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Kapitel 1
Einleitung und Zielstellung

Auf dem Gebiet der Werkstoffentwicklung und Materialforschung bilden neue, innovative
Werkstoffe eine wesentliche Grundlage fiir zukunftsorientierte Entwicklungen in vielen
Anwendungsbereichen. In den Vordergrund riickt dabei immer mehr die Werkstoffklasse
der Gléaser und Glaskeramiken. Besonders die Erzeugung von Glaskeramiken mit neuen

oder verbesserten Figenschaften sind in der Materialforschung von grolem Interesse.

Erste Entwicklungen von Glaskeramiken wurden von S.D. Stookey durchgefiihrt [1].
Er war der Initiator dieser neuen Werkstoffgruppe, der heute ein beachtliches Interesse
in Forschung und Entwicklung zuteil wird, diesbeziiglich existieren zahlreiche Paten-
te und Veroffentlichungen. Glaskeramiken sind vor allem deshalb interessant, weil die
Eigenschaften und Eigenschaftskombinationen gezielt auf das jeweilige Einsatzgebiet ab-
gestimmt werden konnen. Sie finden bereits auf den unterschiedlichsten Gebieten der
Wissenschaft und Technik Anwendung. Gleichwohl ist man bestrebt, diese Materialien
zu optimieren oder Neuentwicklungen zu erforschen und umzusetzen, um das Einsatz-

gebiet zu vergroflern oder konventionelle Materialien durch Glaskeramiken zu ersetzen.

Von grofler Bedeutung sind heutzutage Forschungen auf dem Gebiet der Mikrome-
chanik und -elektronik oder in der Optik [2-4]. Hierbei konzentrieren sich die Arbeiten
oftmals auf die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften. Mit geeigneten Glaszu-
sammensetzungen und einem definierten Kristallisationsprozef ist es moglich, spezielle
Eigenschaften zu erzielen, die den Anforderungen der angestrebten Anwendung ent-
sprechen. Es werden zum Teil erhebliche Verbesserungen gegeniiber den herkémmlichen
Materialien erreicht, die somit durch diese neue Werkstoffgruppe ersetzt werden, z. B.
bei Festplattensubstrate. Es kommen bereits entsprechende Gléaser und Glaskeramiken
zur Anwendung, beispielsweise Produkte der japanischen Firma Hoya Co. [5], wobei
auf dem Gebiet der Glaskeramiken als Hard-disk-Substrat weiterhin intensive Forschun-

gen laufen [6-10]. Aber auch auf vielen anderen Gebieten spielen Glaskeramiken eine

1
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grofle Rolle, demzufolge gibt es Glaskeramiken mit unterschiedlichen Eigenschaften wie
z. B. Glaskeramiken mit minimaler thermischer Ausdehnung [11-13], maschinell bear-
beitbare Glaskeramiken [14-17], Glaskeramiken mit gerichteten Kristallphasen [18-23],
biokompatible und bioaktive Glaskeramiken fiir medizinische Anwendungen [24-34], so-

wie Glaskeramiken mit hoher mechanischer Festigkeit [14,35-40].

Um Glaskeramiken mit speziellen Eigenschaften und Eigenschaftskombinationen her-
zustellen, hat man verschiedene Méglichkeiten. Zunéchst konnen zahlreiche Elemente des
chemischen Periodensystems mit untereinander variierten Mengenverhéltnissen in das
Glas eingebaut werden, somit entsteht eine Vielzahl erhaltbarer Glaser. Die Wahl der
Glaszusammensetzung spielt demzufolge eine entscheidende Rolle. Sie bestimmt weitge-
hend die Eigenschaften der Gléser und der daraus erhaltenen Glaskeramiken. Weiterhin
sind die Eigenschaften von Glaskeramiken maflgeblich iiber den gesteuerten Kristallisa-
tionsprozeB einstellbar. Bei der Uberfithrung der Gléser in Glaskeramiken besteht die
Moglichkeit, die einzelnen Keramisierungsparameter zu verédndern. Die Fithrung des Ke-
ramisierungsprogrammes ist verantwortlich fiir die Art der kristallinen Phasen, fiir deren
Volumenverhéltnis zueinander und zur Restglasphase sowie fiir die Morphologie und fiir
die Grole der Kristallite. Dadurch ist es moglich, die Eigenschaften individuell auf den

jeweiligen Einsatz- und Anwendungsbereich der Glaskeramik abzustimmen.

Die vorliegende Arbeit befafit sich mit Grundlagenuntersuchungen zur Entwicklung
einer Glaskeramik mit sehr guten mechanischen Eigenschaften. Im Vordergrund ste-
hen neben einer hohen Festigkeit vor allem die Mikrohérte und der Elastizitdtsmodul
(E-Modul). Angestrebte Werte sind fiir die Mikrohérte Hy > 8 GPa und den E-Modul
FE >100 GPa. Weiterhin sind gute technologische Eigenschaften von Bedeutung, die bei
der Herstellung einer solchen Glaskeramik im gréferen Mafistab unumggénglich sind. Fiir
diese Aufgabe war hauptséichlich der Projektpartner des vom BMBF-geforderten Ver-
bundprojektes, die Vitron Spezialwerkstoffe GmbH, verantwortlich. Das Projekt war
eines von ingesamt zwolf Projekten, die dem Wachstumskern ,fanimat® angehorten.
Der Wachstumskern bedeutete ein Netzwerk von Spezialisten im Bereich der funktionel-
len, anorganisch-nichtmetallischen Materialien. Die Philosophie bestand darin, in enger
Zusammenarbeit der Hochschulen, Forschungsinstitute und Wirtschaftspartner neue,
innovative Produkte zu entwicklen, zu produzieren und den Kunden zugénglich zu ma-
chen. Das Projektmanagement der Koordinierungsstelle sollte die Markteinfiihrung der
Produkte fiir die Klein- bzw. Mittelstdndigen Unternehmen erleichtern. Die Wirtschafts-
partner kamen aus den Branchen: Informations- und Mikrosystemtechnik; Automotive;
Optik und Optoelektronik; Medizintechnik sowie Bio-, Chemie- und Umwelttechnik.
Teilweise wurden Ergebnisse der im Rahmen des Projektes durchgefithrten Untersu-

chungen fiir die Erstellung der Promotionsarbeit genutzt.
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Der Ausgangspunkt fiir die durchzufiihrenden Untersuchungen ist das Glassystem
MgO—-Al;,03-Si0O5. Dieses Glassystem war in den letzten Jahren Gegenstand zahlrei-
cher Untersuchungen, aus denen hervorgeht, dafl Glaskeramiken mit hoher Festigkeit
unter Zusatz geeigneter Keimbildner erhalten werden kénnen. In dieser Arbeit sollen
Titandioxid und Zirkoniumoxid als Keimbildner eingesetzt werden. Zu den wichtigsten
Voraussetzungen zum Erzielen der gewiinschten mechanischen Eigenschaften der Glas-
keramiken zéhlen dabei die Ausscheidung von Kristallphasen, die selbst eine hohe Hérte
und einen hohen linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten besitzen sowie die Aus-
bildung eines fein- bzw. nanokristallinen Gefiiges mit relativ hohem Volumenanteil an
Kristallphase. Angestrebt wird daher die Ausscheidung von Spinell, Sapphirin und (-
(Tief)-Quarzmischkristallen.

Die Aufgabe dieser Arbeit besteht darin, die Phasenbildungsprozesse in den Gléasern
zu untersuchen, um sie so beeinflussen zu kénnen, dafl sich bei einem nachfolgenden
Keramisierungsprozefl die gewiinschten Kristallphasen ausscheiden und sich das ent-
sprechende Gefiige der Glaskeramiken ausbildet. Hierfiir werden Gléser verschiedener
Zusammensetzungen hergestellt. Es werden die Auswirkungen der Synthesemodifikatio-
nen dieser Glédser auf deren Keimbildungs- und Kristallisationsprozefl untersucht. Eine
bedeutende Rolle spielt die Ermittlung der mechanischen Eigenschaften, vordergriindig
stehen hierbei die Mikrohérte, der Elastizitdtsmodul und die Biegebruchfestigkeit. Durch
die Korrelation der mechanischen Eigenschaften mit dem Kristallphasenbestand und der
Gefiigestruktur soll eine geeignete Glaszusammensetzung und ein geeignetes Kristallisa-
tionsprogramm zur Herstellung der Glaskeramik ermittelt werden. Durch den Zusatz von
Zinkoxid soll die Verarbeitbarkeit der Gléaser, im Hinblick auf die technische Umsetzung
der Ergebnisse der Arbeit verbessert werden. Dabei ist es wichtig, dafl der Zusatz einer
weiteren Komponente den Kristallisationsprozefl sowie die mechanischen Eigenschaften
nicht zu stark beeinflu3t. Die technische Beherrschbarkeit der Herstellung der Gléser im
kleintechnischem Mafstab ist fiir die Wahl der Synthesevariationen ausschlaggebend.
Wichtig dabei sind die Erniedrigung der Schmelztemperatur, die Verringerung der Nei-
gung zur spontanen Kristallisation und die Erweiterung des Verarbeitungsbereiches der

Glaser.

Als Methoden zur Charakterisierung der Gliaser und Glaskeramiken kommen haupt-
séchlich die Differenzthermoanalyse, die Dilatometrie, die Rontgendiffraktometrie, die
Transmissionselektronenmikroskopie, die Mikrohértepriifung nach Vickers und die Be-

stimmung des E-Moduls mittels Ultraschall zum Einsatz.



Kapitel 2

Theoretische Grundlagen

2.1 Entwicklung und Einsatz von Glaskeramiken als

Festplattensubstrat

Festplatten sind magnetische Datenspeicher. Als Speichermedium fungieren dabei Schei-
ben mit einer diinnen, magnetischen Oberflichenschicht. Diese Scheiben bestehen heu-
te noch hauptséchlich aus Aluminium und Aluminiumlegierungen. Infolge der rapiden
Entwicklung auf dem Gebiet der Datenverarbeitung und der stetig steigenden Anforde-
rungen an Substratmaterialien, vor allem an ihre mechanischen Eigenschaften, sollen die
herkémmlichen durch geeignetere Materialien wie Glas oder Glaskeramik ersetzt werden.
Bisher konnten sich diese Materialien im Massenmarkt noch nicht entscheidend durch-
setzen, weil sie zu teuer sind und ungeloste technische Probleme bereiten. Fiir kleine

Platten in mobilen Systemen werden aber bereits Scheiben aus Glas eingesetzt [5].

Die Abbildung 2.1 stellt den Aufbau einer Festplatte dar. Die als Datentréiger die-
nenden Scheiben sind diinn mit einem magnetischen Tragermaterial bedampft und auf
einer Achse angebracht, die von einem sogenannten Spindelmotor angetrieben wird.
Der Plattenstapel rotiert mit einer konstanten Drehzahl, die je nach Plattentyp bis zu
10000 U/min, neuere Entwicklungen sogar bis 15000 U/min, betragen kann. Die Daten
werden sowohl auf der Ober- als auch auf der Unterseite der Scheibe gespeichert. Das
Speichern sowie das Abrufen von Daten erfolgt durch die Schreib-/Lesekopfe, die sich
an schwenkbaren Armen befinden. Die Arme greifen wie ein Kamm in den Plattenstapel
und werden iiber einen Motor bewegt. Beim Schreibvorgang dreht sich die Festplatte,
und der Schreib-/Lesekopf befindet sich in einem sehr geringen Abstand zur Festplat-
tenoberfliche, er schwebt praktisch auf einem Luftpolster. Er kann die Oberfldche des

Datentrégers wiederholt magnetisch beschreiben und wieder 16schen. Die Signale von
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den Kopfen werden durch einen Verstirker geschickt und von einem digitalen Signalpro-
zessor umgewandelt. Daneben sitzen auf der Platine noch ein Mikroprozessor, Speicher
und Zusatzchips, die fiir die Steuerung zustédndig sind. Wird die Festplatte ausgeschal-
tet, werden die Schreib-/Lesekopfe durch eine Elektronik in dafiir vorgesehene Zonen
gesteuert, wo sie ,,geparkt“werden, damit die Plattenoberflache nicht beschédigt werden

kann.

Die physikalischen Probleme bei Festplatten beruhen vorwiegend auf der Anfalligkeit
gegeniiber StoBen. Deshalb sind sie meist fest im Rechner eingebaut, und die Hersteller
sind bestrebt, ihre Festplatten unempfindlicher gegeniiber Erschiitterungen und Stofen
zu konstruieren. Bei einer Berithrung der Schreib-/Lesekopfe mit der Oberfliche der
Scheibe spricht man vom sogenannten Headcrash, mit hoher Wahrscheinlichkeit wiirde

die Festplatte dabei beschidigt werden und ein Datenverlust die Folge sein.

Federnde Kopfaufhangung

Drehachse

Magnetplatte

Linear-
motor N
fur die Kopf-
positionierung:
zwischen fest
montierten Magne-
ten bewegt eine Spule
den Arm

Schreib-/Lesekopf

Platine mit der Laufwerkselektronik

flexible Leiterplatte

Armelektronik

Abbildung 2.1: Aufbau einer Festplatte(Quelle: http://www.stickybit.de)

2.2 Stand der Technik:
Al-Legierungen, chemisch verfestigte Gliaser und

Glaskeramiken

Aluminiumlegierungen werden konventionell als Material fiir Magnetplattensubstrate
eingesetzt. Diese neigen jedoch dazu, wihrend des Polierverfahrens eine Substratober-
fliche zu bilden, welche punktartige Vorspriinge und Tiefen aufweist. Aufgrund dieser

Defekte ist keine ausreichende Flachheit und ausreichend geringe Oberflichenrauhigkeit,
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hierfiir werden Bereiche fiir R, <1nm angestrebt, gegeben. Ein weiteres mechanisches
Problem ist der geringe E-Modul dieser Materialien. Ein zu geringer E-Modul fiihrt bei
hohen Rotationsgeschwindigkeiten zum Flattern der Scheibe. Somit kénnen die Alu-
miniumlegierungen nicht den neuen Anforderungen fiir eine Datenaufzeichnung hoher

Dichte geniigen, die durch Zunahme der Menge an Informationen notwendig ist.

Entwicklungen von Glassubstraten fiir Magnetspeicherplatten wurden auf der Basis
von chemisch verfestigtem Glas durchgefiihrt [41,42]. In einem chemisch verfestigten
Glas wurden durch einen Ionenaustausch, z. B. mittels Salzschmelzen Ionen gegenein-
ander ausgetauscht, die sich in ihren Ionenradien stark unterscheiden. Aufgrund dieser
Behandlung wird im Glas eine Oberflachendruckspannung erzeugt und somit erhéalt
das Glas eine hohere Bruchzahigkeit. Dieses sogenannte chemische Vorspannen wird
aber nur erzielt, wenn die Gléser eine Geriiststruktur besitzen, die sich wahrend des
Ionenaustauschs nicht verdndert. Im allgemeinen werden Nat-Ionen gegen K'-Ionen
ausgetauscht. Nachteile ergeben sich hierbei in der Instabilitdt des Materials durch die
Verringerung der Schichtdicke des Plattensubstrates durch Polieren nach dem chemi-
schen Harten. Das Eindiffundieren von Alkaliionen in die Magnetschicht verschlechtert
die filmbildenden Eigenschaften. Daraus ergibt sich die Notwendigkeit einer zusétzlichen
Beschichtungsbehandlung der Oberflache dieser Glassubstrate. Die Massenproduktion

derartiger Materialien bei wettbewerbsfiahigen Kosten ist dadurch nicht gegeben.

Glaskeramiken sind fiir die beschriebene Verwendung ein interessanter Werkstoff. Das
Problem bei den bisher verwendeten Glaskeramiken ist jedoch die Kristallitgrofie. Grofie
Kristalle fithren zu hohen Werten der Oberflichenrauhigkeit. Der Schreib-/Lesekopf
kann auf die Festplatte aufsetzen, dies wiirde zu einer Beschéddigung und folglich zu
einem Datenverlust fithren. Erste Untersuchungen zu Glaskeramiken fiir den Einsatzbe-
reich als Festplattensubstrat wurden in den Glassystemen SiO5—Al;03-Li5O, SiOs—Lis O
und SiO9—LisO-P205~MgO durchgefiihrt [9,43]. Glaskeramik-Substrate der Ohara Inc.,
Japan werden bereits als Werkstoff fiir Speicher-Festplatten in der Computerindustrie
eingesetzt [44,45]. Diese Glaskeramiken sind unter dem Namen TS-10"" bekannt und
es handelt sich dabei um mehrphasige Lithiumdisilicatmaterialien, die aus ca. 70 % kri-
stalliner Struktur und 30 % amorphem Glas bestehen. Die Mikrohérte dieses Materials
betrigt Hy =7 GPa und der Elastizitdtsmodul ist F =92 GPa. Ebenfalls auf der Ba-
sis von Lithiumdisilicat produziert die Firma Nippon Electric Glass Co., Ltd., Japan
Festplattensubstrate. Diese werden unter dem Produktnamen ML-057* gehandelt. Die
Substrate besitzen mit o (3p_s00- ¢y =112- 10~"K~! einen hohen Ausdehnungskoeffizien-
ten, haben eine sehr glatte Oberfliche und sind hitzebesténdig. Die Mikrohérte des
Materials liegt bei Hy = 6,5 GPa und der Elastizitdtsmodul bei E =95 GPa [46].
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Bisher bekannte Gliser und Glaskeramiken erfiillen aber nicht gleichzeitig alle An-
forderungen, die an Materialien fiir Substrate zur Informationsaufzeichnung gestellt wer-
den. Das Schmelz- und Viskositatsverhalten der Glaser, die Verarbeitbarkeit sowie die
Oberflachenqualitét der resultierenden Glaskeramiken gehoren zu den héufigsten Nach-
teilen. Die Nachteile verhindern bisher eine kostengiinstige und wettbewerbsfahige Pro-

duktion dieser Materialien.

Die Vorteile von Glas fiir die Verwendung als Festplattensubstrat sind im Vergleich
zu den konventionellen Materialien wie Aluminium oder Metallegierungen seine Plana-
ritdt und seine geringe Oberflichenrauhigkeit. Bereits wéihrend der Heiflverarbeitung,
d.h. bei der Glasherstellung, ist es moglich, insbesondere durch die Anwendung des
Floatverfahrens, Glas mit einer ausgezeichneten Oberflichenqualitit zu erhalten. Das
Floatverfahren wurde in den 50er Jahren von Pilkington entwickelt. Bei diesem Verfah-
ren lauft die Schmelze iiber eine geneigte Ebene auf ein Bad aus geschmolzenen Zinn.
Die Glasschmelze breitet sich auf der Oberflache des Metallbades aus, bis die sogenann-
te Gleichgwichtsdicke erreicht wird. Diese ist von verschiedenen Parametern, wie die
Dichte des Glases und des Zinnbades sowie von den Grenzflachenspannungen, abhéngig
und kann somit durch Verédnderung dieser Parameter eingestellt werden. In der Praxis
wird die Schichtdicke mechanisch durch die Abziehgeschwindigkeit sowie durch Verwen-
dung sogenannter Top-Roller eingestellt. Die schwimmende Glasschicht wird von einer
Walze abgehoben und iiber weitere Walzen durch den Kiihlofen zur Weiterverarbeitung
gefiihrt [47]. Durch die Kaltnachbearbeitung wie Schleifen und Polieren' kénnen die
Oberfliacheneigenschaften von Gliasern weiter optimiert werden. Als Schleif- und Polier-
mittel werden Scheiben oder Bénder (Schleifen mit gebundenem Korn) sowie Suspensio-
nen (Schleifen mit losem Korn) verwendet. Der Herstellungsprozefl von Glassubstraten
ist, vergleichsweise zu dem der Aluminiumsubstrate, schneller, weniger aufwendig und

somit wirtschaftlicher.

Substratgliaser fiir Datentrdger miissen bei der Verwendung erhchten chemischen,
thermischen und mechanischen Belastungen standhalten. Somit erfolgt das Aufbrin-
gen der Magnetschichten, z. B. durch Kathodenzerstdubung, bei hohen Temperaturen
von bis zu 350 ° C mit hohen Abkiihlraten. Mechanische Belastungen treten beispiels-
weise beim Einbau auf. Hier kommt es zu Klemmspannungen auf der Drehachse von
bis zu 100N/mm? sowie im Betrieb bei hohen Umdrehungszahlen von derzeit bis zu

10000 U/min zu zusétzlichen Spannungen durch die Zentrifugalkréfte.

Tm allgemeinen handelt es sich beim Polieren auch um einen Schleifproze mit feinkérnigen Schleif-
mitteln. Im Fall von Glas entsteht somit eine klare, durchsichtige und gerichtet reflektierende Ober-
flache [47].
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Das thermische Ausdehnungsverhalten dieser Gléser ist eine weitere bedeutende Ei-
genschaft. Die thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Gléser sollen sich nicht zu sehr
von denen der Beschichtungsmaterialien, z. B. Co-Legierungen mit einen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten von a(z9_300° ¢) > 120 - 1077 K~1, den verwendeten Klemmate-
rialien und dem Spindelmaterial des Laufwerks mit einem thermischen Ausdehnungsko-
effizienten von a(s_300°¢) >120- 1077 K~!, unterscheiden. Dadurch werden zusitzliche

Spannungen vermieden.

Die Entwicklung von Festplatten geht hin zu Datentrigern mit hoheren Kapazitéten
und grofleren Datentransferraten bei gleichbleibenden oder geringer werdenden Abmes-
sungen des Datentriagers. Demzufolge werden hohere Rotationsgeschwindigkeiten der
Festplatte im Laufwerk notwendig, d.h. die Substratmaterialien sind einer enormen
mechanischen Belastung ausgesetzt und miissen dieser standhalten. Aber auch das ther-
mische Verhalten der Materialien ist von Bedeutung, da Neuentwicklungen von Spei-
chermaterialien eine hohe Temperaturbestandigkeit der Substrate von bis zu 700 ° C er-
fordern. Eine hohere Kapazitédt wird bei gleichbleibenden Abmessungen nur durch eine
hohere Spurdichte auf der Festplatte oder durch die Erhohung der Zahl der Festplatten
im Laufwerk erreicht. Hohe Rotationsgeschwindigkeiten verursachen ein stérkeres Flat-
tern der Festplattenauenrdnder. Dies macht wiederum eine hoéhere Spurdichte, d. h.
einen kleineren Spurabstand sowie auch ein engeres Stapeln von Festplatten im Lauf-
werk unmoglich. Die Erhohung der Schreib- /Lesegeschwindigkeit und der Informations-
dichte ist realisierbar, wenn die Flug- bzw. Gleithohe des Schreib-/Lesekopfes iiber der
Festplatte verringert wird. Die Flug- bzw. Gleithohe des Schreib-/Lesekopfes bewegt
sich derzeit im Bereich von 20 - 30 nm. Die Flatterbewegung ist hierfiir jedoch von
Nachteil. Somit wird deutlich, daf} fiir die Festplattensubstrate eine hohe Formstabilitét
vorausgesetzt werden mufl. Die zeitabhéngige Auslenkung an den Auflenrdndern der
Festplatten sollte nach Moglichkeit gering sein. Die maximale Auslenkung W, auch disk

flutter genannt, wird mit der Formel 2.1 berechnet.

4
W= f) (2.1)

14 maximale Auslenkung (disk flutter)

P Dichte

A AuBlendurchmesser der Festplatte

E Elastizitdtsmodul

d Dicke der Festplatte

fv) geometriespezifischer Parameter
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Die maximale Auslenkung kann bei gleichbleibender Geometrie mit einem hohen
Elastizitdatsmodul E und einer geringen Dichte p verringert werden. Der Quotient aus
E-Modul und Dichte E/p wird als spezifischer E-Modul bezeichnet. Der Wert des spe-
zifischen E-Moduls soll moglichst hoch sein, d.h. es werden Werte von E/p>40-10°
N-cm/g angestrebt. Die herkommlichen, derzeit in der Computerindustrie eingesetzten
Materialien wie Aluminium-Substrate (NiP/Al) und TS-10"" Substrate besitzen einen

spezifischen E-Modul von E/p=26-10°N-cm/g bzw. E/p=237-10° N-cm/g.

Als weitere Anforderungen sollen die Werkstoffe eine ausreichende mechanische Fe-
stigkeit sowie eine gute Bruchzdhigkeit aufweisen, um eine Rotation mit hoher Ge-
schwindigkeit und einem moglichen Kontakt mit dem Kopf standzuhalten. Gute Ober-
flicheneigenschaften sind ebenfalls von Bedeutung, somit spielt die Ausbildung eines
feinkristallinen Gefiiges eine grofle Rolle. Die Materialien sollten keine Alkalioxide ent-
halten, weil diese durch Diffusionsprozesse in das Beschichtungsmaterial wihrend des
Filmbildungsverfahrens eindringen, wobei sich eine Verschlechterung der Eigenschaften
des Films ergibt. Weiterhin wird eine hohe chemische Bestandigkeit gefordert. Ein ange-
paBter thermischer Ausdehnungskoeffizient ist notwendig, um zusétzliche Spannungen
zu vermeiden. Die Glaszusammensetzungen miissen gute Schmelz- und Verarbeitungsei-
genschaften aufweisen und diirfen wahrend des Schmelzprozesses nicht spontan kristal-

lisieren.

2.3 Aktuelle Arbeiten auf den Gebiet der Entwick-

lung von Glaskeramiken als Festplattensubstrat

Zou [48] befafite sich in seinen Arbeiten hauptsdchlich mit Glésern des MgO-Al, O3
Si05-TiO,-Systems. Ausgehend von einer Glaszusammensetzung, die im Cordieritaus-
scheidungsfeld liegt, untersuchte er die Phasentrennung und den Keimbildungsprozef; des
Glases wihrend einer Temperaturbehandlung in der Nédhe der Glasiibergangstemperatur.
Mit Hilfe verschiedener Methoden wie Differenzthermoanalyse, Rontgendiffraktometrie
und Kleinwinkelstreuung bestimmte er die Keimbildungsraten. Bei der in einem zwei-
ten Warmenachbehandlungsschritt ausgeschiedenen Kristallphase handelt es sich um

Magnesiumalumotitanat.

Patente von Zou auf dem Gebiet der Entwicklung von Festplattensubatraten sind
ebenfalls bekannt [49-51]. Untersucht wurde das bereits besprochene Glassystem mit
dem Zusatz weiterer Komponenten. Die Kristallphasen a//3-Quarzmischkristall, Ensta-

tit, Cordierit, Forsterit, Spinell und Gahnit wurden wiahrend der Warmenachbehandlung
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erhalten. Die Kristallgroflen liegen unter 100 nm. Die Glaskeramiken zeigen ausgezeich-
nete mechanische Eigenschaften wie z.B. einen E-Modul von grofler 140 GPa, dieser
wurde mittels Ultraschallmethode bestimmt. Die Oberflichenrauhigkeit liegt im Be-
reich von R, =0,1-0,5nm. Die linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten befinden
sich im Bereich von a=70-80-10""K~! bzw. a =90-115-10"" K.

Von Sohn und Choi wurden Untersuchungen im System MgO-Al,03-SiOy mit Zu-
satz von CeQOy durchgefiihrt [52,53]. Die Untersuchungen erfolgten an einer Glaszu-
sammensetzung, die stochiometrisch der Zusammensetzung der Kristallphase Cordierit,
2MgO - 2A1503 - 5Si04, entspricht. In den Glaskeramiken wurde nach einer zweistufigen
Keramisierung als Hauptkristallphase a-Cordierit ausgeschieden. In Glaszusammenset-
zungen ohne CeQ, erfolgt hingegen vor der Ausscheidung von a-Cordierit die Bildung
von p-Cordierit?, der sich bei hoheren Kristallisationstemperaturen von 1050 ° C bis
1100 ° C in a-Cordierit umwandelt [55]. Die Kristallisation von u-Cordierit konnte durch
den Zusatz von CeQO, unterdriickt werden. Die resultierende Glaskeramik besitzt eine
Biegebruchfestigkeit von 192 MPa, eine Vickershérte von 6,3 GPa, einen linearen thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten von 391077 K~! und eine Oberfliichenrauhigkeit von

2,7nm.

Arbeiten von Beall und Pinckney befaflten sich mit Untersuchungen von Glésern
aus dem System MgO-Al,O3-SiOy—(Zn0O)-TiOs, wobei sie auf den Einsatz von Alkali-
en verzichteten. Hierbei ist es gelungen, nanokristalline Spinell- bzw. Spinell-Enstatit-
Glaskeramiken mit hohem E-Modul (£ = 130- 145 GPa) sowie hoher Festigkeit (o =90 -
110 MPa), Hirte und Bruchzihigkeit (Kj.=1,2-1,5MPa-m!/2) zu erhalten [6]. Als
Nebenkristallphasen wurden Magnesiumpetalit, Magnesiumalumotitanate, a-(Hoch)-
Quarzmischkristall und Rutil gefunden. Die Glaskeramiken haben eine nanokristalline
Mikrostruktur mit KristallgroBlen zwischen 25 nm und 100 nm. Durch Polieren wurden
sehr glatte Oberflichen erhalten, die &hnlich denen der Ausgangsglaser sind. Die Werte
der Oberflichenrauhigkeit liegen zwischen 0,5 nm und 1,0 nm. In weiteren Untersuchun-
gen zur Entwicklung von Festplattensubstraten konnten ebenfalls feinkristalline Glas-
keramiken mit sehr guten mechanischen Eigenschaften, z.B. ein E-Modul von grofier
130 GPa, eine Héarte von 7,5 GPa und eine Biegebruchfestigkeit von grofier 100 MPa,
erhalten werden [56,57]. Ausgehend vom System MgO-Al,03-Si05-TiOy wurden den
Glaszusammensetzungen weitere Komponenten wie ZnO, NiO, Li,O, BaO, ZrO,, P,05
zugegeben. Bei den durch einen zweistufigen Keramisierungsprozef erhaltenen Glaskera-
miken handelt es sich um Spinell-Enstatit- bzw. a-(Hoch)-Quarzmischkristall-Glaskera-

miken. Die Spinell-Enstatit- und Spinell-Glaskeramiken werden von der Firma Corning

2Andere Bezeichnung des a-(Hoch)-Quarzmischkristalls, der Mg?*- und Al**-Ionen enthilt; bei

Raumtemperatur ist dieser metastabil [54].



KAPITEL 2. THEORETISCHE GRUNDLAGEN 11

Inc., USA hergestellt wie auch Canasit- und Lithiumdisilicatglaskeramiken, die ebenfalls

auf Entwicklungen von Beall zuriickgehen [46].

Weiterhin wurden Untersuchungen, speziell von Glasern und Glaskeramiken mit
hohem E-Modul, d.h. Werte grofler 130 GPa sowie einem spezifischen E-Modul um
40-10° Nem/g, im System MgO-Al,03-SiOy unter Verwendung weiterer Zusétze, von
Pannhorst, Speit, Durschang und Goto durchgefiihrt [41,42,58,59].

Goto und Yamaguchi entwickelten auch Glaskeramiken fiir Festplattensubstrate aus
dem System LisO-SiO,, in dem P5O5 und MgO als weitere Hauptbestandteile enthal-
ten sind. Die ausgeschiedenen Hauptkristallphasen waren Lithiumdisilicat (Li2O - 2S5i05)
und (-(Tief)-Quarz [9,60]. Neben den Kristallphasen liegt noch eine anteilsméBig hohe
Menge Glasmatrix vor. Die monosphérische Kristalle des Lithiumdisilicats besitzen ei-
ne Grofle von ca. 0,1 um. Die (-(Tief)-Quarzkristalle bilden Agglomerate, deren Grofie
innerhalb eines Bereiches von 0,3 pum bis 3 pum gesteuert werden kann. Die Keimbildung
in den Glésern erfolgt im Temperaturbereich von Txp =450-540 " C und die Kristalli-
sation im Temperaturbereich von Tx =700-840 ° C. Die Oberflachenrauhigkeit R, der
polierten Oberfliche der Glaskeramiken liegt im Bereich von 1,5nm bis 5,0 nm. Weiter-
hin wurden Untersuchungen im Glassystem SiO;—LisO-MgO-ZnO-P5,05-Al,03—(K;0—
ZrO3) durchgefiihrt [43,61]. Die ausgeschiedenen Kristallphasen sind Lithiumdisilicat
oder Lithiumdisilicat-Mischkristall, (-(Tief)-Quarz und (-(Tief)-Cristobalit. Die Kri-
stallgrofien liegen in einem Bereich von 0,1 gm bis 1,0 um und die Oberflichenrauhigkeit

der polierten Oberfliche der Glaskeramiken im Bereich von 0,2 nm bis 0,9 nm.

2.4 Das Glassystem Mg0O-Al,03-SiO,

Als geeignetes Grundsystem zur Herstellung von Glaskeramiken mit guten chemischen,
physikalischen und mechanischen Eigenschaften hat sich das MgO-Al,03-SiO5-System
etabliert. In diesem Glassystem wurden diesbeziiglich in den vergangenen Jahren zahl-
reiche Forschungsarbeiten durchgefiihrt [17,36, 38, 39, 62-69]. Bedeutung erlangte die-
ses System durch die Entwicklung von hochfesten Glaskeramiken, die zudem eine sehr
gute chemische Besténdigkeit aufweisen. Interessant wurde das Glassystem aber auch
als Basis fiir die Entwicklung maschinell bearbeitbarer und biokompatibler bzw. bio-
aktiver Glaskeramiken [23-25,27,70,71]. In diesem System wurden ebenso zahlreiche
Untersuchungen zu Mikrostrukturbildungsprozessen und {iber den Einflufl zusétzlicher
Komponenten auf die Struktur der Gléser durchgefiihrt. Die Struktur von Mehrkom-
ponentengliasern wird hauptséchlich durch die ablaufenden Phasentrennungsvorgénge

bestimmt [14,72]. Diese sind wichtig fiir die gesteuerte Kristallisation und auch fiir die
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Eigenschaften der Glaskeramiken.

Im terndren System MgO-Al,03-Si0s ist die Phasentrennung im Vergleich zu den
bindren Systemen MgO-SiOs und AlyO3-SiO, stark zuriickgedréangt. Fiir diesen Effekt
ist die Bildung von [AlOy4/2]Mgg s-Baugruppen verantwortlich, die die [SiOy/s]-Gruppen
des Glasnetzwerkes substituieren kénnen. Einen Einflufl auf das Entmischungsverhalten
und Eigenschaftsverinderungen der Gliser hat auch das molare Verhéltnis von MgO und
Al O3. Dieses wirkt sich u. a. auf die Viskositét, die Phasentrennung und die chemischen

Besténdigkeit aus.

Die SiO-Konzentration spielt ebenfalls eine bedeutende Rolle. Die Grenzen des Glas-
bildungsbereiches sind dadurch gegeben, dafl unterhalb einer SiOs-Konzentration von
45 Ma- % spontan Spinell auskristallisiert, und oberhalb 70 Ma-% sind diese Gléser
unter iiblichen Bedingungen (Ts < 1600 ° C) nicht mehr zu erschmelzen und zu verar-
beiten [64,73,74]. Demnach sollten die SiOy-Konzentrationen innerhalb dieser Grenzen

liegen.

In zahlreichen Arbeiten [8, 17,48, 53-55, 62, 64, 66, 75-86] wurden das Kristallisa-
tionsverhalten und die Kristallausscheidungen von Gléasern des ternéren Systems MgO—
Al,O3-Si04 untersucht. In diesem Glassystem werden hauptséchlich die Kristallphasen
Cordierit, Tridymit, Quarz, Mullit, Sapphirin und Forsterit ausgeschieden. Es existieren
neben den stabilen Kristallphasen auch eine Reihe metastabile Phasen. Der a-(Hoch)-
Quarz, z. B. ist bei Raumtemperatur instabil und wandelt sich in den [-(Tief)-Quarz
um. Le Chatelier konnte durch Messungen der linearen Ausdehnung von Quarz in
Abhéngigkeit von der Temperatur die @« = [-Umwandlung nachweisen [87]. Hierbei
wurde ein scharfes Abknicken der thermischen Ausdehnungskurve bei einer Tempera-
tur von T = 573° C festgestellt, das durch den Ubergang von f-(Tief)-Quarz in o-
(Hoch)-Quarz bedingt ist. Die Begriindung dieser Anomalie der Ausdehnungskurve von
Quarz liegt darin, daf§ der a-(Hoch)-Quarz einen negativen und (-(Tief)-Quarz dage-
gen einen positiven linearen Ausdehnungskoeffizienten besitzt. Es existieren ingesamt
sieben kristalline Modifikationen von SiO,, deren Stabilitdtsgebiete wurden von Fenner

bestimmt [87]. Daraus resultiert die folgende Reihe enantiotroper Umwandlungen:

B-(Tief)-Quarz = a-(Hoch)-Quarz = a-(Hoch)-Tridymit = a-(Hoch)-Cristobalit =

Schmelze

Weiterhin wandeln sich Tridymit und Cristobalit bei tieferen Temperaturen in me-

tastabile Modifikationen um:
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v-Tridymit = (-(Tief)-Tridymit = a-(Hoch)-Tridymit

(-(Tief)-Cristobalit = a-(Hoch)-Cristobalit

Dabei verlaufen die Umwandlungen zwischen den Hoch- und Tiefformen relativ
schnell und spontan. Sie sind auflerdem mit betréchtlichen Volumené&nderungen ver-
bunden. Fiir die Praxis ist dies dahingehend von Bedeutung, dafl die Anwesenheit ver-
schiedener SiO,-Modifikationen oft zum Springen des Materials bzw. zu Rissen im Ma-
terial fithrt [88]. Besonders problematisch ist es bei Produkten, die groBere Mengen
Cristobalit enthalten. Da diese SiOs-Modifikation im Vergleich zu den beiden anderen,
Quarz und Tridymit, die héchste Volumendehnung aufweist. In der Literatur wird fiir
den Hochcristobalit ein thermischer Ausdehnungskoeffizient (Volumenausdehnung) von
ao0-1200° ¢y =60 - 107" K~ angegeben, dagegen ist der thermische Ausdehnungskoeffi-
zient des Tiefcristobalites mit cvog—218-¢)=917-10 ~"K~! um ein Vielfaches hoher. Zu
letzteren wurden auch die thermischen Ausdehnungskoeffizienten der a- und c-Achse an-
gegeben, die sich mit aos_215° ¢y =195+ 107" K™ bzw. a(as_215-¢) =527-10"" K eben-
falls stark unterscheiden [89]. Weiterhin kommt es zu Strukturdnderungen wéhrend der
Modifikationsumwandlung des Cristobalites. Die Hochform besitzt eine kubische Struk-
tur im Gegensatz zur Tiefform, welche tetragonal ist. Auch ist das Zellvolumen beider
Modifikationen unterschiedlich. Das Zellvolumen des t-Cristobalites verringert sich beim
Modifikationswechsel um ca. 6,5 % im Vergleich zum h-Cristobalit [90]. Somit werden in
den Materialien bei der Hoch-/Tiefform-Umwandlung von Cristobalit beachtliche Span-

nungen erzeugt, die zur Zerstérung der Materialien fithren [87,91].

