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fir Valesca
in einer Zeit, die nicht einfach war

Notre vie est un voyage
Dans I'hiver et dans la nuit
Nous cherchons notre passage
Dans le ciel ou rien ne luit

Chanson des Gardes Suisse (1793)
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1 Einleitung und Zielsetzung

Eines der wichtigsten Dreistoffsysteme fiir die Herstellung von Glaskeramiken ist das
LioO-Al,O3-SiO,-System (LAS-System) und seine Abwandlungen. Zu den in diesem System
anzutreffenden Hauptkristallphasen Hochquarz-Mischkristall (HQMK)' und Keatit-Mischkris-
tall (KMK) haben HUMMEL [Hum51] und SMOKE [Smo51] grundlegende Arbeiten geleistet.
Diese Kristallphasen zeigen einen sehr niedrigen bis sogar negativen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten (TAK). Es lassen sich daher mit diesen Phasen als Hauptbestandteil
Glaskeramiken mit hervorragenden Thermoschockeigenschaften bei ebenfalls sehr guter
mechanischer Festigkeit realisieren. Anwendungen ergeben sich in vielfaltiger Weise als
Material fir Lasergyroskope, als Teleskop-Spiegeltrager oder als Schutzglaser mit hoher
Temperaturwechselbestandigkeit, sowie im Haushaltsbereich als Kochfelder und Kochge-
schirr [Bac95]. Bekannt sind hier Produktnamen wie zum Beispiel CERAN® im Bereich
Kochfelder und ZERODUR?® fiir Teleskop-Spiegeltrager. Einen Uberblick {iber grundlegende
Arbeiten zu Glaskeramiken, ihrer Entwicklung und ihren Eigenschaften bieten die Biicher von
MCMILLAN [McM79] und BACH [Bac95].

Glaskeramiken mit HQMK als Hauptkristallphase besitzen eine sehr gute Thermoschock-
bestandigkeit durch ihren geringen thermischen Ausdehnungskoefﬁzienten3 oloo-700 VON etwa
0,1-10°K™". Liegt die chemische Zusammensetzung des reinen Li>O-Al,O3-n SiO, Systems
bei n > 3,5 wandelt der HQMK ab etwa 950°C in Keatit-Mischkristall um. Die Phasenum-
wandlung ist irreversibel und rekonstruktiv, also mit dem Aufbruch von Bindungen gekoppelt.
Trotzdem jedoch sind sich die beiden Kristallphasen wie LI zeigen konnte in ihren Strukturen
sehr ahnlich [Li71].

Nach der Umwandlung steigt der TAK der Glaskeramik aufgrund des héheren TAK des KMK
auf etwa 1:10° K" an. Dies bedingt im Falle eines Thermoschocks héhere thermisch indu-
zierte Spannungen und somit eine hdhere Bruchgefahr des Materials unter thermischer Be-
lastung. Aus diesem Grund wurden KMK-Glaskeramiken bisher nur in geringem Mal} als
Ausgangsmaterial fur Produkte gesehen, die lokal oder zeitlich groRen Temperaturschwan-
kungen unterliegen.

"' Um Verwirrungen durch die in der Literatur zum Teil uneinheitliche Nomenklatur zu vermeiden, werden die
Begriffe Hochquarz-Mischkristall, abgekirzt HQMK (Mischkristall im LAS-System mit Hochquarz-Struktur), und
Keatit-Mischkristall, abgekirzt KMK (Mischkristall im LAS-System mit Keatit-Struktur), verwendet, auller es
handelt sich um die stéchiometrisch reine Hochtemperaturphase B-Eucryptit (LiAISiO4). Die haufig verwendete
Bezeichnung B-Spodumen fiir Keatit-Mischkristalle der Zusammensetzung LiAISi,Og ist in sofern nicht ganz
glicklich gewahlt, da hier keine Pyroxen-Struktur wie im eigentlichen Spodumen vorliegt [GMU95]. Im Folgenden
wird dieser Begriff daher vermieden.

2 CERAN® und ZERODUR® sind eingetragene Handelsnamen der Firma Schott Glas.

® Wenn im Folgenden in Werten vom thermischen Ausdehnungskoeffizienten, TAK, o gesprochen wird, ist der
linear angenommene thermische Ausdehnungskoeffizient von 20°C bis 700°C gemeint.
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Die vorliegende Arbeit untersucht die Thermoschockeigenschaften einer solchen KMK-Glas-
keramik. Ziel dieser Dissertation ist es, das Verhalten des Materials unter lokaler Tempera-
turbelastung, im Folgenden Temperaturunterschiedsfestigkeit (TUF) genannt, zu erklaren
und zu optimieren. Die Kenngrofte TUF beschreibt den Widerstand des Materials gegen
Bruch sofern ein Temperaturgradient d 7/dx anliegt.

Im theoretischen Teil (Kapitel 2 und 3) werden Besonderheiten von KMK-Glaskeramiken
beschrieben und generelle Aspekte des Thermoschocks in beheizten Platten mit ebenem
Spannungszustand (ESZ) diskutiert und die verwendete Messmethodik vorgestellt. Im prakti-
schen Teil wird zuerst der Frage nachgegangen, ob die TUF im Falle der untersuchten Glas-
keramik eine Bulk-Eigenschaft ist oder ob sie durch eine oberflachennahe Schicht (Rand-
schicht) bedingt wird (Kapitel 4). Anschlielend werden aufbauend auf diesen Ergebnissen
mogliche Ursachen fur die TUF diskutiert und untersucht. Das Gefluge und die werkstoffme-
chanischen Eigenschaften des Materials werden analysiert (Kapitel 5). Danach werden die
Rahmenbedingungen, die bei einer TUF-Prifung der Glaskeramik vorliegen, mit werkstoff-
mechanischen Kenngréen beschrieben (Kapitel 6). Es wird ein Modell auf Basis dieser
KenngrofRen erarbeitet, das die TUF erklart. AnschlieRend werden die chemischen und phy-
sikalischen Vorgange und Wechselwirkungen untersucht, tber die sich die TUF beeinflussen
lasst (Kapitel 7).

Die verwendete Analytik umfasst unter anderem neben den mikroskopischen Methoden der
Raster- und Transmissionselektronenmikroskopie (REM, TEM) in Kombination mit energie-
dispersiver Rontgenspektrometrie (EDX) vor allem Rdéntgenbeugung (XRD) in Verbindung
mit DUnnschicht- und Hochtemperaturbeugung sowie Rontgenfluoreszenzanalyse (RFA). Die
werkstoffmechanische Charakterisierung des Materials erfolgt tiber Vickerseindriicke, Mikro-
harteprifungen und Methoden zur Prifung der Temperaturunterschiedsfestigkeit (TUF-Pri-
fung).
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2 Grundlagen

2.1 Glaskeramiken

In Glaskeramiken, die auf LAS-Systemen basieren, liegen als Hauptkristallphasen meist
HQMK und / oder KMK vor. Diese beiden Phasen sind mal3geblich fur die besonderen Ei-
genschaften der Glaskeramik verantwortlich. Im Folgenden werden die Herstellung von
Glaskeramiken sowie die Strukturen der Hauptkristallphasen und die damit verbundenen
besonderen Eigenschaften erklart.

2.1.1 Herstellung

Glaskeramiken kdnnen durch ihre Verwandtschaft einerseits zu Glasern und andererseits zu
Keramiken auf verschiedene Art und Weise hergestellt werden. Die aus der keramischen
Technologie stammenden Methoden auf Basis von Glaspulvern mit anschlielender Sinte-
rung sind eine Moglichkeit, mit der auch komplexe Bauteilgeometrien erreicht werden kon-
nen. Der weitaus grofdte Teil der kommerziellen Glaskeramik wird aber Uber die in der Glas-
industrie Ublichen, klassischen Methoden produziert. Die Herstellung erfolgt dann in zwei
getrennten Prozessschritten. Zuerst wird das entsprechende Glas erschmolzen; es folgen
Formgebung (Gielen, Pressen, Walzen, Blasen) und Kihlung. Danach wird dieses soge-
nannte ,Grunglas“ durch erneute Temperaturbehandlung in den teilkristallinen Zustand
Uberfihrt. Durch spezielle Keimbildner (meist ZrO, und TiO,) kommt es in der ersten Stufe zu
einer Entmischung und Keimbildnerausscheidung. An diesen Keimbildnern erfolgt dann an-
schlieltend die kontrollierte Kristallisation der Hauptkristallphasen. Schematisch sind die ein-
zelnen Prozessschritte in Abb. 2-1 dargestellt.

V, = Verarbeitungstemperatur
E,, = Erweichungstemperatur
Tg = Transformationstemperatur

Schmelze

Kristallisation

Keimbildner-
ausscheidung

Temperatur

Kuhlung

Bearbeitung
LL

Zeit
Abb. 2-1: Schematische Temperaturfiihrung bei der Glaskeramikherstellung.

Durch diese Herstellungsart entsteht ein poren- und rissfreies Gefluige aus Kristall- und Rest-
glasphase. Hierin liegt auch der bestechende Vorteil der Glaskeramik: Durch den negativen
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thermischen Ausdehnungskoeffizienten (TAK) der Kristallphase kann die positive Volumen-
ausdehnung der Glasphase kompensiert werden, so dass ein Material mit Nullausdehnung
hergestellt werden kann. Uber den Anteil und die chemische Zusammensetzung der Kristall-
phase und der Restglasphase kann der TAK in einem groen Rahmen variabel eingestellt
werden. In den meisten Fallen sind diese Glaskeramiken im sichtbaren Wellenlangenbereich
(380 nm bis 780 nm) transparent. Die Transparenz resultiert aus der kleinen KristallitgroR3e,
die deutlich unterhalb der Wellenlange des sichtbaren Lichts liegt (in kommerziellen HQMK-
Glaskeramiken typischerweise 45 nm bis 55 nm) oder aus einem geringen Unterschied im
Brechungsindex zwischen Kristallphase und Glas und geringer optischer Anisotropie der
Kristalle [Bea69]. Bei entsprechender Zusammensetzung und bei weiterer Temperatur-Zeit-
Behandlung wandeln die HQMK in KMK um, wobei durch die grofiere Korngré3e der KMK (>
0,5 uym) auch die Transparenz verloren geht. Die Glaskeramik wird transluzent und
schliellich bei weiterer Temperatur-Zeit-Behandlung opak. Diese Umwandlung ist mit einem
deutlichen Viskositatsanstieg verbunden, da die Kristallite groRer werden und der Anteil der
Restglasphase deutlich abnimmt. Mit der Umwandlung in KMK steigt der TAK an, was meist
unerwinscht ist. Im Gegenzug haben KMK-GK aber eine héhere mechanische Festigkeit
und sind daher wiederum flr andere Anwendungen interessant, bei denen héhere mecha-
nische Belastungen auftreten. In Tab. 2-1 sind typische Bereiche flr die chemische Zusam-
mensetzung von LAS-Glaskeramiken aufgelistet.

