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1 Einleitung

Der Begriff Textur, aus dem Lateinischen ,textura“ — Gewebe, bezeichnet im
allgemeinen Zusammenhang die Struktur respektive die Beschaffenheit von Din-
gen. Anfang des 19. Jahrhunderts wurde dieser Begriff in der Geologie als eine
raumliche Beschreibung des Gefuges von Gesteinen eingefuhrt [86]. Dabei werden
Raumlage, Verteilung und Raumausfullung der Gemengeteile des Gesteins be-
schrieben. Ferner trifft man auf den Begriff in der Typographie, mit dem eine goti-
sche Gitterschrift bezeichnet wird, die den gebrochenen Schriften zugeordnet
wird [58].

In der Kristallographie, und damit fur diese Arbeit relevant, wird unter Textur eine
von der statistischen Verteilung der Orientierung abweichende Ausrichtung der
Kristallite eines polykristallinen Korpers verstanden [69]. Mit einer Texturierung,
also mit einer Orientierung oder Ausrichtung polykristalliner Materialien, gehen an-
isotrope Eigenschaften einher. Diese werden durch eine Orientierung der Kristallite
hervorgerufen, bei denen, statistisch gesehen, die Ausrichtung mindestens einer
kristallographischen Achse in eine Raumrichtung bevorzugt wird. Sind alle kristal-
lographischen Achsen in jeweils gleicher Raumrichtung perfekt orientiert, ist das ein
Einkristall.

Die Kristallite eines polykristallinen Materials mussen aber nicht zwangslaufig textu-
riert sein. So zeigen polykristalline Materialien oft isotrope Eigenschaften, die auf
der statistischen Verteilung der Lage der kristallographischen Achsen in allen
Raumrichtungen basieren. Mit einer Ausrichtung der Kristallite kbnnen mechani-
sche, optische, elektrische und/oder magnetische Eigenschaften von Werkstoffen in
unterschiedlichen Richtungen optimiert werden.

Anisotrope Materialien sind aus der Natur bekannt. So kbnnen mit Holz (Zellulose
und Lignin) und Knochen (Apatit und Collagen) eine gezielte Optimierung der
mechanischen Eigenschaften in die Hauptbelastungsrichtungen erreicht werden.
Des Weiteren wird die Anisotropie z. B. bei Asbestfasern oder bei Schiefer genutzt.
Ferner wird bei Polymerfasern durch Verstreckung und die dadurch bedingte

Ausrichtung von Polymerketten eine Festigkeitssteigerung erzielt, die in der
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Chemiefaserproduktion Anwendung findet. Im Bereich der metallischen Werkstoffe
werden Metalle mit gerichteten Kristalliten fur spezielle Anwendungen wie z. B.
Turbinenschaufeln eingesetzt, da extrem hohe mechanische Eigenschaften in
definierten Richtungen erforderlich sind [92].

Nichtmetallische anorganische Materialien sind in der industriellen Anwendung sel-
tener vertreten. So kbnnten texturierte keramische Werkstoffe, die die Eigenschaf-
ten keramischer Materialien mit denen anisotroper Werkstoffe kombinieren, die
Materialpalette bereichern. Bestimmte Eigenschaften wie z. B. die Pyro- und Piezo-
elektrizitat bei hohen Temperaturen, die bei ferroelektrischen Materialien oberhalb
der Curie-Temperatur verloren gehen, mechanische Langzeitstabilitat, geringe Di-
elektrizitatskonstanten (fur den Einsatz bei hohen Frequenzen) und relative Tempe-

raturunempfindlichkeit kbnnten gezielt genutzt werden [60,62,92,93].

Ziel dieser Arbeit ist es, texturierte Lithiumdisilicat Glaskeramiken mittels elektroly-
tisch induzierter Keimbildung herzustellen. Die Entstehung der Glaskeramiken soll
systematisch aufgeklart und deren Eigenschaften charakterisiert werden. Dabei ste-
hen strukturelle Untersuchungen im Mittelpunkt, die zum Verstandnis der Wachs-
tumsmechanismen und der Ausbildung der Texturen der Glaskeramiken beitragen
sollen. So soll das Stoffsystem Lithiumdisilicat mit geeigneten Elementen dotiert
werden, um Struktureinheiten und Kristalle visualisierbar machen zu kbnnen. Die
Versuchsparameter sollen so gewahlt werden, dass der Mechanismus der Katho-
denreaktionen und die Ursachen der elektrolytisch induzierten Keimbildung und
Kristallisation deutlich werden. Aus den Experimenten sollen daruber hinaus Daten
gewonnen werden, die zum Verstandnis der Kristallisation in Schmelzen beitragen.
Des Weiteren ist die Entwicklung eines Verfahrens vorgesehen, dass eine Optimie-
rung der Texturierung der Glaskeramiken erlaubt. Die Textur soll anhand von Un-
tersuchungen der vermuteten anisotropen mechanischen Eigenschaften nachge-

wiesen werden.



2 Theoretische Grundlagen

In diesem Kapitel soll ein Uberblick uber den aktuellen Stand der Forschung
auf dem Gebiet der texturierten Glaskeramiken gegeben werden. Daher wird detail-
liert auf verschiedene Prozesse zur Herstellung texturierter Glaskeramiken, ferner
auf die elektrolytisch induzierte Keimbildung und auf den Forschungsstand zur

Keimbildung und Kristallisation im System Lithiumdisilicat eingegangen.

2.1 Prozesse zur Herstellung texturierter Glaskeramiken

Um aus einem isotropen Material einen Werkstoff mit gerichteten Strukturen
herstellen zu kbnnen, bedarf es einer Aufpragung einer Vorzugsrichtung, die durch
Gradienten unterschiedlichster Natur bewirkt werden kann. Fur anorganische Mate-
rialien wie Glaskeramiken stellt sich also die Frage: Wie erhalt man aus einer ho-
mogenen isotropen Schmelze eine anisotrope Glaskeramik?

Durch homogene oder heterogene Keimbildung induziertes Kristallwachstum in iso-
tropem Glas fuhrt auch in nicht-kubischen Kristallsystemen normalerweise zu iso-
tropen Glaskeramiken. Entsprechende Prozesse ermoglichen die Herstellung
makroskopisch anisotroper, anorganischer Materialien, wie z. B. die Herstellung
von Quarz- oder Lithiumniobat Einkristallen. Des Weiteren zeigen durch Fasern
oder Platten verstarkte Keramiken anisotrope Eigenschaften in Abhangigkeit ihrer
Herstellung, wobei die Anisotropie schon vor dem eigentlichen Sintern vorhanden
ist. Zahlreiche Arbeiten in den letzten Jahren zeigten aber, dass durch verschie-
dene Prozesse auch anisotrope Glaskeramiken durch Kristallisation von Glasern
erzeugt werden kdonnen. Den in der Literatur beschriebenen Prozessen zur Her-
stellung texturierter Glaskeramiken liegen zwei Ansatze zu Grunde: kinetisch und

thermodynamisch kontrollierte Prozesse [92,93].
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2.1.1 Thermodynamisch kontrollierte Prozesse

Thermodynamisch kontrollierte Prozesse zur Herstellung texturierter Glaske-
ramiken sind durch eine energetische Bevorzugung einer definierten Richtung ge-
kennzeichnet. Dabei wird ein Gradient Uber das gesamte Material angelegt und
somit eine Vorzugsrichtung bestimmt [60]. So fuhrt z. B. ein Magnetfeld zur kontrol-
lierten Ausrichtung para-, ferro- und ferrimagnetische Materialien [8] oder ein elek-
trisches Feld zur Ausrichtung von Dipolen [41,59]. Ferner erzeugt das Anlegen
einer Ultraschallfrequenz an die Schmelze laminierte Strukturen in der Glaskera-
mik [36].

Durch die mechanische Deformation von Schmelzen kann die Ausrichtung der Kris-
tallite bzw. die Bildung eingeregelter Keime forciert werden [4,7,26-29,40,43-45,79].
Eine Ausrichtung der Kristallite durch mechanische Deformation ist bei Metallen
grundsatzlich bekannt. Hier entstehen durch Walzen so genannte Walztexturen, bei
denen durch Druck die Kristallite in Walzrichtung deformiert und eingeregelt wer-
den. Grossmann [40] beschrieb 1973 als erster, dass sich anisotrope Glaskerami-
ken aus Fluorglimmer und Fluoramphibolen durch Deformation mit hohen Scher-
kraften wie Walzen oder Pressen bildeten. Erstmals von Ashbee [4] wurde eine
Methode der Extrusion vorgestellt, bei der durch zwei gegenuberliegende Dusen
teilkristalline Schmelzen gepresst und so anisotrope Fluormagnesiumrichterit und
Fluorphlogopit Glaskeramiken hergestellt wurden. Atkinson & McMillan [7] nahmen
diese Idee auf und konnten aus teilkristallinen Schmelzen mit Hilfe der Extrusion
durch Strangpressen und anschlieBender Temperaturbehandlung texturierte Li-
thiumdisilicat Glaskeramiken erzeugen. In all diesen Versuchen wurden die nadel-
oder plattchenformigen Kristallite durch Scherkrafte eingeregelt.

Durschang et al. [26-29] extrudierten mittels Strangpressens nichtkristalline
Schmelzen. Dabei bildeten sich wahrend des Extrusionsvorganges eingeregelte
Keime in Bereichen hoher Scherkrafte. Die anschlieBende Temperung fuhrte zu
hochgradig orientierten Lithiumdisilicat Glaskeramiken. Die Extrusion wurde auch
von weiteren Autoren erfolgreich zur Herstellung von texturierten Glaskeramiken

mit Phlogopit und Fluorapatit angewandt [43-45,79].
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2.1.2 Kinetisch kontrollierte Prozesse

Im Gegensatz zum thermodynamisch kontrollierten Prozess wird im kinetisch
kontrollierten Prozess ein Gradient in einem kleinen Bereich der Glasprobe erzeugt,
der zu einer lokalen Keimbildung mit anschlieBendem Kristallwachstum und
schlieBlich zu einer gerichteten Glaskeramik fuhrt.

Zahlreiche Methoden der Herstellung texturierter Glaskeramiken kbnnen als kine-
tisch kontrollierte Prozesse betrachtet werden. Als erstes und wohl am ausfuhr-
lichsten wurde die Oberflachenkristallisation [1,3,11,22,23,30,47-50] beschrieben.
Hier tritt Keimbildung nur an der Glasoberflache oder in oberflachennahen Berei-
chen auf. Das anschlieBende Kristallwachstum muss in einer kristallographischen
Richtung schneller erfolgen als in den anderen Richtungen. Auf Grund dieser un-
terschiedlichen Wachstumsraten werden die Kristalle in ihrem Wachstum bevor-
zugt, deren Hauptwachstumsrichtung senkrecht zur Oberflache ist. Alle anderen
Kristalle, die nicht senkrecht zur Oberflache wachsen, behindern sich gegenseitig.
Durch diese Kristallwachstumsselektion entsteht so in oberflachenfernen Bereichen
eine hochgradig gerichtete Struktur, unabhangig von der Orientierung der oberfla-
chennahen Keime. Dieser Effekt wurde intensiv im Lithiumdisilicat System unter-
sucht [11,23,30,31]. Weitere Beschreibungen finden sich fur das Fresnoit System
(BaO-TiO,—Si0,) [22,47-50]. Die gerichtete kristallisierte Oberflachenschicht Uber-
schritt jedoch nicht eine Dicke von 500 ym.

Ein weiteres Wachstum der Kristalle von der Oberflache ins Volumen kann daher
durch einen Temperaturgradienten unterstutzt werden. Abe et al. [1-3] berichteten
als erste von einem sich mit der Wachstumsfront mitbewegenden Temperaturgra-
dienten, der unter anderem in Calciumphosphat Schmelzen angewandt wurde. Da
die Kristalle bestrebt sind, immer in die Richtung zu wachsen, in der sie die Kristalli-
sationswarme abgeben kdbnnen, wurden so orientierte Kristallstrukturen hervorge-
rufen. Ebenfalls mit dieser Methode konnten Glaskeramiken sowohl im Fresnoit
System [49] als auch im Lithiumdisilicat System [31] erhalten werden.

Als ein weiterer kinetisch kontrollierter Prozess kann die Zuchtung von Einkristallen
angesehen werden. Hier wird in die isotrope Schmelze ein Impfkristall als Keimbild-

ner eingebracht, so dass ein gesetzmaBig orientiertes Aufwachsen der kristallinen
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Substanz auf diesen Impfkristall (Epitaxie) begunstigt wird [60,69]. Eine ,perfekte”
Anisotropie in Form eines Einkristalls ist die Folge.

Weitergehende erwahnenswerte Methoden sind die durch Laser induzierten Keim-
bildungen [95] und Keimbildungen, die durch chemische Gradienten verursacht
werden [92]. Zu letzteren gehort die elektrolytisch induzierte Keimbildung, die im

Folgenden naher beschrieben wird und Gegenstand dieser Arbeit ist.

2.2 Elektrolytisch induzierte Keimbildung

Die Herstellung texturierter Glaskeramiken mittels elektrolytisch induzierter
Keimbildung wurde erstmals 1996 von Keding & Russel [62] im Fresnoit System
beschrieben. Dabei floss ein Gleichstrom zwischen zwei Elektroden, die sich in
Kontakt mit der Schmelze befanden. Der Stromfluss fuhrte zu einer Reduktion von
Ti** zu Ti* in der unmittelbaren Umgebung der Kathode. Diese Veranderung der
Schmelze begunstigte die Keimbildung. Das anschlieBende Kristallwachstum fuhrte
auf Grund des Habitus der Kristalle und der Kristallwachstumsselektion zu einer
hochgradig gerichteten Glaskeramik [60,62-64,66]. Diese Methode wurde bis zum
jetzigen Zeitpunkt in den Kristallsystemen Sr(PO,), Sr,TiSi,O4 [60], Fluorrichte-
rit/Diopsid [67], LINbO, [37] und Mullit [106] angewandt.

Fur das Verstandnis der elektrolytisch induzierten Keimbildung und der Kristallisa-
tion durch Kristallwachstumsselektion sollen hier weitere grundlegende Begriffe er-

lautert werden.

2.2.1 Elektrolyse

Bei der Elektrolyse wird durch Anlegen einer elektrischen Spannung eine Oxi-
dation an der Anode und eine Reduktion an der Kathode erzwungen. Die Redoxre-
aktionen an den Elektroden sind dadurch raumlich getrennt [6]. So wirken die Elek-
troden chemisch nur an der Kontakistelle zwischen dem Elektronen- und dem lo-

nenleiter. Daher ist eine hochgradig lokale Anwendung moglich.
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Um die Elektrolyse in einem Glas bzw. Schmelze durchfuhren zu kébnnen, bedarf es
einer ausreichenden, uberwiegend ionischen Leitfahigkeit des Glases bzw. der
Schmelze.

Beim Anlegen eines Potentials kommt es auf Grund elektrochemischer Reaktionen
in unmittelbarer Umgebung der Elektroden zu einer Anderung der Zusammenset-
zung des Glases bzw. der Schmelze. Kathodische und anodische Reaktionspro-
dukte kdnnen die Keimbildung begunstigen oder beschleunigen. Die Elektrolyse ist
hier der Initiator der Keimbildung.

Im Hinblick auf den kinetisch kontrollierten Prozess zur Herstellung texturierter
Strukturen muss eine Triebkraft fur die anschlieBende Kristallisation mit einer wie
auch immer gearteten Kristallwachstumsselektion vorliegen. Diese wird durch eine

Unterkiuhlung der Schmelze gegeben.

2.2.2 Keimbildung

Neben der Unterkiihlung der Schmelze ist fur eine Kristallisation auch das
Vorhandensein bzw. die Bildung von Keimen und deren Wachstumsfahigkeit Vor-
aussetzung [105]. Die Keimbildung wird in der klassischen thermodynamischen
Keimbildungstheorie als Phasenubergang betrachtet, also z. B. die Bildung eines
Kristalliten in einer unterkuihlten Schmelze. Dieser Phasenubergang ist mit einer
Triebkraft AG verbunden, die sich aus der Differenz der freien Enthalpien des Kris-

talls G, und der dazugehorigen Schmelze Gg ergibt [97]:

AG =Gy -Gq Gleichung 2.1

Diese Anderung der freien Enthalpie AG wird aber auch durch den Energieanteil
AG, beschrieben, der pro Einheitsvolumen zwischen Schmelze und Kristall frei
wird. Mit der Formierung eines Keimes entsteht aber auch eine neue Phasen-
grenze, deren Grenzflachenenergie o (Oberflachenspannung) einen weiteren Bei-
trag zur Anderung der freien Enthalpie liefert. Nimmt man einen kugelformigen
kristallinen Cluster mit dem Radius r an, so ergibt sich die freie Keimbildungsen-

thalpie aus:
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AG:-%n-r3-AgV+4n-r2-a,

Gleichung 2.2

bei der der Oberflachenanteil positiv mit r* und der Volumenanteil negativ mit r* ein-

geht [69,97,104,105].

In Abbildung 2.1 ist diese freie Bildungsenthalpie eines Kristallkeimes in Abhangig-

keit seines Radius schematisch dargestellt. Die Kurve fur AG resultiert aus der Dif-

ferenz der Kurven des Volumen- und Oberflachenanteils. Fur kleine Radien steigt

zunachst die freie Keimbildungsenthalpie
an, durchlauft ein Maximum und fallt ab
einem bestimmten Radius wieder ab.
Dieses Maximum entspricht dem kritischen
Keimradius r*, ab dessen GroBe ein
entstehender Keim wachstumsfahig ist.
Keime mit Radien r<r* losen sich
auf [69,97,104,105].

Der kritische Keimradius r* ist von der Un-
terkuhlung der Schmelze abhangig. Er
nimmt mit steigender Unterkuihlung ab. Der
dazugehorige AG-Wert stellt die Keimbil-
dungsarbeit oder auch kritische freie Keim-
bildungsenthalpie AG* dar [69,97,105].
Eine wesentliche GroBe ist die Keimbil-
dungsrate KB. Wird berucksichtigt, dass es

in einer homogenen Schmelze einer Akti-

AG

AG*

Abbildung 2.1: Schematische Darstellung
der Anderung der freien Keimbildungsen-
thalpie AG vs. Keimradius r mit AG, als
Oberflachenanteil, AG, als Volumenanteil,
AG* als Keimbildungsarbeit und r* als kriti-
schen Keimradius.

vierungsenthalpie AG, bedarf, damit ein Transport der Clusterbestandteile durch

die Schmelze an den Ort der Keimentstehung gewahrleistet ist, so stellt sich die

Keimbildungsrate als

-(AG"+AGy)

KB=A-e *T

Gleichung 2.3
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dar, wobei A eine Konstante, k die Boltzmann Konstante und T die absolute Tem-
peratur ist. Die Keimbildungsrate ist demnach temperaturabhangig und durchlauft
auf Grund der entgegengesetzten Wirkung von Temperatur, Keimbildungsarbeit
und Diffusion ein Maximum im Unterkuihlungsbereich [69,97,104,105].

Die in Gleichung 2.3 ausgedruckte kritische freie Keimbildungsenthalpie gilt fur eine
homogene Keimbildung aus einer homogenen Schmelze.

Ein Fremdkeim kann eine Keimbildung erheblich erleichtern (heterogene Keimbil-
dung). Voraussetzung fur die heterogene Keimbildung ist die Benetzung des Pri-
mar-Fremdkeimes [105]. Infolge der Benetzung wird gegenuber der homogenen
Keimbildung der Oberflachenanteil aus Gleichung 2.2 durch die kleinere Grenzfla-
chenenergie des Keimes zum Fremdkeim geringer. Eine Erniedrigung des kriti-
schen Keimradius und der kritischen freien Keimbildungsenthalpie sind die Folge.
Ein Grenzfall ware eine perfekte Benetzung des Fremdkeimes. Hier tendiert die
Keimbildungsarbeit gegen Null. Es gilt also fur die heterogene Keimbildung
AG* (heterogen) < AG* (homogen). Des Weiteren kann es sogar zu epitaxialen

Wechselwirkungen zwischen Fremd- und Hauptkeim kommen.

2.2.3 Kristallisation

Ist eine kritische KeimgroBe erreicht, setzt Kristallwachstum ein. Die Ge-

schwindigkeit dieses Kristallwachstums KWG mit

3w-a;n

KWG =M(l—ei§’) Gleichung 2.4
berechnet sich aus dem Bruchteil der Grenzflache f, an die Molekule angelagert
werden kdbnnen, der Boltzmann Konstante k, der Temperatur T, der Sprungentfer-
nung a,, mit der ein Teilchen eingebaut wird, der freien Bewegungsenthalpie AG
und der Viskositat n [105]. Hieraus resultiert wiederum eine Temperaturabhangig-
keit der KWG mit einem deutlichen Maximum. Analog der Keimbildung ist bei
hohen Temperaturen die thermodynamische Triebkraft limitierend, bei tieferen

Temperaturen die Viskositat [69,97,104,105]. Wenn eine Schmelze von einer
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Temperatur oberhalb Liquidus abkuhlt, so steigt die KWG an und erreicht schon mit
geringer Unterkuhlung ein Maximum [42]. Das Maximum der Keimbildungsrate tritt

in der Regel erst bei groBeren Unterkuhlungen ein (siehe Abbildung 2.2).

4 KWG
KWG

KB KB

T
T TLiquidus

9

Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der Keimbildungsrate KB und Kristallwachs-
tumsgeschwindigkeit KWG vs. Temperatur.

2.2.4 Kristallwachstum

Die im vorherigen Kapitel dargelegten theoretischen Betrachtungen der Kris-

tallisation basieren auf drei unterschiedlichen Modellen:

1. normales oder kontinuierliches Wachstum

2. Wachstum zweidimensionaler Keime und deren weiterer Aufbau

3. Wachstum durch Schraubenversetzung
Fur das erste Model gilt, dass die Atome die gleiche Wahrscheinlichkeit besitzen,
sich an jede Stelle zwischen Kristall und Schmelze zu setzen oder diese zu verlas-
sen. Der Kristall wachst also kontinuierlich mit einer Geschwindigkeit proportional
zur Anlagerungsgeschwindigkeit der Molekule. Hier wird allerdings vorausgesetzt,
dass eine genugend groBe Rauhigkeit zwischen Kristall und Schmelze im atomaren
Bereich vorhanden ist [42,104].
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Die Ausbildung eines ,perfekten” Kristalls mit glatter Oberflache setzt einen zweidi-
mensionalen Keim voraus (zweites Modell). Kossel [72] und Stranski [102] gehen
davon aus, dass sich die Atome in der Schmelze mit ihrer kinetischen Energie dort
anlagern, wo sie den hochsten Energiegewinn erreichen. Die Anlagerung auf einer
fertigen Netzebene erzielt den geringsten Energiegewinn, die Fortsetzung einer un-
fertigen Netzebene einen hdbheren. So wird immer erst eine Netzebene vervollstan-
digt, bevor der Zwang einer Neubildung besteht [42,89,104].

Da die Neubildung einer neuen Netzebene energetisch ungunstig ist, wird das
Wachstum durch Anlagerung an Storstellen energetisch erleichtert. Eine Schrau-
benversetzung (drittes Modell) liefert solch eine Storstelle und es folgt ein Spiral-
wachstum der Kristalloberflache [42,89,104].

Vollstandig ausgebildete Kristalle wachsen nur unter bestimmten Bedingungen, bei
denen ein konstanter Materialstrom zu den Ecken, Kanten und Flachen gewahr-
leistet ist. Schnelle Unterkuhlungen mit relativ groBen Betragen fuhren zur Bevor-
zugung energetisch gunstiger Anbaupositionen (Kanten und Ecken), da der Mate-
rialstrom nicht mehr Schritt halten kann. Es kommt zum Skelettwachstum, bei dem
die Flachen nur unvollstandig ausgebildet werden. Eine extreme Form ist das
dendritische Wachstum, bei dem nur Dendritaste in Richtung der schnellst mogli-
chen Kristallisation und mit hohen Geschwindigkeiten weiterwachsen. Hier werden
einfach indizierte kristallographische Richtungen bevorzugt. Die Zwischenraume

zwischen den Dendritasten werden nachtraglich aufgefullt [69].

2.3 Lithiumdisilicat — Li,Si,O,

Das Glassystem Li,O-2SiO, ist eines der am besten untersuchten Glassys-

teme. In der Literatur ist eine Vielzahl an thermodynamischen KenngroBen be-
schrieben. Der T, liegt bei ca. 451 °C [54].
Kristallines Lithiumdisilicat bildet sich bei einem Verhaltnis der Oxide von Lithium
und Silicium von 1:2 unterhalb von 1034 °C [73]. Hier liegen Liquidus- und Solidus-
Temperatur so nah beieinander, dass das System, bestehend aus einer Kompo-
nente, mit einem Schmelzpunkt bei 1034 °C betrachtet werden kann [73,90,91]
(siehe Abbildung 2.3).
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Abbildung 2.3: Phasendiagramm des Systems Li,O-SiO, nach Kracek [73].