Durch den Einbau von AI3*- und Mg?*-Ionen in das Quarzkristallgitter wird jedoch
die Modifikation des a-(Hoch)-Quarzes bei Raumtemperatur stabilisiert. Gebildet wird
diese Struktur, die auch stuffed quartz type, also gestopfter Quarztyp, genannt wird,
durch die Substitution von 2 Si** durch Mg?* + 2AI3*. Man spricht hierbei auch von
einer Mischkristallbildung bzw. einer festen Losung der Kristallphase. Auch im Fall des
Quarzmischkristalls ist eine Anomalie der Ausdehnungskurve, in Form eines Knickes
zu beobachten. Die Umwandlungstemperatur zwischen Hoch- und Tiefform ist jedoch,
aufgrund des Einbaus von Fremdionen, gegeniiber der des reinen Quarzes zu niedri-
geren Temperaturen verschoben. Schreyer und Schairer beschreiben die Bildung der
Hochtemperaturmodifikation, d.h. die des a-(Hoch)-Quarzmischkristalls, welcher bei
Raumtemperatur metastabil ist, entlang der Verbindungslinie SiO;—MgAl,Oy4 [54]. Als
weitere metastabile Phasen in diesem System existieren eine Osumilit-Typ-Phase sowie
eine Mg-Petalit-Typ-Phase, deren Struktur ist analog der des Petalits (Li2O - Al,Og3 -
85i104) [76].
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Charakteristisch fiir das Kristallisationsverhalten der Gléser des reinen MgO—Al,O3—
SiO,-Systems ist, daf} sie von der Oberfldche aus kristallisieren. Die Kristallisation schrei-
tet dabei von auBen zur Probenmitte fort [64]. Fiir eine weitestgehend vollstandige
Kristallisation sind zum Teil beachtliche Zeiten einer Wéarmenachbehandlung notwen-
dig [75]. Die resultierenden Glaskeramiken besitzen eine grobkristalline Struktur und
ihre chemischen und physikalischen Eigenschaften sind haufig schlechter als die der Aus-

gangsgliser.

Um in den Glésern eine Volumenkristallisation zu erreichen und eine damit verbun-
dene hohe Volumenfestigkeit der erhaltenen Glaskeramiken, ist es erforderlich Keimbild-
ner zuzusetzen®. Durch den Zusatz von Keimbildnern ist es moglich, eine feinkérnige,
gleichméflige Ausscheidung der Kristallphasen im gesamten Volumen zu erhalten. Zu
den wichtigsten Funktionen von Keimbildnern gehoren die Beeinflussung der Phasen-
trennung, die Senkung der Viskositéit und dadurch die Erleichterung der Ionendiffusion
im Glas. Keimbildner bilden selbst oder mit anderen Glaskomponenten gemeinsam
Primérkeime, die dann als Heterokeime fiir die Kristallisation dienen. Dabei sollen die
Keime gegeniiber der induzierten Hauptkristallphase eine geringe Grenzfldchenspannung
besitzen sowie eine strukturelle Ahnlichkeit zwischen Keim- und Hauptkristallphase auf-

weisen.

Zu den Keimbildnern gehoren reine Elemente, wie z. B. Au, Pt, Ag sowie oxidische
Verbindungen, wie beispielsweise PoO5, V505, TiOs und ZrO,. Im Zusammenhang mit
dem System MgO-Al,03-SiO, wurde mehrfach die Keimbildnerwirkung von TiOs und
ZrO untersucht [14,35,66,68,72,78,79,81,87,92,93]. Nach Stookey besitzt TiO eine her-
vorragende keimbildende Wirkung. Alumosilicate werden somit mittels Warmenachbe-
handlung in feinkristalline Glaskeramiken mit besonderen Eigenschaften iiberfiihrt. In
der Literatur existieren verschiedene Vorstellungen iiber die Wirkungsweise des TiO, als
Keimbildungskomponente. Ubereinstimmend ist dabei aber, daf der Zusatz von TiO, die
Phasentrennung im o. g. Glassystem fordert. Dieser Prozef ist der entscheidende Schritt
bei der gesteuerten Kristallisation. In titandotierten Glésern des Glassystems kommt es
zur Ausbildung einer hochkationenhaltigen Tropfchenphase, die hauptséachlich die Oxi-
de des Titans, des Aluminiums und des Magnesiums enthélt und zur Ausbildung einer

kieselsdurereichen Phase.

3Im allgemeinen sind Keimbildner Stoffe, die sich wihrend des Abkiihlprozesses aus der Schmel-
ze bzw. bei nachtréiglicher Warmebehandlung iiber eine homogene Keimbildung in reiner Form aus-
scheiden und als Primérkeime die Kristallisation der Hauptkristallphasen initiieren. Also Stoffe, die
direkt die Keimbildung und die Kristallisation der Hauptkristallphasen beeinflussen. Aber auch Stoffe,
wie z.B. P3O5s werden als Keimbildner bezeichnet, die in verschiedenen Systemen iiber eine entmi-
schungsfordernde Wirkung, d. h. indirekt, die Keimbildung und Kristallisation der Hauptkristallphasen

beeinflussen.
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Erste Vorstellungen [1,14,35] zum Keimbildungsmechanismus wurden durch die ge-
steuerte Kristallisation TiO,-dotierter Gliser, der sogenannten Pyrocerame?, erhalten.
Als Ausgangsglas diente ein Alumosilicatglas mit Zusétzen von TiOy, MgO, ZnO und
Alkalioxiden. Hierbei kommt es zur Bildung einer hochkationenhaltigen, TiOs-reichen,
sekundéren Tropfchenphase, aus der Rutil ausgeschieden wird. Diese Kristallphase dient
als Primérkeim und induziert die weitere Kristallisation. Es werden silicatreiche Haupt-
kristallphasen gebildet. Das Auftreten von Rutil als erste titanhaltige Kristallphase wur-
de auch bei Glasern des MgO—-Al,03-Si04-Systems beobachtet [1].

Spétere Untersuchungen zum Einflul von TiO, auf das Phasentrennungs- und Kri-
stallisationsverhalten von MgO-Al,03-Si0,-Glésern ergaben, dafl als erste titanhaltige
Phase Magnesiumalumotitanat, seltener Magnesiumtitanat oder Aluminiumtitanat ge-
bildet wird. Alle Titanatphasen werden als Heterokeime fiir die anschlieSende Kristalli-
sation der Hauptkristallphasen, wie Magnesiumalumosilicate und SiO,-Modifikationen,
angesehen [73,74,94-96].

Ein Verfahren zur Herstellung hochfester Glaskeramiken im System MgO-Al,O3—
SiO9—TiOg wird in den Arbeiten von Vogel und Mitarbeiter beschrieben [17,37,39, 63,
64, 67,69, 80]. Die hohen Festigkeitswerte werden durch Verspannungen im Volumen
erzielt und nicht durch Oberflichendruckspannungen. In diesem Verfahren werden re-
duzierte Schmelzbedingungen angewendet, die zur Bildung von Ti**-Ionen fithren. Die-
se Tonen beeinflussen den Keimbildungs- und Kristallisationsprozef dahingehend, dafl
sich wiahrend der Warmenachbehandlung verstédrkt Kristallphasen mit hohen linearen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten, wie 5-(Tief)-Quarz, Spinell oder Enstatit in fein-
verteilter Form ausscheiden. Durch die unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten wer-
den zwischen der Restglasphase und den ausgeschiedenen Kristallphasen Verspannungen
im gesamten Volumen erzeugt, und diese fithren zum gewiinschten Verfestigungseffekt.
Fiir die Bildung von Kristallphasen mit hohen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
sind unter Normalbedingungen, also nicht reduzierenden Bedingungen, hohere TiOs-
Konzentrationen von bis zu 10 Ma- % notwendig, wiahrend man unter reduzierenden

Bedingungen nur 1 - 2 Ma- % TiO, benotigt.

“Markenbezeichnung der auf der Entwicklung von Stookey basierenden und in den Corning-
Glaswerken hergestellten Glaskeramiken. Die ersten Produkte wurden unter den Namen Pyroceram
9606 und 9608 bekannt.
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2.5 Mechanische Eigenschaften - Festigkeit, Mikro-

harte und Elastizititsmodul

Die Vielfalt der Eigenschaften von Gldsern kann fiir bestimmte Anwendungszwecke op-
timiert werden. So konnen Gléser sehr gute chemische, optische, thermische, elektrische
und Verarbeitungseigenschaften besitzen. Sie sind jedoch spréde Korper und haben
demzufolge eine geringe mechanische Festigkeit. Diese wird primér durch Storstellen
zwischen den Glasbausteinen bestimmt. In der Theorie werden jedoch betréchtliche
Werte der Festigkeit, z.B. von 2,3 - 3 - 10* MPa, auf Basis der chemischen Bindung
berechnet [97-99]. In die Berechnungen gehen die zu sprengenden Bindungen, der Ela-
stizitdtsmodul und die zur Bildung der Bruchfliche aufzuwendende Oberflachenenergie
ein. Fin wichtiger Parameter ist der Atomabstand der aufzubrechenden Si-O-Bindung.
Die Storeffekte sind bei grofleren Baueinheiten hoher und somit verantwortlich dafiir,
daB die theoretischen Berechnungen niedriger angesetzt werden miissen. Die berechnete
maximale Festigkeit wiirde einem Glas entsprechen, das keine Strukturdefekte aufweist.
Dies ist praktisch jedoch unméglich und somit unvermeidbar. Diese Fehler setzen die
Festigkeit herab. Die berechneten Werte liegen um Groflenordnungen iiber den experi-
mentell bestimmten. Begriindet wird diese Tatsache mit der auf der Mikroentmischung
beruhenden ungeordneten Struktur des Glases und dadurch entstehenden Mikrorissen
sowie die durch verschiedenartige Einwirkungen entstandenen Oberflachenschéden. Die
lokalen Schwichezonen, die die Festigkeit im Glasinneren mindern, werden als Griffith-
sche Taschen bezeichnet [97]. Nach Griffiths Theorie wird die geringe Festigkeit des
Glases durch die Anwesenheit von zahllosen mikroskopisch kleinen Rissen im gesamten
Volumen hervorgerufen. Die Risse besitzen eine halbelliptische Form und wirken wie
Spannungszentren. Bei Belastung des Glases wird, ausgehend von diesen Rissen, der
Bruchvorgang frither einsetzen als beim fehlerfreien Glas. Vogel bestétigte die Vermu-
tung von Watanabe und Moriya, dafl die Grenzflichen der Entmischungsbezirke mit
den Griffithschen Taschen identisch sind [100]. Die Grofle der Taschen liegt bei un-
gefahr 5 pym. Groflere Dimensionen beziiglich der Verminderung der Festigkeit besitzen
jedoch die Oberflichendefekte, welche durch mechanische Einwirkungen entstehen. Fol-
gedessen gilt es, diesen Defekten entgegenzuwirken und somit die Festigkeit zu steigern.
Dafiir werden Verfahren, die den Einflul der makroskopischen Oberflichenverletzung
verhindern oder unwirksam machen, eingesetzt. Zu diesen Verfahren gehéren z. B. das
Verfestigen (Hérten) von Glas, die Herstellung von Verbundglas, das Aufbringen sili-
ciumorganischer Verbindungen auf die Glasoberfliche, Tonenaustauschprozesse an der
Glasoberfliche ohne oder mit nachfolgender gesteuerter Oberflachenkristallisation oder

die Herstellung von Mehrschichtenglas. Bei zahlreichen Verfestigungsverfahren kommt
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es zur Ausbildung einer Druckspannungsschicht an der Glasoberfliche, wihrend das
Glasinnere unter Zugspannung steht und somit die Druckspannung kompensiert. Ris-
se, die sich an der Glasoberfldche befinden, werden durch die erzeugte Druckspannung
zusammengedriickt und am Offnen, demzufolge auch am Einleiten des Bruchvorganges
bei Belastung gehindert [14].

Glaskeramiken besitzen gegeniiber ihren Ausgangsglidsern aufgrund ihres kristallinen
Anteils in der Regel eine hohere Festigkeit. Die Festigkeit wird durch das Zusammenwir-
ken der Restglasphase und der kristallinen Komponenten bestimmt. Dabei spielt vor al-
lem das sogenannte Interface, das entspricht dem Bereich zwischen Glas und Kristall eine
entscheidende Rolle, aber auch Oberflacheneffekte und die Mdoglichkeit der Rilausbrei-
tung. Es gibt mehrere Moglichkeiten hochfeste Glaskeramiken herzustellen. Eine davon
ist, analog zur Verfestigung des Glases, die Oberflichenfehler auszuschalten. Hierzu wird
durch Oberflachenkristallisation eine Kristallphase mit einem niedrigeren linearen ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten, als dem des Probeninneren ausgeschieden. Wahrend
des Abkiihlens wird in der Oberflichenschicht eine Druckspannung erzeugt [35]. Ober-
flachendruckspannungen entstehen auch durch Ionenaustausch, dieser wird durch die
Behandlung von Glaskeramiken mit einer Salzschmelze hervorgerufen [101,102]. Glas-
keramiken bieten zudem auch die Verfestigung im Volumen. Als giinstig fiir die Her-
stellung solcher Glaskeramiken erweist sich ein Glas mit einer hohen Festigkeit. Dabei
sollten Ionen, die im Glasverband relativ geringe chemische Bindungsstéarken aufweisen,
vermieden werden. Dies betrifft hauptsachlich die Alkaliionen. Ein Kriterium fiir hoch-
feste Glaskeramiken ist das Vorhandensein von Kristallphasen im gesamten Volumen,
die einen hoheren thermischen Ausdehnungskoeffizienten haben als die sie umgeben-
de Glasmatrix [11,54,77,83,84,103,104]. Durch die stérkere Kontraktion der Kristalle
beim Abkiihlen werden Zugspannungen orthogonal zur gemeinsamen Grenzfliche mit
der Glasmatrix erzeugt. Dabei treten zwei Effekte auf. Einerseits steht das Glas unter
einer tangentialen Druckspannung und es setzt den riflerweiternden Zugkraften einen
hoheren Widerstand entgegen und andererseits fordert die Schwéachung der Grenzfliche
durch iiberlagerte Zugspannungen den intergranularen Bruch. Dies fithrt dazu, dafl die
RiBfront zu energieintensiven Umwegen gezwungen wird. Der Druckspannungs- und zu-
gleich Verfestigungseffekt wird um so grofler sein, je grofler die Differenz der Ausdeh-
nungskoeffizienten von Glas und Kristallphase ist. Weiterhin ist die hohe mechanische
Festigkeit von Glaskeramiken, auf deren feinkristalline Struktur zuriickzufiihren. Es wird
vorausgesetzt, dafl, je kleiner die Kristallitgrole ist, desto hoher ist die mechanische Fe-
stigkeit. Die mechanische Festigkeit ist demzufolge abhéngig von der mittleren Kristal-
litgroBle. Von Bedeutung ist ebenfalls die effektive Oberflichenenergie fiir die Riflbildung

sowie die Bruchrauhheit und die Orientierung der Kristalle zur Riflfortpflanzungsrich-
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tung, denn daraus ergibt sich die Widerstandsfdahigkeit gegeniiber der Scherwirkung des
Risses. Durch Ausrichten der Kristalle ist es moglich, eine richtungsabhéngige Festig-
keitssteigerung zu erhalten [23]. Im allgemeinen gilt, dal die Festigkeit von Glaskerami-

ken von folgenden Faktoren beeinfluft wird bzw. abhéngig ist:

e vom Grundglas

e vom linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Kristallphasen und der

Glasmatrix
e von der Eigenfestigkeit der Kristalle
e vom Volumenanteil der Kristalle
e von der Kristallitgrofie
e von der Ausrichtung der Kristalle

e von den E-Moduli der Kristalle und der Glasmatrix

Die Hértepriifung gehort zu den am haufigsten eingesetzten Verfahren der mechani-
schen Werkstoffpriifung [105]. Sie zdhlt zu den zerstérungsarmen Priifverfahren und ist
vergleichsweise einfach, schnell und effizient durchfiithrbar. Es kénnen Korrelationen zwi-
schen Hérte und mechanischen Kenngroflen wie Zugfestigkeit, Streck- bzw. Dehngrenze,
Schwingfestigkeit oder Verschleifwiderstand festgestellt werden. Dadurch kénnen an-
dere Werkstoffgrofien, die nur mit grofleren Aufwand zugénglich sind, grob abgeschétzt
werden. Es mufl aber darauf verwiesen werden, dafl die Hérte als Werkstoffgrofie nur
eine eingeschriankte Aussagefihigkeit besitzt. Die Hértepriifung kann mit verschiede-
nen Verfahren durchgefiihrt werden, dazu gehoren die Verfahren nach Brinell, Rockwell,
Vickers und Knoop. Die mit den verschiedenen Verfahren am selben Werkstoft erziel-
ten Ergebnisse sind nicht ausreichend konsistent und kénnen nicht direkt miteinander
verglichen werden. Es treten unterschiedliche Deformationszustinde auf. Im Fall von
kantigen Eindringkorpern ist im Vergleich zu stumpferen, wie z. B. Kugeln, das Ein-
dringen in bestimmte Priifmaterialien mehr von Trenn- als von Deformationsvorgéngen
begleitet. Demzufolge stimmen die mit unterschiedlichen Eindringkoérpern am selben
Werkstoff erhaltenen Werte numerisch nicht {iberein. Die Mohssche Hérteskala hat ihre

Bedeutung zumindest in der Produktionstechnik verloren.

Die Héarte wird definiert nach der folgenden Beziehung: Der Héartewert ist der Quo-
tient aus der Piifkraft und der Eindruckgrofle. Sie hiangt als quantifizierte Kenngrofie

des Eindringwiderstandes eines Priiflings vor allem von den gewéhlten Randbedingungen
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ab. Von Bedeutung ist hierbei vor allem die Eindringgeschwindigkeit, folglich werden die

Héartepriifverfahren in verschiedene Gruppen eingeteilt:

1. Hértepriifverfahren mit statischer Krafteinwirkung
2. Hartepriifverfahren mit dynamischer Krafteinwirkung

3. Sonderverfahren der Hartepriifung.

In diesen Gruppen wird nochmals eine Unterteilung der Priifkraft vorgenommen,
man unterscheidet somit zwischen Makro-, Kleinlast-, Mikro- und Ultramikroh&rte. Im
Rahmen der vorliegenden Arbeit wird die Hértepriifung mit statischer Krafteinwirkung
verwendet. Es kommt das Verfahren nach Vickers zum Einsatz, d. h. der Eindringkérper
besitzt die geometrische Form einer Pyramide und ist aus Diamant. Die Priiflast liegt
im Mikrohéartebereich. Der Priifvorgang gestaltet sich wie folgt: In die Probe, die auf
einer festen, planaren Unterlage liegt, wird der Diamanteindringkorper eingedriickt. Die
Priifkraft wird dabei stoffrei und sehr langsam aufgebracht. Die Einwirkdauer betragt
im allgemeinen einige Sekunden, anschliefend wird der Eindringkérper entlastet und
wieder zuriickgefahren. Der entstandene Eindruck wird ausgemessen. Wéhrend des Ein-
dringvorgangs bauen sich unterhalb des Eindringkorpers Spannungen auf, diese bleiben
fiir die Messung nahezu unberiicksichtigt. Sprode Werkstoffe, wie Glas und Glaskerami-
ken neigen oft zur Riflbildung in der Eindruckumgebung, deshalb sollte die Priifkraft im
Mikrolastbereich liegen, d.h. F' < 1,961 N (200 p). Das Ausmessen der relativ kleinen
Eindriicke sowie das Erkennen entstandener Risse gestaltet sich durch die schlechten
Kontrastverhéltnisse als sehr schwierig. Zudem kommt es héufig zu Forménderungen
des Glases beim Eindringen des Diamanten. Die auftretenden elastischen und plasti-
schen Verformungen verhindern das Erhalten eines idealen Eindruckes. Die Entspan-
nung des Glases bzw. Glaskeramik nach der Entlastung fiithrt dazu, dal die Gréfle der
gemessenen kleiner als die der urspriinglichen Eindruckfliache ist. Meist wird eine Wulst-
bildung am Eindruckrand beobachtet. In Abbildung 2.2 wird die AFM-Aufnahme eines
Vickersharteeindruckes einer Glaskeramik gezeigt. Diese verdeutlicht die angesproche-
nen Probleme, so ist z. B. die Wulstbildung im Bild 3 (Profil) am Punkt 1 erkennbar.
Aber auch im Bild2 (Aufsicht) ist dieser Effekt sichtbar, wie die nach innen gezoge-
nen Eindruckkanten belegen. Die értliche Uberschreitung der Elastizititsgrenze fithrt

zu Brucherscheinungen.

Die Ermittlung des Héartewertes umfafit zwei Schritte, zum einen die Erzeugung des
Hérteeindruckes und zum anderen die Feststellung seiner Grole durch Léngenmessung.

Beide Schritte bilden potentielle Fehlerquellen. Beeinflufit wird die Ermittlung von
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Abbildung 2.2: AFM-Aufnahme eines Mikrohérteeindruckes
Bild 1: 3D-Ansicht Bild 2: Aufsicht Bild 3: Profil

Hértewerten vor allem durch den personenabhéngigen Fehler beim Ausmessen der Dia-
gonalen sowie der Gerétefehler der Hértepriifmaschine. Um die Genauigkeit der mit
einer bestimmten Héartepriifmaschine ermittelten Hartewerte quantitativ beurteilen zu
konnen, verwendet man vereinbarte Bezugswerte, die als Kalibrier- oder als Eichpro-
ben in Form von Héartevergleichsplatten erhéltlich sind. Beim Vergleich der eigenen
Ergebnisse mit Literaturangaben sollten die angesprochenen Fehlerquellen ebenfalls

beriicksichtigt werden.

Zu den wichtigsten elastischen Konstanten gehoren der Elastizitdtsmodul £, auch
als Youngscher Modul bezeichnet, das Poisson-Verhéltnis 1 und der Gleit- oder Schub-
modul G. Der Elastizitdtsmodul gibt den Widerstand gegeniiber Dehnung, Stauchung,
Verbiegung und Knickung an. Die Elastizitédt beschreibt die reversible Speicherung der
von dufleren Kriften geleisteten Arbeit als Formédnderungsenergie. Ein linear-elastisches
Verhalten liegt vor, wenn Kraft und Verformung in unverzogerter Wechselwirkung zu-
einander stehen. Der Zusammenhang zwischen Spannung und Verformung wird durch

das Hookesche Gesetz beschrieben, hierfiir gilt:

o Normalspannung
€ Dehnung
E Elastizitatsmodul
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T Schubspannung
0 Schiebung
G Gleit- oder Schubmodul

Die Beziehung der elastischen Konstanten F und G zueinander gehen aus der Glei-

chung 2.4 hervor.

E=2G - (1 + p) (2.4)
E Elastizitatsmodul
G Gleit- oder Schubmodul
1 Poisson-Verhéltnis

Zum Vergleich sind die Elastizitdtsmodule von drei Beispielen angegeben:
Eguar- = 70 GPa, Egus = 47 bis 82 GPa und Egt = 200 GPa [106]. Die Pois-
sonsche Konstante p oder auch Querzahl genannt ist das Verhéltnis der elastischen
Langs- zur Querdehnung in einem ldngsbelasteten Stab. Die elastischen Verformungen
sind zuriickzufiithren auf eine reversible Verschiebung der atomaren bzw. molekularen
Bausteine aus ihrer Gleichgewichtslage. Demzufolge sind die Konstanten E und G ein
MaS fiir den aus den Bindungskréften resultierenden Widerstand [105]. Sie stehen somit
auch in Beziehung zur Festigkeit von Werkstoffen. Der Elastizitéits- und der Gleitmodul
kénnen mit statischen oder dynamischen Methoden bestimmt werden. Als statische Me-
thode wird der Drei- bzw. Vier-Punkt-Biegebruchversuch angewendet. Eine dynamische
Methode ist z. B. die Geschwindigkeitsmesssung von Longitudinal- und Transversalwel-

len in Materialien mittels Ultraschall.



Kapitel 3

Untersuchungs- und

Analysenmethoden

3.1 Differenzthermoanalyse (DTA)

Bei dieser physikalisch-chemischen Analysenmethode wird die Temperaturdifferenz wih-
rend des Aufheiz- bzw. Abkiihlprozesses zwischen einer zu untersuchenden Probe und ei-
ner bekannten Vergleichsprobe ermittelt. Die Vergleichssubstanz zeigt in dem fiir die Un-
tersuchung relevanten Temperaturbereich keine thermischen Effekte. Die Proben durch-
laufen ein vorgegebenes Temperatur-Zeit-Programm. Die gemessenen Thermospannun-
gen charakterisieren exotherme Vorgénge, wie Kristallisation oder Umwandlungen zwi-
schen metastabilen und stabilen Phasen und endotherme, wie Schmelzvorgénge und Mo-
difikationsdnderungen. Mit dieser Methode werden Transformationspunkte Tg, Kristalli-

sationstemperaturen und auch Schmelztemperaturen von Kristallphasen bestimmt [107].

In der Glaskeramikentwicklung sind die DTA-Kurven vor allem fiir nachfolgende Kri-
stallisationsversuche von Bedeutung. Von Interesse sind hierbei die Kristallisations- und
Umwandlungstemperaturen einzelner Kristallphasen. Das Problem bei Mehrkomponen-
tensystemen besteht darin, dafl aufgrund der Komplexitat der Kristallisationsprozesse

eine Trennung der einzelnen Kristallisationspeaks meist nicht moglich ist.

Die Analysen wurden mit einer Thermoanalysenapparatur (DTA 50 Shimadzu, Ja-
pan) durchgefiihrt. Fiir einige Proben wurde eine andere Apparatur (STA 429 Netzsch
Geratebau GmbH Selb, Deutschland) verwendet, welche zudem zur simultanen Thermo-
gravimetrieanalyse dient. Es wurde Glasgriefl mit einer Korngréfle im Bereich von 250 -
315 pm sowie Aluminiumoxid (AlyO3) als Referenzprobe verwendet. Platin- und/ oder
Korundtiegel dienten als Probenbehélter. Die Aufheizgeschwindigkeit betrug 10 K/min
und als Endtemperatur wurden 1200 ° C bzw. 1600 ° C gewahlt.

22
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3.2 Dilatometrie

Die Dilatometrie ist ein Verfahren der Thermoanalyse und dient zur Messung der ther-
mischen Ausdehnung von Werkstoffen. Dieses Verfahren bietet die Moglichkeit, die bei
Temperaturianderung resultierende Lingen- bzw. Volumenénderung zu bestimmen [108].
Im allgemeinen wird die Ermittlung der Langenausdehnung in Form des linearen thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten a angewendet, dieser wird nach DIN 52 328 mit einem

Dilatometer entweder statisch oder dynamisch ermittelt.

Die Ermittlung des Ausdehnungskoeffizienten der Gliser und ausgewéhlter Glaske-
ramiken erfolgte dynamisch, d.h. mit einer Aufheizrate von 10 K/min. Dabei wurde
die Langenénderung iiber die Temperatur registriert. Die Messungen wurden an einem
Dilatometer (Netzsch Gerdtebau GmbH Selb, Deutschland) im Temperaturbereich von
Raumtemperatur bis 1000 ° C vorgenommen. Die Dimensionen der Probekorper betru-

gen 10 x 10 x 25 mm?.

3.3 Rontgendiffraktometrie

Die Rontgendiffraktometrie beruht auf dem Zusammenhang zwischen dem Winkel der
gebeugten Rontgenstrahlung und den Netzebenenabstdnden einer Kristallphase. Die
aufgenommenen Beugungsmuster geben Auskunft iiber den Kristallphasenbestand der

untersuchten, kristallinen bzw. teilkristallinen Probe.

Die vorwiegend angewendete MeBmethode ist das Pulveraufnahmeverfahren, da-
durch werden Textureffekte vermieden. Die Anwendung der Pulvermethode dient primér
zur Identifikation von Kristallphasen, aber auch quantitative Kristallphasenanalysen
sind damit moglich [109].

Die rontgendiffraktometrischen Untersuchungen erfolgten an einem Diffraktometer
(D 5000 der Firma Siemens, Deutschland) mit Cug,-Strahlung (A = 0,154 nm) an pul-
verisierten Proben. Die Diffraktogramme wurden in einem Winkelbereich von 8" bis
60° (2 #) mit einer Schrittweite von 0,014° und einer Schrittzeit von 20 Sekunden
aufgenommen. Zur Auswertung der Diffraktogramme wurde die JCPDS-Datei! heran-

gezogen.

1Joint Commitee on Powder Diffraction Standards
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3.4 Elektronenmikroskopie

In der Elektronenmikroskopie werden Objekte iiber Wechselwirkungen mit Elektronen-
strahlen vergroflert abgebildet. Die entstehenden Signale werden mit geeigneten Detek-

tionssystemen registriert, elektronisch weiterverarbeitet und zur Bilderzeugung genutzt.

Bei der Rasterelektronenmikroskopie erfolgt der Bildaufbau, indem der Elektronen-
strahl zeilenweise iiber das Objekt gefiihrt wird. Spezifische Aussagen iiber das zu unter-
suchende Material werden dabei iiber die verschiedenen Abbildungsmodi im Rasterelek-
tronenmikroskop erhalten. Sekundérelektronen (SE-Bild) geben Informationen zur Ob-
jekttopographie. Mit Riickstreuelektronen (BSE-Bild) werden Materialkontraste (Ord-
nungszahlunterschiede) sichtbar und Tiefeninformationen werden niher bestimmt. Die
Elektronenstrahlmikroanalyse dient zur qualitativen und quantitativen Bestimmung der

Elementkonzentrationen.

Im Rahmen der Arbeit beschrénken sich die Untersuchungen auf quantitative Ana-
lysen der Zusammensetzungen der Gléser. Sie wurden an einem Rasterelektronenmi-
kroskop (DMS 940A von Zeiss, Oberkochen, Deutschland), welches mit einem energie-
dispersiven Rontgenspektrometer (eXL 10 von Oxford Instruments) ausgestattet ist,
durchgefiihrt. Die zu untersuchenden Proben wurden poliert und mit Kohlenstoff be-

dampft.

Das Transmissionselektronenmikroskop besitzt gegeniiber dem Rasterelektronenmi-
kroskop ein hoheres Auflosungsvermogen. Nachteilig ist die aufwendige Probenprépara-
tion: Es miissen diinne Préparatschichten, z.B. mit dem Abdruckverfahren, auch Replica-

Verfahren genannt oder durch Ionenstrahlétzen, hergestellt werden.

An einem Transmissionselektronenmikroskop (H 8100 II der Firma Hitachi, Japan)
mit einem Analysator (ISIS von Oxford Instruments) wurden Abbildungen fiir die Un-
tersuchungen zum Entmischungsverhalten der Gléser aufgenommen. Die Replica-Proben
von gedtzten und ungeétzten Bruchflichen wurden nach der von W. Vogel [110] beschrie-
benen Methode hergestellt. Zum Atzen wurde ,, Hexenwasser®, bestehend aus 5 % iger
HF und 20 %iger HNO3, welches mit H,O 1:1 verdiinnt wurde, verwendet. Gefiige-
untersuchungen und Analysen zur chemischen Zusammensetzung der Kristalle wurden
an ionengedtzten Proben vorgenommen. Die Préaparation der ionengeétzten Proben er-
folgte in einer Ionendiinnungsanlage RES 010 (Bal Tec) mit 2.5 kV Hochspannung und

1.5 mA Ionenstrahlstrom unter Verwendung von Ar*-Ionen. Der Atzwinkel betrug 6 °.
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3.5 Chemische Bestindigkeit

Die chemische Bestédndigkeit beinhaltet die Sdure- und Laugenbestédndigkeit sowie die
Wasserbestéandigkeit, auch als Hydrolytische Klasse bezeichnet. Die Wasserbesténdigkeit
gibt die Widerstandsfiahigkeit des Glases bzw. der Glaskeramik gegeniiber den extrahie-
renden Einfliissen des Wassers an. Bei Einwirkung von Wasser auf Glas kommt es zur
Reaktion zwischen Wasser und Glasoberfliche. Dabei werden vorrangig Alkali-, aber

auch Erdalkaliionen, herausgelost.

Die Bestimmung der Wasserbesténdigkeit erfolgt entsprechend DIN ISO 719 [111]
nach dem Grieftitrationsverfahren. Bei diesem Verfahren werden 2 g Glasgriefl mit einer
Korngroe im Bereich von 315 - 500 pm 60 min bei einer Temperatur von 98 ° C in 50
ml deionisiertem Wasser erhitzt. Die abgegebene Menge Base wird bestimmt, indem
von der iiberstehenden Losung 25 ml mit 10 mmol HCI gegen Methylrot titriert werden
[112]. Anhand des Verbrauchs an Salzsdure erfolgt die Zuordnung zu einer der fiinf
Hydrolytischen Klassen [111].

3.6 Mikrohéartepriifung

Die Harte eines Werkstoffes ist nach Martens wie folgt definiert: ,Hérte ist der Wider-

stand, den ein Korper dem Eindringen eines hirteren Korpers entgegensetzt“ [105].

Maf3geblich fiir die Grofle des Eindringwiderstandes sind die Gestalt und Grofle des
verwendeten Eindringkorpers. Bei fast allen Hartepriifverfahren erfolgt das Quantifizie-
ren der Hérte nach der allgemeinen Beziehung: Hartewert = Priifkraft /Eindruckgrofle,
wobei die Eindruckgréfle auf unterschiedlicher Weise definiert bzw. ermittelt werden

kann.

Heute werden in der Werkstoffpriifung die Héartepriifverfahren nach Brinell, Rock-
well, Vickers und Knoop angewendet. Diese unterscheiden sich in der geometrischen
Form der Eindringkorper (Kugel, Kegel, Pyramide). Es werden Eindringkorper aus
Stahl, Hartmetall oder Diamant eingesetzt. Somit resultieren daraus unterschiedliche
Trenn- und Deformationsvorgénge, die dafiir verantwortlich sind, dafl die mit den unter-
schiedlichen, oben genannten Verfahren am selben Werkstoff ermittelten Hartewerte nu-
merisch nicht iibereinstimmen und demzufolge nicht direkt miteinander verglichen wer-
den konnen. Die Harte hdangt weiterhin von den Randbedingungen ab, wobei ein beson-
deres Ordnungskriterium die Geschwindigkeit des Eindringens ist. Eine Einteilung der
Hértepriifverfahren erfolgt demzufolge in Hartepriifverfahren mit statischer bzw. dyna-

mischer Krafteinwirkung und Sonderverfahren der Hértepriifung. Die Hartepriifverfahren
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mit statischer Krafteinwirkung werden zusétzlich in Makro-, Kleinlast-, Mikro- und
Ultramikrohérte unterteilt. Die Angabe der Bedingungen, wie verwendetes Verfahren,
Priitkraft, Zeit und Geschwindigkeit des ermittelten Hértewert ist somit fiir die Be-
wertung und den Vergleich der Harte unerldaflich. Die Hartepriifung zéhlt dennoch zu
den am héaufigsten eingesetzten Verfahren der mechanischen Werkstoffpriifung, denn
sie ist einfach, schnell und effizient durchfithrbar und z&hlt zu den zerstérungsarmen
Priifverfahren [105].

Im Rahmen der Promotionsarbeit erfolgte die Ermittlung der Hartewerte der Gléser
und Glaskeramiken nach dem Verfahren nach Vickers (statische Krafteinwirkung) im
Priifkraftbereich der Mikrohérte, also zwischen 0,098 N < F < 1,961 N (Hy0,01 bis
Hy-0,2)2. Bei der Mikrohértepriifung nach Vickers wird der Diamanteindringkérper mit
einer Piifkraft F' senkrecht in die Oberfliche der Probe eingedriickt. Der Eindringkérper
ist eine Pyramide mit quadratischer Grundflache. Der Winkel zwischen den jeweils ge-
geniiberliegenden Fliachen betrégt 136 °. Nach dem Riickzug des Eindringkopers werden
die Diagonalen d; und dy des irreversiblen Eindruckes vermessen. Mit dem Mittelwert
beider Diagonalen d wird die Vickershérte Hy wie folgt berechnet [105,113,114]:

F  2Fsin(¥%) F
VT A &2 854 (3:1)
Hy Vickershirte [GPal
F Priifkraft [N]
Eindruckoberfliche [m?]
d arithmetischer Mittelwert aus den gemessenen Eindruckdiagonalen [m]

Die Priifung der Mikrohédrte wurde an Gldsern und Glaskeramiken mit polierter
Oberflidche durchgefiihrt. Die Priifkraft betrug 0,981 N (HVO0,1) bzw. 1,961 N (HV0,2)
mit einer Einwirkdauer von 10 Sekunden. Der angegebene Hértepriifwert ist der Mittel-
wert von zehn Einzelwerten, welche von zehn Eindriicken bestimmt wurden. Die Fehler-
angabe resultiert aus der Standardabweichung dieser zehn MefSwerte. Fiir die Messungen
wurden die Priifgerdte Duramin 1 der Firma Struers, Deutschland bzw. HMV-2000 der

Firma Shimadzu, Japan genutzt.

Bei der Beurteilung der Mikrohérte (< HVO0,2) sollte beachtet werden, daff diese

besonders priitkraftabhingig ist. Bei der Verwendung kleinerer Priifkrifte werden die

2Die Multiplikation der Zahlenwerte der Priifbedingungen, z. B. Hy/0,2, mit g,, = 9,80665 ergibt die
Grofe der Priifkraft F' [N].
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Eindriicke iiberproportional kleiner und es ergeben sich folglich hohere Hartewerte. Dies
wird auch als Eindruckgréfeneffekt (ISE)? bezeichnet [105]. Zudem erhoht sich der Feh-
ler beim Ausmessen der Diagonalen, je kleiner die Eindriicke sind. Das Arbeiten mit
relativ kleinen Priifkréften ist jedoch erforderlich, da spréde Werkstoffe wie Glaser und
Glaskeramiken oberhalb einer bestimmten Priifkraft zur Ribildung in der Eindruckum-
gebung neigen. Zusétzlich erschwert wird das Ausmessen der relativ kleinen Eindriicke

héufig durch schlechte Kontrastverhéltnisse.

