Zustand ohne Auslage-

rung geprüft wurde, sondern hierfür auf die Resultate der Einzelverbunde in [127] 

zurückgegriffen wird.  

 

Bild 3.13: a) 4-Punkt-Biegung der Doppel- und Einzelverbunde aus [119], b) simulierte 
Eigenspannungsverteilung im BSCF [127], c) Doppelverbund in der Prüfzelle 

Die Doppelverbunde wurden in der Si3N4-Prüfzelle aus Bild 3.13c so positioniert, dass Lot-

tropfen möglichst zur Seite oder nach oben orientiert waren. Defekte im BSCF wurden 

immer nach oben gedreht. In einer Universalprüfmaschine (Z020, Zwick/Roell) wurde zu-

nächst eine Vorkraft von 1 N aufgebracht, bevor mit 1 mm/min Traversengeschwindigkeit 

bis zum Bruch belastet wurde. Dabei erfolgte der Bruch innerhalb der in [261] geforderten 

Zeit zur Vermeidung unterkritischen Risswachstums von 5-15 s. Aus der gemessenen 

Bruchkraft Fmax wurde über den Zusammenhang 

 𝜎𝑖 =  
8𝐹𝑚𝑎𝑥 (𝐿 − 𝑙)

𝜋𝑑3
 (25) 

die jeweilige Bruchspannung 𝜎𝑖 berechnet.  
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Einige Proben versagten bereits während der Aufbringung der Vorkraft von 1 N und wurden 

daher in der Auswertung mit „0 MPa Bruchspannung“ genauso berücksichtigt wie Proben, 

die nach der Auslagerung ohne Krafteinwirkung delaminiert vorlagen. Die Auswertung er-

folgte in verschiedenen Gruppen mittels Boxplots oder in Weibulldiagrammen (siehe 

Kapitel 2.1.2).  

3.3.7 Gefügecharakterisierung 

Längsschliffe der intakten Fügestelle der Doppelverbunde wurden durch Kalteinbettung in 

Epoxidharz (Epoclear) und manuelle Einzelpräparation (Rotopol 2, Struers) hergestellt. Zu 

diesem Zweck wurden repräsentative Verbunde ausgewählt, deren Biegefestigkeit der 

durchschnittlichen Festigkeit der Serie nahekommt. Der Präparationsplan ist in Bild 6.4 

(Seite 161) dargestellt. Lichtmikroskopische Untersuchungen (Axioscope 7, Zeiss) gaben 

einen Überblick über typische Defekte in den Verbunden. Die Phasenanalyse in höherer 

Vergrößerung erfolgte durch EDX-Mappings (EDAX Team Software, Ametek) und REM-

Untersuchungen (FEI Helios Nanolab G3 CX DualBeam, Thermofisher) im Rückstreuelekt-

ronen- (RE) und Sekundärelektronenkontrast (SE). Von allen Verbunden wurden zudem 

beide Bruchflächen aufgenommen (Olympus Stereolupe KL 1500LCD, SZX12 Prog 

ResCT3 Kamera), um zwischen Delamination, Misch- und Keramikbruch zu unterscheiden. 

Ausgewählte Verbunde wurden zusätzlich mittels REM und Punkt-EDX untersucht, um frei-

gelegten Phasen den Schichten aus den Querschliffen zuordnen zu können. 

Querschliffe der Rohrlötungen wurden punktuell analog zum oben beschriebenen Proze-

dere durchgeführt. Zur Darstellung der BSCF-Korngrenzen wurde 3 Minuten in 10%iger 

Essigsäure geätzt.  
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3.4 Ergebnisse und Diskussion 

3.4.1 Reaktivlöten von Membranrohren 

Um für die dünnwandigen Membranverbunde Lötprozessparameter zu identifizieren, die 

das Auftreten von Leckage minimieren, wurden die Konfiguration der Verbunde, die Lotzu-

sammensetzung, -applikation und -form sowie die Ofenparameter variiert. Entsprechende 

Einzelversuche listet Tabelle 3.6 auf. Pro Charge wurden 4-6 Membranrohre gelötet. 

3.4.1.1 Ag-xCuO-Lotfolien  

Insgesamt 40 Membranrohre wurden mittels Ag-xCuO-Lotfolien an Hülsen aus 

X15CrNiSi25-21 gelötet und bei 2 bar Innendruck (absolut) im Wasserbad geprüft, um 

Leckagestellen zu identifizieren und zu lokalisieren [262]. Dabei wurden Lottropfenbildung 

und Versatz der Fügepartner als kritische Faktoren für die Gasdichtigkeit identifiziert, wes-

halb grundsätzlich bei weiteren Versuchen die Konfiguration der Verbunde, 

Lotzusammensetzung, -applikation und -form sowie Ofenprozessparameter variiert wur-

den. Die Lottropfen traten auch bei gleichen Prozessparametern in verschiedenen 

Ausprägungen auf. Bild 3.14 zeigt solche „identisch“ gelöteten Membranrohre einer 

Charge, bei denen sowohl äußere als auch innenliegende Lottropfen auftraten. Grund-

sätzlich führt im vorliegenden Fügesystem eine innenpositionierte Lotanhäufung zu etwa 

dreifach höheren Verbundeigenspannungen verglichen mit außenpositionierten 

Tabelle 3.6: Versuchsparameter und Ergebnisse der Rohrlötungen  

Charge 

[-] 

Konf. 

[-] 

p 

[kPa] 

Lotform di/da 

[mm/mm] 

Lot 

[x in mol%] 

Tlöt 

[°C] 
tlöt 

[h] 

dicht 

[-/-] 

Lottrop-
fen [-] 

Ausfälle 

[-] 

1 1 10-12 16/13 Ag-16CuO 955 0,1 0/6 2 ÄL 1 O, 1 H 

2 1 15-25 16/13 Ag-3CuO 955 0,2 0/6 p.a.  

3 1 15-25 16/13 Ag-3CuO 970 0,2 1/5 3 IL,1 ÄL  

4 2 12 16/13 Ag-3CuO 970 0,2 1/5 3IL 2 L 

5 2 12 16/10 Ag-3CuO 970 0,2 1/5 5 IL groß  

6 2 12 16/13 Ag-3CuO 970 0,2 0/5 2 IL  

7 3a k.A. 4 mm Ring Ag-3CuO 970 0,2 0/4  3 L 

8 3b k.A. 4 mm Ring Ag-3CuO 970 0,2 0/4   

9 2 10-12 
2 mg/mm2, 40 
gew% Binder 

Ag-3CuO mit 
31vol% Al2O3 

970 0,2 0/5 keine 1 H 

10 2 15 
6 mg/mm2, 20 
gew% Binder 

Ag-3CuO mit 
27vol% Al2O3 

970 0,2 0/5 keine  

Abkürzungen: IL – innere Löttropfen, ÄL – äußere Lottropfen, p.a. – partiell aufgeschmolzenes Lot,  
O – Membranbruch im Ofen, H – Membranbruch durch Handling, L – Membranbruch bei Leckagetest 
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Lotanhäufungen [248]. Das Vorliegen innerer Lottropfen konnte jedoch erst nach Leckage-

test und Entfernen der Membranrohre nachgewiesen werden, siehe Bild 3.15a,b.  

 

Bild 3.14: a) Unbeeinflusste Ausbildung von Lottropfen bei gleichen Prozessparametern, 
b) Kategorisierung der Lottropfen in entfernte (EL), innere (IL) und kleine Lottropfen (KL) 

Äußere Lottropfen mussten manuell durch Schleifen entfernt werden, um einen Einbau in 

das Oxycoal-Modul zu ermöglichen. Dabei kam es gelegentlich zu Membranbrüchen. Ge-

häuft wurden Leckagen an der gegenüberliegenden Seite des Lottropfens beobachtet, da 

das austretende Lot einen „Lotmangel“ im Fügespalt gegenüber des Lottropfens hervorruft. 

 

Bild 3.15: Innerer Lottropfen bei a) 16/10 und b) 16/13 Lotformteilen, c) radialer Versatz 

Auch ein deutlich sichtbarer Versatz, wie in Bild 3.15c dargestellt, führte regelmäßig zu 

Leckagen. Dieser entsteht, da sich die Fügekomponenten trotz Fixierung durch die Löthilfe 

während des Aufschmelzens neu ausrichten. Die entstehende Lücke durch radialen Ver-

satz konnte durch Verwendung von Lotformteilen mit kleinerem Innendurchmesser 

(Reduktion von 13 auf 10 mm) nicht mit Lot gefüllt werden. Die Bildung von Benetzungs-

lücken im Lotspalt gegenüber des Lottropfens wurde sogar noch verstärkt, da das heraus-

fließende Lot noch zusätzliches Lot aus dem Spalt herausführt, vgl. Bild 3.15a/b. 16/13 

Lotformteile mit ähnlichen Durchmessern wie die Fügepartner wurden daher bevorzugt. 

Tabelle 3.7 fasst die Gasdichtigkeit aller Konfigurationen zusammen. Mit der Stirnflächen-

fügung von Konfiguration 1 und 2 wurden 6 bzw. 13 % gasdichte Verbunde erzielt. In 

Konfiguration 3 wurde ein 4 mm hoher Streifen Lotfolie umlaufend in den Raum zwischen 

Membran und innerer (3a) oder äußerer (3b) Stahlstütze eingelegt, wodurch sich während 
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des Lötens keine Lottropfen bilden konnten und ein Fügeversatz ausgeschlossen war. 

Dennoch war kein Membranverbund in Konfiguration 3 gasdicht. Zudem kam es bei drei 

Verbunden aus Konfiguration 3a zu einem Bersten zu Beginn der Innendruckprüfung (ca. 

0,1 bar Überdruck), was auf Vorschädigung durch hohe Eigenspannungen hindeutet. 

Tabelle 3.7: Gasdichte Membranverbunde und simulierte maximale 1. Hauptspannungen 
(siehe Bild 3.16). Insgesamt sind 3 von 40 Verbunden gasdicht. 

 
Anzahl Lö-
tungen [-] 

Gasdichte Ver-
bunde [-] 

σI,max aus FEM-Si-
mulation [MPa] 

Konfiguration 1 
 

17 1/17 = 0,06 20 

Konfiguration 2 
 

15 2/15 = 0,13 30 

Konfiguration 3 
 

4+4 0/8 = 0 80 
 

Thermisch bedingte Eigenspannungen, welche durch FE-Simulation der Abkühlung des 

Verbunds von der Löttemperatur resultieren, sind in Bild 3.16 vergleichend dargestellt.  

 

Bild 3.16: 1. Hauptspannung im Membranverbund nach Abkühlung auf RT in verschiede-
nen Konfigurationen, Modellinformationen und -parameter siehe Tabelle 6.5 (Seite 165) 

Die erste Hauptspannung im BSCF beträgt bei der Stirnflächenfügung von Konfiguration 1 

und 2 weniger als 20 MPa und bei Konfiguration 3b weniger als 30 MPa. Konfiguration 3a 

weist in großen Volumenbereichen der Keramik nahezu Spannungsfreiheit auf, in kleinen 

Bereichen treten jedoch auch Spannungsspitzen bis 80 MPa auf. Während das Span-

nungsmaximum in Bereich 1 bei realen Membranrohren aufgrund der Kantenverrundung 
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durch Trennen niedriger sein müsste als in der Simulation, korreliert das Bruchbild nach 

dem Bersten mit der Vorhersage in der Simulation in Bereich 2. In Konfiguration 3b wurden 

mit 30 MPa zwar moderate Spannungen vorhergesagt, die Position der Zugspannungen in 

Bereich 2 ist jedoch kritisch für äußere Druckbeanspruchung und das effektive belastete 

Volumen ist hoch. Aus diesen Gründen und der verdoppelten Erfolgsquote bei den gas-

dichten Lötungen im Vergleich zu Konfiguration 1, ist Konfiguration 2 die bevorzugte 

Anordnung zur Lötung von Membranrohren. 

Bei Verwendung der Ag-3CuO-Lotfolien benetzte das Lot häufig nicht bis an die Außen-

kanten der Fügepartner. An solchen Positionen entstand häufig ein winziger Defekt, der 

durch feinste linienartig aufsteigende Luftblasen bei 2 bar sichtbar wurde. Da Konturtreue 

und Kontaktwinkel bei den niedrigen CuO-Gehalten nicht optimal sind, wurden einige Lö-

tungen mit Ag-16CuO-Lot durchgeführt. Lokal verschieden stark ausgeprägte Reaktions-

schichten und sichtbare Infiltration (Verfärbung), resultierten ausnahmslos in großen, mit 

dem bloßen Auge sichtbaren Fügespalten mit Benetzungslücken, weshalb Ag-16CuO-Lot-

folie nicht mehr eingesetzt wurde. 

In Konfiguration 1 stellte sich aufgrund des Gewichts des Membranrohrs ein Fugendruck 

von 10,6 kPa ein, siehe Tabelle 3.8. Für ein Membranrohr mit 500 mm Länge liegt der 

Fugendruck bereits bei 26,5 kPa. In Konfiguration 2 hingegen kann der, durch die Stahl-

hülse eingestellte, Fugendruck von etwa 7 kPa mit Gewichten erhöht werden. Im Vergleich 

dazu ist der Fugendruck in den Konfigurationen 3a und 3b undefiniert und die beobachtete 

Lotverteilung nach Zerstören des Membranrohrs war unregelmäßig. Sehr einfach konnten 

in Konfiguration 2 Variationen des Fugendrucks durchgeführt werden. Ohne zusätzliche 

Gewichte bildeten sich teils mit dem Auge sichtbare Benetzungslücken, bei hohen Fugen-

drücken bildeten sich sehr große Lottropfen, wie zuvor erwähnt, die Benetzungslücken 

begünstigen. Ein optimaler Fugendruck wurde nicht identifiziert. 

Tabelle 3.8: Fugendruck in Abhängigkeit der Konfiguration und Membranlänge 

 
Membranlänge 

[mm] 
Gewicht auf Lot 

[g] 
Fugendruck 

[kPa] 

Konfiguration 1 
 

200 40 10,6 

500 100 26,5 

Konfiguration 2 
 

200-500 ≥ 27 ≥ 7,2 

Konfiguration 3  200-500 
gering,  

undefiniert 
gering, 

undefiniert 
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Das Temperaturfeld im 1/4 m3-Kammerofen war nicht ausreichend homogen, um ein 

gleichmäßiges und vollständiges Aufschmelzen bei 955 °C für 0,1 h wie in [119] zu garan-

tieren. Nach Erhöhung der Solltemperatur auf 970 °C und Verlängerung der Lötdauer auf 

0,2 h wurden nahe der Fügestelle mit drei Thermoelementen Temperaturen von ≈ 975 °C 

gemessen und vollständiges Aufschmelzen beobachtet.  

Beobachtungen der Fügenaht sowie Resultate der Leckagetests lassen schlussfolgern, 

dass Konfiguration 2 mit jeweils zwei 16/13 mm Lotformteilen aus Ag-3CuO-Lotfolie, einer 

Löttemperatur von 970 °C und einer Lötdauer von 0,2 h am ehesten geeignet ist, um 

BSCF-Membranrohre gasdicht an Metallhülsen zu fügen. Die einfache Löthilfe mit Bohru-

gen im Feuerfeststein (siehe Bild 3.8c) war für diese Zwecke und Konfiguration prinzipiell 

ausreichend. Insgesamt wurden jedoch auch in Konfiguration 2 nur 13 % gasdichte Ver-

bunde hergestellt. Ähnliche Konfigurationen wurden von ZHANG simuliert und ergaben 

qualitativ ähnliche Resultate hinsichtlich der Spannungsverteilung [263]. Allerdings wählten 

die Autoren eine Anordnung mit außenstabilisierender Metallhülse ähnlich der eigenen 

Konfiguration 3b aus. In der Publikation ist ein solcherart gasdicht gelötetes Membranrohr 

(da = 10 mm, s = 1 mm, l ≈ 88 mm) gezeigt, das einem Druckgradienten und 11 sehr lang-

samen Temperaturzyklen standhalten konnte. Die geringe Wandstärke der eigenen 

Membranen ist im Resümee als größte Herausforderung einzuschätzen, da singuläre De-

fekte wie Benetzungslücken oder Versatz bereits in der Größenordnung der Wandstärke 

liegen. Die Bildung von Lottropfen ist nicht nur für das Einsetzen in den Flanschbereich 

des Moduls problematisch, sondern führt zu gegenüberliegenden Benetzungslücken. Da-

her wird auch eine Erhöhung des zur Verfügung stehenden Lotvolumens (z.B. 3 oder 4 

Lagen der Lotformteile) vermutlich keine Abhilfe schaffen. Zielführend kann lediglich die 

Kombination aus Stirnflächenfügung und lottropfenminimierenden Maßnahmen sein.  

Die vergleichsweise schlechte Konturtreue von Ag-xCuO-Loten wurde in [188] auf die hohe 

Viskosität bei Schmelztemperatur zurückgeführt. Bei Loten mit Al2O3-Partikelverstärkung 

oder in situ-Bildung von Al2O3 als Reaktivelement, wurden sehr niedrige Kontaktwinkel er-

mittelt. Über die Bildung von Lottropfen wurde in diesen Quellen nicht berichtet. Darüber 

hinaus ist bekannt, dass Ag-xCuO-Lote Substrate aus Aluminiumoxid gut benetzen können 

[171, 223, 226, 245, 264, 265]. Die Zugabe von Al2O3-Partikeln in das Ag-xCuO-Lot ist 

vielversprechend, da sie zum einen als „feste Füllpartikel“ die Viskosität des Lots absen-

ken. Zum anderen kann der effektive Wärmausdehnungskoeffizienten des Lots reduziert 

werden auf das Niveau der beiden Fügepartner und somit Eigenspannungen weiter redu-

zieren. Die Zugabe von Füllpartikeln erforderte einen Wechsel der Applikationsform des 

Lots von metallischer Lotfolie zu Lotpaste. 
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3.4.1.2 Ag-xCuO-Lotpasten mit Al2O3-Partikelverstärkung 

Von insgesamt 10 gelöteten Membranrohren war kein Verbund gasdicht. Ursächlich dafür 

waren erneut Benetzungslücken. Bei allen Lötungen blieb jedoch die Bildung von Lot- 

tropfen wie erwartet aus. Nach Leckagetest konnten die Membranrohre zerstörungsfrei von 

den Metallhülsen „gebrochen“ werden. Bild 3.17 belegt, dass dabei das Lot überwiegend 

an den Metallhülsen haftete. Die Oberfläche des Lots ist körnig und rissig. 