Es werden von verschiedenen Autoren mehrere Phasen kristallinen Lithiumdisili-
cates beschrieben, die sich in der Symmetrie und den Abmessungen der Elemen-
tarzelle sowie in ihrer Stabilitat unterscheiden (siehe Tabelle 2.1). Die orthorhom-
bische Hochtemperaturform ist oberhalb von 936 °C stabil, wahrend unterhalb die-
ser Temperatur die monokline Tieftemperaturphase stabil ist [38,70,90,100,109]. In
beiden Fallen handelt es sich um Schichtsilicate. SiO,-Tetraeder bilden hier sichel-
formige Ketten parallel zur (010)-Ebene (siehe Abbildung 2.4). Diese Ebenen sind
effektiv durch Li-lonen verbunden, die sich zwischen den SiO,-Tetraeder befinden
und mit Trennstellensauerstoffen und/oder Brucken bildenden Sauerstoffen koordi-
niert sind. Diese Bindungen zwischen den einzelnen Ebenen sind wesentlich
schwacher als innerhalb der Ebenen, was sich in einer deutlichen Spaltbarkeit der

Lithiumdisilicat Schichtpakete widerspiegelt [91].
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Tabelle 2.1: Kristallographische Daten fur Lithiumdisilicat.

monoklin

5,73; 14,62; 4,80 / 90,08

Kristallsystem A a;b;cinA/Bin° JCPDS Referenz
gruppe

orthorhombisch, Basis zentriert Ccc2  5,81;14,58; 4,77 82-2396 de Jong et al. [19]
orthorhombisch, Basis zentriert Ccc2  5,80; 14,66; 4,81 17-0447 Donnay & Donnay [25]
orthorhombisch, Basis zentriert Ccc2  5,80; 14,66; 4,81 30-0767 West [108]
monoklin, Basis zentriert Cc 5,82; 14,60; 4,78 /90,00 40-0376 Liebau [74]
monoklin, Basis zentriert Cc 5,82; 14,66; 4,79 /90,00 72-0102 Liebau [74]
orthorhombisch (metastabil) Pbcn  5,68;4,78; 14,65 42-0248 Smith et al. [100]
orthorhombisch (metastabil) Pbcn  5,68;4,78; 14,65 79-1899 Smith et al. [100]
orthorhombisch (metastabil) Pbcn  5,69;4,78; 14,65 80-1470 Smith et al. [100]
orthorhombisch - 5,80; 14,66; 4,81 14-0322 Donnay & Donnay [25]

Deubener et al. [21]

Abbildung 2.4: Schematische Darstellung der Lithiumdisilicat Elementarzelle nach
de Jong [19].

Zahlreiche Arbeiten wurden zur Keimbildung in stochiometrischen Glasern von Li-

thiumdisilicat durchgefuhrt und dementsprechende thermodynamische KenngroBen

ermittelt. Eine Vielzahl von Untersuchungen beschaftigte sich mit der Ermittlung der

Keimbildungsrate. Dabei ergaben sich maximale Werte von 0,8-4,3 mm?®s” bei
454 °C [20,21,55,57,75,77,82,90,107,112]. Der Grund fur die Diskrepanz in den

Keimbildungsraten fur eine stationare homogene Keimbildung in Lithiumdisilicat

Glasern [84,90] in Bezug auf die klassische Keimbildungstheorie wird in der Li-

teratur kontrovers behandelt. Matusita & Tashiro [77] geben als Ursache fur die
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verhaltnismaBig hohen Keimbildungsraten den groBen Betrag der freien Keimbil-
dungsenthalpie an. Sen & Mukerji [99] gehen von einer unscharfen Kristall-Glas
Grenze aus. Grunde fur eine Keimbildung in diesem Stoffsystem sehen Fokin & Za-
notto [32] und Weinberg & Zanotto [107] in der moglichen Temperatur- oder Gro-
Benabhangigkeit der Oberflachenenergie zwischen Kristall und Schmelze. Moller et
al. [80] und Schmelzer et al. [96] erwahnen dabei das Auftreten einer mechani-
schen Spannung wahrend der Keimbildung. Muller et al. [82] geben an, dass die
Struktur von Glas und Kristall einen Einfluss auf das Kristallisationsverhalten haben
kann. Die Koordination der Kationen spielt dabei eine wichtige Rolle im Keimbil-
dungsverhalten und kann zur Unterdruckung der homogenen Keimbildung fuhren.
Zanotto & Muller [114] geben u. a. den geringen Dichteunterschied zwischen Glas
und den Kristallen zu bedenken. Keding [61], Keding & Russel [65] und Avramov et
al. [9] sehen den Grund fur die Keimbildung u. a. in der Anhaufung von Floppy-Re-
gionen in der Schmelze, wobei es nur dort zur initialen Keimbildung kommen kann.
Rowland & James [90] weisen auf die Form der Keime hin, deren Oberflachen-
energien die homogene Keimbildung begunstigen.

Ferner wird die Bildung einer metastabilen Phase wahrend der Keimbildung unter-
schiedlich diskutiert. Auf Grund der geringeren Oberflachenenergie der metastabi-
len Phase bilden sich hier zuerst Keime, durch die dann eine heterogene Keimbil-
dung initiiert wird [21]. Barker et al. [10] und Zanotto [113] konnten dies nicht nach-
vollziehen. Soares et al. [101] und Zanotto [111] bestatigten zwar Deubeners [21]
Beschreibungen, sehen aber in der Bildung einer metastabilen Phase keinen Ein-
fluss auf die homogene Keimbildung.

Zahlreiche Untersuchungen wurden zu Induktionszeiten einer nicht-stationaren
Keimbildung im Lithiumdisilicat Glas durchgefuhrt [14,17,20,21,55,57,107,113],
welche neben der stationaren Keimbildungrate und der Kristallwachstumsge-
schwindigkeit eine essenzielle GroBe in der kinetischen Beschreibung unterkuhlter
Schmelzen ist. Gutzow [42] begrundet dies mit der Temperaturabhangigkeit aller
drei GroBen und dem Zusammenhang dieser mit der Viskositat. Russel & Ke-
ding [94] zeigen jedoch in einem Modell, dass die Induktionszeiten der nicht-statio-
naren Keimbildung auf Grund einer Abhangigkeit von der Temperzeit einer An-

nahme durchaus der stationaren Keimbildung nicht widersprechen.
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Zahlreiche Arbeiten sind zur Kristallisation von Lithiumdisilicat in der Literatur be-
kannt [10,15,16,21,39,51,53,56,71,75,76,85,87,113]. Abgesehen von Matusita &
Tashiro [76] wurden die Kristallwachstumsgeschwindigkeiten bei Temperaturen un-
terhalb der Temperatur der maximalen Kristallwachstumsgeschwindigkeit (nach
Matusita & Tashiro [76] 7-10™ m/s bei 920 °C) nahe der Keimbildungstemperatur
gemessen.

Neben den oben beschriebenen Keimbildungs- und Kristallisationsversuchen sind
in der Literatur noch weitere Herstellungsverfahren fur Lithiumdisilicat Glaskerami-
ken bekannt. Burkhard & Nachtegaal [18] beobachteten eine Erhbhung der Tempe-
ratur der maximalen Keimbildungsrate mit steigendem Druck bis zu 0,5 GPa. Bei
hoheren Drucken wurde keine Keimbildung beobachtet. Fuss et al. [35] konnten
feststellen, dass Lithiumdisilicat Glas unter Druck (hier bis zu 6 GPa) eine Ver-
schiebung der Keimbildungsraten zu tieferen Temperaturen zur Folge hat. Keimbil-
dung war hiernach schon bei ca. 400 °C mbglich. Die Erniedrigung der Viskositat
bei allen Temperaturen mit steigendem Druck wird dabei als moglicher Grund einer
begunstigten Keimbildung angesehen.

Weiterhin sind Untersuchungen an Lithiumdisilicat zur Herstellung anisotroper Glas-
keramiken durch Extrusion partiell kristalliner Schmelzen beschrieben. Ashbee [4]
extrudierte teilkristalline Schmelzen durch zwei gegenuberliegende Dusen und er-
zielte mit dieser Methode anisotrope Fluormagnesiumrichterit und Fluorphlogopit
Glaskeramiken. Die Temperaturbehandlung einer extrudierten Lithiumdisilicat
Schmelze ergab jedoch keine Texturierung der Glaskeramik. Atkinson & McMil-
lan [7] waren erfolgreicher und konnten anhand gemessener Reflexe in Rontgen-
diffraktogrammen zeigen, dass durch die Extrusion eine Orientierung der kristallo-
graphischen c-Achse in Extrusionsrichtung erfolgte. In Richtung der a- und b-Achse
konnte jedoch keine bevorzugte Ausrichtung ermittelt werden. Eine ebenfalls deutli-
che Ausrichtung der Lithiumdisilicat Kristalle mit der c-Achse parallel zur Strang-
pressrichtung erzielten Durschang et al. [26-29] mittels eines Strangpressverfah-
rens nichtkristalliner Schmelzen. Hier wurden die Strang gepressten Glaser mit ei-
nem geringen Anteil an orientierten Kristalliten Temperatur behandelt, so dass eine

hochgradig orientierte Lithiumdisilicat Glaskeramik erzielt werden konnte.
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Erstmals wurde eine Texturierung durch Oberflachenkristallisation von Li,O-SiO,-
haltigen Glaskeramiken von Booth & Rindone [11] beschrieben. Sie zeigten, dass in
einer 500 ym dicken Schicht die (002)-Ebene der Lithiumdisilicat Kristalle parallel
zur Oberflache liegt und erklarten dies mit einer Kombination aus der hohen Kon-
zentration an Li-lonen in der (002)-Ebene im Kristallgitter und der zum Glasvolumen
hdheren Konzentration der Alkaliionen an der Glasoberflache. Ding et al. [23] wie-
derholten diese Experimente und gaben neben der Li-Anreicherung auch die Kris-
tallwachstumsselektion infolge unterschiedlicher Wachstumsgeschwindigkeiten der
kristallographischen Richtungen als weitere Erklarung an.

Engel & Frischat [31] quantifizierten die Orientierung der Lithiumdisilicat Kristalle.
Dabei wurde der Grad der Orientierung mittels einer Orientierungsverteilungsfunk-
tion (ODF) und inverser Polfiguren an Glaskeramiken gemessen, die durch Ober-
flachenkristallisation oder Volumenkristallisation in einem sich mit der Wachstums-
front mitbewegenden Temperaturgradienten (siehe Kapitel 2.1.2) hergestellt wur-
den. Gegenuber ungerichteter Glaskeramiken zeigte die Textur dieser Glaskerami-

ken eine 40 mal hbhere Intensitat.
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Zur Herstellung und Charakterisierung der Glaskeramiken kamen in dieser Ar-

beit Methoden und Gerate zur Anwendung, die im Folgenden beschrieben werden.

3.1 Elektrolyseapparatur

Wahrend der Elektrolyseversuche wurde der Pt-Tiegel mit dem darin befindli-
chen Glas uber einen Mittelfrequenz-Induktionsofen (EMA TPU100-25-2a-03) er-
hitzt. Die Temperaturregelung erfolgte mittels Verhaltnispyrometer (Landmark R1
600/ 1600 C-V), welches die Temperatur im unteren Drittel des Tiegels maB. Diese
Anordnung ermoglicht die Manipulation und Beobachtung der Schmelze von oben.
Fur die Elektrolyse konnten mit einer Prazisionskonstantstromquelle (Knick DC-Ca-
librator J152) Strome zwischen 0,05 und 10 mA bereitgestellt werden. Ein Digital-
voltmeter (Gossen-Metrawatt METRA Hit 22s) diente zur Messung von Spannun-

gen.

3.2 Differenz-Thermoanalyse (DTA)

Mit dieser Methode werden Temperaturdifferenzen beim Aufheizen und Ab-
ktihlen zwischen einer zu untersuchenden Probe und einer inerten Referenzsub-
stanz (AlLO;) gemessen. Damit kbnnen endo- und exotherme physikalische Um-
wandlungen und chemische Reaktionen erfasst werden. Reaktionen wie Phasen-
umwandlungen, Dehydratationen und Reduktionen zeigen endotherme Effekte,
Reaktionen wie Kristallisation oder Oxidation dagegen exotherme Effekte. Diese
Effekte spiegeln sich in einer Darstellung der Temperaturdifferenz vs. Temperatur
wider [98].

Die DTA-Messungen erfolgten an einem DTA-Gerat (Netzsch STA429) mit Aufheiz-
und Abkuhlraten von 10 K/min. Die untersuchten Glaser wurden auf eine GroBe

kleiner 100 yum gemorsert und 45-100 mg des Glaspulvers in einen Korund-DTA-
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Tiegel gegeben. Des Weiteren fand eine DTA-Messung an einem Li,Si,O;-Glas-
bruchstuck (=50 mg) statt.

3.3 Rontgendiffraktometrie (XRD)

3.3.1 Kristallphasenbestimmung

Mit Hilfe der Rontgendiffraktometrie kobnnen u. a. Kristallphasen eines Mate-
rials identifiziert werden. Diese Methode beruht auf der Tatsache, dass Rontgen-
strahlen am Kristallgitter in diskrete Raumrichtungen gebeugt werden. Es entstehen
Interferenzen, die in bestimmten Richtungen ausgeldscht oder verstarkt werden.
Die Richtungen, in denen Verstarkung eintritt, sind abhangig von der Wellenlange
der Rontgenstrahlen A, ihnrem Einfallswinkel 6 und dem Netzebenenabstand d im
Kristallgitter (siehe Abbildung 3.1). Die Abhangigkeit ist im Braggschen Gesetz be-
schrieben [69]:

n-A=2d-sin6f, Gleichung 3.1

wobei n ein ganzzahliger Faktor ist, da eine Verstarkung nur bei einem Gangunter-
schied n-A eintritt. Die Intensitat dieser selektiven Reflexion und die Netzebenenab-
stande sind fur eine Kristallphase charakteristisch und sind z. B. in der JCPDS-Da-
tenbank hinterlegt [89,98].

Die Kristallphasenbestimmung erfolgte an einem Mikro-Rontgendiffraktometer (Bru-
ker-AXS D8-Discover) unter Verwendung einer Cu—K ,-Rontgenstrahlung mit einer
Wellenlange von A = 0,154 nm. Der Rontgenstrahl wurde durch einen Collimator
auf einen Durchmesser von 0,05 mm fokussiert. Die Installation der Glaskeramiken
an eine Eulerwiege ermoglichten unter Verwendung verschiedener Raumlagen der
Glaskeramiken die Aufnahme der Rontgendiffraktogramme mit 26-Werten zwischen
21 und 55°. Dieser 26-Bereich war vollkommen ausreichend zur Identifizierung der

Kristallphasen.
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung der Reflexion an den Gitternetzebenen eines
Kristalls nach Rosler [89].

Eine Charakterisierung der gesinterten Rohstoffe zur Glasherstellung wurde mit
einem Rontgendiffraktometer Siemens D5000 durchgefuhrt. Unter Verwendung ei-
ner Cu—K —Robntgenstrahlung konnten Diffraktogramme mit 20-Werten in einem

Bereich von 8 bis 60° in 0,015° Schritten aufgenommen werden.

3.3.2 Texturgoniometrie

Die Texturgoniometrie ist eine Methode, bei der die Orientierung der Kristalle
in einem Material ermittelt werden kann. Dies erfolgt durch die Einstrahlung eines
Rontgenstrahls auf die Probe unter Variation der Einstrahlwinkel. Die Intensitat des
reflektierten Rontgenstrahls wird in Abhangigkeit der Winkel in Polfiguren darge-
stellt und ausgewertet.

Mit einer Euler-Wiege als Goniometer kann man die Probe um die Winkel % und ¢
rotieren. Die Rontgenquelle und der Detektor sind senkrecht zur Drehachse von ¢
angebracht und bilden einen 26-Winkel, der fur einen bestimmten Netzebenenab-
stand einer (hkl)-Ebene des zu untersuchenden Kristalls definiert ist (siehe
Abbildung 3.2). Wenn bei bestimmten Rotationsstellungen der Winkel % und ¢ die
Braggsche Gleichung (siehe Gleichung 3.1) fur die definierte (hkl)-Ebene erfullt
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Abbildung 3.2: Schematische Darstellung der geometrischen Verhaltnisse eines Textur-
goniometers.

wird, fuhrt dies zur konstruktiven Interferenz und Detektion der Intensitat. Um genu-
gend Informationen uber die Lage einer (hkl)-Ebene zu erhalten, muss die Probe
bei jeder schrittweisen Einstellung des Winkels 0° <y < 90° einmal komplett um
den Winkel 0° < ¢ < 360° rotiert werden. Zu jedem dieser zahlreichen Winkelpaare
% und ¢ werden dann die gemessenen Intensitaten in ein Wulffsches Netz eingetra-
gen. So erhalt man letztlich eine Polfigur fur eine (hkl)-Ebene. Um die Lage des
Kristalls komplett beschreiben zu konnen, bedarf es mehrerer Polfiguren mit den
Intensitaten fur verschiedene (hkl)-Ebenen.

Die Texturgoniometrie wurde ebenfalls an einem Mikro-Rontgendiffraktometer (Bru-
ker-AXS D8-Discover) mit installierter Euler-Wiege durchgefuhrt. Durch einen im
Eulerzentrum montierten Probentrager, der in drei Achsen fahrbar ist, konnten gro-
Bere Areale vermessen werden, als die, die ein auf 0,05 mm fokussierter Rontgen-
strahl abdecken kann.

Als Detektor wurde ein hochauflésender Flachendetektor (GADDS — General Area
Detector Diffraction System) verwendet. Im Gegensatz zu einem Zahlrohr-Detektor
bietet dieser die Moglichkeit, in einem 26-Fenster mehrere (hkl)-Ebenen (also meh-
rere 20-Winkel Einstellungen) mit einem Durchlauf der Rotation der Probe zu de-
tektieren. Die digitale Auswertung der Intensitat in Abhangigkeit der Winkel  und ¢
erfolgt ahnlich der Auswertung von Filmstreifen nach der Debye-Scherrer-Methode
und liefert digitale Polfiguren. Eine detaillierte Beschreibung zur Bestimmung digi-
taler Polfiguren mit Hilfe von Flachendetektoren geben Bunge & Klein [13].

Zur generellen Veranschaulichung der Polfiguren kann man sich einen Kristall am
Sudpol einer Kugel vorstellen. Die DurchstoBpunkte der Normalen der kristallogra-

phischen (hkl)-Ebenen in der Aquatorebene ergeben das Bild der Polfiguren.



3 Methoden 2

Abbildung 3.3: Schnittpunkte der Aquatorebene mit den Normalen (a) der (001)-Ebene
einer statistisch orientierten Probe, (b) der (001)-Ebene der in Richtung der kristallogra-
phischen c-Achse orientierten Kristalle, (¢) der (111)-Ebene fur Kristalle, die eine Orien-
tierung in Richtung der kristallographischen a-, b- und c-Achse und (d) nur c-Achse auf-
weisen.

Zur Erklarung soll der Einfachheit halber eine Probe als Beispiel dienen, die aus ei-
ner Kristallphase besteht, die im kubischen Kristallsystem indiziert ist. Bei der Be-
trachtung der (001)-Ebene einer statistisch orientierten Probe ergibt das Bild eine
gleichmaBige Verteilung der DurchstoBpunkte der Normalen dieser (001)-Ebene
(siehe Abbildung 3.3 (a)). Sind alle Kristalle mit ihrer kristallographischen c-Achse
in Richtung von [001] orientiert, liefern die DurchstoBpunkte fur die (001)-Ebene
einen Punkt im Zentrum der Polfigur (b). Betrachtet man hier die (111)-Ebenen fur
den Fall, dass eine Orientierung in Richtung der kristallographischen a- und b-Ach-
sen vorliegt, so existieren vier DurchstoBpunkte (c). Eine statistische Verteilung die-
ser Orientierung der (111)-Ebenen wurde sich in einem Ring in der Polfigur wider-
spiegeln (d).

Eine Auswertung und Visualisierung der durch die Texturgoniometrie erhaltenen
Polfiguren erfolgte mit Hilfe der Mathematiksoftware MATLAB®. Zum besseren Ver-
standnis wurde die Lage der Achsen des kristallographischen Systems mit Hilfe
einer 3D-Modelling Software CHEETAH3D® in die Abbildungen der Glaskeramik-

Proben projiziert.

3.4 Durchlichtmikroskopie

Eine Auswertung der Strukturen der Glaskeramiken erfolgte an einem Durch-
licht-Polarisationsmikroskop (Carl Zeiss Jena NU2). Die Dunnschliffpraparate wur-
den auf eine Schliffdicke im Bereich von 0,35 bis 1 mm geschliffen. Fur digitale

Aufnahmen fand ein Kamerasystem (Pr10) Anwendung.
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3.5 Rasterelektronenmikroskopie (SEM)

Bei der Rasterelektronenmikroskopie werden beim Auftreffen eines fokus-
sierten Elektronenstrahls auf eine Festkdrperoberflache entstehende Ruckstreu-
elektronen (BSE — backscattering electrons) und Sekundarelektronen (SE — secon-
dary electrons) mit einem Elektronendetektor aufgenommen und in Lichtsignale
umgewandelt. Fur die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen der Glaskera-
miken diente ein Rasterelektronenmikroskop (Zeiss DSM 940a).

Die infolge des Auftreffens des Elektronenstrahls entstehende charakteristische
Rontgenstrahlung der betreffenden angeregten Elemente kann qualitativ oder
quantitativ uber ein Rontgenspektrometer analysiert werden. Diese Elektronen-
strahimikroanalysen (EDX-Punkt-, Linien-, Flachen- und Rasteranalyse) erfolgten
mit einem Rontgenspektrometer (eXL 10 Oxford Instruments) energiedispersiv un-
ter Vakuum bei einer Anregungsspannung von 20 keV und Messzeiten von 100-
200 s pro Spektrum. Die Vorbehandlungen der Glaskeramiken fur diese Untersu-
chungen bestanden aus dem Schneiden und Polieren sowie aus der Bedampfung

mit Kohlenstoff und der Fixierung auf einen Probentrager mit Leit-C.

3.6 Elektronenspinresonanz-Spektroskopie (EPR)

Die EPR-Spektroskopie beruht auf Messungen des magnetischen Moments
eines Elektrons, dem Elektronenspin. Dabei wird die Probe einem elektromagneti-
schen Wechselfeld der Induktion B, (100-500 mT) bei gleichzeitiger konstanter mo-
nochromatischer Mikrowellen-Bestrahlung (Frequenz v = 9,339 GHz) ausgesetzt.
Wenn die Aufspaltung der zu den verschiedenen Elektronenspin-Zustanden geho-
rigen Eigenenergien mit der Energie der eingestrahlten Photonen ubereinstimmt,

kommt es zu einer Resonanzabsorption der eingestrahlten Energie. Es gilt [6]:

h-v=g-uz-B, Gleichung 3.2

wobei pg das Bohrsche Magneton (9,274078-10% J/T), h das Plancksche Wir-

kungsquantum, und g der spektroskopische Aufspaltungsfaktor oder Korrekturfaktor
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ist. Dieser g-Faktor ist spezifisch fur eine bestimmte Frequenz v und ein u. a.
bestimmtes lon. Voraussetzung ist die Verstarkung des Besetzungsunterschiedes
der Energieniveaus bei ungepaarten Elektronen durch die Einwirkung des elektro-
magnetischen Wechselfeldes. Ungepaarte Elektronen finden sich in paramagneti-
schen Stoffen, z. B. Ubergangsmetallionen mit ungerader, teilweise aber auch mit
gerader Elektronenzahl [6,24,83]. Aus Gleichung 3.2 und dem Absorptionsspektrum
kann der fur ein bestimmtes lon spezifische g-Faktor errechnet werden.

Die Untersuchungen wurden an ca. 1-3 mm groBen Glasbruchstucken der verblie-
benen Schmelze nach den Elektrolyseversuchen an einem Elektronenspinreso-
nanz-Spektrometer (ZWG ERP 210) durchgefuhrt.

3.7 Mikroharteprufung

Unter dem Begriff Harte versteht man u. a. den Widerstand eines Werkstoffs,
den dieser einer elastisch/plastischen Verformung beim Eindrucken eines Prufkor-
pers entgegensetzt [5]. Der Hartegrad des Werkstoffs wird aus der Pruflast be-
stimmt, die benbtigt wird, um eine Verformung zu erzeugen und der Dimension der
hinterlassenen Verformung. Fur eine dauerhafte Verformung der Werkstoffoberfla-
che werden Eindringkdrper (Indenter) aus verschiedenen Materialien mit diamant-
ahnlicher Harte und unterschiedlicher Geometrien verwendet. Verbreitete Harte-
standards sind Vickers-, Knoop-, Rockwell- und Brinellharte [78].