3.7 Bestimmung der Bruchzihigkeit

Die Ermittlung des kritischen Spannungsintensitétsfaktors K. erfolgt analog der Harte-
priifung unter Ausnutzung der Rilbildung (RadialriBbildung) in der Umgebung der Ein-
driicke bei Verwendung hoherer Priifkréfte. Es wurden Priifkréfte von 9,8 N (HV1,0)
bzw. 19,6 N (HV2,0) verwendet. Nach der Formel von Evans und Charles wurden die
Werte fiir K. berechnet [115,116]:

Ki.=0,16 HV Va (5)3 (3.2)
a
ch Bruchzahlgkelt (Evans und Charles) [MP& m%]
HV Mikrohérte nach Vickers [MPa]
a Eindruckdiagonale/2 [m]
¢ RadialriBlénge (Eindruckmitte bis Rispitze) [m]

Die Bruchzéhigkeit wurde an ausgewéahlten Gléasern und Glaskeramiken mit polierter
Oberflache bestimmt. Pro Mefireihe wurden 10 Mefwerte fiir die Berechnung von K.

verwendet.

3.8 Bestimmung der Biegebruchfestigkeit

Bei dieser mechanischen Untersuchungsmethode werden die Probekorper der Belastung
einer kontinuierlich steigenden Kraft ausgesetzt, bis es zum Bruch der Probekorper

kommt.

Die entsprechende Biegebruchfestigkeit ist der Quotient aus der zum Bruch fithrenden
Last und dem Querschnitt der Probe [105,112]:

3engl.: ISE = Indentation Size Effect
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(aq — a;)

04pB = 3 Finaz 2b 2 (33)
OiPB Biegebruchfestigkeit [MPal*
Frus zum Bruch fithrende Kraft [N]
G, Abstand der duBeren Auflagepunkte [mm|
" Abstand der inneren Auflagepunkte [mm]

Probenbreite (Kantenldnge der Stidbe senkrecht zur Kraftrichtung) [mm)]

h Probendicke (Kantenlédnge der Stdbe parallel zur Kraftrichtung) [mm]

Die Biegebruchversuche wurden in Anlehnung an die DIN 52 292 [117,118] an ei-
ner Zwick 1445 Universalpriifmaschine unter Verwendung einer 4-Punkt-Priifapparatur
durchgefiihrt. Verwendet wurden Rechteckproben mit einem Querschnitt von 3 x 4 mm?
und einer Lange von 45 mm. Fiir eine Priifserie wurden mindestens 10 Parallelproben
gepriift. Als Priifgeschwindigkeit (Maschinenvorschub) wurde 1 mm/min gewé&hlt. Der

dufere (a,) bzw. der innere (a;) Abstand der Auflagepunkte betrug 40 mm bzw. 20 mm.

Die untersuchten Proben wurden aus einem Glasblock zugeschnitten und auf die
Endmafe mit losem Korundkorn mittlerer Korngroe (10-14 pm) feingeschliffen. Im An-
schlufl daran erfolgte die Warmenachbehandlung mit den entsprechenden Temperatur-

Zeit-Programmen.

3.9 Bestimmung des Elastizititsmoduls (E-Modul)

Laut Definition wird unter Elastizitdt eines festen Korpers die Eigenschaft verstan-
den, eine durch Belastung erfolgte Formédnderung nach Entlastung wieder riickgingig
zu machen. Im eigentlichen Elastizitdtsbereich eines Glases erfolgt die Riickverformung
nach Ende der Krafteinwirkung vollstdndig und verzogerungsfrei. Eine langere Kraftein-
wirkung fiihrt jedoch zu einer zeitabhéngigen Deformation, die nach der Entlastung
allméhlich wieder aufgehoben wird. Dies beruht auf der inneren Reibung (Relaxation).
Der Bereich wird auch Bereich der elastischen Nachwirkung (anelastische Verformung)
genannt. Die elastische Verformung wird durch die zeitweilige Auslenkung der atomaren
Bausteine eines Korpers aus ihrer Gleichgewichtslage verursacht, welche durch duflere
Krifte hervorgerufenen wird. Dabei werden allerdings keine Bindungen aufgebrochen,
es kommt jedoch zur Anderung der Atomabstéinde und somit zur Strukturverzerrung.

Ein Bruch tritt ein, wenn die dufiere Spannung die Kohésionkrifte {iberschreitet [119].

Der Elastizitdtsmodul (E-Modul), auch Youngscher Modul genannt, kann mittels

statischen und dynamischen Verfahren bestimmt werden. Die in der Arbeit erhaltenen
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Werte wurden mit dem dynamischen Verfahren der Ultraschallgeschwindigkeitsmessung
erhalten. Die Vorteile dieser zerstorungsfreien Methode sind die geringen Probenanfor-
derungen (planparallel), geringes Probenvolumen, sowie die schnelle Verfiigbarkeit der
Ergebnisse. Proben mit den Abmaflen 20 x 15 x 2 mm? wurden fiir die Bestimmung des
E-Moduls herangezogen. Die statischen Methoden, z.B. Biegeversuch, setzen ein weitaus
groBeres Probenvolumen voraus. Auch weisen die Ergebnisse, im Gegensatz zur Priifung
mittels Ultraschall einen sehr hohen relativen Fehler auf [120]. Die fiir die Berechnung

erforderliche Dichte wurde mittels Helium-Pyknometer an kompakten Proben ermittelt.

Das Prinzip der Bestimmung des E-Moduls mit Hilfe von Ultraschall beruht darauf,
daB Longitudinal- bzw. Transversalwellen im Ultraschallbereich in die Probe eingestrahlt
werden. Die Ausbreitungsgeschwindigkeit wird bestimmt, indem die Zeit, die ein Signal
zum Durchlaufen einer definierten Strecke benétigt, gemessen wird. Aus der somit er-
haltenen Longitudinal- ¢ und der Transversalwellengeschwindigkeit ¢; wird zunéchst
die Poissonzahl (Querdehnungszahl) p nach Gleichung 3.4 berechnet. Wird die Dichte p
mit dem Quadrat der Transversalwellengeschwindigkeit ¢; multipliziert, erhdlt man den
Gleitmodul G (Gleichung 3.5). Der E-Modul ergibt sich letztlich nach Gleichung 3.6 aus
der Poissonzahl 1 und dem Gleitmodul G [121].

K= 2
- (3)
G=p- ¢ (3.5)

E=2G - (1+up) (3.6)
i Poissionzahl []
ct Transversalwellenléinge [m/s]
a Longitudinalwellenlédnge [m/s]
p Dichte [g/cm?]
G Gleitmodul [GPa]

&

Elastizitdtsmodul [GPa]

Die Ultraschallmessungen wurden mit dem Mefgerdt Krautkrdmer Branson USD
15, Deutschland durchgefiihrt. Zur Einschallung der Longitudinal- und Transversalwel-
len wurde ein Priifkopf mit einer Frequenz von 5 MHz und einer kreisférmigen Schall-

austrittsfliche von 10 mm Durchmesser und ein weiterer mit der Frequenz von 4 MHz
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sowie einer quadratischen Schallaustrittsfliche mit einer Seitenldnge von 9 mm verwen-

det. Der Fehler des Ergebnisses wird mit + 3 % angegeben.

3.10 Oberflichenrauhigkeit

Fiir die Messungen der Oberflichenrauhigkeit ausgewéhlter Proben wurde hauptséachlich
die Interferenzmikroskopie genutzt. Einige Untersuchungen fanden mittels Atomic For-
ce Microscopy (AFM) statt. Die Probenpriparation erfolgte unter Anwendung einer
herkémmlichen Standardpolierung, wie sie beispielsweise bei der Praparation von TEM-

Proben vorgenommen wird.

Es wurden auch Versuche zur Optimierung des Polierprozesses durchgefiihrt, um
noch glattere Oberflichen zu erhalten. Zwei Beispiele sollen hierfiir genannt werden. Im
ersten Beispiel wurden die auf eine Glasplatte aufgekitteten Proben zunéchst mit SiOs-
Papier, dessen Kérnung von 500 pm betrug, geschliffen. Anschlieend wurden die Proben
mit Diamantsuspensionen mit verschiedener Grofie des Diamantkorns bearbeitet. Diese
betrug anfangs 6 pm und wurde schrittweise iiber 3 pm, 1 pm und am Schlul 0,25
pm verdndert. Der gesamte Schleif- und Poliervorgang dauerte 15 Stunden. Im zweiten
Beispiel wurden die Proben ebenfalls auf eine Glasplatte aufgekittet. Der gesamte Po-
liervorgang dauerte 545 min und setzte sich aus 125 min Schleifen, 300 min Vorpolieren
und 120 min Feinpolieren zusammen. Ein Poliermittel mit einer Kérnung von 0,2 pm auf

Basis von polykristallinem AlyO3 (Saint Gobain) wurde fiir das Feinpolieren verwendet.

3.10.1 Interferenzmikroskopie

Die Bestimmung der Oberflachenrauhigkeit erfolgte am Interferenzmikroskop JENAPOL.
interphako.u.map (Carl Zeiss, Jena, Deutschland) unter Anwendung des Shearing-Verfah-
rens und einer Interferenzanordnung fiir Auflicht von Michelson (Michelson-Interferome-

ter). Benutzt wurde ein Objektiv mit 25facher VergroBerung und einer Apertur von 0,5.

Die Interferenzmikroskopie ist ein mikroskopisches Abbildungsverfahren, bei dem
eine vom Objekt unabhéngige Aufspaltung und Wiedervereinigung des Strahlenganges
erfolgt, mit dem Ziel, Phasenobjekte kontrastreich darzustellen und die von ihnen hervor-
gerufenen Gangunterschiede mit hoher Genauigkeit zu messen. Beim Shearing-Verfahren
werden zwei durch getrennte Objektpunkte laufende Strahlen in der Zwischenbildebene
vereinigt. Dort entstehen zwei seitlich verschobene Bilder des gleichen Objektes, die
miteinander interferieren und somit fiir Gangunterschiedsmessungen genutzt werden
konnen [122,123].
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3.10.2 Rasterkraftmikroskopie

Die Rasterkraftmikroskopie (RKM, auch als Atomic Force Microscopy (engl.), AFM be-
zeichnet) gehort zur Rastersondenmikroskopie und ist eine Technik mit verhaltnisméBig
geringem technischen Aufwand. Zu den meflbaren Gréflen der Rasterkraftmikroskopie
zéhlen die Topographie der Oberflache, die Rauhigkeit, die Magnetisierung und die Rei-
bung. Die Auflésung liegt dabei im Bereich von 1 nm bis 100 nm. Das Mefprinzip
der Rasterkraftmikroskopie beruht auf der Abtastung der Oberfliche mit einem Bie-
gebalken, vergleichbar mit dem Tonabnehmer eines Plattenspielers. Die extrem diinne
Tastspitze besteht aus Silizium oder Siliziumnitrid und hat einen Durchmesser von eini-
gen tausendstel Millimetern. Die pyramidenférmige Spitze ist in direktem Kontakt mit
der Probe. Zwischen der Spitze und der Probe treten anziehende oder abstoflende mole-
kulare und atomare Kréfte, z. B. elektrostatische oder Van-der-Waals-Kriéfte auf. Diese
liegen in einem Bereich von 107 bis 107! N und fithren zur Verbiegung des Balkens.
Die Ablenkung wird iiber einen Laserstrahl auf eine Fotodiode iibertragen (Lichtzeiger-
prinzip). Durch das Abrastern (Hin und Herbewegung der Spitze) der Probenoberfléche
kann somit deren topographisches Abbild dargestellt werden und daraus laft sich unter
anderem die Rauhigkeit ermitteln. Fiir die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Pro-
ben wurde der non-contact-mode (tapping mode) verwendet, hierbei wird die Oberfliche

punktuell abgetastet.

Fiir die Messung der Oberflachenrauhigkeit wurde ein Rasterkraftmikroskop mit

Ultraobjektiv (SIS- surface imaging system) (Herzogenrath, Deutschland) genutzt.



Kapitel 4

Experimentelle Arbeiten

4.1 Auswahl der Glaser

Fiir die Realisierung der Zielstellung wurden zunéchst sechs Glaszuammensetzungen
gewihlt, die sich auf der Verbindungslinie SiOy—MgAl,O4 (Spinell) im System MgO-
AlyO3-SiOy befinden. Wegen der geringen Tendenz zur Volumenkristallisation wurden
als Keimbildner 8,0 Mol- % TiO,, sowie das Keimbildnergemisch TiO3/ZrOs zu je 4,0
Mol- % zugesetzt. Diese Glaszusammensetzungen unterscheiden sich somit im Keim-
bildnerzusatz und zudem in der SiOs-Konzentration. Die SiOs-Konzentration variiert
im Bereich zwischen 65 und 45 Mol- %, d.h. 65; 60; 55; 50; 47,5 bzw. 45 Mol- %.

Weiterhin wurden vier Glaszusammensetzungen untersucht, ausgehend vom Glas 4
mit 50 Mol-% SiOs, bei denen das MgO-Al,O3-Verhiltnis verandert wurde. Das Mol-
Verhéltnis betrug 1,5 respektive 2,0. Die Glaszusammensetzungen liegen demzufolge
nahe der eutektischen Linie Cordierit-Spinell. Als Keimbildner wurden wiederum 8,0
Mol- % TiO, bzw. das Keimbildnergemisch mit je 4,0 Mol- % TiO, und ZrO, zugesetzt.
Die Lage der Glaszusammensetzungen im Glassystem MgO-Al,O3—-SiO, ist in Abbil-
dung 4.1 dargestellt.

Auflerdem wurde am Beispiel der Glaszusammensetzung 3 (55 Mol- % SiOs) der Ein-
flufl des Keimbildnerzusatzes TiOy und ZrO, untersucht. Um Aussagen zur Verbesserung
des Schmelzverhaltens durch die Substitution von MgO durch ZnO treffen zu kénnen,
wurden dem Glas 3 T4Z4 2,5; 5,0 bzw. 10,0 Mol- % ZnO auf Kosten von MgO zugesetzt.*

Desweiteren wurde die Glaszusammensetzung 3 T47Z4 mit Zusatz des Lautermittel-
gemisches Asy;O3/SbeOj3 erschmolzen, um die Qualitidt des Glases zu erhdhen, d.h. Gas-

einschliisse im hergestellten Glas weitestgehend zu minimieren oder zu unterdriicken.

1T4Z4: Keimbildnerzusatz von 4,0 Mol-% TiO, und 4,0 Mol- % ZrO,, analog dazu T8: Keim-
bildnerzusatz von 8,0 Mol- % TiO,

32
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Abbildung 4.1: Phasendiagramm des terniren Systems MgO—Al,O03-SiO, [124].
Eingezeichnet ist die Lage der auf die drei Komponenten reduzierte Zusammensetzung der

Gléser 1-8 (siehe Tabelle 4.1 fiir die Gléser 1-6).
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4.1.1 Glaszusammensetzungen auf der Verbindungslinie

SiO,—MgAl,0, (Spinell)

Durch die Variation der SiO.-Konzentration im Bereich von 65 bis 45 Mol- % und durch
das Mol-Verhéltnis von MgO:Al,O3 = 1,0 ergeben sich folgende Zusammensetzungen

der Glaser, wie aus der Tabelle 4.1 hervorgeht.

Tabelle 4.1: Zusammensetzungen der Grundgliser auf der Verbindungslinie

SiOQ—MgA1204

SiO, | Al,O3 | MgO
Glas1 | 65,0 | 17,5 | 17,5 | Mol-%
61,1 | 27,9 11,0 | Ma-%
Glas2 | 60,0 | 20,0 | 20,0 | Mol-%
55,9 | 31,6 12,5 | Ma-%
Glas3 | 55,0 | 225 22,5 | Mol-%
50,8 | 35,3 13,9 | Ma-%
Glas4 | 50,0 | 25,0 | 25,0 | Mol-%
458 | 388 | 154 | Ma-%
Glas5 | 47,5 | 26,3 | 26,3 | Mol-%
43,3 | 40,7 | 16,0 | Ma-%
Glas6 | 45,0 | 275 | 27,5 | Mol-%
40,9 | 424 | 16,7 | Ma-%

Tabelle 4.2 zeigt die Glaszusammensetzungen auf der Verbindungslinie SiO,-Spinell
mit einem Keimbildnerzusatz von 8,0 Mol- % TiO,. Dabei wurde TiO, auf Kosten aller

enthaltenen Oxide zugesetzt.

Tabelle 4.3 beinhaltet die Glaszusammensetzungen 1 bis 6, denen das Keimbildner-

gemisch aus 4,0 Mol- % TiOy und 4,0 Mol- % ZrO, zugefiigt wurde.

4.1.2 Glaszusammensetzungen entlang der eutektischen Linie

der Ausscheidungsfelder Cordierit-Spinell

Bei diesen Gléasern wurde das MgO-Al;O3-Verhéltnis variiert und betrug 1,5 respektive
2,0. Als Keimbildner wurden 8,0 Mol- % TiO und das Keimbildnergemisch TiO/ZrO,
zu je 4,0 Mol- % eingesetzt. Die Zusammensetzungen der untersuchten Gléaser sind der
Tabelle 4.4 auf Seite 36 zu entnehmen. Ausgegangen wurde hierbei von der Glaszusam-

mensetzung 4 mit 50 Mol- % SiO,.
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Tabelle 4.2: Glaszusammensetzungen auf der Linie SiO,—MgAl,O4 mit 8,0 Mol- %
TiOy

SiOy | ALO3 | MgO | TiO
Glas1T8 | 60,2 | 162 | 162 | 7.4 | Mol %
55,5 | 254 | 10,0 | 9,1 | Ma-%
Glas2T8 | 55,6 | 185 | 18,5 | 74 | Mol-%
50,0 | 288 | 114 | 9,0 | Ma-%
Glas3T8 | 50,9 | 20,8 | 20,8 | 74 | Mol-%
46,3 | 32,1 | 127 | 89 | Ma-%
Glas4T8 | 46,3 | 23,1 | 23,1 | 74 | Mol-%
41,7 | 354 | 140 | 89 | Ma-%
Glas5T8 | 44,0 | 243 | 243 | 74 | Mol %
395 | 37,0 | 146 | 88 | Ma-%
Glas6 T8 | 41,7 | 255 | 255 | 74 | Mol-%
373 | 386 | 153 | 88 | Ma-%

Tabelle 4.3: Glaszusammensetzungen auf der Linie SiO3-MgAl,O4 mit 4,0 Mol- %
TiO> und 4,0 Mol- % ZrO-

SiOy | Al,O3 | MgO | TiOy | ZrOq
Glas1T4Z4 | 60,2 | 16,2 | 16,2 | 3,7 3,7 | Mol-%
54,2 | 248 9,8 4.4 6,8 | Ma-%
Glas2T4Z4 | 55,6 | 18,5 | 185 | 3,7 3,7 | Mol-%
496 | 281 | 111 ] 44 | 68 | Ma-%
Glas3T4Z4 | 50,9 | 20,8 | 20,8 | 3,7 3,7 | Mol-%
452 313 | 124 | 44 | 67 | Ma-%
Glas4T4Z4 | 46,3 | 23,1 | 23,1 | 3,7 3,7 | Mol-%
40,7 | 34,6 | 13,7 | 43 6,7 | Ma-%
Glas5T4Z4 | 44,0 | 24,3 | 24,3 | 3,7 3,7 | Mol-%
38,6 | 36,2 | 14,3 | 4,3 6,7 | Ma-%
Glas6T4Z4 | 41,7 | 25,5 | 255 | 3,7 3,7 | Mol-%
36,4 | 37,7 | 149 | 43 6,6 | Ma-%
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Tabelle 4.4: Glaszusammensetzungen entlang der eutektischen Linie Cordierit-

Spinell mit 8,0 Mol- % TiO; bzw. 4,0 Mol- % TiO: und 4,0 Mol-% ZrO,

SiOy | AlOz | MgO | TiO; | ZrOs
Glas7T4Z4 | 46,3 | 155 | 30,8 | 3,7 | 3,7 | Mol-%
438 | 24,8 | 196 | 47 | 7.2 | Ma-%
Glas7T8 | 463 | 155 | 308 | 74 | - |Mol-%
449 255 | 201 | 96 | - | Ma-%
Glas8T4Z4 | 46,3 | 185 | 278 | 3,7 | 3,7 | Mol-%
425 289 | 17,1 | 45 | 7,0 | Ma-%
Glas8T8 | 463 | 185 | 278 | 74 | - |Mol-%
436 | 296 | 175 | 93 | - | Ma-%

4.1.3 Glaszusammensetzungen mit variiertem Zusatz der Keim-

bildner TiOs und ZrO,

In Tabelle 4.5 sind die untersuchten Glaszusammensetzungen zum Keimbildnereinflul
dargestellt.? Ausgegangen wurde dabei von Glas 3 mit 55 Mol- % SiO,. Es wurden die o.g.
Keimbildner in verschiedenen Konzentrationen einzeln bzw. zusammen zugegeben. Ein
Glas ist ohne den Zusatz von Keimbildner hergestellt worden. Zum Vergleich wurden
fiir diese Betrachtungen die bereits o.g. Gliaser3T8 und 3 T4Z4 herangezogen (siehe
Tabellen 4.2 und 4.3).

4.1.4 Substitution von MgO durch ZnO

Weiterhin sollte die Teilsubstitution von MgO durch ZnO im Hinblick auf die Schmelz-
barkeit, die Phasentrennung, den Verarbeitungsbereich, die Kristallisation und die Ei-
genschaften untersucht werden. Am Beispiel des Glases 3 T4Z4 wurden demzufolge 2,5;
5,0 bzw. 10,0 Mol- % MgO durch ZnO substituiert. Die Glaszusammensetzungen sind
in der folgenden Tabelle 4.6 angegeben.

2ohne KB: Ohne Keimbildnerzusatz erschmolzene Glaszusammensetzung. Z4: Entspricht einem
Keimbildnerzusatz von 4,0 Mol-% ZrOs. Z6: Entspricht einem Keimbildnerzusatz von 6,0 Mol- %
Zr0O5. TZ12: Bezeichnet das Molverhiltnis von TiOs : ZrOy = 1 : 2. Das entspricht einem Keim-
bildnerzusatz von 2,7 Mol-% TiOs und 5,3 Mol-% ZrO,. TZ21: Bezeichnet das Molverhéltnis von
TiO5 : ZrO; = 2 : 1. Das entspricht einem Keimbildnerzusatz von 5,3 Mol- % TiOs und 2,7 Mol- %
Z10Os.
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Tabelle 4.5: Glaszusammensetzungen mit variiertem Keimbildnerzusatz von TiO,

und ZrO;, ausgehend von Glas 3

Glas 3 SiOy | AlsO3 | MgO | TiOg | ZrOs

ohne KB | 55,0 | 22,5 | 225 - - Mol- %
50,8 | 35,3 13,9 - - Ma- %

74 529 | 216 | 216 | - | 38 | Mol-%
472 | 32,8 13,0 - 7,0 Ma- %

76 519 | 212 [ 212 ] - | 57 | Mo-%
456 | 317 | 125 | - | 102 ] Ma-%

TZ12 50,9 | 20,8 20,8 2.5 4,9 | Mol-%
448 | 31,1 12,3 2.9 8,9 Ma- %

TZ21 50,9 | 208 | 208 | 49 | 25 | Mo-%
45,5 | 31,6 12,5 9,8 4.6 Ma- %

Tabelle 4.6: Glaszusammensetzungen mit dem Ersatz von MgO durch ZnO ausge-

hend vom Glas 3 T4Z4

Glas 3 T4Z4 | SiOy | Al,O3 | MgO | ZnO | TiOy | ZrOs

Zn0 2,5 20,9 | 20,8 | 18,5 | 2,3 | 3,7 3,7 | Mol-%
445 | 30,9 | 10,9 | 2,7 | 4,3 6,6 | Ma-%
Zn0O 5,0 50,9 | 20,8 | 16,2 | 4,6 | 3,7 3,7 | Mol-%

439 | 305 | 94 | 54 | 42 | 6,6 | Ma-%
ZnO 10,0 50,9 | 20,8 | 11,6 | 93 | 3,7 | 3,7 | Mo-%
428 | 297 | 65 | 105 | 41 | 64 | Ma-%
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4.1.5 Zusatz von Lautermittel

Dem Glas3T4Z4 wurde 0,4 Ma-% AsyO3 und 0,3 Ma- % SbyO3 als Lautermittel zu-
gesetzt, um somit die Blasenbildung im Glas zu verringern bzw. zu vermeiden. Die
Zusammensetzung dieses Glases geht aus Tabelle 4.7 hervor.?

Tabelle 4.7: Glas 3 T4Z4 mit Liutermittelzusatz 0,4 Ma- % As;O3 und 0,3 Ma- %
SboO3

SIOQ AlgOg MgO TIOQ ZI"OQ A8203 Sb203
Glas3T4Z4LMZ | 50,9 | 20,8 | 20,8 | 3,7 3,7 Mol- %
452 | 313 | 124 | 44 | 67 | 04 03 | Ma-%

4.2 Herstellung der Gliaser im Labormafistab

Zur Herstellung der Glaser wurden die folgenden Rohstoffe verwendet: Quarzmehl (SiO,,
LG180, Tarmac Central LTD, Stoke on Trent, United Kingdom), Aluminiumhydroxid
(Al(OH)3, SH20, Aluminium Oxid Stade GmbH, Stade, Deutschland), basisches Ma-
gnesiumhydroxidcarbonat (4 MgCO3 - Mg(OH), - 5 HoO, schwer reinst DAB, Merck
KGaA, Darmstadt, Deutschland), Titandioxid (TiO2, VK Labor- und Feinchemikali-
en, Apolda, Deutschland), Zirkoniumoxid (ZrO,, rein, Sigma-Aldrich Laborchemikalien
GmbH (Riedel-de Haén), Seelze, Deutschland) und ZnO (k.A.).

Nach der Einwaage der Rohstoffe wurden diese zunéchst durch Mischen gut homo-
genisiert. Das Gemenge wurde danach einer Temperaturbehandlung von 800 ° C fiir 3h
unterzogen. Diese Vorbehandlung des Gemenges wurde im Silitstabofen durchgefiihrt
und diente zur Verringerung des Verstaubens des Gemenges beim Einlegen im nach-
folgenden Schmelzprozef3. Erschmolzen wurden die Glaszusammensetzungen im Super-
kanthalofen unter Verwendung eines Pt/Rh-Tiegels bei Temperaturen von 1550 ° C bis
1600 ° C. Die Rohschmelzen wurden nach einer Zeit von 3 h in Wasser gegossen, zerklei-
nert und getrocknet. Anschliefend wurden die Glasfritten fiir wiederum 3 h in den Ofen,
bei Schmelztemperaturen von 1550 ° C bis 1600 ° C, eingebracht. Nach Beendigung des
Schmelzprozesses wurden die Blankschmelzen in eine Stahlform gegossen und in einen
Muffelofen mit einer Temperatur von 800 ° C gestellt und mit einer Abkiihlrate von 3-4

K/min auf Raumtemperatur spannungsfrei abgekiihlt.

331,3 Ma- % Al,O3 wurden als 26,3 Ma- % Al(OH)3 und 5,0 Ma- % Al(NO3)3 - 9 HoO zugegeben
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Alle Glaszuammensetzungen zeichneten sich durch ein sehr gutes Einschmelzen der
Rohstoffe aus. Die Viskositdt der Schmelzen war in den meisten Fallen niedrig, so-
daB keine Probleme beim Giefivorgang auftraten. Es wurde visuell festgestellt, dafl mit
Abnahme der SiOy-Konzentration die Schmelzen diinnfliissiger wurden. Spontane Kri-
stallisation der Gléser wurde nur bei niedriger SiOs-Konzentration beobachtet, hierbei
kristallisierten kleinere Areale auf der Glasoberfliche. Die erhaltenen Gléaser waren gelb-
lich bis bréaunlich geféarbt.

4.3 Herstellung ausgewihlter Gliaser im kleintech-

nischen Mafistab

Fiir die Herstellung dieser Gléaser wurden die gleichen Ausgangsstoffe genutzt wie fiir
die Laborgléser (Kapitel 4.2).

Das Gemenge wurde zunéchst ebenfalls homogenisiert und danach bei 800 " C fiir
3 Stunden warmebehandelt. Das Schmelzen der Glaszusammensetzungen erfolgte in ei-
ner induktiv beheizten Auslauftiegelanlage unter Verwendung eines 41-Tiegels aus Pla-
tin. Das Gemenge wurde portionsweise bei einer Temperatur von 1470 bzw. 1500 ° C in
den Tiegel eingebracht. Im Anschlufl wurde die Temperatur auf 1550 ° C erhoht. Nach
30 Minuten wurde fiir 60 Minuten geriihrt (1. Schmelzphase) und danach erfolgte die 2.
Schmelzphase, hierfiir wurde die Temperatur um 20 K verringert und der Riihrvorgang
unterbrochen. Nach ca. 60 Minuten folgte die 3. Schmelzphase. Hier wurde nochmals fiir
60 Minuten geriihrt. Die Giefitemperatur lag zwischen 1500 ° C und 1530 ° C. Der gesam-
te Schmelzprozef3 dauerte ca. 6,5 Stunden. Die Schmelze wurde in Stahlformen gegossen
und zum Abkiihlen auf Raumtemperatur in einen Muffelofen mit einer Temperatur von
800 ° C iiberfiihrt.

Die ausgewihlten Glaszusammensetzungen waren: Glas 2 T474; Glas 3 T474; Glas 3
T474 7Zn0 10,0; Glas3T4Z4 LMZ und Glas6 T8.

Alle Zusammensetzungen zeigten wiederum ein sehr gutes Schmelzverhalten beziiglich
des Einschmelzens der Rohstoffe, beim Schmelzvorgang sowie beim Gielvorgang. Somit
konnten Gléser, mit Ausnahme des Glases 6 T8, erfolgreich im kleintechnischen Maf3stab

reproduziert werden.

Bereits wihrend des Gieflvorgangs setzte bei der Schmelze 6 T8 die Rekristallisation
ein. Nach dem Abkiihlen auf Raumtemperatur waren die Glasblécke durchkristallisiert.
Als Kristallphasen konnten hier mittels Rontgendiffraktometrie Cordierit und Spinell

nachgewiesen werden.
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4.4 TUberfiithrung der Gliser in Glaskeramiken

(gesteuerte Kristallisation)

4.4.1 Einstufige Keramisierung

Um Aussagen zum Kristallisationsverhalten der Gléser treffen zu kénnen, wurden ver-
schiedene Kristallisationsversuche vorgenommen. Zunéchst wurden systematisch fiir alle
Gléser einstufige Keramisierungen, in denen die Kristallisationstemperatur Tk variiert
wurde, durchgefiihrt. Diese geben Aufschlufl iiber die einzelnen Kristallphasen sowie

deren Ausscheidungsfolge.

Das verwendete Keramisierungsprogramm beinhaltete ein Aufheizen der Proben mit
einer Geschwindigkeit von 5 K/min auf Kristallisationstemperatur. Die Kristallisations-
temperatur lag zwischen 800 ° C und 1100 ° C und wurde in Absténden von 50 K variiert.
Die Kristallisationszeit betrug 180 Minuten. Das Abkiihlen der Probe erfolgte ebenfalls
mit 5 K/min.

Weiterhin wurde an ausgewéhlten Proben der Einflufl der Kristallisationszeit tx auf
das Kristallwachstum und den Kristallphasenbestand untersucht. Hierfiir wurde eine
Kristallisationstemperatur von 1050 * C und eine Aufheiz- bzw. Abkiihlrate von 5 K/min

gewahlt. Die Keramisierungszeiten betrugen 30 min, 1 h, 6 h, 12 h und 24 h.

Untersucht wurden auch die Auswirkungen bei Verdnderung der Aufheizrate auf das
Kristallisationsverhalten der Gléser. Die bereits bekannten Kristallisationsbedingungen
mit Tx = 1050° C und tx = 3 h wurden beibehalten. Die Variation der Aufheizrate
erfolgte im Bereich von 0,5-10,0 K/min und zwar mit 0,5; 1,0; 2,5; 5,0 und 10,0 K/min.

4.4.2 Mehrstufige Keramisierung

Es wurden verschiedene Zweistufen-Keramisierungen mit Variation der Keimbildungs-
und Kristallwachstumstemperatur durchgefiihrt. Die Kristallwachstumstemperatur be-
trug 1000 ° C sowie 1050 ° C bei einer Kristallisationszeit von 3 Stunden. Die Aufheizrate
bis zur Keimbildungstemperatur betrug 2,5 K/min, anschliefend wurde mit 5 K/min auf
Kristallisationstemperatur aufgeheizt. Die Abkiihlrate war 5 K/min. Dabei wurden ver-
schiedene Keimbildungstemperaturen von 800, 820 und 850 ° C genutzt. Die Temperatur

wurde fiir 2 Stunden gehalten.

In einem weiteren Kristallisationsversuch wurde der Temperaturbereich von 800-

850 ° C mit einer Geschwindigkeit von 0,5 K/min durchfahren. Im Anschluf erfolgte ein
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Autheizen mit 5 K/min auf die Kristallisationstemperatur von Tk = 1000 ° C, welche fiir

3 Stunden gehalten wurde, danach wurde mit 5 K/min auf Raumtemperatur abgekiihlt.

4.4.3 Versuche zur Optimierung der Keramisierungs-

bedingungen

Neben einer Vielzahl von weiteren Keramisierungsprogrammen (KP), in denen verschie-
dene Parameter variiert wurden, wird in der Arbeit speziell auf die folgenden Programme
eingegangen. Diese basieren auf den systematischen Vorversuchen der Einstufenkera-
misierungen und wurden speziell fiir die Keramisierung von grofleren Glasblocken mit

3 verwendet.

MaBen von mindestens 30 x 30 x 60 mm
KP1  810°C-120 min-3 K/min; 1030 ° C-180 min-1 K/min
KP2  750°C- 15 min-3 K/min; 1030 ° C-180 min-1 K/min
KP3 750" C- 15 min-3 K/min; 1080 ° C-180 min-1 K/min
KP4  750°C- 15 min-3 K/min; 810 ° C-120 min-1 K/min; 1030 ° C-180 min-1 K/min



Kapitel 5

Ergebnisse

5.1 Versuche im Labormafistab

5.1.1 Untersuchungen zu den Glasern auf der Verbindungslinie
SiOQ—MgAIQO4

5.1.1.1 Charakterisierung der Gliser

Die im Labormafistab hergestellten Gléser zeigten ein sehr gutes Schmelzverhalten, d.h.
bei den angewandten Schmelztemperaturen im Bereich von 1550 ° C bis 1600 * C wurden
die Rohstoffe gut aufgeschmolzen und die Glaser wiesen visuell eine niedrige Viskositét
bei dem sich an den Schmelzprozefl anschlieBenden GieSprozefl auf. Es wurde ebenfalls
beobachtet, dal bei den Glasern auf der Verbindungslinie SiO,—MgAl,O4 mit sinken-
der SiOy-Konzentration die Schmelzbarkeit anscheinend verbessert wurde, d.h. geringere
Schmelztemperaturen waren erforderlich, aber die Anfilligkeit zur spontanen Kristalli-
sation (kleinere Areale auf der Oberfliche) erhohte sich. Dieser Aspekt war fiir beide
Schmelzreihen, somit unabhéngig vom Keimbildnerzusatz, ab einer SiO,-Konzentration
< 50 Mol- % zutreffend.

Zur Bestimmung der quantitativen Zusammensetzung wurden die Gléser einerseits
mittels chemischer Analyse und andererseits mittels EDX-Analyse am Rasterelektronen-
mikroskop untersucht. Eine Verdnderung der Konzentration, d. h. eine Konzentrations-
abnahme einzelner Komponenten wihrend des Schmelzprozesses kann ausgeschlossen
werden, da die Glaser keine verdampfbaren Komponenten enthalten. Folglich sollten die
Konzentrationen der Analyse mit denen der Synthese vergleichbar sein. In der Tabel-

le 5.1 sind anhand von vier ausgewédhlten Glaszusammensetzungen die Synthesewerte

42
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und die entsprechenden Werte beider Analysenmethoden aufgefiihrt. Bei der Bestim-
mung der Oxidkonzentrationen konnte eine gute Ubereinstimmung der Analysenwerte
mit den Synthesewerten fiir SiOs, AlyO3, TiOy und MgO festgestellt werden. Fiir letz-
teres wurden jedoch bei den untersuchten Glédsern, im Fall der EDX-Analyse, hohere
Werte beobachtet, deren Abweichung im Bereich von 6 % bis 10 % liegt. Die Abweichun-
gen der anderen Oxidkonzentrationen betragt weniger als 7%. Groflere Unterschiede
zwischen den eingesetzten und den analysierten Konzentrationen bestehen im Fall von
ZrO,. Auch hier wurden mittels EDX-Analyse konstant hohere Werte, von bis zu 13 %,
bestimmt. Bei der chemischen Analyse wurden fiir ZrO, niedrigere Konzentrationen
erhalten. Die Abweichung reicht hierbei sogar bis zu 24 %. Im allgemeinen 148t sich fest-
stellen, dal die Werte der Konzentrationsbestimmung beider Methoden gut miteinander

iibereinstimmen.