 

Bild 3.17: Exemplarische Fotografien der Rohrlötungen aus Charge 9 

Insgesamt sieht die weiße Oberfläche des Kompositlots eher gesintert als aufgeschmolzen 

aus. Benetzungslücken, wie in Bild 3.17 rechts, resultieren vermutlich direkt aus einer un-

regelmäßigen Lotverteilung auf der Stahlhülse. In einem zweiten Pastenansatz wurde der 

Al2O3-Partikelgehalt von 31 gew% auf 27 gew% reduziert, bei gleichzeitiger Minimierung 

des Bindergehalts von 40 gew% auf 20 gew%. Unterhalb 20 gew% Binder konnte generell 

keine pastöse Konsistenz mehr erzielt werden. Während die ursprüngliche Lotpaste mit 

dem Spatel aufgetragen und 20 h vortrocknen musste, wurde die veränderte Lotpaste als 

kneteartige Masse auf die Stahlhülse gespachtelt, auf dem BSCF-Rohr platziert und direkt 

gelötet. Lot haftete auf beiden Fügepartnern und Benetzungslücken waren nicht mehr mit 

dem Auge erkennbar. Bild 3.18a/b zeigt Lotreste auf der Metallhülse, die in Bild 3.18c/d 

als Schliffbild dargestellt sind. Neben wenigen Poren sind nadelige Al2O3-Partikel relativ 

homogen und ohne Benetzungsfehler in der Lotmatrix eingebettet.  
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Für die gute Anbindung der Füllpartikel an das Silberlot wird das Reaktivelement CuO an-

teilig konsumiert. Es ist dennoch ausreichend vorhanden, um die Benetzung und 

Anbindung an das BSCF-Membranrohr zu garantieren, wie Bild 3.19 veranschaulicht. Es 

bildet sich in Lotnähe das typische BSCF-Gefüge mit verlängerten Körnern aus, das sich 

aufgrund lokalen Nachsinterns einstellt, da die Korngrenzenmobilität durch infiltrierendes 

Lot signifikant erhöht wird [266]. 

 

Bild 3.19: Lichtmikroskopische Aufnahme des Kompositlots auf BSCF-Membranrohr 

Die Untersuchungsergebnisse lassen vermuten, dass es einen optimalen Al2O3-Füllparti-

kelgehalt < 27 gew% geben muss, bei dem das Lot hinreichende Formänderung zeigt, um 

Unregelmäßigkeiten bei der Lotapplikation zu kompensieren, jedoch noch nicht zur Bildung 

von Lottropfen neigt. Untersuchungen aus [241] legen zudem nahe, die Ag-Partikelgröße 

nicht zu fein zu wählen, um Gaseinschlüsse durch früh sinternde Lotpartikel zu vermeiden. 

Darüber hinaus sollte eruiert werden, ob der CuO-Gehalt erhöht werden muss, um neben 

dem BSCF und den Füllpartikeln auch den passivierten Stahl gut benetzen zu können. 

RABE nutzte beispielsweise 6 mol% CuO im Lot bei 30 gew% Al2O3-Partikeln in folienge-

gossenen Grünfolien [223]. Diese Grünfolien mit nur 18 % Additiven wurden in der Arbeit 

 

Bild 3.18: a),b) Lotreste auf der Metallhülse, c), d) Schliffbilder eines Lotflakes 
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ebenfalls getestet. Sie konnten jedoch aufgrund ihrer Biegsamkeit und geringen Dicke nicht 

zielgenau konfektioniert und zerstörungsfrei auf die Membranrohre appliziert werden. Wei-

tere Erfahrungen wurden mit der CAD-gesteuerten Spritzen-Extrusion von Lotpasten 

gesammelt [267]. Hier stellten sich die Höhen- und Positionskalibrierung der Metallhülsen 

sowie die Höhe des abgelegten Lotpastenstrangs zu Beginn und am überlappenden Ende 

als wenig reproduzierbar heraus. 

Auch wenn mit den diskutierten Ansätzen keine finale Lösung für das zuverlässig gasdichte 

Löten von Membranrohren erarbeitet werden konnte, wurde das Problem stark einge-

schränkt und der Lösungsweg konkretisiert. Die Partikelverstärkung ist unabdingbar, um 

die Bildung der Lottropfen zu unterbinden. Der hierfür notwendige Mindestgehalt an Al2O3-

Partikeln ist in zukünftigen Arbeiten zu ermitteln. Um hinreichend steife Lotformteile hoher 

Ebenheit herzustellen, könnten Lotpasten in maßgeschneiderte Formen gerakelt und nach 

Vortrocknen aufgelegt werden oder dickere Grünfolien als in [223] eingesetzt werden. 

3.4.2 Analysen von Benetzungsproben während der Alterung 

Die Veränderungen der Kontaktwinkel verschiedener Ag-xCuO-Lote auf dichtem LSCF, 

porösem LSCF und NiCr25FeAlY infolge der Auslagerung stellt Bild 3.20 dar.  

 

Bild 3.20: Kontaktwinkel von Ag-x-CuO Lot während der Alterung bei 850 °C an Luft 

Die Messunsicherheit beträgt bis zu ± 7° und ist durch unterschiedliche Positionierung so-

wohl der Proben für das Schattenbild als auch der Auswertepunkte P1-P5 verursacht. 

Innerhalb dieser Messunsicherheit ist für keine Lotzusammensetzung und kein Substrat 

eine Änderung der Kontaktwinkel zu erkennen. Auch Rissbildung wurde nicht beobachtet. 

Die anfangs aufgestellte Hypothese, dass sich Kontaktwinkel während der Alterung ändern 

könnten, ist somit widerlegt.  
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Die Kontaktwinkel auf dichtem LSCF sind vergleichbar mit Werten von HARDY (105 - 60° 

für 0<x<10 auf poliertem LSCF) [174]. Reines Silber benetzt zwar auf porösem LSCF bes-

ser, die Reaktivlote mit x ≥ 1 weisen jedoch höhere Kontaktwinkel als auf dem dichten 

LSCF auf. Wird das poröse LSCF als sehr raue Oberfläche betrachtet, lässt sich letztge-

nannte Beobachtung durch das WENZEL-Gesetz beschreiben [268]. Auf rauen Oberflächen 

wird der Kontaktwinkel nur lokal an einer Unstetigkeit/Pore eingestellt, wodurch makro-

skopisch der scheinbare Kontaktwinkel θ* ermittelt wird [269]. Auf der Nickel-Basis-Legie-

rung liegen die Kontaktwinkel in der erwarteten Größenordnung. Beste Benetzung liegt bei 

Ag-4CuO und Ag-6CuO Loten vor und nicht, wie erwartet, bei Ag-8CuO und Ag-10CuO. 

Weiterführende Untersuchungen zur Klärung des Phänomens wurden nicht durchgeführt.  

Bild 3.21 stellt den Gewichtsverlust der Benetzungsproben normiert auf die Oberfläche der 

Lottropfen dar. Die beobachteten absoluten Gewichtsverluste nach diesem Zeitraum liegen 

zwischen 9 und 16 mg und sind somit relativ nahe an der Messunsicherheit der Feinwaage 

von 1 mg. Die Unsicherheit des normierten Gewichtsverlusts ergibt sich daher aus Wäge-

fehlern und Fehlern bei der Oberflächenmessung und wird auf bis zu 10 mg∙cm-2 geschätzt.  

 

Bild 3.21: Gewichtsänderung von Ag-x-CuO Lot während Alterung bei 850 °C an Luft. 
Fünf fehlerhafte Datenpunkte nach 3000 h Alterung fehlen. 

Dennoch ist ein klarer Trend der Masseabnahme sichtbar. Der Verlauf ist, wie erwartet für 

einen Verdampfungsprozess, in etwa linear auf porösem LSCF und dichtem LSCF. Im Ge-

gensatz zum metallischen Substrat kann hier angenommen werden, dass sich die Masse 

des LSCF-Substrats, welches an Luft gesintert wurde, nicht infolge der Auslagerung än-

dert.  
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Für das NiCr25FeAlY Substrat muss die überlagerte Gewichtsänderung durch die Sauer-

stoffaufnahme infolge der Passivierung berücksichtigt werden. SCHICK et al. zufolge beträgt 

die Oxidationsrate für parabolisches Schichtwachstum kp bei 850 °C in synthetischer Luft 

etwa 1,1∙10-6 mg∙cm-2∙s-1 [270]. Übertragen auf die benetzten NiCr25FeAlY-Scheiben 

müsste nach 5000 h eine Gewichtszunahme von 20 mg∙cm-2 eintreten. Eigene Oxidations-

studien von vier NiCr25FeAlY-Proben, die ebenfalls wie die Benetzungsproben im 500 h 

Intervall abkühlten, untermauern dies jedoch nicht. Nach kumuliert 5000 h Oxidation war 

keine signifikante Massezunahme messbar (siehe Bild 3.22). Das Schichtwachstum gleicht 

offensichtlich die Schichtdelamination infolge der thermischen Zyklierung aus. 

 

Bild 3.22: Ermittelte Gewichtsänderung von vier NiCr25FeAlY-Proben nach 1000 (a), 
1500 (b), 4500 (c) und 5000 (d) Stunden isothermer Alterung bei 850 °C an Luft  

Darüber hinaus konnte keine erhöhte Verdampfungsrate durch das gleichzeitige Abdamp-

fen von Chrom aus dem NiCr25FeAlY beobachtet werden, wie bei [189] vermutet. Folglich 

sind die Messwerte auf allen Substraten geeignet zur Ermittlung linearer Verdampfungs-

raten. Diese sind in Tabelle 3.9 angegeben und liegen unabhängig vom Substrat in einem 

ähnlichen Bereich. 

Tabelle 3.9: Minimale und maximale Verdampfungsraten der Lote, ermittelt aus dem  
minimalen und maximalen Gewichtsverlust nach 3000 h Alterung 

 Dichtes LSCF Poröses LSCF NiCr25FeAlY 

unterer Grenzwert [mg∙cm-2∙s-1] 5,3∙10-6 5,9∙10-6 5,3∙10-6 

oberer Grenzwert [mg∙cm-2∙s-1] 10,0∙10-6 9,1∙10-6 10,3∙10-6 
 

Aus der Literatur ist bekannt, dass die Silber-Verdampfung in Ag-Cu-O-Schmelzen auf-

grund der Barrierewirkung adsorbierten Sauerstoffs an der Oberfläche etwas langsamer 

abläuft als bei Ag-Cu-Schmelzen [271]. Dieses Argument nutzte auch WIESNER, um die 

Gewichtsänderung gewalzter Lotfolien bei 850 °C erklären zu können. In der Studie wurde 

für reine Silber- und Ag0,5Al-Folie eine Verdampfungsrate von 7,4∙10-7 mg∙cm-2∙s-1 und für 

Ag-8CuO-Lotfolie ein Wert von 5,6∙10-7 mg∙cm-2∙s-1 ermittelt [170]. Die eigenen 
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Untersuchungen bestätigen den Trend einer abnehmenden Verdampfungsrate mit zuneh-

mendem CuO-Gehalt. Allerdings trifft dies nicht bei jeder Probe (z.B. Ag auf dichtem LSCF 

in Bild 3.21) zu. Der obere Grenzwert in Tabelle 3.9 ist doppelt so hoch, wie der untere 

Grenzwert, aber der Volumenanteil des CuO variiert nur im Bereich 0 – 13 vol% (umge-

rechnet 0 – 10 at%). Die Zusammenhänge zwischen dem CuO-Gehalt und der 

Verdampfungsrate können auch in dieser Arbeit nicht abschließend geklärt werden. 

Insgesamt sind die Verdampfungsraten von WIESNER übereinstimmend mit Werten von LU 

und ZHU (8∙10-7 mg∙cm-2∙s-1 an Silberplättchen ermittelt [258]) und etwa eine Größenord-

nung niedriger als die eigenen Daten. Werte von PÖNICKE liegen noch eine Größenordnung 

niedriger (siehe Kapitel 6.3.6). Eine Erklärung dieser Unterschiede ist schwierig. Möglich 

wäre die Verbrennung kohlenstoffhaltiger Binderrückstände der Lotpaste zu Beginn der 

Alterung. Da die Proben jedoch während der Lötung bereits 1,6 h oberhalb von 850 °C der 

oxidierenden Atomsphäre ausgesetzt waren, ist diese Masse vermutlich vernachlässigbar. 

Auch eine Minimierung der Porosität im Lot unter Freisetzung eingeschlossener Gase ist 

denkbar, konnte aber in Schliffbildern anderer gealterter Benetzungsproben nicht erkannt 

werden. Die Aufnahmen der Lottropfen während der Auslagerung, beispielhaft für das Lot 

Ag-3CuO in Bild 3.23 gezeigt, belegen wie insbesondere kleine isolierte Lottropfen mit 

Durchmessern im Bereich 100-500 µm verdampfen.  

 

Bild 3.23: Formänderung der Ag-3CuO Lottropfen während Alterung bei 850 °C an Luft 
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Der Dampfdruck ist grundsätzlich abhängig vom Krümmungsradius eines Partikels. Um zu 

untersuchen, ob dieser Effekt die Erklärung für die höheren Verdampfungsraten aufgrund 

der konvexen Lottropfen in der eigenen Studie liefert, wurden mit gleicher Methodik auch 

an vier gewalzten Reinsilberfolien Verdampfungsraten bestimmt (siehe Anhang Bild 6.5, 

Seite 161). Der mittlere Wert von 11,4∙10-6 mg∙cm-2∙s-1 liegt leicht oberhalb des oberen 

Grenzwerts in Tabelle 3.5. Der Krümmungsradius scheint keine wichtige Rolle für die Ver-

dampfungsrate zu spielen. 

Werden diese Erkenntnisse übertragen auf die realen Benetzungsverhältnisse in Verbun-

den, bedeutet dies, dass über die gesamte Lebensdauer einer Lötung die gleiche 

Verdampfungsrate angenommen werden kann. Für reaktivgelötete Membranrohre wie in 

Kapitel 3.4.1 kann somit eine Lebensdauer abgeschätzt werden. Diese beträgt für die er-

mittelten Grenzwerte der Verdampfungsrate zwischen 13013 und 25300 Stunden 

(Abschätzung in 6.3.6.2). Nicht berücksichtigt ist hierbei die Erhöhung der Verdampfungs-

rate durch niedrige Permeatdrücke oder strömende Luft [258]. 

3.4.3 Diffusionsbarrieren zur Erhöhung der Verbundfestigkeit nach 
Alterung 

Im folgenden Abschnitt werden Resultate zur Auswahl der Beschichtungsmethoden 

und -werkstoffe, der Verbundfestigkeit nach 1000 h Alterung bei 850 °C sowie anschlie-

ßender Gefüge- und Bruchflächenuntersuchungen beschrieben. Eine Diskussion mit kau-

saler Erfassung der Wirkzusammenhänge Werkstoff-Alterungsmechanismus-Festigkeit ist 

erst nach vollständiger Ergebnisbeschreibung möglich. Im Gegensatz zu den vorherigen 

Ergebniskapiteln erfolgt daher die Diskussion abschließend und separat in Abschnitt 3.4.4. 

3.4.3.1 Eingrenzung möglicher Werkstoffe und Beschichtungsverfahren 

Nach den Analysen des Alterungs- und Bruchverhaltens reaktivgelöteter Lötverbunde 

wurde die Notwendigkeit abgeleitet, den metallischen Fügepartner zu beschichten, um fort-

schreitende Chromdiffusion an die Lot-Grenzflächen und zum BSCF zu vermeiden. Eine 

erste Eingrenzung möglicher Beschichtungswerkstoffe und -verfahren erfolgte anhand der 

Literatur. Zusammengetragene Empfehlungen sind die Folgenden:  

• Diffusionsbarrieren müssen niedrige Diffusionsgeschwindigkeit für O2- und Cr-Ionen 

aufweisen, wofür sich z.B. amorphe Strukturen oder Nichtoxide eignen [272].  

• Binäre und ternäre Nitride von Refraktärmetallen sind ungeeignet, da sie ab 550 °C 

unter Luftatmosphäre oxidieren [272]. 

• Die Schichtstärke muss oberhalb von 5 µm liegen ( = Dickschicht), womit die Verfahren 

PVD, CVD und thermisches Spritzen in Frage kommen [273]. 
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• Prinzipiell eignen sich sowohl Diffusionsschichten als auch Auflageschichten [273]. 

• Die Aufbringungsmethode hat Einfluss auf Korngröße, Textur, Schichtdichte und An-

bindung [273], weshalb nach Möglichkeit mehrere Beschichtungsoptionen für einen 

Schichtwerkstoff verglichen werden sollen. 

• Die Oberflächenrauigkeit des metallischen Fügepartners muss an das jeweilige Be-

schichtungsverfahren angepasst werden. 

• Möglichst wenig neue oder reaktive Elemente sollten in das Fügesystem BSCF-

AgxCuO-Stahl eingebracht werden, um Reaktionen mit CuO oder BSCF zu vermeiden 

(z.B. keine typischen Wärmedämmschichten wie Mg-Spinelle) und die Deckschichten 

sollten durch Ag-3CuO-Lot benetzbar sein (siehe Tabelle 3.2). 

• Die Bewertung der Eigenspannungen und Schichthaftung über das PILLING- 

BEDWORTH-Verhältnis ist für Diffusionsschichten sehr komplex. Bei Auflageschichten 

muss die stöchiometrische Zusammensetzung der Legierung und Auflageschicht zur 

Berechnung genutzt werden, wie in [274] demonstriert. Zudem steht die Schicht im 

Lotverbund unter beidseitigen Spannungen. 

• Da der Wärmeausdehnungskoeffizient von oxidischen Diffusionsbarrieren niedrig ist, 

sind hitzebeständige Nickel-Basislegierungen als Substrat möglicherweise besser ge-

eignet als der austenitische Stahl X15CrNiSi25-21, um Delamination zu vermeiden. 

• Dichte äußere Al2O3-Passivierungsschichten entstehen nur bei hinreichendem Al-Re-

servoir >6 gew%. Es existieren jedoch keine hitzebeständigen austenitischen Stähle 

mit hinreichend hohem Al-Gehalt (DIN EN 10088-1), da diese bei Abkühlung interme-

tallische Phasen bilden würden.  