Die Mikroharteversuche wurden an einem Mikroharteprufer (Shimadzu HMV-200)
mit Vickers-Indenter an polierten Glaskeramiken durchgefuhrt. Der Vickers-Indenter
ist ein Diamant-Pyramiden-Eindringkdrper mit einer quadratischen Grundflache und
einem Winkel von 136° zwischen den gegenuberliegenden Flachen. Die Pruflast fur
die Vickers-Eindrucke variierte zwischen 0,098 und 19,61 N. Die Haltezeiten betru-
gen zwischen 5 und 20 s. Die Eindrucke wurden mit einem Struers Videomesssys-

tem vermessen.
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4.1 Glassysteme

Die Experimente zur elektrolytisch induzierten Keimbildung und Kristallisation
wurden mit Glasern des Stoffsystems Li,O-2SiO, durchgefuhrt. Jedoch zeigten
erste Versuche mit der stdbchiometrischen Zusammensetzung von Li,Si,O,, dass
eine Auswertung der texturierten Strukturen am Rasterelektronenmikroskop
schwierig war. Grund dafur ist das geringe Atomgewicht von Lithium, das im SEM
nicht erfasst werden kann. Folglich konnten nur Silicium und Sauerstoff detektiert
werden. Daher wurden die Glaser mit den kontrastierenden Elementen Barium,
Molybdan bzw. Lanthan dotiert, um Korngrenzen in den rasterelektronenmikrosko-
pischen Aufnahmen hervorzuheben. Dadurch sollte sich eine Restglasphase zwi-
schen den Lithiumdisilicat Kristallen anreichern und in den rasterelektronenmikros-
kopischen Untersuchungen den gewunschten Kontrast an den Korngrenzen liefern.

Die Herstellung dieser Glaser wird in den folgenden Kapiteln beschrieben.

4.1.1 Lithiumdisilicat

Das Gemenge aus den Rohstoffen SiO, (Bremthaler Quarzitwerk Sipur A12-
S3) und Li,CO, (UCB, Belgien) wurde in einem Platintiegel in einem Mittelfrequenz-
Induktionsofen (siehe Kapitel 3.1) bei 1400 °C geschmolzen, 1,0 h geruhrt, 1,5 h
gelautert und anschlieBend in eine Graphitform gegossen. Das Grundglas kuhlte an

der Luft ab und wurde fur die Weiterverwendung zerkleinert.

4 1.2 Bariumsilicat dotiertes Lithiumdisilicat

Das kontrastierende Element Barium wurde als Bariumsilicat dem Stoffsystem
Li,Si,O; mit unterschiedlichen Ba/Si-Verhaltnissen und variierenden Mengenantei-

len zugegeben.
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Die Herstellung der unterschiedlichen Bariumsilicate erfolgte in zwei Vorstufensin-
terprozessen. Die Gemenge fur BaSiO, und BaSi,O, aus den Rohstoffen BaCO,
(p.-a. Merck) und SiO, (Bremthaler Quarzitwerk Sipur A12-S3) wurden fur 10 h bei
1050 °C und fur 15 h bei 1250 °C gesintert. Das Gemenge fur BaSi;O, aus den
gleichen Rohstoffen durchlief zwei Sinterprozesse von 2 h bzw. 6 h bei 1050 °C.
Die Sinterprodukte wurden zwischen den Prozessen aufgemahlen. Eine Uberpru-
fung auf die Zusammensetzung der hergestellten Bariumsilicate erfolgte mittels
Rontgendiffraktometrie.
Die Sinterprodukte wurden dem zerkleinerten Lithiumdisilicat Grundglas in folgen-
den Mengenanteilen zugegeben:

e 97Li,Si,043BaSi,05

* 90Li,Si,O510BaSi,0,

* 90Li,Si,O510BaSi,O;

* 90Li,Si,O410BaSiO,
AnschlieBend wurden die Gemenge bei 1400 °C geschmolzen, 1,0 h geruhrt und
1,5 h gelautert.
Die Herstellung des Glases 90Li,Si,O5-10BaSi,O, erfolgte ohne Vorstufensintern di-
rekt durch das Schmelzen des Gemenges der Rohstoffe Li,CO,, SiO, und BaCO,
bei 1400 °C, wobei anschlieBend bei dieser Temperatur 1,0 h geruhrt und 1,0 h
gelautert wurde.
Die Schmelzen wurden auf einen Kupferblock gegossen. Die Glaser kuhlten an der

Luft ab und wurden fur die Weiterverwendung zerkleinert.

4.1.3 Lithiummolybdat dotiertes Lithiumdisilicat

Durch Zugabe von Molybdan als Li,MoO, zu Li,Si,O5 sollte der Abdampfver-
lust von Molybdan beim Schmelzen verringert werden. Li,MoO, wurde in funf Vor-
stufensinterprozessen (7-13 h bei 500-550 °C) aus den Rohstoffen Li,CO, (UCB;
Belgien) und MoO, (Reachim) hergestellt. Zwischen den Sinterprozessen erfolgte
ein Aufmahlen und Pressen der Produkte mit Drucken von 48-64 MPa. Untersu-
chungen mittels Rontgendiffraktometrie bestatigten die Zusammensetzung des

hergestellten Rohstoffs (siehe Abbildung 4.1). Fur die Herstellung des Glases
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Abbildung 4.1: Rontgendiffraktogramm des hergestellten Rohstoffs Li,M0oO, (2) sowie die
charakteristischen Reflexe von Li,MoO, (JCPDS-Nr.: 12-0763) (1), vermessen mit Cu-K,,.

99Li,Si,0,M00, wurde das Gemenge aus den Rohstoffen Li,CO,; SiO, und
Li,MoQO, auf 1300 °C erhitzt und bei dieser Temperatur 1,0 h geruhrt und 1,0 h ge-
lautert.

Die Schmelze wurde auf einen Kupferblock gegossen. Das Glas kuhlte an der Luft

ab und wurden fur die Weiterverwendung zerkleinert.

4 1.4 Lanthanoxid dotiertes Lithiumdisilicat

Das Glas mit der Zusammensetzung 97Li,Si,O,-3La, 0, wurde aus einem Ge-
menge mit den Rohstoffen Li,CO,, SiO, und La, O, (p.a. Merck) bei 1400 °C herge-
stellt. Die Schmelze wurde 1,5 h geruhrt, 1,5 h gelautert, auf einen Kupferblock ge-
gossen und an der Luft abgekuhlt. Das Glas wurde fur die Weiterverwendung zer-
kleinert.

Die Tabelle 4.1 gibt einen Uberblick uber die Herstellung der aller Glaser dieser Ar-
beit.
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Tabelle 4.1: Ubersicht der Glaser und ihrer Herstellung

1,5 h Lautern

Rohstoffe Vorstufensintern | Schmelzen GieBBen
Li,Si,0; Li,CO, / SiO, in Graphitform
BaSi,O, 1400 °C
e . 10 h-1050°C | 1,0 h Ruhren
97Li,Si,0,-3BaSi,0, Mahlen 1,5 h Lautern
15h—-1250 °C
1400 °C
90Li,Si,0,-10BaSi, 0, 1,0 h Ruhren
1,0 h Lautern
BaSi,O,
. . . . 2h-1050 °C
90Li,Si,0,-10BaSi,0, | Li,CO,/ SiO, / BaCO, Mahlen
6 h—1050 °C
0 ffﬁ'gcs’g o 1400 °C | auf Kupferblock
90Li,Si,0,-10BaSi,0, 1,0 h Ruhren
Mahlen 1,5 h Lautern
15h - 1250 °C ’
BaSiO,
. . 10 h—-1050 °C
90Li,Si,0,-10BaSiO, Mahlen
15h—-1250 °C
Li,MoO, Tabletten 1300 °C
99Li,Si,0,-MoO, Li,CO, / SiO, / MoO, 5x 7-13 h 1,0 h Ruhren
500-550 °C 1,0 h Lautern
1400 °C
97Li,Si,0,-3La,0, | Li,CO,/SiO,/La,0, 1,5 h Ruhren

4.2 Experimenteller Aufbau zur elektrolytisch induzierten Keimbil-

dung

Die Versuche zur Elektrolyse erfolgten in einem 100 ml Pt-Tiegel, der durch

einen Mittelfrequenz-Induktionsofen erhitzt wurde (siehe Abbildung 4.2). Unmittel-

bar auf dem Tiegel befand sich eine Abdeckung aus Al,O,-Keramik und drei Lagen

Keramikfaserpapiers (Habegger AGT Typ 9000 BL). Die Abdeckung diente zur Mi-

nimierung des Temperaturgradienten in der Schmelze (siehe Kapitel 4.5). Ein

16 mm breites Loch in der Abdeckung ermoglichte die Beobachtung des Kristall-

wachstums in der Schmelze und die Installation eines Pt- oder Pt/Rh10-Drahtes (o

0,35 mm), der als Kathode an eine Préazisionskonstantstromquelle angeschlossen

und in die Schmelze eingetaucht wurde. Als Anode diente ein weiterer am Pt-Tiegel

angeschweiBter Pt-Draht. Zwischen den beiden Elektroden wurde ein Voltmeter

parallel geschaltet.
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Abbildung 4.2: Schematische Darstellung des experimentellen Aufbaus zur elektrolytisch
induzierten Keimbildung. Wiedergegeben ist eine Situation nach erfolgtem Wachstum.

4.3 Versuchsdurchfuhrung

Alle Elektrolyseversuche verliefen nach folgender Methodik:
Nachdem der Pt-Tiegel mit der jeweiligen Schmelze auf eine Temperatur von
1400 °C erhitzt worden war und sich eine blasenfreie Schmelze eingestellt hatte,
wurde der Pt- bzw Pt/Rh10-Draht in eine definierte Tiefe in die Schmelze einge-
taucht. Daraufhin erfolgte die Abkuhlung auf die jeweilige Versuchstemperatur. Um
eine gewisse thermische Aquilibrierung der Schmelze zu gewahrleisten und um si-
cher zu sein, dass keine spontane Keimbildung und Kristallisation auftrat, blieb das
System ohne jegliche Anderung weiterer Parameter fur mindestens 5 min unter Be-
obachtung. Setzte keine spontane Keimbildung ein, wurde die Keimbildung am ka-
thodischen Pt-Draht durch Einstellen des Stromes induziert und gleichzeitig die
Zeitmessung gestartet. Mit Einstellen des Stromes zwischen Pt-Draht (Kathode)
und Pt-Tiegelwand (Anode) und dem damit verbundenen Aufbau eines Potenials
begannen die Kristalle radial in die Schmelze zu wachsen. Die durch Kristallisation
entstandene Glaskeramik wurde bei einer GroBe von rund 2 cm durch Herauszie-

hen des Pt-Drahtes der Schmelze entnommen und an der Luft abgekuhlt.
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Abbildung 4.3: Schnittlagen in der Glaskeramik (a) senkrecht am Draht, (b) parallel zum
Draht und (c) parallel im Abstand vom Draht.

Der Glaskeramikkodrper wurde vermessen und senkrecht am Draht, parallel zum

Draht oder parallel im Abstand vom Draht geschnitten (siehe Abbildung 4.3).

Im Folgenden werden die Einstellungen verschiedener Parameter wahrend der

Elektrolyseversuche beschrieben:

Es wurden 31 Versuche mit allen Glasern durchgefuhrt, bei der die Schmel-
ze bei jedem Versuch auf eine Temperatur von 622 °C < T < T ;,,qs abge-
kuhlt wurde. Die eingestellte Stromstarke betrug 5 mA. Die Drahteintauch-
tiefe variierte zwischen 3,0 und 32,3 mm.

Bei sieben Versuchen mit der Schmelze der Zusammensetzung
90Li,Si,O410BaSiO; wurde eine Stromstarke von 0,05 <1< 10 mA einge-
stellt. Die Temperatur der Schmelze betrug jeweils 960 °C. Die Drahtein-
tauchtiefe variierte zwischen 11,5 und 15,8 mm.

Die Elektrolyseexperimente wurden mit Hilfe einer Prazisionskonstantstrom-
quelle (siehe Kapitel 3.1) galvanostatisch durchgefuhrt. Die entstandenen
Potentiale wurden mit einem Voltmeter gemessen. Angesichts der Tatsache,
dass der Stromfluss auf Grund ungenugend hohen Potentials abfallen und
somit ein Aufbau und Anderung der Reaktionsprodukte an den Elektroden
verhindert werden kann, wurde auf die Regelung eines konstanten Potentials

verzichtet. Bei einem geregelten Stromfluss ist eine konstante Stromdichte
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an den Elektroden respektive der Transport elektrischer Ladungstrager ge-
wabhrleistet. Der Stromfluss konnte in der Regel nach 1 bis 5 min Elektroly-
sezeit abgeschaltet werden, da dieser einer Notwendigkeit fur das weitere
Wachstum der Kristalle entbehrte.

Folgende MessgroBen wurden wahrend der Elektrolyseversuche bestimmit:

* Die Zeit zwischen Einstellen des Stromes und der Entnahme der Glaskera-
mik aus der Schmelze wurde gemessen. Diese entspricht der Wachstums-
zeit, wenn man der Beobachtung Rechnung tragt, dass das Kristallwachstum
mit Einstellen des Stromes begann.

* Die Messung entstandener Potentiale wahrend der Elektrolyse erfolgte mit
einem Voltmeter.

* Nach Beendigung der Versuche fand eine Vermessung der entnommenen
Glaskeramikkorper statt, wobei neben der Lange auch die maximale radiale
Ausdehnung der Glaskeramik gemessen wurde, da diese der Lange eines in

der Schmelze gewachsenen Kristalls entspricht.

4.4 Ziehversuche

Das Ziel der Ziehversuche war es, in drahtfernen Bereichen eine hochgradig
gerichtete Glaskeramik zu erhalten. Die Idee fur die Ziehversuche lieferte die Er-
kenntnis, dass die Kristalle radialstrahlig in die Schmelze wachsen (detaillierte Aus-
fuhrungen dazu in Kapitel 5.6). Durch ein Herausziehen der Glaskeramik aus der
Schmelze wahrend ihres Wachstums sollten die Kristalle in ihrem Wachstum bevor-
zugt werden, deren Wachstumsrichtung antiparallel Ziehrichtung ist.

Die Ziehversuche erfolgten in einem 300 ml Pt-Tiegel, der im Mittelfrequenz-
Induktionsofen beheizt wurde, in den Schmelzen der Zusammensetzung
90Li,Si,O5-10BaSi,0Os, 97Li,Si,05-3BaSi,0Os, 90Li,Si,05-10BaSi,O, und
97Li,Si,043La, 0, (siehe Abbildung 4.4). Die Ziehapparatur bestand aus einem Li-
nearantrieb (Jenaer Antriebstechnik MLE-ZF-100-250-550-01).

Nachdem die Schmelze von 1400 °C auf die jeweilige Versuchstemperatur abge-
kuhlt worden war, begannen mit Einstellen eines Stromes Kristalle am Pt-Draht

(gleiche Versuchsanordnung wie in Kapitel 4.2 beschrieben) radialstrahlig in die
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Schmelze zu wachsen. Erreichte die Glaskeramik an der Schmelzoberflache einen
Durchmesser von rund 2 cm, begann der Ziehprozess. Die Ziehgeschwindigkeit
war dabei abhangig von der Kristallwachstumsgeschwindigkeit antiparallel zur Zieh-
richtung und der Volumenabnahme der Schmelze im Tiegel. Die Geschwindigkeit
wurde Uber einen DC-Servomotor (Jenaer Antriebstechnik E588A-MGB-8-2100-0)
per Hand mit Sicht auf das Kristallwachstum geregelt.

Des Weiteren wurde bei jedem Ziehversuch ein im Durchmesser 13 mm und 40-
50 mm langes Quarzglasrohr (gsil iimasil® PN) in die Schmelze bei 1400 °C ge-
taucht (siehe Abbildung 4.4). Der Pt-Draht, ebenfalls in der Schmelze, befand sich
in der Mitte des Quarzglasrohres am oberen Ende. Das Quarzglasrohr sollte eine
seitliche Ausdehnung der Glaskeramik unterdrucken. Eine spontane Keimbildung
und Kristallisation konnte nicht beobachtet werden, da sich die Schmelze in unmit-
telbarer Umgebung der Quarzglasrohrwandung an SiO, anreicherte und somit die
Keimbildung gehemmt wurde. Die im Quarzglasrohr gewachsene Glaskeramik
konnte einschlieBlich des Quarzglasrohres mit einer definierten Ziehgeschwindig-

keit aus der Schmelze gezogen werden.

Pt bzw. Pt/Rh10-Draht @
2 0,35 mm \ / U, |

Keramikfaserpapier & =3 :'_':~:'.: :
A|203 Abdeckung / R R
Loch ¢ 30 mm

Quarzglasrohr

Pt-Tiegel __—
300 ml, @ 72 mm Schmelze

Abbildung 4.4: Schematische Darstellung der Apparatur fur die Ziehversuche mit Quarz-
glasrohr zu Beginn der Elektrolyse.



4 Experimente 32

In beiden Versuchsanordnungen (mit und ohne Quarzglasrohr) kuhlten die Glaske-
ramiken nach vollstandiger Entnahme an der Luft ab. AnschlieBend wurden die
Glaskeramiken senkrecht am Draht und/oder parallel zum Draht geschnitten (siehe
Abbildung 4.3).

4.5 Temperaturgradienten

Die apparative Anordnung des Induktionsofens bedingt eine inhomogene
Temperaturverteilung im Pt-Tiegel. Im Mittelfrequenz-Induktionsofen koppelt die
Leistung fast ausschlieBlich in den zylindrischen Teil (Wandung) des Pt-Tiegels ein.
Von dort wird die Warme an kaltere Stellen des Tiegels und in die Schmelze trans-
portiert. Durch Konvektion und Strahlung wird Warme an die Umgebung in dieser
Versuchsanordnung abgegeben. Die Warmestrahlung dominiert in diesem Fall. Am
Boden des Pt-Tiegels sind die Verluste gering, da der Pt-Tiegel auf einer gut isolie-
renden Al,O,-Schittung steht. Im zylindrischen Teil werden die Warmeverluste
durch die einkoppelnde Leistung kompensiert. Hohe Warmeverluste treten an der
Schmelzoberflache auf, da hier keine Isolierung oder Leistungszufuhr vorhanden
sind. Folglich befindet sich in der Mitte der Schmelzoberflache die kalteste Stelle
der Schmelze.

Um Aufschluss Uber die Temperaturverteilung zu erhalten, wurden Gradienten un-
ter verschiedenen Bedingungen in einem 100 ml Pt-Tiegel (g 49 mm, Hohe 56 mm)
gemessen, in dem die Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5-10BaSiO, ei-
nen Fullstand bis auf eine Hohe von 33 mm erreichte. Wie auch bei den Elektroly-
seversuchen waren die Seitenwande des Tiegels mit Al,O,-Fasermaterial (Altramat)
in einem Abstand von 2 cm isoliert. Der Tiegel stand auf einer Al,O,-Schuttung.
Nach der Einregelung einer bestimmten Temperatur Uber ein Pyrometer am unte-
ren Drittel des Tiegels wurde die Temperaturverteilung mit einem Pt-Pt/Rh10-
Thermoelement an verschiedenen Punkten in der Schmelze gemessen. Dabei
handelte es sich um 3 horizontale Messreihen (im Zentrum, am Rand und auf
halbem Radius des Tiegels) mit jeweils 8 vertikalen Messpunkten. Mit Hilfe des

Mathematikprogramms MATLAB® wurden die gemessenen ortsabhangigen



4 Experimente 33

Temperaturen unter der Annahme einer rotationssymmetrischen Verteilung interpo-
liert und visualisiert.

Abbildung 4.5 zeigt anhand einer farbproportionalen Darstellung die ermittelten
Temperaturen im Tiegel. Dargestellt ist die Temperaturverteilung in der Schmelze
bei 1400 °C (uber Pyrometer eingestellt). Aus dem Vergleich der Temperaturgra-
dienten ist eine drastische Reduzierung des Gradienten mit Abdeckung am Tiegel
(b) (siehe Kapitel 4.2) gegenuber des Gradienten ohne Abdeckung (a) ersichtlich.
In der Mitte der Oberflache der Schmelze verbleibt ein Ort geringerer Temperatur,
der auf das Loch in der Abdeckung mit 16 mm Durchmesser zuruckzufuhren ist,
welches als Hauptwarmesenke fungiert.

Die Temperaturgradienten der Schmelze im Pt-Tiegel mit Abdeckung konnten
durch Messungen bei 1100, 1200, 1300 und 1400 °C verifiziert werden.
Abbildung 4.6 zeigt, dass ein Temperaturgradient bei unterschiedlichen Tempera-
turen und gleicher Abdeckung zwar vorhanden ist, sich hinsichtlich seines Verlaufs
aber nur unerheblich unterscheidet.

Zur Auswertung der Versuche wurden die Temperaturen dahingehend korrigiert, in-
dem diese anhand der Temperaturgradientabbildungen fur die eingestellten Ver-
suchstemperaturen abgelesen wurden.

Infolge der veranderten Tiegeldimensionen bei den Ziehversuchen kam eine an-
dere Verfahrensweise zur Verifizierung der Oberflachentemperatur der Schmelze
zur Anwendung.

Im Vorfeld eines jeden Ziehversuches wurde ein Pt-Pt/Rh10-Thermoelement bei
1400 °C (Reglertemperatur am Pyrometer) kurz unter die Schmelzoberflache in die
Pt-Tiegelmitte eingetaucht. AnschlieBend kuhlte die Schmelze auf die jeweilige Ver-
suchstemperatur ab. Von einer thermischen Aquilibrierung der Schmelze konnte
ausgegangen werden, sobald keine zeitliche Anderung der Temperatur des Ther-
moelements erfolgte. Danach wurde die Schmelze wieder auf 1400 °C erhitzt, das
Thermoelement entfernt und der Pt-Draht und gegebenenfalls das Quarzglasrohr in
die Schmelze installiert. Nach dem Abkuhlen des Systems auf Versuchstemperatur
und dem Ablauf der Zeitspanne, die im Vorfeld zur thermischen Aquilibrierung ge-

messen wurde, begannen die Versuche wie oben beschrieben.
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Abbildung 4.5: Temperaturgradienten der Schmelze im Induktionsofen bei 1400 °C (a)
ohne Abdeckung und (b) mit Abdeckung am Tiegel mit einem Loch (g 16 mm). Pt-Tiegel:
100 ml, 90Li,Si,O4510BaSiO; Schmelze.
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Abbildung 4.6: Temperaturgradienten der Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,Os
10BaSiO; in Abhangigkeit der Reglertemperaturen von 1100, 1200, 1300 und 1400 °C
mit der Abdeckung am Tiegel. Die Temperaturskalen sind fur die einzelnen Profile ange-
geben.
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4.6 Temperaturmessung der Kristallisationsfront

Um die Auswirkungen der exothermen Reaktion der Kristallisation auf die

Temperatur in unmittelbarer Umgebung des Kristallwachstums ermitteln zu konnen,

wurde eine Messung mit einem Pt-Pt/Rh10-Thermoelement durchgefuhrt. Dieses

wurde rund 5 mm unterhalb der Schmelzoberflache in einer Entfernung zur Ka-

thode von rund 25 mm installiert (siehe Abbildung 4.7). Die Schmelze der Zusam-

mensetzung 97Li,Si,0,-3BaSi, O, kuhlte auf 923 °C ab
und konnte innerhalb von 20 min bei dieser Tempe-
ratur thermisch aquilibrieren. AnschlieBend begann
die Elektrolyse mit einer eingestellten Stromstarke von
5 mA.

Die Messung der Thermospannung des Thermoele-
ments wurde mit einem Digitalvoltmeter (Gossen-Me-
trawatt METRA Hit 22s) mit Datenlogger (Gossen-Me-
trawatt METRA Hit SI232) zu Beginn der Elektrolyse
aktiviert. Es erfolgte Keimbildung und Kristallisation.
Die entstehende Kristallisationsfront bewegte sich ra-
dialstrahlig in die Schmelze und auch in Richtung des
Thermoelements, bis letztlich das Thermoelement von

der Schmelze umwachsen war.

Thermo-
element

Kristallisationsfront

Abbildung 4.7: Schematische
Darstellung zur Messung des
Durchgangs der Kiristallisa-
tionsfront am Thermoelement.
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5.1 Thermochemische Eigenschaften

Zur Charakterisierung der thermochemischen Eigenschaften der Glaser wurde
die Differenz-Thermoanalyse angewandt. Die in den folgenden Kapiteln aufgezeig-
ten Ergebnisse wurden bei der Wahl der jeweiligen Versuchstemperaturen fur die
Elektrolyseexperimente berucksichtigt. Die Temperaturen der exothermen bzw. en-
dothermen Effekte wurden anhand der Peakmaxima bzw. -minima in den DTA-Kur-

ven bestimmt.