Oxid Bereich [Gew%)] Funktion / Einfluss
Al203 18 -25 HQMK / KMK-Bildner, TAK
Li20O 3-6 HQMK / KMK-Bildner, TAK
Si02 60 —-75 HQMK / KMK-Bildner, TAK
MgO 0-2 HQMK / KMK-Bildner, TAK
Zn0O 0-2 HQMK / KMK-Bildner, TAK
P205 0-5 HQMK / KMK-Bildner, TAK
TiO2 1-6 Keimbildner
ZrO2 0-4 Keimbildner
Na20 0-2 Aufschmelzverhalten
K20 0-2 Aufschmelzverhalten
BaO 0-3 Aufschmelzverhalten
As203 0-2 Lautermittel
Sb203 0-2 Lautermittel
Ubergangs-und | 0 — 2 (jeweils) Farbgebung

SE-Metalloxide

Tab. 2-1: Typische Zusammensetzungen von LAS-Glaskeramiken nach [Nas95].

Kommerziellen Glaskeramiken liegen keine reinen LAS-Systeme zugrunde. Sie enthalten
zusatzlich verschiedene glastypische Elemente wie Lautermittel (As,Os;, Sby,O3). Neben Li
sind haufig weitere Alkali- und auch Erdalkalimetalle wie Na, K, Mg, Ca und Ba in der Zu-
sammensetzung enthalten, die die Aufschmelzbedingungen verbessern und nach der Um-
wandlung meist in der Glasphase angereichert vorliegen. Eine Vielzahl von Metalloxiden wie
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die des V, Fe, Co, Mn oder Ni kdnnen zum Beispiel zur Farbung der Glaskeramik zugesetzt
werden. In Abhangigkeit von der Chemie und des Keramisierungsprogrammes betragt der
Glasphasenanteil in Glaskeramiken zwischen 50 Vol% und weniger als 10 Vol%. Mit den
beiden Variablen Chemie und Keramisierungsprogramm kénnen daher die Eigenschaften
des Endproduktes in weitem Rahmen verandert werden.

2.1.2 Struktur der Hochquarz-Mischkristalle, HQMK

Die wichtigsten Hauptkristallphasen in kommerziellen Glaskeramiken sind B-Eucryptit
(LiAISiIO4) und seine Mischkristalle. Sie sind isotyp mit hexagonalem Hochquarz (Raum-
gruppe P6,22 oder P64,22) und kristallisieren in einer sogenannten ,gestopften Hochquarz-
Struktur” [Bue54]. In dieser Struktur wird Si** durch AI** und Li* ersetzt. AP** besetzt dann die
tetraedrisch koordinierten Si**-Platze, wobei durch den gréleren lonenradius des Al die
Struktur aufgeweitet wird. In die erweiterten Kanale wird Li* ,gestopft*, das so die Struktur
stabilisiert und den Ladungsausgleich ermdglicht.

Im B-Eucryptit ist die Halfte der Si**-lonen gegen AI**
tung eine wechselnde Abfolge von SiO4- und AlO4-Tetraedern entsteht. Die (Si,Al)-Tetraeder
bilden eine 6er und 8er Ring-Struktur aus. Mit hdherem Si-Gehalt geht die Si/ Al Ordnung
verloren und es bildet sich eine statistische Si/ Al-Verteilung [Li70]. Die HQMK-Struktur ist
am Beispiel von LiAISi;Og in Abb. 2-2 dargestellt. Die kleinen Kreise symbolisieren Li, die
grol3en O; Si beziehungsweise Al befindet sich im Zentrum der Tetraeder. Wie sich schon
anhand der offenen Struktur vermuten lasst, besitzt Li eine hohe Beweglichkeit in den Kana-
len parallel zu [001] und besetzt keine festen Platze, wodurch HQMK zum lonenleiter wird.
Darlber hinaus verandert sich die Li-Verteilung auch mit der Temperatur [Gut79], [Eva80].

-lonen ersetzt, wodurch in [001]-Rich-

<

O
O

A o
OO %)

Abb. 2-2: Struktur von HQMK (LiAISi;Og) in [001]-Richtung [GM(i95].

b
—_
O

Ausgehend vom reinen Hochquarz (SiO;) wird durch Substitution von mehr als 20 Mol% des
SiO, gegen Al,O;/ Li-O, beziehungsweise Al,O3;/ MgO oder Al,O3/ZnO die Hochquarz-
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Struktur beim Abkuhlen stabilisiert und die displazive Umwandlung in die Tiefquarz-Struktur
verhindert. Die chemische Variabilitdét der HQMK zeigt sich auch darin, dass ein groRRer Teil
des SiO, gegen AIPO, ersetzt werden kann [Pet68].

HQMK zeigt eine starke Anisotropie im TAK. Bei Temperaturerhdhung dehnt sich der Kristall
in [100]- und [010]-Richtung aus, wahrend in [001]-Richtung eine Kontraktion stattfindet. Da
letztere im Betrag grofer ist, kommt im Gesamten ein negativer thermischer Volumenaus-
dehnungskoeffizient zustande. Reine B-Eucryptit-Keramiken (ohne Glasphase) haben wegen
dieser extremen Anisotropie eine schlechte mechanische Festigkeit [Bau63].

2.1.3 Struktur der Keatit-Mischkristalle, KMK

Seltener trifft man in Glaskeramiken als Hauptkristallphase Mischkristalle mit Keatit-Struktur
an. Keatit-Mischkristalle und mit ihnen auch als wichtigster Vertreter 3-Spodumen (LiAlISi>Og)
besitzen wie HQMK eine ,gestopfte Struktur®. Sie sind isotyp mit der tetragonalen SiO,-Mo-
difikation Keatit (Raumgruppe P432:2 oder P4:2,2). Si*-lonen und Al**-lonen sind bei
tetraedrischer Sauerstoff-Koordination statistisch verteilt. Li ist wie bei HQMK in Kanélen
untergebracht und ist von O tetraedrisch koordiniert [Li68], [Cla69]. Die fur Li verfigbaren
Licken treten paarweise auf, wobei aber maximal eine dieser Licken mit Li besetzt ist. Dar-
aus folgt ein maximaler Anteil von 4 Li-Atomen pro Elementarzelle [Li73]. Die KMK-Struktur
ist am Beispiel von LiAlSi;Og in Abb. 2-3 dargestellt und besteht aus (Si,Al)-Tetraedern die
5er und 7er Ringe bilden. Analog der HQMK-Struktur symbolisieren die kleinen Kreise Li, die
grolien O; Si beziehungsweise Al befindet sich im Zentrum der Tetraeder.

POIRS

£

j""’\/

(d P oo

a

Abb. 2-3: Struktur von KMK (LiAISi,Os) in [010]-Richtung [GMi95].

Fir einen reinen B-Spodumen sind in der Literatur folgende Gitterkonstanten genannt (Werte
zum Vergleich mit spateren Untersuchungen) [Tab. 2-2]:
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[100]-Achse [A] [001]-Achse [A] Quelle
7,5332 + 0,0008 9,1540 + 0,0008 [Ski60]
7,541 + 0,001 9,156 + 0,002 [Li68]
7,534 + 0,005 9,158 + 0,009 [Cla69]
7,540 + 0,01 9,153 + 0,01 [Ray71]

Tab. 2-2: Gitterkonstanten p-Spodumen.

Die chemische Variabilitat der Keatit-Struktur (und auch in etwas geringerem Malde die der
Hochquarz-Struktur) zeigt sich in vielen Untersuchungen zum Austausch des Li gegen H, Na
oder K, ohne dass es zu einer Veranderung der Raumgruppe oder der Netzwerktopologie
kommt [Bau90], [GM090]. Im reinen Li,O-Al,0O3-n SiO, System wandelt bei n > 3,5 ab circa
950°C der metastabile HQMK in die stabile Phase B-Spodumen (n =4), beziehungsweise
KMK um? [Li70]. Es ist nicht mdglich, von der Glasphase aus auf direktem Weg KMK auszu-
kristallisieren, da die KMK-Bildung immer Uber die metastabile Zwischenphase des HQMK
ablauft. Betrachtet man eine Formeleinheit Li,Al,Si3.»Os, gilt, dass sich KMK ab n < 1,1 bildet.
Mit zunehmendem Si-Gehalt sinkt die Transformationstemperatur von HQMK in KMK
[Ray68]; ebenso verkleinern sich die Gitterkonstanten der KMK.

Die irreversible Umwandlung von HQMK in KMK ist zwar rekonstruktiv, aber trotzdem nur mit
sehr geringen Atombewegungen in der Struktur gekoppelt und daher auch nur mit einer sehr
geringen negativen Reaktionsenthalpie verbunden. Bei dieser exothermen Umwandlung la-
gern sich die 6er Ringe der (Si,Al)-Tetraeder in der HQMK-Struktur in 5er und 7er Ringe um.
Als Triebkraft fur die Umwandlung wird die VergrdRerung des Si/Al-Li Abstandes und somit
der Abbau von inneren Spannungen gesehen [Li70]. Insgesamt besteht eine sehr enge
strukturelle Verbindung zwischen der Keatit-Struktur und der hexagonalen Hochquarz-
Struktur, die mit einer anderen Elementarzelle aufgestellt als pseudo-tetragonal aufgefasst
werden kann [Li71].