Tabelle 5.1: Bestimmung der Glaszusammensetzung mittels chemischer und EDX-

Analyse von ausgewihlten Gliasern (die Oxidkonzentrationen sind in Ma- % angegeben)

Bezeichnung | Oxid | Synthese | chemische Analyse | EDX-Analyse
Glas1T8 Si0s 55,5 55,3 54,5
Al,O3 25,4 23,7 25,7
MgO | 10,0 10,1 11,0
TiO, 9,1 9,1 8,8
Glas5 T8 Si0s 39,5 39,3 38,8
Al,O4 37,0 35,2 36,4
MgO | 14,6 14,9 16,1
TiO, 8,8 8,8 8,7
Glas1T4Z4 | SiO, 54,2 54,5 53,3
AlLO; | 248 25.6 924.4
MgO 9,8 10,1 10,5
TiO, 4.4 4.4 4,1
ZrOq 6,8 5,2 7,7
Glas5T4Z4 | SiO, 38,6 39,0 36,6
Al,O4 36,2 37,5 37,1
MgO 14,3 14,0 15,1
TiO, 4,3 4,3 4,0
ZrOy 6,7 5,9 7,2

Mit Ausnahme der vereinzelt auftretenden Oberflachenkristallisation der Glaser mit

geringerer SiOy-Konzentration gab es visuell keinen Hinweis auf Phasentrennung oder
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Rekristallisation. Alle hergestellten Gléser waren transparent und klar. Das Auftreten
von Schlieren sowie einzelnen, kleinen Blasen mit einem Durchmesser unter 1,5 mm
konnte in den meisten Glasern nicht vermieden werden. Die Blasen waren vorwiegend an
der Glasoberfliche zu finden. Die Schlierenbildung ist auf Inhomogenitéten aufgrund des
unterschiedlichen Losungsverhaltens der einzelnen Komponenten im untersuchten Glas-
system zuriickzufithren. Die Moglichkeit einen Riihrer bei der Herstellung der Gléser
einzusetzen, um eine verbesserte Homogenitéat der Schmelze zu ereichen, bestand nicht.
Das Glassystem MgO—-Al,03-Si05 ist fiir die Schwierigkeit homogene Gléser, vor allem
im Labormafistab, herzustellen bekannt. Entgegenwirken kann man der Bildung von
Schlieren mit einer Mafistabsvergrofierung sowie durch Riihren wéhrend des Schmelz-
prozesses. Aufgrund der Verwendung dieser Gléser zu Zwecken von Vorversuchen wurde
von einer Optimierung des Schmelzprozesses abgesehen. Ausgepriagt war die Erschei-
nung der Schlierenbildung vor allem bei den SiO,-reichen Glasern und der Verwendung
von 8,0 Mol- % Titandioxid als Keimbildnerzusatz. Die Farbe der Gléser ist im Falle der
1. Schmelzreihe, also den mit 8,0 Mol- % TiO versetzten Glésern, braun (Glas 1 T8) bis
gelb-braun (Gléser 2-6 T8), d.h. sie werden mit abnehmender SiOs-Konzentration hel-
ler. Ein dhnliches Verhalten zeigen die Glaser der 2. Schmelzreihe (T4Z4): Diese Gléser
sind allerdings im Vergleich zur 1. Schmelzreihe farblich heller, gelbbraunlich (Gléser 1-
4T4Z4) bis gelblich (Glaser 5 und 6 T4Z4). Mittels Rontgendiffraktometrie konnten in

den Glésern keine Kristallphasen nachgewiesen werden.

Das Entmischungsverhalten wurde mit Hilfe der Transmissionselektronenmikrosko-
pie an mittels Abdruckverfahren hergestellten Proben untersucht. Es ist eine Entmi-
schung in sehr geringen Dimensionen sichtbar, wie aus Abbildung 5.1 hervorgeht. Die
Phasentrennung dient als Ausgangspunkt fiir eine homogene, feinkristalline Kristallaus-

scheidung.

Von den Glésern wurde mittels Differenzthermoanalyse der Transformationspunkt
Tg und die Kristallisationstemperatur bestimmt. Die Abbildung 5.2 soll die Lage der

Transformationspunkte und die der Kristallisationspeaks verdeutlichen.

Erwartungsgeméf liegen die Tg-Werte der Gléser bei verhédltnisméfiig hohen Tem-
peraturen. Eine Abhéngigkeit beziiglich der Glaszusammensetzung (SiO,-Konzentra-
tion) kann jedoch nicht festgestellt werden. Beim Zusatz des Keimbildnergemisches
TiOs/ ZrOs liegen die Werte fiir den Transformationspunkt gegeniiber den Glésern
mit TiOs hoher. Die Transformationspunkte und die Lage der exothermen Peaks, die
der Kristallisation zuzuordnen sind, wurden unterstiitzend fiir die Auswahl der Kristalli-

sationsbedingungen genutzt.
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Abbildung 5.1: Replica-Aufnahme des Glases 1 T8

(frische Bruchfliche, 2 s in ,,Hexenwasser® geitzt)
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Abbildung 5.2: DTA-Untersuchungen der Glidser 1 und 3 mit 8 Mol- % TiOy bzw.
je 4 Mol-% TiOy/ ZrO,
(LabormafBstab; Aufheizrate: 10 K/min)
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Weiterhin wurde dilatometrisch der lineare thermische Ausdehnungskoeffizient « er-

mittelt. Die Ergebnisse sind in Tabelle 5.2 zusammengestellt.

Tabelle 5.2: Ergebnisse der Differenzthermoanalyse und Dilatometrieuntersuchung

der Gliser der 1. und 2. Schmelzreihe

Bezeichnung | Differenzthermoanalyse Dilatometrie
Tg(onset) [*C] | exoth. Peak | Tg [ C] | e00-500°c)[107 K]
(Max.) [ C]
Glas1T8 758 924 753 42
Glas2T8 753 936 751 45
Glas3T8 772 986 756 46
Glas4T8 767 985 755 49
Glas5 T8 771 997 760 51
Glas6 T8 772 945 756 52
Glas1T474 789 976 7 39
Glas2T474 784 963 7 42
Glas 3 T474 784 986 7 45
Glas4T474 785 1017 780 43
Glas 5 T474 786 1050 778 50
Glas 6 T474 783 1038 775 48

Viskositédtsbestimmungen waren mit dem vorhandenen Rotationsviskosimeter nicht
moglich, da aufgrund der hohen Kristallisationsneigung die Glédser bereits beim Auf-
schmelzen zu kristallisieren begannen. Die Bestimmung der Viskositidt mittels Kugel-
ziehviskosimeter wurde fiir die im kleintechnischen Maflstab hergestellten Gléser durch-

gefiihrt. Darauf wird im Kapitel 5.2.1 hingewiesen.

5.1.1.2 Mechanische Eigenschaften der Glaser

An allen o.g. Glésern erfolgte zunéchst die Mikrohértepriifung nach Vickers. Die Ergeb-
nisse sind in Abbildung 5.3 graphisch dargestellt. Aus diesem Diagramm geht hervor,
daB sich mit steigender SiOs-Konzentration die Hérte verringert. Weiterhin ist zu se-
hen, daf} der Keimbildnerzuatz die Hartewerte kaum beeinflu$t. Die Mikrohartewerte der
Gléser, denen das Keimbildnergemisch zugesetzt wurde, liegen zwar geringfiigig hoher,

aber noch innerhalb der Fehlergrenzen.

An den Glésern wurde auch die Bestimmung des Elastizitdtsmoduls vorgenommen.

Die erhaltenen Werte sind in der Abbildung 5.4 gegen die SiO,-Konzentration aufgetra-
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Abbildung 5.3: Mikrohértepriifung der Gliser auf der Verbindungslinie SiOs—
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Abbildung 5.4: Elastizititsmodulbestimmung der Gléser auf der Verbindungslinie
SiOQ*MgAIQOzl
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gen. Unterschiede des Elastizitdtsmoduls zwischen den beiden Schmelzreihen sind nicht
erkennbar. Die Werte liegen innerhalb der jeweiligen Fehlergrenzen oder sind sogar iden-
tisch. Eine Ausnahme bildet jedoch die Glaszusammensetzung mit 60 Mol- % SiO, und
Keimbildnergemisch (Glas2T4Z4), in diesem Fall wurde ein sehr hoher E-Modul von
120 GPa gemessen. Anscheinend ist dieser Wert fehlerbehaftet, denn der Wert weicht
stark vom erwarteten Kurvenverlauf ab. Fiir dieses Verhalten gibt es jedoch keine offen-

sichtliche Erklérung.

Innerhalb einer Schmelzreihe ist eine leichte Tendenz zur Abnahme des E-Moduls mit
steigender SiOs-Konzentration erkennbar und es zeigt sich somit ein &hnliches Verhalten
wie bei der Mikrohérte. Die Beobachtung, dal hohe Héarte mit einem hohen E-Modul
einhergeht, ist fiir die meisten Materialien zutreffend; sie ist jedoch nicht allgemein

giiltig.

5.1.1.3 Untersuchungen zu ausgewihlten Glaskeramiken

Die Abbildung 5.5 zeigt Rontgendiffraktogramme von Glaskeramiken der Zusammen-
setzung 3 mit Keimbildnergemisch TiOy und ZrO, (je 4,0 Mol-%). Die Kristallisations-
versuche wurden im Temperaturbereich von 800" C bis 1100 ° C in 50 K Abstinden
durchgefiihrt. Die Haltezeit tx bei Kristallisationstemperatur betrug 180 Minuten und
es wurde mit 5 K/min aufgeheizt bzw. abgekiihlt. Die rontgenographisch nachweisbare
Ausscheidung von Kristallphasen beginnt ab einer Temperatur von Tx =900 C und
der Kristallphasenbestand &ndert sich mit steigender Kristallisationstemperatur nur
wenig. Die Kristallphasen sind h-/t-Quarzmischkristall (h-/t-QMK), ZrTiOy4, Spinell
(MgAl;04) und ab einer Temperatur von Ty =1050 " C Sapphirin (Mgsz 5AlgSi; 5040).
Dieses Resultat ist fiir Glaser im System MgO-Al;O3-SiOy und deren Glaskeramiken
nicht selbstverstindlich, da schon geringe Veréinderungen in der Glaszusammensetzung
oder an den Keramisierungsparametern groffe Auswirkungen auf das Kristallisationsver-
halten haben kénnen. In den Abbildungen 5.7 und 5.8 auf Seite 51 wird dies bestétigt.

Zur Verdeutlichung der Verschiebung der Reflexe des h-/t-Quarzmischkristalls dient
die Abbildung 5.6. Sie ist ein Auschnitt der Abbildung 5.5 im Bereich der 2 #-Skala
von 18° bis 30° und zeigt am Beispiel zweier Reflexe des h-/t-QMK, nédmlich bei
20~20" und bei 20~26" (Hauptreflex) die charakteristische Verschiebung der Reflexe
dieser Kristallphase zu hoheren 2 -Werten in Abhéngigkeit der Kristallisationstempera-
tur. Dieses Phenomen beruht darauf, dal bei niedrigeren Kristallisationstemperaturen
zundchst h-QMK zur Ausscheidung kommt. Die reine Kristallphase ist bei Raumtem-
peratur metastabil, wird aber durch den Einbau von Fremdionen (Mg*" und Al*"), wie

bereits im Kapitel 2.4 erwéhnt, stabilisiert. Hohere Kristallisationstemperaturen fithren
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Abbildung 5.5: Kristallphasenbestand in Abhingigkeit von der Kristallisationstem-

peratur am Beispiel der Glaszusammensetzung 3 T4Z4 (tx = 3 h)
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Abbildung 5.6: Darstellung der Verschiebung der QMK-Reflexe
(Ausschnitt von Abbildung 5.5)
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zu einem geringeren Einbau von Fremdionen. Der Anteil dieser reicht in diesem Fall
nicht mehr aus, um die Hochform zu stabilisieren. Demzufolge wandelt sich die meta-
stabile Hochform wiahrend des Abkiihlens der Probe in die, bei Raumtemperatur stabile,
Tiefform um. Die Lage des Hauptreflexes (101) des reinen Hoch- bzw. Tiefquarzes liegt
bei 20=26,2" (JCPDS: 11-0252) respektive 20 =26,7" (JCPDS: 33-1161). Die Dif-
ferenz der Hauptreflexlagen betriagt folglich 260~0,5°. Die Werte der JCPDS-Datei
liegen im Vergleich zu den experimentell bestimmten Werten mit 26 =25,7" fiir den
h-QMK und 20/26,3° fiir den t-QMK bei hcheren 2 §-Werten. Die Ursache dafiir ist,
daB der Gitteraufbau durch die eingebrachten Fremdionen, im Fall des Quarzmischkri-
stalls, gestort wird. Diese Storungen bzw. UnregelméfBigkeiten im Kristallgitter fithren
generell zu Abweichungen der Lage der Reflexe in den Rontgendiffraktogrammen. Trotz-
dem ist die Verschiebung der Lage der Reflexe im untersuchten Temperaturbereich von
ca. 20~0,6" deutlich zu erkennnen (Abbildung 5.6). Bei der Anwendung hoher Kri-
stallisationstemperaturen, d.h. Tk > 1000 ° C, wird t-QMK gebildet, dies wurde durch
dilatometrische Untersuchungen zusétzlich bestétigt. In dem Zusammenhang wird auf
das Kapitel 5.2.1 hingewiesen. Die Bildung von t-QMK wird fiir die Erfiillung der Ziel-
stellung der Arbeit erwiinscht, da sie eine Verfestigung des Materials und somit bessere
mechanische Eigenschaften hervorruft. Das Verfestigungskonzept beruht auf den Aufbau
von Mikrospannungen im gesamten Volumen der Glaskeramik, aufgrund des héheren
linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten des t-QMK, im Vergleich zu dem des

h-QMK. Darauf wird im weiteren Verlauf der Arbeit ndher eingegangen.

In der Abbildung 5.7 wird das Kristallisationsverhalten in Abhéngigkeit von der
Glaszusammensetzung bei verdnderter SiOo-Konzentration mit Zusatz des Keimbildner-
gemisches TiOy / ZrOy gezeigt. Es werden hierbei deutliche Unterschiede im Kristall-
phasenbestand sichtbar. So werden bei gleichen Kristallisationsbedingungen im Glas 1
die Kristallphasen ZrTiOy4, Spinell, Rutil (TiO3) und eine magnesiumalumosilicathalti-
ge Phase mit petalitdhnlicher Struktur (MAS) gebildet. Im Glas 3 wird neben ZrTiO4
und Spinell h-/t-QMK ausgeschieden. Das Rontgendiffraktogramm der Glaskeramik des
Glases 6 weist die Kristallphasen ZrTiOy4, h-/t-QMK und Cordierit nach.

Beim Zusatz von TiOs als Keimbildner ist ein nahezu identis cher Kristallphasen-
bestand, iiberwiegend h-/t-QMK, bei den Proben der Gliser 1 und 3 zu beobachten,
also bel denen mit hoheren SiOs-Konzentrationen. Der Unterschied zwischen den bei-
den Glaskeramiken besteht darin, daf§ im Fall der Glaszusammensetzung 3 zusétzlich
Enstatit (MgSiO3) ausgeschieden wird. Im Glas 6 hingegen kommt es ausschliefllich zur
Bildung von Sapphirin (Abbildung 5.8). Somit ist auch bei dem alleinigen Zusatz von
TiO, als Keimbildner eine starke Abhéngigkeit der Kristallisation von der Konzentration

des SiO, zu erkennen.
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Abbildung 5.7: Kristallphasenbestand in Abhingigkeit von der SiOs-Konzentration

in der 2. Schmelzreihe (T4Z4) (Tx = 1000° C; tx = 3 h)
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Abbildung 5.8: Kristallphasenbestand in Abhingigkeit von der SiOs-Konzentration

in der 1. Schmelzreihe (T8) (Tx = 1000 °C; tx = 3 h)
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Aber auch der Keimbildner selbst beeinflulit die Bildung der Kristallphasen signi-
fikant, wie aus dem Vergleich der Abbildung 5.7 mit der Abbildung 5.8 hervorgeht.
So bildet, z. B. in der Probe der Glaszusammensetzung 1 mit 8 Mol- % TiO, als Keim-
bildnerzusatz, h-/t-QMK die Hauptkristallphase. Diese Kristallphase konnte in der ent-
sprechenden Probe mit dem Zusatz von je 4 Mol- % TiO3 und ZrO, unter Anwendung

analoger Kristallisationsbedingungen réntgenographisch nicht nachgewiesen werden.

In Tabelle 5.3 sind am Beispiel ausgewihlter Glaser und Glaskeramiken Werte fiir
die mechanischen Eigenschaften Mikrohérte (nach Vickers) und E-Modul angegeben.
Fir die Glaser wurden bereits hohe Werte der Mikroharte von Hy > 7 GPa und des E-
Moduls von £ > 110 GPa erreicht. Durch die Keramisierung konnte eine Erhohung dieser
Eigenschaftswerte erzielt werden. Es wurden somit fiir einzelne Proben Mikrohértewerte
von fast 13 GPa und E-Modulwerte von 150 GPa erhalten. Vergleicht man zunéchst die
ermittelten Werte der mechanischen Eigenschaften des Glases 3 mit den entsprechenden
Glaskeramiken dieser Zusammensetzung, ist festzustellen, dafl durch die nachtrégliche
Wiérmebehandlung eine Erhéhung der Mikrohérte von fast 5 GPa erreicht wurde. Fiir
den E-Modul konnte eine Steigerung von 112 GPa auf 137 GPa bzw. 148 GPa erzielt
werden. Die unterschiedlichen Kristallisationstemperaturen mit denen die Glaskerami-
ken hergestellt wurden, wirken sich nur gering auf die mechanischen Eigenschaften aus.
Die Unterschiede liegen fiir die Mikrohérte bei 1 GPa und fiir den E-Modul bei 11 GPa.
Zur Untersuchung inwieweit die Glaszusammensetzung, d.h. die SiOs-Konzentration,
einen EinfluB auf die Mikrohédrte und den E-Modul hat, soll an den Glaskeramiken
der Glaser 1 T4Z4, 2 T4Z4 und 3T4Z4 erldautert werden. Die Kristallisationsbedingun-
gen sind fiir diese Gléaser mit Tk =1050 " C und tx =3h gleich. Die Mikrohérte der
Probe der Glaszusammensetzung 1 ist dabei mit Hy =9,0 GPa, um 3-4 GPa niedriger
als die der beiden anderen Proben. Ebenso verhélt sich der E-Modul, welcher fiir die-
se Glaskeramik mit £ =105 GPa deutlich unter denen der beiden anderen liegt, deren
Werte E =136 GPa (Glas2T4Z4) respektive £ =148 GPa (Glas3T4Z4) betragen. Der
EinfluB des Keimbildners ist nur gering, wie aus dem Vergleich der Glaskeramiken der
Gléaser 2 T8 und 2T47Z4 hervorgeht. Aus der Tabelle ist erkennbar, dal besonders mit
den Glaszusammensetzungen 2 T4Z4 und 3T4Z4 und einer Kristallisationstemperatur
von Tk =1050° C hohe Werte fiir die Mikrohérte und den Elaszizitatsmodul bestimmt
werden konnten. Untersuchungen zur Festigkeit der Gléaser und Glaskeramiken wurden
an den im kleintechnischen Mafistab hergestellten Gléasern vorgenommen. Die Bewertung

der Ergebnisse erfolgt im Kapitel 5.2.2.

Doch nicht alle Glaszusammensetzungen der beiden Schmelzreihen eignen sich unter
den verwendeten Kristallisationsbedingungen fiir die Herstellung hochfester Glaskera-

miken. Es traten mitunter in den Glaskeramiken so hohe Spannungen auf, woraus eine



KAPITEL 5. ERGEBNISSE

93

Tabelle 5.3: Mechanische Eigenschaften ausgewiihlter Gliser und Glaskeramiken

(LabormafBstab)
Bezeichnung | Kristallisationsprogramm | Mikrohérte (Hy ) [GPa] | E-Modul (£) [GPa]
Glas3T8 Ausgangsglas 74+ 0,1 109 + 3,3
Glas 3 T474 Ausgangsglas 7,7+ 0,1 112 + 34
Glas4 T474 Ausgangsglas 7.8 + 0,1 115 £ 3,5
Glas3T4Z4 | 1000 C - 3 h - 5 K/min 11,2 + 0,3 137 £ 4,1
Glas3T4Z4 | 1050°C - 3 h - 5 K/min 12,3 + 0,2 148 + 4.4
Glas3T4Z4 | 1100°C - 3 h - 5 K/min 12,2 + 0,3 137 + 4,1
Glas2T8 1050 °C - 3 h - 5 K/min 10,1 + 0,2 133 + 4,0
Glas2T4Z4 | 1050 °C -3 h - 5 K/min 12,8 + 0,3 136 + 4,1
Glas2T4Z4 | 1100°C -3 h -5 K/min 12,8 + 0,2 125 + 3.8
Glas 1TS 1050°C - 3 h - 5 K/min 10,3 + 0,2 120 + 3.6
Glas1T4Z4 | 1050°C - 3 h - 5 K/min 9.0 + 0,1 105 + 3,1

Zerstorung der Proben resultierte. Die Zerstorung des Materials setzte bereits wahrend
des Keramisierungsprozesses oder bei dessen Bearbeitung wie z. B. beim Trennen der
Probe ein. Dies betraf grofitenteils die keramisierten Proben der Glaszusammensetzung 4
und 5, d. h. die Glaszusammensetzungen mit einer SiOs-Konzentration von < 50 Mol- %

unter Anwendung hoherer Kristallisationstemperaturen.

5.1.2 Untersuchungen zu den Glisern nahe der eutektischen

Linie der Ausscheidungsfelder Cordierit-Spinell

Die Glaszusammensetzungen 7 und 8 befinden sich in der Nédhe der eutektischen Linie
der Ausscheidungsfelder Cordierit und Spinell, jedoch noch im Feld des Spinells. Die
Gléser unterscheiden sich im Molverhéltnis MgO zu AlyOg, dieses betrdagt 2,0 respek-
tive 1,5. Als Keimbildner wurde wiederum TiO5 und die Kombination von TiO, und
ZrO4 verwendet. In der Tabelle 5.4 sind die Daten der Differenzthermoanalyse sowie der
Dilatometrie aufgefiihrt. Die Glasiibergangstemperaturen liegen im Bereich von 746 ° C
bis 773 ° C. Ein exothermer Peak tritt zwischen 972° C und 1030 ° C auf. Dabei wei-
sen die Glaszusammensetzungen mit dem Keimbildnerzusatz von 8 Mol-% TiO, die
jeweils niedrigeren Temperaturen auf. Somit wird der Transformationspunkt wie auch
die Kristallisationstemperatur mafigeblich vom Zusatz des Keimbildners beeinfluft. Die

Glasiibergangs- und die Kristallisationstemperaturen sind mit denen der Glaser auf der
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Verbindungslinie SiOy—MgAl,O,4 vergleichbar. Der lineare thermische Ausdehnungsko-

effizient « ist geringfiigig hoher als der der Gléaser der ersten beiden Schmelzreihen.

Tabelle 5.4: Ergebnisse der Differenzthermoanalyse und Dilatometrieuntersuchung

der Gliser nahe der eutektischen Linie der Ausscheidungsfelder Cordierit-Spinell

Glas Differenzthermoanalyse Dilatometrie
Tg(onset) [ C] | exoth. Peak | Tg [*C] | ov100-500° ) [107"K™Y]
(Max.) [ C]
Glas7T8 746 972 739 55
Glas 8T8 749 979 746 57
Glas 7T474 772 1023 760 55
Glas8T474 773 1030 763 53

Die Mikrohérte ist mit Hy =7,9 £ 0,1 GPa fiir alle vier Glaser gleich. Der E-Modul

dieser Glaser wurde nicht bestimmt.

Die Glaser wurden einer nachtriglichen Temperaturbehandlung unterzogen. Die Kri-
stallisationstemperatur, deren Haltezeit 3 Stunden betrug, wurde im Bereich von 800 ° C
bis 1100 ° C in 50-K-Schritten verdndert.

Bei einer Kristallisationstemperatur von 800 ° C war visuell und réntgenographisch
keine Verdnderung gegeniiber dem jeweiligen Ausgangsglas sichtbar. In den Diffrakto-
grammen der Proben, die bei einer Kristallisationstemperatur von Tx = 850 ° C kristal-
lisiert wurden, konnten fiir die Glaser, denen beide Keimbildner zugesetzt wurden, Re-
flexe einer sehr geringen Intensitdat der magnesiumalumosilicathaltigen Kristallphase mit
petalitdhnlicher Struktur (MAS) nachgewiesen werden. Im Fall der zirkondioxidfreien
Gléser traten in den Rontgendiffraktogrammen Reflexe geringer Intensitit der Kristall-
phase Cordierit auf. Visuell waren die Proben im Vergleich zu den Ausgangsglésern
leicht getriibt, aber teilweise transparent bzw. transluzent. Die Farbe variierte zwischen
weifl und gelblich. Deutlich sichtbar waren Schlieren, die auf eine Inhomogenitéit der
Ausgangsgléaser schlieflen lassen. Ab einer Kristallisationstemperatur von Tk = 900" C
bis 1000 ° C traten in den zirkondioxidfreien Glaskeramiken enorme Spannungen auf, die
zur Zerstorung der Proben fiihrten. Dies geschah teilweise bereits wahrend der Kera-
misierung oder bei der Bearbeitung des Materials, wie z. B. beim Trennen der Probe.
Bei Kristallisationstemperaturen von Tx = 1050 ° C und 1100 ° C waren die auftreten-
den Spannungen geringer. Generell war es aber nicht moglich, unter Anwendung der

gewdhlten Kristallisationsbedingungen verniinftige Glaskeramiken herzustellen.
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In den untersuchten Proben treten zahlreiche Kristallphasen auf, was die Auswer-
tung der Rontgendiffraktogramme schwierig gestaltete, aufgrund der Uberlagerung von
Reflexen, wie aus den Abbildungen 5.9 bis 5.11 hervorgeht. Dargestellt ist der Kristall-
phasenbestand in Abhéngigkeit von der Glaszusammensetzung, d. h. vom Molverhéltnis
MgO und Al,O3 sowie vom Zusatz des Keimbildners, bei einer Kristallisationstem-
peratur von 900 ° C ( 5.9), 1000 ° C ( 5.10) und 1100 ° C ( 5.11). Es konnte nicht in allen
Fillen eine eindeutige Zuordnung der Reflexe vorgenommen werden. Oft {iberlagern sich
auch die charakteristischen Reflexe, d.h. die Hauptreflexe der Kristallphasen, wie z. B.
bei 20 ~ 26 °. Die Hauptreflexe der Kristallphasen h-/t-Quarzmischkristall, Cordierit
und Magnesiumalumotitanat (MgyAl;TigOs5; JCPDS: 5-0430) liegen in diesem Winkel-
bereich. Aber auch bei den Reflexen der Kristallphasen Cordierit, Enstatit und Sap-
phirin (Mgs 5AlgSi; 5090; JCPDS: 21-0549) kommt es bei 20 =28,5" sowie 20=31,5"
zu Uberlagerungen. Wie in der Abbildung 5.10 sichtbar ist, konnten vereinzelt Reflexe

nicht zugeordnet werden.

Aus der Abbildung 5.9 geht hervor, dafi bei einer Kristallisationstemperatur von
Tk =900 ° C in den zirkondioxidfreien Glaskeramiken die Kristallphasen Cordierit, h-/t-
QMK und Magnesiumalumotitanat ausgeschieden werden. Im Fall der Glaszusammen-
setzung 7 wurde zusétzlich Enstatit nachgewiesen. Ein anderes Kristallisationsverhalten
zeigen die zirkondioxidhaltigen Glaskeramiken. Hier konnte Cordierit nicht nachgewiesen
werden und h-/t-QMK trat nur bei der Glaszusammensetzung 8 auf. Die Glaskeramiken
enthielten hauptsichlich eine petalitdhnliche Magnesiumalumosilicatphase, ZrTiO4 und

Sapphirin.

Bei einer Erhohung der Kristallisationstemperatur um 100 K besitzen die zirkondi-
oxidfreien Glaskeramiken den gleichen Kristallphasenbestand mit Cordierit, h-/t-QMK,
Magnesiumalumotitanat und Enstatit (Abbildung 5.10). Lediglich die Intensitidten der
Reflexe weisen Unterschiede auf. Die Kristallphasen h-/t-QMK, ZrTiO,, Enstatit und
Sapphirin wurden in den zirkondioxidhaltigen Glaskeramiken ausgeschieden. Die Glas-
zusammensetzung 8 zeigt zusétzlich Reflexe geringer Intensitét der petalitdhnlichen Ma-
gnesiumalumosilicatphase. Im Fall der Probe der Glaszusammensetzung 7 war es nicht

moglich, alle Reflexe entsprechenden Kristallphasen zuzuordnen.

Auch die Abbildung 5.11 zeigt wiederum deutlich die Unterschiede im Kristallisa-
tionsverhalten zwischen den zirkondioxidfreien und zirkondioxidhaltigen Glaskeramiken
bei Tx = 1100 " C. Verglichen mit den in Abbildung 5.10 dargestellten Diffraktogram-
men, ist der Kristallphasenbestand der entsprechenden Proben nahezu identisch und der
EinfluB der Kristallisationstemperatur wird lediglich im Intensitdtsunterschied der Re-

flexe deutlich, so sind die Intensitédten der Reflexe vor allem der Kristallphasen Cordierit
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Abbildung 5.9: Kristallphasenbestand in Abhiingigkeit von der Glaszusammenset-

zung und vom Keimbildnerzusatz am Beispiel der Gliser 7 und 8

(T =900°C; tgy =3 h)
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Abbildung 5.10: Kristallphasenbestand in Abhiingigkeit von der Glaszusammenset-

zung und vom Keimbildnerzusatz am Beispiel der Gliser 7 und 8

(Tx = 1000° C; tgx = 3 h)
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und h-/t-QMK in der Abbildung 5.11 hoher.
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Abbildung 5.11: Kristallphasenbestand in Abhingigkeit von der Glaszusammenset-
zung und vom Keimbildnerzusatz am Beispiel der Gléaser 7 und 8

(Tx = 1100° C; tg = 3 h)

Zusammenfassend kann gesagt werden, dafl der Einflul des Keimbildnerzusatzes auf
das Kristallisationsverhalten der Glaser hoher ist, als der der Glaszusammensetzung.
Das unterschiedliche Molverhéltnis von MgO zu Al,O3 wirkt sich somit nur geringfiigig
auf die Bildung der Kristallphasen aus. Die Unterschiede des Kristallphasenbestandes
zwischen den zirkondioxidfreien und zirkondioxidhaltigen Glaskeramiken sind signifi-
kant. Einen mafigeblichen Einfluf} scheint hierbei die Ausscheidung von Cordierit zu
haben. Fiir zwei Glaskeramiken der Glaszusammensetzung 8 wurde die Mikrohérte mit
einer Priifkraft von 0,981 N (HVO0,1) bestimmt. Verwendet wurden hierzu die Glaskera-
miken, die bei Kristallisationstemperaturen von Tk = 950 ° C bzw. Tk = 1000 ° C fiir tx
= 3 h kristallisiert wurden. Es wurden Mikrohértewerte von Hy =10,1+ 0,3 GPa bzw.
Hy =944 0,2 GPa ermittelt. Die Messung der Hérte ist jedoch mit der Schwierigkeit
verbunden, daf} die Proben eine weifle Farbe besitzen und demzufolge stark reflektieren.
Folglich existiert nur ein schwacher Kontrast zwischen Eindruck und Probenoberflache,

dieser erschwert die Messung und vergroflert deren Fehler.



KAPITEL 5. ERGEBNISSE o8

5.1.3 Untersuchungen zum Einflu3 der Keimbildner TiO; und
ZI‘OQ

5.1.3.1 Charakterisierung der Gliser und Glaskeramiken

Ausgehend von der Glaszusammensetzung 3 (55 Mol- % SiOy) wurden Untersuchungen
zum Keimbildnereinflul auf das Kristallisationsverhalten vorgenommen. Miteinander
verglichen wurden die in Tabelle 4.5 aufgefithrten Glaszusammensetzungen sowie die
Gléaser 3T8 bzw. T4Z4 (siehe Tabellen 4.2 und 4.3). Die DTA-Kurven dieser Gldser
sind in Abbildung 5.12 dargestellt.

exotherm

1

DTA [relative Einheiten]

T T T T
600 700 800 900 1000 1100 1200

Temperatur [°C]

Abbildung 5.12: Differenzthermoanalysen der im Labormafistab hergestellten
Gléser in Abhingigkeit vom Keimbildnerzusatz (Autfheizrate: 10 K/min)

Fiir die Bestimmung des Transformationspunktes 7' wurden die Onset-Temperaturen
der Differenzthermoanalyse genutzt. Die Glaszusammensetzung, die 8,0 Mol- % TiO,
enthélt, weist mit Tg="772" C den niedrigsten Transformationspunkt auf. Durch die
partielle Substitution von 2.7; 4,0 und 5,3 Mol- % TiOy durch ZrO,, dies entspricht ei-
nem Molverhéltnis von TiO5:ZrOg von 2:1, 1:1 respektive 1:2, erhoht sich der Trans-
formationspunkt um ca. 15K im Vergleich zur zirkonoxidfreien Zusammensetzung. Ein
Einflul des Molverhéltnisses auf den Tg-Wert geht aus den ermittelten Werten nicht
hervor. Die Werte liegen mit 789 ° C (Glas3TZ21), 784° C (Glas3T4Z4) und 786 ° C
(Glas 3 TZ12) im Bereich der Fehlergrenzen. Dieses Verhalten konnte nicht eindeutig ge-
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Tabelle 5.5: Ergebnisse der Differenzthermoanalyse und Dilatometrieuntersuchung
der Gliaser mit variiertem Keimbildnerzusatz ausgehend von der Glaszusammen-

setzung 3 (22,5 MgO - 22,5 Al,O3 - 55 SiO2 in Mol- %)

Glas 3 Differenzthermoanalyse Dilatometrie
Tg(onset) [*C] | exoth. Peak | Tg [ C] | e(100-500°cy[107 K]
(Max.) [ C]
T8 772 986 756 46
TZ21 789 1028 770 39
T474 784 986 7 45
TZ12 786 980 794 51
74 811 1075 801 43
76 816 1076 806 46
ohne KB 824 1054 810 44

klart werden. Erwartungsgeméf steigt mit zunehmender ZrO,-Konzentration die Trans-
formationstemperatur der Gléser an. Wie die weitere Erhéhung der Transformations-
temperatur der titandioxidfreien Glaszusammensetzungen (Glas 3 Z4, Glas 3 Z6) um ca.
20-30K auf Tg=811"C bzw. Tg=2816" C zeigt. Den hochsten Transformationspunkt
mit Tg =824 " C besitzt die ohne Keimbildner erschmolzene Glaszusammensetzung. Die
Anhéngigkeit der Transformationstemperatur von der ZrOs-Konzentration ist bei den
dilatometrisch bestimmten Tg-Werten deutlicher erkennbar (Tabelle 5.5). Fiir die Tem-
peraturen der jeweiligen Kristallisationspeaks, welche sich im Bereich von 980 ° C bis
1076 ° C bewegen, liegt kein eindeutiger Trend vor. Ein &hnliches Verhalten ist beim
linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten « festzustellen. Die Werte der untersuch-

ten Gléser liegen im Bereich von a1g0—500 ¢y = 39-10~7 K™ bis aq100—500° ¢y = 511077 K.

Das Kristallisationsverhalten von Glasern des Systems MgO-Al,03-SiO, ohne Zu-
satz von Keimbildner wurde an der Zusammensetzung 3 untersucht. In der Abbildung 5.13
sind Rontgendiffraktogramme fiir verschiedene Kristallisationstemperaturen dargestellt.
Daraus geht hervor, dafi die Kristallisation erst bei einer Temperatur von iiber 900 * C
mit der Auscheidung von geringen Mengen h-/t-QMK beginnt. Zu einer zusétzlichen
Cordieritausscheidung kommt es ab Tx =950 " C. Ab T, =1000 ° C wird ausschlieflich
Cordierit gebildet.

Um den EinfluB von Zirkoniumoxid auf das Kristallisationsverhalten beurteilen zu
konnen, wurden zwei Glaser hergestellt, die einen Zusatz von 4,0 Mol- % (Z4) respektive
6,0 Mol- % (Z6) ZrO, enthielten. Ein Vergleich des Kristallphasenbestandes der beiden
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Abbildung 5.13: Kristallphasenbestand in Abhéngigkeit von der Kristallisations-
temperatur am Beispiel der Glaszusammensetzung 3 ohne Keimbildnerzusatz

(tx = 3h)

Zusammensetzungen bei zwei verschiedenen Kristallisationstemperaturen (T =900 ° C
bzw. Tk =1000"° C) ist mit den entsprechenden Réntgendiffraktogrammen in Abbil-
dung 5.14 dargestellt.

Vergleicht man die beiden Zusammensetzungen bei gleicher Kristallisationstempera-
tur miteinander, ist ein deutlicher Unterschied im Kristallisationsverhalten erkennbar.
Bei einer Kristallisationstemperatur von T =900 ° C gibt es im Fall der Probe Glas 3 Z4
keinen Hinweis auf kristalline Phasen, im Fall von Glas3Z6 kommt es hier bereits zur
Ausscheidung von h-/t-QMK. Ebenfalls groBe Unterschiede im Kristallphasenbestand
sind bei einer Temperatur von Tk = 1000 ° C vorhanden. Bei der Zusammensetzung mit
der niedrigeren ZrO,-Konzentration werden die Kristallphasen Cordierit, h-/t-QMK und
ZrOq ausgeschieden. Zur Bildung von h-/t-QMK und ZrO; kommt es auch wenn die
Konzentration von ZrO, erhéht wird, Cordierit kann hier jedoch nicht nachgewiesen

werden.

Die folgende Abbildung 5.15 zeigt den Kristallphasenbestand in Abhéngigkeit von
der Variation des Keimbildners, d.h. in Abhéngigkeit von der partiellen Substitution
von TiOs durch ZrO,. Im Falle des alleinigen Zusatzes von TiO, sind die gebildeten
Kristallphasen h-/t-QMK und Enstatit.
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Abbildung 5.15: Kristallphasenbestand in Abhingigkeit von der Variation des

Keimbildners am Beispiel der Glaszusammensetzung 3 (Tx = 1000 " C; tx = 3 h)
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Die Rontgendiffraktogramme zeigen fiir diese drei Proben einen sehr dhnlichen Kri-
stallphasenbestand (h-/t-QMK, ZrTiO, und Spinell), der sich jedoch deutlich von dem
in der Glaskeramik mit 8,0 Mol- % TiOy abhebt. Hier wird aulerdem der Hauptreflex
(101) des QMK um 26 =0,2" zu niedrigeren 2 6-Werten verschoben in Bezug auf den
entsprechenden Reflex in den zirkoniumoxidhaltigen Glaskeramiken. Die unterschied-
lichen Molverhéltnisse der Keimbildnerkombination wirken sich jedoch nicht nennens-

wert auf das Kristallisationsverhalten der entsprechenden Gléser aus.

5.1.3.2 Mechanische Eigenschaften der Glaser und Glaskeramiken

Zur Untersuchung des Einflusses des Keimbildnerzusatzes auf die mechanischen Eigen-
schaften wurden die Mikrohédrte und der Elastizitdtsmodul der Gléser bestimmt. Die
Ergebnisse sind in der Tabelle 5.6 aufgefiihrt. Die Werte der Mikrohérte liegen im Be-
reich von 7,2 GPa bis 7,7 GPa. Die Unterschiede der Gléser in Bezug auf die Hérte
ist somit gering. Das Glas ohne Keimbildnerzusatz weist die geringste Hérte auf. Der
Wert von Hy =7,7GPa wurde fiir das Glas3T4Z4 ermittelt, d. h. mit dem Zusatz der
Keimbildner im Molverhéltnis 1:1. Es wird festgestellt, dafl die Mikrohérte durch die
verschiedenen Keimbildnerzusétze wie auch ohne die Zugabe von Keimbildner nicht nen-
nenswert beeinfluflt wird. Die E-Modulwerte fiir das keimbildnerfreie Glas und fiir die
titandioxidfreien Gléser (Z4, Z6) wurden nicht bestimmt. Fiir die anderen vier Gliser
liegen die Werte zwischen 105 GPa und 114 GPa und weisen somit einen hohen E-Modul
auf. Eine BeeinfluSung des Elastizitdtsmoduls in Abhéngigkeit von den Keimbildnern

ist hier wiederum nicht feststellbar.