5.1.1 Lithiumdisilicat Grundglas

In Abbildung 5.1 sind die DTA-Aufheiz- (a) und Abkuhlkurven (c) des gepul-
verten Grundglases sowie die DTA-Aufheizkurve einer massiven Glasprobe

(=50 mg) (b) von Lithiumdisilicat dargestellt. Die Aufheiz- bzw. Abkuhlrate betrug

1A

exotherm

endotherm

1v

—

Thermospannung in relativen Einheiten

0 200 400 600 800 1000 1200
Temperatur in °C

Abbildung 5.1: Differenz-Thermoanalyse des gepulverten Grundglases von Li,Si,O5 mit
Aufheiz (a)- und Abkuhlkurve (c) sowie der Aufheizkurve einer massiven Glasprobe (b)
von Li,Si,O5. Aufheiz- und Abkuhlraten betrugen 10 K/min.
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jeweils 10 K/min. In den Graphen sind anhand der Aufheizkurvenverlaufe (a) und
(b) jeweils eine Stufe bei rund 465 °C (onset Temperaturen) zu erkennen. Ein we-
sentlicher Unterschied wird in der Lage der exothermen Peaks in den Aufheizkur-
ven deutlich (Glaspulver ca. 614 °C, massive Glasprobe ca. 687 °C). In beiden Auf-
heizkurven sind des Weiteren endotherme Peaks bei 972 °C (a) und 970 °C (b)
erkennbar. Die DTA-Aufheizkurve der Pulverprobe wurde bis 1250 °C aufgenom-
men, so dass ein endothermer Peak im Bereich von 1044 °C erfasst wurde. In der
Abkuhlkurve (Abkuhlrate 10 K/min) fur die Pulverprobe (c) wurde ein exothermer
Peak bei 919 °C registriert.

5.1.2 Bariumsilicat dotiertes Lithiumdisilicat Grundglas

Abbildung 5.2 zeigt DTA-Aufheiz- (dunne Linien) bzw. Abkuhlkurven (dicke Li-
nien) der bariumhaltigen Lithiumdisilicat Glaser. Die Aufheiz- und Abkuhlraten be-
trugen 10 K/min. In allen Aufheizkurven ist jeweils eine Stufe im Temperaturbereich
von ca. 456 bis 463 °C (onset Temperaturen) zu verzeichnen. Ein exothermer Peak
der Aufheizkurve des Glases 97Li,Si,O,3BaSi,O5 befindet sich bei ca. 618 °C. Alle

weiteren Aufheizkurven zeigen mit steigender Ba-Konzentration eine Verringerung

97Li,Si,05-3BaSi,0O,

90Li,Si,0510BaSi,O,

90Li,Si,O5 10BaSi;0,

90Li,Si,0,-10BaSi,0; w

90Li,Si,O5 10BaSiO,

Iexotherm
endotherm

Thermospannung in relativen Einheiten

0 200 400 600 800 1000 1200
Temperatur in °C

Abbildung 5.2: Differenz-Thermoanalyse der Bariumsilicat dotierten Lithiumdisilicat
Grundglaser mit Aufheiz- (dunne Linien) und Abkihlkurven (dicke Linien). Aufheiz- und
Abkuhlraten betrugen 10 K/min.
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des exothermen Peaks von ca. 655 auf bis zu 628 °C. Samtliche DTA-Aufheizkur-
ven der Bariumsilicat dotierten Glaser weisen einen endothermen Peak im Tempe-
raturbereich von 936 bis 948 °C auf. Daruber hinaus sind in den Aufheizkurven en-
dotherme Peaks bei ca. 1029 °C fur das Glas 97Li,Si,O43BaSi,O., bei ca. 1018 °C
fur die Glaser 90Li,Si,O5-10BaSi;O, und 90Li,Si,O,-10BaSi,O; sowie bei rund
1006 °C fur die Glaser 90Li,Si,O510BaSi,O, und 90Li,Si, O, 10BaSiO, erkennbar.
Exotherme Peaks zwischen 890 und 920 °C konnten beim Abkuhlen aller Bariumsi-
licat dotierten Glaser, auBBer beim Glas 90Li,Si,O5-10BaSi,O,, beobachtet werden.
Zusammenfassende und detaillierte Informationen Uber die Temperaturen aus den
DTA-Kurven sind in Tabelle 5.1 (Seite 39) aufgefuhrt.

5.1.3 Lithiummolybdat bzw. Lanthanoxid dotiertes Lithiumdisilicat

Grundglas

In Abbildung 5.3 sind die Aufheiz- (dunne Linien) und Abkuhlkurven (dicke
Linien) der DTA der Glaser 99Li,Si,O,Mo0O, (a) und 97Li,Si,O43La,0,; (b)
dargestellt. Die Aufheizkurve des Lithiummolybdat dotierten Glases lasst eine Stufe

bei ca. 461 °C erkennen, die des lanthanhaltigen Glases bei ca. 464 °C (onset

99Li,Si,05-MoO,

97Li,Si,053La,0,4
\_

exotherm

Thermospannung in relativen Einheiten

endotherm

0 200 400 600 800 1000 1200
Temperatur in °C

Abbildung 5.3: Differenz-Thermoanalyse des Glases 99Li,Si,O5;-MoO,; und des Glases
97Li,Si,053La,0; mit Aufheiz- (dunne Linien) und Abkuhlkurve (dicke Linien). Aufheiz-
und Abkuhlraten betrugen 10 K/min.
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Temperaturen). Exotherme Peakmaxima der Aufheizkurven ergaben sich fur das
molybdanhaltige Glas bei ca. 613 °C und fur das Glas mit Lanthanoxid bei ca.
634 °C. Ein endothermer Peak um 1032 °C ist in der Aufheizkurve des Glases
99Li,Si,O,MoO, erkennbar. Die Aufheizkurve des Glases 97Li,Si,05-3La,0; zeigt
endotherme Peaks bei ca. 983 °C und bei ca. 1017 °C. Des Weiteren verweisen die
Peaks in den Abkuhlkurven um 940 °C fur das molybdanhaltige Glas und um
929 °C fur das lanthanhaltige Glas auf eine exotherme Reaktion hin.

Die ermittelten Temperaturen aller Glaser sind zusammenfassend in Tabelle 5.1

aufgelistet.

Tabelle 5.1: Ubersicht der ermittelten Temperaturen aller Glaser aus den DTA-Messungen.

Stufe (onset) exothermer | exothermer endothermer | endothermer
(Aufheizen) Pea.k P?ak Peal.( | Pealf !
Tin°C (Aufheizen) | (Abkuihlen) | (Aufheizen) | (Aufheizen)
Tin°C Tin°C Tin°C Tin°C
massive
Li,Si,0; | Glasprobe 464 614 919 972 1044
Glaspulver 466 687 919 972 1044
97Li,Si,0,-3BaSi,0; 460 618 913 936 1029
90L.i,Si,0,10BaSi,0, 461 655 —* 938 1006
90L.i,Si,010BaSi,0, 456 646 890 946 1018
90L.i,Si,010BaSi,0; 457 634 920 948 1018
90L.i,Si,0,10BaSiO, 463 628 905 946 1006
99Li,Si,05:MoO, 461 613 940 n.n. 1032
97Li,Si,0,-3La,0, 464 634 929 985 1019

* kristallisierte nicht bei 10 K/min Aufheizrate

5.2 Stromdichte-Spannungs-Abhangigkeit

In sieben Versuchen mit einer Schmelze der Zusammensetzung
90Li,Si,O510BaSiO, wurde bei konstanter Temperatur von 960 °C jeweils eine un-
terschiedliche Stromstarke fur die Elektrolyse verwendet (siehe Kapitel 4.3). Die
Spannungen zwischen den Elektroden wurden je nach eingestellter Stromstarke
nach 1,0; 1,5; 2,0 und 2,5 min gemessen. Die Abhangigkeit dieser Spannung (als
Funktion der Zeit) von der Stromdichte (Stromstarke pro Anodenflache) ist in
Abbildung 5.4 dargestellt. Die Zeitabhangigkeit der Spannung zeigt sich bei einer
Stromdichte von 414 A/m?. Hier steigt die Spannung mit der Zeit von 2,2 auf 2,4 V.
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Abbildung 5.4: Spannung vs. Stromdichte in Abhangigkeit der Zeit fur Versuche in der
Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5-10BaSiO, bei 960 °C.

Bei einer Stromstarke von 32 A/m? sinkt die Spannung von 1,2 auf 1,0 V. Generell
aber ist die Spannung nur in einem geringen MaBe zeitabhangig.

Eine deutliche Abhangigkeit zeigt die Spannung hingegen von der Stromdichte. Bei
einer Stromdichte von 4 A/m? betragt die Spannung 0,7 V. Diese steigt mit zuneh-
mender Stromdichte bis auf 2,3 V bei einer Stromdichte von 308 A/m?. Ein weiterer
Anstieg der Stromdichte fuhrt zu einem schwachen Ansteigen der Spannung, die
sich einem Betrag von rund 2,5 V nahert. Beim Abschalten des Stromes wurde ein

langsames Absinken der Spannung auf 0 V beobachtet.

5.3 Kiristallwachstumsgeschwindigkeiten

Aus den Verhaltnissen der Radien der Glaskeramiken und den jeweiligen ge-
messenen Wachstumszeiten lieBen sich Kristallwachstumsgeschwindigkeiten fur
jede gewachsene Glaskeramik in Abhangigkeit der Temperatur errechnen.

In Abbildung 5.5 sind die KWG in Abhangigkeit der Versuchstemperaturen im Be-
reich von 622 bis 1033 °C aufgetragen. Unterhalb von 900 °C zeigen die Lithiumdi-
silicat Kristalle in der Schmelze des Stoffsystems Li,Si,O5 die hdbchsten Kristall-

wachstumsgeschwindigkeiten. Hier liegt die groBte KWG mit 9,5-10° m/s
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Abbildung 5.5: Kristallwachstumsgeschwindigkeiten von Lithiumdisilicat vs. Temperatur
{Eggélle durchgefuhrten Experimente. Die Linien dienen der besseren visuellen Darstel-
(5,7 mm/min) bei 688 °C. Deutlich wird auch, dass hier mit abnehmender Tempe-
ratur die KWG steigt. Fur die Lithiumdisilicat Kristalle aus den Schmelzen der Zu-
sammensetzung 90Li,Si,O;-10BaSi,O, und 90Li,Si,O5-10BaSi,O; bleiben die KWG
unterhalb einer Temperatur von 920 °C mit 2:10° bzw. 3:10”° m/s nahezu konstant.
Im Temperaturbereich zwischen 860 und 920 °C sind die KWG fur die Kristallisa-
tionsexperimente in den Schmelzen der Zusammensetzung 90Li,Si,O.-10BaSi,O,
mit 1,1-10"° m/s die geringsten. Es wird deutlich, dass mit steigender Ba-Konzentra-
tion der Schmelze die KWG fur Lithiumdisilicat zunehmen, im Vergleich zur undo-
tierten Litihiumdisilicat Schmelze jedoch geringere Geschwindigkeiten aufweisen.
Die Lithiumdisilicat Kristalle in den Schmelzen mit weniger hohen Dotierungen wie
97Li,Si,0O43BaSi,05, 99Li,Si,0,-M00,, und 97Li,Si,0,-10La,0, weisen ahnlich
groBe KWG im Temperaturbereich von 900 bis 1020 °C wie die in der Li,Si,O.-
Schmelze auf. Einflusse wie spontane Keimbildung und Kristallisation beim Unter-
kiihlen der Schmelzen verhinderten eine luckenlose Aufnahme der Kristallwachs-

tumsgeschwindigkeiten Uber den gesamten Temperaturbereich.
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5.4 Temperaturmessung an der Kristallisationsfront

Das in Kapitel 4.6 beschriebene Passieren der Kristallisationsfront am Ther-
moelement ergab den in Abbildung 5.6 dargestellten Temperaturverlauf. Beim
Durchgang der Kristallisationsfront stieg die Temperatur innerhalb von ca. 3,5 min
von 923 °C (Temperatur der thermisch aquilibrierten Schmelze) auf 959 °C. Nach
diesem Maximum ist ein geringes Abfallen der Temperatur um etwa 8 K zu ver-

zeichnen.

960
955
950
945
940

935

Temperatur in °C

930

925

920 T T T T T T T T
0,0 1,0 2,0 3,0 4,0 5,0 6,0 7,0
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Abbildung 5.6: Temperaturanstieg am Thermoelement vs. Zeit beim Passieren der Kris-
tallisationsfront in einer bei 923 °C thermisch aquilibrierten Schmelze der Zusammenset-
zung 97Li,Si,05-3BaSi,0s.

5.5 Untersuchungen der Kathode und ihrer Umgebung

Bedingt durch die Experimentdurchfuhrung waren mikroskopische und analyti-
sche Untersuchungen am kathodischen Draht nur nach dem Abkuhlen moglich.
Untersuchungen mit Hilfe der Rontgendiffraktometrie ergaben am Kathodenrand
keine eindeutigen Hinweise auf Legierungen mit Pt, wie z. B. PiSi.

Daher wurden die Kathoden und ihre Umgebung mittels Elektronenstrahimikroana-

lysen untersucht. Hier werden in den rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen
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Abbildung 5.7: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen starker Korrosionserschei-
nungen an Langsschnitten zweier Pt-Drahte aus den Versuchen mit den Schmelzen der
Zusammensetzung (a) 90Li,Si,0510BaSiO; bei 960 °C und 1 mA; (b)
90Li,Si,05-10BaSiO; bei 960 °C und 3 mA; Pt-Draht: weiB; Lithiumdisilicat Glaskeramik:

dunkel- und hellgrau.

in Abbildung 5.7 die Langsschnitte zweier Pt-Drahte (Kathoden) deutlich, die stark

korrodiert sind. Die Pt-Drahte erscheinen weiB, die sie umgebenden Glaskeramiken

dunkel- und hellgrau. Deutlich ist eine Abnahme des Durchmessers im oberen Teil

(unterhalb der Schmelzoberflache) des Drahtes erkennbar, wahrend der Draht im

unteren Teil verdickt ist (a). Teilweise verbleibt nur eine porose Struktur, die stark

an eine Abfuhr von Material aus den Korngrenzen erinnert (b).

Die EDX-Punktanalyse an einem verbliebenen Pt-Partikel zeigt einen Konzentration
an Silicium von 0,6 Gew.% (siehe Abbildung 5.8 (a)). In Abbildung 5.8 (b) wurde

eine Konzentration von 0,3 Gew.% Silicium in einem Punkt im Volumen des

20 ym — | BSE

95,5 Gew.% Pt
0,3 Gew.% Si

— 60 ym — | BSE

90,2 Gew.% Pt___ . i
2,2 Gew.% Si ¥

98,2 Gew.% Pt
S
\

83,5 Gew.% Pt
2,8 Gew.% Si ¢

Abbildung 5.8: EDX-Punktanalysen mit den dazugehbdrigen Konzentrationen an Platin
und Silicium fur die Versuche mit der Schmelze der Zusammensetzung (a)
90Li,Si,0410BaSiO; bei 960 °C und 3 mA und (b) und (c) 90Li,Si,0510BaSiO; bei
960 °C und 1 mA.
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Pt-Drahtes analysiert. Zudem findet sich auf der Oberflache des Pt-Drahtes eine
Schicht, die mit 0,4; 2,2 und 2,8 Gew.% eine weit hthere Konzentration an Silicium
als im Volumen des Drahtes aufweist (siehe Abbildung 5.8 (b, c¢)). Die in
Abbildung 5.8 dargestellten EDX-Analysen sind fur eine Vielzahl untersuchter
Proben reprasentativ. All diese Untersuchungen bekraftigen die Tatsache, dass
Silicium bis zu 0,4 Gew.% im Volumen der Pt- bzw. Pt/Rh10-Drahte vorkommt und
sich teilweise Schichten aus einer Platin/Silicium-Legierung an der Oberflache der
Pt-Drahte bilden, die bis zu 3,0 Gew.% Silicium enthalten.

In Abbildung 5.9 (b) sind die EDX-Linienprofile der Elemente Platin, Silicium und
Rhodium dargestellt. Dabei beweisen die Profile im Einlegierungsgebiet von Sili-
cium in der Nahe der Oberflache eines Pt/Rh10-Drahtes, dass die weiBen Flachen
nahezu unverandertes Pt/Rh10 sind, wahrend die grauen Flachen eine Legierung
aus Platin, Silicium und Rhodium mit einer Anreicherung an Rhodium und Silicium
reprasentieren. Daruber hinaus ist im unteren Teil eine komplexe Struktur zwischen
weiBer und grauer Phase zu erkennen. Die schwarzen Bereiche zeichnen die
Kristalle der Glaskeramik aus. Die inhomogene Verteilung von Silicium im Volumen
des Pt-Drahtes zeigt eine EDX-Flachenanalyse in Abbildung 5.9 (a), wobei die

Konzentration an Silicium zwischen 0 und 0,4 Gew.% schwankt.

Intensitat in relativen Einheiten

Si-Konzentrationl ™
inGew.% | 0o

Abbildung 5.9: (a) Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme eines Langsschnittes ei-
nes Pt-Drahtes aus dem Versuch mit der Schmelze der Zusammensetzung
90Li,Si,0510BaSi,O5 bei 1160 °C und 5 mA fur 300 s mit dem Ergebnis einer EDX-Fla-
chenanalyse. (b) Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme eines Einlegierungsgebie-
tes von Silicium in der Nahe der Oberflache eines Pt/Rh10-Drahtes aus dem Versuch mit
der Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5-10BaSi;O; bei 711 °C und 5 mA mit
EDX-Linienprofilen der Elemente Platin, Silicium und Rhodium.
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Die Mikroanalyse war im Rahmen ihrer Nachweisgrenze in keinem Fall in der Lage,
eine Verarmung an Silicium in der Glasphase nachzuweisen. In Abbildung 5.10
wird dies anhand des Linienprofils von Silicium Uber die Kontaktzone Pt-Draht /

Glas erkennbar.

Intensitat in counts

Abbildung 5.10: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme eines Langsschnittes des
Pt-Drahtes in der Kontaktzone Pt-Draht (weiB3) / Glas (grau) aus dem Versuch mit der
Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5-10BaSiO; bei 960 °C und 1 mA ohne er-
folgte Kristallisation mit EDX-Linienprofilen der Elemente Platin, und Silicium.

Einen weiteren Hinweis auf Kathodenreaktionen liefert die Auswertung schwarzer
Schlieren mit Hilfe der ESR-Spektroskopie (siehe Abbildung 5.11). Diese Schlieren
verblieben nach einem Elektrolyseversuch bei 1010 °C mit 5 mA ohne Kristallisa-
tion in der Schmelze mit der Zusammensetzung 99Li,Si,0,-M0O,. Das ESR-Spek-

trum in Abbildung 5.11 liefert einen eindeutigen Hinweis auf das Mo®*-lon.
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Abbildung 5.11: Aufnahme der schwarzen Mo®*-Schlieren in Kathodennahe im Glas
99Li,Si,05-M0O;, mit dem bei 1010 °C und 5 mA die Elektrolyse stattfand (links). ESR-
Spektrum der praparierten Schlieren mit fur die Mo>* Spezies typischen Kurvenverlauf
(rechts).

5.6 Glaskeramiken

5.6.1 AuBere Form der Glaskeramikkorper

Die Glaskeramiken, die nach erfolgreichen Elektrolyseversuchen mit dem
Draht aus der Schmelze gezogen wurden, waren in allen Fallen rotationssymmetri-
sche zylindrische bis kegelférmige Korper. Abbildung 5.12 (a) zeigt beispielhaft ei-
nen Glaskeramikkorper, der im System Li,Si,O5 bei 687 °C 115 s lang gewachsen
ist. Die Stromstarke wahrend der Elektrolyse betrug 5 mA. Abbildung 5.12 (b) ver-
deutlicht einen Schnitt parallel am Draht der Glaskeramik (grauweiB3) mit einer ra-

dialstrahligen Textur und laBt den Anschnitt des Drahtes erkennen.
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Abbildung 5.12: Abbildungen einer Lithiumdisilicat Glaskeramik, gewachsen bei 687 °C
fur 115 s (a). Die Stromstarke wahrend der Elektrolyse betrug 5 mA. (b) Schnitt parallel
am Draht.

5.6.2 Untersuchungen mittels Rontgendiffraktometrie

Die geschnittenen Glaskeramiken wurden unter Verwendung der Rontgendif-
fraktometrie auf ihren Phasenbestand hin untersucht. Eine Messung an Pulverpro-
ben kam auf Grund der notwendigen Zerstdorung der Glaskeramikkorper nicht in
Betracht. Das Verkippen und Drehen der texturierten Probe zur Rontgenquelle ge-
wahrleistete trotzdem das Erfassen aller zu einer Identifizierung notwendigen Re-
flexe.

In allen Glaskeramiken wurde als Hauptkristallphase Lithiumdisilicat (Li,Si,O;) de-
tektiert (JCPDS-Nr.: 40-0376; 82-2396). Als koexistierende Phasen konnten im Ba-
riumsilicat dotierten System Sanbornit (BaSi,O;) (JCPDS-Nr.: 72-0171) und im Lan-
thanoxid dotierten System La,Si,O, (JCPDS-Nr.: 48-0052) nachgewiesen werden
(siehe Abbildung 5.13). Jedoch zeigen die Diffraktogramme im Vergleich mit den
Daten der JCPDS-Datenbank fur eine Kristallphase keine Ubereinstimmung in den

Intensitatsverhaltnissen der Reflexe zueinander.
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Abbildung 5.13: Rodntgendiffraktogramme ausgewahlter Glaskeramiken aus den Versu-
chen mit Lithiumdisilicat und barium- bzw. lanthanhaltigen Schmelzen, vermessen mit
Cu-K,. Die vertikalen Linien (l) markieren die charakteristischen Reflexe von Li,Si,Os, (0)
die La,Si,O,-Reflexe, (x) die BaSi,Os-Reflexe.

5.6.3 Texturgoniometrie

Wie schon Abbildung 5.13 erkennen lasst, kann auf Grund der unterschiedli-
chen Intensitatsverhaltnisse der Reflexe auf eine gewisse Textur der Glaskerami-
ken geschlossen werden. Daher lag die Anwendung der Texturgoniometrie zur
Aufnahme der Orientierung der Kristalle in den Glaskeramiken nahe. Die Auswer-
tung der Texturgoniometrie erfolgte uber zahlreiche Polfiguren mehrerer Reflexe
der orthorhombischen (JCPDS-Nr.: 40-0376) bzw. monoklinen (JCPDS-Nr.: 82-
2396) Lithiumdisilicat Kristallphase. Fur die Auswertung der Texturgoniometrie der
monoklinen Phase wurde ein ,pseudo-orthorhombisches” Kristallsystem zu Grunde
gelegt, da hier eine Ahnlichkeit der Dimension der Einheitszellen zur orthorhombi-
schen Phase gegeben ist. Folgende Aussagen konnten aus den Ergebnissen der
Texturgoniometrie getroffen werden:

Die Hauptwachstumsrichtung der Lithiumdisilicat Kristalle liegt in Richtung der kris-
tallographischen c-Achse. Abbildung 5.14 (a) zeigt die radialstrahlige Wachstums-
richtung vom Draht in die Schmelze, verdeutlicht durch funf Punkte, an denen die

Orientierung des orthorhombischen Kristallsystems fur Lithiumdisilicat gegeben ist.
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Die Pfeilrichtungen geben die Orientierung der drei kristallographischen Achsen a,
b und ¢ an. Zwei oder mehrere Koordinatensysteme zeigen zwei oder mehrere
Wachstumsrichtungen der Kristalle an.

Bezuglich der Orientierung der Lithiumdisilicat Kristalle in Drahtnahe kann keine
Abweichung von einer statistischen Orientierung erkannt werden. Die deutlich un-
terschiedliche Orientierung der Koordinatensysteme in zwei Punkten am Draht in
Abbildung 5.14 (b) lasst somit keine ausgebildete Textur erkennen.

Die Orientierung der a- und b-Achse (Rotation um die c-Achse) wird innerhalb der
Hauptwachstumsrichtung mit zunehmender Entfernung vom Draht beibehalten, wie
die Koordinatensysteme auf der rechten Seite in Abbildung 5.14 (a) erkennen las-

sen.