Um die Erkenntnisse der Literaturstudien zu validieren, wurden zusätzlich zum ursprüngli-

chen metallischen Fügepartner X15CrNiSi25-21, die Nickel-Basis-Legierung NiCr25FeAlY 

(2,1 gew% Al) und der ferritische hitzebeständige Stahl FeCrAl25-6 (5,8 gew% Al) für Mus-

terbeschichtungen, -lötungen und -alterungen hinzugezogen. Tabelle 3.10 fasst die 

erfolgten Vorversuche und deren Bewertung nach Schliffanalyse zusammen. Fett umran-

det sind hierbei vielversprechende Beschichtungen, die bei Doppelverbunden angewendet 

und geprüft wurden und in den nachfolgenden Unterkapiteln beschrieben sind. Normal um-

randet sind Beschichtungen, die nicht zu Fertigung von Doppelverbunden genutzt wurden, 

da bereits in Schliffuntersuchungen kritische Gefügemerkmale feststellbar wurden. Die 

Gründe für den Ausschluss zahlreicher Beschichtungen und die Auswahl der Serien O1, 

O99+, A1, A100, Z, H und K sind in [1] (Dokument A) erläutert.  
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Tabelle 3.10: Übersicht der metallischen Fügepartner mit Musterbeschichtungen  
 Beschichtungs-

werkstoff 
Beschichtungs-

methode 
Bewertung der Lötung Serie 

N
iC

r2
5

F
e
A

lY
 g+g Zr-Oxid nasschemisch Schicht zu dünn, Reaktion mit BSCF - 

g+g Al-Oxid nasschemisch Schicht zu dünn, Reaktion mit BSCF - 

s MCrAlY+7YSZ. HVOF+APS keine Defekte im Schliff - 

s MCrAlY+Vorox. HVOF keine Defekte im Schliff - 

s 7YSZ APS Lotunterwanderung, Riss, BSCF-Nadeln - 

X
1
5
C

rN
iS

i2
5

-2
1

 

g Cr2O3 - 
Passivierung 

Voroxidation einfaches Verfahren, daher untersuchen, 
kein Vorversuch 

O1 
O99+ 

g+g Si-Oxid nasschemisch Schicht zu dünn, kein SiO2 Nachweis mit 
XRD, Reaktion mit BSCF 

- 

s Al2O3 RAA Al-Nasen erfordern manuellen Abtrag - 

s Al2O3 Packzementie-
rung 

Delamination, Voroxidation ist notwendig A1 
A100 

g+g Zr-Oxid  nasschemisch Schicht zu dünn, Reaktion mit BSCF - 

s MCrAlY+7YSZ HVOF+APS keine Defekte im Schliff Z 

s MCrAlY+Vorox. HVOF keine Defekte im Schliff H 

s 7YSZ APS Lotunterwanderung, Riss, BSCF-Nadeln - 

X8CrAl 
25-5 (g) 

Al2O3 - 
Passivierung 

Voroxidation 
Rissgefahr durch WAK-Differenz, wirkt als 

Cr-Diffusionsbarriere [187] 
K 

Kürzel: g – geschliffen, g+g – geschliffen und gebeizt, s – sandgestrahlt 
 

3.4.3.2 Verbundfestigkeit  

Nicht alle der 180 gelöteten Doppelverbunde konnten mittels 4-Punkt-Biegung geprüft wer-

den, siehe Tabelle 3.11. Einige Proben hafteten an der Löthilfe und wurden während der 

Entnahme leicht geschädigt. Inwiefern die Entnahmeart oder Vorschädigung Einfluss auf 

die Festigkeit nimmt, wird in Abschnitt 3.4.3.3 analysiert. Einige Verbunde lösten sich be-

reits während der Alterung, wie auch von KALETSCH beschrieben [119]. Der Großteil der 

Verbunde (94%) konnte gealtert und geprüft werden.  

Tabelle 3.11: Anzahl gelöteter Doppelverbunde sowie Ausschuss 

 R O1 O99+ A1 A100 H Z K Summe 

gelötet 33 18 18 17 15 25 25 29 180 

Ausschuss nach Lötung 2 1 --- --- --- 1 2 0 6 

Ausschuss nach Alterung 2 --- --- 3 --- --- --- 0 5 

Bruchkraft unter 10 N --- --- --- 1 2 --- --- 1 4 

Hinweis: Werkstoffe und Kürzel der metallischen Fügepartner sind in Tabelle 3.5 auf Seite 84 beschrieben. 
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Ursprünglich sah der Versuchsplan eine hohe Probenanzahl (N ≈ 30) vor, die eine proba-

bilistische Auswertung nach WEIBULL zulässt. Um jedoch einen möglichen Einfluss der 

Voroxidationsdauer auf die Verbundfestigkeit sichtbar zu machen, wurden die Serien der 

voroxidierten bzw. alitierten Stahlteile (Serie O/A) nochmals unterteilt für Oxidationszeiten 

von 1 und 100 Stunden bei 1050 °C.  

Gemessene und daraus berechnete Daten der Festigkeitsprüfung sind in [1] (Dokument F) 

zugänglich gemacht. Die Auftragung der Bruchwahrscheinlichkeit gegen die Bruch-span-

nung sollte eine sigmoide Funktion zeigen. Das Probenversagen ohne oder unter 

minimaler Krafteinwirkung führt jedoch zu dem unsteten Kurvenverlauf in Bild 3.24a. Ein 

sigmoider Kurvenverlauf wird am ehesten durch die Serie O1 und O99+ abgebildet. Für 

die Weibullauswertung in Bild 3.24b wurden die Proben mit Bruchkräften unterhalb 10 N 

sowie Versagen infolge der Alterung nicht berücksichtigt. Eine entsprechende Überprüfung 

lässt sich durch manuelles Biegen der Proben vor Prüfung/Einsatz umsetzen (Prooftest). 

 

Bild 3.24: Ergebnisse der 4-Punkt-Biegung der Doppelverbunde nach 1000 h Alterung 
bei 850 °C, a) Bruchwahrscheinlichkeit in Abhängigkeit der Bruchspannung, b) Weibull-
plot 

Viele Weibullgeraden liegen rechts der Referenzkurve und belegen eine Festigkeitssteige-

rung durch die Diffusionsbarrieren. Die ermittelten Weibullparameter zeigt Tabelle 3.12. 

Tabelle 3.12: Weibullparameter der Doppelverbunde nach Alterung bei 850 °C  

 R O1 O99+ A1 A100 H Z K 

m [-] 2,5 ± 0,1 4,2 ± 0,2 4,3 ± 0,4 3,2 ± 0,4 1,6 ± 0,1 2,4 ± 0,2 2,7 ± 0,2 1,7 ± 0,1 

σ0 [MPa] 16,6 ± 1,2 20,3 ± 1,3 32,9 ± 1,6 30,3 ± 1,7 19,0 ± 1,2 35,2 ± 1,5 31,0 ± 1,3 25,2 ± 1,4 



 3 Reaktivlöten von BSCF-Membranen 107 

 

Während die Serien A100 und K einen deutlich kleineren Weibullmodul als die Referenz-

serie R mit mR = 2,5 aufweisen, liegt die charakteristische Festigkeit aller Serien mit 

Diffusionsbarriere klar oberhalb des Werts von σ0,R = 16,6 MPa  der Referenzreihe. Bei den 

Serien H und O99+ wird die charakteristische Festigkeit verdoppelt. Dabei bleibt der 

Weibullmodul in Serie H ähnlich und wird in Serie O99+ sogar erhöht auf über 4. 

Neben der Auswertung nach WEIBULL können die ermittelten Bruchspannungen alternativ 

mittels Box-Plots ausgewertet werden. Dies erlaubt die Einbeziehung der Festigkeit von 

Proben, die während der Alterung versagten oder die bei sehr geringen Spannungen ge-

brochen sind. Bild 3.25 zeigt die Box-Plots der Bruchspannungen. Der Medianwert 

(mittlere Linie) kann vergleichend zur charakteristischen Festigkeit der Weibullauswertung 

herangezogen werden. Graphisch verdeutlicht Bild 3.25 die vorteilhafte und sehr enge 

Verteilung der Serie O99+, den vorzeitigen Bruch von Verbunden in Serie R, A1 und K, 

aber auch die teils sehr hohen Bruchspannungen in Serie Z.  

 

Bild 3.25: Boxplots der Bruchspannungen nach 1000 h Alterung bei 850 °C 

3.4.3.3 Korrelationen der Bruchspannungen 

Nach der Lötung wurden entweder keine, ein oder zwei Lottropfen beobachtet, siehe 

Bild 3.26. Bei Ausbildung von zwei Lottropfen verteilten sich diese auf die beiden Fügezo-

nen. Die in Bild 3.26 dargestellte Probe der Serie O99+ mit „Lottropfensaum“ ist der 

einzige Vertreter dieser Lottropfenausprägung. Eine Beeinflussung des Bruchverlaufs 

durch die Positionierung von Lottropfen seitlich oder auf der druckbeanspruchten Ober-

seite, wurde nicht festgestellt. Allerdings hafteten einige Lottropfen an der Löthilfe, weshalb 

betroffene Proben vor Entnahme leichte Schläge mit dem Gummihammer durch die Revi-

sionsöffnung erforderten (siehe A100 und H in Bild 3.26). Dabei kam es gelegentlich zu 

kleinen Abplatzungen (siehe A1 in Bild 3.26). In Serie K traten sehr selten Lottropfen auf. 
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Bild 3.26: Exemplarische Proben aller Serien von Doppelverbunden 

Eine Beurteilung potenzieller Schäden durch Krafteinwirkung bei der Entnahme aus der 

Löthilfe ist mit Bild 3.27 möglich. Die Auftragung zeigt die ermittelten Bruchspannungen 

als Punktwolke, mit separaten Markern zur Nachverfolgung der Probenentnahme für jede 

Versuchsserie. Für jede Entnahmeart ist ein Mittelwert als horizontale Linie angegeben.  

 

Bild 3.27: Korrelation der Bruchspannungen mit Methoden der Probenentnahme 

Im Mittel sind die Festigkeiten nach manuellem Lösen geringfügig höher als nach Lösen 

mit Werkzeug. Auch bei lokaler Schädigung der Verbunde durch den Werkzeugeinsatz 

wird eine niedrigere Festigkeit als bei ungeschädigten Verbunden beobachtet. Auffällig ist 

insbesondere die schwierige Entnahme bei den Serien K und A1 mit nachfolgender Schä-

digung. Der Grund bei Serie K liegt in der flächigen Anhaftung anstelle der lokalen 

Anhaftung bei Lottropfenbildung. Bei Serie A1 konnte kein kausaler Zusammenhang 

zwischen Lottropfenform, Entnahmeart und Vorschädigung festgestellt werden. Eine mög-

liche Erklärung ist daher die bevorzugte Benetzung und Anbindung des Lots an die 
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voroxidierte Löthilfe aus X15CrNiSi15-12 (vgl Serie O99+) anstatt des alitierten und 1 h 

voroxidierten Stahl. 

Jedes erzeugte Bruchflächenpaar wurde anhand von Stereolupenaufnahmen in die Kate-

gorien Keramikbruch, Mischbruch und Delaminationsbruch differenziert. Dies erlaubt 

abschließend eine Korrelation der Bruchspannungen mit Bruchtypen. Eine grafische Dar-

stellung und ausführliche Beschreibung der charakteristischen oder seltenen 

Ausprägungen der Bruchtypen einzelner Probenserien ist Dokument B in [1] zu finden. Als 

Delaminationsbruch wird in dieser Arbeit ein makroskopisch glatter und ebener Bruch ver-

standen. Dieser kann infolge von REM und EDX-Analysen als adhäsiver Bruch zwischen 

stahlseitiger Reaktionsschicht und dem Stahl oder als kohäsiver Bruch mittig durch die 

stahlseitige Reaktionsschicht differenziert werden (siehe Schema in Bild 3.5). Dadurch 

kann die Schwachstelle im Verbund klar identifiziert und diskutiert werden. Der Begriff 

stahlseitige Reaktionsschicht umfasst in dieser Arbeit Mischoxidschichten der Beschich-

tungen, Passivierungen und Reaktionsprodukte mit dem Lot. Der Keramikbruch verläuft 

vollständig in der Keramik. Mischbrüche zeigen die Charakteristika von Keramik- und 

Delaminationsbrüchen im Zugspannungsbereich. Sofern ein Riss überwiegend de- 

laminierte Flächen aufweist und nur im Druckspannungsbereich unter 45° Ablenkung in die 

Keramik ausläuft, wird der Verbund nicht dem Mischbruch zugeordnet. Exemplarische Ver-

treter der drei differenzierten Bruchtypen sind in Bild 3.28 dargestellt. 

 

Bild 3.28: Exemplarische Vertreter der drei Bruchtypen (aus Serie R) 

Insgesamt wurde bei keiner geprüften Probe ein Bruch an beiden Fügestellen beobachtet. 

Aus dem stetig ansteigenden, zackenfreien Kraft-Weg-Verlauf bei Versuchsdurchführung 

und der anschließenden optischen Analyse gingen darüber hinaus keine Hinweise auf 

Schädigung der zweiten Fügestelle ohne Bruchereignis hervor. Die relative und absolute 

Häufigkeit der Bruchtypen in den jeweiligen Probenserien ist in Bild 3.29 dargestellt.  
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Bild 3.29: Anteil der Bruchtypen in den jeweiligen Probenserien 

Während in der Referenzserie und der Serie mit 1h voroxidiertem X15CrNiSi25-21 noch 

der Delaminationsbruch dominiert, tritt dieser Bruchtyp in der Serie O99+, A1, A100 und H 

seltener auf. Serie K zeigt nur bei vier Proben Delaminationsbrüche und in Serie Z werden 

diese gar nicht mehr beobachtet. 

Bild 3.30 zeigt eine Auftragung aller ermittelten Bruchspannungen als Punktwolke, mit se-

paraten Markern für die drei Bruchtypen und Rubrik für jede Versuchsserie.  

 

Bild 3.30: Korrelation und Verteilung der ermittelten Bruchspannungen mit den zugewie-
senen Bruchtypen, sortiert nach Probenserien 

Dabei kann den Serien R, O99+ und A1 eine relativ hohe Festigkeit für Keramikbrüche, 

mittlere Festigkeit für den Mischbruch und geringe Festigkeit für den Delaminationsbruch 

attestiert werden. Serie O1 entfällt aufgrund des Fehlens von Keramikbrüchen in dieser 

Bewertung. Insgesamt kann jedoch erkannt werden, dass mit Erhöhung der Voroxidations-

dauer des Stahls X15CrNiSi25-21 (R → O1 → O99+) auch die Festigkeit der 

Delaminationsbrüche steigt. Sehr hohe Festigkeit der Delaminationsbrüche weisen die 
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Verbunde mit der NiCoCrAlReY Schicht (H) auf. Wird zusätzlich die 7YSZ-Schicht aufge-

tragen (Z) treten keine Delaminationsbrüche mehr auf. Misch- sowie Keramikbruch der 

Serie Z streuen stark um die gleiche mittlere Festigkeit, wobei 11 MPa nicht unterschritten 

werden. Verbunde der Serie A100 weisen auffällig niedrige Festigkeit der Keramikbrüche 

und Mischbrüche auf. In Serie K treten sehr niedrige Bruchspannungen bei allen Bruch-

typen auf. Allerdings zeigt der Vergleich von Bild 3.27 und Bild 3.30, dass der untere 

„0 MPa“-Datenpunkt des Keramikbruchs vorgeschädigt war. Auffällig ist ebenfalls, dass 

alle Proben der Serie A1 mit einer Schädigung am BSCF bei der Prüfung als Delamina-

tionsbruch versagten. Es kann nicht ausgeschlossen werden, dass durch die leichten 

Schläge mit dem Gummihammer bereits der Delaminationsvorgang initiiert wurde.  

3.4.3.4 Gefügeuntersuchungen in Schliffbildern 

Nach Prüfung der Doppelverbunde wurde jeweils eine Probe mittlerer Festigkeit ausge-

wählt, um die intakte Fügestelle im Schliffbild zu charakterisieren. Einen Überblick über die 

vollständigen Fügezonen gibt Bild 3.31. Wie bei allen nachfolgenden Schliffbildern ist die 

BSCF-Komponente oben positioniert. Die Färbung des Lots variiert von hell-weiß bis 

orange-braun, je nachdem wie zeitnah der Schliff nach Politur mikroskopiert wurde. 

 

Bild 3.31: Lichtmikroskop-Aufnahmen je eines Doppelverbunds als Übersicht, oben -  
BSCF, unten - Stahl 

Poren und Benetzungslücken sowie deren Position relativ zu den Grenzflächen sollten in 

diesen Schliffbildern nicht überbewertet werden, da keine statistisch relevante Anzahl von 

Verbunden präpariert wurde. Auffällig sind jedoch die großen Benetzungslücken bei den 
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Proben aus Serie A1 und A100. Dies korreliert mit der Beobachtung aus den Bruchflä-

chenanalysen in [1] (Dokument B), bei denen genau in Serie A1 ebenfalls viele und große 

Poren beobachtet wurden. Mögliche Gründe hierfür werden nach der tiefergehenden REM-

Analyse diskutiert. 

Das Schliffbild aus der Serie K weist eine relativ hohe Lotschichtstärke zwischen 140 und 

180 µm auf. Dies deckt sich mit der Beobachtung ausbleibender Lottropfenbildung bei Ver-

bunden mit voroxidiertem X8CrAlSi22-6-1. Die theoretisch berechnete Lotstärke aus der 

Summe zweier Lotfolien beträgt 156 µm. Sofern die Lotschicht hinreichend stark ist, treten 

vermutlich auch Poren innerhalb des Lots auf. Diese Porenart sowie Poren an der Grenz-

fläche Keramik-Lot ist als vorteilhaft zu bewerten, da sie nicht die Festigkeit der häufig 

kritischen, spannungsübertragenden Grenzfläche an der stahlseitigen Reaktionsschicht 

verringert. Bei den alitierten Proben treten ebenmäßige Poren in Form von Kugelsegmen-

ten jedoch ausschließlich an der metallseitigen Grenzschicht auf. Nach 100 h Voroxidation 

sind darüber hinaus zahlreiche runde Gasporen in der äußeren Deckschicht sowie dem 

Übergang zum Grundgefüge des Stahls X15CrNiSi25-21 erkennbar. 

Neben Poren zeigen die Übersichtsaufnahmen in Bild 3.31 Risse bei den Proben aus 

Serie Z und K. Allgemein ist unklar, ob die Risse bereits nach dem Löten vorlagen oder 

während der mechanischen Prüfung erzeugt wurden. Eine Entstehung während der Alte-

rung ist unwahrscheinlich, da bei 850 °C Spannungen eher durch Kriechvorgänge 

abgebaut werden als durch Rissfortschritt. Bei der 7YSZ-Deckschicht in Serie Z und dem 

ferritischen Stahl X8CrAlSi22-6-1 in Serie K sind hohe Eigenspannungen nicht unerwartet. 

Simulationen in [193] zufolge sind sie in BSCF-Crofer22H-Verbunden vierfach höher als in 

BSCF-X15CrNiSi25-21-Verbunden. Die Unterschiede sind durch die Differenz der Wär-

meausdehnungskoeffizienten bei Löttemperatur erklärbar, siehe Tabelle 3.13.  