Tabelle 5.6: Mechanische Eigenschaften der Gliser (Labormafstab)

Bezeichnung | Mikrohérte (Hy ) [GPa] | E-modul (F) [GPa]
Glas 3 KB 72 £0,1 n. b.

Glas 376 7,5 £ 0,1 n.b.
Glas374 7.5+ 0,1 n. b.
Glas3TZ12 7,5 + 0,1 114 + 3

Glas 3 T47Z4 7,7£0,1 105 £ 3
Glas3TZ21 74 £ 0,1 113 £ 3
Glas3T8 74+ 0,1 108 £ 3

Fiir keramisierte Proben der Glaszusammensetzung 3 TZ12 bzw. TZ21 wurden die
Mikrohérte und der Elastizitdtsmodul bestimmt. Die Proben wurden bei der angege-

benen Kristallisationstemperatur und bei einer Kristallisationszeit von 3 Stunden ther-
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misch nachbehandelt. Die ermittelten Werte sind in Abhéngigkeit von der Kristallisa-
tiontemperatur in den Abbildungen 5.16 und 5.17 graphisch dargestellt. Fiir die Mi-
krohérte wie auch fiir den Elastizitdtsmodul ist zu erkennen, dafl mit Erhéhung der
Kristallisationstemperatur die Werte dieser mechanischen Eigenschaften ansteigen. Bei
Temperaturen von Tx <900 ° C liegen die Mikrohértewerte im Bereich der Werte der
Ausgangsgiser. Ein dhnliches Verhalten zeigt der E-Modul, hier treten selbst bei ei-
ner Kristallisationstemperatur von Tx =950 ° C kaum Unterschiede gegeniiber der Aus-
gangsgldser auf. Die ermittelten Werte bewegen sich innerhalb der Fehlergrenzen. Ab
einer Kristallisationstemperatur von Tk > 1000 ° C kommt es zu einem signifikanten An-
stieg der Mikrohérte, wobei auch Unterschiede zwischen den Glaszusammensetzungen
deutlich werden. Fiir die Glaskeramiken mit dem Keimbildnergemisch TZ12 konnten er-
heblich hohere Werte gemessen werden, als fiir die entsprechende Glaskeramik der Glas-
zusammensetzung 3 TZ21. Im Fall der Probe, welche bei einer Kristallisationstemperatur
von Tk =1100 ° C hergestellt wurde, konnte ein Wert von Hy =13 GPa bestimmt wer-
den. Fiir die entsprechende Probe mit dem Zusatz der Keimbildner im Molverhéltnis
2:1 (TZ21) konnte die Mikrohérte nicht bestimmt werden, da diese bereits wiahrend
des Keramisierungsprozesses zerbrach. Beim Elastizitdtsmodul treten keine signifikanten
Unterschiede zwischen den beiden Glaszusammensetzungen auf. Die Werte befinden sich
in den entsprechenden Fehlergrenzen. Der héchste Wert mit F =153 GPa wurde fiir die
Glaskeramik (Glas3TZ12), welche unter den Kristallisationsbedingungen 7Tx = 1100 ° C

und tx =3 h erhalten wurde, gemessen.
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Abbildung 5.17: E-Modul in Abhingigkeit von der Kristallisationstemperatur am
Beispiel der Glaszusammensetzung 3 mit unterschiedlichem Molverhéiltnis der
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5.1.4 Einflufl der Substitution von MgO durch ZnO

5.1.4.1 Charakterisierung der Gliser und Glaskeramiken

Ausgehend von der Glaszusammensetzung 3 T4Z4 wurde dieser zunéchst 2,5; 5,0 bzw.
10,0 Mol-% ZnO zugesetzt. Der Anteil von MgO wurde entsprechend reduziert. Die

Glaser wurden charakterisiert und anschlieBend thermisch nachbehandelt.

Visuell waren die Gléser, zum einen untereinander und zum anderen gegeniiber dem
zinkoxidfreien Glas, hinsichtlich ihrer gelbbraunlichen Farbe sowie ihrer Transparenz

nicht zu unterscheiden.

Durch DTA-Untersuchungen der Gléser konnte eine Abnahme der Transformations-
punkte im Vergleich zur zinkoxidfreien Zusammensetzung festgestellt werden. Im Fall
des Glases, in dem 10,0 Mol- % MgO durch ZnO substituiert wurde, konnte eine Er-
niedrigung des Transformationspunktes um ca. 30 K beobachtet werden. Der Kristalli-
sationspeak liegt zwischen 950 ° C und 975 ° C. Dieser wird ebenfalls mit der Erhohung
der ZnO-Konzentration in den Glésern zu niedrigeren Temperaturen verschoben (Ab-
bildung 5.18). In Tabelle 5.7 sind die Werte fiir den Tqg und fiir die Kristallisationspeaks
angegeben, sowie der lineare thermische Ausdehnungskoeffizient «, der fiir diese Gléser
im Bereich von igo—500-c)=34-10"" K™ bis a(100-500-c)=43-10"" K™ liegt. Zum
Vergleich sind auch die entsprechenden Werte der Glaszusammensetzung 3 T4Z4 ohne
Zn0O-Zusatz aufgefiihrt. Eine Abhéngigkeit des linearen thermischen Ausdehnungsko-

effizienten von der Zusammensetzung ist nicht eindeutig erkennbar.

Tabelle 5.7: Ergebnisse der Differenzthermoanalyse und Dilatometrieuntersuchung

der zinkhaltigen Gliser

Glas3T4Z4 | Differenzthermoanalyse Dilatometrie
Tg(onset) [°C] | exoth. Peak | Tg [ C] | e(100-500°cy[107 K]
(Max.) [ C]
ohne ZnO 784 974 7T 46
Zn0 25 780 974 776 39
Zn0 5,0 774 960 784 43
Zn0 10,0 752 950 757 34

Eine Analyse der Glaszusammensetzungen wurde mittels EDX am Rasterelektro-
nenmikroskop (REM) durchgefiihrt. Die Ergebnisse gehen aus Tabelle 5.8 hervor. Beim
Vergleich der Analysenwerte mit denen der Synthese (Tabelle 4.6) gibt es eine gute
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Abbildung 5.18: Differenzthermoanalyse der zinkhaltigen Gliser im Vergleich zur

Glaszusammensetzung 3 T4Z4 (Aufheizrate: 10 K/min)

Ubereinstimmung fiir MgO, Al,O3 und SiO,. Der Fehler liegt hier bei ca. 6 % und somit
im Fehlerbereich (relativer Fehler) der EDX-Analyse, der fiir Oxidkonzentrationen von
1-10Ma- % in der Probe mit 3-10Ma- % angegeben wird. Ein grofierer Fehler von 15

bis 28 % ist bei der Konzentrationsbestimmung von TiO,, ZrO, und ZnO zu verzeich-

nen. In den Aufnahmen der Proben, an denen die EDX-Analyse durchgefiihrt wurde,

waren keine Kristalle sichtbar. Fiir die relativ hohen Abweichungen ist vermutlich die

Inhomogenitédt der Proben verantwortlich.

Tabelle 5.8: Ergebnisse der EDX-Analyse (REM) der zinkhaltigen Gliser

(Angaben in Ma- %)

Oxide | ZnO 2,5 | ZnO 5,0 | ZnO 10,0
MgO | 104 8,8 6,2
ALO; | 30,3 29,1 29,1
Si0, 45,4 44,2 42.8
TiO, 5,0 4,3 4,4
7rO, 5,6 6,7 7.4
ZnO 3,3 6,9 10,2
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Die Abbildung 5.19 zeigt die Rontgendiffraktogramme von vier Glaskeramiken mit
einer ZnO-Konzentration zwischen 0 Mol- % und 10,0 Mol- %. Die Wirmebehandlung
wurde bei einer Kristallisationstemperatur T =1000° C und einer Haltezeit tx =3h
durchgefiihrt. In allen Fallen kommt es zur Ausscheidung von h-/t-QMK, dessen Peak-
lage durch die unterschiedlichen Glaszusammensetzungen jedoch nicht beeinflult wird,
und ZrTiOy. In der zinkoxidfreien Glaskeramik tritt zudem Spinell auf. Durch die Substi-
tution von MgO durch ZnO erfolgt die Bildung einer Gahnit-Spinell-Mischkristallphase
(Zn/MgAl,O,), die sich mit hoherer ZnO-Konzentration in Richtung Gahnit verschiebt,
worauf das Verschwinden des Spinell-Reflexes (111) bei 20 =19° schliefen 1&8t. Des-
weiteren ist eine Intensitdtszunahme der Reflexe des Gahnits bei 260 =31,2" (220) bzw.
20=36,7" (311) mit steigender ZnO-Konzentration sichtbar.
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Abbildung 5.19: Kristallphasenbestand in Abhingigkeit von der ZnO-
Konzentration (7% = 1000 C; tx = 3 h)

Trotz des Einbringens einer weiteren Komponente in das Glassystem treten nur ge-
ringe Anderungen im Kristallphasenbestand in Bezug auf die zinkfreie Glaszusammen-
setzung auf. Die mechanischen Eigenschaften der resultierenden Glaskeramiken sind mit

denen der zinkfreien Glaskeramiken vergleichbar.

Die Abhéngigkeit des Kristallphasenbestandes von der Kristallisationstemperatur
wird in Abbildung 5.20 am Beispiel des Glases 3 T474 7Zn0O 10,0 gezeigt. Der Kristallisa-

tionsverlauf kann wie folgt beschrieben werden: Bei einer Kristallisationstemperatur von
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Tk =850 ° C werden geringe Mengen einer magnesium-/zinkalumosilicathaltigen Phase
mit petalitdhnlicher Struktur sowie geringe Mengen h-/t-QMK ausgeschieden. Ab einer
Kristallisationstemperatur T >900° C kommt es zur Ausscheidung von h-/t-QMK|
dieser bildet die Hauptkristallphase, sowie zur Bildung von ZrTiO4 und Gahnit-Spinell-
Mischkristallen. Diese Kristallphasen kénnen iiber den gesamten untersuchten Tempera-
turbereich (900- 1100 ° C) nachgewiesen werden. Mit steigender Kristallisationstempera-
tur wird eine bessere Trennung der beiden Reflexe (ZrTiO4 und Gahnit-Spinell-MK) im
Bereich 260 =30-32" deutlich. Dies ist ein Hinweis dafiir, dafl bei hohen Temperaturen
grofere Kristallite vorliegen kénnten. Besonders gut erkennbar ist in dieser Graphik die
Verschiebung des Hauptreflexes von QMK (101) bei 20~26° zu hoheren 2 6-Werten
mit Erhchung der Kristallisationstemperatur. Diese Beobachtung ist auf die Bildung von
t-QMK bei hohen Kristallisationstemperaturen zuriickzufithren, wiahrend bei niedrige-
ren Temperaturen bevorzugt h-QMK ausgeschieden wird. Die Verschiebung verlauft im
Bereich von 260 =25,8" bis 260=26,4", d.h. 0,6 ° fiir einen Unterschied der Kristallisa-
tionstemperatur von 200 ° C. Die Verschiebung zeigt sich auch bei den zur Kristallphase
gehorenden Reflexen geringerer Intensitéit, wie z.B. 260 =20" und 260 =49 ° . Diese Be-
obachtung wurde bereits im Kapitel 5.1.1 diskutiert.

— 1100:C . » h-/t-QMK
1050°C % Gahnit/ Spinell

— 1000°C i

— Tos0ee ° ZrTiO,
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Abbildung 5.20: Kristallphasenbestand des Glases 3 T4Z4 ZnO 10,0 in Abhéngigkeit

von der Kristallisationstemperatur (¢x = 3 h)
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In der Abbildung 5.21 wird die Abhéngigkeit des Kristallphasenbestandes von der
Kristallisationszeit der Glaser 3 T4Z4 mit Zusatz von 2,5 Mol- % ZnO respektive 10,0
Mol- % ZnO dargestellt. Die Kristalisationstemperaturen liegen im Bereich von #x 0,5 -
24 h. Die Proben wurden mit einer Aufheizrate von 5 K/min auf die Kristallisationstem-
peratur von Tk =1050° C gebracht und nach der entsprechenden Haltezeit von tx =3h
mit 5 K/min auf Raumtemperatur abgekiihlt. In beiden Glésern werden die Kristallpha-
sen h-/t-QMK, ZrTiO4 und Zn/MgAl;O4 (Gahnit-Spinell-Mischkristalle) gebildet und
zwar nahezu unabhéngig von der Kristallisationszeit. Bei der hoheren Kristallisations-
zeit kommt es lediglich zu einer besseren Trennung der Reflexe bei 260 =30-32" und zu
einer Verschiebung der Reflexe des QMK zu hoheren 2 8-Werten, d. h. eine Verschiebung
in Richtung t-QMK.
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Abbildung 5.21: Kristallphasenbestand fiir das Glas3T4Z4ZnO 2,5 bzw. das
Glas 3 T4Z4Zn0 10,0 in Abhingigkeit von der Kristallisationszeit (7% = 1050 ° C)

Beim Vergleich der Rontgendiffraktogramme der Glaskeramiken beider Gléaser mit-
einander wird deutlich, dafl die Intensitét der Reflexe fiir die Gahnit-Spinell-Mischkristalle
der Glaskeramiken mit einer ZnO-Konzentration von 10,0 Mol- % ansteigt, bezogen auf
die Glaskeramiken mit einer ZnO-Konzentration von 2,5 Mol- %. Fiir diese halbquan-
titative Abschétzung wurde die Intensitiat des Zr'TiO4 als innerer Standard betrachtet.
Daran ist zu erkennen, dafl sich das Reflexverhéltnis ZrTiO4 zu Gahnit-Spinell-MK bei
20 =30-32" umkehrt. Feststellen 148t sich auch das Verschwinden des fiir die Spinell-
kristallphase typischen Reflexes bei 260 =19 " bei hoher ZnO-Konzentration. Diese Beo-
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bachtung liBt vermuten, dafl bei einer Konzentration von 10,0 Mol- % die Struktur des
Gahnit-Spinell- MK der von Gahnit (ZnAl,O,4) dhnlicher ist als im Fall der Glaszusam-
mensetzung mit 2,5 Mol- % ZnO, diese liegt mehr auf der Seite des Spinells (MgAl;Oy).
Es ist dennoch angebracht in beiden Féllen von Gahnit-Spinell-Mischkristallen zu spre-
chen, da eine eindeutige Identifizierung der Kristallphasen aufgrund der einheitlichen
Lage der Reflexe, mit Ausnahme des Reflexes bei 20 =19 fiir Spinell (111), nicht vor-

genommen werden kann.

Mittels einer Zweistufenkeramisierung sollte der Einflufl der Keimbildung auf das
Kristallisationsverhalten, wie z.B. Kristallphasenbestand und Kristallitgrofie, untersucht
werden. Die Rontgendiffraktogramme sind in Abbildung 5.22 zu sehen. Die Glaskerami-
ken wurden von der Glaszusammensetzung 3 T474 ZnO 10,0 erhalten. Als Keimbildungs-
temperaturen wurden 800, 820 und 850 ° C gewéhlt. Die Haltezeit im Keimbildungsbe-
reich betrug 2 Stunden. Bis zur Keimbildungstemperatur wurde mit 2,5 K/min aufge-
heizt, anschlieBend wurden die Proben mit 5 K/min auf eine Kristallisationstemperatur
von T =1000 " C gebracht. Die Proben wurden einer Kristallisationszeit von 3 Stunden
unterzogen und anschliefflend mit 5 K/min auf Raumtemperatur abgekiihlt. Zum Ver-

gleich ist auch ein Rontgendiffraktogramm einer einstufig wérmenachbehandelten Probe

angegeben.
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Abbildung 5.22: Kristallphasenbestand fiir das Glas3T4Z4Zn0O 10,0 in
Abhingigkeit von der Keimbildungstemperatur
(tKBZQh; TK: 10000 C; tK:?)h)
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Der Kristallphasenbestand, welcher sich aus h-/t-QMK, ZrTiO4 und Gahnit-Spinell-
MK zusammensetzt, ist nahezu identisch. Die gewéhlten Keimbildungstemperaturen
haben somit kaum einen Einfluf} auf das Kristallisationsverhalten der Gléser. Es tritt
jedoch ein zusétzlicher Reflex bei 20 =24,1" auf, dessen Intensitidt bei der hochsten
Keimbildungstemperatur von Txpg=_850" C am grofiten ist. Dieser Reflex kann der Kri-
stallphase Quarz (SiO,) zugeordnet werden. Die Reflexe des QMK liegen im Fall der
Glaskeramik, in der die Keimbildung bei T p =800 " C stattgefunden hat, bei niedrige-
ren 2 6-Werten.

Am Beispiel von Glas3T47Z47n0 10,0 soll die Abhéngigkeit des Kristallphasenbe-
standes von der Aufheizrate beschrieben werden. Die verwendeten Aufheizraten lie-
gen im Bereich von 0,5 K/min bis 10,0 K/min. Die Kristallisationstemperatur von
Tk =1050° C wurde fiir 3 Stunden gehalten. Das Abkiihlen auf Raumtemperatur er-
folgte mit 5 K/min.

In diesen Proben wurden die Kristallphasen h-/t-QMK, ZrTiO4 und Gahnit-Spinell-
Mischkristall ausgeschieden. Bei der Probe mit der niedrigsten Aufheizrate (0,5 K/min)
tritt im Vergleich zu den anderen Aufheizraten ein weiterer Reflex bei 260 = 242" auf,
der auf die magnesium-/zinkalumosilicathaltigen Kristallphase hinweist. Mit Ausnahme
des Auftretens dieser Kristallphase gibt es kaum Unterschiede beziiglich des Kristall-
phasenbestandes der resultierenden Glaskeramiken, dies gilt auch fiir die Intensitéit der
Reflexe. Somit kann gesagt werden, dafl die Aufheizrate nur geringe Auswirkungen auf
die Bildung der Kristallphasen hat.

In der folgenden Abbildung 5.23 werden zwei TEM-Aufnahmen der Glaskeramik des
Glases 3 T47Z4 7Zn0 10,0, die bei Tx =1050 ° C und tx =24 h keramisiert wurde, gezeigt.
Die Kristallisationszeit von 24 Stunden wurde gewéhlt, um grolere Kristalle zu erhalten.
Es wurde jedoch ein feinkristallines Gefiige mit KristallitgrofSen zwischen 20 nm und 70
nm ausgebildet. Zudem ist ein hoher Kristallisationsgrad vorhanden. Die geringe Kristal-
litgréBe und der hohe Volumenanteil an Kristallphase brachten erhebliche Schwierigkei-
ten bei der Bestimmung der Zusammensetzung der Kristalle mittels EDX-Analyse mit
sich. Die Zusammensetzungen der Kristallphasen konnten nicht berechnet werden, da oft
alle Elemente der Glaszusammensetzung erfafit wurden. Die durchgefiihrten Berechnun-
gen ergaben keine sinnvollen Zusammensetzungen von Kristallphasen. Haufig wurde ein
»,Wandern“ des Elektronenstrahls beobachtet, wie der Kontaminationsfleck im rechten
Bild der Abbildung 5.23 zeigt. Eine Absicherung der durch die Rontgendiffraktometrie
zugeordneten Kristallphasen mittels EDX-Analyse am Transmissionselektronenmikro-

skop konnte somit nicht vorgenommen werden.
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Abbildung 5.23: TEM-Aufnahmen von Glas 3 T4Z4 ZnO 10,0
(wiarmenachbehandelt: Tk =1050 ° C; tx =24 h)

5.1.4.2 Mechanische Eigenschaften der Glaser und Glaskeramiken

Die Abbildungen 5.24 und 5.25 zeigen die Mikrohérte nach Vickers einerseits in Abhéngig-
keit von der Kristallisationstemperatur und andererseits von der Kristalliationszeit. Dar-
gestellt sind hierbei die Hartewerte der Glaskeramiken und zum Vergleich die Werte der

Glaser.

Die Werte fiir die Mikrohérte der Glaser liegen zwischen 7,2 und 7,8 GPa. Hierbei
ist der Wert fiir das Glas mit der ZnO-Konzentration von 10,0 Mol- % am hochsten,
dies ist auch bei den keramisierten Proben der Fall. Die Verldufe fiir die drei Gléser
zeigen die gleiche Abhéngigkeit, und zwar steigen sie signifikant mit Erhohung der
Kristallisationstemperatur an (Abbildung 5.24). Bei Kristallisationstemperaturen von
Tk >1000 ° C kann eine deutliche Steigerung der Mikrohérte erreicht werden. Bei nied-
rigen Kristallisationstemperaturen von Ty <850 ° C liegen die Werte im Bereich des
jeweiligen Glases. Ab Tx =900 " C kommt es zum Anstieg der Mikrohérte, bei dieser
Temperatur bildet sich als einzige Kristallphase h-/t-QMK. Ab 950 ° C werden zusétzlich
ZrTi0O4 und Gahnit-Spinell-Mischkristalle ausgeschieden. Dieser Kristallphasenbestand
bleibt iiber dem gesamten Temperaturbereich bis 1100 ° C unveréndert. Die Mikrohérte
der Proben steigt jedoch weiter an, was mit der Erhohung der Kristallinitat erklart
wird. Fiir die Glaskeramiken der Glaszusammensetzung3T474 Zn0O 10,0, welche bei
Kristallisationstemperaturen von Tk = 1050 ° C bzw. Tk = 1100 ° C hergestellt wurden,
konnten Mikrohédrtewerte von 11,3 GPa bzw. 12,3 GPa gemessen werden. Im Vergleich
zum Glas, das eine Mikrohérte von 7,8 GPa aufweist, entspricht dies einer Steigerung von
ca. 57 %. Die Erhohung der Mikrohérte fiir die Glaskeramiken der beiden anderen Glas-

zusammensetzungen (ZnO 2,5 und ZnO 5,0) ist analog zu der Glaszusammensetzung
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mit 10,0 Mol-% ZnO. Sie entspricht im Fall der héchsten Keramisierungstemperatur
Tx =1100 ° C ca. 60 % in Bezug auf das jeweilige Ausgangsglas.
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Abbildung 5.24: Mikrohirte der Gliser 3 T4Z47Zn0 2,5; 3T4Z4Zn0O 5,0 und
3T4Z4Zn0 10,0 in Abhéingigkeit von der Kristallisationstemperatur ({x = 3 h)

Vergleicht man die Mikrohértewerte der Glaskeramiken der drei Glaszusammenset-
zungen untereinander, so kann bis zu Tx =900 ° C kaum eine Abhéngigkeit hinsicht-
lich der ZnO-Konzentration festgestellt werden. Die Werte der Glaskeramiken des Gla-
ses 3 T474 7Zn0 10,0 sind geringfiigig hoher als die der Glaskeramiken der beiden anderen
Gléser, liegen aber nah beeinander. Bei Kristallisationstemperaturen von Tk >900 " C
ist eine signifikante Erhchung der Mikrohérte zu beobachten. Alle drei Glaszusammen-
setzungen zeigen dhnliche Kurvenverlaufe der Mikrohéarte in Abhéngigkeit von der Kri-
stallisationstemperatur. Eine Korrelation beziiglich der ZnO-Konzentration ist nicht er-

kennbar.

Die in Abbildung 5.25 dargestellte Abhéngigkeit der Mikrohérte von der Kristallisa-
tionszeit verdeutlicht einen drastischen Anstieg der Mikrohérte bereits bei einer Kri-
stallisationszeit von tx =30 min bei der Kristallisationstemperatur von Ty =1050" C
um ca. 40% beziiglich des Glases. Mit Erhohung der Kristallisationszeit nimmt die
Mikrohérte weiterhin zu, obwohl der Kristallphasenbestand, der sich aus h-/t-QMK,
ZrTiO4 und Gahnit-Spinell-Mischkristall zusammensetzt, gleich bleibt. Das liegt mog-

licherweise im Unterschied bei der Ausbildung des Gefiiges begriindet. Das Maximum
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liegt fiir die Glaser 3 T4Z4 5,0 und 3'T474 10,0 bei tx = 12 h, mit 12,2 GPa respektive
12,6 GPa. Der Maximalwert wird fiir das Glas mit der ZnO - Konzentration von 2,5
Mol- % mit Hy =12,6 GPa bei tx =24h erreicht.

Ein Trend in Bezug auf die unterschiedlichen ZnO-Konzentrationen ist nicht ersicht-
lich. Die Werte der Mikrohirte liegen in den meisten Féllen eng beieinander, meist noch

innerhalb der Fehlergrenzen.
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Abbildung 5.25: Mikrohirte der Gliser 3 T4Z47Zn0 2,5; 3T4Z4Zn0O 5,0 und
3T4Z4 Zn0 10,0 in Abhingigkeit von der Kristallisationszeit (7% = 1050 " C)

Die Keimbildung bei einer Keimbildungszeit von txg =2h bewirkt eine geringe Zu-
nahme der Mikrohérte im Fall der mit einer Keimbildungstemperatur von T g =850" C
hergestellten Glaskeramiken. Fiir die Glaszusammensetzung mit der héchsten ZnO-
Konzentration wurde hierbei eine Mikrohérte von Hy = 11,2 GPa erhalten. Der entspre-
chende Mikrohartewert der Glaskeramik ohne Keimbildung liegt bei Hy = 10,7 GPa. Die
Kristallisationsbedingungen waren T = 1050 C bei einer Haltezeit von tx =3h. Die
Keimbildungstemperaturen von 800 ° C und 820 ° C fithren nicht zu einer Erhéhung der
Mikrohérte. Aus dem Vergleich der Hértewerte der resultierenden Glaskeramiken der
drei Glaszusammensetzungen geht hervor, dafl bei einer Konzentration von 10,0 Mol-%
Zn0O die Mikroharte deutlich iiber der der Glaskeramiken der beiden anderen Glaszu-
sammensetzungen mit 2,5 Mol-% bzw. 5,0 Mol-% ZnO liegt. Letztere weisen zueinander

kaum Unterschiede auf.
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Die Variation der Aufheizrate hat nahezu keinen Einflul auf die Mikrohérte. Die
Kristallisationstemperatur betrug Tx = 1050 ° C bei einer Haltezeit von 3 h. Aufgeheizt
wurden die Proben mit 0,5; 1,0; 2,5; 5,0 bzw. 10,0 K/min. Fiir alle Proben liegen die
Werte der Mikrohérte im Bereich von Hy = 10,8 bis Hy = 12,0 GPa. Eine Abhéngigkeit

beziiglich der Glaszusammensetzungen ist nicht erkennbar.
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5.2 Untersuchungsergebnisse der im kleintechnischen

Maflstab hergestellten Glisern

5.2.1 Charakterisierung der Gliaser und Glaskeramiken

Anhand der Ergebnisse der durchgefithrten Untersuchungen an den Glédsern im La-
bormafstab, wie z. B. Schmelzverhalten, Differenzthermoanalyse, Kristallisationsverhal-
ten und Kristallphasenbestand, sowie Bestimmung der mechanischen Eigenschaften,
welche im Kapitel 5.1 beschrieben werden, wurden die Gléaser 2 T4Z4, 3 T474, sowie
3T4747n0 10,0 und Glas6 T8 ausgewihlt, um diese im kleintechnischen Maflstab her-
zustellen. Die vordergriindigen Auswahlkriterien dieser Glaser waren das Schmelzverhal-
ten, d. h. Schmelztemperaturen von Ts > 1600 * C und keine Neigung zur spontanen Kri-
stallisation sowie das Erreichen der in der Aufgabenstellung geforderten mechanischen
Eigenschaften. Insbesondere waren hierbei die Mikrohérte mitWerten von Hy > 8 GPa
und der Elastizitdtsmodul mit Werten von F > 100 GPa von Bedeutung. Die Herstel-
lung der Glaser im 4-1-Mafstab wurde im Kapitel 4.3 beschrieben. Die Gléser zeigten
vom Einschmelzen des Gemenges bis zum Gieflprozel, mit Ausnahme des Glases6 T8,
ein gutes Schmelzverhalten. Nach dem Abkiihlprozefl (Annealing) wurden klare, gelb-
braunlich gefirbte Glasblocke erhalten. Anzeichen auf spontane Kristallisation gab es
nicht, im Inneren der Blocke traten lediglich vereinzelt kleinere Blasen von bis zu 2 mm
Grofle auf. Das Glas6 T8 begann wéahrend des Giefivorganges zu kristallisieren. Nach-
dem das Glas entspannt wurde, waren die Blocke im gesamten Volumen kristallisiert,

als Kristallphasen konnten Cordierit und Spinell nachgewiesen werden.

Um die Qualitéit der Glédser hinsichtlich der Vermeidung von Blasen zu verbessern,
wurden Lautermittel, in diesem Fall ein Gemisch aus As,O3 und SbyO3 zu 0,4 Ma-% bzw.
0,3 Ma- %, zugesetzt. Die Untersuchungen fanden an der Glaszusammensetzung 3 T4Z4
statt. Das hergestellte Glas 3 T474 LMZ wies jedoch visuell keine nennenswerte Verbes-
serung beziiglich der Blasigkeit auf.

Die Tabelle 5.9 zeigt die Ergebnisse der Differenzthermoanalyse und die linearen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten « der im kleintechnischen Mafistab hergestellten
Glaser. Die Temperaturen fiir den Transformationspunkt liegen im Bereich von 757 ° C
bis 792 ° C, dabei besitzt die Glaszusammensetzung, in der 10,0 Mol- % MgO durch
7ZmO substituiert wurde, den niedrigsten Transformationspunkt. Der Transformations-
punkt des Glases 2 T474 liegt bei Tg =791 " C und ist in Bezug auf das Glas3T4Z4 um
25 K hoher. Verantwortlich dafiir ist die hohere Konzentration an SiO,, die die Visko-

stitat der Glaser erhoht und demzufolge auch zur Erhohung des Transformationspunktes
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fithrt [14,35,88]. Das Glas 3 T4Z4 LMZ weist mit Tg =792 " C ebenso einen hohen Trans-
formationspunkt auf. Die exothermen Peaks liegen im Bereich von 938 ° C bis 976 ° C.
Eine Abhéngigkeit von der Glaszusammensetzung ist jedoch nicht erkennbar. Das ist
auch beim linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten « der Fall. Dieser liegt fiir
die Gléser bei a100-500°c) =39 107"K~! bis Q(100—500° ) = 46 - 107K

Beim Vergleich der Angaben fiir die drei ersten Géser der Tabelle 5.9 mit den entspre-
chenden Angaben der Gléser des Labormafstabes (Tabellen 5.2 und 5.7) ist festzustellen,
daf} diese gut miteinander iibereinstimmen. Gréflere Unterschiede sind lediglich beim
mittels Differenzthermoanalyse ermittelten Transformationspunkt des Glases 3 T4Z4 zu
beobachten. Dessen Differenz zwischen dem im Labormafstab (7g=787"C) und dem
im kleintechnischen Mafistab hergestellten Glas (Tg =766 ° C) betragt ca. 20 K, dies ent-
spricht einer Abweichung von ca. 2,6 %. Fiir die beiden anderen Géser liegen die Abwei-
chungen bei 7K (Glas2 T4Z4) bzw. 5 K (Glas3T4Z4 Zn0 10,0). Im Fall der exothermen
Peaks, d. h. der Kristallisationspeaks, bestehen nur geringe Differenzen. Die héchste mit
12 K tritt beim Glas 3 T4Z4 ZnO 10,0 auf. Auch existiert in dieser Glaszusammensetzung
ein groBerer Unterschied zwischen den linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
von (100500 ¢y =5-107"K™! im Vergleich zu den beiden anderen Glésern. Die di-
latometrisch bestimmten Transformationspunkte zeigen wiederum kaum Unterschiede
beziiglich der zwei verschiedenen Herstellungsverfahren der Géser. Anhand dieser Er-
gebnisse kann die Mafistabsvergroferung tendenziell in Bezug auf die thermischen Ei-
genschaften als erfolgreich angesehen werden. Die Glaszusammensetzung 3 T474 LMZ
wurde nur im kleintechnischen Mafstab erschmolzen, somit liegen keine Vergleichswerte

des LabormafBstabes vor.

Tabelle 5.9: Ergebnisse der Differenzthermoanalyse und Dilatometrieuntersuchung

der im kleintechnischen Mafistab hergestellten Gliser

Bezeichnung Differenzthermoanalyse Dilatometrie
Tg(onset) [* C] | exoth. Peak | Tq [*C] | oq100-500° )
(Max.) [* C] [1077K 1]
Glas2T474 791 956 780 39
Glas3T474 766 976 770 46
Glas 3T4747n0 10,0 757 938 756 39
Glas 3 T4Z4 LMZ 792 962 784 42

Die erhaltenen DTA-Kurven der Glaser sind in Abbildung 5.26 dargestellt. Die Auf-

heizrate betrug in allen Fillen 10 K/min.
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Abbildung 5.26: DTA-Kurven der im kleintechnischen Maf3stab hergestellten
Glaser 2 und 3 T4Z4, 3 T4Z4Zn0 10,0 und 3 T4Z4 LMZ (Autheizrate: 10 K/min)

TEM-Aufnahmen der Gléser 3 T4Z4 ohne bzw. mit Lautermittel sind in der Abbil-
dung 5.27 zu sehen. Dabei zeigt das Glas3 T4Z4 ohne Lautermittelzusatz eine Entmi-
schung in Form von Trépfchen in sehr kleinen Dimensionen von d < 40 nm. Deutlich wird
das durch die Strukturunterschiede zwischen der Probe und der MoOs-Testfliche. Fiir
das Glas 3 T47Z4, welches die Lautermittel As;O3 und SboO3 enthélt, ist mit der ange-
wandten Prédparations- und Untersuchungsmethode in den hier nachweisbaren Dimen-

sionen keine Phasentrennung nachweisbar. Strukturunterschiede zwischen Probe und
Testflache sind in der TEM-Aufnahme des Glases 3 T4Z4 LMZ nicht zu erkennen.

Die Viskositatsbestimmung war aufgrund der Kristallisationsanfalligkeit der Gléser
sehr schwierig und konnte mittels Rotationsviskosimeter nicht durchgefiihrt werden.
Die dynamische Viskositdt dieser vier Gldser wurde unter Verwendung eines Kugel-
ziehviskosimeters bestimmt. Das Einsetzen der Kristallisation bei Temperaturen von
T <1450 ° C beeinflufite die Viskositdat der Gliaser und damit die Ergebnisse der Visko-
sitdtsbestimmungen ab Temperaturen von 7' < 1450 ° C. In Abbildung 5.28 ist die dyna-
mische Viskositéit gegen die Temperatur aufgetragen. Aussagen zur Viskositdt konnen
jedoch nur im Temperaturbereich von 1450 ° C bis 1550 ° C getroffen werden. Die dyna-
mische Viskositédt des Glases3T47Z4 sowie die der zinkhaltigen Glaszusammensetzung
sind nahezu gleich. Die Viskositit des Glases, das mit Lautermittel erschmolzen wurde,

liegt fiir die Temperaturen 1450 ° C bzw. 1500 ° C geringfiigig hoher als die der beiden
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Abbildung 5.27: TEM-Aufnahmen der Gliser ohne bzw. mit Liutermittelzusatz

(Probenpréparation: Abdruckverfahren; frische Bruchfliche mit MoOs-Testfléche)
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Abbildung 5.28: Dynamische Viskositit der im kleintechnischen Mafistab herge-
stellten Gliser 2 und 3 T4Z4, 3 T4Z4 Zn0O 10,0 und 3 T4Z4 LMZ

(Kugelziehviskosimeter)



KAPITEL 5. ERGEBNISSE 80

anderen Glaser. Bei 1550 ° C ist die dynamische Viskositit der drei Glaser mit 1~ 3 Pas
annidhernd gleich. Wie zu erwarten, sind die Viskositéitswerte des Glases2 T4Z4, auf-

grund der hoheren SiO,-Konzentration in Bezug auf die anderen Gléser, am héchsten.

In den Abbildungen 5.29 und 5.30 ist zum einen der Kristallphasenbestand am Bei-
spiel der Glaszusammensetzung 2 T4Z4 in Abhéingigkeit von der Kristallisationstempera-
tur fiir eine Kristallisationszeit von tzx = 3 h und zum anderen von der Kristallisationszeit
bei einer Kristallisationstemperatur von Ty = 1050 " C dargestellt. Aus der Darstellung
der Abhéngigkeit von der Kristallisationstemperatur (Abbildung 5.29) ist zu erkennen,
daB bei einer Temperatur von Ty =850 ° C eine petalitdhnliche Magnesiumalumosilicat-
phase und Zirkoniumtitanat ausgeschieden wird. Im Temperaturbereich von T =900 -
1000 ° C sind keine Unterschiede im Phasenbestand erkennbar, dabei wurden die Kri-
stallphasen h-/t-QMK, ZrTiO4 und Spinell nachgewiesen. Bei hoheren Temperaturen
(Tkx >1050 " C) konnte die Kristallphase Sapphirin detektiert werden und zusétzlich
tritt bei T =1100" C ein Reflex auf, der Cristobalit zugeordnet werden kann. Wei-
terhin verdeutlicht die Graphik die Verschiebung des Reflexes des Quarzmischkristalls
bei 20 ~26 " zu hoheren 2 §-Werten. Diese Beobachtung wurde bereits im Kapitel 5.1.1
diskutiert. Die gleiche Kristallisationsfolge wird bei dem im Labormafistab hergestellten
Glas 2'T474 beobachtet.