Abbildung 5.14: Schnitte parallel am Draht der Glaskeramiken aus den Versuchen mit
der Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5-10BaSiO;, gewachsen bei (a) 960 °C,
0,05 mA und (b) 1010 °C, 5 mA, mit der Darstellung der Orientierung der kristallographi-
schen Achsen des orthorhombischen Kristallsystems von Lithiumdisilicat. Rot: c-Achse,
Blau: a-Achse, Grun: b-Achse. Der Draht ist in (b) im Hintergrund erkennbar.

An den Glaskeramikkorpern der Versuche im System Li,Si,O5 bei Temperaturen im
Bereich von 629 bis 1033 °C wird ersichtlich, dass mit abnehmender Temperatur
eine Kristallisation in zunehmender Tiefe am Draht erfolgte (siehe Abbildung 5.15).
Der Draht war in allen Fallen langer als die gewachsene Glaskeramik. Die Orientie-
rungen der Koordinatensysteme in Abbildung 5.15 deuten bei hohen Temperaturen
auf einen Punkt an der Oberflache der Glaskeramik hin, von dem aus die Kristalli-

sation in die Schmelze erfolgte (a). Bei tieferen Temperaturen sind die Ursprunge
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der Kristallisation am Draht auf die Tiefe verteilt (b). So andert sich die Form der
Glaskeramik mit abnehmender Versuchstemperatur von einer halbspharischen zu

einer mehr radialen Symmetrie.

==
— £
b |

749 °C 687 °C 629 °C

Abbildung 5.15: Schnitte parallel am Draht der Glaskeramiken aus der Schmelze der Zu-
sammensetzung Li,Si,O5;, gewachsen bei den angegebenen Temperaturen (alle Strom-
starken bei 5 mA). Die Hauptwachstumsrichtung ist in Richtung der kristallographischen
c-Achse (rot). Schematische Darstellung der Wachstumsrichtung der Kristalle fur die
Glaskeramiken bei (a) 1033 °C und (b) 629 °C. Der MaBstab ist fur alle Schnittabbildun-
gen gleich.

Ferner besitzt die Variation der Stromdichte einen Einfluss auf das Wachstumsver-
halten der Kristalle am Draht. Hier zeigt sich, dass es mit zunehmender Strom-
dichte und bei gleichbleibender Temperatur von 960 °C zur Kristallisation in zu-
nehmender Tiefe am Draht kommt (siehe Abbildung 5.16). Bei 4 A/m? liegt der Ur-
sprung der Kristalle am Draht an der Oberflache der Schmelze. Bei 675 A/m?
wuchsen Kristalle vom unteren Ende des Drahtes in die Schmelze. Die Darstellung
der Koordinatensysteme fur die kristallographischen Achsen des orthorhombischen
Kristallsystems von Li,Si,O, und die schematischen Darstellungen (a) und (b) in
Abbildung 5.16 verdeutlichen erneut die Wachstumsrichtungen der Kristalle. Die

Formen der Glaskeramiken andern sich mit zunehmender Stromdichte von einer
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halbspharischen zu einer mehr radialen Symmetrie. In allen Fallen ist der Draht

mindestens so lang wie die Lange der Glaskeramik.

An allen Glaskeramiken wird ersichtlich, dass der Durchmesser der rotationssym-

metrischen Form mit zunehmender Tiefe am Draht geringer wird.

20 mm

308 A/m?

Abbildung 5.16: Schnitte parallel am Draht der Glaskeramiken, gewachsen in der
Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5-10BaSiO; bei 960 °C mit verschiedenen
Stromdichten mit der Orientierung der Koordinatensysteme fur die kristallographischen
Achsen des orthorhombischen Kristallsystems von Li,Si,Os. Die Hauptwachstumsrich-
tung ist in Richtung der kristallographischen c-Achse (rot). Schematische Darstellung der
Wachstumsrichtung der Kristalle fur (a) die Glaskeramik mit 4 A/m? und (b) die Glaskera-
mik mit 675 A/m?. Der MaBstab ist fur alle Schnittabbildungen gleich.

414 A/m?

57 A/m?

675 A/m?

Abbildung 5.14, Abbildung 5.15 und Abbildung 5.16 zeigen eine Ausrichtung der Li-

thiumdisilicat Kristalle in einer Art Facherform, bei der es einen gemeinsamen

punktformigen Ursprung der in Richtung der kristallographischen c-Achse wachsen-

den Kristalle gibt, und sich dieser Facher mit zunehmender Distanz zum Draht ver-

breitert. Die Orientierung der b-Achse erfahrt dabei keine Anderung und ist somit

unabhangig von der Distanz zum Draht.

In Abbildung 5.17 (a) ist diese Auffacherung mit Lithiumdisilicat Kristallen in einem

Schnitt parallel am Draht der Probe aus dem Versuch mit der Schmelze der Zusam-

mensetzung 90Li,Si,O,10BaSiO; zu erkennen.
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Intensitat in relativen Einheiten

Intensitat in relativen Einheiten

Abbildung 5.17: (a) Schnitt parallel am Draht der Glaskeramik aus dem Versuch mit der
Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5-10BaSiO;, (Versuchsbedingungen: 960 °C,
3 mA) mit einer Polfigur der (002)-Flachennormalen fur Lithiumdisilicat, die fur einen
3 mm langen markierten Bereich auf der Glaskeramik reprasentativ ist. (b) Schnitt paral-
lel in einer Entfernung von 3,7 mm vom Draht der Glaskeramik, gewachsen in der
Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5 10BaSi;O, (Versuchsbedingungen: 729 °C,
5 mA) mit einer Polfigur der (002)-Flachennormalen fur Lithiumdisilicat, die fur den mar-
kierten Bereich auf der Glaskeramik reprasentativ ist. Des Weiteren sind die Orientierung
der Koordinatensysteme fur die kristallographischen Achsen des orthorhombischen Kris-
tallsystems von Li,Si,O5; gegeben. Die Hauptwachstumsrichtung ist in Richtung der kris-
tallographischen c-Achse (rot).

Hier spannen Kristalle mit ihrer Hauptwachstumsrichtung entlang der kristallogra-
phischen c-Achse auf einer 3 mm zum Draht parallelen Linie einen Winkel bis zu
30° auf, was anhand der Intensitatsverteilung des (002)-Reflexes in der Polfigur
deutlich wird. Die Kristalle liegen mit ihrer kristallographischen c-Achse nicht genau
in der Bildebene, sondern weisen zur Bildebene einen Winkel von 15° auf (siehe
Polfigur Abbildung 5.17). Die Polfigur eines vermessenen Punktes des in einer
Entfernung von 3,7 mm zum Draht parallelen Schnittes der Probe des Versuchs in
der Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5-10BaSi;O, zeigt zwei Bereiche, in

denen die Flachennormalen der (002)-Ebene der Lithiumdisilicat Kristalle jeweils
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einen Facher mit einem Offnungswinkel von rund 30° bzw. 60° aufspannen (siehe
Abbildung 5.17). Hier bilden die Kristallwachstumsrichtungen parallel zur c-Achse

einem Winkel von rund 65 bzw. 70° zur Bildebene.

5.6.4 Durchlichtmikroskopie

Auf Grund der Texturierung der Glaskeramiken war die Praparation von Dunn-
schliffen auBerst schwierig. Die Struktur der Glaskeramiken in ihrer Gesamtheit
konnte nicht erhalten werden. Daher kbnnen nur Aussagen uber detaillierte Struktu-
ren aus Schlifffragmenten getroffen werden, welche nachfolgend beschrieben wer-
den.

Die durch die Texturgoniometrie beobachtete Auffacherung der Hauptwachstums-
richtung der Kristalle kann durch Abbildung 5.18 bestatigt werden. Diese gekreuzt
polarisierten Aufnahmen lassen Kristalle an einer parallel am Draht geschnittenen
Glaskeramik erkennen, die in einer Schmelze der Zusammensetzung
90Li,Si,O410BaSi,O, entstand. Die Wachstumsrichtung der Kristalle liegt in der
Bildebene. Die Glaskeramik weist eine radialstrahlige Textur mit Ursprung am Draht
auf. Die Lange der Kristalle in Wachstumsrichtung betragt 8,5 mm. Innerhalb eines
Fachers wechselt die Interferenzfarbe graduell von schwarz nach hellgrau (a).

Abbildung 5.18 (b), bei der die Probe um 18° gedreht wurde, weist ebenfalls diese

Farbabstufung auf, wobei die Ausloschung wahrend der Drehung uber die Probe

Abbildung 5.18: Durchlichtmikroskopische Aufnahmen mit gekreuzten Polarisatoren ei-
nes Schnittes parallel am Draht der Glaskeramik aus dem Versuch in der Schmelze
90Li,Si,0510BaSi;O,, (Versuchsbedingungen: 739 °C, 5 mA). Die Ausbildung eines Fa-
chers mit der Hauptwachstumsrichtung in der Bildebene von rechts nach links wird deut-
lich. Die Entfernung zum Draht betragt am rechten Bildrand 6,5 mm. Die Aufnahme (b)
wurde in Bezug auf Aufnahme (a) um 18° gedreht.
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wanderte. Diese Interferenzerscheinung weist auf eine Offnung der Hauptwachs-
tumsrichtung innerhalb dieses Fachers um 18° hin.

Dass die Auffacherung nicht nur ihren punktformigen Ursprung am Draht hat, be-
weist Abbildung 5.19. Hier bilden Kristalle, die in der Schmelze der Zusammenset-
zung 90Li,Si,O5-10BaSi;O, in einer Entfernung vom Draht von 9 mm wuchsen, Fa-
cher in einem kleineren MaBstab. Die Facher weisen eine Lange im Bereich von
0,5 bis 1,0 mm auf. Die Breite der einzelnen Kristalle in einem Facher schwankt um

10 ym.

Abbildung 5.19: Einfach polarisierte durchlichtmikroskopische Aufnahme eines Schnittes
parallel am Draht der Glaskeramik, gewachsen in der Schmelze der Zusammensetzung
90Li,Si,0510BaSi;O,, (Versuchsbedingungen: 645 °C, 5 mA). Die Ausbildung mehrerer
Facher wird deutlich. Die Entfernung zum Draht betragt am rechten Bildrand 9 mm.

Die Detailansichten in Abbildung 5.20 (a) zeigen, dass hier ein Hauptwachstums-
strang vorhanden ist, von dem die Kristalle bestrebt sind abzuzweigen. In
Abbildung 5.20 (b) wird anhand der Grautonvariation der Interferenzfarben deutlich,
dass innerhalb eines Fachers die Kristalle keinen gesetzmaBigen Winkel zum
Hauptstrang einnehmen, sondern dass dieser Winkel zwischen Kristall und Haupt-
strang im Bereich von 1 bis Uber 30° (fur diesen Facher in Abbildung 5.20) variieren

kann.
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Abbildung 5.20: Einfach (a) und gekreuzt (b) polarisierte durchlichtmikroskopische Auf-
nahme eines Schnittes parallel am Draht der Glaskeramik (gewachsen in der Schmelze
der Zusammensetzung 90Li,Si,05-10BaSi;O; bei 645 °C, 5 mA). Eine Detailansicht einer
Auffacherung in einer Entfernung zum Draht von 9 mm ist zu erkennen. Die Interferenz-
farben hdherer Ordnung sind durch die Dicke (100 ym) des Schliffs bedingt.

In Abbildung 5.21 (a) ist die Schichtstruktur linsenformiger Lithiumdisilicat Kristalle
der Glaskeramik aus dem Versuch mit der Schmelze 90Li,Si,O5-10BaSi,O, zu er-
kennen. Die Dimensionen der Kristalle sind im Mittel 20 x 125 ym?. Die Haupt-
wachstumsrichtung der Kristalle ist senkrecht zur Bildebene. Die Detailabbildung
zweier Lithiumdisilicat Kristalle (b) senkrecht zur Hauptwachstumsrichtung weist auf

ein dendritisches Wachstum hin.

Abbildung 5.21: Einfach polarisierte durchlichtmikroskopische Aufnahmen eines Schnit-
tes parallel im Abstand von 3 mm vom Draht der Glaskeramik (gewachsen in der
Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5'10BaSi;O, bei 645 °C, 5 mA). (a) zeigt eine
Schichtstruktur linsenformiger Lithiumdisilicat Kristalle, (b) eine Detailaufnahme zweier
Dendriten. In (a) und (b) liegt die Wachstumsrichtung senkrecht zur Bildebene.
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5.6.5 Rasterelektronenmikroskopie

Die Ergebnisse der Rasterelektronenmikroskopie liefern sowohl umfassende
Einblicke in die Textur der Glaskeramiken in ihrer Gesamtheit als auch Aussagen
Uber Kristallwachstumsmechanismen und detaillierte Strukturen. Auf Grund des
fehlenden kontrastierenden Elements im Glassystem Li,Si,O, und der fur einen
ausreichenden Kontrast mit 1 mol% MoO, zu geringen Dotierung war eine Aussage
zu Texturen mittels SEM nicht moglich. Daher wird hier eingehender auf die Unter-
suchungen an Glaskeramiken des mit Bariumsilicat bzw. Lanthanoxid dotierten
Glassystems eingegangen.

Aus der SEM-Aufnahme in Abbildung 5.22 wird deutlich, dass es sich bei Lithiumdi-
silicat um ein Schichtsilicat handelt. Die Glaskeramiken sind aus Schichtpaketen
mit unterschiedlichen Orientierungen und Dimensionen aufgebaut. Hier, in einem
Schnitt parallel am Draht in einem Abstand von 2,3 mm vom Draht am oberen Rand
der Glaskeramik (ehemalige Schmelzoberflache), zeigen die Kristalle einen platt-

chenformigen Habitus mit einer Dicke < 10 ym. Im linken Teil gibt die Aufnahme

Abbildung 5.22: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme (SE) einer Glaskeramik pa-
rallel am Draht (90Li,Si,O5-10BaSi;0O,, Versuchsbedingungen: 729 °C, 5 mA) im Abstand
von 2,3 mm vom Draht. Links Lithiumdisilicat Kristallplattchen mit dreidimensionalem
Eindruck, rechts ein Anschnitt der Schichtstruktur parallel zur Glaskeramikoberflache.
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einen drei-dimensionalen Eindruck der Kristalle wieder, im rechten den Anschnitt
der Kristalle mit der Schichtstruktur parallel zur Oberflache. Die Lithiumdisilicat Kris-
talle (dunkelgrau) sind durch eine hellgraue Phase getrennt, durch die Texturen im
Anschnitt sichtbar wurden.

In der SEM-Aufnahme einer parallelen Textur (siehe Abbildung 5.23) sind dunkel-
graue Lithiumdisilicat Kristalle zu erkennen, die durch eine stark mit Barium ange-
reicherte Restphase getrennt sind (hellgrau). Das EDX-Linienprofil zeigt, dass Sili-
cium in den dunklen Bereichen vorkommt und Barium ausschlieB3lich in den hellen
Bereichen angereichert ist. Bedingt durch die relativ groBe Ordnungszahl von Ba-
rium erscheint die helle Phase an Silicium verarmt. Der Einbau des Dotierungsele-
ments in die Restphase zwischen den Lithiumdisilicat Kristallen wurde auch im Lan-
thanoxid dotierten Glassystem beobachtet. In allen Fallen konnte eine Storung der
Kristallstruktur der Lithiumdisilicat Phase durch die Elemente Barium bzw. Lanthan

ausgeschlossen werden.

|Intensit5t in rel. Einheiten

Abbildung 5.23: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme (SE) einer Glaskeramik
(90Li,Si,05-10BaSi;0O,, Versuchsbedingungen: 825 °C, 5 mA) mit einem EDX-Linienprofil
der Elemente Silicium (grun) und Barium (rot) quer zur Textur.
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Die in Abbildung 5.24 dargestellten Texturen sind typisch fur die Glaskeramiken.
Die SEM-Aufnahmen der Glaskeramiken aus den Versuchen mit den Schmelzen
der Zusammensetzung 90Li,Si,O.-10BaSi,O; (a) und 90Li,Si,O5-10BaSiO, (b) zei-
gen Texturen, die durch die Ba-reiche Restphase (hellgrau) getrennten Lithiumdisi-
licat Kristalle (dunkelgrau) verdeutlicht werden. Die Schnitte der Glaskeramiken
sind quer zum Pt-Draht (a), dessen Querschnitt (weiB) deutlich zu erkennen ist und
parallel am Pt-Draht (b), dessen Anschnitt (weiB3) rechts in der Aufnahme von oben
nach unten verlauft. Die Kristalle zeigen in Drahtnahe in ihrer Hauptwachstumsrich-
tung keine ausgepragte Orientierung. Erst mit zunehmender Entfernung vom Draht
ist eine Textur erkennbar. Die Kristalle bilden Fachern mit einem punktformigen Ur-
sprung am Draht. Nur solche Kristalle finden in der Entfernung eine Fortsetzung,
die in ihrer Hauptwachstumsrichtung in etwa senkrecht zum Draht orientiert sind.
Kristalle oder Kristallfacher, die nicht diese Richtung aufweisen, werden in Draht-

nahe von schon ausgebildeten Kristallen terminiert.

Abbildung 5.24: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen (BSE) der Schnitte (a)
senkrecht zum Pt-Draht (weiB3) der Glaskeramik, gewachsen in der Schmelze der Zusam-
mensetzung 90Li,Si,05-10BaSi,O5 (Versuchsbedingungen: 622 °C, 5 mA) und (b) parallel
am Pt-Draht (weiB, rechts) der Glaskeramik aus dem Versuch mit der Schmelze der Zu-
sammensetzung 90Li,Si,O5-10BaSiO; (Versuchsbedingungen: 960 °C, 5 mA). Die Textur
der Glaskeramiken wird durch eine Separation der Lithiumdisilicat Kristalle (dunkelgrau)
durch eine Ba-reiche Phase (hellgrau) ersichtlich.



5 Ergebnisse und Auswertung 59

Abbildung 5.25 (a) zeigt eine Glaskeramik (gewachsen in der Schmelze der Zusam-
mensetzung 90Li,Si,O,10BaSiO;), die parallel am Draht geschnitten wurde. Hier
bilden Lithiumdisilicat Kristalle (dunkelgrau) in einer Entfernung vom Draht von
5,4 mm eine Facher, der eine hochgradige Textur aufweist. Die Kristalle sind durch
eine Ba-reiche Phase (hellgrau) getrennt. Der Pfeil deutet die Hauptwachstumsrich-
tung an. Die SEM-Aufnahme in Abbildung 5.25 (b) der Glaskeramik, gewachsen in
der Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O,-10BaSi,O,, zeigt eine Flache, die
senkrecht zur Hauptwachstumsrichtung in einem Abstand vom Draht von 5,3 mm
geschnitten wurde. Hier ist der Querschnitt der einzelnen Schichtpakete erkennbar.

Die Hauptwachstumsrichtung liegt senkrecht zur Bildebene.

Abbildung 5.25: (a) Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme (BSE) eines Schnittes
parallel am Draht der Glaskeramik, gewachsen in der Schmelze der Zusammensetzung
90Li,Si,0510BaSiO; (Versuchsbedingungen: 960 °C, 0,05 mA) in einem Abstand vom
Draht von 5,4 mm. Der Pfeil kennzeichnet die Hauptwachstumsrichtung der Lithiumdisili-
cat Kristalle. (b) Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme (BSE) einer Glaskeramik,
gewachsen in der Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5-10BaSi;O, bei 729 °C,
5 mA, senkrecht zur Hauptwachstumsrichtung geschnitten (Abstand vom Draht: 5,3 mm).
Die Hauptwachstumsrichtung ist senkrecht zur Bildebene. Die Textur der Glaskeramiken
ist durch eine Separation der Lithiumdisilicat Kristalle (dunkelgrau) durch eine Ba-reiche
Phase (hellgrau) ersichtlich.
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Abbildung 5.26 zeigt SEM-Aufnahmen der Wachstumsfronten von Lithiumdisilicat
Kristallen (dunkelgrau). Das deutlich erkennbare dendritische Wachstum der Kris-
talle erfolgte neben allen anderen Schmelzen auch in den Schmelzen der Zusam-
mensetzung 90Li,Si,O,-10BaSi,O, bei 645 °C (a) und 90Li,Si,O,-10BaSi,O; bei
918 °C (b) und ist im ,eingefrorenen Zustand® zu sehen. Die einzelnen Lithiumdisili-
cat Dendriten (dunkelgrau) sind durch eine mit Barium angereicherte Phase (hell-
grau) getrennt (a), die ebenfalls am Ende dieser Dendriten zu erkennen ist (b). In
grauer Farbe ist das Glas abgebildet, in dessen Schmelze die Kristalle wuchsen.
Wahrend der Kristallisation teilte sich die ,graue“ Phase (Glas) in die ,dunkelgraue”
(Lithiumdisilicat Kristalle) und ,hellgraue“ Phase (Ba-reiche) auf. Die Zwischen-
raume zwischen den seitlichen Dendritenasten sind sowohl durch die Lithiumdisili-
cat Kristallphase bis zum Kontakt mit dem benachbarten Kristall vervollstandigt, als
auch durch eine Ba-reiche Restphase aufgefullt, die wahrend des Wachstums der

Dendriten eingeschlossen wurde.

(BSE) 20 um

Abbildung 5.26: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen (BSE) der Wachstums-
fronten von Lithiumdisilicat Dendriten (dunkelgrau), ,eingefroren” in ihrem Wachstum in
der Schmelze der Zusammensetzung (a) 90Li,Si,O5-10BaSi;0; (Versuchsbedingungen:
645 °C, 5 mA) und (b) 90Li,Si,O5-10BaSi,O; (Versuchsbedingungen: 918 °C, 5 mA). Der
Rand am Ende der Dendriten (b) und die Phase zwischen den Dendriten (hellgrau) ist mit
Barium angereichert. Die Glasphase ist grau dargestellt.

Abbildung 5.27 zeigt eine rasterelektronenmikroskopische Aufnahme einer
Wachstumsstruktur von Lithiumdisilicat Kristallen (dunkelgrau) in einer Entfernung

von 5,6 mm vom Draht. Die Lithiumdisilicat Kristalle, die in der Schmelze der
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Zusammensetzung 90Li,Si,O4 10BaSi,O, wuchsen, sind durch eine mit Barium an-
gereicherten Phase (hellgrau) getrennt. Die Hauptrichtung des dendritischen
Wachstums liegt in der Bildebene und erfolgte in Pfeilrichtung. Deutlich zu erken-
nen ist das Wachstum kleinerer Lithiumdisilicat Kristalle, die vom dendritischen
Hauptstrang (Breite: 35 ym) unter spitzem Winkel in die Umgebung abzweigen
(siehe obere Seite des Hauptstranges mit Pfeil). Es zeigt sich ausserdem, dass
seitliche Dendritenaste des Hauptstranges bis zu 80 ym in die Umgebung wuch-

sen, bis diese von den kleineren Kristallen terminiert wurden.
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Abbildung 5.27: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme einer Wachstumsstruktur
von Lithiumdisilicat Kristallen (dunkelgrau), getrennt von einer mit Barium angereicherten
Phase (hellgrau), in der Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5-10BaSi;O; bei
711 °C gewachsen (Stromstarke zur Elektrolyse: 5 mA) in einer Entfernung von 5,6 mm
vom Draht.

Bei Untersuchungen an der Restphase, die zwischen den Lithiumdisilicat Kristallen
wahrend des Wachstums eingeschlossen wurde, konnte eine sekundare Kristall-
phase detektiert werden. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen in
Abbildung 5.28 (a-c) zeigen Sanbornit Kristalle (BaSi,O:) (hellgrau), die mittels XRD
(siehe Kapitel 5.6.2) und in punktuellen energiedispersiven Elektronenstrahlanaly-

sen nachgewiesen wurden. Ein Beispiel fur eine solche EDX-Punktanalyse ist mit
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der aus den Analysedaten errechneten Summenformel in Abbildung 5.28 (c) gege-
ben. Sanbornit kristallisierte bevorzugt an der Grenze der Lithiumdisilicat Kristalle
(dunkelgrau) zur Ba-reichen Restphase (in (a) grau). Die Sanbornit Kristalle zeigen
radialstrahliges dendritisches Wachstum.

Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen in Abbildung 5.28 (e-f) zeigen die
in XRD-Untersuchungen detektierten La,Si,O,-Kristalle (hellgrau). Diese weisen
einen nadelformigen Habitus an den Grenzen der Lithiumdisilicat Kristalle (dunkel-
grau) zur mit Lanthan angereicherten Restphase auf. Dabei wird deutlich, dass die
La,Si,O,-Kristalle unter Umstanden bestimmte Winkel zu den Lithiumdisilicat Kris-
tallen einnehmen. Fur die Abbildung 5.28 (f) ergaben die Messungen einen Winkel
von 25,5° + 2,5°.