Die Eigenspannungen in Serie Z und K scheinen sich jedoch aufgrund des Rissbildes in 

ihrer Richtung und Verteilung stark zu unterscheiden. In Serie Z führen sie zu Rissinitiie-

rung an der Grenzfläche zum Lot und Umlenkung nach 50-500 µm parallel zur Grenzfläche. 

Dies führt zum Ausbrechen ganzer BSCF-Fragmente und erklärt den auffällig facettenrei-

chen und teils gewölbten Bruch, der entweder als Misch- oder Keramikbruch, niemals aber 

als Delaminationsbruch auftritt. In Serie K ist nur ein einzelner, senkrecht vom Lot ausge-

hender Riss sichtbar. Dies ist plausibel erklärbar mit radialen Zugeigenspannungen. 

Tabelle 3.13: Differenz der techn. Wärmeausdehnungskoeffizienten zwischen BSCF 
und der Oberfläche des Fügepartners bei 950 °C in 10-6 K-1 (Daten: Bild 3.1, [275]) 

 Crofer22H X15CrNiSi25-21 X8CrAlSi22-6-1 7YSZ 

BSCF 7 1 4 9 
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Veränderungen in der Keramik durch Ausbildung nadeliger Bereiche werden bereits im 

Übersichtsbild des Verbunds an den Kanten und oberhalb von Benetzungslücken in den 

Serien R, O1 und O99+ erkannt. Detailausschnitte der Kanten in Bild 3.32 belegen, dass 

diese Veränderungen auch in Serie Z und H auftreten. Bei den alitierten Proben (A1, A100) 

treten eindeutig keine nadeligen Phasen im BSCF auf. Bemerkenswerterweise bleibt bei 

A1 auch die Lotinfiltration ins BSCF aus. 

 

Bild 3.32: Lichtmikroskop-Aufnahmen je einer Kante der Doppelverbunde. Der weiße 
Pfeil deutet auf nadeliges BSCF-Gefüge hin. 

Bild 3.33 zeigt jeweils einen typischen Gefügeausschnitt aus der Probenmitte der Serien 

R, O1 und O99+ im Topografie- (SE) und Materialkontrast (RE).  

 

Bild 3.33: REM-Aufnahmen von Schliffen, bei denen der Stahl vor Lötung nicht, 1 h bzw. 
> 99 h bei 1050 °C voroxidiert wurde. 
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Wie in [119], ist in der Referenzserie nach Alterung ein durchlaufender Riss unterhalb der 

Stahlreaktionsschicht zu erkennen. Dieser zieht sich entlang der gesamten Schliffebene, 

womit die Adhäsion der Probe zwingend in einer anderen Ebene gewährleistet sein muss. 

Die Schichtdelamination tritt ebenfalls bei dem Verbund mit 1 h voroxidierten Stahlkompo-

nenten auf. Im SE-Bild erscheint der Stahl "gepunktet", was auf diffusionsbedingte 

Entmischung zurückzuführen sein könnte, die zu lokalen Unterschieden in der elektrischen 

Leitfähigkeit führt. Im RE-Bild ist die Bildgebung dieser Entmischung schwierig, da der 

Hauptkontrast durch das Silberlot mit seiner hohen Ordnungszahl gegeben ist. 

In Verbunden mit > 99 h voroxidierten Stahlkomponenten sind in Bild 3.33 kleine Poren 

oder Anrisse zwischen Stahl und Stahlreaktionsschicht erkennbar, aber keine Anzeichen 

für fortgeschrittene Delamination. Auch im Stahl selbst sind Poren sichtbar. Dies deutet auf 

eine schnellere Diffusion der Metallkationen durch die Mischoxid-Deckschicht als die 

Diffusion der Sauerstoffanionen während der Voroxidation hin. Dadurch wächst die 

Schicht, wie in [273] beschrieben, überwiegend nach außen und resultierende Leerstellen 

im Metallgitter kondensieren zu Poren. Auch im BSCF ist eine Porenvergröberung infolge 

der Voroxidation erkennbar. Signifikante Unterschiede in der Dicke der Reaktionsschicht 

treten nicht auf. Verschiedene Lotschichtdicken sind auf die zufällige Lottropfenbildung zu-

rückzuführen und nicht weiter zu diskutieren. Eine klare Auswirkung der Voroxidation der 

Stahlkomponente ist das Ausbleiben von Aufmischungen, wie sie in der Referenzserie be-

obachtet werden. Die Aufmischung im Lot und parallel dazu auftretende nadelartige 

Ausscheidungen im BSCF sind mit den EDX-Mappings in Bild 3.34 besser beschreibbar. 

Im untersuchten Mapping-Bereich treten mehrere Anomalien auf. Das Lot infiltriert stark in 

die Keramik, erkennbar am Ag-Signal. Das Cu-Signal ist homogen zu niedrig zur sensitiven 

Detektion. Bei den Phasen, die als Lotaufmischung bezeichnet wurden, handelt es sich 

nicht um einzelne BSCF-Körner, wie aufgrund der Färbung im RE-Bild und in [9] erwartet, 

sondern um ein Ba-(Sr)-Cr-Mischoxid. Dieses Ba-(Sr)-Cr-Mischoxid wird auch in der 

Mischoxid- und Lotschicht sowie in der Keramikinfiltrationsschicht beobachtet. Aufgrund 

 

Bild 3.34: Elementverteilung in der Fügezone eines Verbunds der Referenzserie R. Mar-
kiert ist der nadelige Zersetzungsbereich des BSCF. 
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seiner strahlenförmigen Ausbreitung scheint sein Wachstum in der Mischoxidschicht zu 

beginnen. Im nadeligen BSCF-Bereich in Bild 3.34, angrenzend an das infiltrierende Lot, 

ändert sich die lokale Zusammensetzung des BSCF. Das Chrom-Mapping stimmt gut mit 

den Bereichen überein, in denen nadelförmiges BSCF beobachtet wurde. Eine Chromver-

giftung des BSCF ist folglich vorhanden. Kobalt diffundiert aus dem BSCF über das Lot in 

die stahlseitige Grenzschicht, wo es in einem Co-Cr-(Fe)-Mn-Mischoxid hoch konzentriert 

ist. Der Delaminationsbruch verläuft in der Regel adhäsiv zwischen dem Stahl und der 

Mischoxidschicht; in Bereichen mit Lotaufmischung pflanzt sich der Bruch kohäsiv durch 

die Mischoxidschicht fort. 

Die Veränderung dieser Anomalien infolge der Voroxidation des Stahls können durch Ver-

gleich mit den Mappings in Bild 3.35 erkannt werden.  

 

Bild 3.35: Elementverteilung in der Fügezone von Verbunden der Serien O1 und O99+. 
Ba-(Sr)-Cr-Oxid Partikel sind weiß umrandet. 

Das Lot infiltriert mit zunehmender Dauer der Voroxidation weniger stark in die Keramik 

und Lotaufmischung tritt nicht mehr auf. Nadelige Ausscheidungen im BSCF werden bei 

einer durchgängigen Lotschicht, wie in den ausgewählten Mapping-Bereichen, nicht mehr 

beobachtet. Sie treten nur noch an Benetzunglücken und Kanten auf, vergleiche Bild 3.31 

und Bild 3.32 (S.111 und 113). Dies deutet darauf hin, dass der Chromtransport nach der 

Voroxidation offensichtlich nur an Festkörper-Gas-Oberflächen stattfindet, während bei 

fehlender Voroxidation (Serie R) der Transport auch im Inneren oder an den Grenzflächen 

der Ba-(Sr)-Cr-Oxidbrücken erfolgt. Gelegentlich ist eine interne Oxidation des Stahls in 
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Form von Cr-Mn-Oxid zu beobachten, was auf eine hohe Sauerstoffverfügbarkeit hinweist. 

Sehr kleine, isolierte Ba-Cr-Oxid Partikel (weiß umrandet in Bild 3.35) sind ausschließlich 

im Lot und der Grenzfläche Lot-Keramik sichtbar. Chrom und folglich Chromvergiftung 

kann im BSCF nicht mehr eindeutig nachgewiesen werden. Die Kobaltdiffusion in die 

Mischoxidschicht wird durch die Voroxidation verringert. Auch hier ist es denkbar, dass der 

Stofftransport durch das Fehlen durchgängiger Ba-Cr-Oxidbrücken behindert wird. Das 

Mischoxid auf dem Stahl besteht aus einer oberen elementreichen Co-Cu-Cr-(Fe/Ni)-Mn-

Mischoxidschicht, die auf einer inneren Cr2O3-Schicht aufliegt.  

Bei den Verbunden mit alitiertem und voroxidiertem Stahl sind im Querschliff andere Schä-

digungsmechanismen zu erkennen. Bild 3.36 zeigt bei einer Probe aus der Serie A1 im 

Topografiekontrast Mikrorisse, beginnend an der äußeren Deckschicht des Stahls, sowie 

Porenansammlungen an inneren Grenzschichten im alitierten Stahl. Zudem sind Aus- 

brüche an der keramikseitigen Reaktionsschicht zu erkennen, die während der Präparation 

entstanden sind. Dies deutet auf hohe Spannungen und die Präsenz harten Partikelabriebs 

hin. Nach 100 h Voroxidation sind die Poren deutlich gröber und innere Grenzschichten im 

Stahl sind nicht mehr erkennbar. Mikrorisse treten nicht mehr auf.  

 

Bild 3.36: Typische SE-Bilder der alitierten Verbunde aus Serie A1 und A100 

Die Ausschnitte der Elementverteilung in Bild 3.37 erklären die verschiedenen entstan-

denen Diffusionsschichten der Verbunde mit alitiertem Stahl. Nach 1 h Voroxidation der 

Stahlkomponente ist Kupfer, wie auch bei der Referenzserie, unterhalb der zuverlässigen 

Detektionsgrenze verteilt und nicht lokal angereichert. Nach 100 h Voroxidation kon-

zentriert sich Kupfer jedoch in der Al/O-Deckschicht. Dies entspricht den Beobachtungen 

bei O1 und O99+. Kupfer reichert sich in der stahlseitigen Mischoxidschicht nur an, sofern 

diese während des Lötens bereits ausgeprägt vorliegt. Elemente aus dem BSCF sind nicht 

an der Bildung der Mischoxidschicht beteiligt und umgekehrt konnte auch kein Chrom in 

der Keramik nachgewiesen werden. Die Aluminiumanreicherung reicht nach 1 h Voroxida-

tion der Stahlkomponente etwa 160 µm tief in den Stahl hinein und ist nach 100 h 
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Voroxidation nicht mehr im dargestellten Bildausschnitt beendet. Die unterhalb der Al2O3-

Deckschicht entstehenden intermetallischen FexAly-Phasen sind prinzipiell stark abhängig 

von der Temperatur während der Pack-Zementierung [276]. Auch NiAl und Cr2Al-Ausschei-

dungen treten bei hohen Aluminiumgehalten in austenitischen Stählen auf [277, 278]. 

Durch Diffusionsglühen dringen Aluminiumkationen mit höheren Diffusionsgeschwindig-

keiten ins Substrat ein als Eisenkationen zur Grenzfläche diffundieren können [279]. Die 

daraus resultieren Fe-Leerstellen koagulieren zu Poren an den Grenzflächen und sind bei 

mechanisch beanspruchten Bauteilen die rissinitiierenden Defekte [280].  

 

Bild 3.37: Elementverteilung in der Fügezone von Verbunden der Serie A1 und A100 

Die Stahlkomponenten der Verbunde aus der Serie H wurden vor der Beschichtung mit 

NiCoCrAlReY sandgestrahlt, um die Schichthaftung zu verbessern. Der Übergang zwi-

schen Stahlsubstrat und Beschichtung ist nach der Alterung der Verbunde in Bild 3.38a 

klar durch Aluminium-Einschlüsse gekennzeichnet. Da unmittelbar nach HVOF-Beschich-

tung eher wellige Grenzflächen vorliegen [281], wurden möglicherweise Mikrorisse, wie in 

[282] beobachtet, infolge der Alterung durch Diffusion ausgeheilt. Das Lot bindet ohne auf-

fällige Defekte sowohl an BSCF als auch an die gebildete Mischoxidschicht an. Allerdings 

treten große Benetzungslücken häufig auf (Bild 3.38b). An diesen Tripelpunkten Lot-

BSCF-Luft sind bei hoher Vergrößerung in Bild 3.38c nadelige Ausscheidungen im BSCF 

erkennbar. Ebenfalls erst bei starker Vergrößerung und vergleichendem RE und SE-Kon-

trast wird beginnende Schädigung der Lot-Metall-Grenzfläche nachgewiesen, siehe 

Bild 3.38d.  
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Bild 3.38: Typische REM-Bilder eines Verbunds der Serie H (X15CrNiSi25-21 mit 
NiCoCrAlReY beschichtet) im a)-c) RE-Kontrast, d) im RE- und SE-Kontrast 

Sowohl Poren als ein Oxid erscheinen im RE-Kontrast schwarz und müssen über SE-Kon-

trast und EDX-Mapping in Bild 3.39 (oben) differenziert werden. Demnach bedeckt dunkel 

erscheinendes Al-Oxid die Metalloberfläche vollständig, während ein helles erscheinendes 

Al-Cu-Oxid zwischen Lot und dem kupferfreien Al-Oxid nicht durchgängig auftritt. An Posi-

tionen, an denen das Al-Cu-Oxid unterbrochen ist, werden auffallend häufig Poren bzw. 

bereits lokal delaminierte Bereiche identifiziert. Das helle Al/Cu-Oxid, wirkt vermutlich haf-

tungsfördernd. Das dunkle Oxid ist dem Elementmapping zufolge ein Cu-freies Al2O3. Die 

unmittelbar darunter folgende Schicht ist an Aluminium verarmt (siehe Details in Bild 3.39), 

weshalb die Poren in Bild 3.38d zwischen Metall und dunklem Oxid wahrscheinlich 

KIRKENDALL-Poren sind. Unterhalb schließen sich eine heterogene aluminiumreiche 

Schicht, die vermutlich das typische β-Aluminiumreservoir enthält (siehe XRD-Analyse in 

Bild 6.6, Seite 162), und die Al-Einschlüsse an. Letztere bestehen aus reinem Aluminium 

und können nicht als nachteilig für die Verbundfestigkeit erkannt werden. Insgesamt sind 

die Gradienten im Metallsubstrat weniger scharf ausgeprägt als bei den alitierten Verbun-

den. Die Präsenz einer durchgehenden dünnen Aluminiumoxidschicht belegt, dass eine 

Voroxidation der mit NiCoCrAlReY beschichteten Stahlsubstrate nicht notwendig war. Im 

Gegensatz zur Referenzserie wird die starke Interdiffusion von Chrom sowie Barium/ 

Strontium signifikant reduziert. 
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Bild 3.39: Elementverteilung in der Fügezone von Doppelverbunden der Serie H und Z 
sowie die Detailausschnitte 1,2 und 3 

In der Serie Z erfolgte durch APS das zusätzliche Aufbringen einer 7YSZ-Schicht auf die 

NiCoCrAlReY-Schicht. Die zuvor für Serie H beschriebenen Auffälligkeiten bei der Ele-

mentverteilung stimmen bei Serie Z überein, siehe Bild 3.39. Chrom wird nicht in der 

Keramik nachgewiesen. Da 7YSZ eine sehr gute Ionenleitfähigkeit aufweist, werden ver-

mutlich Sauerstoffionen aus der Luft oder dem Lot an die mit NiCoCrAlReY beschichtete 

Grenzfläche transportiert. Daher tritt auch bei Verbunden der Serie Z eine ausgeprägte 

innere Al2O3-Schicht auf. Die 7YSZ-Schicht wirkt bereits im Mapping porös, sie wird lokal 

von Silber unterwandert und beinhaltet die Elemente Barium, Strontium und Kobalt aus 

dem BSCF. Hierbei handelt es sich vermutlich um eine Zusammensetzung ähnlich dem 

BSCF wobei Eisen mit nur 4 at% im idealen Perowskit nicht nachweisbar ist. Die dem 

BSCF ähnlichen Partikel sind auch im RE-Bild in Bild 3.40 a/b gut erkennbar in Form se-

parater Kristalle an der Grenzfläche Lot - 7YSZ. Beginnende Delamination oder Anhäufung 

von Poren wird an dieser Grenzfläche nicht beobachtet. Dafür sind die aus den lichtmikro-

skopischen Übersichtsaufnahmen in Bild 3.31 bekannten Risse im BSCF nun die kritische 

Schädigung des Verbunds. Die Risse verlaufen überwiegend parallel zur Fügefläche und 

häufig durch Poren. Der Rissursprung kann nicht ausgemacht werden. Denkbar ist, dass 

diese Risse durch die Belastung während der Biegeprüfung unterkritisch gewachsen sind. 

Untersucht wurde in Schliffbildern jeweils die „intakte“ Fügestelle nach Alterung und Prü-

fung der Doppelverbunde. Die Häufung des Keramikbruchs mit typisch facettierten 

Bruchflächen bei der Serie Z (siehe [1], Dokument B) deutet jedoch auf große Eigenspan-

nungen hin. Zwar weist die oxidische 7YSZ-Schicht einen hohen 

Wärmeausdehnungskoeffizienten ähnlich ferritischer Stähle auf und war nachweislich in 



120 3.4 Ergebnisse und Diskussion 

 

der Lage, die Chromdiffusion zu unterbinden; die Kombination von hoher Schichtstärke 

und hohem E-Modul führt aber offensichtlich zu derart hohen Eigenspannungen und Riss-

bildung, dass letztere als Hauptschädigung identifiziert werden. 

 

Bild 3.40: a)-d) RE-Aufnahmen eines Verbunds der Serie Z und e) EDX-Spektrum mit 
quantitativer Elementkonzentration nach Korrektur (Au-Sputterschicht, C-Kontamination 
und Al-Werte korrigiert),* ideale BSCF-Zusammensetzung 

Auch ohne erkennbare Diffusion von Chrom sind im BSCF nadelige Ausscheidungen direkt 

oberhalb des Lots (Bild 3.40c) oder im Kantenbereich des Verbunds (Bild 3.40d) erkenn-

bar. Die Bildung der Ausscheidungen geht einher mit einer Zersetzung des BSCF. Sowohl 

Nadeln (Pos.1 und Pos.2) als auch dunkelgrau zersetzte BSCF-Matrix (Pos.3) weisen sig-

nifikant reduzierte Strontiumgehalte bei gleichzeitig erhöhten Kobaltgehalten auf, 

wohingegen die hellgraue BSCF-Matrix (Pos.4) mit den quantitativen Messwerten relativ 

nahe an den Idealperowskit (BSCF*) heranreicht.  