Im Phasendiagramm des pseudo-bindren LiAIO,-SiO, sind die Temperaturabhangigkeiten
der Hochtemperaturphasen HQMK (h-Quartz s.s), beziehungsweise bei stéchiometrischer
Zusammensetzung B-Eucryptit und KMK (Keatite s.s.) dargestellt (Abb. 2-4). Oberhalb des
Zusammensetzungsbereichs fur KMK wandelt der metastabile HQMK bei Temperaturen
grofker 900°C in KMK um. Die Solidustemperatur der Phasen liegt zwischen 1350°C und
1450°C.

* In einem abgewandelten LAS-System koénnen zusatzliche Elemente die Umwandlungstemperatur verandern.
Auflerdem ist die Umwandlungstemperatur naturlich von der Zeit-Temperatur-Behandlung abhangig.
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Abb. 2-4: Pseudo-binéres SiO, -LiAlO,-Phasendiagramm [Lev68], modifiziert nach [GM{i95].

Wie B-Eucryptit und HQMK zeigen auch KMK eine Anisotropie im thermischen Ausdeh-
nungsverhalten, jedoch in umgekehrten Richtungen. Als Ursache fir das ungewohnliche
Ausdehnungsverhalten wird Spannungsabbau innerhalb der Briickenbildungssauerstoffe in
den 5er Ringen der Struktur vermutet: Durch Temperaturerhéhung und somit Li-Verschie-
bungen werden 2 O-Atome aus dem koplanaren 5er Ring parallel zur [001]-Achse angeho-
ben, beziehungsweise abgesenkt. Dies bewirkt eine Dehnung in [001]-Richtung, wahrend in
[100]- und [010]-Richtung eine Kontraktion stattfindet [Li68].

Insgesamt resultiert daraus bei B-Spodumen mit o0-1000 = 0,9-10° K" ein grolerer TAK als
bei B-Eucryptit mit ap-1000 = -9-10° K* [Bau63]. Mit zunehmendem Si-Gehalt der KMK nimmt
der TAK wieder ab und wird bei Li>O - Al,O3- n SiO, mit n > 7 negativ [Ost68]. Die mecha-
nischen Eigenschaften verandern sich ebenfalls mit zunehmendem Si-Gehalt. Von n=4
zu n = 10 sinkt der Elastizitdtsmodul von 93,2 GPa auf 75,9 GPa [Fie71]. Die Gitterparameter
der [001]-Achse reagieren deutlich starker auf chemische Anderungen als die [100]- / [010]-
Gitterparameter. Generell sinken mit steigendem Si-Gehalt die Gitterkonstanten [Fuk73],

[Arn00].

Wie eingangs erwahnt, kénnen auch andere Elemente in den KMK (und auch HQMK) einge-
baut werden, ohne dass es zu einem Zusammenbruch der Struktur kommt. Zn®* oder Mg?*
kénnen Li* im HQMK vollstandig und im KMK teilweise ersetzen, wodurch sich auch das
thermische Ausdehnungsverhalten des Kristalls &ndert. Zn?** senkt in einem gewissen Rah-
men den TAK ebenso wie Li*, das auch wie Zn?' bevorzugt tetraedrische Koordination ein-
nimmt. Zn?* wirkt allerdings nicht so stark senkend wie Li*. Mg** dagegen wird bevorzugt auf
oktaedrische Platze eingebaut und erhéht den TAK des Kiristalls [Sch71], [Beh77], [GMU95].
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Mg- oder Zn-Einbau kann die thermodynamische Stabilitdt senken und zu einer Ausschei-
dung der Sekundarphasen Gahnit (ZnAl,O,) oder Spinell (MgAl,O,) flhren.

2.2 Thermoschock bei sproden Materialien

Spréde Materialien, zu denen auch Glaskeramiken zahlen, sind thermoschockempfindlich.
Aufgrund der durch einen Temperaturgradienten bedingten lokal unterschiedlichen Ausdeh-
nung bauen sich thermisch-induzierte Spannungen im Material auf. Uberschreiten diese
Spannungen lokal einen materialtypischen Schwellwert, so kommt es (an intrinsischen oder
aufgebrachten, extrinsischen Fehlern) zum Risswachstum und bei Uberschreiten eines
ebenfalls materialtypischen Grenzwertes (Risszahigkeit) zum vollstdndigen Versagen der
Probe. Vorgange wie Oxidation oder Kristallisation werden bei diesen Betrachtungen nicht
bertcksichtigt, da diese nur von der Temperatur, nicht aber von einem Temperaturgradien-
ten abhangen. Die Problematik des Thermoschockverhaltens ist lange bekannt und die vor-
handene Literatur grof3. Grundlagen finden sich zum Beispiel in BOLEY und WEINER [Bol85]
oder verschiedenen Publikationen von HASSELMANN [Has69], [Has70].

Im Falle eines haufig durchgeflihrten Thermoschocks wird eine unendlich ausgedehnte
Platte der Dicke d im stationaren Fall (also mit konstanter Temperatur) betrachtet. An diese
Platte wird entweder auf beiden Seiten eine unterschiedliche Temperatur angelegt oder aber
die Oberflache wird beidseitig aufgeheizt oder abgekihlt, so dass der Temperaturgradient
Uber 2 d entsteht. Angestrebt wird in diesem Fall ein schneller Thermoschock, damit még-
lichst kein Temperaturausgleich stattfinden kann. Wegen ihres relativ einfachen Aufbaus sind
Abschreckversuche vor allem in Wasser sehr haufig. Problematisch sind diese Tests dann,
wenn die tatsachlichen Einsatzbedingungen des Materials von den Testbedingungen abwei-
chen und keine einsatznahen Aussagen moglich sind.

2.2.1 Spannungsverteilung bei nicht-stationdarem Thermoschock

Im Falle einer nicht homogen beheizten, ebenen Platte werden die Randbedingungen des
oben beschriebenen Thermoschocks nicht erreicht. Vielmehr handelt es sich hier um einen
nicht-stationaren Thermoschock.

Im Folgenden soll der nicht-stationdre Fall eines Thermoschocks diskutiert werden. Be-
trachtet wird eine runde, dinne Platte mit dem Radius R (ebener Spannungszustand, ESZ
mit o, = 0, Dicke der Platte << R); die Temperatur wird Uber die Dicke als konstant ange-
nommen. Diese Platte wird wie in Abb. 2-5 gezeigt mittig zentriert Uber den Radius ry mit
konstanter Heizrate aufgeheizt, woraus eine rotationssymmetrische Temperaturverteilung mit
9 = 9(r) und 9(¢) = konstant folgt.
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Abb. 2-5: Schematische Skizze einer aufgeheizten idealen Platte.

Die auftretenden tangentialen und radialen Spannungen o, Und ;59 kBNnen beschrieben
werden mit [Tim82]:

1 (R 1 ¢
Cuwn =0 E- (FL T(r)dr + r—ZIOT(r)Mr - T(r)j Gl. 2-1
beziehungsweise
1 (R 1 ¢r
Orag = a.E.[?J‘O T(r)rdr —r—ZIOT(r)Mr) Gl. 2-2

Wobei T(r) die Temperatur an der betrachteten Stelle ist. E beschreibt den Elastizitdtsmodul
des Materials, der in ausreichend guter Naherung als temperaturunabhangig angenommen
werden kann. Bei diesen Uberlegungen wird ebenso der TAK Uber die stattfindende Tem-
peraturerhéhung als linear angenommen. Im Gegensatz zu HQMK-Glaskeramik ist diese
Annahme bei einer KMK-Glaskeramik durchaus zulassig, da die thermische Ausdehnung bis
700°C hier nahezu linear verlauft.

Bruchrelevant sind im oben beschriebenen Fall immer tangentiale Zugspannungen, die auf
einen Fehler im Material (Riss, Blase, Pore,...) wirken. In Radialrichtung treten bei Materia-
lien mit positivem TAK nur Druck- und keine Zugspannungen auf.

Die Temperaturverteilung Uber den Radius einer KMK-Glaskeramikplatte (250 mm Durch-
messer) ist mit einer Warmebildkamera erfasst worden [Dud02]. Mit dieser Temperaturver-
teilung lasst sich aufgrund GI. 2-1 und GI. 2-2 die Spannungsverteilung Uber die Platte be-
rechnen. Hierflir wurde die Temperaturverteilung Uber den Radius mit einem Polynom der
Form
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T(ry=ay +a,r® +a,r* +agr® +agr?

Gl. 2-3

angepasst’. Aufgrund der Radialsymmetrie treten nur gerade Exponenten auf. Integration
von Gl. 2-1 und GI. 2-2 liefert unter Berucksichtigung von GlI. 2-3:

1 1 1 1
O-tan Za'E'(Zasz +€a4R4 +gaGR6 +E38R8
3 5 9 Gl. 2-4
2 4 6 8
——a,r-——ayr’ ——asr’ ———agr
4% 6% 8°% 10° J
beziehungsweise
o —aElla R+ a,R + a.RO + 1 a R
rad 4 2 6 4 8 6 10 8
Gl. 2-5

4
6

8

1 & 1
——agr® ——agr
6 108 j

Damit ergibt sich mit o = 1:10° K™ und E = 84 GPa (was typische Werte fiir die untersuchte
KMK-Glaskeramik sind) Uber den Plattenradius folgende tangentiale und radiale Spannungs-
und Temperaturverteilung (Abb. 2-6):

800 40
E " eeesssecEa — R—
700 +
] s, 30
600 - A
o 1 420 B
= 500 a
2 ] . )
© . o
o 400-| © Temperatur 410 %
Q Fit Temperatur =}
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| e R S e ;-¥0 2
200 - AA‘AA %CK**%X* E
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Abb. 2-6: Temperatur- und Spannungsverteilung Uber den Plattenradius einer KMK-Glaskeramik-
platte. Die vom Kontroll-Thermoelement ermittelte maximale Temperatur zu dem dargestellten Zeit-
punkt lag bei 740°C.