—8 pm —i§§ (SE)

Abbildung 5.28: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen (BSE / SE) von Sanbornit
Kristallen (a-c) bzw. La,Si,O,-Kristallen (d-f) (hellgrau), die an den Grenzen der Lithiumdi-
silicat Dendriten (dunkelgrau) zur mit den Elementen Barium bzw. Lanthan angereicher-
ten Restphase (in (a) grau) aufgewuchsen. In (c) ist die Summenformel aus der EDX-
Punktanalyse fur den markierten Bereich gegeben. (f) lasst einen konkreten Winkel zwi-
schen Lithiumdisilicat und La,Si,O,-Kristallen erkennen.
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Aus der Auswertung der rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen im Zusam-
menhang mit den Untersuchungen der Texturgoniometrie wurden die folgenden Er-
gebnisse erzielt:

Der Habitus der Lithiumdisilicat Kristalle zeichnet sich durch Plattchen aus, die in
Richtung der kristallographischen c-Achse elongiert sind. Die Plattchenoberflache
ist senkrecht zur kristallographischen b-Achse. Die Schichtpakete wuchsen also mit
ihrer Flache in der (010)-Ebene mit der groBten Wachstumsgeschwindigkeit in c-
Richtung. Abbildung 5.29 stellt schematisch diese elongierten Plattchen von Li-

thiumdisilicat mit der Lage im orthorhombischen Kristallsystem dar.

b
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Abbildung 5.29: Schematische Darstellung eines elongierten Plattchenstapels als Habitus
von Lithiumdisilicat in Verbindung zur Lage im orthorhombischen Kristallsystem.

Abbildung 5.30 zeigt beispielhaft einem Schnitt parallel am Draht der Glaskeramik,
die in die Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O,-10BaSiO, wuchs, den Zu-
sammenhang zwischen Orientierung des orthorhombischen Koordinatensystems
und den rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen. Die Hauptausbreitungs-
richtung der Kiristalle ist in Richtung der kristallographischen c-Achse und liegt na-
hezu in der Bildebene. In Abbildung 5.30 (a-c) ist die a-Achse senkrecht zur Bild-
ebene. Der Querschnitt der Plattchen wird auf Grund der Trennung durch die Ba-
reiche Restphase (hellgrau) sichtbar. In (d) ist die a-Achse etwas geneigt, so dass
Anschnitte der Plattchen erkennbar sind, die sich in den SEM-Aufnahmen als groB-

flachigere dunkelgraue Gebiete abzeichnen.
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1—700 pm —

Abbildung 5.30: Schnitt parallel am Draht der Glaskeramik aus dem Versuch mit der
Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5-10BaSiO,; (Versuchsbedingungen: 960 °C,
5 mA) mit der Darstellung der Orientierung der kristallographischen Achsen des ortho-
rhombischen Kristallsystems von Lithiumdisilicat im Zusammenhang mit rasterelektro-
nenmikroskopischen Aufnahmen (BSE) von Lithiumdisilicat Kristallen (dunkelgrau), ge-
trennt durch eine mit Barium angereicherte Phase (hellgrau). Rot: c-Achse, Blau: a-
Achse, Grun: b-Achse.

5.6.6 Ziehversuche

Mit Hilfe der in Kapitel 4.4 beschriebenen Ziehvorrichtung konnten bis zu
63 mm lange Glaskeramiken erfolgreich aus der Schmelze gezogen werden. Auf
Grund der lokalen Keimbildung an einem wenige Millimeter eingetauchten Draht
konnte die Kristallisation und damit die Auffacherung auf einen nahezu punktformi-
gen Ursprung reduziert werden. Von diesem wuchsen die Kristalle radialstrahlig in
die Schmelze. Beim Ziehen der Glaskeramik senkrecht aus der Schmelze mit der
Geschwindigkeit des Wachstums wurden demnach all die Kristalle in ihrem Wachs-
tum gehindert, die nicht senkrecht nach unten in die Schmelze wuchsen. In draht-
fernen Bereichen bildete sich so eine parallele Textur.
Abbildung 5.31 zeigt anhand eines Schnittes parallel am Draht der Glaskeramik
(gewachsen in der Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5-10BaSi,O;) die ra-
dialstrahlige Textur, die am unteren Ende eine starke Orientierung der Kristalle pa-
rallel zur Zugrichtung aufweist. Die Glaskeramik ist 42,8 mm lang und wurde 28 min

mit Geschwindigkeiten von 0,01 und 0,03 mm/s aus der Schmelze gezogen. Durch
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die unterschiedlichen per Hand eingestellten Ziehgeschwindigkeiten resultierten
unterschiedliche Glaskeramikdurchmesser. Diese schwanken zwischen 19,5 mm
im Zwischenabschnitt und 26,0 mm im unteren Teil der Glaskeramik. Die Haupt-
wachstumsrichtungen der Kristalle liegen in der Bildebene und sind durch Pfeile

skizziert. Die radialstrahlige Ausbildung ist ersichtlich.

Abbildung 5.31: Schnitt parallel am Draht der 42,8 mm langen Glaskeramik aus dem
Ziehversuch mit der Schmelze der Zusammensetzung 90Li,Si,O5- 10BaSi,O5 bei 922 °C,
5 mA. Die radialstrahlige Textur der Glaskeramik ist mit Pfeilen angedeutet.

In den Ziehversuchen mit dem Kristallwachstum in einem Quarzglasrohr wurden
Glaskeramiklangen bis zu 64 mm erreicht. Abbildung 5.32 zeigt eine parallel am
Draht geschnittene Glaskeramik, gewachsen in der Schmelze der Zusammenset-
zung 97Li,Si,05-3BaSi,O,. Am unteren Ende des Quarzglasrohres fachert die Glas-
keramik auf und bildet einen rotationssymmetrischen Kegel. Die Kristalle liegen mit
ihrer Hauptwachstumsrichtung parallel zur Ziehrichtung in der Bildebene. Im unte-
ren Teil ist die Ausbildung einer parallelen Textur zu erkennen. Die Polfigur der
Flachennormale der (130)-Ebene von Lithiumdisilicat in Abbildung 5.32, die fur den
gekennzeichneten Bereich quer zur Wachstumsrichtung aufgenommen wurde, be-

weist, dass die Hauptwachstumsrichtung nahezu in der Bildebene liegt und parallel
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zur Richtung der kristallographischen c-Achse des orthorhombischen Kristallsys-
tems fur Lithiumdisilicat ausgerichtet ist. Die Orientierung der a-und b-Achse, und
damit die Rotation um die c-Achse, weicht nur geringfugig von einer statistischen
Orientierung ab, da sich die Intensitaten des (130)-Reflexes in Abhangigkeit der
Winkel unterscheiden. Im Gegensatz zu den radialstrahligen Glaskeramiken zeigen
die Glaskeramiken aus den Ziehversuchen eine hochgradige Textur mit paralleler

Ausrichtung der Kristalle zur Ziehrichtung und zur kristallographischen c-Achse.

64 mm

|«

Intensitat in relativen Einheiten

Abbildung 5.32: Schnitt parallel am Draht der Glaskeramik aus dem Ziehversuch mit der
Schmelze der Zusammensetzung 97Li,Si,05-3BaSi,0O; bei 963 °C, 5 mA. Aufgenommene
Polfigur des (130)-Reflexes fur den markierten Bereich auf der Glaskeramik.
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5.6.7 Mikroharteuntersuchungen

Mit Hilfe der Mikrohartemessungen sollten an den Glaskeramiken aus den
Ziehversuchen die mechanischen Eigenschaften Vickers-Harte und K,.-Wert rich-
tungsabhangig ermittelt werden und anhand dieser GroBen eine Anisotropie nach-
gewiesen werden. Dabei stellte sich heraus, dass die Glaskeramiken auf Grund
ihrer makroskopischen Ausbildung der Kristalle und der parallelen Textur ein fur
Mikrohartemessungen untypisches Verhalten zeigen. Um Harteberechnungen
durchfuhren zu kdnnen, sind Pruflasten erforderlich, die unterhalb der Uberbelas-
tung liegen, die zu einer radialen Rissausbreitung senkrecht von den Spitzen der
Harteeindrucke fuhren. Es bildeten sich jedoch schon bei Kleinlastmessungen
Rissscharen parallel zur Hauptwachstumsrichtung, die nicht den Palmquist Rissen
[78] zur Berechnung des K, Wertes entsprechen.

Abbildung 5.33 zeigt beispielhaft anhand einer rasterelektronenmikroskopischen
Aufnahme fur die Glaskeramik aus dem Ziehversuch mit der Schmelze der Zusam-
mensetzung 97Li,Si,05-3BaSi,O; einen Vickers-Eindruck mit einer Rissschar, deren
Ausbreitungsrichtung parallel zur Haupt-
wachstumsrichtung (von unten nach oben)
liegt. Der Eindruck misst 9,33 x 9,47 um?,
nach einer Belastung von 0,245 N fur 10 s.
Dieser befindet sich innerhalb der Grenzen
eines einzelnen Lithiumdisilicat Kristalls
(dunkelgrau). Neben einem Hauptriss,
1,1 ym rechts vom Zentrum des Eindruckes
entfernt, werden zahlreiche kleinere Risse
deutlich, die auf eine Delaminierung der
Schichtstruktur im Kristall in Folge der Auf-

. ) . . Abbildung 5.33: Rasterelektronenmikrosko-
wolbung an den Eindruckrandern zurck-  pische Aufnahme (SE) eines Vickers-Harte-

eindruckes in einem Lithiumdisilicat Kristall
der Glaskeramik aus dem Ziehversuch mit
der Schmelze der Zusammensetzung
97Li,Si,043BaSi,O; bei 977 °C (Stromstar-
die zwischen 5 und 20 s variierte. ke: 5 mA). Die Rissschar ist parallel zur

Hauptwachstumsrichtung des Lithiumdisili-
Die Delaminierung um die Eindrucke wurde cat Kristalls (von unten nach oben).

zufuhren sind. Die Morphologie der Ein-

drucke ist unabhangig von der Messzeit,
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bei groBeren Pruflasten extremer.

Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen in Abbildung 5.34 zeigen Vickers-
Harteeindrucke, die nach einer Belastung von je 4,903 N fur 10 s auf einer Glas-
keramik aus dem Ziehversuch mit der Schmelze der Zusammensetzung
90Li,Si,O410BaSi,O, entstanden sind. Die Diagonalen der Vickers-Eindrucke
betragen (a) 43,8 x 47,9 und (b) 48,4 x 53,8 ym?. Damit Uibersteigen sie die Dimen-
sionen eines einzelnen Lithiumdisilicat Kristalls (dunkelgrau) von (a) rund 23 und
(b) rund 16 ym. Die Hauptwachstumsrichtung liegt in der Bildebene und verlauft
von unten nach oben. Die Kristalle in Eindrucknahe weisen deutliche Delaminie-
rungserscheinungen auf. Der Verlauf der Rissscharen ist parallel zur Hauptwachs-
tumsrichtung, jedoch unabhangig von den mit Barium angereicherten Korngrenzen
(hellgrau) zu benachbarten Kristallen.

Generell wird jedoch die ausgepragte Texturierung der Glaskeramik auf Grund der
in Wachstumsrichtung elongierten Plattchen und die dadurch anisotrope Delaminie-

rung deutlich.
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Abbildung 5.34: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen (SE) von Vickers-Harteein-
drucken in der Glaskeramik aus dem Ziehversuch mit der Schmelze der Zusammenset-
zung 90Li,Si,05-10BaSi,0O4 bei 920 °C (Stromstarke: 5 mA). Die Rissschar ist parallel zur
Hauptwachstumsrichtung (von unten nach oben) der Lithiumdisilicat Kristalle (dunkel-
grau), die durch eine Ba-reiche Phase (hellgrau) getrennt sind.
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Im Folgenden sollen die in Kapitel 5 beschriebenen Ergebnisse der Elektroly-
seversuche diskutiert werden. Dabei stehen die Charakterisierung der Glaskerami-

ken und die Mechanismen ihrer Entstehung im Mittelpunk.

6.1 Stoffsysteme

Die Herstellung texturierter Glaskeramiken verlief in allen Versuchen mit den

Schmelzen erfolgreich, die folgende Zusammensetzungen aufwiesen:

e Li,Si,O;

* 97Li,Si,05-3BaSi,0O5

* 90Li,Si,O5-10BaSi;0O,

*  90Li,Si,O5-10BaSi,O5

* 90Li,Si,O5-10BaSiO,

* 90Li,Si,O5-10BaSi,O,

* 99Li,Si,05-M0O,

* 97Li,Si,O43La,0,
Als Hauptkristallphase wurde in allen Glaskeramiken Lithiumdisilicat detektiert. Die
Zuordnung der Reflexe aus den Rontgendiffraktogrammen der XRD konnte eindeu-
tig fur die Kristallphase Lithiumdisilicat erfolgen (siehe Kapitel 5.6.2,
Abbildung 5.13). Die rasterelektronenmikrsokopischen Untersuchungen der Textu-
ren der Lithiumdisilicat Glaskeramiken waren durch eine Dotierung des Grundgla-
ses Li,Si, O, mit Bariumsilicat bzw. Lanthanoxid erfolgreich (siehe Kapitel 5.6.5).
Diese erbrachten in den rasterelektronenmikroskopischen Abbildungen die er-
wunschten Kontraste zwischen den Lithiumdisilicat Kristallen und der zwischen den
Kristallen mit dem Dotierungselement angereicherten Restphase. Die Glaskerami-
ken aus den Versuchen mit der Schmelze der Zusammensetzung 99Li,Si,O,-MoO,
wiesen in den rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen hingegen einen

zu geringen Kontrast auf. Ferner kann der Einbau weiterer Elemente wie Barium,
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Molybdan oder Lanthan in das Lithiumdisilicat Kristallgitter anhand der rasterelek-
tronenmikroskopischen Untersuchungen ausgeschlossen werden (siehe Kapi-
tel 5.6.5).

Die aus den DTA-Messungen gewonnenen Daten, wie Glastransformationstempe-
raturen, Temperaturen der Kristallisation, des Liquidus und der Unterkuhlung, erga-
ben Anhaltspunkte zur Einstellung der Versuchtemperaturen zwischen 622 und
1033 °C, wie in Kapitel 4.3 beschrieben.

Die Glastransformationstemperatur T, die sich durch eine Stufe in den DTA-Auf-
heizkurvenverlaufen andeutet, liegt im System Li,Si,O5 bei rund 465 °C (siehe Ka-
pitel 5.1.1). Der Einfluss der Dotierung mit Bariumsilicat, Lithiummolybdat bzw. Lan-
thanoxid auf T, in den hier verwendeten Konzentrationen (ca. 456 bis 464 °C) war
relativ gering und innerhalb der Genauigkeit dieser Methode vernachlassigbar. Die
endothermen Peaks, die wahrend der DTA oberhalb 1000 °C verzeichnet wurden,
sind auf einen Schmelzvorgang zuruckzufuhren. Auf Grund der Dotierungen erfuhr
das Stoffsystem Li,Si,O; eine Schmelzpunktdepression, die durch die Verschie-
bung der endothermen Peaks zu geringeren Temperaturen in den Aufheizkurven zu
erkennen ist. Die Liquidustemperaturen fielen u. a. in den Schmelzen der Zusam-
mensetzung 90Li,Si,O,-10BaSi,O, und 90Li,Si,O510BaSiO, von ca. 1044 auf einen
minimalen Wert von ca. 1006 °C (siehe Kapitel 5.1.2). Jedoch kann hier anhand der
Messergebnisse keine systematische Abhangigkeit der Liquidustemperatur von der
Konzentration der dotierten lonen festgestellt werden.

Die Diskrepanz zwischen der mit der DTA gemessenen Liquidustemperatur von
Li,Si,O5 von 1044 °C (siehe Kapitel 5.1.1) und dem in der Literatur [73] angegebe-
nen Wert von 1034 °C erklart sich durch die Aufheizrate von 10 K/min wahrend der
DTA-Messung, bei der das Messsystem nur mit Verzogerung die endlich schnelle
endotherme Reaktion des Schmelzprozesses der Kristalle kompensierte.

Die in allen Schmelzen auftretende endotherme Reaktion wenig unterhalb der
Liquidustemperatur wird der Phasenumwandlung der monoklinen Tief-
temperaturform zur orthorhombischen Hochtemperaturform von Li,Si,O5 zugeord-
net [38,70,90,100,109].

Aus den Differenzen der Liquidustemperaturen und den Temperaturen der exother-

men Peaks in den Abkuhlkurven, die auf eine spontane Kristallisation hindeuten,
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ergeben sich die moglichen Unterkiihlungen. Die Schmelze der Zusammensetzung
90Li,Si,O410BaSi,;0, zeigt dabei die groBte mit 128 K, fur 97Li,Si,05-3La,0, ergab
sich die geringste Unterkuhlung mit 90 K fur die untersuchten Glaser (siehe Kapi-
tel 5.1, Tabelle 5.1).

Die Kristallisationen, die sich durch exotherme Peaks in den Aufheizkurven aus-
zeichnen, erfolgten fur die untersuchten Glaser zwischen rund 613 und 687 °C
(siehe Kapitel 5.1). Jedoch besteht im System Li,Si,O5 ein Unterschied in den Kris-
tallisationstemperaturen des Glaspulvers (ca. 614 °C) und der massiven Glasprobe
(ca. 687 °C) (siehe Kapitel 5.1.1). Das Oberflachen/Volumen-Verhaltnis des Glas-
pulvers ist um ein Vielfaches groBer als bei einer massiven Glasprobe [101]. Wah-
rend des Aufheizens kam es verstarkt zur Oberflachenkristallisation in der Pulver-
probe, wohingegen in der massiven Glasprobe die Volumenkristallisation domi-
nierte. Eine Bestimmung der Kristallisationstemperatur der Volumenkristallisation
war dahin gehend wichtig, da diese mit der Konzentration an Li,O in der Lithium-
disilicat Schmelze korreliert [101]. Somit kann die Li-Konzentration im Glas nach
dem Schmelzvorgang quantifiziert werden. Soares Jr. et al. [101] zeigten anhand
eigener Daten, die unter den gleichen Versuchsbedingungen (DTA, massive Glas-
probe, Aufheizraten) wie in dieser Arbeit (siehe Kapitel 3.2 und 5.1) aufgenommen
wurden, eine lineare Abhangigkeit der Kristallisationstemperatur von der Li,O-Kon-
zentration.

In Abbildung 6.1 ist dieser lineare Zusammenhang graphisch dargestellt. Neben
den Daten von Soares Jr. et al. [101] ist die in dieser Arbeit gemessene Kristallisa-
tionstemperatur der massiven Glasprobe eingetragen. Aus der Regressionsgera-
den ergibt sich bei dieser Temperatur eine Li,O-Konzentration von 33,6 mol%. Die-
ser Wert, der abweichend vom theoretischen Wert (33,3 mol%,) ist, liegt im Rahmen

der Genauigkeit der Gemengepraparation.
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Abbildung 6.1: Kristallisationstemperaturen von Li,Si,O5 von Soares Jr. et al. [101] (O)
und der massiven Glasprobe dieser Arbeit (@) vs. Li,O-Konzentration mit linearem Zu-
sammenhang.

6.2 Kathodenreaktionen wahrend der Elektrolyse

Im Folgenden sollen hier die Mechanismen der Kathodenreaktionen und die
Ursachen der Keimbildung und Kristallisation aufgezeigt werden.
Aus den Versuchen in Kapitel 4.3 mit variierenden Stromdichten und der Messung
der Spannung in Abhangigkeit von der Zeit bei konstanter Temperatur ergaben sich
Stromdichte-Spannungs-Kurven (siehe Kapitel 5.2, Abbildung 5.4), die keine signifi-
kante Zeitabhangigkeit aufweisen. Ein schnelles Erreichen eines stationaren Zu-
standes an den Elektroden fur einen bestimmten Stromfluss innerhalb der gemes-
senen 2,5 min ist somit anzunehmen. Die Form der Kurven deutet auf eine Mi-
schung aus ohmschen Widerstand und Elektrodenpolarisierung hin, wobei letztere
dominiert, da kein Zusammenhang zwischen der Spannung und der Draht-Ein-
tauchtiefe (Variation zwischen 3,0 und 32,3 mm) besteht (siehe Kapitel 4.3 und
5.2). Des Weiteren deutet der geringe Anstieg der Spannung im Bereich hoher
Stromdichten einen relativ geringen Elektrolytwiderstand an. Dieser Widerstand des
Elektrolyten (hier kleine, einfach geladene Li*-lonen in hoher Konzentration bei ho-
hen Temperaturen) war gering und besaB3 kaum Einfluss auf die Spannung. Das

langsame Absinken der gemessenen Spannung auf 0 V beim Abschalten des
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Stromes gibt einen weiteren Hinweis auf das Entstehen einer Konzentrationszelle,
die aus abgelagertem Silicium an der Kathode und Sauerstoff in der Schmelze an
der Tiegelinnenwand (Anode) bestand. Der Sauerstoff konnte durch Blasenaufstieg
in der Schmelze an der Tiegelinnenwand beobachtet werden (siehe auch in Keding
& Russel [62,66] und Freude & Russel [34]).

Den Beweis fur eine Ablagerung an Elektrolyseprodukten an der Kathode lieferten
die rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen (siehe Kapitel 5.5,
Abbildung 5.8 sowie Abbildung 5.9). Demnach finden sich an der Oberflache der
Drahte Schichten aus einer Platin/Silicium-Legierung mit bis zu 3 Gew.% Silicium.
Zudem wurde metallisches Silicium bis zu einer Konzentration von 0,4 Gew.% in
die Pt- bzw. Pt/Rh10-Drahte einlegiert. Die Einlegierungsgebiete zeigen daruber
hinaus eutektische Entmischungserscheinungen aus Platin und Silicium (siehe
komplexe Struktur in Abbildung 5.9 (b)). Mit Hilfe des Faradayschen Gesetzes
wurde fur Elektrolysebedingungen mit 5 mA und 300 s eine gebildete Menge an
metallischem Silicium 0,109 mg berechnet. Bei einem gegebenen 1 mm dicken und
20 mm tief in die Schmelze eingetauchten Pt-Draht (siehe auch Abbildung 5.9 (a))
ergab sich unter der Annahme einer homogenen Verteilung eine Konzentration von
0,03 Gew.% Si. Die Si-Einlegierungen lieBen sich deshalb nur dann mit Hilfe der
Elektronenstrahlmikroanalyse nachweisen, wenn diese lokal angereichert waren.
So lasst Abbildung 5.9 (a) den Schluss zu, dass sich metallisches Silicium bevor-
zugt in den Zwickeln der Pt-Kristalle einlegierte. Unterstutzt wird diese Aussage
durch Korrosionserscheinungen der Drahte, die aus der Abfuhr der verflussigten
Platin/Silicium-Legierung aus den Korngrenzen wéahrend der Elektrolyse resultier-
ten. Am oberen Ende des Drahtes verblieb eine Skelettstruktur reliktischer Pt-Parti-
kel (siehe Abbildung 5.7 (b)). Die abgefuhrte Platin/Silicium-Legierung lagerte sich
am unteren Ende des Drahtes an und verdickte diesen (siehe Abbildung 5.7 (a)).
Dahergehend kann geschlussfolgert werden, dass wahrend der Elektrolyse in un-
mittelbarer Umgebung des Drahtes die Si-lonen in der Schmelze zu metallischem
Silicium reduziert wurden. Dieses elementare Silicium bildete dann auf und im Pt-
bzw. Pt/Rh10-Draht Platin/Silicium-Legierungen.

Folglich wurden der Schmelze in unmittelbarer Umgebung Si-lonen entzogen. Die

Schmelze verarmte an Silicium, was jedoch nicht mit Hilfe der Mikroanalyse
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nachgewiesen werden konnte (siehe Kapitel 5.5). Hier stellten die laterale Auflo-
sung der Anregungsbirne und Nachweisgrenzen fur Silicium unter 0,1 Gew.% limi-
tierende Faktoren dar. AuBerdem reprasentieren die untersuchten Proben eine Si-
tuation nach dem Abkuhlen der Probe und nicht die Bedingungen, die wahrend der
Elektrolyse vorherrschten. Somit konnten Spuren der Si-Verarmung in unmittelbarer
Drahtumgebung verwischt worden sein.

Daruber hinaus lieferte die Elektrolyse in der Schmelze der Zusammensetzung
99Li,Si,O,-MoO, einen weiteren Hinweis auf eine Reduktion in Kathodennahe. Hier
konnte mittels ESR-Messungen die Reduktion von Mo® zu Mo®* in den Reaktions-
produkten nachgewiesen werden (siehe Kapitel 5.5).