Ein repräsentativer Verbund mit dem 1 h voroxidierten, ferritischen X8CrAlSi22-6-1 (Serie 

K) ist in Bild 3.41 dargestellt. Auch in höherer Vergrößerung sind sowohl an Kanten als 

auch anderen Positionen keine Nadeln im BSCF nachzuweisen. Allerdings treten ein bis 

zwei Axialrisse auf, die an Benetzungslücken oder porösen Bereichen um Mischoxide, wie 

beim Riss in Bild 3.41b, initiiert werden. Der Rissverlauf senkrecht zum Lot deutet auf 
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radiale Zugeigenspannungen hin. Für die gewählte Geometrie der Doppelverbunde ist ein 

ferritischer Stahl folglich ungeeignet, um gasdichte Verbunde zu löten. Bei den dünnwan-

digen Membranrohren tritt im Falle der stirnflächigen Fügung jedoch deutlich weniger 

absolute Dehnungsbehinderung auf, weshalb ferritische hitzebeständige Stähle als Füge-

partner aufgrund der Axialrisse noch nicht auszuschließen sind.  

 

Bild 3.41: Typische REM-Bilder eines Verbunds der Serie K im a) SE-Kontrast, b) RE-
Kontrast, c) RE- und SE-Kontrast 

Bild 3.41b zeigt an der metallseitigen Grenzschicht weit ins Lot hineinreichende 

Mischoxidschichten im Wechsel mit dünnen Oxidschichten. Die dünne Oxidschicht stellt 

sich in Bild 3.41c als zweitlagig heraus. Dem Mapping in Bild 3.42 zufolge ist der Stahl 

von einer dünnen, durchgehenden Lage Al-Oxid bedeckt. Die darüber liegende Oxid-

schicht, bestehend aus Elementen des BSCF, Chrom und Aluminium, unterschiedet sich 

nicht von den ins Lot hineinragenden Mischoxiden. Da Eisen in der Mischoxid-schicht hö-

her konzentriert vorliegt als im BSCF, muss es, ebenso wie das Chrom, durch die Al2O3 

Passivierungsschicht diffundiert sein. Der Vergleich von RE und SE-Kontrast in Bild 3.41c 

zeigt bis zu 10 µm lange Poren zwischen Stahl und dem Al-Oxid sowie zwischen dem Ba-

Sr-Co-Fe-Cr-Al-Oxid und Lot. Zwischen den beiden Oxidschichten treten keine Poren auf. 

 

Bild 3.42: Elementverteilung von Verbunden der Serie K 
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3.4.4 Diskussion zur Wirkung der Diffusionsbarrieren 

3.4.4.1 Verbundfestigkeit und -streuung 

Die Motivation zur stahlseitigen Aufbringung von Diffusionsbarrieren beruhte auf der in 

Bild 3.6 dargestellten Festigkeitsdegradation von Lötverbunden. Die Daten, die KALETSCH 

mit Einzelverbunden aus BSCF-Ag-3CuO-X15CrNiSi25-21 nach 0, 500 und 1500 h Alte-

rung bei 850 °C in Luft ermittelte, können zur Plausibilitätsprüfung der Referenzserie R 

genutzt werden, da eine eigene Referenzserie im Zustand as-brazed nicht geprüft wurde. 

Neben der Probengeometrie änderte sich auch das Herstellungsverfahren der BSCF-Kom-

ponenten von isostatisch gepressten, grün- und weißbearbeiteten zu uniaxial und 

isostatisch nachgepressten Komponenten. Bild 3.43 zeigt, dass sich die Referenzreihe gut 

in die vorliegenden Datenpunkte der charakteristischen Festigkeit, des Weibullmoduls und 

deren interpolierte Verbindungslinien einfügt.  

 

Bild 3.43: Einordnung der Referenzreihe in die von KALETSCH1 [119] an Einzelverbunden 
ermittelten Weibullparameter nach 0, 500 und 1500 h Alterung bei 850 °C 

Erklärbar ist die geringe Abweichung beim Weibullmodul m der Referenzreihe von der 

interpolierten Linie durch die doppelte Anzahl an Fügestellen. Da beim Doppelverbund 

zwei Fügestellen vorliegen, wird der Verbund immer an der schwächeren Fügestelle mit 

größeren Benetzungslücken, Mikrorissen, Sprödphasen oder Verbundspannungen versa-

gen. Dies minimiert die Streuung der Festigkeitswerte und erklärt den höheren 

Weibullmodul. Die gemessene Bruchspannung der Verbunde bildet immer nur die Festig-

keit der „schlechteren“ Fügezone ab und ist daher leicht reduziert im Vergleich zu 

Einzelverbunden. Lediglich bei der Serie Z wurden Auswirkungen des geänderten Herstel-

lungsverfahrens der BSCF-Komponenten auf die Festigkeit sichtbar. Hier wurden 

Pressfehler und Kontaminationen auf der Keramikbruchfläche identifiziert (siehe Dokument 

B in [1]). Es ist davon auszugehen, dass diese Herstellungsfehler zwar auch bei anderen 

Probenserien vorlagen, dort jedoch nicht die kritischen Defekte bildeten. 
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Insgesamt erzielten, bis auf die Serie A100, alle weiteren Verbundserien ein signifikant 

höheres Festigkeitsniveau als die Referenzserie R. Mit den gewählten Diffusionsbarrieren 

der Serien O99+, A1, Z und H wurde nach 1000 h Alterung eine charakteristische Festigkeit 

oberhalb von 30 MPa erreicht. Dieser Schwellwert war bei den Einzelverbunden von 

KALETSCH bereits nach etwa 400 h unterschritten. Teilweise wurde zusätzlich die Streuung 

reduziert.  

Mit der Aufbringung von Diffusionsbarrieren konnte zudem das Versagen der Verbunde 

vom reinen Delaminationsbruch der Referenzserie hin zum vermehrten Auftreten von 

Misch- und Keramikbrüchen gelenkt werden. Es stellt sich die Frage, ob bei diesen 

Keramikbrüchen bereits das Festigkeitsniveau monolithischer BSCF-Keramik nach 1000 h 

Alterung erreicht wird. Für diesen Vergleich wird die Normierungsspannung der sieben 

Keramikbrüche aus Serie O99+ geschätzt. Die Weibull-Auswertung liefert m und σ0 in 

Tabelle 3.14. Unter der Annahme, dass die Spannungsverteilung im Verbund hauptsäch-

lich aus den Prüflasten resultieren (Vernachlässigung von Eigenspannungen), wird das 

effektive Volumen mit Hilfe einer kombinierten Gamma-Funktion  

 

𝑉𝑒𝑓𝑓,4𝑃𝐵 ≈
𝛤 (

𝑚 + 1
2

) ∙ 𝛤 (
3
2

)

𝛤 (
𝑚 + 4

2
)

∙ 𝑟2 ∙ 𝑙 (26) 

und l = 10,3 mm sowie r = 4,05 mm geschätzt [145]. Das berechnete effektive Volumen 

beträgt 32 mm3. Über die Größeneffektgleichung ergibt sich die Normierungsspannung zu 

86 MPa. Die Festigkeit von in einem Verbund gealtertem BSCF ist folglich nur etwa halb 

so hoch wie die Festigkeit von unter gleichen Bedingungen gealtertem monolithischem 

BSCF. 

Tabelle 3.14: Weibullparameter für monolithisches BSCF (interpoliert aus [119]) und Ke-
ramikbrüche der Serie O99+ 

 monolithisches BSCF Keramikbrüche O99+ 

𝑚 [-] 10 4,1 

𝜎0 [MPa] 157 37 

𝑉𝑒𝑓𝑓 [mm3] 0,58 32 

𝜎0𝑣 [MPa] 149 86 
 

Aus Gründen der Vergleichbarkeit wurden die Bruchspannungen der Verbunde in dieser 

Arbeit nach WEIBULL ausgewertet. Für den Konstrukteur sind die Weibullparameter 𝑚 und 

𝜎0 zudem wichtige Kennwerte zur Auslegung und Konstruktion mit BSCF-Verbunden. Der 

Probenausschuss nach der Lötung und Alterung sowie die Proben, die unterhalb von 10 N 
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Bruchkraft (≈ 0,9 MPa) versagten, machen eine korrekte Weibullauswertung allerdings un-

möglich, da der Logarithmus von 0 MPa nicht definiert ist oder im Fall von Argumenten 

< 0,9 MPa einen negativen Wert auf der Abszisse ergibt. In Bild 3.24 und Tabelle 3.12 

wurden daher, Verbunde mit vorzeitigem Versagen nicht in die Weibullauswertung mit ein-

bezogen. Dieses Vorgehen kann als „synthetischer Prooftest“ interpretiert werden. Nach 

Durchführung eines Prooftests sollte allerdings die 3-parametrige Weilbullgleichung aus 

Gleichung (7) mit der unteren Schwellspannung 𝜎𝑢, die für die Serien R, A1, A100 und K 

diesem Fall bei 0,9 MPa liegt, zur Beschreibung der Festigkeit genutzt werden. Prinzipiell 

ist die Anwendung der Weibullstatistik, wie sie bei keramischen Werkstoffen praktiziert 

wird, auf Lötverbunde mit den Defektpopulationen in der Keramik, Benetzungslücken, 

Eigenspannungen, Grenzflächenporen und schlechter Schichthaftung zulässig, sofern die 

Kraft-Weg-Kurven linear-elastisch verlaufen. Allerdings kann die Geometrieabhängigkeit 

der Festigkeit nicht durch Berechnung eines effektiven Volumens oder einer effektiven 

Ober-/Grenzfläche beschrieben werden. Zudem wurden einige Verbunde identifiziert, in 

denen beim Mischbruch zwei parallele Rissebenen nachgewiesen wurden. So zeigt 

Bild 3.44 ein typisches Beispiel, in der die Rissebene 1 in der Keramik und die Rissebene 

2 zwischen Stahl und Mischoxidschicht auftrat. Erst durch den Abriss der beiden Frag-

mente werden die Ebenen überbrückt und das Lot lokal plastisch nach oben gebogen. 

Somit kann kein Versagen gemäß der Weakest-Link-Theorie, die der Auswertung nach 

WEIBULL zugrunde liegt, aufgetreten sein.  

 

Bild 3.44: Veranschaulichung des Rissverlaufs bei dem Mischbruch aus Serie O1 mit pa-
ralleler Rissausbreitung in Ebene 1 (Keramik), und Ebene 2 (Delamination) 

Zum Vergleich der Probenserien untereinander ist daher in der derzeitigen Entwicklungs-

phase die Auswertung der Bruchspannungen durch statistische Größen wie im Boxplot in 

Bild 3.25 gut geeignet. Zur Auslegung von Keramikverbunden können jedoch, unter Kennt-

nis der beschriebenen Unsicherheiten und Limitationen, die Weibullparameter der Serien 
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O1, O99+, H und Z herangezogen werden. Bei industrieller, optimierter Fertigung wird ein 

tatsächlich durchgeführter Prooftest Sicherheit bei der Auslegung bieten.  

3.4.4.2 Gefügemerkmale und Mechanismen der Festigkeitsdegradation 

Bei dünnwandigen Membranrohr-Verbunden mit 920 µm Wandstärke und beidseitigem 

Kontakt zur gasförmigen Atmosphäre können durch Diffusion bereits nach kurzer Alte-

rungszeit Distanzen in der Größenordnung der Wandstärke überbrückt werden [119]. 

Daher muss neben den festigkeitsbestimmenden Defekten auch ein besonderes Augen-

merk auf die Gefügeveränderungen an den Kanten und der Mitte des BSCF gelegt werden. 

Tabelle 3.15 stellt zur Diskussion möglicher kausaler Zusammenhänge zwischen einzel-

nen beobachteten Gefügeveränderungen diese als durchnummerierte mikrostrukturelle 

Merkmale des Lots und des BSCF gegenüber. 

Tabelle 3.15: Mikrostrukturelle und chemische Merkmale der Versuchsserien 

 R O1 O99+ A1 A100 H Z K 

 Lotinfiltration ins BSCF ✓ ✓      ✓ 

 Lokale Cu-Konz. in Mischoxidschicht  ✓ ✓  ✓ ✓   

 Porenvergröberung im BSCF   ✓   ✓ ✓  

 Nadelige Phasen im BSCF ✓ ✓ ✓   ✓ ✓  

 BSCF-Zersetzung (Co/Sr-Mapping) ✓ ✓ ✓    ✓  

 Chrom im BSCF ✓        

 Lotaufmischung durch Cr-Mischoxide ✓       ✓ 

 Elemente des BSCF durchdringen Lot ✓ ✓ ✓    ✓ ✓ 
 

Symbole: ✓ - liegt vor,   - liegt nicht vor,  - liegt selten oder schwach ausgeprägt vor 

In reaktivgelöteten, gealterten Verbunden wurde Chromtransport zum BSCF über die Gas-

phase als CrO3 or CrO2(OH)2 [255] oder als Ion durch das Lot unter Bildung der Phasen 

Ag2CrO4 oder AgCrO2 [225, 256] diskutiert. Während der Alterung bei 850 °C im geschlos-

senen Kammerofen ist davon auszugehen, dass die Atmosphäre keine 

Konzentrationsgradienten aufweist. Daraus müsste bei Vorliegen gasförmiger Chrom- 

moleküle ein ähnlicher Chromeintrag in alle Proben folgen. Da jedoch nur bei der Referenz-

serie Chrom in der Keramik  beobachtet wurde, widerlegt dies die Theorie eines Chrom-

transports über die Gasphase. Vielmehr scheint das Chrom durch das Lot entlang innerer 

Grenzflächen (als Aufmischung bezeichnet) zu diffundieren. KALETSCH beobachtete direkt 

nach dem Löten durch infiltriertes Lot herausgelöste BSCF-Kristalle, die an die stahlseitige 

Reaktionsschicht absinken [119]. Vermutlich begünstigen diese Kristalle das strahlen- 

förmige Wachstum des Ba(Sr)CrO4  während der Alterung ins Lot und die 

Keramik hinein. Die sichtbare Lotinfiltration  kann jedoch nicht der alleinige Auslöser für 



126 3.4 Ergebnisse und Diskussion 

 

Chromeintrag in das BSCF der Referenzserie sein, da sie in anderen Serien mit fehlendem 

Chromeintrag ebenfalls vorliegt. In Serie K wurden Lotinfiltration und Aufmischung 

beobachtet, jedoch trat kein Chromeintrag ins BSCF auf. Die dort beobachtete Aufmi-

schung ist nicht strahlenförmig gewachsen, sondern eher als schlackeartig poröses Ba-Sr-

Co-Fe-Cr-Al-Mischoxid auf die stahlseitige Grenzfläche abgesunken. Möglicherweise wirkt 

nur die Ba(Sr)CrO4-Aufmischung als Diffusionsbrücke für Chromtransport ins BSCF. Diese 

Vermutung kann mit den vorliegenden Daten jedoch nicht hinreichend belegt werden. 

Die unterschiedliche Lotinfiltration  ist mit der Darstellung der Ag-Mappings in Bild 3.45 

nochmals übersichtlich veranschaulicht. In Verbunden mit starker Lotinfiltration  tritt keine 

Porenvergröberung im BSCF  auf. Dies deckt sich mit Beobachtungen in [119], wonach 

im Verbund BSCF-Ag-xCuO-X15CrNiSi25-21 Infiltration ohne Porenvergröberung auftrat, 

im Benetzungsversuch BSCF-Ag-xCuO jedoch Porenvergröberung ohne Infiltration. Die 

Mechanismen der Porenvergröberung infolge einer lokal erhöhten Korngrenzenmobilität 

wurden in einer eigenen Publikation [266] zwar beschrieben, allerdings ist unklar, wann sie 

auftritt. Offen ist zudem, ob vergröberte Poren oder infiltriertes Silber im BSCF für die Ver-

bundfestigkeit von Vorteil sind. 

 

Bild 3.45: Lokale Ag-Verteilung zur Veranschaulichung der Lotinfiltration  

Die Lotinfiltration korreliert nicht direkt mit der lokalen Cu-Konzentration an der Mischoxid-

schicht . Jedoch ist auffällig, dass Lotinfiltration dann ausgeprägt auftritt, wenn entweder 

viele Elemente des BSCF durch das Lot zur metallseitigen Mischoxidschicht diffundieren 

 oder das Kupfer an ebendieser konzentriert ist . Bei den Serien R, O1 und O99+ bildet 

sich ein durchgängiges Co-Cu-Mischoxid und bei Serie K ist eine dicke Schicht (Al)-Ba-

Co-Cr-Fe-Sr Mischoxid auf der metallseitigen Al2O3-Deckschicht abgeschieden.  

Schwächere Infiltration wird bei Serie A100, H und Z beobachtet, bei denen ein dünnes Al-

Cu-Mischoxid beobachtet wird (A100, H) beziehungsweise wenige distinkte Ba-Sr-Co-

(Fe)-Kristallite auf der Zirkonoxidschicht aufliegen (Z). Bei Serie A1 liegt die reine Al2O3-

Deckschicht an der Grenzfläche zum Lot vor und es tritt gar keine Infiltration auf. Eine 

mögliche Erklärung hierfür ist nachfolgend gegeben: 
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Wenn Elemente des BSCF  oder Kupfer  aus dem Lot an die metallseitige Grenzfläche 

diffundieren, entstehen Leerstellen. Diese werden entweder durch eindiffundierendes Sil-

ber aufgefüllt oder durch BSCF (=Porenvergröberung). Dies würde bedeuten, dass Silber 

sowohl primär während des Lötens zwischen die BSCF-Körner gelangen kann als auch 

sekundär durch Festkörperdiffusion während der Alterung. Sollte sich die Hypothese be-

stätigen, müsste der Terminus „Infiltration“ ersetzt werden, da er mit dem Eindringen einer 

Schmelze in kapillare Strukturen belegt ist. Im Folgenden wird daher von Ag/BSCF 

Kompositstrukturen gesprochen. Ein Nachweis dieser Hypothese sollte durch nach- 

folgende Untersuchungen geklärt werden. Dies könnte auch der Grund dafür sein, dass 

Kompositstrukturen bevorzugt an Benetzungslücken und Kanten beobachtet werden, wie 

beispielsweise das Übersichtsbild der Verbunde aus Serie A100 in Bild 3.31 verdeutlicht. 

Durchgängiges Lot mit möglichst wenig Benetzungslücken ist offensichtlich nicht nur für 

eine vorteilhafte Spannungsübertragung und resultierende Festigkeit wichtig, sondern 

auch für die Gefügebeständigkeit.  