Aus Abb. 2-6 lasst sich ablesen, dass die maximalen Zugspannungen nahe am Rand der
Platte auftreten. Hier liegt also der bruchgeféhrdete Bereich. Es sei nochmals bemerkt, dass

® Die Koeffizienten haben die Dimensionen ao = [K], a2 = [K/mz], as = [K/m4 , 8 = [K/m6], ag = [K/mg]. Besser ware
folgender Ausruck fiir die Temperaturverteilung: T(r) =Ty (1+ b2 R+ by R* + b’ R® + bgrBR'a) mit
a2=Toba R? |, as=Tobs R* as=Tobs R®, ag=Tobg R®, womit b dimensionslos ware. Der Ubersichtlichkeit
wegen wurde aber der Ausdruck vereinfacht.
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diese Uberlegungen fiir einen konstanten Verlauf des TAK (ber die betrachteten Tempera-
turen gelten. Variiert der TAK deutlich mit der Temperatur, so stellt sich aufgrund des Tem-
peraturgradienten Uber die Platte eine andere Spannungsverteilung ein.

Im Falle einer LAS-Glaskeramik verandert sich aufgrund der schlechten Warmeleitfahigkeit
des Materials wahrend des Aufheizvorganges von etwa 5 Minuten die Temperatur am Plat-
tenrand nur unwesentlich [Dud95]. Die Randtemperatur kann daher fiir die meisten Betrach-
tungen naherungsweise als konstant und gleich Raumtemperatur angenommen werden.
Geht man von einer konzentrischen Beheizung wie in Abb. 2-5 aus, so liegt an allen Randern
die gleiche radialsymmetrische Spannungsverteilung vor.

2.2.2 Parameter der Temperatur-Unterschiedsfestigkeit (TUF)

Versagen eines Werkstoffes tritt ein, wenn die thermisch-induzierten Spannungen die
Bruchfestigkeit des Materials Uberschreiten. Abhangig von den Randbedingungen wurden
verschiedenste Parameter definiert um die Thermoschockbestandigkeit eines Materials zu
beschreiben [Has69], [Sch91], [Lu98].

Im Falle einer beheizten Platte geht man von dem in Kap. 2.2.1 beschriebenen nicht-statio-
naren Thermoschock aus. Es lasst sich die Thermoschockbestandigkeit eines Werkstoffes
unter implizitem Einfluss der thermischen Leitfahigkeit als der maximale Temperaturunter-
schied ATy definieren, der innerhalb eines Materials zwischen 2 Punkten a und bmit T,< T,
auftreten darf, ohne dass es zum Bruch kommt [Has70]:

1 -(1-
ATmax :Tb _Ta :f_%
1

Gl. 2-6

vist die Poissonzahl, o beschreibt die Bruchfestigkeit des Materials. f; stellt einen durch die
Plattengeometrie und durch die vorhandene Temperaturverteilung bedingten Korrekturfaktor
dar. AT steht flr die Thermoschockbestandigkeit, im Folgenden Temperatur-Unterschieds-
Festigkeit, kurz TUF® genannt. Der gréfte im Material vorhandene Fehler ist in diesem Fall
bruchentscheidend. Von AT wird im Weiteren als ,TUF-Wert* gesprochen. Da durch die
schlechte Warmeleitung der Glaskeramik schon kurz nach der Heizzone die Temperatur auf
nahezu RT abfallt, kann ohne Fehler auch fiir quadratische Platten eine radialsymmetrische
Temperaturverteilung angenommen werden. Gl. 2-6 stellt die zentrale Gleichung zur
Beschreibung des Thermoschocks in dieser Arbeit dar. Quadratische oder rechteckige
Formen sind vor allem im Hinblick auf die Probenpraparation und mdgliche Anwendungen
sinnvoll.

® Der Begriff ,Temperatur-Unterschiedsfestigkeit® ist in diesem Zusammenhang natirlich nicht ganz korrekt, da
bei der TUF eine Temperatur und keine Festigkeit gemessen wird. Der Begriff hat sich intern durchgesetzt und
wird daher auch in dieser Arbeit verwendet.
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Die in 2.2.1 beschriebene Temperaturverteilung fihrt wie gezeigt zu tangentialen Zugspan-
nungen, die im kalten Randbereich ihr Maximum erreichen. Nach der Definition der TUF tritt
Bruch der Probe dann ein, wenn diese Spannungen die Bruchfestigkeit des Materials Uber-
schreiten, wenn also gilt:

~Tz) Gl. 2-7

Wobei cwn(r) die tangentiale Zugspannung am Plattenrand beschreibt; Tmax und Tg sind Ma-
ximaltemperatur im beheizten Bereich beziehungsweise die Plattentemperatur am Platten-
rand. Sobald am Plattenrand die tangentiale Zugspannung oinr) die dortige Festigkeit oir)
Uberschreitet, kommt es zum Bruch.

Will man eine beheizte Platte hinsichtlich ihrer anwendungsbezogenen Thermoschockbe-
standigkeit charakterisieren, besteht wie bei allen Keramiken das Problem der zufallsbe-
dingten Fehlerverteilung im Material. Um dies zu umgehen, konnen fur die Prafung definierte
Risse in das Material eingebrachten werden, die starker als die im Material vorhandenen
Fehler sind und somit als definierter Bruchausgang wirken. Damit werden alle Proben auf
das gleiche Fehlerniveau gebracht und Fehler, die zum Beispiel durch die Handhabung, La-
gerung oder Transport bedingt sind, werden ausgeglichen.

Liegt die beheizte Zone statt in konzentrischer Anordnung exzentrisch auf der Platte, so tritt
auf dem kleinsten Abstand Rand zu Heizzone der gréf3te Temperaturgradient und an der
dortigen Kante die grofte tangentiale Zugspannung auf. Bringt man weiterhin auf der Kante,
die den kirzesten Abstand zur Heizzone hat, wie oben beschrieben definierte Risse ein, so
liegt zwingender Weise an dieser Stelle der Bruchausgang bei Versagen der Probe, wenn
ATnax €rreicht wird.

Ausgehend von Gl. 2-6 kann man den Zusammenhang zwischen TUF und o), beziehungs-
weise zwischen TUF und dem thermischen Ausdehnungskoeffizienten o darstellen. Der
Formfaktor f; ist im hier angenommenen Fall mit 0,82 (dimensionslos) bestimmt worden
[Dud02].
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Abb. 2-7: Zusammenhang TUF / oz, und TUF / a. Fiir die Berechnung wurden Festigkeit o = 60 MPa,
a=110°K", v=0,255 und E = 84 GPa angenommen.

Aus Abb. 2-7 wird deutlich, dass schon eine geringe Veranderung in der Festigkeit o) von
nur 10 MPa eine Verschiebung der TUF um etwa 100 K bewirkt, was je nach Einsatztem-
peratur und TUF einer beheizten Platte sehr kritisch sein kann.
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3 Messmethodik und Probenherstellung

3.1 Rontgenbeugung, XRD

Rontgenbeugung wurde zur qualitativen und quantitativen Phasenanalyse verwendet. Gitter-
konstanten und Phasenanteile wurden mittels Rietveld-Analyse bestimmt. Fir Grundlagen
zur Rontgenbeugung und zur Rietveld-Analyse sei auf die einschlagige Literatur verwiesen
[Rie69], [Klu74], [Bis88], [All94]. Im Folgenden werden die von der ,klassischen® XRD ab-
weichenden, verwendeten Methoden erlautert. Alle Diffraktogramme wurden, sofern nicht
anders erwahnt, mit Cuk,-Strahlung aufgenommen.

3.1.1 Diinnschicht-Rontgenbeugung, DS-XRD

Die am haufigsten bei Rontgenpulverdiffraktometrie verwendete Beugungsgeometrie ist die
parafokussierende Bragg-Brentano-Geometrie. Hierbei wird der Beugungswinkel 4 auf ein-
fallender und abgebeugter Seite gekoppelt verfahren, wobei die ebene Probe tangential am
Fokussierungskreis anliegt. Will man in polykristallinen Festkdrpern diinne Schichten analy-
sieren, besteht die Moglichkeit durch einen konstanten, vom Austrittswinkel 26 entkoppelten,
Einfallswinkel o eine konstante Eindringtiefe der Réntgenstrahlen im Material zu erreichen’.
Dadurch kénnen in Abhangigkeit vom Totalreflektionswinkel des Materials sehr diinne
Schichten von 200 nm Dicke und weniger analysiert werden. Abb. 3-1 zeigt schematisch die
Geometriebedingungen bei DS-XRD an polykristallinen Materialien.

Abgebeugter
Strahl

Einfallender
Strahl

()

Informa- 3 -~
tionstiefe t |

Polykristallines
Material

Abb. 3-1: Geometriebedingungen bei DS-XRD an Polykristallinen Materialien.