— 1100 °C «  h-t-QMK
1050 °C % Spinell (MgAlLO,)
— 1828 g +  Sapphirin
—  900°C o ZrTlO4
— 850°C A MAS
# Cristobalit (SiO,)

Intensitéat [relative Einheiten]

2 Theta [°]

Abbildung 5.29: Kristallphasenbestand in Abhéngigkeit von der Kristallisations-

temperatur am Beispiel der Glaszusammensetzung 2 T4Z4 (ix = 3 h)



KAPITEL 5. ERGEBNISSE 81

Der Einflul der Kristallisationszeit auf den Kristallphasenbestand ist nicht so gra-
vierend wie der EinfluB der Kristallisationstemperatur. Wie aus der Abbildung 5.30
hervorgeht, treten aber dennoch geringe Unterschiede in den Rontgendiffraktogrammen
der untersuchten Glaskeramiken auf. Im betrachteten Bereich der Kristallisationszeit
von tx =0,5-24h werden h-/t-QMK, ZrTiO, und Spinell/ Sapphirin ausgeschieden.
Von den beiden letztgenannten Kristallphasen erfolgt die Kristallisation von Spinell
vorwiegend bei Kristallisationszeiten von tx <1h. Hohere Kristallisationszeiten férdern
die Bildung von Sapphirin. Nicht eindeutig geklédrt werden kann, ob in diesem Fall in

den Glaskeramiken auch Spinell enthalten ist, da sich die Reflexe beider Kristallphasen

iiberlagern.
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Abbildung 5.30: Kristallphasenbestand in Abhéingigkeit von der Kristallisationszeit
am Beispiel der Glaszusammensetzung 2 T4Z4 (Tx = 1050 ° C)

Bereits bei einer Kristallisationszeit von tx =6h als auch bei tx =12h gibt es Hin-
weise auf die Bildung von Cristobalit, wie das Auftreten des Reflexes geringer Intensitét
bei 260~ 22" belegt. Bei einer Kristallisationszeit von 24 Stunden besitzt dieser Reflex
eine wesentlich hohere Intensitidt und kann eindeutig dem Cristobalit zugeordnet werden.
Feststellbar ist auBlerdem, dafl langere Haltezeiten der Kristallisationstemperatur zu ei-
ner besseren Trennung benachbarter Reflexe, z. B. bei 20~ 30 °, fithren, d. h. die Reflexe
werden schmaler. Deshalb wird vermutet, dafl lingere Kristallisationszeiten das Wachs-
tum der Kristallite unterstiitzen. Weiterhin kann eine leichte Verschiebung des Haupt-
reflexes des h-/t-QMK zu hoheren 2 §-Werten, also in Richtung t-QMK, mit Zunahme
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der Kristallisationszeit beobachtet werden. Deutlich wird dies vor allem, wenn man das
Rontgendiffraktogramm der Probe mit der niedrigsten Kristallisationszeit (tx =0,5h)
mit dem der Glaskeramik, welche bei der hohsten Kristallisationszeit (¢x =24 h) erhalten

wurde, vergleicht. Die resultierende Verschiebung betrégt 260~ 0,2"

Ein analoges Kristallisationsverhalten zeigen die Keramisierungsversuche, die mit
dem Glas 3 T4Z4 durchgefiihrt wurden. Die rontgenografischen Ergebnisse des tempera-
turabhéngigen Versuches sind in der Abbildung 5.31 graphisch dargestellt. Es konnen
hier die gleichen, bereits o.g. Betrachtungen vorgenommen werden. Beim Vergleich bei-
der Gléaser werden nur geringe Unterschiede sichtbar, z.B. gibt es bei der Glaszusam-
mensetzung 3 T47Z4 bei einer Kristallisationstemperatur von Tk =850 ° C keinen Hinweis
auf Kristallphasen. Die petalitdhnliche Magnesiumalumosilicatphase ist fiir diese Glas-
zusammensetzung nicht nachweisbar. Bei hoheren Kristallisationstemperaturen, z. B.
Tx =1100"° C, treten ebenfalls Unterschiede auf. Deutlich wird dies vor allem beim
Vergleich der Intensitdten der beiden Hauptreflexe der Kristallphasen Cristobalit und
h-/t-QMK. Wie aus der Abbildung 5.31 hervorgeht, ist die Intensitit des Reflexes des
Cristobalites hoher und die des Reflexes des h-/t-QMK niedriger im Vergleich zum in
Abbildung 5.29 dargestellten Diffraktogramm der entsprechenden Probe.
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Abbildung 5.31: Kristallphasenbestand in Abhéngigkeit von der Kristallisations-

temperatur am Beispiel der Glaszusammensetzung 3 T4Z4 ({x = 3 h)
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Die Kristallisationsfolge des im kleintechnischen Mafistab hergestellten Glases un-
terscheidet sich nicht von der des im Labormafstab erschmolzenen Glases. Wie in den
Abbildungen 5.31 und 5.5 gezeigt wird, kommt es zunéchst in beiden Fillen zur Aus-
scheidung von h-/t-QMK (T, =950 ° C) und anschlieBend wird zusétzlich ZrTiO4 sowie
Spinell gebildet. Ab einer Kristallisationstemperatur von Tk > 1000 ° C wird Sapphirin
nachgewiesen. Identisch ist auch die bessere Trennung benachbarter Reflexe bei hohen
Kristallisationstemperaturen sowie die Verschiebung des Hauptreflexes des h-/t-QMK
zu hoheren 2 -Werten mit der Erh6hung der Kristallisationstemperatur. Unterschiede
treten bei den Intensitidten der Reflexe, besonders der Kristallphasen h-/t-QMK und Cri-
stobalit im Bereich der hohen Kristallisationstemperaturen auf, wie aus dem Vergleich
beider Abbildungen hervorgeht.

Das Glas3T4Z4 ZnO 10,0 wurde ebenfalls den oben beschriebenen Kristallisations-
versuchen unterzogen. Die Abbildung 5.32 verdeutlicht die Kristallisationsfolge. Hierbei
sind wiederum nur geringe Abweichungen im Kristallisationsverhalten bei unterschied-
lichen Kristallisationstemperaturen feststellbar. Bei der Kristallisationstemperatur von
Tk =850 C sind die Kristallphasen h-/t-QMK und die petalitdhnliche Magnesium-
alumosilicatphase nachweisbar, wiahrend bei hoheren Temperaturen eine Ausscheidung
von h-/t-QMK, ZrTiO4 und einer Gahnit-Spinell-Mischkristallphase stattfindet. Bei der
héchsten Keramisierungstemperatur von Tx = 1100 ° C wurde wieder Cristobalit detek-
tiert. Ebenfalls kann die bereits mehrfach diskutierte Verschiebung des Hauptreflexes

der Quarzmischkristallphase beobachtet werden.

Diese Beobachtungen wurden grofitenteils auch am Beispiel des Glases 3 T4Z4 ZnO
10,0, welches im Labormafstab hergestellt wurde, vorgenommen. Allerdings gibt es auch
deutliche Unterschiede bei der Bildung der Kristallphasen. Bei einem Vergleich der Ab-
bildung 5.32 mit der Abbildung 5.20 ist erkennbar, dal die Intensitdat des Hauptreflexes
des h-/t-QMK im Fall des im kleintechnischen MaBstab erhaltenen Glases fiir die Pro-
be, die bei einer Kristallisationstemperatur von Ty =850 " C kristallisierte, signifikant
hoher ist als bei der entsprechenden Probe des Labormafstabes. Ein weiterer Unter-
schied besteht bei der Kristallisation von Cristobalit, welcher in der Glaskeramiken des
im Labormafistab gefertigten Glases mittels Rontgendiffraktometrie nicht nachgewiesen
werden konnte. Bei den anderen Kristallisationstemperaturen sind sich die jeweiligen

Rontgendiffraktogramme sehr dhnlich.

Die Glaszusammensetzung 3 T4Z4 LMZ, welcher As;O3 und SbyO3 als Lautermittel
zugegeben wurde, zeigt im Vergleich zum Glas3T47Z4 ein anderes Kristallisationsver-
halten, wie aus dem Vergleich der Abbildungen 5.33 und 5.31 hervorgeht.
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Abbildung 5.32: Kristallphasenbestand in Abhingigkeit von der Kristallisations-

temperatur am Beispiel der Glaszusammensetzung 3 T4Z4 Zn0O 10,0 (tx = 3 h)
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Abbildung 5.33: Kristallphasenbestand in Abhéngigkeit von der Kristallisations-

temperatur am Beispiel der Glaszusammensetzung 3 T4Z4 LMZ (tx = 3 h)
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In Abbildung 5.33 konnten bereits bei einer Kristallisationstemperatur von Tk =
850 ° C kristalline Phasen, ndmlich die petalitdhnliche Magnesiumalumosilicatphase und
h-/t-QMK, mittels Rontgendiffraktometrie nachgewiesen werden. Ab einer Kristallisa-
tionstemperatur von Tk =900 ° C kommt es, wie auch im lautermittelfreien Glas, zur
Bildung von h-/t-QMK und ZrTiO,. Ein signifikanter Unterschied ist in der Intensitét
des Hauptreflexes des Zirkoniumtitanates festzustellen. Im weiteren Kristallisationsver-
lauf werden bei beiden Glaszusammensetzungen die gleichen Kristallphasen ausgeschie-
den, d.h. h-/t-QMK, ZrTiO4 und MgAl,O4. Ab einer Kristallisationstemperatur von
Tk > 1000 ° C wird zusétzlich Sapphirin nachgewiesen. Ob nach dem Auftreten von Sap-
phirin gleichzeitig noch Spinell vorhanden ist, kann nicht eindeutig geklart werden, da
sich die Reflexe beider Kristallphasen iiberlagern. Einen groflen Unterschied beziiglich
der gebildeten Kristallphasen gibt es beim Vergleich der beiden Proben, die bei der
Kristallisationstemperatur von Tk = 1100 ° C thermisch nachbehandelt wurden. Im Fall
der Glaszusammensetzung, die mit Zusatz von Lautermittel (LMZ) erschmolzen wur-
de, kommt es neben den Kristallphasen ZrTiO, und Sapphirin zur massiven Bildung
von Cristobalit. Fiir die Quarzmischkristallphase sind im Rontgendiffraktogramm nur
Reflexe geringer Intensitdt nachweisbar. Cristobalit wird auch in der anderen Probe
(Glas3T4Z4) gebildet, jedoch kehrt sich das Intensitétsverhéltnis beim Vergleich der
Hauptreflexe der beiden Kristallphasen, h-/t-QMK und Cristobalit, um.

Die folgenden Abbildungen 5.34 bis 5.37 zeigen jeweils Rontgendiffraktogramme
von Proben der vier Gléser, welche den vier Keramisierungsprogrammen KP1-KP4
(Beschreibung siehe Kapitel 4.4.3) unterzogen wurden. Hierbei werden Unterschiede
einerseits beim Vergleich der Kristallisationsprogramme und andererseits beim Ver-
gleich der Glaszusammensetzungen deutlich. Zunéchst soll der Kristallphasenbestand
in Abhéngigkeit von der thermischen Nachbehandlung des jeweiligen Glases durch die

Keramisierungsprogramme KP1- KP4 untersucht werden.

Die Abbildung 5.34 zeigt Rontgendiffraktogramme der erhaltenen Glaskeramiken.
Hierbei fallt auf, daf§ bei Behandlung mit den Keramisierungsprogrammen KP1 und
KP4 bzw. KP2 und KP3 die jeweiligen Proben einen &hnlichen Kristallphasenbestand
aufweisen. Der setzt sich zusammen aus einer magnesiumalumosilicathaltigen Phase mit
petalitdhnlicher Strukur (MAS), ZrTiO, und Spinell, respektive h-/t-QMK, ZrTiO4 und
Sapphirin. Die Behandlung der Glaser mit den Keramisierungsprogrammen KP1 und
KP4 unterscheidet sich lediglich in einem zusétzlichen Schritt bei einer Temperatur
von T =750"C fiir eine Haltezeit txp =15 min. Die Keimbildungs- sowie die Kristal-
lisationsparameter sind in beiden Programmen gleich, wie im Kapitel 4.4.3 ersichtlich
ist. Der geringe Unterschied der beiden Programme ist somit eine Erkldrung, dafl nach

der thermischen Behandlung gleiche Kristallphasen erhalten wurden. Die Keramisie-
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rungsprogramme KP2 und KP3 unterscheiden sich in der Kristallisationstemperatur
(Tx =1030 ° C respektive Tx =1080° C). Interessant ist, dafl nahezu komplett andere
Kristallphasen ausgeschieden werden, als bei den zuvor diskutierten Keramisierungspro-
grammen KP1 und KP4. Demzufolge hat bei dieser Glaszusammensetzung der Schritt
der Keimbildung einen erheblichen Einflufl auf die Kristallisation. Die Bildung der ma-
gnesiumalumosilicathaltigen Kristallphase wurde, bei den im Vorfeld angewendeten ein-
stufigen Kristallisationsprozessen, unter der Verwendung niedriger Kristallisationstem-
peraturen (Tx <850°C), in den meisten der untersuchten Glidser nachgewiesen. Bei
hoheren Kristallisationstemperaturen konnte dann aber nur noch h-/t-QMK detektiert
werden. Weiterhin wird auch an diesem Beispiel beobachtet, dafl der Unterschied der
Kristallsationstemperatur zwischen den Keramisierungsprogrammen KP2 und KP3 von
50 K eine Verschiebung des Hauptreflexes des h-/t-QMK im Fall von KP3 zu hoheren 2 6-
Werten bewirkt. Die resultierenden Glaskeramiken weisen auch visuell Unterschiede auf,
so sind die Proben, welche den Kristallisationsprogrammen KP1 und KP4 unterzogen

wurden transparent im Gegensatz zu den beiden anderen Proben, die nicht transparent

sind.
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Abbildung 5.34: Kristallphasenbestand in Abhiingigkeit vom Keramisierungspro-
gramm am Beispiel des Glases 2 T4Z4

In Abbildung 5.35 werden Rontgendiffraktogramme gezeigt, die von nachtriglich
warmebehandelten Proben der Glaszusammensetzung 3 T474 aufgenommen wurden. Der
Kristallphasenbestand aus h-/t-QMK, ZrTiO4 und Sapphirin weist dabei keine Unter-
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schiede auf. Die Rontgendiffraktogramme der Proben, die mittels der Keramisierungs-
programme KP1, KP2 und KP4 behandelt wurden, zeigen eine gute Ubereinstimmung
beziiglich Intensitdt und Lage der Reflexe. Am Beispiel der mit dem Keramisierungspro-
gramm KP3 hergestellten Probe ist wiederum die Verschiebung des Hauptreflexes der
h-/t-QMK-Phase zu hoheren 2 6-Werten sichtbar. Wie auch die bessere Trennung der
Reflexe von ZrTiO4 und Sapphirin bei 260230 .
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Abbildung 5.35: Kristallphasenbestand in Abhiingigkeit vom Keramisierungspro-
gramm am Beispiel des Glases 3 T4Z4

Der Einflul der MgO-Substitution durch ZnO bei der Behandlung mit den Ke-
ramisierungsprogrammen KP1-KP4 wird in Abbildung 5.36 mit den entsprechenden
Rontgendiffraktogrammen gezeigt. Die ausgeschiedenen Kristallphasen sind h-/t-QMK,
7Zr'TiO4 und Gahnit fiir alle erhaltenen Proben. Bei der Bildung von Gahnit werden
jedoch, wie vorherige und bereits diskutierte Untersuchungen untermauern, Mg-Ionen
in die Strukur eingebaut, dhnlich wie bei der Bildung von Quarzmischkristallen. Somit
ist es richtiger, die Kristallisation von Gahnit als Gahnit-Spinell-Mischkristallbildung
((Zn/Mg)Al;O4) zu bezeichnen. Im Beispiel der Substitution von 10,0 Mol- % MgO
durch ZnO diirfte die Kristallisation jedoch mehr auf der Seite des Gahnits liegen, wie
im Kapitel 5.1.4 erortert wurde. In dieser Glaszusammensetzung ist der Kristallpha-
senbestand, der unter Verwendung der Kristallisationsprogramme KP1, KP2 und KP4
erhaltenen Glaskeramiken, wiederum nahezu identisch, analog zu dem vorher beschriebe-

nen Glas3T4Z4. Im Fall der Probe, die dem Keramisierungsprogramm KP3 unterzogen
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wurde, ist im dazugehorigen Diffraktogramm wiederum die Verschiebung des Hauptre-
flexes der QMK-Phase bei 26 =26 " in Richtung t-QMK (hohere 2 §-Werte) zu erkennen.
Somit hat auch bei dieser Glaszusammensetzung die hohere Kristallisationstemperatur
einen stirkeren Einflufl auf das Kristallisationsverhalten als die Keimbildung in den

Keramisierungsprogrammen KP1 und KP4.
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Abbildung 5.36: Kristallphasenbestand in Abhiingigkeit vom Keramisierungspro-
gramm am Beispiel des Glases 3 T4Z4 ZnO 10,0

Auch bei der Glaszusammensetzung, der Lautemittel zugegeben wurde, zeigt das
Kristallisationsverhalten bei der Anwendung der Keramisierungsprogramme KP1, KP2
und KP4 keine Unterschiede beziiglich der ausgeschiedenen Kristallphasen. In den ent-
sprechenden Proben kommt es zur Bildung von h-/t-QMK, ZrTiO4 und Sapphirin. Im
Gegensatz zu den entsprechenden vorher diskutierten Glaskeramiken der Glaser 2 T474,
3T474 und 3T4747n0 10,0 wird in dieser Probe, die unter der Anwendung des Ke-
ramisierungsprogrammes KP3 kristallisierte, auch h-/t-QMK gebildet, jedoch besitzen
die entsprechenden Reflexe nur sehr geringe Intensitéten, wie aus der Abbildung 5.37

hervorgeht. Die Hauptkristallphase bildet in dieser Glaskeramik Cristobalit.

In Abbildung 5.38 wird die relative Langendnderung des Glases 3 T4Z4 LMZ und des-
sen Glaskeramiken graphisch dargestellt. Die Glaskeramiken wurden unter Verwendung
einer Aufheiz- und Abkiihlrate von 5 K/min, einer Kristallisationszeit von tx =3h und

Kristallisationstemperaturen im Bereich von Tk =800 " C bis 1100 ° C erhalten.



KAPITEL 5. ERGEBNISSE 89

—ohal s « h-/t-QMK
— KP?2 + Sapphirin
_ — KP1 o ZI’TiO4 .
S # Cristobalit
‘O
<
=
i
(]
=
8
o ‘ +
::(.E [ ]
‘0
[
(O]
£
T T T T T T T T T
10 20 30 40 50 60

2 Theta [°]

Abbildung 5.37: Kristallphasenbestand in Abhéingigkeit vom Keramisierungspro-
gramm am Beispiel des Glases 3 T4Z4 LMZ
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Abbildung 5.38: Relative Lingeniinderung des Glases 3 T4Z4 LMZ und der durch
unterschiedliche Kristallisationstemperaturen (Tx% = 800-1100 ° C) erhaltenen

Glaskeramiken
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Wie aus der Abbildung hervorgeht, liegen die relativen Langendnderungen des Gla-
ses und der Glaskeramiken, die mit niedrigen Kristallisationstemperaturen, d.h. bei
Tk =800"C bzw. Tx =850"C wirmenachbehandelt wurden, nah beieinander. Eine
leichte Zunahme ist im Fall der Glaskeramik erkennbar, die bei einer Kristallisations-
temperatur von Tk =900" C keramisiert wurde. Noch deutlicher wird die Zunahme
der relativen Léngendnderung bei weiterer Erhohung der Kristallisationstemperatur.
Bei den Glaskeramiken, die durch Kristallisationstemperaturen von Tk =1000 " C bzw.
Tk =1050 ° C erhalten wurden, ist zunéchst bis zu einer Temperatur von 520 ° C bzw.
550 ° C eine signifikante Zunahme der Léngenénderung festzustellen. Ab den genannten
Temperaturen kommt es zu einer Abnahme des Anstieges der Langenanderung. Dieser
Kurvenverlauf verdeutlicht die Phasenumwandlung der beiden Quarzmischkristallmodi-
fikationen und ist zuriickzufithren auf die unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten
dieser Modifikationen. Die beiden diskutierten Proben enthalten t-QMK als Haupt-
kristallphase. Der reine t-QMK besitzt mit o 0—300-¢)=130- 10-"K~! einen hohen li-
nearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten [14]. Beim Aufheizen dieser Proben wan-
delt sich der t-QMK bei den bereits erwdhnten Temperaturen von 520 ° C bzw. 550 ° C
in die Form des h-QMK um. Der h-QMK besitzt einen wesentlich geringeren linearen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten [54]. In der Literatur wird fiir den reinen Tief-
quarz und Hochquarz der thermischen Ausdehnungskoeffizient mit av=150-10"7" K~}
bzw. a=-5-10""K~! angegeben [46]. Die Umwandlungstemperatur der reinen Quarz-
modifikationen liegt bei 573 ° C [54, 75, 87]. Die Verschiebung der Umwandlungstem-
peratur zu niedrigen Temperaturen bei den Quarzmischkristallmodifikationen resultiert
aus dem Einbau der Fremdionen, AI**- und Mg?-Ionen, in die Quarzstruktur. Die
Modifikationsumwandlung erfolgt bei diesen Proben im Temperaturbereich zwischen
480 ° C und 530 ° C [54, 125]. Die Dilatometerkurven bestétigen somit die Ergebnisse
der Rontgendiffraktometrie, bei denen bereits das Vorhandensein von t-QMK durch die
Verschiebung des Hauptreflexes von h-/t-QMK zu héheren 2 6-Werten nachgewiesen

wurde.

Die Probe, die bei der hochsten Keramisierungstemperatur kristallisierte, zeigt einen
beachtlichen Anstieg der Lingenénderung im Temperaturbereich von 120 ° C bis 190 ° C.
Im weiteren Kurvenverlauf steigt die relative Langenénderung nur allméhlich an. Dieses
Phenomen ist bedingt durch die Phasenumwandlung, ndmlich die des t-Cristobalites
in den h-Cristobalit. Die Literatur beschreibt diese Umwandlung in einem Tempera-
turbereich von 180 ° C bis 270 ° C [87]. Nach Hoéland und Beall [46] wird die Phasen-
umwandlungstemperatur als nicht konstant bezeichnet, ihre Temperatur wird in dieser
Literaturstelle mit 7 /215" C angegeben. Begleitet wird die Phasenumwandlung von

signifikanten Anderungen der thermischen Ausdehnung. Die a-Achse und die c-Achse
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des t-Cristobalites dehnt sich mit einer Rate von 9,3-1079 AK! bzw. 3,5-107*AK™!
aus. Im Gegensatz dazu liegt die Ausdehnungsrate der a-Achse des h-Cristobalites
nur bei 2,1-1079 AK~!. Bei der Phasenumwandlung entsteht somit eine sehr groBe,
spontane Kontraktion von -1,0% entlang der a-Achse und -2,2% entlang der c-Achse
[46]. Die Ausscheidung von t-Cristobalit wurde in dieser Glaskeramik ebenfalls mittels

Rontgendiffraktometrie bestétigt.
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Abbildung 5.39: Relative Lingeninderung des Glases 3 T4Z4LMZ und der durch
unterschiedliche Kristallisationsprogramme (KP1-KP4) erhaltenen Glaskerami-

ken

Die Phaseniibergénge der Modifikationen des Quarzmischkristalles bzw. des Cristo-
balites in den entsprechenden Glaskeramiken sind auch in der Abbildung 5.39 deutlich
sichtbar. Im Vergleich zum Glas kommt es wiederum zu einer signifikanten Zunahme der
relativen Langendnderung in den Glaskeramikproben, die unter Anwendung der Kerami-
sierungsprogramme KP1, KP2 und KP4 hergestellt wurden. Der steile Anstieg der Kur-
ven erfolgt bis zu einem Temperaturbereich von 510 ° C bis 530 * C, danach steigt die rela-
tive Langendnderung nur allméhlich an. Der genannte Temperaturbereich charakterisiert
auch hier die Umwandlung des t-Quarzmischkristalls in den h-Quarzmischkristall. Die
Kurvenverldufe der drei Proben sind nahezu &dhnlich. Sie unterscheiden sich jedoch im
Anstieg der relativen Lingendnderung, der in der Reihenfolge der Kristallisationspro-
gramme KP2, KP4 und KP1 zunimmt.
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Nach der Anwendung des Kristallisationsprogrammes KP3 mit einer Keramisierungs-
temperatur von Tk = 1080 ° C ist bei der dilatometrischen Untersuchung dieser Glaske-
ramik wiederum ein sprunghafter Anstieg im Verlauf der Kurve zu verzeichnen. Dieser
reicht von einer Temperatur von ca. 100 ° C bis zu einer Temperatur von ca. 200 ° C, da-
nach kommt es zu einer deutlichen Verringerung im Anstieg des Kurvenverlaufs. Dieser
Verlauf geht, wie bereits in Abbildung 5.38 diskutiert, ebenfalls mit der Umwandlung
der t-Modifikation in die h-Modifikation des Cristobalites einher.

Die linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten o von ausgewihlten Glaskera-
miken in Abhéngigkeit von der Kristallisationstemperatur werden in Abbildung 5.40
gezeigt. Zum Vergleich wurden auch die Werte der Gléser eingetragen. Bestimmt wur-

den die Ausdehnungskoeffizienten fiir einen Temperaturbereich von 25 ° C bis 200 " C.

220

< 2004 |w Glas 3 T4z4 (1-stufig) R
"o v Glas 3 T4z4 (2-stufig) A

=. 180+ | A Glas 3 T4Z4 LMZ (1-stufig)

= 60 A Glas 3 T4Z4 LMZ (2-stufig)

5 1609 15 Glas 2 Taz4 (2-stufig)

8 140-

Y4

S

S 120 o

1= v
<

g 100 A - X

2] [m}

Z 80- v

£

5 60

= X

c 404 %

20 I } } I I I I I I
Glas 850 900 950 1000 1050 1100

Kristallisationstemperatur [°C]

Abbildung 5.40: Linearer thermischer Ausdehnungskoeffizient o im Temperaturbe-
reich von 25 ° C bis 200 ° C der Glaser 2 T4Z4, 3 T4Z4 und 3 T4Z4 LMZ sowie von

ausgewihlten Glaskeramiken

Die linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten liegen fiir die Gléser zwischen
@ (25-200° ) =36 - 107" K (Glas2T4Z4) und « (95-200° ¢y =46 - 1077 K ! (Glas 3 T4Z4),
diese weisen somit nur geringe Unterschiede auf. Durch die Wéarmenachbehandlung
kommt es ab einer Kristallisationstemperatur von Tk = 1000 ° C zu einer Zunahme des li-
nearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten im Vergleich zum Glas. Gut erkennbar ist
der stetige Anstieg des linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten am Beispiel der
Glaskeramiken, die durch die Kristallisation des Glases 3 T4Z4 erhalten wurden. In den
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Verlauf fiigen sich auch die zweistufig wérmenachbehandelten Proben gut ein und lassen
erkennen, daf3 ab einer Keramisierungstemperatur von T > 1030 ° C der Verlauf etwas
abflacht. Der Verlauf stimmt im Fall der Proben, die durch die Warmenachbehandlung
des Glases 3 T4Z4 LMZ hergestellt wurden bis zu einer Temperatur von Tx < 1000 C
sehr gut mit dem der Proben der Glaszusammensetzung 3 T4Z4 iiberein. Ab Kristallisa-
tionstemperaturen von T > 1050 ° C erfolgt ein sprunghafter Anstieg des linearen ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten, die bei ay(a5_200° ¢y ca. 190 - 1077 K~ bzw. a(25-200° ¢
ca. 200- 107" K~ fiir Tx = 1080 ° C respektive Tk = 1100 ° C liegen. Dieses Verhalten ist
mit der Ausscheidung des t-Cristobalites als Hauptkristallphase zu erkldren, die reine
Kristallphase besitzt einen sehr hohen linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
von a0—300°c) =900 - 107" Kt [14]. Ein linearer thermischer Ausdehnungskoeffizient
von ayz5-200° ¢y = 200 - 10~"K~! fiir Cristobalit-Glaskeramiken von Silicatglisern konn-
te hiermit erstmals bestimmt werden. Im Fall der beiden anderen Glaszusammenset-
zungen 3 T4Z4 und 2T474 wurden Maximalwerte von a(z5_200° ¢y = 110" 107K~ bei
Tk =1100" C bzw. a25-200° ¢y = 1181077 K™ bei Tx =1080° C ermittelt. Zur Unter-
suchung der letzteren Glaszusammensetzung dienten jedoch nur die Proben, die aus den

zweistufigen Kristallisationsprozef3 resultierten.

In den folgenden Abbildungen 5.41 und 5.42 sind jeweils drei TEM-Aufnahmen von
Proben mit unterschiedlicher Temperaturbehandlung zu sehen. Die Glaskeramiken der
Glaszusammensetzungen 2 T474 respektive 3 T4Z4 wurden unter Anwendung der Kera-

misierungsprogramme KP1, KP2 und KP3 erhalten.

In der Abbildung 5.41 ist deutlich zu erkennen, wie sich die unterschiedlichen Kri-
stallisationsparameter auf die Ausbildung des Gefiiges, speziell auf die Kristallitgrofie
auswirken. Unter Verwendung des Keramisierungsprogrammes KP1 (Bild a) wird in der
Probe ein feinkristallines Gefiige erhalten. Die Kristallgrofien liegen zwischen 10 nm und
45nm. Mit der Rontgendiffraktometrie konnten fiir diese Probe die Kristallphasen Spi-
nell, ZrTiO4 und die petalitdhnliche Magnesiumalumosilicatphase nachgewiesen werden.
Mittels Rontgendiffraktometrie wurde in der Probe, welche dem Keramisierungspro-
gramm KP2 unterzogen wurde, Spinell, Sapphirin, ZrTiO4 und h-/t-QMK nachgewie-
sen. In der Glaskeramik, die durch das Keramisierungsprogramm KP3 erhalten wurde,
konnten die Kristallphasen Sapphirin, ZrTiO4 und h-/t-QMK zugeordnet werden. Es
wurde zudem eine bessere Trennung benachbarter Reflexe wie auch eine Verschmale-
rung der Reflexe festgestellt, dies 148t auf die Bildung groflerer Kristalle schlieflen, wie
auch durch die Abbildung 5.41 im Bild ¢ bestétigt wird. Die Kristallgrofien liegen hier
zwischen 25 nm und 130 nm. Im Fall der anderen Probe (Bild b), bei der die Kristallisa-
tionstemperatur 50 K niedriger ist, wurde ein feinkristallines Gefiige mit Kristallgrofien

von 20 nm bis 45nm erhalten. Eine Zuordnung der Kristallphasen mit Hilfe der EDX-
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Analyse ist nicht moglich gewesen. Das Kristallisationsprogramm wirkt sich also auf das

ausgebildete Gefiiges, insbesondere auf die Kristallitgrofle, aus.

Abbildung 5.41: TEM-Aufnahmen von Glaskeramiken des Glases 2 T4Z4
a) KP1 b) KP2 ¢) KP3

Abbildung 5.42: TEM-Aufnahmen von Glaskeramiken des Glases 3 T4Z4
a) KP1 b) KP2 ¢) KP3

In der Abbildung 5.42 werden TEM-Aufnahmen von Glaskeramiken der Glaszusam-
mensetzung 3 T4Z4 gezeigt. Zur feinkristallinen Ausscheidung kommt es hierbei, wenn
das Keramisierungsprogramm KP2 angewendet wird (Bildb). Die Kristallitgrofien lie-
gen im Bereich von 10 nm bis 40 nm. Unter Verwendung des Keramisierungsprogram-
mes KP1 werden in der entsprechenden Probe neben kleinen Kristallen (10-55nm)
auch grofie, nadelférmige Kristalle (110-200nm) ausgeschieden, wie im Bilda der Ab-
bildung 5.42 erkennbar ist. In der dritten Aufnahme (Bild ¢) sind wiederum kleine Kri-

stalle mit einer Goe von ca. 25 nm sichtbar. Weiterhin gibt es grofe, flichige Kristallite
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(ca. 160nm), wie am oberen und unteren Bildrand deutlich wird. Gebildet werden auch
langliche Kristalle mit einer Lénge von ca. 150 m und einer Breite von ca. 45 nm. Der
dunkle Kristallit, ziemlich in der Mitte des Bildes hat eine Gréfie von ca. 80 x 50 nm?.
Er konnte mittels EDX-Analyse am Transmissionselektronenmikroskop der Kristallpha-
se ZrTi0, zugeordnet werden. Die Bestrebung die anhand der Rontgendiffraktometrie
nachgewiesenen Kristallphasen mittels EDX-Analyse den Kristallen zuzuordnen, waren
wiederum, aufgrund der geringen Kristallitgrofie, mit groflen Schwierigkeiten verbunden.
Meist wurden bei der Untersuchung eines Kristalls die Konzentrationen aller Glaskom-
ponenten gemessen. Das spricht dafiir, dal die Restglasphase mit analysiert wurde. Aus
den gemessenen Werten war es folglich nicht moglich, die Zusammensetzung der Kri-

stallphasen zu berechnen.

5.2.2 Mechanische Eigenschaften der Glaser und Glaskeramiken

In den Abbildungen 5.43 und 5.44 werden einerseits die Mikrohérte nach Vickers und
andererseits der Elastizitdtsmodul, jeweils in Abhéngigkeit von der Kristallisationstem-
peratur, der Glaszusammensetzungen 2 T474, 3 T474, 3 T474 7Zn0O 10,0 und 3 T47Z4 LMZ
graphisch dargestellt. Zum Vergleich wurden auch die Werte der Mikrohérte bzw. des
E-Moduls fiir die Glaser angegeben.

Die Gléser zeigen bereits hohe Werte der untersuchten Eigenschaften. Somit liegen
die Werte fiir die Mikrohérte zwischen Hy =7 GPa und Hy, =8 GPa respektive fiir den
E-Modul zwischen E =105 GPa und £ =120 GPa. Durch die nachtrégliche Temperatur-
behandlung erfolgt bei niedrigen Kristallisationstemperaturen keine Verbesserung die-
ser mechanischen Eigenschaften. Ab einer Kristallisationstemperatur von Tk =900 " C
kommt es zu einem deutlichen Anstieg der Werte fiir die Mikrohérte, wobei dieser
bei den E-Modulwerten erst bei einer Temperatur von Ty =950 ° C sichtbar wird. Die
Werte steigen bis zur Kristallisationstemperatur Tk = 1050 " C weiter an. Eine weitere
Erhchung der Temperatur auf Tx =1100 ° C bringt jedoch keine nennenswerte Verbes-

serung.

Es treten beim Vergleich der Glaskeramiken der verschiedenen Glaszusammenset-
zungen untereinander nur geringe Unterschiede der betreffenden Werte auf, oft liegen
die ermittelten Werte im Bereich der jeweiligen Fehlergrenzen, dies trifft vor allem fiir
die Bestimmung des E-Moduls zu. Bei der Mikrohértepriifung hingegen treten bei den

Proben, im Bereich der hoheren Kristallisationstemperaturen, groflere Unterschiede auf.

Die Untersuchungen der Proben der Glaszusammensetzungen 2 T47Z4 und 3 T47Z4

zeigen vor allem fiir die Vickers-Mikrohirte eine gute Ubereinstimmung der ermittel-
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Abbildung 5.43: Vickers-Mikrohiirte in Abhéingigkeit von der Kristallisationstem-
peratur am Beispiel der Gliser 2 T4Z4, 3 T4Z4, 3 T4Z4 Zn0O 10,0 und 3 T4Z4 LMZ
(tx = 3 h; Aufheiz-/Abkiihlrate: 5 K/min)
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Abbildung 5.44: Elastizititsmodul in Abhingigkeit von der Kristallisationstempe-
ratur am Beispiel der Gliser 2 T4Z4, 3 T4Z4, 3 T4Z4 Zn0O 10,0 und 3 T4Z4 LMZ
(tx = 3 h; Aufheiz-/Abkiihlrate: 5 K/min)
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ten Werte. Fiir den Elastizitdtsmodul trifft dies bei hoheren Kristallisationstempera-
turen (7x >1000° C) zu. Hier konnten die hochsten Werte mit Hy = 13,5 GPa und
FE =152 GPa jeweils fiir die Probe des Glases 3 T4Z4, die bei T =1100 " C keramisiert

wurde, erzielt werden.

Der Zusatz von 10,0 Mol- % ZnO und Léutermittel (AssO3 /SboO3) fithrt nicht zu ei-
ner Zunahme der mechanischen Eigenschaften, im Gegenteil, vor allem bei htheren Tem-
peraturen von T > 1050 ° C liegen die Werte unter denen der bereits besprochenen Pro-
ben. In der graphischen Darstellung der Mikrohérte gegen die Kristallisationstemperatur
ist weiterhin zu erkennen, dafl ein Wert, ndmlich der der Probe mit Lautermittelzusatz,
die bei der Kristallisationstemperatur Tx = 1100 ° C hergestellt wurde, nicht im Bereich
der anderen Werte liegt. Diese Abweichung 1d8t sich auf den unterschiedlichen Kri-
stallphasenbestand der Proben zuriickfithren. In der ldutermittelhaltigen Probe stellt
Cristobalit die Hauptkristallphase dar. Das Auftreten von Cristobalit fiihrt somit in
dieser Glaskeramik zu einer signifikanten Abnahme der Werte fiir die Mikrohérte. Fiir
die Bestimmung des Elastitizitdtsmodul weicht der Wert der zinkoxidhaltigen Glaske-
ramik, welche ebenfalls bei der im untersuchten Temperaturbereich hochsten Kristalli-
sationstemperatur von Tk =1100 ° C keramisiert wurde, stark von den anderen Werten
ab. Der ermittelte Wert mit £ =114 GPa ist im Vergleich zu den entsprechenden Pro-
ben der Glaszusammensetzungen 2 T474 mit £ = 145 GPa bzw. 3 T4Z4 mit £ =152 GPa

deutlich niedriger. Die Ursache hierfiir konnte jedoch nicht eindeutig geklért werden.