Das Auftreten nadeliger Strukturen  korreliert auffallend mit der Beobachtung von Zer-

setzungsmerkmalen des BSCF . Mittels EDX wurde die Zersetzung als Anreicherung von 

Kobalt bei gleichzeitiger Abreicherung des Strontiums sowohl in den Nadeln als auch im 

umgebenden BSCF beobachtet. Die lokale Zersetzung des BSCF wurde in [119] auf die 

Chrom- und Schwefelvergiftung zurückgeführt. Die jetzt vorliegenden Ergebnisse zeigen, 

dass die Zersetzung auch ohne Chrom-  und Schwefelkontaminationen einsetzt. Werden 

Elementmappings von Kobalt und Strontium gleicher Gefügeausschnitte gegenübergestellt 

(Bild 3.46), lässt sich bei allen Probenserien, außer Serie A1, diese Tendenz nach- 

verfolgen.  

Die Inhomogenität im Co- und Sr-Mapping korreliert mit der Bildung nadeliger Phasen (Se-

rien R, O99+ und Z). Sofern nur Unterschiede der Kontur definierter Strukturen zwischen 

Co- und Sr-Mapping erkennbar sind (z.B. umrandete Bereiche in Bild 3.46) sind Nadeln 

 

Bild 3.46: Lokale Co-Anreicherung und Sr-Abreicherung an der Grenzfläche Lot/BSCF 
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entweder schwach ausgeprägt oder nicht vorhanden. Es kann jedoch vermutet werden, 

dass bei diesen Probenserien mit fortschreitender Alterung die Konzentrationsunter-

schiede von Kobalt und Strontium zunehmen, und somit die Ausscheidungen der nadeligen 

Strukturen thermodynamisch ebenfalls begünstigt wird. Da nach 1000 h Alterung der Serie 

A1 keine Co/Sr-Inhomogenität auftrat, ist es möglich, dass die Bildung von Nadeln auch im 

Langzeiteinsatz ausbleibt. Eine Phasenanalyse der Nadeln ist schwierig, da lediglich EDX-

Messungen vorliegen, bei denen das Anregungsvolumen das Volumen der Nadeln über-

schreitet. Auf die Zersetzung der kubischen Phase weist der hohe Goldschmidtfaktor von 

1,07 hin, der den Toleranzbereich der kubischen Perowskitstruktur von 0,8-1 klar über-

schreitet. Dieser Faktor wurde basierend auf den mittels EDX ermittelten 

Kationenverhältnissen Ba:Sr und Co:Fe (Bild 3.40e) berechnet. Ähnliche lamellare oder 

plattenartige Strukturen wurden in [283–286] mittels TEM-Lamellen, XRD und Dilatometrie 

untersucht. Die Autoren beschreiben Co-Anreichung und Sr-Abreicherung bei einer  

trigonalen Phase Ba3Co10O17 mit höher Eisenlöslichkeit. Je nach pO2-T-Historie ist die 

lamellare trigonale Phase häufig von hexagonaler Phase umgeben. MÜLLER beobachtete 

Keimbildung an CoO-Ausscheidungen und einen Volumenanteil von 8 %  nach 10-stündi-

ger Glühung bei 850 °C [283]. Eine Zersetzung des BSCF in die eisenfreie hexagonale 

Ba(Sr)CoO3-δ-Phase und kobaltfreie, kubische Sr(Ba)FeO3-δ Phase, wie sie in [84] im TEM 

für die hexagonale und kubische Phase beobachtet wurde, liegt offensichtlich nicht vor. 

Zudem zeigt die hexagonale Phase eine andere Morphologie und tritt bevorzugt an Korn-

grenzen auf, wo sie im RE-Bild hell erscheint (Bild 2.17, Bild 2.18). Die Morphologie der 

Nadeln sowie das auffällige Herausragen aus der Schliffebene aufgrund einer lokal 

höheren Härte stimmt sehr gut mit den Beschreibungen der trigonalen Phase überein. Laut 

EDX-Analysen in Bild 3.40e liegt ein Ionenverhältnis A:B:O von 10:30:60 vor. Dies liegt 

zwischen den in der Literatur genannten Ionenverhältnissen 12,5:25:62,5 [286] und 

10:33:56 [284]. Anstelle der von MÜLLER beobachteten Keimbildung an CoO-Aus- 

scheidungen könnten die Phasengrenzen zum Lot oder die Oberfläche die Keimbildung 

begünstigen. Da bei den Verbunden mit alitiertem X15CrNiSi25-21 sowie X8CrAlSi22-6-1 

die Bildung der Nadeln nicht auftrat, kann in Lötverbunden die Bildung der trigonalen Phase 

nicht rein von der pO2-T-Historie abhängen. Die Inhomogenität im Co-Sr-Mapping kann 

vermutlich als Vorstufe der Bildung sichtbarer Nadeln betrachtet werden. Die ausbleibende 

Lotinfiltration  und resultierende geringe und ebene Grenzfläche zum BSCF mit wenig 

Nukleationsstellen könnte ein Grund dafür sein, dass bei der Serie A1 auch die Zer- 

setzungsmerkmale im Co- und Sr-Mapping  fehlen. 
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Ein resultierendes Schädigungsmerkmal der lokalen BSCF-Zersetzung sind Risse und 

eine an den Kanten beginnende Ablösung des Lots vom BSCF. KALETSCH beobachtete 

eine solche Ablösung von etwa 100 µm Länge bereits nach 500 h Alterung [119]. Demnach 

erstreckte sich der nadlige Bereich mit Lotablösung bis zur Probenmitte. Bei den Schliffun-

tersuchungen der eigenen Doppelverbunde wurde dies nicht beobachtet. Lediglich in der 

Referenzserie ist in Bild 3.32 eine leichte Auflösung und Konturveränderung des BSCF an 

der Grenzfläche zu Lot erkennbar. Die Gründe hierfür sind nicht klar.  

Für die Geometrie der Doppelverbunde sind die größten Defekte im Schliffbild und Bruch-

typen mit der niedrigsten Festigkeit aus der Bruchflächenanalyse wichtige Kriterien zur 

Diskussion. Auch der Anteil der Proben, die unterhalb eines für die Anwendung sinnvollen 

Prooftest-Limits von 10 MPa versagt haben, ist für die Fertigungstechnik relevant. Tabelle 

3.16 stellt diese Charakteristika gegenüber.  

Tabelle 3.16: Zusammenfassung kritischer Defekte im Schliffbild und Bruchtypen 

 R O1 O99+ A1 A100 H Z K 

Größter Defekt im Schliffbild D D P B B/P P R R 

Bruchtyp mit niedrigster Festigkeit D D D D K K K/M D 

niedrigste Festigkeit [MPa] 0 10 12 0 0 7 11 0 

Anteil der Brüche unterhalb 10 MPa [%] 31 0 0 7 47 8 0 14 

Abkürzungen der Defekte: D - Delamination, P - Pore, B – Benetzungslücke, R – Risse im BSCF 

Abkürzungen der Bruchtypen: D – Delaminationsbruch, K – Keramikbruch, M - Mischbruch 
 

Bei den Serien R, O1 und O99+ sind lokale Delamination oder längliche Poren zwischen 

Mischoxidschicht und Stahl als größte Defekte im Schliffbild auch die kritischen Defekte, 

die Delamination auslösen. Dies trifft ebenfalls für die Risse in Serie Z zu, die zu Keramik-

brüchen oder in der Keramik initiierten Mischbrüchen, führten. Bei den Serien mit alitiertem 

und voroxidiertem Stahl sowie H und K bestimmen die Defekte im Schliffbild jedoch nicht 

den Bruchtypen mit der niedrigsten Festigkeit. Das in der Literatur häufig praktizierte Vor-

gehen, die Verbundfestigkeit mit Gefügedefekten zu korrelieren, kann zu Fehlschlüssen 

führen. Tabelle 3.17 fasst die Bruchtypen mit den charakteristischen Bruchverläufen aus 

Dokument B in [1], Defekten sowie der mittleren Festigkeit zusammen.  

Während bei den meisten Serien die mittlere Festigkeit der Keramikbrüche über der von 

Mischbruch und Delaminationsbruch liegt, ist diese Reihenfolge bei Serie H verändert. Die 

Keramik ist in diesem Verbund das schwächste Glied und die Haftung von Stahl und 

Mischoxidschicht ist vorteilhaft. Die Festigkeit des Mischbruchs, der in der Mischoxid-

schicht beginnt, aber in der neutralen Faser das Lot durchläuft, ist vermutlich aufgrund der 

Rissablenkung und vergrößerten Brucharbeit noch höher. Ein ungenutztes 
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Festigkeitspotenzial liegt offensichtlich in der Keramik. Da keine schwerwiegenden Defekte 

im BSCF beobachtet wurden und der Rissverlauf atypisch für einen Biegeversuch ist, 

scheinen Eigenspannungen für den Keramikbruchtyp verantwortlich zu sein. 

Tabelle 3.17: Gegenüberstellung typischer Bruchverläufe, deren Häufigkeit sowie mitt-
lere Festigkeiten. Fett umrandet sind Bruchtypen mit der niedrigsten Festigkeit. 

 Keramikbruch Mischbruch Delaminationsbruch 

Serie R 

6,5%       29 ± 2 MPa 

 

6,5%       16 ± 2 MPa 

 

87%       12 ± 7 MPa 

 

Serie O1 - 

6%       25 MPa 

 

Sonderfall Bild 3.44 

94%       18 ± 5 MPa 

 

Serie 
O99+ 

33%       33 ± 7 MPa 

 

17%       30 ± 3 MPa 

 

50%       28 ± 7 MPa 

 

Serie A1 

18%       35 ± 4 MPa 

 

23%       27 ± 10 MPa 

 

59%       14 ± 13 MPa 

 

Serie A100 

18%       6 ± 4 MPa 

 

29%       11 ± 9 MPa 

 

53%       20 ± 13 MPa 

 

Serie H 

25%       23 ± 13 MPa 

 

17%       38 ± 9 MPa 

 

58%       31 ± 8 MPa 

 

Serie Z 

57%       28 ± 13 MPa 

 

43%       28 ± 13 MPa 

 

- 

Serie K 

22%       21 ± 11 MPa 

 

64%       22 ± 10 MPa 

 

14%       11 ± 8 MPa 

 
 

Diese Eigenspannungen sind auch in Serie Z verantwortlich für die Vorschädigung durch 

Mikrorisse parallel zum Lot. Sie werden bei diesen Verbunden sowohl durch die 



 3 Reaktivlöten von BSCF-Membranen 131 

 

Eigenspannungen im beschichteten Metallsubstrat als auch durch die thermisch induzier-

ten Verbundspannungen während der Abkühlung des Verbunds beeinflusst. Es ist daher 

erstaunlich, dass sich in Serie H und Z die Keramikbrüche ähneln. Die Serien unterschei-

den sich in der zusätzlich aufgebrachten 8YSZ-Deckschicht bei Serie Z. 8YSZ weist einen 

vergleichsweise niedrigen Wärmeausdehnungskoeffizienten im Bereich 12∙10-6 K-1 ähnlich 

dem ferritischer Stähle wie X8CrAlSi22-6-1 (Serie K) auf. Dennoch ist die Vorschädigung 

durch axiale Rissbildung in Serie K und laterale Rissbildung in Serie Z vollständig unter-

schiedlich ausgeprägt. Die Gründe hierfür liegen erneut in den noch nicht untersuchten 

Eigenspannungszuständen, die neben den Wärmeausdehnungskoeffizienten stark von der 

Schichtdicke bzw. Länge der Komponenten beeinflusst werden. Bei dünnwandigen Memb-

ranrohren mit geringer radialer Dehnungsbehinderung, könnten die typischen Axialrisse 

der Serie K ausbleiben. 

3.4.4.3 Potenzialabschätzung 

Die Beschichtung der metallischen Komponenten durch HVOF birgt im Vergleich zum Ali-

tieren großes Anwendungspotenzial, da die Interdiffusion bereits in der metallischen 

Komponente weniger stark ausgeprägt ist. Frisch alitierte Stahlkomponenten lassen sich 

nicht vom Lot benetzen (Dokument B in [1]). Auch voroxidierte alitierte Komponenten wei-

sen sehr große Benetzungslücken auf, die häufig am Rissfortschritt beteiligt sind. Die 

vorteilhafte ebene Grenzfläche, an der keine lokale Zersetzung des BSCF beobachtet 

wurde, kann die zahlreichen Nachteile nicht kompensieren. Eine lange Voroxidation des 

Stahls X15CrNiSi25-21 reduziert die Interdiffusion durch das Lot signifikant. Allerdings wur-

den bereits längliche Poren an der metallseitigen Grenzfläche identifiziert, die bei längerer 

Alterung wachsen werden und den Anteil der Delaminationsbrüche wieder erhöhen. Pro-

ben, bei denen der Stahl X15CrNiSi25-21 mit NiCoCrAlReY beschichtet wurde, wiesen 

ebenfalls kleine Poren auf, die nach Wachstum während längerer Alterungszeiten die Dela-

mination bei geringen Festigkeiten begünstigen könnten. Bisher bestehen zwar weder 

Erfahrungen zur Wachstumskinetik dieser Poren noch Versuche, die den Einfluss einer 

Voroxidation der beschichteten Stahlkomponenten zeigen, allerdings weisen Festigkeit, 

Bruchtyp und Gefügemerkmale auf ein hohes Anwendungspotenzial dieser Verbunde hin. 

Ähnliches gilt für die Verbunde der Serie mit zusätzlicher 7YSZ-Deckschicht. Die eigen-

spannungsinduzierten Mikrorisse beeinflussten zwar den Rissverlauf, waren aber nicht 

rissinduzierend. Die Forderung aus Kapitel 3.4.1, partikelverstärke Lote bei Membranroh-

ren einzusetzen, kann zu reduzierten Eigenspannungen führen. Dazu muss auch die 

Anpassung der Schichtstärken beitragen, womit zahlreiche Ansätze gegeben sind, in Serie 

Z die Initialschädigung durch Mikrorisse zu vermeiden.
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4 Zusammenfassung und Ausblick 

Die industrielle Nutzung keramischer Membranen zur Sauerstoffabscheidung aus der Luft 

erfordert gasdicht gefügte Membrankomponenten, die einen zuverlässigen Permeations-

betrieb im Sauerstoffpartialdruckgefälle bei 850 °C garantieren. Im Oxycoal-AC-Modul 

eingesetzte tubulare BSCF-Membranen versagten jedoch trotz der geringen rechnerischen 

Bruchwahrscheinlichkeit an definierter Position in Folge unbeabsichtigter Änderungen der 

Betriebsbedingungen. Die eingesetzten Membranrohre waren zudem an gekühlte Metall-

hülsen geklebt, wodurch nicht die gesamte Membranlänge effektiv zur Permeation 

beitragen konnte. In dieser Arbeit wurden daher die Festigkeit und Festigkeitsdegradation 

des Membranwerkstoffs sowie reaktivgelöteter Membran-Metall-Verbunde unter applika-

tionsnahen Betriebsbedingungen untersucht. Ein übergeordnetes Ziel war dabei die Be-

antwortung der Frage welche Beanspruchung welche Gefügeschädigung und 

resultierende Festigkeitsdegradation verursacht. 

Während der Langzeitversuche im Modul bildete sich koexistierende hexagonale Phase im 

BSCF-Volumen, was zu Mikroeigenspannungen führen kann. Eine allgemein höhere und 

homogenere Temperatur im Modulinnenraum wird daher empfohlen. Oberflächlich auflie-

gende Ba(Sr)SO4-Kristalle wurden identifiziert. Vergleiche mit Labordaten, bei denen 

Permeation mit gezielter SO2-Kontamination des Feedgases betrieben wurde, legen die 

Möglichkeit nahe, dass der natürliche SO2-Gehalt der Luft diese Kontamination verursa-

chen könnte. Folgeuntersuchungen müssen dieser Hypothese nachgehen, da sie 

ernstzunehmende Konsequenzen für die angestrebten Permeationsraten in der Langzeit-

anwendung haben könnte. Dunkle Nadeln auf der Feedseite bis in 10 µm Tiefe belegten, 

vermutlich durch Bildung von (Ba,Sr)CrO4, eine Chromvergiftung. Die blau irisierend ver-

färbte Oberfläche am typischen Bruchursprung deutet auf die Schichtbildung amorphen 

(Sr,Ba)-Silikats mit Silizium aus der Faserisolation hin. Obgleich in diesem Bereich mit 

Temperaturen unterhalb von 750 °C keine Auswirkungen auf die Gesamtpermeation zu 

erwarten sind, können alle diese Gefügeveränderungen die Festigkeit beeinflussen. Mit 

den durchgeführten Kreisringtests, die maßgeblich die Innenseite prüfen, konnte jedoch 

nur eine Festigkeitsdegradation von 15 % ermittelt werden, die auf Alterung mit Korn- und 

Porenvergröberung zurückgeführt wurde. Mit C-Ring-Tests anstelle von O-Ring-Tests 

kann in zukünftigen Arbeiten die Festigkeit an der verglasten Oberfläche untersucht wer-

den. Zudem sollte der Frage nachgegangen werden, wie sich die Festigkeit von BSCF 

unter permeatseitigen Bedingungen verändert.  
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Der Festigkeitsabfall infolge von Thermoschock und thermischer Zyklierung mit geringen 

Temperaturgradienten deutet auf unterkritisches Risswachstum hin. Mikrorisse im Gefüge 

konnten vereinzelt ausgemacht, aber nicht in quantitativen Zusammenhang mit der Rest-

festigkeit gebracht werden. Einige exemplarisch durchgeführte Langzeittests mit drucklos 

hängenden Membranrohren zeigten eine unterwartet hohe Anfälligkeit für unterkritisches 

Risswachstum oder Kriechbrüche und sollten weiter untersucht werden. Die Restfestigkeit 

reduzierte sich zwischen dem ersten und zwanzigsten Zyklus von 5 auf 40 %. Durch 

Superposition der Schädigungsbeiträge von Thermoschock, Alterung und Thermo- 

zyklierung in einer kumulierten Defektverteilung konnten synthetische Weibullparameter 

ermittelt werden. Nach Normierung und Hochtemperaturskalierung ergab sich mit 

σ0V,syn,850°C = 160 MPa und msyn,850°C = 3,3 ein konservativ geschätztes Set an Weibull- 

parametern, mit dem jedoch erneut kein Versagen der Membranrohre unter Beanspru-

chung durch Feed- und Permeatdruck mit σmax = 95 kPa prognostiziert wurde.  

Erst nach Berücksichtigung der chemisch induzierten Dehnungen im Finiten Elemente Mo-

dell wurden hohe Zugspannungen von 70 MPa auf der Membranaußenseite simuliert. Den 

Resultaten zufolge müsste das Versagen sofort nach Aufbringen des Drucks am geschlos-

senen Membranende eintreten. Die vielfältigen Gründe für die Abweichung von Simulation 

und experimenteller Beobachtung wurden diskutiert. Dabei wurde auch ein Szenario zur 

Erklärung der Membranbrüche bei Notabschaltung oder nach langen Zeiten abgeleitet. 