Es ist bei DS-XRD wichtig, die Eindringtiefe r der Rontgenstrahlen in das Material zu ken-
nen, um so die erhaltenen Informationen einer Schichtdicke zuordnen zu koénnen. Nimmt
man wie ublich als Eindringtiefe (oder auch Informationstiefe) r die Tiefe an, bis zu der sich
die Intensitat /, auf e’ abschwécht, ergeben sich nach

" » beschreibt den Winkel zwischen Probenoberfliche und einfallendem Strahl und ist daher nicht zu

verwechseln mit dem halben Beugungswinkel 6 (gilt fur polykristalline Materialien).
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=M it =1, -exp(—ud) Gl. 3-1
2u

bei einer Dichte von 2,51 g-cm'3 und einem linearen Absorptionskoeffizient von 78,6 cm™ fir
das Material die in Abb. 3-2 dargestellten integralen Informationstiefen in Abhangigkeit des
Einfallswinkels w. Iy beziehungsweise / ist die Intensitat vor Eintritt in beziehungsweise nach
Austritt aus Materie, d die Weglange im Material und x der lineare Absorptionskoeffizient des
Materials in Abhangigkeit der verwendeten Wellenlange A. x wird bei bekannter Dichte p mit
tabellierten Werten des Massenschwachungskoeffizienten (w/p); der einzelnen Elemente i
(zum Beispiel in [Klu74]) berechnet. Als Wellenldnge wurde fiir Cuk,-Strahlung A = 1,5418 A
verwendet. Die Punkte markieren die bei Untersuchungen verwendeten Einfallswinkel w.

25

Integrale Informationstiefe © [um]

0+ T T T T T T T T T T
0 4 8 12 16 20
Einfallswinkel o [°]

Abb. 3-2: Integrale Informationstiefe in Abhéngigkeit des Einstrahlwinkels.

Weiterhin mussen bedingt durch die Verletzung der idealen Beugungsgeometrie zum Bei-
spiel fur Rietveldverfeinerungen Korrekturen vorgenommen werden.

Fehler werden durch die endliche Probenschichtdicke, die asymmetrische Beugungsgeome-
trie und durch Einstrahlen nahe am Totalreflektionswinkel bedingt. Fir Rietveldanalysen las-
sen sich entsprechende Korrekturformeln implementieren. Es gilt fir die Korrektur der end-
lichen Probenschichtdicke:

1

1 1
I, =1, -|1-—exp| — ut Gl. 3-2
e [ xp( # sinw sin(2c9—a))D

Wobei I; die Intensitat der abgebeugten Strahlung bei endlicher Schichtdicke ¢ und I, die In-
tensitat bei unendlicher Schichtdicke ist [Klu74]. s steht fur den linearen Absorptionskoeffi-
zienten des Schichtmaterials.
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Die asymmetrische Beugungsgeometrie hat ebenfalls Einfluss auf die abgebeugte Intensitat
und kann korrigiert werden mit

sinw
Io=1, -y |1+ ——— |- A" Gl. 3-3
e Tk ( sin(26’—a))j

Wobei /. die Intensitat bei nicht asymmetrischer Beugung und A die bestrahlte Flache ist
[Klu74]. Far die Winkelkorrektur nahe am Totalreflektionswinkel o, folgt mit @ > @, [Tak90]:

A20)= - (0® - 0?)" Gl. 3-4

Die mit Gl. 3-2 und GI. 3-3 korrigierten Fehler sind, da sie auf die Intensitat der Phasen wir-
ken, fur quantitative Untersuchungen relevant. Gl. 3-4 bewirkt einen Shift in 26 und korrigiert
somit die Nullpunktsverschiebung, die bei Beugung nahe an @, die Gitterkonstantenbestim-
mungen beeinflusst. Die beschriebenen Korrekturen wurden bei entsprechenden Messungen
bis w = 2° implementiert. Oberhalb @ = 2° sind Korrekturen nach Gl. 3-4 nicht mehr nétig, da
dann der Einfluss von o, auf w vernachlassigbar wird.

Fir die DS-XRD wurde ein Philips MRD (Collimator, gebogener Sekundar-Monochromator,
Proportionalitatszahler) mit Cuk,-Strahlung verwendet.

3.1.2 Hochtemperatur-Réntgenbeugung, HT-XRD

Hochtemperatur-Réntgenbeugung wurde benutzt, um die Umwandlung des HQMK in KMK
zu erfassen und die Kinetik der Umwandlung zu untersuchen. Die HT-XRD-Untersuchungen
wurden an einem Philips MRD (keine Primaroptik, Collimator, gebogener Sekundar-Mono-
chromator, Proportionalzahler, Paar Hochtemperaturkammer HTK 1200) durchgefuhrt. Die
verwendete Heizkammer war mit einer Umgebungsheizung ausgerlstet, so dass Festkor-
perproben in einer einem normalen Ofen vergleichbaren Umgebung untersucht werden
konnten. Die Proben wurden mit einem keramischen Hochtemperaturkleber aufgebracht und
nach Temperaturausgleich bei 900°C nochmals in ihrer Hohenjustage korrigiert. Alle Unter-
suchungen wurden mit Cuk.-Strahlung durchgefihrt. Teilweise wurden Messungen kombi-
niert mit Dinnschicht-Geometrie durchgefiihrt (vergleiche Kap. 3.1.1).

Wenn nicht anders erwahnt, handelt es sich um nicht-isotherme Messungen. In diesen Fal-
len wurde also wahrend der Heizrampe ,on-the-fly“ gemessen. Die Umwandlung HQMK in
KMK lauft relativ schnell ab und sollte unter anderem heizratenabhangig untersucht werden,
weswegen eine isotherme Messung teilweise nicht sinnvoll war. Da es bei den HT-XRD-
Messungen nicht um quantitative Messungen, sondern um relative Vergleiche der noch vor-
handenen Menge HQMK und der schon gebildeten Menge KMK ging, konnte wie oben be-
schrieben vorgegangen werden.



18 Kap. 3 - Messmethodik und Probenherstellung

Fur diese Messungen wurden jeweils nur sehr kleine, aussagekraftige Bereiche des Beu-
gungsdiagrammes ausgewahlt, in denen man entweder eine eindeutige Unterscheidung
HQMK-KMK durch nicht GUberlagerte Reflexe treffen kann oder in denen ausschlieRlich KMK-
Reflexe auftreten. Die 260 - Bereiche und die Messzeit pro Schritt wurden in ihrer GroRe so
gewahlt (1° bis 2° 26 und 1 Sek. bis 3 Sek.), dass mit einer Schrittweite von 0,03° 26 die Ge-
samtzeit pro Diffraktogramm bei etwa 1 Minute lag. Dadurch wurde gewahrleistet, dass die
Umwandlung in ihrer Dynamik noch aufgelost werden konnte und trotzdem Diagramme mit
genlugend hoher Intensitat erhalten wurden. Fur Cuk,-Strahlung wurden folgende Bereiche

ausgewahlt:
cps
2000
201
— KMK

""" HQMK (grau hinterlegte Reflexe)

101

1000 _
. N Einzelner 12
Weitgehend uniber- KMK-Reflex HE
lagerter KMK und 29 .93 5° 2‘
HQMK-Reflex, 2 35720
18,5 - 20,57 26 o102
111 100 211
A 200 N
20 25 30

° 20

Abb. 3-3: Simuliertes® und indiziertes Beugungsdiagramm von KMK und HQMK, Cuy,. Beide Phasen
sind auf 50% skaliert.

3.1.3 Rontgenographische Spannungsanalyse, RS-XRD

Die réntgenographische Spannungsanalyse wurde zur Eigenspannungsanalyse verwendet
und beruht auf der Bestimmung der Winkellagenanderung von Beugungslinien [Mac61],
[Noy87], [Hau97]. Spannungen verandern den Gitterebenenabstand d, des unverspannten
Gitters und somit auch den Beugungswinkel 6. Die auftretenden Gitterverformungen ¢,, kon-
nen aus der Anderung des Netzebenenabstandes und so aus dem verénderten Beugungs-
winkel ermittelt werden:

8 powderCell V2.3
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d,, —d
P =%°=—cot€o(¢9w—€0) Gl. 3-5

do und d,,, sind die Netzebenenabstéande im unverspannten beziehungsweise verspannten
Zustand, & und 6, sind die entsprechenden Beugungswinkel. Die Orientierung der beugen-
den Gitterebenen wird durch die Winkel ¢ und  bestimmt. Der ermittelte Gitterebenenab-
stand stellt im polykristallinen Material einen Mittelwert Gber viele Kristallite dar und die er-
mittelten Eigenspannungen kénnen daher als makroskopische Eigenspannungen angesehen
werden. Im Allgemeinen wird das sogenannte ,sin’y-Verfahren“ angewendet. Fiir einen ho-
mogenen makroskopischen Spannungszustand in einem elastisch isotropen Volumen ist der
Zusammenhang zwischen Verformungskomponenten &,, und den Spannungskomponenten
o; durch die Grundgleichungen der linearen Elastizitatstheorie gegeben [Hau97]:

1 6 2 .2 .2 2 2
g‘ﬂW:ESZ [0'11003 @SIN” ¥ + 0,5, SIN" @SIN” ¥ + 033 COS™ ¥

+ 04, 8IN2¢SIN? i + 6,5 COS 20 SIN 2y + 7,5 SINP SIN2y/] Gl. 3-6

Jr31r6[‘711 + 0,y +033]

Die Beugungswinkel 6,, von ausgewahlten Netzebenen werden unter verschiedenen Win-
keln y erfasst. So wird auch die Messrichtung beziiglich der beugenden Kristallite durch Aus-
wahl eines Gitterebenentyps fixiert. Bei rontgenographischen Spannungsanalysen sind an
Stelle der makroskopischen Konstanten v und E die sogenannten rdontgenographischen
Elastizitatskonstanten (REK) s, =-v-E " und "/,s,° = (+1) - E”" des entsprechenden Git-
terebenentyps zu verwenden. In vielen Fallen ist der Einfluss der elastischen Anisotropie
gering (< 15%), so dass die makroskopischen Konstanten direkt verwendet werden kénnen,
ohne dass im Rahmen der Messgenauigkeit signifikante Fehler gemacht werden. Wegen der
meist geringen Eindringtiefen der verwendeten Rontgenstrahlen (wenige ym in Glaskeramik)
kann ein ebener Spannungszustand mit o3 =~ 0 (fur alle i = 1, 2, 3) angenommen werden. Mit
Op= 0'110082(0+ 092 sin2¢+ o2 Sin2¢ vereinfacht sich somit Gl. 3-6 zu der grundlegenden
Gleichung des sin’y~Verfahrens:

1w s
£y = Esg’% sin® y +8;°[044 + 0] Gl. 3-7

Die gesuchte Spannungskomponete o, ergibt sich aus der Steigung der sin?y~Verteilung der
Dehnungskomponenten ¢,,. Aus dem Ordinatenabschnitt kann die Hauptspannungssumme
[o11 + o020] bestimmt werden. Die Messungen wurden an einem Siemens D5005 mit Crg,-
Strahlung durchgefiihrt. Als Gitterebene wurde die [303]-Ebene gewahlt, da der 303-
Beugungsreflex (fur Crgk, bei 72,9° 260) dieser Ebenenschar trotz seines relativ hohen 26 -
Wertes nicht Uberlagert ist und bei akzeptabler Messzeit noch ausreichende Intensitat liefert.
Die REK’s wurden aus den makroskopischen Konstanten v und E errechnet.
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3.2 Elektronenmikroskopie

3.2.1 Rasterelektronenmikroskopie, REM

Rasterelektronenmikroskopie eignet sich durch ihre Flexibilitdt und einfache Probenvorbe-
reitung hervorragend zur Gefligeanalyse [Rei77], [Goo91]. Eine schnelle qualitative chemi-
sche Analyse der Probe kann Uber energiedispersive Rontgenspektrometrie (EDX) erfolgen.
Der grofite Teil der mikroskopischen Gefligecharakterisierung wurde mit einem REM der
Firma LEO Typ Gemini 1550 mit Noran 226A-1SES EDX-System durchgeflihrt. Die Proben
wurden in Abhangigkeit der Fragestellung gebrochen oder poliert und zur Ableitung der
elektrischen Ladungen mit einer 3 nm bis 7 nm dicken Goldschicht bedampft. Die Beschleu-
nigungsspannung wurde zwischen 1,5 KV und 20 KV variiert.

Durch selektives Atzen kdnnen die KMK-Kdrner und das Gefiige sichtbar gemacht werden,
da die Restglasphase von einer entsprechenden Atzmischung starker angegriffen wird als
die kristallinen Phasen. Fur derartige Gefiigeuntersuchungen wurde die Glaskeramik daher
45 Sekunden in einer 1 : 1 Mischung 2%iger HF und 10%iger H,SO, geatzt. Wurden Risse
untersucht, so erfolgte die Praparation der Proben durch indirektes Brechen, um eine Veran-
derung der Risse durch die Praparation zu vermeiden.

3.2.2 Transmissionselektronenmikroskopie, TEM

Insbesondere zur Identifikation der Sekundarphasen und der Restglasphase wurde das TEM
in Verbindung mit energiedispersiver Rontgenspektrometrie (EDX) eingesetzt [Rei84],
[Goo91]. Hierflr stand ein TEM der Firma Philips Typ CM12 mit 120 KV Beschleunigungs-
spannung und einem EDAX PV 9800 EDX-System zur Verfigung. Die Proben wurden auf
eine Dicke von etwa 60 pym abgeschliffen. Mit einem Ultraschallbohrer wurden Plattchen von
etwa 3 mm Durchmesser ausgebohrt und anschlieRend in einer lonenmihle Gatan 610 mit
einem Argon-lonenstrahl bis zur Elektronenstrahl-Transparenz gedinnt. Elektronenbeugung
wurde wenn moglich im Selected-Area-Modus (also mit mechanischer Blende) ausgeflihrt.
Waren die zu untersuchenden Bereiche zu klein, wurde mit konvergenter Beugungsoptik
gearbeitet.

Da in der Literatur unterschiedliche Aussagen Uber die Stabilitat von KMK unter Elektronen-
beschuss vorliegen, wurde im Vorfeld die thermische Stabilitat der Kristalle untersucht. Es
wurden mit Kryohalter gekiihlte und ungeklhlte Proben verglichen. Entgegen Beobach-
tungen von CHEN, GAI und GROVES [Che82], die einen Zerfall der KMK im Elektronenstrahl
beschreiben, blieben die KMK stabil. Es zeigten sich keine Unterschiede zwischen gekihlten
und ungekuhlten Proben, weswegen auf die zeitaufwendige Kuhlung verzichtet wurde. Im
Elektronenstrahl stabile KMK wurden auch von ZIMMER [Zim97] beobachtet. Zur Sicherheit
wurde dennoch mit kleinen Blenden und dadurch geringer Strahlintensitat gearbeitet. Wenn
nicht gesondert erwahnt, handelt es sich grundsatzlich um Hellfeldaufnahmen.
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3.3 Rontgenfluoreszenzanalyse, RFA

Die Rontgenfluoreszenzanalyse (RFA) ist eine schnelle und kostengunstige Methode, um die
chemische Zusammensetzung eines Materials zu bestimmen [Hah84]. Es wurden feste
Glaskeramikproben nach Politur der Oberflache im Vergleich zu entsprechenden Standards
untersucht.

Gleichzeitig wurde RFA zur Ermittlung chemischer Tiefenprofile eingesetzt. Hierflir wurden
die Proben um die entsprechende Dicke abgeschliffen und poliert. AnschlieRend wurde an
den unterschiedlich abgeschliffenen Proben ein Vergleich der maximalen Intensitaten mog-
lichst niederenergetischer Linien der gesuchten Elemente durchgefihrt. Durch den Intensi-
tatsvergleich konnten auch Elemente wie Ba / Ti und As / Mg getrennt werden, da die Peaks
zwar Uberlagern, die maximalen Intensitaten aber getrennt bestimmbar sind. Eine Quantifi-
zierung ist auf diese Weise nicht maoglich; Uber eine geeignete Normierung kénnen aber in-
nerhalb einer Serie verlassliche, relative Vergleiche durchgefihrt werden. Durch die Wahl
niederenergetischer Linien wurde sichergestellt, dass die Eindringtiefe der Rontgenstrahlen
in das Material gering und eine Tiefenaufldsung von etwa 10 um mdglich war (Ausnahme Ba
und Ti).

In Tab. 3-1 sind die untersuchten Elemente mit verwendeter Fluoreszenzlinie und ungefahrer
Informationstiefe aufgelistet. Als Informationstiefe ist die Tiefe zu verstehen, ab der die In-
tensitat auf kleiner e abgefallen ist (vergleiche Kap. 3.1.1). Fiir die Abschatzung der
Informationstiefe wurde reines LiAISi,Og mit einer Dichte von 2,5 g'cm3 angenommen.

Element |Verwendete Linie /| Informationstiefe
Energie [KeV] [um]
Al Ka /1,5 4
As La/1,3 3
Ba La /4,5 24
K Ka /3,3 10
Mg Ka /1,3 3
Si Ka /1,7 4
Ti Ka /4,5 24
Zn La/1,0 2
Zr La /2,0 2,5

Tab. 3-1: Verwendete Fluoreszenzlinien bei der RFA-Tiefenprofilanalyse.

Die Untersuchungen wurden mit einer Philips RFA Typ PW 2404 (MagiXPro) durchgefuhrt.
Andere Methoden (Time-of-Flight Sekundarionen-Massenspektrometrie, ToF-SIMS, und
Laserablation mit induktiv-gekoppelte-Plasma Massenspektrometrie, La-ICP-MS, sowie
EDX) erwiesen sich hier zur Bestimmung chemischer Gradienten als ungeeignet.
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3.4 Bohrlochverfahren

Uber das teilzerstérende Bohrlochverfahren kénnen Eigenspannungen in Kérpern ermittelt
werden. Bei der hier angewandten inkrementellen Bohrlochmethode wird im Zentrum eines
Dehnungsmessstreifens (DMS) schrittweise ein Loch definierter Grofde eingebracht. Die an
der Oberflache hervorgerufenen Dehnungsanderungen zwischen zwei Bohrschritten werden
Uber den DMS registriert und in Spannungen umgerechnet [K&n91].

Fiir den Bohrvorgang wurden eine Hochgeschwindigkeitsturbine (Drehzahl > 200.000 min™)
und Hartmetallfraser verwendet, die in Verbindung mit dem sogenannten Zirkularbohrver-
fahren einen nahezu verformungsfreien Materialabtrag erlauben.

3.5 Thermoschockprufung / TUF-Priifung

Um die Thermoschockbesténdigkeit einer beheizten Platte in einer anwendungstypischen
Prifung zu ermitteln, wurde folgende Prifmethode verwendet:

Eine quadratische Probe mit 250 mm Kantenlange wird mit einem exzentrisch angeordneten
Strahlungsheizkdrper lokal aufgeheizt. Die Zeit bis zur maximalen Temperatur betragt tbli-
cherweise circa 5 Minuten. Die TUF-Prifung simuliert so einen Belastungsfall, bei dem die
Platte durch einen Heizkdrper aufgeheizt wird, wahrend der umliegende Plattenbereich
wegen der geringen Warmeleitung nahezu auf Raumtemperatur bleibt. Dies hat in der Probe
die in Kap. 2.2 gezeigte radialsymmetrische Temperaturverteilung zur Folge, die wiederum
unter anderem tangentiale Zugspannungen bedingt, die im kalten Randbereich ihr Maximum
erreichen und zum Bruch fiihren kénnen.

Zur Gebrauchssimulation wird auf der Mitte des Randbereiches, der den kirzesten Abstand
zum Heizkorper hat, eine Verletzung mit SiC-Schmirgelpapier 220er Kérnung unter einer
Flachenlast von 17 KPa aufgebracht. Somit wird dort der Bruchausgang erzwungen. Diese
Verletzung wird unter anderem deshalb aufgebracht, um in allen Platten ein einheitliches
Vorschadigungsniveau zu erreichen. Auf diese Art ist man von der Vorbehandlung der Plat-
ten (Handling, Lagerung, etc.) weitgehend unabhangig, da durch die Schmirgelung mit
Sicherheit die starkste Verletzung eingebracht wird und somit alle Platten auf dem gleichen
Schadigungsniveau liegen. Der Aufbau der TUF-Prifanlage ist schematisch in Abb. 3-4 dar-
gestellt.
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Pyrometer
Temperaturmessfleck

Heizstrahler
von unten

Unterseite
Abstand Rand - Heizzone, Schmirgelverletzung
steiler Temperatur- und (,Gebrauchssimulation*)
Spannungsgradient tangentiale Zugspannung fuhrt
zum Bruch

Abb. 3-4: Schematischer Aufbau der TUF-Priifapparatur. Der Heizstrahler wird von unten an die Platte
gelegt. Die Temperaturverteilung Uber die Dicke (4 mm) wird vernachlassigt. Die Schmirgelverletzung
ist auf der Oberseite aufgebracht.