Mit den in dieser Arbeit (Kapitel 5.5) aufgefuhrten Ergebnissen konnte der Beweis
fur eine Verarmung an Silicium in der Schmelze in der Umgebung des Drahtes und
die Einlegierung in den Pt-Draht als Folge der kathodischen Reaktion erbracht wer-
den, Die Vermutung, die Keding et al. [67] bei elektrolytisch induzierten Glaskera-
miken im System Fluorrichterit/Diopsid und Montel et al. [81] bei Square-Wave vol-
tammetrischen Untersuchungen im System 74SiO,-16Na,O-10Ca0O, dotiert mit

Fe,O,, aufstellten, konnte bestatigt werden.

6.3 Keimbildung und Kristallisation am Draht

Wahrend den Elektrolyseversuchen mit gleichen Stromstarken (siehe Kapi-
tel 4.3, Abbildung 5.15) konnte beobachtet werden, dass mit abnehmender Tempe-
ratur die Kristallisation in zunehmender Tiefe am Draht erfolgte. Die Ahnlichkeit der
entstandenen Glaskeramikkorper mit der Form der Temperaturverteilung im Tiegel
(siehe Abbildung 4.6) legt eine Interpretation mit Hilfe des Temperaturgradienten
nahe. Innerhalb dieses Temperaturgradienten stieg die Temperatur mit zunehmen-
der Tiefe am Draht bis auf Werte, bei denen entweder keine Keimbildung stattfand
oder es zu einem so langsamen Wachstum kam, dass eine Ausbildung makrosko-
pischer Kristalle nicht erfolgte. Bei Temperaturen nahe der Liquidustemperatur
herrschten nur an der Oberflache der Schmelze und in geringen Tiefen von weni-
gen Millimetern des Drahtes Temperaturen vor, die eine Kristallisation ermoglichten
(siehe Abbildung 6.2).
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Mit sinkenden Versuchstemperaturen bis auf 622 °C nahmen die Tiefen fur das
mogliche Kristallwachstum zu und damit die Langen der entstandenen Glaskerami-
ken bis zu einigen Zentimetern (siehe Kapitel 5.6). Weiterhin zeigen die Formen,
die den Temperaturgradienten der Schmelze widerspiegeln, dass diese beim
Wachstum der Kristalle in die Schmelze bis in Gebiete erhbhter Temperaturen
wuchsen, in denen das Wachstum auf geringe Werte reduziert wurde (siehe
Abbildung 6.2).

Eine Keimbildung konnte daher Uber die gesamte Tiefe des Drahtes stattfinden, je-
doch limitierten die steigenden Temperaturen das Wachstum mit zunehmender
Tiefe und Entfernung vom Draht.

Das gleiche Bild zeigen die sieben Versuche, bei denen mit konstanter Temperatur
mit jeweils unterschiedlichen Stromdichten im Bereich von 4 bis 675 A/m? elektroly-
siert wurde (siehe Kapitel 4.3). Hier erfolgte mit steigender Stromdichte die Kristalli-
sation in zunehmenderen Tiefen am Draht (siehe Abbildung 5.16). Auf Grund des
vorhandenen Temperaturgradienten nahm die Temperatur mit der Drahttiefe zu, die
Unterkuhlung der Schmelze nahm ab (siehe Abbildung 6.2). Die Stromdichte war
wahrend des Experiments an jeder Stelle des Drahtes gleich, da die Leitfahigkeit
der Schmelze um GréBenordnungen geringer war als die des Pt- bzw. Pt/Rh10-

Drahtes. Folglich war die Menge an Silicium, die pro Flacheneinheit reduziert
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Abbildung 6.2: Schematische Darstellung des Zusammenhangs zwischen der Versuchs-
temperatur bzw. Stromdichte mit dem Kristallwachstum am Draht und dem Temperatur-
gradienten respektive Unterkuhlung der Schmelze.
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wurde, ortsunabhangig und proportional zur Stromdichte. Das Silicium legierte in
das Platin ein (siehe Kapitel 5.5). Die Si-Konzentration in der Schmelze der unmit-
telbaren Umgebung des Drahtes sank. Diesem Effekt wirkten die Konvektion der
Schmelze und die Diffusion der Li*-lonen entgegen.

Durch Entzug des Siliciums erhbdhte sich lokal die Alkalikonzentration der
Schmelze. Die Liquidustemperatur dieser lokalen Schmelzzusammensetzung
(siehe Phasendiagramm Li,O-SiO, in Abbildung 2.3, Seite 12) erhbdhte sich und mit
ihr die Unterkuhlung. Daruber hinaus erniedrigte sich lokal die Viskositat. Der klas-
sischen Keimbildungstheorie zufolge resultiert dies in einer Erhdhung der Keimbil-
dungsrate [42].

Demnach erfolgte die Kristallisation auf Grund der lokalen Anderung der Zusam-
mensetzung der Schmelze in den Tiefen am Draht, in denen durch die genuigend
hohe Unterkuhlung und Erniedrigung der Viskositat die Keimbildung induziert
wurde. Es besteht also ein umgekehrt proportionaler Zusammenhang zwischen der
Verarmung der lokalen Schmelze an Silicium und der notwendigen Unterkuhlung
zur Keimbildung. Je mehr der Schmelze Silicium entzogen wurde (je hdoher die
Stromdichte), desto geringer war die notwendige Unterkuhlung. Bei geringen
Stromdichten (siehe Kapitel 5.6.3, Abbildung 5.16, hier 4 A/m?) waren auf Grund
des Temperaturgradienten in der Schmelze die Betrage der Unterkiihlungen gerade
so groB3, dass eine Keimbildung und Kristallisation nur wenige Millimeter unterhalb
der Schmelzoberflache am Draht stattfinden konnte. Mit zunehmender Stromdichte
verringerte sich die notwendige Unterkuhlung, die Tiefe der Keimbildung am Draht
nahm zu.

Schlussfolgernd aus beiden Versuchreihen mit der Tatsache, dass Keimbildung
und Kristallisation in Abhangigkeit der Temperatur und Stromdichte nur in be-
stimmten Tiefen des Drahtes stattfanden, kbnnen folgende Aussagen getroffen
werden:

Elektrische Feldgradienten, die durch die Elektrolyse bedingt sind, kommen als di-
rekte Ursache fur eine Keimbildung an der Kathode nicht in Betracht, da durch
diese eine Kristallisation am gesamten Draht die Folge gewesen ware.

Eine mogliche, durch den Pt- bzw. Pt/Rh10-Draht als Fremdkorper induzierte hete-

rogene Keimbildung spielte keine Rolle, da bei den Experimenten erst dann eine
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Kristallisation am Draht beobachtet wurde, wenn eine Elektrolyse stattfand. Eine
heterogene Keimbildung auf Grund der Korrosion des Drahtes durch die Elektrolyse
bzw. der Ablagerung einer Platin/Silicium-Legierung an der Oberflache kann eben-
falls ausgeschlossen werden, da die Korrosion am gesamten Draht wahrend der
Elektrolyse erfolgte, die Keimbildung nicht. Jedoch soll in diesem Zusammenhang
nicht unerwahnt bleiben, dass es bei einer heterogenen Keimbildung von Lithiumdi-
silicat auf Pt-Kristallen zu einem epitaktischen Auswachsen kommen kann [88]. Da
sich dabei die linearen Gitterparameter der (111)-Ebene von Platin und der (002)-
Ebene von Lithiumdisilicat Kristallen ahneln, kdbnnen die Pt-Kristalle durchaus als
heterogene Keimbildner wirken. Dies kann fur Bereiche des Drahtes mit erniedrigter
Viskositat auf Grund der Erhdhung der Alkalikonzentration und mit ausreichender
Unterkuihlung nicht vollstandig ausgeschlossen werden.

Die Veranderung der chemischen Zusammensetzung der Schmelze in unmittelba-
rer Umgebung des Drahtes durch Reduktion von Silicium wahrend der Elektrolyse
wird hier als Initiator zur Keimbildung angesehen. Dieser Effekt der elektrolytisch
induzierten Keimbildung wurde schon von Keding [60,62,64,66] im Fresnoit System
beschrieben. Sowohl im Fresnoit System [60,62,64,66] und als auch im Lithiumdisi-
licat System in dieser Arbeit fuhren die Anderung der Unterkuhlung und der Visko-
sitat auf Grund elektrochemischer Reaktionen zur Keimbildung und anschlieBender

Kristallisation.

6.4 Kristallwachstum

Das auf die elektrolytisch induzierte Keimbildung folgende Kristallwachstum
war dendritischer Natur. Dies beweisen zahlreiche durchlicht- und rasterelektronen-
mikroskopische Aufnahmen von Dendriten (siehe Abbildung 5.26). Das Wachstum
der Dendriten vervollstandigte den Hauptwachstumsstrang in der Seite durch die Li-
thiumdisilicat Kristallphase bis zum Kontakt mit dem benachbarten Kristall (siehe
Kapitel 5.6.5, Abbildung 5.26). Des Weiteren wurde die am Dotierungselement an-
gereicherte Restphase zwischen den seitlichen Dendritasten eingeschlossen. Die
Dendritaste konnten mit unter in die Umgebung wachsen, bis sie von weiteren

Kristallen terminiert wurden (siehe Kapitel 5.6.5, Abbildung 5.27). Dabei gleicht die
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Ausrichtung des kristallographischen Koordinatensystems dieser seitlichen Dendrit-
aste exakt der des Hauptwachstumsstranges [69], wie auch fur Dendriten im Fres-
noit System beobachtet wurde [62,64,66]. Daruber hinaus wurden in den SEM-Auf-
nahmen die Strukturen der Glaskeramiken durch die an den Korngrenzen am Do-
tierungselement angereicherte Restphase sichtbar.

Die Kristalle wuchsen mit ihrer groBten Wachstumsgeschwindigkeit parallel zur
kristallographischen c-Achse des orthorhombischen Kristallsystems von Lithium-
disilicat (siehe Abbildung 5.14 (a)). Das Wachstum mit der geringsten Ausbrei-
tungsgeschwindigkeit war parallel zur b-Achse. So bildeten sich letztlich in Richtung
der kristallographischen c-Achse elongierte Plattchen, deren Schichtung in der
(010)-Ebene liegt (siehe Abbildung 5.29).

Ferner bildeten die Lithiumdisilicat Kristalle Facher, die sich in die [100]-Richtung
offneten (siehe Abbildung 5.30). Der Wachstumsmechanismus der Auffacherung
kann wie folgt erklart werden:

Ein Kristall, der von einem dendritischen Hauptstrang abzweigt, bildet mit diesem

eine Kleinwinkelkorngrenze, die in der Regel kleiner als 4° ist [69].

a

Abbildung 6.3: Schematische Darstellung der Auffacherung der Lithiumdisilicat Kristalle
mit Kleinwinkelkorngrenzen und vereinfachter Darstellung der Kristallgitter in der (010)-
Ebene. Grau versinnbildlicht die eingeschlossene Restphase der Schmelze.
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Dieser ,Flachen-Defekt“ [12] wird durch eine linienhafte Erstreckung von Stufenver-
setzungen im Kristallgitter hervorgerufen [69]. Diese Versetzungen im Kristallgitter
finden hier im Lithiumdisilicat innerhalb der Schichtstruktur der (010)-Ebene statt —
in Richtung der kristallographischen a-Achse (siehe Abbildung 6.3). Die Auffache-
rung besteht nun darin, dass von einem Kristall, der mit einem dendritischen Haupt-
strang eine Kleinwinkelkorngrenze bildet, ein weiterer Kristall durch diesen ,Fla-
chen-Defekt* abzweigt. Von diesem Kristall wiederum zweigt ein weiterer ab und so
weiter. In den hier untersuchten Glaskeramiken konnten Auffacherungen bis zu
einem Offnungswinkel von rund 60° beobachtet werden (siehe Kapitel 5.6.3 und
5.6.4).

Wie in dem Kapitel 5.6.5 gezeigt, existiert zwischen den einzelnen Dendriten in den
dotierten Lithiumdisilicat Stoffsystemen eine mit dem Element Barium bzw. Lanthan
angereicherte Phase. Teilweise handelt es sich dabei um Restphasen der
Schmelze unterschiedlicher Anreicherung des Dotierungselements, teilweise ist
diese Restphase sekundar auskristallisiert. Im Bariumsilicat dotierten System bil-
deten sich Sanbornit Kristalle (BaSi,Os), die sich durch radialstrahliges dendriti-
sches Wachstum in die Restphase zwischen den Lithiumdisilicat Kristallen aus-
zeichnen (siehe Kapitel 5.6.5). Sanbornit kristallisierte bevorzugt an der Grenze der
Lithiumdisilicat Kristalle zur Ba-reichen Restphase.

Die La,Si,O,-Kristalle im Lanthanoxid dotierten System zeigen nadelformiges
Wachstum ebenfalls an der Grenze der Lithiumdisilicat Kristalle zur Restphase, hier
angereichert mit Lanthan. DarUber hinaus weisen die La,Si,O,-Kristalle teilweise
ein periodisches Wachstum an den Lithiumdisilicat Kristallen auf, die u. a. einen
definierten Winkel zwischen Lithiumdisilicat und La,Si,O,-Kristallen von rund 25°
(siehe Kapitel 5.6.5, Abbildung 5.28 (f)) bilden kénnen.

Das Wachstum der sekundaren Kristallphasen in die Restphase unterliegt unter-
schiedlichen Einflussen. Hier zu erwahnen sind chemische Gradienten in der einge-
schlossenen Restphase, die durch eine unterschiedliche Anreicherung des Dotie-
rungselements hervorgerufen werden. Ferner konnen in der Restphase mechani-
sche und/oder thermische Gradienten vorherrschen. Diese GroBen nehmen Ein-
fluss auf das Wachstum der sekundaren Kristallphase. Eine Aussage Uber den

Wachstumsmechanismus der Kristalle ist daher nicht konkretisierbar. Jedoch



6 Diskussion 80

lassen das periodische Wachstum der La,Si,O,-Kristalle mit einem definierten
Winkel zu den Lithiumdisilicat Kristallen die Epitaxie als einen weiteren Einfluss auf
das Wachstum zu. Einen Nachweis fur epitaxiales Wachstum, wie Hoche et al. [52]
sie fur nahezu stochiometrische Fluorphlogopit Kristalle auf eine Mg-abgereicherte
Phlogopit Kristallphase und Habelitz et al. [46] fur Fluorphlogopit Plattchen auf ori-
entierte Aluminiumborat-Mullit-Mischkristalle mittels Transmissionselektronenmi-
kroskopie beschrieben, konnte in dieser Arbeit nicht erbracht werden. Jedoch kann
ein epitaxiales Wachstum auch nicht ausgeschlossen werden.

Das Wachstum der Lithiumdisilicat Kristalle in unmittelbarer Umgebung des Drah-
tes zeigte keine Abweichung von einer statistischen Orientierung (siehe Kapi-
tel 5.6.3, Abbildung 5.24). Das schnellste Wachstum der Lithiumdisilicat Kristalle
war in Richtung der kristallographischen c-Achse (Hauptwachstumsrichtung) zu be-
obachten. Wie in Abbildung 5.24 deutlich wird, fanden nur solche Kristalle eine
Fortsetzung, deren Hauptwachstumsrichtung in etwa senkrecht zum Draht orientiert
war. Diese Kristalle terminierten all die Kristalle, die nicht diese Richtung aufwiesen.
Es kam zur Kristallwachstumsselektion, die auBerdem in der Oberflachenkristallisa-
tion (siehe Kapitel 2.1.2 und Referenzen [1,3,11,22,23,30,47-50]) zu einer Texturie-
rung der Glaskeramik in Oberflachennahe fuhrte. Durch diese Kristallwachstums-
selektion wurden in drahtfernen Bereichen der Glaskeramiken Texturen erreicht. So
entstanden rotationssymmetrische zylindrische bis kegelformige Glaskeramikkor-
per, deren Kristalle in Abhangigkeit der Versuchstemperaturen und Stromdichten
halbspharische bis radiale Symmetrien aufweisen. Mit unter bilden Kristalle einen
Facher, der den GroBteil einer Glaskeramik (siehe Abbildung 5.24 (b)) einnimmt.
Der Facher besitzt dabei seinen punktformigen Ursprung am Draht. Diese An-
sammlung von Lithiumdisilicat Kristallen innerhalb eines Fachers ist in Richtung der
b-Achse hochgradig orientiert. Die Richtung der a- und c-Achse variiert um den
Offnungswinkel des Fachers.

Diese Kristallwachstumsselektion am Draht und die Ausbildung der Facher von ei-
nem punktformigen Ursprung aus wurde bei den Ziehversuchen gezielt genutzt
(siehe Kapitel 4.4 und 5.6.6). Dabei konnte der drahtferne Bereich durch Herauszie-
hen der Glaskeramik antiparallel zur Hauptwachstumsrichtung erweitert werden.

Die Kristalle, die nicht antiparallel zur Ziehrichtung wuchsen, wurden am Rand der
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Glaskeramik durch das Entfernen aus der Schmelze in ihrem Wachstum gestoppt.
Der Winkel der Auffacherung mit Lithiumdisilicat Kristallen fur ungehindertes
Wachstum in die Schmelze nahm hier im unteren Teil der Glaskeramik mit zuneh-
mender Entfernung vom punktformigen Ursprung am Draht ab (siehe
Abbildung 6.4). Die mit den Ziehversuchen hergestellten Glaskeramiken zeigen am
unteren Ende nahezu parallele Texturen, bei denen die Orientierung der kristal-
lographischen c-Achse der Lithiumdisilicat Kristalle parallel zur Ziehrichtung ist und
die Orientierung der a- und b-Achse (Rotation um die c-Achse) nahezu statistisch
verteilt ist (siehe Abbildung 5.32). Die Ursache dafur ist in der Ausbildung mehrerer
Schichtpakete mit der Hauptwachstumsrichtung antiparallel zur Ziehrichtung zu se-

hen, deren Rotation um diese Hauptwachstumsachse statistisch verteilt ist.
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Abbildung 6.4: Schematische Darstellung eines Ziehversuches mit der Glaskeramik
(grau) und den Kristallwachstumsrichtungen.
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6.5 Kiristallwachstumsgeschwindigkeit

Aus den zahlreichen Elektrolyseversuchen wurden Kristallwachstumsge-
schwindigkeiten (KWG) der Lithiumdisilicat Kristalle bei unterschiedlichen Tempe-
raturen ermittelt. Diese resultierten aus dem Quotienten der maximalen radialen
Ausdehnung der Glaskeramiken und der Wachstumszeit.

Aus der Abbildung 5.5 wird ersichtlich, dass die KWG zwischen 10 und 10° m/s
betrugen. Die hochsten KWG mit etwa 9-10° m/s unterhalb 900 °C zeigten die Kris-
talle des undotierten Li,Si,O,-Stoffsystems. Im Temperaturbereich oberhalb 900 °C
wiesen die KWG in allen Schmelzen relativ ahnliche Werte von 1-10°° bis 4-10° m/s
auf.

Zahlreiche Messungen wurden sowohl im undotierten als auch im Bariumsilicat do-
tierten Lithiumdisilicat Stoffsystem unterhalb 900 °C durchgefuhrt (siehe Kapi-
tel 5.3). Dabei zeigte sich fur die im Bariumsilicat dotierten Stoffsystem gewachse-
nen Lithiumdisilicat Kristalle eine Erniedrigung der KWG im Vergleich mit den KWG
im Stoffsystem Li,Si,O. Die Ursache dafur kann in der Ausbildung einer Diffusions-
barriere an der Kristallwachstumsfront gesehen werden. Durch das dendritische
Wachstum der Lithiumdisilicat Kristalle in die Schmelze erfolgte nur ein Einbau der
Li*, Si**- und O?%-lonen in das Gitternetzwerk der Lithiumdisilicat Kristalle. Enthielt
die Schmelze nun lonen wie Ba**, so reicherte sich diese an der Wachstumsfront
mit Ba**-lonen an und bildete dadurch eine Barriere fur eine ungehinderte Diffusion
der fur den Aufbau von Lithiumdisilicat relevanten lonen. Somit wurde die KWG der
Lithiumdisilicat Kristalle durch die Dotierung mit Fremdionen (hier Ba®*) erniedrigt.
Eine weitere Absenkung der KWG wahrend des Kristallwachstums durch eine sich
immer mehr mit Ba**-lonen anreichernde Diffusionsbarriere konnte jedoch ausge-
schlossen werden, da die Ba-reiche Phase nicht vor der Kristallisationsfront herge-
schoben und sich mehr und mehr mit Barium anreicherte, sondern zwischen den
Lithiumdisilicat Kristallen eingeschlossen wurde. So erreichten die Lithiumdisilicat
Kristalle kontinuierlich frische“ Schmelze und bildete sich nur eine relativ schmale

Diffusionsbarriere aus (siehe Abbildung 5.26).
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Oberhalb von 900 °C, wo die KWG der hier untersuchten Systeme annahernd
gleich waren (siehe Abbildung 5.5), kann der geschwindigkeitsbestimmende Faktor
nicht der Antransport der lonen sein (siehe unten).

Aus dem Ergebnis, dass die Bariumionen eine Diffusionsbarriere bildeten, musste
folglich einer Erhbhung der Ba-Konzentration in der Schmelze eine Erniedrigung
der KWG von Lithiumdisilicat einhergehen. Die Messungen der KWG zeigten je-
doch das Gegenteil. Mit zunehmender Ba-Konzentration stiegen die KWG. Zur Er-
klarung dieses unerwarteten Befunds sollen strukturelle Vorstellungen der Schmel-
zen hinzugezogen werden.

Nach der von Zachariasen [110] aufgestellten Netzwerktheorie lasst sich die
Struktur von Schmelzen durch eine einfache Einteilung der teilnehmenden Kationen
in Netzwerkbildner (NF; network former) und Netzwerkwandler (NM; network modi-
fier) beschreiben. Die Netzwerkbildner gehen eine vorwiegend kovalente Bindung
mit Sauerstoff ein, wahrend die Netzwerkwandler Uberwiegend ionische Bindung
aufbauen.

Avramov et al. [9] stellten eine Strukturhypothese fur silicatische Systeme auf, bei
der unter Kenntnis der Zusammensetzung der Schmelze und der Einteilung in
Netzwerkwandler und Netzwerkbildner und deren Koordination der Polymerisa-

tionsgrad einer Schmelze berechnet werden kann. Dieser ergibt sich aus [9]:

2(0 - CNM)
no=——->-,
NF

Gleichung 6.1
wobei <n> die mittlere Anzahl Brucken bildender Sauerstoffe pro Netzwerkbildner,
O die Anzahl aller Sauerstoffe in der Summenformel, CNM die Ladung aller Netz-
werkwandler und NF die Anzahl aller Netzwerkbildner ist. Der errechnete Polymeri-
sationsgrad gilt fur Schmelzen mit vierfach koordinierten Netzwerkbildnern. Der
strukturbedingte Faktor <n> ist also das gewichtete Mittel aller Q"-Baugruppen im
Netzwerk. So bildet ein vierfach koordiniertes Si-Atom mit vier Brucken bildenden
Sauerstoffen feste Si-O-Si Bindungen mit Uberwiegend kovalenter Natur (Q*-Si
Baugruppe).

Nach Gleichung 6.1 ergeben sich fur die mittleren Koordinationen <n>, die aus den

Summenformeln der mit Bariumsilicat dotierten Schmelzen berechnet wurden,
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kleinere oder gleiche Werte wie die von Li,Si,O (<n> = 3). Nur die Werte fur <n>
der Schmelzen 90Li,Si,O-10BaSi, O, (<n> = 3,091) und 90Li,Si,O5-10BaSi,0,
(<n> = 3,048) sind groBer als 3.

Zur weiteren Interpretation wird zunachst angenommen, dass die Li*- und Ba*-lo-
nen in der Schmelze sehr viel beweglicher als die Si**-lonen sind und die Anderung
der Sauerstoffumgebung der lonen Li* und Ba* mit wesentlich geringeren Aktivie-
rungsenergien verbunden ist als die von Si**. Das heiBt, dass die Konvertierung von
Q*-Si zu Q3-Si Baugruppen relativ hohe Aktivierungsenergien benotigt.

In der stochiometrischen Schmelze der Zusammensetzung Li,Si,O; mit <n>=3
werden alle Q3-Baugruppen fur die Kristallisation von Lithiumdisilicat verwendet. In
den Schmelzen mit <n> < 3 muss fur den Einbau im Lithiumdisilicat im Mittel am
Silicium Trennstellensauerstoff durch Brucken bildenden ersetzt werden. In den
Schmelzen 90Li,Si,O,10BaSi,0O, (<n> = 3,091) und 90Li,Si,O,10BaSi,0O,
(<n> = 3,048) ist es notwendig, im Mittel starke Si-O-Si Bindungen durch schwa-
chere Si-O Li* Bindungen zu ersetzen. Das heif3t, dass hier an die Kristallisations-
front stark kovalent gebundenes Silicium antransportiert wird (siehe Abbildung 6.5).
In diesen Q*-Baugruppen muss entweder dass Silicium in die schwacheren Si-O
Li* Bindungen uberfuhrt werden, was jedoch mit relativ hohen Aktivierungsenergien

verbunden ist, oder aber von der Wachstumsfront abtransportiert werden, was

Abbildung 6.5: Schematische Darstellung der des An- und Abtransports der lonen Q™
Baugruppen mit einer rasterelektronenmikroskopischen Aufnahme (BSE) eine Wachs-
tumsfront der Lithiumdisilicat Kristalle, gewachsen in einer Schmelze der Zusammenset-
zung 90Li,Si,O5-10BaSi;O; bei 645 °C (5 mA).
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jedoch nicht schnell genug erfolgen kann. Diese Bindungsanderung und die Anrei-
cherung an stark gebundenen Q*-Baugruppen verlangsamen den Kristallwachs-
tumsprozess von Lithiumdisilicat. Die an Silicium angereichert Schicht bildet eine
Diffusionsbarriere fur die zum Einbau in das Kristallgitter relevanten lonen.