Demnach bildet sich ein Spannungsmaximum an der typischen Bruchposition, da che-

misch induzierte Spannungen bereits ab 500 °C (Position x = 0,16) auftreten, aber erst 

oberhalb von 750 °C (Position x = 0,26) effektiv durch Kriechprozesse relaxieren können. 

Aufgrund der zeit-, temperatur- und somit positionsabhängigen Festigkeitsdegradation der 

Membranrohre tritt somit bei spontaner Änderung der Beanspruchung der Bruch an typi-

scher Stelle ein. 

Der ursächliche axiale Temperaturgradient und damit das Spannungsmaximum kann ver-

mieden werden, indem die im Oxycoal-Modul unter permanenter Kühlung eingesetzte 

Verklebung von Membranrohr und Metallhülse durch eine gasdichte und hochtemperatur-

beständige Lötverbindung ersetzt wird. Aus diesem Grund wurde im zweiten Teil der Arbeit 

die Übertragung der Löttechnologie des Reaktivlötens an Luft auf dünnwandige Membran-

rohre untersucht mit dem Ziel die Integrität dieser Membranverbunde während der 

Langzeitapplikation zu erhöhen. 

Das Reaktivlöten von Membranrohren mittels Ag-3CuO-Lotfolie an Stahlhülsen war nur bei 

12 % aller Verbunde erfolgreich. Ursächlich für Leckage im Lotspalt war entweder ein Ver-

satz der Komponenten oder Lottropfenbildung, die einen Lotmangel an der 
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gegenüberliegenden Seite der Fügenaht hervorrief. Außen anhaftende Lottropfen sind zu-

dem problematisch, da sie vor Einsetzen in die Passung im Flansch entfernt werden 

müssen. Durch Zugabe von Al2O3-Füllpartikeln in eine Ag-3CuO-Lotpaste konnte die Bil-

dung der Lottropfen unterbunden werden. Zur Erzielung von Gasdichtigkeit und hoher 

initialer Verbundfestigkeit sind zukünftig Parameteroptimierungen des Binder- und Füll- 

partikelgehalts sowie Fügedrucks notwendig. 

Mit der zerstörungsfreien Auswertung von Schattenbildern benetzter Substrate während 

unterbrochener Alterungsversuche wurde die Hypothese, dass sich Kontaktwinkel von 

Ag-xCuO-Loten während der Auslagerung erhöhen, widerlegt. Die Formänderung des 

Lottropfens war gleichmäßig und ausschließlich auf Verdampfung zurückzuführen. Dabei 

war die Verdampfungsrate innerhalb des untersuchten Parameterbereichs unabhängig 

vom Krümmungsradius der Lottropfen und dem gewählten Substrat. Übertragen auf reale 

Lotspalte bei Membranrohr-Lötungen wird sämtliches Lot nach etwa 20.000 Betriebsstun-

den verdampft sein. Eine hinreichende Verbundfestigkeit sowie Gasdichtigkeit ist bereits 

davor nicht mehr gegeben. Hoher Forschungsbedarf besteht daher in der Untersuchung 

geeigneter Beschichtungswerkstoffe und -methoden des gesamten Verbunds. 

Zur Reduktion der bekannten Festigkeitsdegradation reaktivgelöteter Verbunde während 

isothermer Alterung wurden sieben Ansätze zur Limitierung der Chromdiffusion des metal-

lischen Fügepartners getestet. Dabei zeigten sich insbesondere bei langer Voroxidation 

des austenitischen Stahls X15CrNiSi25-21 und bei Beschichtung mit NiCoCrAlReY über 

Hochgeschwindigkeitsflammspritzen defektarme Gefüge. Zudem konnte der dominierende 

Delaminationsbruch zwischen Stahl und Mischoxidschicht der Referenzserie durch Misch- 

und Keramikbrüche höherer Festigkeit abgelöst werden. Die charakteristische Verbund-

festigkeit nach 1000 h Alterung bei 850 °C wurde von 17 MPa auf 33 MPa angehoben, teils 

unter signifikanter Erhöhung des Weibullmoduls. Ein positiver Nebeneffekt war zudem die 

Erhöhung der minimalen Bruchspannung von 0 auf 11 MPa. Chromvergiftung konnte im 

BSCF nicht mehr nachgewiesen werden und die Interdiffusion durch das Lot wurde mini-

miert. Da die Festigkeitsdegradation reaktivgelöteter Verbunde maßgeblich durch den 

metallischen Fügepartner verursacht wird, lassen sich die Erkenntnisse zur Wirkung der 

Diffusionsbarrieren in BSCF-Verbunden auf zahlreiche Fügesysteme übertragen. 

Für die Technologie der Sauerstoffdarstellung mit tubularen OTM-Membranen lassen sich 

einige Empfehlungen ableiten. Durch die Ablösung der Klebverbindung durch Reaktiv- 

lötung kann der axiale Temperaturgradient zur metallischen Hülse verschoben werden. Mit 

einer mäßigen Erhöhung der Fügestellentemperatur von 25 auf etwa 750 °C können ers-

tens die diffusionsgesteuerte Festigkeitsdegradation des Verbunds und die 
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Lotverdampfung kinetisch gehemmt werden. Zweitens wird das gesamte Membranrohr un-

ter chemisch induzierten Spannungen stehen, die durch Kriechvorgänge relaxieren 

werden. Obgleich die chemischen Dehnungen von BSCF die Grundvoraussetzung für die 

Sauerstoffpermeation sind, können die daraus resultierenden Spannungen reduziert wer-

den, indem die Wandstärke der Membranrohre und folglich die Dehnungsbehinderung 

herabgesetzt wird. Dies erfordert homogenere Wandstärken und somit die Ablösung der 

derzeitigen Pressformgebung durch automatisierbare Extrusionstechnologie. Für letztere 

wurde im vergangenen Jahrzehnt die Technik zum einseitigen Verschließen der Rohre 

sehr weit entwickelt. Kürzlich wurden auch mit asymmetrischen tubularen Membranen 

250 h Permeationsbetrieb nachgewiesen [287]. Für den Werkstoff BSCF gibt es mittler-

weile vielversprechende Dotierkonzepte, die höhere chemische Beständigkeit, Festigkeit 

aber auch Thermoschockbeständigkeit aufweisen [288]. Hinsichtlich der Prozessführung 

sollten dennoch schnelle Änderungen der Prozessbedingungen auch während einer No-

tabschaltung vermieden werden. Konstruktiv kann dies gelöst werden, indem 

permeatseitige Drosselventile das Einströmen kalter Luft unterbinden. 
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6 Anhang 

6.1 Ergänzende Bilder  

 

Bild 6.1: Druck-Temperatur-Verlauf des isostatischen Nachverdichtens 

 

 

Bild 6.2: Technische Zeichnungen der Hülsen zur Membranrohrlötung 
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Bild 6.3: Technische Zeichnung der Löthilfe für Doppelverbunde, a) Rahmen Hinterteil, 
b) Rahmen Vorderteil, c) Toleranzangaben 

 



 6 Anhang 161 

 

 

 

Bild 6.4: Präparationsplan für BSCF/LSCF-Lotverbunde 

 

 

Bild 6.5: Normierter Gewichtsverlust von 4 Silberfolien a, b, c und d während der Alte-
rung bei 850 °C an Luft und resultierende mittlere Verdampfungsrate 
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Bild 6.6: Röntgen-Diffraktogramm von beschichtetem X15CrNiSi25-21 durch Alitierung 
und nach HVOF-Beschichtung mit NiCoCrAlReY (JCPDS: 44-1115/44-1187 und  
09-0097) 

 

 

Bild 6.7: Gezielt hervorgerufene Chromvergiftung von BSCF [289] 
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6.2 Ergänzende Tabellen 

Tabelle 6.1: Fittingparameter zur Darstellung der mittleren Abkühlkurven der Serie A 

Methode kleinster Fehlerquadrate mittels Levenberg-Marquardt-Optimierung auf zwei gewich-

tete Exponentialfunktionen: 𝑇 = 𝑝1 ∙ 𝑒𝑝2∙𝑡 + 𝑝3 ∙ 𝑒𝑝4∙𝑡 

 a [°C] b [1/s] c [°C] d [1/s] 

Serie A1 449,7 -6,08∙106 400,1 -7,73∙105 

Serie A2 660,2 -1,233∙103 188,5 -1,147∙104 

Serie A3 255,2 -2,283∙102 75,46 -2,395∙103 

Serie A4 
nicht ermittelt, da keine Temperaturmessung erfolgen konnte, die Proben 
konnten nach 10 s dem Wasserbehälter entnommen werden, die Abkühl-
kurve in Bild 2.10 ist auf dieser Informationsgrundlage geschätzt 

 

Tabelle 6.2: Vergleich von Schmelzpunkt [290], Preis [291, 292] und Sauerstofflöslichkeit 
der Edelmetalle (bei 98 kPa) 

Edelmetall 

[-] 

Schmelzpunkt 

[°C] 

Preis 

[€/g] 

Sauerstofflöslichkeit bei Schmelzpunkt 
[mol%] 

Gold 1064 57,50 gegen 0 [293] 

Platin 1769 24,60 unbekannt [294] 

Iridium 2447 52,20 unbekannt [295] 

Palladium 1555 66,30 unbekannt [296], 0,03 at% bei 900 °C [297] 

Osmium 3033 1292,17 unbekannt [298] 

Silber 962 0,54 2,1 [299] 

Rhodium 1963 270,00 unbekannt [300] 

Ruthenium 2334 9,10 unbekannt [301] 
 

 

Tabelle 6.3: Sinterprogramm für BSCF  

Segment Rampe [°C/h] Sollwert [°C] Haltezeit [h] 

1 60 200 --- 

2 10 280 1 

3 150 1100 5 

4 150 35 --- 
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Tabelle 6.4: Prozessparameter für Beschichtungen einer Stirnseite von  
X15CrNiSi25-21 Stäben durch das IOT an der RWTH Aachen 

HVOF-Beschichtung der Serie H und Z  

Brenner DJ2600 

Pulver NiCoCrAlReY -63 +22, HC Starck 

H2 (SLPM) 666 

O2 (SLPM) 214 

Trägergasstrom N2 (SLPM) 40 

Mantelgasstrom N2 300 

Abstand [mm] 270 

Förderer/Rührer (%) 30/70 

Brennergeschwindigkeit (mm/s) 1.000 

Meanderabstand (mm) 5 

Lagenzahl 4 

Kühlung 5 bar Druckluft 

APS Beschichtung der Serie Z 

Brenner Triplex 210 Pro 

Pulver ZrO2-7%Y2O3 (-45 +10) 

Ar (SLPM) 60 

N2 (SLPM) 8 

Strom (A) 450 

Abstand (mm) 150 

Brennergeschwindigkeit (mm/s) 1.000 

Meanderabstand (mm) 5 

Lagenzahl 4 

Kühlung 5 bar Druckluft 

Anzahl Pulverförderer 1 
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Tabelle 6.5: Werkstoffparameter der drei Komponenten sowie Modellannahmen für die 
gezeigten Ergebnisse der FEM-Spannungssimulation mit Abaqus in Bild 3.16 

 

T 

[°C] 

E 

[GPa] 

V 

[-] 

Streckgrenze 

[MPa] 

Spannung bei plast. Dehnung  

[MPa (-)] 

S
ilb

e
r 

20 76 0,368 63,04 73,04 (0,01) 

250 69 0,374 58,87 65,07 (0,01) 

450 63 0,380 45,55 47,71 (0,01) 

700 49 0,386 17,42 17,69 (0,01) 

800 45 0,388   

900 40 0,390   

960 35 0,392   

X
1
5
C

rN
iS

i2
5

-2
1

 

25 196 0,305 292 617 (0,45) 

204 184 0,309 217 528 (0,375) 

427 167 0,326 188 516 (0,37) 

538 159 0,333 167 483 (0,36) 

649 150 0,333 156 394 (0,415) 

816 137 0,292 136 209 (0,66) 

871 132 0,273 - 76 (0,65) 

B
S

C
F

 

24 63,2 0,25   

100 52,7 0,25   

200 46,8 0,25   

300 44,5 0,25   

400 51,3 0,25   

500 52,9 0,25   

600 53,3 0,25   

700 50,5 0,25   

800 48,6 0,25   

verwendete Wärmeausdehnungskoeffizienten: siehe Bild 3.1 

verwendete Abkühlkurve von der Löttemperatur: siehe Bild 3.10 

Materialmodelle: elastisch-plastisch (Stahl, Silberlot), rein-elastisch (BSCF), es wurde keine 
Spannungsrelaxation durch Kriechen abgebildet 

Randbedingungen: Loslager an der Stirnseite der Stahlhülse; spannungsfreier Zustand bei Löt-
temperatur 

Modellerstellung: der Gesamtkörper wurde 2D axialsymmetrisch gezeichnet und später den 
drei Sektionen Werkstoffe zugeordnet; dadurch wird keine Relativbewegung an den Kontaktflä-
chen ermöglicht; Solid Shell Elemente wurden zur Vernetzung gewählt 

verwendete Modellgeometrie der drei Werkstoffe: Stahlhülsen: siehe Zeichnung in Bild 6.2; 
BSCF-Rohre: da = 15,5 mm, di = 13,9 mm, l = 200 mm; Lotstärke: 90 µm  
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Tabelle 6.6: Werkstoffparameter sowie Modellannahmen für FEM-Spannungssimulation 
der Membranrohre. Die Subroutine zur Implementierung der chemischen Dehnung und 
des partialdruckabhängigen Kriechens im FE-Solver Abaqus ist in Dokument G in [1] frei 
zugänglich gemacht. 

T [°C] 
Ausdehnungskoeffizient αges [10-6 K-1] E-Modul 3) 

[GPa] 

Wärmeleitfä-
higkeit  
[W/mK] 

Spezifische Wärme-
kapazität [J/kgK] außen1) innen2) 

20 14,70 14,70 63,2 0,984  

100 14,77 14,77 52,7 0,961 512,92 

200 13,84 13,84 46,8 0,985 574,28 

300 12,85 12,85 44,5   

400 13,25 13,25 51,3   

500 14,10 16,00 52,9 1,294 614,4 

600 15,81 17,77 53,3   

700 17,69 19,53 50,5   

800 18,22 20,57 48,6 2,265 680,8 

900 18,86 21,62  3,0954)  706,34) 

1) Thermo-chemischer Ausdehnungskoeffizient aus Dilatometermessung an Luft (siehe Bild 3.1);  

2) Thermo-chemische Ausdehnung an Luft zzgl. der chemischen Ausdehnung der Permeatseite 

𝛼𝑐ℎ𝑒𝑚 ab 500 °C, Daten aus [72] mit Werten aus nachfolgender Tabelle 

T [°C] (3-δ) εchem [%] 𝛼𝑐ℎ𝑒𝑚 =
𝜀𝑐ℎ𝑒𝑚

∆𝑇
∙ 106 [10-6∙1/K] 

Luftgekühlt 2,509 0 0 

500*  2,441 0,095 1,90 

700* 2,379 0,129 1,84 

850* 2,331 0,234 2,75 

1000* 2,285 0,276 2,76 

* an Luft gesintert, mit N2 abgeschreckt und analysiert; 

3) Annahme gleicher E-Moduln für Luft- und Permeatseite. Leicht höhere Werte des E-Moduls wur-

den zwar bei 10-5 mbar gemessen, bei 5-10-2 bar Permeatdruck sind die Unterschiede jedoch 

vernachlässigbar (siehe 2.1.3.1 Elastizitätsmodul); 

4) Bei 960 °C gemessen; 

5) Konstante Parameter: Poissonzahl 0,25, Dichte 5,28 g/cm3; 

6) die exponentielle Abkühlung in Schritt 3 um 10 % innerhalb für 0 < t < 120 s analog zu Bild 2.7d 

wird durch folgenden Temperaturverlauf dargestellt: 

 

𝑇(𝑡)

𝑇(𝑡=0)
= −0.01727 ∙ 𝑙𝑛 (𝑡 +

1

𝑒
) + 0.98273 (27) 

Die Oberflächentemperaturen wurden dadurch x-positionsabhängig vorgegeben und die Tempe-

raturen innerhalb der Membran resultierten aus der Wärmeleitfähigkeit und Wärmekapazität. 
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7) die stationäre Kriechrate wurde mit Parametern aus [133] berechnet. Sie gelten für T > 850 °C, 

werden jedoch auch für T ≤ 850 °C angenommen. Die Kriechrate  

 
𝜀̇ = 𝐴 (

1

𝑑
)

𝑝

(𝑝𝑂2)𝑚𝜎𝑛 𝑒𝑥𝑝 (−
𝐸𝑎

𝑅𝑇
) (28) 

ist im Vakuum höher als unter Luft und wurde daher zwischen der Innen- und Außenseite in Si-

mulationsschritt 2 linear interpoliert über den Sauerstoffpartialdruck pO2 (pO2,außen =  0,021 MPa und 

pO2,innen = 0,005 MPa) mit den Konstanten aus der nachfolgenden Tabelle: 

Ea 

[mJ/mol] 

A 

[mm1.7/(MPa1.56·s)] 

n 

[-] 

m 

[-] 

p 

[-] 

R 

[mJ/(molK)] 

338E+06 2,90E+02 1,7 -0,14 1,7 8314 
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6.3 Ergänzende Berechnungen und Analysen 

6.3.1 Berechnung der Toleranzfaktoren 

Laut LIU [302] wird das Sauerstoffdefizit δ durch Umwandlung von Co4+ zu Co3+ kompen-

siert. Kein Fe3+ wurde beobachtet. BSCF setzt sich folglich aus x Co3+ Kationen und (1-x) 

Co4+ Kationen zusammen: 

0,5 ∙ 𝐵𝑎2+ +  0,5 ∙ 𝑆𝑟2+ + 0,8 ∙ (𝑥 ∙ 𝐶𝑜3+ + (1 − 𝑥) ∙ 𝐶𝑜4+)  + 0,2 ∙ 𝐹𝑒4+ + (3 − 𝛿) ∙ 𝑂2− 

Aus den Molanteilen und effektiven Ladungen wird zur Ladungsneutralität abgeleitet: 

0,5 ∙ 2 +  0,5 ∙ 2 + 0,8 ∙ (𝑥 ∙ 3 + (1 − 𝑥) ∙ 4)  + 0,2 ∙ 4 − 2 ∙ (3 − 𝛿) = 0 

Zusammenfassen und Umformen ergibt den Zusammenhang zwischen x und δ 

2 + 2,4𝑥 + 3,2 − 3,2𝑥 − 5,2 + 2𝛿 = 0 

−0,8𝑥 = −2𝛿 

𝑥 = 2,5𝛿 

Somit können die allgemeinen Formeln zur Berechnung der Toleranzfaktoren von GOLD-

SCHMIDT, FENG und BARTHEL an die spezielle Defizit-Stöchiometrie des BSCF angepasst 

werden. Der Einfluss des Sauerstoffdefizits auf den effektiven Ionenradius 𝑟𝑂2− ist nicht 

berücksichtigt. Da x ≤ 1 gelten muss, kann ab einem Sauerstoffdefizit δ ≥ 0,4 die Ladungs-

neutralität nicht mehr über Umwandlung von Co4+ zu Co3+ Ionen gewährleistet werden. Für 

δ ≤ 0,4 betragen die mittleren Ionenradien der A- und B-Kationen: 

• 𝑟𝐴 = 0,5𝑟𝐵𝑎2+ + 0,5𝑟𝑆𝑟2+ 

• 𝑟𝐵 = 0,8(2,5δ)𝑟𝐶𝑜3+ + 0,8(1 − 2,5δ)𝑟𝐶𝑜4+ + 0,2𝑟𝐹𝑒4+ 

und können zur Berechnung von Toleranzfaktoren eingesetzt werden. Als Ionenradien wur-

den die Werte in Tabelle 6.7 angenommen. 