Die Platte wird an zwei Kanten mit einem leitenden Lack versehen und mit einem konventio-
nellen Strahlungsheizkorper bis zum Bruch aufgeheizt. Bei Bruch wird die Leiterbahn auf der
Platte unterbrochen und die Prifung wird gestoppt. Der Temperaturverlauf bis zum Bruch
wird Uber ein Pyrometer gemessen und aufgezeichnet. Aus der Bruchtemperatur folgt direkt
die TUF.

Im Allgemeinen tritt der Bruch an der verletzten Kante auf. Liegt durch zum Beispiel
Lagerung, Kantenbearbeitung oder Handling an einer anderen Kante eine starkere Verlet-
zung als durch die Uber Schmirgelung eingebrachten Risse vor, so kommt es zu einem Fehl-
bruch. Dieser Fehlbruch muss entweder verworfen oder unter Bertcksichtigung der Statistik
in die Versuchsreihe eingerechnet werden.

Eine typische, TUF-geprifte Platte ist in Abb. 3-5 dargestellt. Der Bruchausgang lag inner-
halb des durch Schmirgelung verletzten Bereiches. Bei Uberschreitung der dortigen lokalen
Festigkeit erfolgte Risswachstum und anschlieRend Bruch der Platte.
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Bereich der
Schmirgel-
erletzung
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Abb. 3-5: TUF-gepriifte Platte. Der Bruchausgang liegt meist 3 mm bis 8 mm von der Kante entfernt.

3.6 Probenherstellung

Ein Hauptziel dieser Arbeit war, den TUF-Unterschied zwischen verschiedenen Proben auf
materialspezifische Eigenschaften zurtckzuflhren. In vielen Untersuchungen wurden daher
Proben mit unterschiedlicher TUF verglichen und bewertet. Diese Proben wurden auf Basis
eines Standardumwandlungsprogramms vom glasigen Zustand in eine KMK-Glaskeramik
umgewandelt.

Die chemische Zusammensetzung des Glases wurde mit RFA ermittelt und kontrolliert. Li
wurde auf nasschemischem Weg bestimmt. Die chemische Zusammensetzung der Glaske-
ramik ist in Tab. 3-2 aufgelistet.

Al,Os 19,90 NiO <0,01
As,05 0,87 P,Os <0,01
BaO 0,81 PbO <0,01
CaO 0,034 Sb,0; <0,01
CoO <0,01 SiO, 67,29
Fe,Os 0,024 Sn0O, <0,01
K>,O 0,23 TiO, 2,64
Li,O 3,50 V505 <0,01
MgO 1,18 ZnO 1,57
MnO, <0,01 ZrO, 1,76
Na,O 0,16 Summe 99,97

Tab. 3-2: Chemische Zusammensetzung der Glaskeramik, alle Angaben in Gew%.
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Es wurde sichergestellt, dass nur Glas dieser einheitlichen Zusammensetzung verwendet
wurde. Somit konnten Schwankungen in der Chemie des Glases, die durchaus einen starken
Einfluss auf die Eigenschaften der Glaskeramik haben, ausgeschlossen werden.

Als eine Konsequenz aus den Schwierigkeiten im Vorfeld, eine statistisch relevante Anzahl
von Proben mit verschiedenen Temperatur-Zeit-Programmen in einem normalen Laborofen
herzustellen, wurde ein spezieller Laborofen geplant und gebaut. Mit diesem Aggregat war
es moglich, die erforderlichen Herstellungsparameter in einem groRen Umfang zu variieren.
Nachteile der zuvor vorhandenen Labordfen waren eine schlechte Temperaturhomogenitat
(+ 20 K und schlechter) und kleine Nutzmalie, so dass jeweils nur eine Platte im Format
25 cm x 25 cm hergestellt werden konnte, wodurch wiederum eine statistisch verlassliche
Aussage beziiglich der TUF sehr zeitaufwendig war.

In dem neuen Ofen konnten bis zu 4 Platten gleichzeitig bei einer Temperaturhomogenitat
von + 8 K hergestellt werden. Im Rahmen der Mdglichkeiten des neuen Laborofens konnte
die TUF zwischen circa 650°C und 750°C variiert werden. Somit standen Proben in einem
breiten TUF-Spektrum zur Verfugung.

Es hatte sich gezeigt, dass sich die TUF durch eine steile Heizrate positiv beeinflussen Iasst.
Auf Basis dieser Erkenntnisse wurden die Proben flir definierte Untersuchungen hergestellt.
Die Abhangigkeit der TUF vom Keramisierungsprogramm ist schematisch in Abb. 3-6 ge-
zeigt:

.......

TUF =750°C .

TUF = 700°C —+—»"

Temperatur

Zeit
Abb. 3-6: Zusammenhang TUF-Keramisierungsprogramm. Die TUF-Werte wurden mit den schema-
tisch dargestellten Programmen in einem Laborofen erreicht.

Die beiden dargestellten Programme liefern eine um circa 50 K unterschiedliche TUF, unter-
scheiden sich aber nur innerhalb des markierten Rechteckes. Je steiler die Heizrate hier ge-
wahlt wurde, desto héher war die TUF. Insbesondere unterschieden sich die gewahlten Pro-
gramme nicht in ihren Abkuhlkurven.
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4 TUF: Bulk- oder Randschichteigenschaft?

Es hatte sich in Vorversuchen zu dieser Arbeit gezeigt, dass durch Veranderung des Kera-
misierungsprogramms im Bereich der KMK-Bildung die TUF beeinflusst werden kann, was
bis dato unbekannt war. Eine steile Rampe im Bereich der HQMK-KMK Umwandlung flihrte
zu einer Erhéhung der TUF. Im Gegenzug war es nicht mdglich, die TUF auf ein Niveau un-
terhalb von 650°C abzusenken. Diese Beobachtungen fiihrten zu der Annahme, dass es
eine ,Grund-TUF* gibt, die durch die Materialkonstanten o, E und v entsprechend GlI. 2-6 und
durch die aufgebrachte, festigkeitsbeeinflussende Verletzung bestimmt wird. Diese ,,Grund-
TUF* wird durch geeignete Wahl der Keramisierungsparameter nochmals erhoht.

Der Gedanke der ,Grund-TUF*“ hat sich in spateren Versuchen, bei denen bewusst versucht
wurde Material mit mdglichst niedriger TUF herzustellen, bestatigt. Dabei war es nicht mog-
lich die TUF unter etwa 650°C zu senken. Diese Grenze stellt die nur von den Materialkon-
stanten und der Verletzung abhangige ,Grund-TUF* dar. Der folgende Teil beschaftigt sich
mit den Ursachen der TUF-Erhéhung und deren Beeinflussbarkeit tber eben diese ,Grund-
TUF“ hinaus. Um die nachfolgenden Untersuchungen zu vereinfachen, wurde eine zentrale
Frage vorab untersucht und beantwortet:

Ist die TUF eine Bulk-Eigenschaft oder wird sie durch eine mehr oder weniger dicke ,,oberfla-
chennahe Schicht” bedingt (Randschichteigenschaft)?

Um diese Frage zu klaren und das weitere Vorgehen festlegen zu kénnen, wurden Proben
nach Abschleifen von verschieden dicken Schichten und anschlieRendem Polieren hinsicht-
lich ihrer TUF-geprift. Das Polieren ist zwingend nétig, um die Oberflachenbeschaffenheit
nach dem Abschleifen wieder auf das Niveau der feuerpolierten Originaloberflache zu brin-
gen. Belasst man die Oberflache im relativ rauen, abgeschliffenen Zustand, so liegt im Hin-
blick auf die Schmirgelverletzung der TUF-Proben eine komplett andere Verletzbarkeit der
Oberflache vor und die TUF-Werte sind nicht mit denen der feuerpolierten Originaloberflache
vergleichbar.

Die Ergebnisse sind in Abb. 4-1 dargestellt. Die TUF nimmt mit zunehmender Abtragtiefe ab.
Damit wird eindeutig gezeigt, dass es sich um eine Randschichteigenschaft handelt. Zudem
liegt die TUF-relevante Schichtdicke bei circa 200 um, da mit groReren Abtragtiefen keine
weitergehende Absenkung der TUF eintrat. Der Zusammenhang zwischen TUF und Abtrag-
tiefe wird auch in spateren Untersuchungen mit anderer Methodik bestatigt (vergleiche Kap.
6.2.3).
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Abb. 4-1: TUF-Abtragtiefen-Korre/ationg, stlickweise abgeschliffene und polierte Platte.

Aus diesem Ergebnis folgt:

Es muss nach Abb. 4-1 (gefiigebedingt oder spannungsbedingt) ein Unterschied zwischen
Bulk und Randschicht bestehen. Ein Abtrag der Randschicht fihrt zu einer Verminderung der
TUF. Somit ist die abgetragene Schicht fiir eine TUF-Steigerung Uber die eigentliche, durch
die Bulk-Materialparameter a, E und v bedingte, ,Grund-TUF* hinaus verantwortlich.