In der folgenden Abbildung 5.45 soll der simultane Verlauf der Werte der Mikrohérte
und des E-Moduls deutlich gemacht werden. Die Abbildung zeigt die Abhéngigkeit der
Mikrohérte und des Elastizitdtsmoduls von der Kristallisationstemperatur am Beispiel
der Glaser2T4Z4 und 3T4Z4. Daraus geht hervor, daf§ mit steigender Kristallisati-
onstemperatur die Werte der Mikrohérte und des E-Moduls verbessert werden. Diese
Abhéngigkeit wird durch den Kristallphasenbestand und die Morphologie der Glaskera-
miken, wie z. B. die Grofle der Kristallite, beeinflult. Als geeigneter Kristallphasenbe-
stand fiir das Erreichen ausgezeichneter mechanischer Eigenschaften hat sich die Kombi-
nation von Sapphirin oder Spinell mit h-/t-QMK und ZrTiO4 herausgestellt. Sapphirin
und Spinell konnen dabei auch gemeinsam vorliegen. Die héchsten Eigenschaftswerte
wurden bei einer Kristallisationstemperatur von Tk = 1050 ° C erzielt, wie auch die gra-
phische Darstellung bestétigt. Bei dieser Kristallisationstemperatur befinden sich die
Werte fiir die Hiarte und den E-Modul beider Glaszusammensetzungen innerhalb der
Fehlergrenzen und es konnten in diesem Fall sehr hohe Werte ermittelt werden. Es wur-
den Werte fiir die Mikroharte von Hy > 12 GPa und fiir den E-Modul Werte im Bereich
von 145 GPa bis 155 GPa erreicht.
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Fiir die im Labormaf}stab hergestellten Gléaser 2 T4Z4 und 3 T4Z4 befinden sich die
Werte der Mikrohérte mit Hy = 7,4 GPa bzw. Hy, =7,7 GPa sowie die des E-Moduls mit
F =120 GPa bzw. E =105 GPa im selben Bereich wie die im kleintechnischen Mafistab
gefertigten Gliaser (Abbildungen 5.3 und 5.4). Zum Verlauf der Werte der wiarmenach-
behandelten Gléser fiir die Mikrohérte wurden analoge Beobachtungen gemacht wie die
Abbildung 5.24 am Beispiel der Glaszusammensetzung 3 T4Z4 ZnO 10,0 belegt. Auch bei
den im Labormafistab hergestellten Glaser wurden fiir die Glaskeramiken, welche mit
Kristallisationstemperaturen von Tx > 1050 " C thermisch nachbehandelt wurden, die
hochsten Werte fiir die Mikrohérte bzw. fiir den Elastizitdtsmodul ermittelt. Beispiele
fiir die Glaszusammensetzungen 2 T4Z4 und 3 T4Z4 sind in der Tabelle 5.3 enthalten.
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Abbildung 5.45: Mikrohirte und Elastizititsmodul in Abhingigkeit von der Kri-
stallisationstemperatur am Beispiel der Gliser 2 T4Z4 und 3 T4Z4
(tx = 3 h; Auftheiz-/ Abkiihlrate: 5 K/min)

In Tabelle 5.10 sind die mechanischen Eigenschaften der vier Glaser, welche im klein-
technischen Mafistab hergestellt wurden, gegeniiber gestellt sind. Weiterhin sind die Ei-
genschaftswerte der resultierenden Glaskeramiken der Keramisierungsprogramme KP1
bis KP4 angefiihrt.

Aus Tabelle 5.10 geht hervor, dafl bereits die Glédser hohe Werte fiir die Mikrohérte
und den E-Modul aufweisen. Die Hérte liegt bei Werten von Hy =7-8 GPa und fiir den
E-Modul wurden Werte von E > 100 GPa erreicht. Die Kristallisation fiithrte zu einer
Erhohung der Hartewerte Hy bis > 12 GPa und der E-Modulwerte E bis > 140 GPa.
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Bei den Glaszusammensetzungen mit dem Zusatz weiterer Oxide verschlechtern sich
die mechanischen Eigenschaften geringfiigig, sie geniigen jedoch immer noch den gestell-
ten Anforderungen (Hy >8 GPa, £ >100 GPa).

Die Substitution von MgO durch ZnO wirkt sich dabei weniger auf das Kristalli-
sationsverhalten aus als die Zugabe von As,O3 uns SbyO3. Die Proben der Keramisie-
rungsprogramme KP1, KP2 und KP4 enthalten mit h-/t-QMK, ZrTiO4 und Sapphirin
nahezu den gleichen Kristallphasenbestand, was auch in den fast identischen Werten
der Mikrohérte und des Elastizitdtsmoduls zum Ausdruck kommt. Im Fall der Probe
des Keramisierungsprogrammes KP3 kommt es hauptsichlich zur Ausscheidung von
Cristobalit neben ZrTiO,4 und Sapphirin.

Der spezifische Elastizitdtsmodul ist in der Tabelle ebenfalls aufgefiihrt. Er berechnet
sich aus dem Elastizitdtsmodul und der Dichte. Fiir die untersuchten Proben wurden
hohe Werte erhalten. Sie bewegen sich im Bereich von E/p = 37-47-10° N ¢cm g .
Die Werte des spezifischen E-Moduls der Gléser sind vergleichbar mit denen, die in
einem Patent von Pannhorst [41] an vorgespannten Glésern ermittelt wurden. Durch
die Keramisierung konnten die Werte fiir die Glaskeramiken im Vergleich zum jeweiligen

Ausgangsglas noch gesteigert werden.

Die Biegebruchfestigkeit wurde mittels 4-Punkt-Priifapparatur von den vier Aus-
gangsgliasern und von ausgewéhlten Glaskeramiken der Keramisierungsprogramme KP2
und KP3 bestimmt. Bereits fiir die Gléaser konnten hohe Biegebruchfestigkeiten erzielt
werden. Das Glas3 T4Z4 ZnO 10,0 wies mit o4pp =96 MPa den niedrigsten Wert auf.
Fiir die Glaszusammensetzung mit Lautermittelzusatz wurde mit o4pp ~ 130 MPa der
hochste Wert bestimmt. Wiederum konnte auch im Fall der Biegebruchfestigkeit ei-
ne signifikante Erhéhung der Werte durch die nachtriagliche Warmebehandlung der
Gléser beobachtet werden. Bei allen vier Beispielen wurden mit dem Keramisierungspro-
gramm KP2 deutlich bessere Werte erhalten als mit dem Keramisierungsprogramm KP3.
Zuriickzufiihren ist dies auf die Ausbildung der Gefiigestruktur. Diese ist im Fall des Ke-
ramisierungsprogrammes KP2 feiner, d. h. es werden kleinere Kristallite ausgeschieden,
wie auch beim Vergleich der TEM-Aufnahmen in den Abbildungen 5.41 bzw. 5.42 deut-
lich wird. Fiir die entsprechenden Proben, welche dem Keramisierungsprogramm KP2
unterzogen wurden, liegen die gemessenen Werte bei o4pp ~ 420 MPa. Die zinkhaltige
Glaszusammensetzung bildet jedoch mit o4pp &~ 340 MPa eine Ausnahme. Die Proben,
welche mit dem Keramisierungsprogramm KP3 behandelt wurden, zeigen Biegebruch-

festigkeiten von o4pp ~ 300 MPa.

Die Angabe der Oberflichenrauhigkeit R, der Glas- bzw. Glaskeramikproben soll

als Richtwert dienen, da es sich beim Polierproze3 der Oberfliche lediglich um eine
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Standardpolierung handelt. Die Werte sind mit einer Optimierung des Poliervorgan-
ges noch verbesserbar. Auch befand man sich bei der Bestimmung der Rauhigkeit mit
dem zur Verfiigung stehenden Geriten bereits im Grenzbereich. Die gemessenen Ober-

flachenrauhigkeiten liegen aber schon in einem sehr guten Bereich.

Die Bruchzéhigkeit wurde an ausgewéhlten Proben bestimmt. Hierbei liegen die er-
mittelten Werte in einer fiir Magnesiumalumosilicatgldser und deren Glaskeramiken zu
erwartenden Gréfienordnung, ndmlich in einem Bereich von K. =1,1-1,8 MPam'/2. Ei-
ne Erhohung der Bruchzahigkeit durch die Warmenachbehandlung wird ebenfalls deut-
lich, wie auch die Auswirkung des unterschiedlichen Kristallphasenbestandes der Glas-
keramik des Glases3 T4Z4 LMZ (KP3) im Vergleich zu den anderen Glaskeramiken.
Eine Bruchzihigkeit von K. =2,9 MPam'/? wurde fiir diese Probe ermittelt. Dieser, in
bezug auf die anderen Proben, erhohte Wert wird durch das Auftreten von Cristobalit,
verbunden mit dessen hohen linearen, thermischen Ausdehnungskoeffizienten, der das

gesamte Volumen der Probe unter enorme Spannungen setzt, begriindet.



KAPITEL 5. ERGEBNISSE

101

Tabelle 5.10: mechanische Eigenschaften der Glaser und Glaskeramiken (4-1-Mafistab)

Bezeichnung Mikrohérte | E-Modul | spezif. E-Modul O4PB R, K.
[GPa] [GPa] | [10°Ncmg™!] | [MPa] | [nm] | [MPam'/2
Glas 2 72+01 | 109 £3 39,9 101 £ 11| 2,5 1,56 +£0,1
T4Z4 KP1| 934+0,1 | 123 +4 40,6 n.b. 1,3 n.b.
KP2 | 11,2+ 02 | 136 £ 4 43,5 425 + 37| 1,6 1,5 £0,2
KP3| 125+ 02 | 1564 £5 47,0 329 £ 37| 3,1 1,7 £ 0,2
KP4 | 98+ 0,1 | 123+ 14 41,3 n.b. 1,2 n.b.
Glas 3 78 +0,1 | 118 £4 42.3 117+9 | 24 1,4+ 0,1
T4Z4 KP1 | 12,8 £0,3 | 143 + 4 46,2 n.b. 2,1 n.b.
KP2| 123+ 03 | 138 £ 4 444 391 £ 30| 2,0 1,6 £ 0,1
KP3| 125+ 03 | 147 + 4 46,6 341 £ 73| 3,3 1,8 £0,3
KP4 | 13,0+ 0,3 | 145 + 4 46,3 n.b. 1,8 n.b.
Glas 3 7 7+0,1 | 108 £3 37,4 96 + 9 1,7 1,1 £0,1
T4Z4 KP1| 109 £0,1 | 123 + 4 38,7 n.b. 1,4 n.b.
ZnO KP2| 11,6 £ 0,1 | 128 +4 40,4 342 + 23| 1,2 n.b.
10,0 KP3 | 127+02 | 133 +4 42,0 290 £ 20| 1,6 n.b.
KP4 | 116 +0,1 | 131 +4 40,8 n.b. 1,3 n.b.
Glas 3 6,9+ 0,1 | 111 + 3 40,4 128 £ 11 | nb. | 1,24+ 0,1
T4Z4 KP1 | 10,3 +£0,3 | 145+ 4 46,6 n.b. 1,2 1,0+ 04
LMZ KP2| 10,1 £0,4 | 145+ 4 46,8 426 + 30 | 2,0 1,4 + 0,1
KP3| 85+0,1 | 121 +£4 414 296 + 36 | 2,5 29+ 0,5
KP4 | 10,1 £ 0,2 | 145 + 4 46,9 n.b. 1,2 1,4+ 0,1




Kapitel 6
Diskussion

Die Auswahl der Glaszusammensetzungen konzentrierte sich auf zwei Bereiche des glas-
bildenden Systems MgO-Al,O3-SiO,. Diese Bereiche liegen einerseits entlang der Ver-
bindungslinie SiOs—MgAl,O,4 (Spinell) fiir die Gléser 1 bis 6, diese Gliser unterscheiden
sich in ihrer SiO,-Konzentration,dabei hat das Glas 1 die héchste und das Glas 6 die nied-
rigste SiOy-Konzentration, und andererseits entlang der eutektischen Linie zwischen den
Ausscheidungsfeldern von Mgy Al4SisOq5 (Cordierit) und MgAl,Oy fiir die Gléser 7 und
8, wobei der Unterschied zwischen diesen Glasern im Molverhéltnis MgO : AlyO3 besteht,
welches 1,5 respektive 2,0 betréigt. Ziel war es in diesen Gléasern Kristallphasen zur Aus-
scheidung zu bringen, wie z. B. Quarzmischkristalle (h-/t-QMK), Sapphirin und Spinell.
Die beiden letztgenannten Kristallphasen besitzen eine hohe Hérte und somit ist auch
fiir die hergestellten Glaskeramiken eine hohe Hérte zu erwarten. Der t-QMK fiihrt durch
seinen hohen Ausdehnungskoeffizient (ov(100—500° )= 130- 107"K~!) und der daraus re-
sultierenden grofien Differenz gegeniiber der Restglasphase (v 100—500° ¢y ~ 40 - 107K
zu Mikrospannungen im Inneren der Glaskeramik. Die Mikrospannungen sind fiir die
Verfestigung des Materials verantwortlich, demnach sind gute mechanische Figenschaf-
ten wie eine hohe Mikrohérte, eine hohe Biegebruchfestigkeit und ein hoher Elasti-

zitatsmodul zu erwarten.

Ein weiteres Kriterium fiir das Erreichen einer hohen Mikrohérte und eines hohen
Elastizitdtsmoduls ist die Ausbildung eines homogenen und feinkristallinen Gefiiges.
Die Gléaser aus dem System MgO-Al,O03—SiOs zeigen eine hohe Neigung zur Ober-
flachenkristallisation und zur Bildung grofler Kristallite, die in das Probeninnere hin-
einwachsen. Somit besteht die Notwendigkeit des Einsatzes von Keimbildnern, um eine
Volumenkristallisation zu initiieren. Typische und héufig verwendete Keimbildner sind
die Oxide TiOy und ZrO,, die auch im Rahmen dieser Untersuchungen eingesetzt wur-

den. Der Einflufl verschiedener Molverhaltnisse der Keimbildner zueinander wird im

102
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Kapitel 5.1.3 am Beispiel der Glaszusammensetzung 3 beschrieben.

Der Einsatz von TiOs und ZrOs wirkt sich auch auf die Glasiibergangstemperatur
aus, wie aus Tabelle 5.12 hervorgeht. Das Ausgangsglas 3 ohne Keimbildner weist mit
824 ° C den hochsten und das Glas 3 T8, mit der Zugabe von 8,0 Mol- % TiO,, mit 772 " C
die niedrigste Transformationstemperatur auf. Mit der partiellen Substitution von 2.7,
4,0 und 5,3 Mol- % TiOg durch ZrO; steigt erwartungsgeméif die Transformationstem-
peratur an, wie durch die dilatometrisch ermittelten 7'g-Werte bestétigt wird. Der allei-
nige Zusatz von 4,0 sowie 6,0 Mol- % ZrO, fiihrt im Vergleich zu den bereits genannten
Glésern zu einer Erhéhung der Glasiibergangstemperatur, welche nur geringfiigig unter
der Temperatur des Ausgangsglases liegt. Daraus geht hervor, daf§ durch den Zusatz von
TiO9 und der Kombination von TiOs5 und ZrO, die Transformationstemperatur deutlich

gesenkt werden kann, was bei der alleinigen Verwendung von ZrOs nicht der Fall ist.

Die Keimbildner beeinflussen auch signifikant die Art der gebildeten Kristallphasen
und die Kristallitgrofle. Zunichst soll die Kristallisationsfolge des Glases ohne Keim-
bildnerzusatz diskutiert werden (Abbildung 5.13). Die Kristallisation setzt erst bei ho-
hen Temperaturen (7Tx =900°C) mit der Bildung von h-/t-QMK ein. Der amorphe
Anteil der Probe ist dabei noch sehr hoch. Im weiteren Verlauf bildet sich zusétzlich
Cordierit, der ab einer Kristallisationstemperatur von Tk >1000° C als einzige Kri-
stallphase auftritt. Beim Zusatz von 4,0 Mol- % ZrO, beginnt die Kristallisation erst bei
einer Temperatur von Tx =950 " C. Die Kristallisationtemperatur von Tx =1000"C
begiinstigt die Ausscheidung von Cordierit und h-/t-QMK. Eine weitere Erhohung der
ZrO,-Konzentration auf 6,0 Mol- % ZrO, senkt die Temperatur fiir den Kristallisations-
beginn. Bei Kristallisationstemperaturen von Tk =900"C und Tx =1000"C kommt
es zur Bildung von h-/t-QMK als Hauptkristallphase. Im Fall der hoheren Kristal-
lisationstemperatur tritt zusitzlich die Kristallisation von Spinell und ZrO, auf, wie
in Abbildung 5.14 deutlich wird. Daraus l&t sich schlufifolgern, dafl mit dem An-
stieg der ZrOs-Konzentration die Bildung von Cordierit unterdriickt oder zu héheren
Kristallisationstemperaturen verschoben wird. Die Zugabe von 8,0 Mol-% TiO, so-
wie die der Keimbildnergemische setzen den Kristallisationsbeginn auf eine Tempera-
tur von Ty =850"C herab. Die Hauptkristallphase im untersuchten Temperaturbe-
reich ist h-/t-QMK. Bei einem Vergleich der Proben, welche durch die nachtrigliche
Warmebehandlung unter den Bedingungen 7% =1000" C und tx =3h erhalten wur-
den, ist festzustellen, dal neben h-/t-QMK;, im Fall der Zugabe von 8,0 Mol-% TiO,,
Enstatit gebildet wird, wiahrend die anderen Proben (Keimbildnergemische TiOs / ZrOs)
einen identischen Kristallphasenbestand aus h-/t-QMK, ZrTiO4 und Spinell aufweisen
(Abbildung 5.15). In dieser Abbildung ist zudem sichtbar, da§ der Hauptreflex des h-

/t-QMK in den Proben mit der Keimbildnerkombination im Gegensatz zur Glaszusam-
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mensetzung 3 T8 bei hoheren 2 6-Werten liegt. Diese Verschiebung der 2 6-Werte zeigt,
dafl die Kombination der beiden Keimbildner, unter Anwendung gleicher Keramisie-
rungsparameter, die Bildung von t-QMK fordert. Daher unterstiitzt der alleinige Zusatz
von TiOy den Einbau von Fremdionen (Mg?™, AI*T) in die Quarzstruktur mehr als in
den Fillen der Keimbildnergemische bzw. liegt die Umwandlungstemperatur der bei-
den Quarz-Modifikationen, d. h. der Modifikationswechsel von h-QMK nach t-QMK bei

hoheren Temperaturen.

Die mechanischen Eigenschaften dieser Gléser sind sehr gut. Im Vordergrund der
Untersuchungen standen dabei die Mikrohérte und der Elastizitatsmodul. Fiir die Mi-
krohéirte liegen die Werte in einem Bereich von Hy =7-8 GPa. Ahnlich verhélt sich
der Elastizitdtsmodul, auch hier liegen die Werte nah beieinander in einem Bereich von
E =105-114 GPa (Tabelle 5.6). Ein Einflufl des Keimbildners auf die mechanischen Ei-
genschaften, Mikrohérte und Elastizitdtsmodul ist demnach nicht feststellbar. Fiir die
Glaskeramiken der Gléser 3 TZ12 bzw. 3'TZ21 wurden systematisch die Mikrohérte und
der Elastizitdtsmodul in Abhéngigkeit von der Keramisierungstemperatur bestimmt.
Daraus wird deutlich, daff es ab einer Temperatur von Tk > 950 ° C zu einem deutlichen
Anstieg der Werte dieser mechanischen Eigenschaften kommt, wie in den Abbildun-
gen 5.16 und 5.17 dargestellt wird.

Fiir die weiteren Untersuchungen wurden die Keimbildner 8,0 Mol- % TiO5 sowie die
Keimbildnerkombination aus je 4,0 Mol- % TiO5 und ZrO, verwendet. Die resultierenden
16 Glaszusammensetzungen wurden systematisch untersucht, d. h. ihre thermischen und
mechanischen Eigenschaften wurden bestimmt. Aulerdem wurden einstufige Kristalli-
sationsversuche (T =800-1100 ° C, tx =3 h) durchgefiihrt, um das Kristallisationsver-
halten der Glaser zu beurteilen und die mechanischen Eigenschaften der Glaskeramiken

zu ermitteln.

Alle Glaszusammensetzungen weisen ein gutes Schmelzverhalten auf, d. h. die Schmelz-
temperaturen lagen unter T =1600" C. Bei der angewendeten Temperatur schmol-
zen die Rohstoffe gut auf. Visuell wurde eine gute Viskositdt wéihrend des Gie3pro-
zesses beobachtet. Auf der Verbindungslinie SiOs—MgAl,O4 wurde eine Abhéngigkeit
des Schmelzverhaltens von der Zusammensetzung der Glaser festgestellt. Demnach wur-
de die Schmelzbarkeit mit abnehmender SiO,-Konzentration verbessert. Die Schmelz-
temperatur konnte um bis zu 50 K erniedrigt werden, jedoch erhohte sich die Nei-
gung zur spontanen Kristallisation. Die Transformationstemperaturen der Gléser1-6
liegen in einem Bereich von 750 ° C bis 790 ° C und die Temperaturen der exothermen
Peaks zwischen 925° C und 1050 ° C. Ein Einflufl auf die thermischen Eigenschaften

ist beziiglich des Keimbildners erkennbar. Die Werte der Glaser mit dem Keimbildner-
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gemisch TiOg / ZrOs liegen im Gegensatz zum alleinigen Zusatz von TiOs bei hoheren
Temperaturen. Eine Abhéngigkeit innerhalb der Schmelzreihe T4Z4 konnte nicht festge-
stellt werden, da die Temperaturen nahezu gleich sind. In der Reihe T8 kann tendenziell
eine Zunahme der Glasiibergangstemperatur wie auch der Kristallisationtemperatur mit
sinkender SiOs-Konzentration beobachtet werden (Tabelle 5.2). Ein analoges Verhalten
zeigen die Glaser 7 und 8, auch hier waren die Temperaturen des Transformationspunktes
(Tg="745-775" C) und des Kristallisationspeaks ( Tezotherm = 970-1030 ° C) fiir die Gléser
mit der Keimbildnerkombination hoher als die zirkoniumoxidfreien Gléser (Tabelle 5.4).
Fiir den Ausdehnungskoeffizienten wurden Werte von o ig9—s00-¢)=40-57- 107"K™!

bestimmt.

Die Mikrohirte wie auch der Elastizitdtsmodul ist in den Glésern1-6 abhéngig von
der Glaszusammensetzung. Die Mikrohérte, deren Werte zwischen Hy =7,0-8,5GPa
liegt, sinkt mit zunehmender SiO,-Konzentration (Abbildung 5.3). Das Verhalten des
Elastitzitdtsmoduls wird in gleicher Weise beeinflufit. Die ermittelten E-Modul-Werte
bewegen sich im Bereich von £ =100-125GPa (Abbildung 5.4). Ein Einfluf des Keim-
bildnerzusatzes wurde nicht festgestellt. Zwischen der Gliasern7 und 8 treten keine Un-
terschiede der Mikrohérte auf. Fiir die Glaser sowohl mit TiO,- als auch mit TiOg / ZrOo-

Zusatz wurde ein Wert von Hy = 7,9 GPa erhalten.

Die Keramisierung der Gléser sollte zu einer Steigerung der mechanischen FEigen-
schaften fithren. Im Fall der Glaszusammensetzungen 7 und 8 war es grofitenteils nicht
moglich, unter den genannten Kristallisationsbedingungen stabile Glaskeramiken zu er-
halten. Besonders die Glaser mit einem Zusatz von 8,0 Mol- % TiO, bereiteten Probleme.
Héaufig zerbrachen die Glaskeramiken schon wéhrend des Keramisierungsprozesses oder
bei der mechanischen Nachbearbeitung, wie z. B. beim Trennen des Materials. Die Ur-
sache hierfiir ist der Kristallphasenbestand der Glaskeramiken, vor allem die Bildung
von Cordierit beeinflufit die mechanische Stabilitét stark (Kapitel 5.1.2). Die weiteren
Untersuchungen konzentrierten sich hauptséchlich auf die Glédser 1-6. Doch auch bei
diesen Glaszusammensetzungen traten Probleme mit der Stabilitdt der keramisierten
Proben auf. Zutreffend war dies hauptséchlich fiir die Glaszusammensetzungen 4 und 5
(SiO2-Konzentration <50 Mol- %) unter Anwendung von Kristallisationstemperaturen
von Tk >950° C. Die Glédser auf der Verbindungslinie SiO,—MgAl,O4 weisen ein sehr
unterschiedliches Kristallisationsverhalten auf, welches von der SiOs-Konzentration aber
auch vom zugesetzten Keimbildner beeinfluit wird (Abbildungen 5.7 und 5.8). Das Kri-
stallisationsverhalten wirkt sich wiederum auf die mechanischen Eigenschaften aus. Fiir
die mangelnde mechanische Stabilitat der Glaskeramiken ist der Kristallphasenbestand,
die Kristallitgrofien und der Anteil der Kristallphasen zueinander sowie zur Restglaspha-

se verantwortlich. Aber auch eine unzureichende Homogenitét der Ausgangsgliaser kann
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zur Zerstorung der thermisch nachbehandelten Proben fiihren. Der Kristallphasenbe-
stand der keramisierten Gléser 4 und 5 ist beim Vergleich beider Schmelzreihen (T8 und
T474) stark unterschiedlich, innerhalb einer Schmelzreihe jedoch nahezu gleich. Somit
wird die Bildung der Kristallphasen vorwiegend vom zugegebenen Keimbildner beein-
fluit. Der Kristallphasenbestand setzt sich in den zirkoniumoxidfreien Glaskeramiken
bei einer thermischen Nachbehandlung mit Temperaturen von T > 950 ° C vorwiegend
aus den Kristallphasen Cordierit und Sapphirin zusammen. Die Glaskeramiken mit dem
Keimbildnergemisch TiOy / ZrOy (2. Schmelzreihe) enthielten hauptséchlich h-/t-QMK,
ZrTi0Oy4, Spinell und Sapphirin. In den Proben der Glaszusammensetzung5 wurde bei
einer Temperatur von Ty > 1050 " C zusétzlich Cordierit ausgeschieden. Dieser Kri-
stallphasenbestand liegt aber auch in den Proben der restlichen Glaszusammensetzun-
gen vor, die sich gréfitenteils durch sehr gute mechanische Eigenschaften auszeichnen.
Weshalb die Glaskeramiken der Zusammensetzungen 4 und 5 dennoch eine geringe Sta-
bilitat aufwiesen, konnte nicht geklart werden. Auféllig ist, dal in diesen Glaskeramiken
bevorzugt Cordierit gebildet wird. Der Grund fiir die geringe Stabilitdt kénnte in der
Kombination mit den anderen auftretenden Kristallphasen sowie am Anteil der einzel-
nen Kristallphasen liegen. Weiterfithrende Untersuchungen auf diesem Gebiet wurden
nicht durchgefiihrt, da dies nicht zur Zielstellung der Arbeit gehorte. Eine Optimie-
rung des Kristallisationsprozesses fiir diese Glaszusammensetzungen, mit der durchaus
die Bildung eines geeigneten Kristallphasenbestandes erreicht werden kann, war nicht
Gegenstand der Arbeit.

Die Messung der Mikrohérte und des Elastizitdtsmoduls an ausgewéhlten Proben
ergaben Werte von Hy =13 GPa und E =150 GPa. Durch die Warmenachbehandlung
der Gléser konnte somit eine signifikanten Erhéhung dieser beiden mechanischen Eigen-
schaften erreicht werden. Sehr gute Ergebnisse hinsichtlich der Harte und des E-Moduls
wurden mit den aus den Glaszusammensetzungen2 und 3 mit Keimbildnerkombina-
tion (T4Z4) hergestellten Glaskeramiken erhalten. Der mittels Rontgendiffraktometrie
nachgewiesene Kristallphasenbestand der entsprechenden Proben, ist eine Kombination
von t-QMK, ZrTiO4 und Sapphirin. Der optimale Temperaturbereich der Kristallisation
liegt bei T =1000-1050 " C.

Die Auswirkungen der Teilsubstitution von MgO durch ZnO hinsichtlich der Schmelz-
barkeit, des Verarbeitungsbereiches, der Kristallisation und der thermischen sowie me-
chanischen Eigenschaften wurde am Beispiel des Glases 3 T4Z4 untersucht. Substituiert
wurden 2,5; 5,0 bzw. 10,0 Mol- % MgO durch ZnO. Was die Schmelzbarkeit, d.h. die
Verringerung der Schmelztemperatur sowie die Vergroflerung des Verarbeitungsberei-
ches des Glases anbelangt, wurden keine deutlichen Verbesserungen erzielt. Hinsicht-

lich der thermischen Eigenschaften der Gléser wurde festgestellt, dafl mit steigender
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ZnO-Konzentration die Glasiibergangstemperatur sowie die Temperatur des Kristallisa-
tionspeaks abnimmt. Im Fall der hochsten ZnO-Konzentration von 10,0 Mol- % wurde im
Vergleich zum zinkoxidfreien Glas eine Erniedrigung der Glasiibergangstemperatur von
Tg~ 30K und die Verschiebung des Kristallisationspeaks zu geringeren Temperaturen
um ca. 25K beobachtet. Zusétzlich besitzt dieses Glas mit a100—500°c) =34 - 107"K™!
den niedrigsten Ausdehnungskoeffizient (Tabelle 5.7).

Anhand von Kristallisationsversuchen wurde der Einflufl des Zinkoxides sowie ver-
schiedener ZnO-Konzentrationen untersucht. Bei gleichen Kristallisationsbedingungen,
z.B. Tx =1000 " C und tx =3h, unterscheidet sich der Kristallphasenbestand nur ge-
ringfiigig. Die Hauptkristallphase bildet der h-/t-QMK, weiterhin wurde ZrTiO,4 rontgen-
diffraktometrisch nachgewiesen. Im Fall der zinkoxidfreien Glaskeramik wird zusétzlich
Sapphirin und Spinell (MgAl,O,) ausgeschieden. In den zinkhaltigen Glaskeramiken
efolgt die Bildung von Gahnit-Spinell-Mischkristallen ((Zn / Mg)Al,Oy). Das Rontgendif-
fraktogramm der Glaskeramik mit der niedrigsten ZnO-Konzentration weist zudem auf
die Bildung von Spinell hin, wie durch den Reflex (111) bei 20 =19 ° bestéatigt wird. Die
Reflexintensitdt geht mit zunehmender ZnO-Konzentration jedoch gegen Null. Spinell
ist demnach in der Glaskeramik mit 10,0 Mol- % ZnO mittels Rontgendiffraktometrie
nicht mehr nachweisbar. Wenn der Hauptreflex des ZrTiO4 in den diskutierten Bei-
spielen als konstant betrachtet wird, ist festzustellen, daf§ die Intensitdt der Reflexe
fiir den Gahnit-Spinell-MK bei 20=231,2" (220) und 26 =36,7" (311) mit der Zunah-
me der ZnO-Konzentration ansteigt. Die Kristallisationsversuche im Temperaturbereich
von Tk =800-1100" C dienten zur Beschreibung der Kristallisationsfolge der unter-
suchten Glaser. Zu den zinkoxidhaltigen Glasern konnen folgende, qualitative Aussa-
gen getroffen werden: Die Kristallisation beginnt zunéchst mit der Ausscheidung einer
magnesium- /zinkalumosilicathaltigen Kristallphase mit petalitdhnlicher Struktur. Bei
gleicher Kristallisationstemperatur bzw. bei weiterer Temperaturerh6hung kommt es zur
Bildung von h-/t-QMK. Im Temperaturbereich von Tk =900-950 ° C wird ZrTiO4 und
(Zn / Mg)Al,O4 ausgeschieden. Dieser Kristallphasenbestand, h-/t-QMK, ZrTiO, und
(Zn / Mg)Al, Oy, bleibt iiber den gesamten untersuchten Temperaturbereich, das ent-
spricht einem Intervall von A T'=150-200 K, unveréndert. Auffallend ist die Verschie-
bung der h-/t-QMK-Reflexe zu hoheren 2 #-Werten, d. h. in Richtung t-QMK mit stei-
gender Kristallisationstemperatur (Abbildung 5.20). Die Abhéngigkeit des Kristallpha-
senbestandes von der Kristallisationszeit im Bereich von tx =0,5-24h (Tx =1050"C)
wurde ebenfalls untersucht. Die gebildeten Kristallphasen waren wiederum h-/t-QMK,
ZrTiO4 und (Zn /Mg)Al,O,4. Die Verschiebung der Reflexe des h-/t-QMK in Richtung
t-QMK wurde mit steigender Kristallisationszeit beobachtet. Die Kristallisationszeit

hat demzufolge nur einen geringen EinfluB auf die Bildung der Kristallphasen. Fiir
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technologische Anwendungen ist das von Vorteil, da sich der Kristallphasenbestand in
Abhéngigkeit von der Kristallisationzeit nicht signifikant verandert. Es ist somit moglich,
bereits bei geringen Kristallisationszeiten, z.B. tx = 1h, einen Kristallphasenbestand zu
erhalten, der auch den geforderten mechanischen Eigenschaften gerecht wird, worauf im

Kapitel 5.1.4 ndher eingegangen wird.

Analoge Beobachtung des Kristallisationsverhaltens wurden an den zinkoxidfreien
Glaszusammensetzung Glas 3 T4Z4 und Glas2T474 gemacht. Folglich treten durch den
Zusatz einer weiteren Komponente in das Glassystem nur geringe Unterschiede im Kri-
stallphasenbestand auf. Die mechanischen Eigenschaften der erhaltenen Glaskeramiken
sind maflgeblich vom Kristallphasenbestand abhéngig. Es wurden fiir die zinkoxidhalti-
gen Glaskeramiken vergleichbare Werte fiir die Mikrohérte, den E-Modul und die Bie-
gebruchfestigkeit erreicht, wie mit den Glaskeramiken der Gléser 2 T4Z4 und 3T47Z4.
Die Substution von MgO durch ZnO fiihrte jedoch nicht zu einer Verbesserung der

mechanischen Eigenschaften.

Aus den im Vorfeld durchgefiihrten Untersuchungen, der im Labormafistab herge-
stellten Glaser, wurden vier Glaszusammensetzungen (Glas2T4Z4, Glas 3 T4Z4, Glas 3
T4747n0 10,0 und Glas6T8) ausgewihlt, um diese in den kleintechnischen Mafistab
zu iiberfithren. Gew#ahlt wurden die vier Gléser, weil sie sich vor allem durch ihr gu-
tes Schmelzverhalten, ihr giinstiges Kristallisationsverhalten und die hohen mechani-
schen Eigenschaften der Glédser wie auch der Glaskeramiken auszeichnen. Zudem wurde
am Beispiel des Glases 3 T4Z4 der Einflul von Lautermittel, d. h. die Kombination von
Asy03 und ShyO3, auf das Schmelzverhalten, die Verbesserung der Qualitdat des Glases

im Hinblick auf Blasen sowie das Kristallisationsverhalten iiberpriift.

Wahrend des Schmelzprozesses bei Schmelztemperaturen von Tg <1550 ° C wiesen
alle fiinf Glaszusammensetzungen ein sehr gutes Schmelzverhalten auf, d.h. die Roh-
stoffe wurden gut aufgeschmolzen und Anzeichen auf spontane Kristallisation waren
nicht vorhanden. Es ist gelungen, mit Ausnahme von Glas6 T8, qualitativ gute Gléser
im kleintechnischen Mafistab herzustellen. Eine Verbesserung der Qualitdt hinsichtlich
der Reduzierung bzw. Vermeidung von Blasen im Glas durch die zusétzliche Lauterung
konnte anhand visueller Betrachtungen nicht festgestellt werden. Das Glas 6 T8 begann
bereits wiahrend des Gielvorganges in eine Stahlform spontan zu kristallisieren. Nach
dem Abkiihlen waren diese Blocke im gesamten Volumen kristallisiert. Es wurden die

Kristallphasen Cordierit und Spinell analysiert.

Die thermischen Eigenschaften der Gléser sind mit denen der im Labormafstab
hergestellten Gléaser vergleichbar. Die Glasiibergangstemperaturen liegen in einem In-
tervall von Tg="757-792 " C entsprechend den Laborgldsern mit Tg=752-784 " C. Da-
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bei weist bei beiden Schmelzansitzen das zinkhaltige Glas mit Abstand die niedrigste
Glasiibergangstemperatur auf. Weiterhin wird festgestellt, dafl diese mit zunehmender
SiOs-Konzentration erhoht wird. Das Glas, dem Léutermittel zugesetzt wurden, be-
sitzt mit Tg =792 " C eine relativ hohe Glasiibergangstemperatur. Die linearen thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten befinden sich in einem Bereich von a(i00—500°cy=39-
46-107"K~'. Dies ist mit den Ausdehnungskoeffizienten cv(109—s00° ¢y =34-45-107" K™,
welche fiir die im Labormafistab hergestellten Gléser ermittelt wurden, vergleichbar.
Der Fehler der dilatometrischen Bestimmung des linearen thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten wird mit o 00-500-c)==£5" 10-"K~! angegeben, demzufolge liegen diese
innerhalb der Fehlergrenzen. Im Hinblick auf die thermischen Eigenschaften der Gléser
148t sich sagen, dafl die Maflstabsvergroflerung keine signifikanten Unterschiede zum

Labormafstab aufweist.

Die Untersuchungen zum Kristallisationsverhalten der Glaser liefen zunéchst wieder
iiber einstufige Keramisierungsprozesse ab. Hierbei konnten keine Differenzen im Kri-
stallisationsverhalten der im kleintechnischen bzw. Labormaflstab hergestellten Gléser
beobachtet werden. Somit kann auch fiir das Kristallisationsverhalten die Mafistabs-
vergroferung als reproduzierbar bezeichnet werden. Beim Vergleich der Kristallisati-
onsfolge dieser vier Glaszusammensetzungen untereinander wurde festgestellt, dal die
Kristallisation bei einer Kristallisationstemperatur von Tk =850 ° C mit Ausnahme von
Glas 3 T47Z4 beginnt. In den Gléasern Glas3T4Z47Zn0O 10,0 und Glas 3 T4Z4 LMZ wird
das Auftreten der magnesiumalumosilicat- bzw. magnesium-/zinkalumosilicathaltigen
Kristallphase begleitet von der Bildung von h-QMK. Dieser bildet im Glas 3 T474 ZnO
10,0 die Hauptkristallphase im Gegensatz zum Glas 3 T4Z4 LMZ, wo nur Reflexe geringer
Intensitét auf diese Kristallphase hinweisen. Die Kristallisation beginnt im Glas 3 T474
erst ab einer Temperatur von Tk =900 ° C mit der Ausscheidung von h-/t-QMK, wobei
die Intensitiat der Reflexe im Hinblick auf den weiteren Kristallisationsverlauf auch das
Maximum bei dieser Temperatur erreicht. Zusétzlich setzt die Bildung von ZrTiO, ein.
Die anderen Glaszusammensetzungen zeigen bei dieser Kristallisationstemperatur, im
Hinblick auf die Art der gebildeten Kristallphasen wie auch die Reflexintensitét, ein ana-
loges Verhalten. Im weiteren Kristallisationsverlauf kommt es zur Bildung von MgAl;O4
bzw. (Zn /Mg)Al,O4 (Glas3T4Z47Zn0 10,0) und ab Kristallisationstemperaturen von
Tk >1000 ° C zur Ausscheidung von Sapphirin. Die Kristallisation von Sapphirin setzt
im Fall von Glas3T474 LMZ bei geringeren Temperaturen ein als bei den beiden an-
deren zinkoxidfreien Glasern. Im Glas 3 T4Z4 ZnO 10,0 ist {iber ein Temperaturintervall
von Tk =900-1100 " C (Zn /Mg)Al,O4 nachweisbar.