Tabelle 6.7: Ionenradien für die Berechnung der Toleranzfaktoren, nach SHANNON [303] 

Ba2+ Sr2+ Co4+ Co3+ Fe4+ O2- 

1,61 1,44 0,53 0,61 0,59 1,4 

6.3.2 Abschätzung von Spannungen in den Membranrohren 

Die axialen Spannungen in einem frei hängenden Membranrohr aufgrund seines Eigenge-

wichts sind unabhängig von der Querschnittsfläche A und berechnen sich mit der Dichte ρ 

und der Erdbeschleunigung g: 

 𝜎𝑎𝑥(𝑥) =
𝑚(𝑥) ∙ 𝑔

𝐴
=

𝜌 ∙ 𝐴 ∙ (1 − 𝑥) ∙ 𝑙 ∙ 𝑔

𝐴
= 𝜌 ∙ 𝑔 ∙ (1 − 𝑥) (29) 
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Damit ergibt sich der in Bild 2.8a dargestellte Spannungsverlauf. Zusätzlich können bei 

gekrümmten oder mit Winkelversatz geklebten Membranrohren Biegespannungen  

 𝜎𝑏𝑖𝑒𝑔𝑒 =
(1 − 𝑥) ∙ 𝑙 ∙ 𝑚 ∙ 𝑔 ∙ 𝑠𝑖𝑛 𝛼

𝑊
 𝑚𝑖𝑡 𝑊 =

𝑟𝑎
4 − 𝑟𝑖

4

4𝑟𝑎
 (30) 

auftreten, wobei α die Winkelabweichung und W das Widerstandsmoment beschreibt. Bei 

einem Winkelversatz von 0,5 ° treten an der Fügestelle x = 0 damit lokale Zugspannungen 

von 28 kPa auf. Dies führt zu einer theoretischen Auslenkung des geschlossenen Memb-

ranendes von etwa 4 mm und hätte bei der Qualitätskontrolle der Membranrohre vor dem 

Moduleinsatz mittels der Prüflehre in Bild 6.8 zum Ausschluss des Membranrohrs geführt. 

 

Bild 6.8: Prüfhülse zum Ausschluss gekrümmter Membranrohre oder Klebungen mit Ver-
satz in Anlehnung an DIN EN 1457-1. 

Die Spannungskomponenten in tangentialer, radialer und axialer Richtung berechnen sich 

mit Ansätzen für außen- und innendruckbelastete dickwandige Rohrkomponenten [135]: 

 𝜎𝑡 =
𝑝𝑝𝑒𝑟𝑚 ∙ 𝑟𝑖

2 − 𝑝𝑓𝑒𝑒𝑑 ∙ 𝑟𝑎
2

𝑟𝑎
2 − 𝑟𝑖

2 −
𝑟𝑎

2 ∙ 𝑟𝑖
2(𝑝𝑓𝑒𝑒𝑑 − 𝑝𝑝𝑒𝑟𝑚)

𝑟𝑥 ∙ (𝑟𝑎
2 − 𝑟𝑖

2)
 (31) 

   

 𝜎𝑟 =
𝑝𝑝𝑒𝑟𝑚 ∙ 𝑟𝑖

2 − 𝑝𝑓𝑒𝑒𝑑 ∙ 𝑟𝑎
2

𝑟𝑎
2 − 𝑟𝑖

2 +
𝑟𝑎

2 ∙ 𝑟𝑖
2(𝑝𝑓𝑒𝑒𝑑 − 𝑝𝑝𝑒𝑟𝑚)

𝑟𝑥 ∙ (𝑟𝑎
2 − 𝑟𝑖

2)
 (32) 

   
 𝜎𝑎 =

𝑝𝑝𝑒𝑟𝑚 ∙ 𝑟𝑖
2 − 𝑝𝑓𝑒𝑒𝑑 ∙ 𝑟𝑎

2

𝑟𝑎
2 − 𝑟𝑖

2  (33) 

Mit dem Außen- und Innendurchmesser der Membranrohre (ra = 15,5 mm, ri = 13,8 mm), 

dem Feeddruck (pfeed = 1,0 MPa) und dem Permeatdruck pperm = -0,095 MPa (entspricht 50 

mbar Absolutdruck) ergibt sich der in Bild 2.8b auf Seite 2424 dargestellte Spannungsver-

lauf. Zusätzlich sind in diesem Diagramm extrahierte Datenpunkte aus der FE-Simulation 

in Teilschritt 1a (nur Aufbringen der Drücke, siehe auch 6.3.3) dargestellt, die den Verlauf 

der Spannungskomponenten bestätigen.   
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Die Radialverformung der Membranrohre [304] 

 ∆𝑟𝑥 =
𝑝𝑓𝑒𝑒𝑑 ∙ 𝑟𝑥 ∙ 𝑟𝑎

2

𝐸 ∙ (𝑟𝑎
2 − 𝑟𝑖

2)
∙ (

𝑟𝑖
2

𝑟𝑥
2

∙ (1 + 𝜈) + 1 − 𝜈) (34) 

beträgt bei Einsetzen der vorgenannten Radien, des Feeddrucks und der elastischen Kon-

stanten E = 63 GPa und ν = 0,3 nur Δrx = – 1 µm. Dies bestätigt auch die FE-Simulation 

(siehe Bild 6.9e, Seite 171). Es ist folglich kein Einbeulen der Membranrohre, wie häufig 

bei außendruckbelasteten Metallkapseln, zu erwarten. Die kritische Beulspannung [305] 

 𝑝𝑎,𝑘𝑟𝑖𝑡 = [
𝐸

4 ∙ (1 − 𝜈2)
] ∙

𝑟𝑎 − 𝑟𝑖

𝑟𝑎 + 𝑟𝑖
 (35) 

liegt über 1000 MPa.  

6.3.3 Details zum simulierten Spannungsverlauf in radialer Richtung  

Im Ergebniskapitel 2.5.5.2 wurde der Spannungszustand nach Schritt 1 vorgestellt, der 

nach gleichzeitigem Aufbringen der Drücke, der chemischen Dehnung und dem axialen 

Temperaturgradienten resultiert. An dieser Stelle soll eine genauere Betrachtung des 

Spannungsverlaufs in der Membranwand an der Position x = 0,875 erfolgen. Hierzu wurde 

der Simulationsschritt 1 in die drei Teilschritte 1a (Drücke), 1b (Drücke und Temperatur), 

1c (Drücke, Temperatur und chemische Dehnung) zerlegt, um die Auswirkungen von ther-

mischer und chemischer Dehnung sowie Kriechrelaxation auf den Spannungszustand zu 

veranschaulichen. Es wird jedoch darauf hingewiesen, dass diese Schritte im realen 

Membranbetrieb nicht separat und in der dargestellten Reihenfolge ablaufen werden. Bild 

6.9a-c zeigt, dass die reine Belastung durch Feed- und Permeatdruck keine nennenswer-

ten Spannungen verursachen. Die Radialspannung wirkt dem äußeren und inneren Druck 

entgegen, während die Axial- und Tangentialspannung bei etwa -5 und -10 MPa liegen. 

Das zusätzliche Einstellen des axialen Temperaturgradienten führt nur an der Fixierungs-

stelle x = 0 (nicht dargestellt) zu Dehnungsbehinderung und ändert den Spannungs-

zustand in der heißen Zone kaum. Allerdings ist der Darstellung in Bild 6.9e eine deutliche 

Verschiebung der Membranwand nach außen bei gleichzeitiger Zunahme der Wandstärke 

zu entnehmen. Während die chemische Dehnung Wandstärke und deren Position wenig 

verändert, treten an der Innenseite hohe Druckspannungen und an der Außenseite hohe 

Zugspannungen auf. Dies trifft für alle Hauptspannungen zu. An der Membranoberfläche 

befinden sich die einwirkenden Drücke und der unter einem radialen Dehnungsgradient 

stehende Werkstoff somit nicht mehr im Gleichgewicht. Aufgrund der isotropen chemi-

schen Dehnung bleibt die Tangentialspannung 5 MPa niedriger als die Axialspannung und 

die Spannungsänderungen an den Oberflächen sind mit Δσ ≈ 74 MPa identisch.  
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Durch Kriechen in Schritt 2 können Axial- und Radialspannungen insbesondere an den 

unter höheren Spannungen stehenden Oberflächen relaxieren. Die Radialspannungen re-

laxieren vernachlässigbar, führen jedoch zur Relativverschiebung der Membranwand nach 

innen. Nach der Notabschaltung ist das Membranrohr nahezu frei von Radialspannungen. 

Die in Bild 6.9e sichtbare Verschiebung und Verdickung nach Schritt 3 ist auf die noch 

hohe Temperatur von 765 °C zurückzuführen. Das Fehlen der Drücke führt in axialer und 

tangentialer Richtung zu einer Inversion der Spannungen, sodass innen 40 MPa Zug- und 

außen 40 MPa Druckspannungen vorliegen. Dieser symmetrische innere Spannungszu-

stand nach Schritt 3, in dem nur noch die Temperaturen wirken und keine 

Dehnungsbehinderung (bei x = 0,875) auftritt, ist plausibel, da das Integral der Spannun-

gen über den Radius wie erwartet Null ergibt. 

 

Bild 6.9: (a-c) Verlauf der Spannungskomponenten in der Membranwand in radialer 
Richtung nach den Teilschritten 1a, 1b, 1c, 2 und 3 der FE-Simulation, ausgelesen an 
vier Knotenpunkten, d) Skizze zur Darstellung der radialen Position bei der Membran-
länge x = 0,875 (T ≈ 850 °C), e) Position und Stärke der Membranwand. Daten (auch an 
der Stelle x = 0,125 und x = 0,5) sind in Dokument D in [1] publiziert.   
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6.3.4 Positionierungseffekten beim Kreisringtest 

Die Wandstärke s hat in der Gauß’schen Fehlerfortpflanzung den dominierenden Einfluss 

auf die berechnete Biegefestigkeit des Kreisringtests. Aus diesem Grund wurde bei der 

Probenpositionierung, soweit dies mit dem Auge möglich war, darauf geachtet dünne/dicke 

Bereiche seitlich zu orientieren. Beispielsweise bewirkt die Abweichung der Wandstärke 

vom Mittelwert 𝑠̅ = 920 µm mit einem Minimum von 750 µm (am Bruchursprung) oder 

650 µm (Am Membranende) Veränderungen der einwirkenden Spannungen von 86 MPa 

auf 129 MPa oder 173 MPa. Hierfür wurden folgende Annahmen getroffen: l = 10 mm, 

F = 500 N und da = 15,5 mm. Die Positionierung der Kreisringe relativ zur dünnsten Wand-

stärke bestimmt jedoch, ob es zu einer Unterschätzung der tatsächlichen 

Maximalspannung σmax kommt. Dies ist exemplarisch an Bild 6.10 dargestellt. 

 

Bild 6.10: Schematische Darstellung des Einflusses der Positionierung von Kreisringen 
mit inhomogener Wandstärken auf die beim Bruch vorliegenden Spannungen σmax und 
die im Versuch ermittelten Bruchspannungen σi. 

6.3.5 Analyse der Eigenformen und -frequenzen 

Bei der Konstruktion des Oxycoal-Moduls wurde nicht auf mögliche Resonanzen geachtet. 

Die Membranen wurden über enge Passungen und O-Ring-Dichtung in den wassergekühl-

ten Zwischenflansch eingesetzt, welcher mit dem unteren Kessel verschraubt war. Der 

untere Kessel war mit dem Zwischenflansch und dem betonierten Hallenboden steif ver-

schraubt. Vermutlich liegt aufgrund des O-Rings daher ein schwach gedämpftes System 

vor, in dem durch Anregung in der Nähe der Eigenfrequenz Resonanz auftreten kann. 

Denkbare anregende Aggregate sind der Kompressor, die Vakuumpumpe oder Hochfre-

quenzpulsatoren für Ermüdungsprüfung. Zur Identifizierung von Eigenfrequenzen und 
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Eigenformen der Membranen wurde mit dem gleichen Modell wie in Bild 2.13b im initialen 

Zustand eine Modalanalyse durchgeführt. Die Absicht der Untersuchung liegt darin, die 

Wahrscheinlichkeit eines Membranversagens aufgrund der Resonanz mit einer charakte-

ristischen Frequenz von Aggregaten in der Umgebung zu bewerten.  

Die Eigenfrequenzen der ersten 20 Eigenmoden sind in Bild 6.11 links dargestellt. Die 

erste Eigenfrequenz liegt bei 1,7 kHz. Zwischen 7 und 8 kHz treten insgesamt 9 Eigenmo-

den auf. Dieser Bereich ist besonders gefährdet für eine Resonanz. Im Falle einer 

Anregung nahe einer bestimmten Eigenfrequenz, würde das Membranrohr die zugehörige 

Eigenform mit äquidistanten Knoten- und Wellenpositionen annehmen. Bild 6.11 zeigt 

exemplarisch die Eigenformen der Mode 5 und 20. Es gibt Moden, bei denen die maximale 

Auslenkung an der Position x = 0,25 vorliegt. 

 

Bild 6.11: Ermittelte Eigenfrequenzen der ersten 20 Moden sowie exemplarische Eigen-
formen bei Mode 5 und 6 (Skalierungsfaktor der Verschiebungen: 10). 

Die rotierenden Aggregate in der Umgebung weisen deutlich zu hohe oder zu niedrige 

Arbeitsfrequenzen auf, um als direkte Anreger in Frage zu kommen. Der Kompressor ar-

beitet mit 88,2 kHz, die Vakuumpumpe bei 90 oder 108 kHz, die Schwingprüfung mittels 

diverser Prüfmaschinen in der benachbarten Prüfhalle 1 wird mit 10-150 Hz durchgeführt. 

Die in Bild 6.12 dargestellte Frequenzmessung ergab zahlreiche Obertöne und Interferen-

zen, die insbesondere am Boden messbar sind.  
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Bild 6.12: Frequenzmessung in Prüfhalle 1 und 2 nach dem Modulbetrieb mittels Phy-
phox [306]. 

In Prüfhalle 2, in der das Oxycoal-Modul betrieben wurde, wurde keine Messung während 

des Modulbetriebs und laufendem Kompressor und Vakuumpumpe durchgeführt. Die ge-

messenen Bodenschwingungen entstammen Prüfständen zur Untersuchung der 

Wälzfestigkeit und liegen unterhalb der ersten Eigenfrequenz, weshalb sie keine Resonanz 

der Membranrohre verursachen können. Über den Boden werden offensichtlich keine 

Schwingungen von Halle 1 zu Halle 2 übertragen. Weitere eindeutige Rückschlüsse kön-

nen nicht gezogen werden. 

6.3.6 Verdampfungsrate 

6.3.6.1 Vergleich eigener Verdampfungsraten mit [189] 

PÖNICKE ermittelte an gelöteten Einzelverbunden eine lineare Verdampfungsrate von 

𝑙 ̇= 4,2∙10-9 cm/s [189]. Dieser Wert lässt sich über die Dichte von Silber 

(ρAg = 10,49 g∙cm-3) in eine flächenbezogene Verdampfungsrate konvertieren: 

 𝑚̇
𝐴⁄ =

∆𝑚

∆𝑡 ∙ 𝐴
=

∆𝑉 ∙ 𝜌

∆𝑡 ∙ 𝐴
=

∆𝑙 ∙ 𝐴 ∙ 𝜌

∆𝑡 ∙ 𝐴
=

∆𝑙 ∙ 𝜌

∆𝑡
= 𝑙̇ ∙ 𝜌 (36) 

Daraus ergibt unter der Annahme der vollen Dichte von Silber: 

 𝑚̇
𝐴⁄ = 4,2 ∙ 10−9

𝑐𝑚

𝑠
∙ 10,49

𝑔

𝑐𝑚3
∙ 103

𝑚𝑔

𝑔
= 4,4 ∙ 10−5

𝑚𝑔

𝑐𝑚2 ∙ 𝑠
 (37) 

Dieser Wert ist eine Zehnerpotenz höher als die in dieser Arbeit bestimmten Verdamp-

fungsraten.  
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6.3.6.2 Abschätzung der Lebensdauer 

Der Ausdruck in Gleichung (36)  lässt sich zur Lebensdauer Δt umformulieren: 

 ∆𝑡 =
∆𝑙 ∙ 𝜌

𝑚̇
𝐴⁄

 (38) 

Mit einem maximal zulässigen ∆𝑙 = 460µ𝑚 der halben Membranwandstärke und dem obe-

ren/unteren Grenzwert der Verdampfungsrate aus Tabelle 3.9 ergibt sich das Zeitintervall, 

innerhalb dessen das Lot vollständig verdampft sein wird: 

 ∆𝑡𝑚𝑎𝑥 =
0,046𝑐𝑚 ∙ 10490𝑚𝑔 ∙ 𝑐𝑚−3

5,3 ∙ 10−6𝑚𝑔 ∙ 𝑐𝑚−2 ∙ 𝑠−1
= 9,1 ∙ 107𝑠 = 25300ℎ (39) 

 ∆𝑡𝑚𝑖𝑛 =
0,046𝑐𝑚 ∙ 10490𝑚𝑔 ∙ 𝑐𝑚−3

10 ∙ 10−6𝑚𝑔 ∙ 𝑐𝑚−2 ∙ 𝑠−1
= 4,83 ∙ 107𝑠 = 13400ℎ (40) 
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