Uber den Zusammenhang mit der Viskositat erklart, bedeutet dass, dass eine Ver-
schiebung des Verhaltnisses Brucken bildender Sauerstoffe zu Trennstellensauer-
stoffe zu groBeren Werten in diesem Teil der Schmelze eine Erhdhung der Visko-
sitat [42] zur Folge hat. Eine hbhere Viskositat wiederum erniedrigt die Diffusions-
rate der fur den Aufbau der Kristalle relavanten lonen [42]. Diese Behinderung des
Antransports bestimmt die KWG innerhalb des Bariumsilicat dotierten Stoffsystems.
Im Vergleich mit einer undotierten Lithiumdisilicat Schmelze ist aber immer noch die
Diffusion durch die Barriere der mit Barium angereicherten Schmelze der
geschwindigkeitsbestimmende Faktor. Der Erniedrigung der Viskositat infolge der
Anreicherung mit Barium und Verschiebung des Brucken bildenden Sauerstoffs zu
Trennstellensauerstoff Verhaltnisses zu geringeren Werten kann hier nur eine un-
tergeordnete Rolle zugeordnet werden, da dieser Effekt eine gegenteilige Wirkung
erzielen wurde.

Die ahnlich hohen Werte der KWG aller Schmelzen, die oberhalb von 900 °C expe-
rimentell bestimmt wurden (siehe Kapitel 5.3), lassen daher noch weitere Prozesse
vermuten, die Einfluss auf die KWG haben und die bisher noch nicht in die Uberle-
gungen einbezogen wurden.

Darum werden die KWG aus dem System Li,Si,O; mit Werten aus der Litera-
tur [15,21,76] verglichen. Abbildung 6.6 zeigt, dass die KWG fur Lithiumdisilicat, die
in dieser Arbeit gemessen wurden, unterhalb 920 °C um GroBenordnungen hdhere
Werte zeigen, als in der Literatur angegeben. Nach Matusita & Tashiro [76] betragt
die Temperatur der maximalen Kristallwachstumsgeschwindigkeit (7-107° m/s)
920 °C. Folglich wurde bei Versuchstemperaturen unterhalb der Temperatur der
maximalen Kristallwachstumsgeschwindigkeit die KWG systematisch zu hoch ge-
messen. Dies ist auf die exotherme Reaktion der Kristallisation von Lithiumdisilicat

zuruckzufuhren, was sich wie folgt erklaren lasst:
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Abbildung 6.6: Kristallwachstumsgeschwindigkeiten von Lithiumdisilicat vs. Temperatur
fur Daten aus dieser Arbeit und der Literatur [15,21,76].

Wahrend der Kristallisation bildeten sich Facher aus einzelnen Kristallen. Diese
dendritisch in die Schmelze wachsenden Kristalle erzeugten eine Kristallisations-
front (siehe Abbildung 5.26), an deren vorderen Ende es zu einer Temperaturerho-
hung kam. Beim Passieren einer solchen Kristallisationsfront konnte ein Tempera-
turanstieg am Thermoelement von 923 °C auf 959 °C innerhalb von 3,5 min beob-
achtet werden (siehe Experiment in Kapitel 4.6, Abbildung 5.6). Auf Grund der frei-
gewordenen Kristallisationsenthalpie erhitzten sich also die Schmelze und die ent-
stehenden Kristalle an der Kristallisationsfront. Die Warme wurde dann uber die
Kristall- und Flussigphase (Warmeleitfahigkeit) abgefuhrt. Der Einfluss der Warme-
kapazitat und der Warmeleitfahigkeit der Kristalle fuhrte zu einem langsamen Abfall
der Temperatur am Thermoelement innerhalb der Kristalle, wie im Kurvenverlauf in
Abbildung 5.6 nach dem Temperaturmaximum zu erkennen ist. Dieses Warmeleit-
verhalten der Kristalle und der Schmelze hatte in einer annahernd zwei-dimensio-
nalen Kristallisationsfront wie hier eine Temperaturerhbhung zur Folge. Diese Tem-
peraturerhbhung war dabei abhangig von Kristallisationsenthalpie, den Warmeka-
pazitaten und den Warmeleitfahigkeiten der Kristalle und der Schmelze.

Wie in Abbildung 6.6 zu sehen ist, wuchsen die Lithiumdisilicat Kristalle mit
Geschwindigkeiten nahe der maximalen Kristallwachstumsgeschwindigkeit, wenn

die Ausgangstemperatur kleiner als die der maximalen KWG war. Eine
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Warmeentwicklung an der Kristallisationsfront fuhrte also zu einer Temperaturerho-
hung und folglich zu einer Erhbhung der KWG. Hohere KWG wiederum bedingten
eine Zunahme der freiwerdenden Kristallisationsenthalpie pro Zeiteinheit und damit
eine weitere Temperaturerhbhung an der Kristallisationsfront. Dieser Mitkopplungs-
effekt kann eine Kristallisationsfront bis zur Liquidustemperatur des Systems auf-
heizen. Der Kristalliationsprozess unterliegt damit nicht langer einer isothermen Zu-
standsanderung, sondern beschreibt eher eine adiabatische Zustandsanderung.
Die Kristalle wuchsen also mit annahernd maximaler Geschwindigkeit in die durch
den Mitkopplungseffekt aufgeheizte Kristallisationsfront hinein. Daher konnten hier
nur maximale KWG bei Temperaturen unterhalb 920 °C gemessen werden. Der

Mitkopplungseffekt ist um so ausgepragter, je:

» groBer die effektive Kristallisationsenthalpie,

* hoher die KWG,

» groBer die Temperaturabhangigkeit der KWG,
* kleiner die Warmekapazitat der Kristalle und

* kleiner die Warmeleitfahigkeit der Schmelze und der Kristalle ist.

Bezugnehmend auf die Standardbildungsenthalpien fur Lithiumdisilicat [70] konnte
sich das System durchaus bei hohen Unterkiihlungen soweit aufheizen, dass die
Temperatur bis in die Nahe der Temperatur der maximalen KWG steigen kann. Zur
theoretischen Beweisfuhrung wird angenommen, dass die Warmekapazitat einer
unterkuhlten Schmelze gleich der Warmekapazitat der Schmelze oberhalb Liquidus
ist und kein Abtransport der Warme erfolgt (adiabatisch). Die Standardbildungsen-
thalpien fur Lithiumdisilicat [70] sind in Abbildung 6.7 in Abhangigkeit der Tempe-
ratur aufgetragen. Zusatzlich sind die KWG aus der Literatur [15,21,76] fur Lithium-
disilicat gegeben. Erfolgt nun eine Unterkiihlung der Schmelze bis beispielsweise
640 °C und eine Kristallisation mit einer freiwerdenden Kristallisationsenthalpie, so
kann sich die Temperatur im System um einen Betrag von AT = 220 K — unter den
oben erwahnten Voraussetzungen — erhdhen. In sehr kleinen Systemen betragt
diese Temperaturdifferenz nahezu 0 K, bei unendlich groBen Systemen bis zu

220 K, da die entstandene Warme auf Grund der groBeren Wege nicht schnell nach
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Abbildung 6.7: Standardbildungenthalpien fur Lithiumdisilicat nach [70] im Zusammen-
hang mit den KWG aus [15] (+), [21] (*) und [76] (A) vs. Temperatur.

auB3en abtransportiert werden kann. Die Temperaturerhohung fuhrt folglich zu einer
Erhdhung der KWG. Die thermodynamische Betrachtung beweist durchaus, dass
es infolge der exothermen Reaktion der Kristallisation zu einer Temperaturerho-
hung der Schmelze und Kristalle kommen kann.

Dieser Mitkopplungseffekt tritt auch bei den dotierten Lithiumdisilicat Stoffsystemen
auf. Hier nehmen jedoch weitere GroBen Einfluss auf die KWG. Kristallisiert eine
Schmelze mit der stochiometrischen Zusammensetzung von Li,Si,O;, leisten 100 %
der Schmelze einen Beitrag zur freiwerdenden Kristallisationswarme. Durch die Do-
tierungen wird den Schmelzen ein Bestandteil zugefugt, der keinen Beitrag zur Kris-
tallisationswarme leistet, jedoch eine gewisse Kuhlwirkung auf Grund seiner War-
mekapazitat erzielt. Die Mitkopplung verringert sich und damit verringert sich auch
die KWG bei Temperaturen unterhalb der Temperatur der maximalen KWG (siehe
Kapitel 5.3).

Oberhalb 920 °C kommt es ebenfalls zur Mitkopplung. Jedoch fuhrt hier eine Tem-
peraturerhohung auf Grund der freiwerdenden Kristallisationsenthalpie zu einer Er-
niedrigung der KWG. Diese Erniedrigung der KWG hat wiederum eine geringer
werdende Warmeentwicklung zur Folge. Die maximale Temperatur, die der Mitkop-
plungseffekt erzielen kann, ist die Liquidustemperatur. Hier ist die KWG gleich Null

— es entsteht auch keine Warme mehr.
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Zusammenfassend kann gesagt werden, dass folgende Faktoren die KWG beein-

flussen:

1. die Anreicherung der Schmelze vor der Kristallisationsfront an Dotie-
rungselementen,

2. die Anreicherung der Schmelze vor der Kristallisationsfront an stark ge-
bundenen Q*-Si Baugruppen und

3. der Mitkopplungseffekt.

Die ersten beiden Faktoren bilden eine Diffusionsbarriere gegen die zum Aufbau
von Lithiumdisilicat Kristallen relevanten lonen. Der Mitkopplungseffekt, der die
Kristallisation unter einer annahernd adiabatischen Zustandsanderung ablaufen
lasst, ist in allen Stoffsystemen der geschwindigkeitsbestimmende Faktor, wobei in
den dotierten Systemen unterhalb 920 °C der Effekt der Ausbildung einer Diffu-

sionsbarriere einen nicht unwichtigen Anteil einnimmt.

6.6 Mechanische Eigenschaften

Die in dieser Arbeit hergestellten, texturierten Lithiumdisilicat Glaskeramiken
lassen stark anisotrope mechanische Eigenschaften vermuten. Diese wurden mit
Hilfe der Mikrohartemessungen untersucht. Jedoch zeigten die Glaskeramiken ein
fur Mikrohartemessungen untypisches Verhalten. Schon bei Kleinlastmessungen
bildeten sich um den Vickers-Harteeindruck Rissscharen parallel zur Hauptwachs-
tumsrichtung (siehe Kapitel 5.6.7, Abbildung 5.33). Es erfolgte eine Delaminierung
innerhalb der Lithiumdisilicat Kristalle, die infolge der Spaltbarkeit parallel zur kris-
tallographischen (010)-Ebene auftrat. Diese Ebenen sind durch mit Trennstellen-
sauerstoffen und/oder Brucken bildenden Sauerstoffen koordinierten Li-lonen ver-
bunden, die wesentlich schwachere Bindungen aufweisen als die Si-O-Si Bindun-
gen innerhalb der Ebenen [91]. Eine quantitative Auswertung der Vickers-Harteein-
drucke und daruber hinaus eine Berechnung des K,.-Wertes war auf Grund dieses
Rissverhaltens unmoglich. Die Rissscharen entsprachen nicht den Palmquist-Ris-
sen [78].
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Weitergehende Untersuchungen der Glaskeramiken zu mechanischen Eigenschaf-
ten, wie beispielsweise E-Modul durch Schalllaufzeitmessungen und Biegebruch-
festigkeiten, waren nicht durchfuhrbar, da bei den Lithiumdisilicat Glaskeramiken
Spannungsrisse infolge des Abkuhlens an der Luft nach Beendigung des jeweiligen
Experiments auftraten (siehe Abbildung 5.32). Als Erklarung hierfur sind die relativ
hohen spezifischen Ausdehnungskoeffizienten (ca. 100-107 K) [33,103] anzuse-
hen. Ferner zeigen besonders kristalline Schichtstrukturen eine anisometrische
Ausdehnung [68]. Durch diese Eigenschaft und auf Grund der hochgradigen Textu-
rierung der Glaskeramiken kam es bei der Abkuhlung zu unterschiedlichen Betra-
gen der Kontraktion in unterschiedlichen Richtungen und schlieBlich zu einer Riss-
ausbildung im Material (siehe Abbildung 5.32). Daher erubrigten sich weiterfuh-
rende Untersuchungen zu den mechanischen Eigenschaften der texturierten Li-
thiumdisilicat Glaskeramiken.

Dennoch kann aus den Vickers-Harteeindrucken geschlussfolgert werden, dass auf
Grund der zur Hauptwachstumsrichtung parallelen Ausbildung der Risse entlang
der Spaltbarkeit von Lithiumdisilicat eine gezielte Ausrichtung der Kristalle erfolgt

ist.



7 Zusammenfassung

Ziel dieser Arbeit war es, texturierte Lithiumdisilicat Glaskeramiken mittels
elektrolytisch induzierter Keimbildung herzustellen und deren Entstehung systema-
tisch aufzuklaren. Die Glaskeramiken sollten in ihren Eigenschaften charakterisiert
werden. Dabei stand der Versuch im Mittelpunkt, Uber strukturelle Untersuchungen
Verstandnis zu Wachstumsmechanismen und Ausbildung der Texturen der Glaske-
ramiken zu erlangen. Um diese zu verdeutlichen, sollte eine geeignete Wahl additi-
ver Komponenten zum Stoffsystem getroffen werden. Zum Verstandnis der Kristal-
lisation in Schmelzen sollten aus den Elektrolysedaten ermittelte Kristallwachstums-
geschwindigkeiten beitragen. Die Ursachen der elektrolytisch induzierten Keimbil-
dung und Kristallisation und damit verbunden die Mechanismen der Kathodenreak-
tionen sollten eruiert werden. Weiterhin stand die Entwicklung eines Verfahrens zur
Aufgabe, dass eine Optimierung der Texturierung der Glaskeramiken erlaubt. Diese
Optimierung sollte anhand von Untersuchungen der vermuteten anisotropen me-
chanischen Eigenschaften erfasst werden.

In allen Experimenten wurden erfolgreich Lithiumdisilicat Glaskeramiken mittels
elektrolytisch induzierter Keimbildung hergestellt, die eine Texturierung aufweisen.
Durch Untersuchungen mit Hilfe der Rontgendiffraktometrie konnte das Schichtsili-
cat Li,Si,O; als Hauptkristallphase der Glaskeramiken neben Sanbornit (BaSi,O:)
und La,Si,0O;, als Sekundarphasen nachgewiesen werden.

Die Dotierung des Lithiumdisilicat Stoffsystems mit Bariumsilicat bzw. Lanthanoxid
erbrachte in den rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen den gewinsch-
ten Kontrast der Texturen. Dabei sind die Lithiumdisilicat Kristalle, die durch eine an
dem Dotierungselement angereichterte Phase getrennt sind, in ihrem Habitus her-
vorgehoben. Die Glaskeramiken aus dem mit Lithiummolybdat dotierten Stoffsys-
tem weisen hingegen einen fur Texturuntersuchungen am Rasterelektronenmikro-
skop zu geringen Kontrast zwischen den Lithiumdisilicat Kristallen und der Rest-

phase auf. Daruber hinaus lieBen rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen
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keinen Einbau weiterer Elemente aus den Dotierungen wie Barium, Molybdan oder
Lanthan in das Lithiumdisilicat Kristallgitter erkennen.

Die Differenz-Thermoanalyse einer massiven Glasprobe des Stoffsystems Li,Si,O,
und der Vergleich mit Daten aus der Literatur ergaben, dass die Li-Konzentration im
Glas im Rahmen der Genauigkeit der Gemengepraparation liegt. Daruber hinaus
zeigte das Lithiumdisilicat System auf Grund der Dotierungen eine Schmelzpunkt-
depression.

Die Elektrolyse und die damit verbundenen Kathodenreaktionen induzierten die
Keimbildung an der Kathode (Pt- bzw. Pt/Rh10-Draht). Bei einem bestimmten
Stromfluss erreichten die Elektroden relativ schnell einen stationaren Zustand aus
ohmschen Widerstand und Elektrodenpolarisierung. Es bildete sich eine Konzentra-
tionszelle aus Sauerstoff an der Tiegelinnenwand (Anode) und abgelagertem Sili-
cium am Pt- bzw. Pt/Rh10-Draht (Kathode). In der unmittelbaren Umgebung des Pt-
bzw. Pt/Rh10-Drahtes wurden wahrend der Elektrolyse Si-lonen in der Schmelze
zu metallischem Silicium reduziert. Anhand der Befunde konnte erstmals nachge-
wiesen werden, dass das elementare Silicium mit dem Pt- bzw. Pt/Rh10-Draht und
in den Zwickeln des Drahtes Platin/Silicium-Legierungen bildete. Diese Legierun-
gen wurden zum Teil aus ihrer Umgebung abgefuhrt und hinterlieBen einen zur
Skelettstruktur korrodierten Draht.

Durch die Reduktion von Silicium am Draht wurde der Schmelze lokal Silicium ent-
zogen. Die Si-Konzentration der Schmelze nahm in unmittelbarer Umgebung des
Drahtes ab. Damit erhdhte sich die Alkalikonzentration der Schmelze, die eine Er-
hohung der Liquidustemperatur und mit ihr eine Erhdhung der Unterkuhlung zur
Folge hatte. Folglich sank die Viskositat der Schmelze. Dies resultierte in einer Er-
hohung der Keimbildungsrate. Die Keimbildung wird durch die chemische und rhe-
ologische Veranderung der Schmelze in unmittelbarer Umgebung des Drahtes in-
folge der Elektrolyse induziert. Die Unterkuihlung der Schmelze liefert die Triebkraft
fur die Keimbildung. Eine Keimbildung auf Grund elektrischer Feldgradienten oder
heterogener Keimbildung kann ausgeschlossen werden.

Das auf die Keimbildung folgende Wachstum der Lithiumdisilicat Kristalle war den-
dritischer Natur. Diese pflanzten sich mit ihrer groBten Wachstumsgeschwindigkeit

parallel zur kristallographischen c-Achse des orthorhombischen Kristallsystems von
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Lithiumdisilicat fort. Durch das Wachstum bildeten sich in Richtung der kristallogra-
phischen c-Achse elongierte Plattchen, deren Schichtung in der (010)-Ebene liegt.
Ferner erfolgte eine Auffacherung mit Lithiumdisilicat Kristallen auf Grund von Stu-
fenversetzungen im Kristallgitter innerhalb der Schichtstruktur der (010)-Ebene. Im-
mer wieder von einander abzweigende Kristalle bildeten zueinander Kleinwinkel-
korngrenzen. So entstanden rotationssymmetrische zylindrische bis kegelformige
Glaskeramikkorper, deren Kristalle in Abhangigkeit von den Versuchstemperaturen
und Stromdichten halbspharische bis radiale Symmetrien aufweisen.

Die am jeweiligen Dotierungselement angereicherte Phase, die zwischen den
Dendriten existiert, beinhaltet teilweise Glasphasen mit unterschiedlicher chemi-
scher Zusammensetzung. In diese wuchsen radialstrahlig im Bariumsilicat dotierten
Stoffsystem Sanbornit Kristalle. Sanbornit kristallisierte bevorzugt an der Grenze
der Lithiumdisilicat Kristalle zur Ba-reichen Restphase. Im Lanthanoxid dotierten
Stoffsystem zeigten die La,Si,O,-Kristalle ein nadelformiges Wachstum ebenfalls
an der Grenze der Lithiumdisilicat Kristalle zur Restphase. Hier wiesen aber raster-
elektronenmikroskopische Aufnahmen auf ein periodisches Wachstum in bestimm-
ten Winkeln zu den Lithiumdisilicat Kristallen hin.

Das Kristallwachstum der Lithiumdisilicat Kristalle unmittelbar an der Kathode (Pt-
bzw. Pt/Rh10-Draht) zeigte keine Abweichung einer statistischen Orientierung. Erst
durch eine Kristallwachstumsselektion wurden in drahtfernen Bereichen hochgradig
gerichtete Strukturen erzielt. Wahrend dieser Kristallwachstumsselektion wurden
die Kristalle durch andere terminiert, die nicht in ihrer Hauptwachstumsrichtung
senkrecht zum Draht in die Schmelze wuchsen. Die resultierende Glaskeramik ist in
Richtung der c-Achse texturiert. In den Richtungen der a- und b-Achse herrscht
eine statistische Verteilung, jedoch bilden Facher, deren punktformiger Ursprung
am Draht ist, einen GroBteil der Glaskeramik und somit auch eine gerichtete Orien-
tierung in Richtung der kristallographischen b-Achse.

Durch Herausziehen der Glaskeramik aus der Schmelze antiparallel zur Haupt-
wachstumsrichtung konnten bis zu 63 mm lange Glaskeramiken hergestellt werden.
Dabei stellte sich die Ziehgeschwindigkeit als eine abhangige Variable der Kristall-
wachstumsgeschwindigkeit antiparallel zur Ziehrichtung und der Volumenabnahme

der Schmelze im Tiegel dar. Die Glaskeramiken aus den Ziehversuchen weisen am
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unteren Ende eine nahezu parallele Ausrichtung der Lithiumdisilicat Kristalle auf.
Die Orientierung der kristallographischen c-Achse der Kristalle ist dabei parallel zur
Ziehrichtung, deren Rotation um diese Achse ist jedoch statistisch.

Die aus den Messparametern der Elektrolyseversuche errechneten Kristallwachs-
tumsgeschwindigkeiten ergaben, dass diese vom Mitkopplungseffekt und von der
Bildung einer Diffusionsbarriere in den dotierten Systemen beeinflusst wurden. Die
Diffusionsbarriere bildete sich aus der Anreicherung der Schmelze vor der Kristalli-
sationsfront an Dotierungselementen und an stark gebundenen Q*-Si Baugruppen.
Der Mitkopplungseffekt lieB die Kristallisation nicht langer unter isothermen Bedin-
gungen ablaufen. Diese naherten sich einer adiabatischen Zustandsanderung.

Die vermuteten mechanischen Eigenschaften konnten mit Hilfe der Mikrohartemes-
sungen nicht quantifiziert werden. Die texturierten Glaskeramiken zeigten ein unty-
pisches Verhalten. Es erfolgte selbst bei Kleinlastmessungen eine Delaminierung
(Bildung von Rissscharen) innerhalb der Lithiumdisilicat Kristalle, die infolge der
Spaltbarkeit parallel zur kristallographischen (010)-Ebene auftrat. Durch Kontraktio-
nen der Glaskeramiken beim Abkuhlen nach den Elektrolyseexperimenten erubrig-
ten sich weitere Untersuchungen zu den mechanische Eigenschaften. Dennoch
zeigte die parallele Ausbildung der Rissscharen, dass eine hochgradige Textur die
Lithiumdisilicat Glaskeramik auszeichnet.

Auf Grund der erfolgreichen Entwicklung des Ziehverfahrens kann dieses noch opti-
miert werden. Darin kann eine bessere Regelung der Ziehgeschwindigkeit durch
z. B. Massezunahme oder mit Hilfe des Durchmessers der Glaskeramik gesehen
werden. Weiterhin kbnnen weitere Materialien anstatt der Quarzglasrohre hinzuge-
zogen werden, die in etwa dem Ausdehnungskoeffizienten der Glaskeramiken ent-
sprechen. Ferner beugt eine kontrollierte Abkuihlung der Glaskeramiken durch eine
geeignete Isolation einer Entstehung der Abkuhlrisse vor. Daruber hinaus kbnnen
Untersuchungen mittels Ruckstreuelektronenbeugung (EBSD) detailliertere Hin-
weise auf die Orientierung der Dendriten und auf den Mechanismus der Bildung der
Facher durch Versetzungen an den Kristallen geben. Im Glassystem kdnnen die
Dotierungen im Hinblick auf die Loslichkeit der Restglasphase variiert werden, so
dass Glaskeramiken mit extrem elongierten Kristallen moglicherweise als Filterkor-

per eingesetzt werden kdonnen.
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