Wie bereits mehrfach diskutiert, ist auch in diesen Glaszusammensetzungen die Ver-

schiebung des Hauptreflexes (101) der Quarzmischkristallphase anhand des Vergleiches
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der entsprechenden Roéntgendiffraktogramme erkennbar. Die deutliche Differenz von
20~0,6 " zwischen der Lage des Reflexes beim ersten Auftreten der Kristallphase und
der im untersuchten Temperaturbereich héchsten Temperatur von Tk =1100 " C wird
durch den Modifikationswechsel h-QMK in t-QMK verursacht. Bei niedrigen Kristalli-
sationstemperaturen werden ausreichend Fremdionen (AlI**, Mg®") in das Quarzgitter
eingebaut, die eine Stabilisierung der metastabilen Form des h-QMK hervorrufen. In
Proben, die hoheren Kristallisationstemperaturen ausgesetzt waren, sind nur wenige
Fremdionen enthalten, so daf§ sich wahrend des Abkiihlens die Hochform in die Tief-
form umwandelt. Diese Beobachtung konnte am Beispiel des Glases 3 T4Z4 LMZ auch
dilatometrisch bestéitigt werden (Abbildung 5.38). Zunéchst ist erkennbar, dafl bis zu
einer Kristallisationstemperatur von Tk <950 ° C kaum Unterschiede im thermischen
Verhalten des Glases bzw. der Glaskeramiken auftreten. Der Kurvenverlauf der relati-
ven Langendnderung der Glaskeramiken, welche bei einer Temperatur von Tk = 1000 " C
bzw. Tk =1050° C kristallisierten, hebt sich deutlich von den anderen ab. Fiir bei-
de Kurvenverlédufe ist bis zu einer Temperatur von 520 ° C respektive 550 ° C ein starker
Anstieg der relativen Langenénderung ersichtlich, danach ist die thermische Ausdehnung
vergleichbar mit dem Glas und den Glaskeramiken, welche durch niedrigere Kristalli-
sationstemperaturen erhalten wurden. Die Anomalie des Kurvenverlaufs der relativen
Langenanderung ist charakteristisch fiir eine Modifikationsumwandlung. Die Umwand-
lungstemperatur fiir den reinen Quarz liegt bei 573 ° C. Durch den Einbau von Fremd-
ionen wird die Umwandlungstemperatur zu niedrigeren Temperaturen verschoben. Die
dilatometrischen Untersuchungen bestétigen somit die Existenz von t-QMK in diesen

Proben.

Bei einer Temperatur von Tk > 1050 ° C kommt es in den vier Glédsern zur Bildung
von Cristobalit. Jedoch unterscheiden sich die Gléser bei der Bildung von Cristoba-
lit in der Kristallisationstemperatur und in der Intensitédt der Reflexe. So ist die Kri-
stallphase im Glas2T47Z4 erst ab einer Temperatur von Tk =1100 " C mit einer sehr
geringen Reflexintensitdt nachweisbar. Die Kristallisation von Cristobalit beginnt im
Glas3T4747n0 10,0 ebenfalls bei dieser Temperatur doch konnte hier eine deutlich
hohere Intensitdat des Reflexes festgestellt werden. Im Glas 3 T474 liegt der Beginn der
Cristobalitbildung 50 K niedriger. Bei dieser Temperatur wird auch im Glas 3 T4Z4 LMZ
Cristobalit nachgewiesen und bildet bei weiterer Temperaturerh6hung um 50K, al-
so bei Tx =1100" C die Hauptkristallphase, solch ein Effekt wurde bisher in der Li-
teratur noch nicht beschrieben. Somit weicht das Kristallisationsverhalten des Glases
mit Lautermittelzusatz stark von den anderen ab. Die dilatometrischen Untersuchun-
gen weisen ebenso auf das Vorhandensein von Cristobalit hin [126]. Wie die Abbil-

dung 5.38 beweist, ist der Kurvenverlauf der relativen Léngenénderung dieser Probe
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signifikant verschieden von den restlichen Glaskeramiken. Im Temperaturintervall von
120 ° C bis 190 ° C kommt es zu einem enormen Anstieg der Kurve. Im weiteren Verlauf
ist die Langenénderung deutlich niedriger. Dieser sogenannte ,,Knick“ der Kurve steht
wiederum fiir eine Modifikationsumwandlung, ndmlich der von t-Cristobalit in den h-
Cristobalit. Fiir den reinen Cristobalit wird in der Literatur ein Temperaturbereich von
180 ° C bis 270 ° C fiir diese Umwandlung angegeben [87]. Die Modifikationsumwandlung
von Cristobalit ist nicht unproblematisch, da sie mit einer Volumenkontraktion von 2,8 %
verbunden ist [54]. Diese entsteht bei der Umwandlung der beiden Cristobalitmodifika-
tionen, d.h. h-Cristobalit in t-Cristobalit, beim Abkiihlen der Probe und demzufolge
werden hohe Spannungen in den resultierenden Glaskeramiken hervorgerufen, die sehr
héufig zur Zerstorung der Glaskeramik fithren. Es ist jedoch im Rahmen dieser Arbeit
gelungen, eine stabile Glaskeramik zu erhalten. Diese ist aber fiir die Anwendung als
Festplattensubstrat ungeeignet, denn der gebildete t-Cristobalit besitzt einen sehr ho-
hen linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten im Temperaturbereich von 100 ° C
bis 200 " C. Es wurde ein linearer thermischer Ausdehnungskoeffizient c(a5_200° ¢y von
iiber 2001077 K=! bestimmt. Dieser Aspekt wiirde einen grofen Nachteil beim Verar-
beiten des Festplattensubstrates darstellen, z.B. beim Aufbringen der Magnetschichten,
denn das erfolgt allgemein bei Temperaturen von 7 > 400 ° C. Die Kristallisation von
Cristobalit fithrt aulerdem zu einer Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften,
wie spéter noch diskutiert werden soll. Der Zusatz von Léutermittel hat folglich einen
erheblichen Einflufl auf das Kristallisationsverhalten, vor allem bei hohen Kristallisa-
tionstemperaturen (Tx > 1050 ° C). Die durch die Volumenkontraktion der Kristall-
phase hervorgerufenen Spannungen, die sogenannten Mikrospannungen, sind jedoch ein
Kriterium fiir die Erhohung der Festigkeit einer Glaskeramik. Im Fall von Cristobalit
werden aber durch zu grofle Differenzen der thermischen Ausdehnungskoeffizienten, hin-
sichtlich weiterer Kristallphasen sowie der Restglasphase, so hohe Spannungen erzeugt,
daf} die Herstellung solcher Glaskeramiken nur schwer zu beherrschen ist. Im allgemeinen
haben Cristobalit-Glaskeramiken das Potential, fiir die Herstellung hochfester Glaske-
ramiken mit hoher Bruchzéihigkeit und gleichzeitig einem sehr hohen linearen thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten im Temperaturbereich von 100 ° C bis 200 ° C, wenn
es geliange, durch die Wahl einer geeigneten Glaszusammensetzung und der Optimie-
rung des Kristallisationsprozesses, hinsichtlich Kristallphasenbestand und entsprechen-
der Kristallitgroffen zu erhalten. Im Rahmen dieser Arbeit wurde diese Richtung nicht
weiter verfolgt, da sich diese Glaskeramiken fiir die Anwendung als Festplattensubstrat,
aufgrund des hohen Ausdehnungskoeffizient, nicht eignen. Fiir die Entwicklung neuer,
innovativer Werkstoffe bieten die Ergebnisse jedoch einen Ansatz zur Herstellung von

Cristobalit-Glaskeramiken mit verbesserten mechanischen Eigenschaften.
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Im folgenden sollen die mehrstufigen Keramisierungsversuche KP1 bis KP4 (sieche
Kapitel 4.4.3) anhand der vier, im kleintechnischen MaBstab hergestellten Gléser disku-
tiert werden. Vergleicht man zunéchst die Glaskeramiken der Gléser 2 T4Z4 und 3 T47Z4
miteinander, so ist festzustellen, dafy die SiO,-Konzentration einen Einflul auf das Kri-
stallisationsverhalten hat. Wahrend die vier erhaltenen Glaskeramiken des Glases 2 T4Z4
kaum Unterschiede im Kristallphasenbestand, bestehend aus h-/t-QMK, ZrTiO,4, Sap-
phirin, aufweisen, sind im anderen Fall deutliche Unterschiede zu erkennen (Abbil-
dung 5.35 und 5.34). Hier kommt es bei den Keramisierungsprogrammen KP1 und KP4,
also denen ein Keimbildungsschritt vorausgeht und deren Kristallisationstemperatur
1030 ° C betragt, zur Ausscheidung der magnesiumalumosilicathaltigen Phase mit peta-
litdhnlicher Struktur, ZrTiO4 und Spinell. In den beiden anderen Glaskeramiken wird,
wie in den Proben des Glases2T4Z4, h-/t-QMK, ZrTiO4, Sapphirin gebildet. In bei-
den Glaszusammensetzungen kommt es bei der hoheren Kristallisationstemperatur von
Tx =1080"C (KP3) in den Roéntgendiffraktogrammen zur Verschiebung der Reflexe
fiir den QMK zu hoheren 26-Werten, d.h. in Richtung t-QMK im Vergleich zu den

entsprechenden Diffraktogrammen des Keramisierungsprogrammes KP3.

Betrachtet man den Kristallphasenbestand, der auf der Basis des Glases 3 T4Z4 mo-
difizierten Glaszusammensetzungen 3 T47Z4 ZnO 10,0 und 3 T4Z4 LMZ, so sind wiederum
einige Unterschiede sichtbar. Die keramisierten Proben der zinkhaltigen Glaszusammen-
setzung enthalten die Kristallphasen h-/t-QMK, ZrTiO, und aufgrund des Zusatzes
von ZnO Gahnit-Spinell- MK ((Zn / Mg)Al,Oy4). Untereinander unterscheiden sich die
Glaskeramiken einer Glaszusammensetzung wiederum in der Verschiebung des QMK-
Reflexes zu hoheren 2 #-Werten bei der Anwendung der Kristallisationstemperatur von
Tk =1080 " C. Der Kristallphasenbestand der Glaskeramiken des Glases mit Léuter-
mittelzusatz ist im Fall der Keramisierungsprogramme KP1, KP2 und KP4 dhnlich den
Glaskeramiken des lautermittelfreien Glases. Bei der Anwendung des Keramisierungs-
programmes KP3 treten aber signifkante Unterschiede auf. Die Hauptkristallphase in
der Probe mit Zusatz von Asy;O3 / SbyOj3 bildet Cristobalit. Demnach hat auch hier, wie
bereits bei den von der Kristallisationstemperatur abhéngigen Versuchen deutlich wur-
de, der Lautermittelzusatz einen erheblichen Einflufl auf das Kristallisationsverhalten.
Die Existenz von Cristobalit, wie auch die von t-QMK, konnte wiederum durch die di-
latometrische Bestimmung des linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten und der
daraus resultierenden relativen Langenénderung, wie in der Abbildung 5.39 gezeigt wird,

bestétigt werden.

Die ermittelten mechanischen Eigenschaften, im Vordergrund stehen zunichst die
Vickersmikrohédrte und der Elastizitdtsmodul der vier Gléaser sind bereits sehr gut.
Fiir die Mikrohérte konnten Werte im Bereich von Hy =7,2-7,8 GPa respektive fiir
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den E-Modul F =108-118 GPa ermittelt werden. Die mechanischen Eigenschaften der
Gléser zeigen zudem eine gute Ubereinstimmung hinsichtlich der Eigenschaften der im
LabormaBstab hergestellten Gléser (Hy =7,4-7,8 GPa und E =105-120 GPa). Auch
wurde wiederum die Beobachtung gemacht, da§ durch Wérmenachbehandlung die me-
chanischen Eigenschaften verbessert werden. Die Kristallisationstemperatur beeinflufit
die Bildung der Kristallphasen, von denen wiederum die mechanischen Eigenschaften
abhéngig sind. Mafigeblich verantwortlich fiir die Eigenschaften ist die Bildung der
SiOs-haltigen Kristallphasen, speziell QMK und Cristobalit. Deutlich wird das vor al-
lem am Beispiel der Mikorhérte (Abbildung 5.43). Grofitenteils beginnt die Kristallisa-
tion von h-QMK bei einer Temperatur von Ty =900 ° C. Fiir diese Temperatur kann
ein leichter Anstieg der Mikrohérte registriert werden. Die Werte steigen bei weiterer
Erhohung der Kristallisationstemperatur allméhlich an und erreichen ihr Maximum bei
den im untersuchten Temperaturbereich héchsten Kristallisationstemperaturen, ndmlich
bei T =1050° C und Tk =1100 ° C. Bei diesen Temperaturen wurde den Proben durch
die entsprechenden Rontgendiffraktogrammen anhand der Verschiebung der Reflexlage
des QMK zu hoheren 2 6-Werten t-QMK zugeordnet. Eine Ausnahme bildet hier die
Probe des Glases 3 T4Z4 LMZ, bei der als einzige eine signifikante Abweichung des zu
erwarteten Wertes besteht. Es wird bei der Anwendung der héchsten Temperatur ei-
ne signifikante Verringerung der Mikrohérte festgestellt. Diese Probe weicht auch im
Kristallphasenbestand von den anderen Proben ab, da hier QMK nur in sehr geringen
Anteilen gebildet wird. Die Hauptkristallphase bildet Cristobalit, dessen Existenz sich
negativ auf die Mikrohérte auswirkt. Ein dhnliches Verhalten wird im Fall der Bestim-

mung des Elastitizitdtsmoduls gezeigt (Abbildung 5.44).

Die Anwendung der Keramisierungsprogramme KP1 bis KP4 fiihren ebenfalls zu ei-
ner Erhéhung der mechanischen Eigenschaften gegeniiber den entsprechenden Glésern 2
T474, 3T4Z4, 3T47247n0 10,0 und 3T4Z4 LMZ. Somit wurden Werte fiir die Mi-
krohédrte nach Vickers von Hy bis zu>12GPa und fiir den E-Modul von E bis zu
> 140 GPa ermittelt. Der spezifische E-Modul wurde aus dem gemessenen E-Modul und
der Dichte der Probe berechnet. Die Werte der Glaskeramiken wie auch der Gléser liegen
in einem Bereich von E/p=37-47-10° Nemg~!. Ein wesentliches Kriterium fiir Fest-
plattensubstrate ist eine hohe Formstabilitit, diese wird durch den spezifischen E-Modul
charakterisiert. Um die maximale Auslenkung W (disk flutter) an den AuBenréndern
der Festplatte gering zu halten, sollte der spezifische E-Modul E/p>40-10°Ncmg™!
sein. Die geforderten Werte werden am Beispiel der untersuchten Glaskeramiken erfiillt.
Die Biegebruchfestigkeit, welche durch eine 4-Punkt-Priifanordnung gemessen wurde,
weist ebenfalls sehr hohe Werte auf. Diese Werte liegen bei den Glaskeramiken im In-
tervall von o4pp =290-426 MPa und betragen damit das 3- bis 4-fache der Biegebruch-



KAPITEL 6. DISKUSSION 114

festigkeit der jeweiligen Gléaser. Hierbei ist ein EinfluB der Glaszusammensetzung und
des Keramisierungsprogrammes und dementsprechend der daraus resultierenden Bil-
dung der Kristallphasen, wie h-/t-QMK, Sapphirin und Spinell, deutlich erkennbar. Die
Oberflachenrauhigkeit der Gliaser und Glaskeramiken wurde durch Interfernzmikrosko-
pie bestimmt. Die dabei ermittelten Werte dienen jedoch nur als Richtwerte, da der
Prozel der Probenpréparation, d. h. der Polierprozef nicht optimiert wurde. Es handelt
sich dabei lediglich um eine Standardpolierung zuéchst mit SiO,-Papier und anschlie-
Bender Bearbeitung der Proben mit Diamantsuspension, deren Korngréfle schrittwei-
se verringert wurde (6-0,25 um). Der Polierprozefl dauerte ca. 12 bis 18 Stunden. Die
Grofenordnung der Oberflachenrauhigkeit entsprach dem Grenzbereich des Geriétes der
angewendeten Mefimethode (Interferenzmikroskopie). Es wurden Werte von R, =1,2-
3,3nm fiir die Oberflachenrauhigkeit bestimmt. Einschétzungen zum Einflufl der Kristal-
litgroBlen und des Kristallphasenbestandes konnen aufgrund der genannten Problematik
nicht getroffen werden. Die ermittelten Oberflichenrauhigkeiten sind aber dennoch sehr
gut und sind durch eine optimierte Probenpréiparation und einer geeigneten Mefime-
thode durchaus noch verbesserbar. Es wird davon ausgegangen, dafl dadurch auch die
geforderten Werte von R, = 0,5 nm realisierbar sind. An ausgewéhlten Proben wurde ei-
ne Bruchzihigekeit von K. =1,1-1,8 MPam'/? bestimmt. Im Fall der Glaskeramik der
Glaszusammensetzung 3 T4Z4 LMZ (KP3), in der es unter den entsprechenden Kristal-
lisationsbedingungen zur Bildung von Cristobalit, ZrTiO4 und Sapphirin kommt, wur-
de ein Wert von K;,=2,9MPam'/? ermittelt. Verantwortlich fiir die deutlich hohere
Bruchzéhigkeit ist die Kristallisation von Cristobalit. Auf die anderen Eigenschaften
wirkt sich diese Kristallphase jedoch negativ aus, d.h. die mechanischen Eigenschaf-
ten, wie z. B. Mikrohérte, E-Modul und Biegebruchfestigkeit, liegen unter denen der
anderen untersuchten Glaskeramiken. Ebenfalls zu einer Verschlechterung der mechani-
schen Eigenschaften im Vergleich zu den Glaskeramiken der Gléaser 2 T474 und 3 T4Z4
fithrt der Zusatz von ZnO. Allgemein 148t sich sagen, daf sich die Glaszusammenset-
zungen 2 T474 und 3 T4Z4 potenziell zur Herstellung von Festplattensubstraten eignen.
Speziell unter der Anwendung der Keramisierungsprogramme KP2 und KP3 wurden
bei den untersuchten Glaskeramiken sehr gute mechanische Eigenschaften ermittelt. Die
beiden Programme unterscheiden sich lediglich in der Kristallisationstemperatur, welche
beim Keramisierungsprogramm KP3 mit Tk = 1080 ° C um 50 K hoher ist als beim Ke-
ramisierungsprogramm KP2. Die unterschiedlichen Kristallisationstemperaturen fithren
zu Unterschieden in den Kristallitgroien, so werden bei der niedrigeren Temperatur klei-
nere Kristalle mit einer Gréfie von 10 nm bis 45 nm gebildet (Abbildung 5.41 und 5.42).
Die Kristallitgrofie beeinflufit wiederum die mechanischen Eigenschaften. Bei den durch-

gefithrten Untersuchungen wurde festgestellt, dafl groBere Kristallite von > 100 nm zu
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einer hoheren Mikrohérte und einem hoheren Elastizitdtsmodul fithren, wahrend klei-
nere Kristalle mit einer Groéfle zwischen 10-50 nm fiir eine hohe Biegebruchfestigkeit

verantwortlich sind.



Kapitel 7
Zusammenfassung

Das Ziel der Arbeit ist, die Untersuchung zur Entwicklung von Glaskeramiken, die sehr
gute mechanische Eigenschaften besitzen. Im Vordergrund stehen dabei besonders die
Mikrohérte, der Elastizitditmodul und die Festigkeit. Weiterhin ist von Bedeutung, dafl
diese Materialien nur eine geringe Oberflachenrauhigkeit aufweisen diirfen. Die Herstel-
lung dieser Glaskeramiken und in erster Linie die Herstellung der Ausgangsgléiser sollte
im kleintechnischen eventuell sogar im grofitechnischen Mafstab realisierbar sein. Ein
Anwendungsbereich dieser Glaskeramiken wéire beispielsweise als Festplattensubstrat

speziell in mobilen Systemen wie z. B. Notebooks.

Um diese Kriterien zu erfiillen, ist es zunéchst wichtig geeignete Glaszusammen-
setzungen zu finden, die ein gutes Schmelzverhalten zeigen und nicht zur spontanen
Kristallisation neigen. Im sich anschlieSfenden Keramisierungsprozefl sollte ein geeigne-
ter Kristallphasenbestand sowie ein homogenes, feinkristallines Gefiige gebildet werden.
Die Kristallitgrofie beeinfluit die mechanischen Eigenschaften der Probe und im be-
sonderen Mafle deren Oberflachenrauhigkeit, somit wird die Bildung kleiner Kristalle
vorausgesetzt. Angestrebt werden hierfiir Kristallitgroflen mit d < 50 nm. Als entschei-
dend erweist es sich, wenn Kristallphasen ausgeschieden werden, die selbst eine hohe
Hérte besitzen und / oder einen hohen linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
haben und somit iiber Mikrospannungen im Volumen der Glaskeramik eine Verfestigung

hervorrufen.

Die Aufgabe der Arbeit ist es, Phasenbildungsprozesse in ausgewéhlten Gléasern zu
untersuchen und so zu beeinflussen, daf§ durch die thermische Nachbehandlung der
Gléser die gewiinschten Kristallphasen gebildet werden und ein feinkristallines Gefiige
erhalten wird. Ebenfalls wurden Korrelationen zwischen Kristallphasenbestand und me-
chanischen Eigenschaften aufgestellt, um somit die optimalen Keramisierungsparameter

zur Herstellung der Glaskeramiken zu erhalten.

116
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Die Basis fiir die Untersuchungen bildete das Glassystem MgO-Al,03-SiO,, aus
dem insgesamt acht Glaszusammensetzungen ausgewéahlt wurden. Davon liegen sechs
Zusammensetzungen (Glas1 - 6) auf der Verbindungslinie SiOs—MgAl;O4 (Spinell) und
die beiden weiteren (Glas7 und 8) nahe der eutektischen Linie der Ausscheidungsfelder
Cordierit und Spinell, jedoch noch im Spinellfeld. Das System ist dafiir bekannt, dafl
daraus hochfeste Glaser bzw. Glaskeramiken hergestellt werden konnen. Andererseits
zeigen die Gléser ein ungiinstiges Schmelzverhalten, d.h. hohe Schmelztemperaturen
sind erforderlich und oft neigen diese Gléser zur spontanen Kristallisation. Diese bei-
den Aspekte sind duflerst nachteilig fiir die klein- bzw. grofitechnische Produktion. So
fithren hohe Schmelztemperaturen zur verstéirkten und schnelleren Korrosion der Ofen-
und Wannenmaterialien. Die spontane Kristallisation verursacht Probleme bei der Glas-
verarbeitung und kann bis zum Produktionsausfall fithren. Um dem vorzubeugen, wird
in der Glasindustrie hdufig mit schmelzverbessernden Zusétzen gearbeitet. Diese Zusétze
konnen aber wiederum das Kristallisationsverhalten (gesteuerte Kristallisation) negativ
beeinflussen, so daf§ die gewiinschten Eigenschaften der Glaskeramiken nicht mehr er-

halten werden.

Aufgrund der geschilderten Problematik wurden zuerst Vorversuche mit dem oben
genannten Glaszusammensetzungen im Labormafistab durchgefiihrt. Da die Kristallisa-
tion der Glaser des MgO—Al,03-SiO5-Systems von der Oberflache aus initiiert wird und
die Kristalle anschlieend ins Glasinnere hineinwachsen, woraus sehr grofe Kristalle (ca.
200 pm) resultieren, ist es notwendig Keimbildner zuzugeben. Damit kann eine homoge-
ne, feinkristalline Kristallisation im gesamten Volumen erreicht werden. Als Keimbildner
wurden TiOs und ZrOs zugesetzt. Es wurden zwei Schmelzreihen hergestellt, indem ei-
nerseits 8,0 Mol- % TiO, und andererseits je 4,0 Mol- % TiO, und ZrO, zugesetzt wurde,
um gleichzeitig den Einflufy auf das Kristallisationsverhalten und der mechanischen Ei-
genschaften zu untersuchen. Ein anderer Teil der Arbeit befaite sich damit, durch den
Zusatz schmelzverbessernder Oxide, in diesem Fall ZnO, die erforderlichen Schmelztem-
peraturen zu verringern. Zinkoxid wurde dafiir ausgewéhlt, da Zn dem Mg &hnlich ist,
und somit dessen Plétze im Kristallgitter der jeweiligen magnesiumhaltigen Kristall-
phase besetzen kann. Damit sollten die Auswirkungen auf das Kristallisationsverhalten
nur gering sein. Als Beispiele sind hier der Spinell und h-/t-QMK zu nennen, welche
durch den Einbau von Zn Mischkristalle bilden. Die magnesiumfreie Kristallphase heif3t
Gahnit, welche auch oft als Zinkspinell bezeichnet wird. Beide Kristallphasen besitzen
eine dhnliche Struktur, woraus auch @hnliche Eigenschaften resultieren, z.B. die hohe
Hérte. Der Einflul des Zinkoxides auf das Schmelz- und Kristallisationsverhalten sowie
die mechanischen Eigenschaften wurde untersucht, indem 2,5; 5,0 und 10,0 Mol- % MgO

durch ZnO substituiert wurden.
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Anhand der im Vorversuch erhaltenen, positven Ergebnisse im Hinblick auf das
Schmelz- und Kristallisationsverhalten sowie hoher mechanischer Eigenschaften sind
vier Glaszusammensetzungen ausgewéhlt und in der Vitron Spezialwerkstoffe GmbH, im
kleintechnischen Maf3stab hergestellt worden. Um den Einflufl der Mafistabsvergréfierung
festzustellen, wurden von den Glésern wie auch von den daraus erhaltenen Glaskerami-

ken die thermischen und mechanischen Eigenschaften bestimmt.

Aus 16 Glaszusammensetzungen wurden zwei Gléser, ndmlich das Glas2T47Z4 und
das Glas3T4Z4, fiir die kleintechnische Herstellung favorisiert. Die erwéhnten Gléser
zeichneten sich vor allem durch ein gutes Einschmelzverhalten der Rohstoffe bei Tem-
peraturen von Tg <1580 ° C ohne Anzeichen auf spontane Kristallisation sowie durch
hervorragende mechanischen Eigenschaften ihrer, unter entsprechenden Bedingungen er-
haltenen Glaskeramiken, aus. Von den Keimbildnern erwies sich die Kombination von je
4,0 Mol- % TiO9 und ZrO, als besserer Zusatz hinsichtlich des Kristallphasenbestandes
und der Kristallitgrofe als der alleinige Zusatz von 8,0 Mol- % TiO,. Die Glaszusammen-
setzungen nahe der eutektischen Linie zwischen den Ausscheidungsfeldern Cordierit und
Spinell zeigten zwar ebenfalls ein gutes Schmelzverhalten, fithrten jedoch bei der Kerami-
sierung zu erheblichen Problemen, die sich hauptséchlich in der geringen mechanischen
Stabilitat der Proben duflerten. Gemeint ist damit, dafl die Glaskeramiken wahrend des
Kristallisationsprozesses zerstort wurden. Ahnlich verhielten sich auch die Glaskerami-
ken der Glaszusammensetzungen mit einer SiOy-Konzentration von <50 Mol- % auf der
Verbindungslinie SiO,—MgAl;O4. Von einer Optimierung der Keramisierungsparameter,
mit der man das Problem hétte beheben kénnen, wurde allerdings unter Beachtung
der Nutzen-Zeitaufwand-Bilanz abgesehen. In diesen Gléser spielte ein weiterer Aspekt,
namlich der der spontanen Kristallisation eine entscheidende Rolle. So verbesserte sich
zwar mit der Verringerung der SiOo-Konzentration die Schmelzbarkeit der Gléser, aber
die Anfalligkeit der spontanen Kristallisation erhohte sich. Diese Tatsache erweist sich
fiir eine kleintechnische Herstellung der Gléser als duflerst nachteilig. Demzufolge wurde
auf die Schmelzbarkeit der Glédser und die Neigung zur spontanen Kristallisation bei den
durchgefiithrten Untersuchungen besonders geachtet. Die angesprochenen Gléaser 2 T474
und 3T4Z4, welche sich in der SiO,-Konzentration unterscheiden, zeigten fiir dieses
Kriterium jedoch positive Ergebnisse und konnten auch erfolgreich im kleintechnischen

Mafstab bei Temperaturen von Ts < 1600 ° C hergestellt werden.

Als geeigneter Kristallphasenbestand fiir das Erreichen der geforderten mechani-
schen Eigenschaften, speziell der Mikrohéarte von Hy >8 GPa und des E-Moduls von
E >100 GPa, wurde die Kombination von h-/t-QMK, ZrTiO, und Sapphirin gegeben-
falls auch Spinell ermittelt. Die Existenz von Spinell konnte im Rahmen der Arbeit

anhand der Rontgendiffraktometrie neben des Auftretens von Sapphirin aufgrund der
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Uberlagerung charakteristischer Reflexe, nicht eindeutig geklirt werden. Versuche von
EDX-Analysen am Transmissionselektronenmikroskop scheiterten infolge zu geringer
Kristallitgrofien. Der Kristallphasenbestand blieb iiber ein relativ grofles Temperatur-
intervall von T =150 K nahezu konstant, wie aus den Untersuchungen zum Einfluf§ der
Kristallisationstemperatur auf die Bildung der Kristallphasen hervorgeht, welche im
Temperaturintervall von Tk =800-1100 " C durchgefiithrt wurden. Fiir die technische
Herstellung dieser Glaskeramiken ist das von Vorteil, da bei der Keramisierung kein en-
ges Temperaturfenster eingehalten werden muf}, wie das im allgemeinen fiir Glaser des
Systems MgO-Al,03-Si0O, iiblich ist. Mit der Erhchung der Kristalisationstemperatur
ist eine Verschiebung des h-QMK-Reflexe zu hoheren 2 #-Werten zu erkennen, die fiir
die Bildung von t-QMK spricht. Die Bildung von t-QMK ist mafigeblich verantwortlich
fiir das Erzielen hoher mechanischer Eigenschaften aufgrund des Verfestigungskonzeptes
in diesen Glaskeramiken. Das Verfestigungskonzept basiert auf der Bildung von Mikro-
spannungen, die wegen der hohen Differenzen zwischen der oder den Kristallphasen und
der Restglasphase erzeugt werden. Hohe Kristallisationstemperaturen von Ty = 1100 " C
fithrten hdufig zu grofleren Kristalliten und zur Bildung von Cristobalit, was sich ver-
schlechternd auf die mechanischen Eigenschaften auswirkte. Die geeignete Kombination
der Kristallphasen t-QMK, ZrTiO4 und Sapphirin wie auch die relativ geringen Kristal-
litgroBlen von 10nm bis 45nm wurde im Temperaturbereich von Ty =1000-1050 " C
erhalten. Dabei spielt die Kristallisationszeit tx nur eine untergeordnete Rolle, favori-

siert wurden fiir die Untersuchungen 3 Stunden.

Die zwei angesprochenen Glaszusammensetzungen (Glas2T4Z4 und Glas3T474)
sowie eine weitere, in welcher 10,0 Mol- % MgO durch ZnO ersetzt wurden und eine, die
der Glaszusammensetzung 3 T4Z4 entspricht, welche zusétzlich die als Lautermittel ver-
wendeten Oxide As,O3 (0,4 Ma- %) und SbyO3 (0,3 Ma- %) enthilt, wurden erfolgreich,
im Hinblick auf den SchmelzprozeB, in den kleintechnischen Mafistab {iberfiihrt. Diese
Glédser und auch die daraus hergestellten Glaskeramiken wurden mit den oben genan-
ten Methoden untersucht und dabei wurde gepriift, ob die thermischen und mechani-
schen Eigenschaften der im Labormafistab gefertigten Gléser mit denen der im klein-
technischen Maflstab gewonnen Gléser {ibereinstimmen. Diese Untersuchungen fithrten
ebenfalls zu positiven Resultaten. Die Glaskeramiken erfiillten mehrheitlich die fiir die
Anwendung als Festplattensubstrat geforderten Eigenschaften. Die hochsten Werte fiir
die Mikrohérte liegen im Bereich von Hy =13-14 GPa und fiir den E-Modul in der
Groflenordnung von F =140-160 GPa. Erreicht wurden die Resultate wiederum mit
den Glaskeramiken der Glaser 2 T47Z4 und 3 T4Z4, welche Kristallisationstemperaturen
von Tk > 1050 ° C unterzogen wurden und deren Kristallphasenbestand durch die Kom-
bination aus t-QMK, ZrTiO4 und Sapphirin gebildet wird. Aus den hohen Werten des
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Elastizitdtsmoduls ergibt sich demzufolge auch ein hoher spezifischer E-Modul, wenn
die Dichte des Materials entsprechend gering ist. Die Dichte der Glaskeramiken liegt im
Mittel bei pa3,1g/cm?. Fiir den spezifischen E-Modul der Proben, welche gleichzeitig
einen hohen E-Modul und eine hohe Mikrohérte aufweisen, wurde ein spezifischer E-
Modul zwischen 44 -10° Nem g™ und 47-10° Nemg™! ermittelt. Diese Werte sprechen
fiir eine hohe Formstabilitdt der Materialien, die fiir den Einsatz als Substrat fiir Fest-
platten, bei den heutzutage erforderlichen hohen Drehzahlen unversichtbar sind. Die Bie-
gebruchfestigkeit wurde durch die Keramisierung um das drei- bis vierfache gegeniiber
der der Gléser gesteigert. Es wurden Festigkeiten von o4pp bis zu 430 MPa bestimmt.
Die geforderten Oberflichenrauhigkeiten der Materialien von R, =0,5nm wurden im
Rahmen der Arbeit nicht erreicht. Wobei der Prozefl der Probenpriparation, verwendet
wurde eine {ibliche Standardpolitur fiir REM- bzw. TEM-Proben, nicht optimiert wurde
und auch die verwendete Mefimethode (Interferenzmikroskopie) in den zu bestimmenden
Groflenordnungen, eine signifikante Fehlerquelle darstellte. Die Werte liegen zwischen
R,=1,2-33nm. Unter den gegebenen Umstédnden sind diese Werte jedoch sehr gut
und lassen die Schluflfolgerung zu, daf§ durch eine Optimierung der Probenpraparation
eine weitere Verbesserung moglich ist. Die Bestimmung der Oberflachenrauhigkeit mit-
tels Atomic-Force-Microscopy (AFM) ist in den erwdhnten Dimensionen geeigneter als

die Mefimethode der Interferenzmikroskopie.

Die Teilsubstitution von MgO durch ZnO fithrte nur zu einer geringfiigigen Verbes-
serung der Schmelzeigenschaften und auch nur bei hoheren ZnO-Konzentrationen, z. B.
bei 10,0 Mol- % ZnO. Die Schmelztemperaturen lagen fiir dieses Glas bei Tg=1550-
1570 ° C und somit im gleichen Bereich wie die anderen Gléser. Eine weitere Senkung
der Schmelztemperatur war nicht méglich. Der mittels Differenzthermoanalyse bestimm-
te Wert der Glasiibergangstemperatur fiir dieses Glas war ca. 10 K niedriger als fiir das
zinkfreie Glas. Auf das Kristallisationsverhalten wirkte sich der Zusatz von Zinkoxid
ebenfalls nur gering aus. In den zinkhaltigen Glaskeramiken kam es zur Bildung von h-
/t-QMK, ZrTiO4 und Gahnit-Spinell-Mischkristallen. Die mechanischen Eigenschaften
der Glaskeramiken waren mit denen der zinkfreien vergleichbar, teilweise wurden auch
niedrigere Werte gemessen. Der Zusatz von ZnO fiihrte demzufolge auch nicht zu einer

Erhchung der mechanischen Eigenschaften.

Durch den Zusatz der Lautermittel As,O3z und SbyO3 konnte die Verbesserung der
Glasqualitét, d. h. die Reduzierung bzw. Vermeidung der Blasenbildung nicht realisiert
werden. Wobei bereits die Gléser ohne Lautermittelzusatz eine geringe Anzahl von Bla-
sen aufwiesen und somit der Effekt nur wenig sichtbar ist. Der Zusatz dieser Oxide
wirkt sich aber signifikant auf das Kristallisationsverhalten des Glases aus. Was jedoch

erst bei Kristallisationstemperaturen von Ty > 1080 ° C deutlich wird, unterhalb dieser
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Temperatur sind keine Unterschiede in bezug auf die ldutermittelfreie Glaszusammen-
setzung erkennbar. Ab der erwéhnten Kristallisationstemperatur wird in den Glaskera-
miken Cristobalit als Hauptkristallphase gebildet, die Kristallisation von t-QMK wird
zuriickgedréangt. Dilatometrisch konnte fiir diese Glaskeramiken ein linearer thermischer
Ausdehnungskoeffizient von o199—200- ¢ > 200 - 10" K~! ermittelt werden. Dieser sehr
hohe thermische Ausdehnungskoeffizient ist ungewohnlich fiir Glaskeramiken und ist
in der Literatur auch noch nicht beschrieben worden. Im allgemeinen kénnen die Glas-
keramiken die enormen Spannungen, welche durch das Ausdehnungsverhalten resultieren
nicht kompensieren und werden folglich zerstort. Aufgrund des hohen thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten im Temperaturbereich von 100-200 ° C ist die Glaskeramik fiir
die Anwendung als Festplattensubstrat nicht geeignet, da das Aufbringen der Magnet-
schichten bei Temperaturen von 7T >400° C erfolgt. Demzufolge wird vorausgesetzt,
daB die Materialien in diesem Bereich einen angepafiten Ausdehnungskoeffizienten auf-
weisen, d.h. es diirfen keine Anderungen im Ausdehnungsverhalten, z. B. durch Modi-
fikationswechsel auftretende Spannungen, der Glaskeramiken stattfinden, da sonst die

Magnetschichten zerstort werden.

Zusammenfassend ist festzustellen, dal es im Rahmen dieser Arbeit gelungen ist,
Glaser herzustellen, auch im kleintechnischen Mafstab, die durch Warmenachbehandlung
mit entsprechenden Kristallisationsparametern zu Glaskeramiken fithren, die potentiell
als Festplattensubstrat geeignet sind. Die Glaszusammensetzungen 2 T474 und 3T474
werden hierfiir favorisiert. Als Parameter wurden Kristallisationstemperaturen im Be-
reich von Tk =1000-1100° C und eine Kristallisationszeit von tx =3 h bestimmt. Der
Kristallphasenbestand in den entsprechenden Glaskeramiken ist t-QMK, ZrTiO4 und
Sapphirin. Die Anforderungen an die mechanischen Eigenschaften wurden mit diesen

Glaskeramiken erfiillt.

Als Ausblick ist die Verbesserung der Oberflichenrauhigkeit anzufithren. Hierfiir
konnen durch die Optimierung des Keramisierungsprogrammes sowie durch die Wahl der
entsprechenden Probenprédparation deutlich geringe Werte der Oberflichenrauhigkeit
erzielt werden. Diese Aspekte waren jedoch nicht primér Gegenstand der Arbeit. Zudem
bietet die Cristobalit-Glaskeramik einen interessanten Ansatz zur Entwicklung neuer

Materialien.
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