Wahrend der Vorversuche hat sich gezeigt, dass das Keramisierungsprogramm die TUF
beeinflusst, was wiederum bedeutet, dass auch ein Unterschied zwischen Proben mit hoher
und niedriger TUF vorhanden sein muss. Der programmbedingte Unterschied zwischen Pro-
ben mit hoher und niedriger TUF ist ebenfalls durch diese Randschicht bedingt. Bei der Be-
stimmung der Abtragtiefe muss berticksichtigt werden, dass die Proben im Ausgangszustand
nicht vollstandig eben sind. Es kdnnen durchaus auf einer Flache von 100 mm x 100 mm
Schwankungen von bis zu 50 um auftreten. Die Tiefenangaben sind daher eher als Richt-
werte denn als absolute Abtragtiefen zu sehen.

Durch das Ergebnis, dass die TUF eine durch die Randschicht gepragte Eigenschaft ist, kon-
nen unterschiedliche Mechanismen konzipiert werden, die eine Festigkeitserhdhung und
dadurch eine TUF-Steigerung bewirken. Ein solcher Mechanismus muss zwei Kriterien ge-
nigen: Er muss zum Einen die TUF als Randschichteigenschaft erklaren; zum Anderen
muss er die Programmabhangigkeit der TUF erklaren. In den folgenden Kapiteln werden die
moglichen Mechanismen diskutiert, widerlegt oder angenommen.

° Da es sich bei dieser Prifung um Mini-TUF-Proben (13 cm x 13 cm) handelte, sind die Absolutwerte nicht mit
denen der standardisierten TUF-Prifung (Kap. 3.5) vergleichbar. Die Relativaussagen sind aber abgesichert.
Mini-TUF-Prufung musste angewendet werden, da das Abschleifen von Formaten groRer als 13 cm x 13 cm
maschinenbedingt zu aufwendig war.
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5 Charakterisierung des Materials

Im Folgenden werden Aufbau und Gefiige der KMK-Glaskeramik (im transluzenten Zustand)
beschrieben und alle ermittelten Kenndaten aufgelistet. Es wurden grundsétzlich verglei-
chende Untersuchungen an Proben mit hoher und niedriger TUF durchgeflihrt. Durch die
Gefligeanalyse und den Probenvergleich sollte festgestellt werden, ob innerhalb der mik-
roskopischen Gefiigeeigenschaften Unterschiede bestehen, die eine Tiefenabhangigkeit der
TUF und einen Unterschied zwischen Proben mit hoher und niedriger TUF erklaren konnten.
In Frage kommen hier Unterschiede in KorngréRe, Kornform, Verteilung der Sekundarpha-
sen und der Restglasphase, was zu anderen Materialparametern E, v oder a fiihren kdnnte,
die in solch dinnen Schichten nicht unabhangig bestimmt werden kdnnen.

5.1 Chemie und werkstoffmechanische Kenndaten der Glaskeramik

Alle ermittelten, mechanischen Kenndaten im glasigen Zustand und bei Standardumwand-
lung sind im Folgenden aufgelistet. Wenn nicht anders erwahnt, werden bei Untersuchungen
und Berechnungen diese Daten zugrunde gelegt. Die Chemie des Glases entsprach bei al-
len durchgefiihrten Untersuchungen der in Kap. 3.6 vorgestellten Zusammensetzung.

Die Phasenzusammensetzung der Glaskeramik wurde mit Pulver-Rontgendiffraktometrie
ermittelt. Bei Standardumwandlung zeigen sich folgende Phasen (Abb. 5-1): Als Hauptphase
ist nur Keatit-Mischkristall mit der ungefahren Zusammensetzung LiAISi;Og (JCPDS 35-794)
zu identifizieren. Zirkoniumtitanat, ZrTiO, (JCPDS 34-415), liegt in geringen Mengen (< 3
Gew%) vor. Aullerdem ist in sehr geringen Mengen Gahnit, ZnAl,O, (JCPDS 5-669), vor-
handen. Die Hauptreflexe des Gahnit sind allerdings so schwach, dass keine verlassliche
Quantifizierung mdéglich war (der Gahnit-Anteil durfte < 1 Gew% sein). Rutil oder andere
TiO,-Phasen konnten mit Pulver-XRD nicht gefunden werden. Mit Rietveldanalyse wurden
die Gitterkonstanten des KMK fiir [100] und [010] zu 7,5005 + 0,0006 A und fiir [001] zu
9,0961 + 0,0009 A bestimmt. Die ermittelten Werte liegen unter den in Kap. 2.1.3 erwéhnten
Literaturwerten fur p-Spodumen, was dadurch zu erklaren ist, dass der untersuchte KMK
deutlich Si-reicher ist.
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Abb. 5-1: Phasenzusammensetzung aus Pulver-XRD, aufgenommen mit K ,;-Monochromator.

Die werkstoffmechanischen Kenngré3en ebenfalls bei Standardumwandlung sind in Tab. 5-1
aufgelistet. Hierbei handelt es sich um Bulk-Werte, die Uber die entsprechenden ,klassi-
schen®, werkstoffmechanischen Prifmethoden ermittelt worden sind.

Elastizitatsmodul, E 84,2 + 0,8 GPa
Schubmodul, G 33,5+ 0,5GPa
Kompressionsmodul, K 57,3+ 0,5 GPa
Querkontraktion, v 0,255 + 0,0025
Therm. Ausdehnungskoeffizient, a 0,98 + 0,5-10° K’
Biegezugfestigkeit poppeiringvertahren) 135 + 13 MPa
Weilwert, L* 84,5+0,2
Dichte, p 2,5133 + 0,0005 g/cm’
Spez. Warmekapazitat, ¢, 2.100°c 0,83 + 0,02 J/g-K
Spez. Warmeleitfahigkeit bei 91°C 1,6 + 0,16 W/m-K

Tab. 5-1: Materialkenndaten der Glaskeramik bei Standardumwandiung.

5.2 Gefugecharakterisierung

Das Geflige der Glaskeramik bei Standardumwandlung wurde hinsichtlich Korngrée, Rest-
glas-Phasenanteil und Verteilung der Haupt- und Nebenphasen untersucht. Hierbei wurden
ebenfalls Proben aus anderen Umwandlungsprogrammen mit hoher und niedriger TUF ver-
glichen.

5.2.1 Mikroskopische und rontgenographische Gefligeanalyse

Die Geflgeanalyse der KMK-Glaskeramik wurde hauptsachlich mit REM und TEM durchge-
fihrt. Unterstiitzend zu diesen Untersuchungen wurden XRD- und SIMS-Analysen (Sekun-
darionen-Massenspektrometrie) durchgefuhrt.
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In Abb. 5-2 ist ein REM-Querschnitt in unmittelbarer Oberflachennahe gezeigt. Dieser Be-
reich liegt noch deutlich innerhalb der TUF-relevanten Randschicht (< 200 uym). In den ersten
1,5 um bis 2 ym zeigt das Geflige einen deutlichen Schichtaufbau:

50.00 KX

Mag =

1 pm

7mm  EHT = 1.50KV

SE2 WD

Signal

0006854

Arctic Fire, angeé&tzte Bruchflache

File Name

Dieser Schichtaufbau lasst sich in Verbindung mit den SIMS- und DS-XRD-Messungen in
Abb. 5-3 und Abb. 5-4 wie folgt deuten:

Die erste Schicht stellt eine glasige, an kompatiblen Elementen (also fur den Einbau in die
vorhandenen Kristallphasen geeignete Elemente) stark verarmte Schicht dar (Anreicherung
von K, Na, Abb. 5-3). Es folgt eine sehr Si-reiche Phase, die mittels DS-XRD als kristallin
identifiziert werden kann. Diese Phase hat Hochquarz-Struktur, kann aber vermutlich bei
starker Si-Anreicherung in eine Tiefquarz-Struktur Gbergehen, da ab einem bestimmten Si-
Gehalt die Hochquarz-Struktur beim Abklhlen nicht mehr stabilisiert werden kann [Rue00].
Nach einer Ubergangszone aus kleineren KMK folgt mikroskopisch gesehen der Bulk mit
KMK von circa 0,5 um bis 1 um Grofie. Nach einer Tiefe von etwa 2 ym haben sich alle Ele-
mentverlaufe weitgehend stabilisiert und zeigen in SIMS-Profilen bis 10 um keine weiteren
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Gradienten. Der beschriebene Schichtaufbau ist nach 2 um abgeschlossen. Die Glaskeramik
zeigt insgesamt den bereits aus friiheren Arbeiten bekannten Gefligeaufbau [Bec00].

In REM-Querschnitten bis 200 um Tiefe ist ein leichter Rickgang der Korngrofle des KMK
nach den ersten 30 um beobachtet worden. Ansonsten waren, mit Ausnahme des oben dis-
kutierten Schichtaufbaus der ersten 2 um, keine Unterschiede zwischen der Randschicht und
dem Bulk (> 200 ym Tiefe) erkennbar.
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: 1750000

75000

AL}

Intensitat [w.E.]

50000 ~

0 T T T T T T T T
0 1 2 3 4 5
Tiefe [um]

Abb. 5-3: SIMS-Tiefenprofile ausgewéhlter Elemente in der unmittelbaren Oberflache und Rand-
schicht. Zur besseren Ubersicht ist nur jeder 10. Messpunkt dargestellt.

Entfernt man die oberen 5 uym der Glaskeramik durch Polieren, erhalt man mit DS-XRD aus-
schlieBlich KMK und Zirkoniumtitanat-Reflexe (Abb. 5-4). Das zeigt, dass alle HQMK mit
Ausnahme der oben beschriebenen etwa 1 um dinnen Schicht tatsachlich in KMK umge-
wandelt sind. Im Diffraktogramm der Randschicht zeigt der 201-KMK-Reflex eine deutliche
Schulter, die durch den 101-HQMK-Reflex bedingt wird. Diese Schulter und auch der 100-
HQMK-Reflex verschwinden, sobald der oberste Schichtaufbau entfernt wird. Ferner wird
durch die grol3e Halbwertsbreite der HQMK-Reflexe deutlich, dass es sich um relativ kleine
Kristallite handelt. Dieser Schichtaufbau stellte sich bei Proben mit hoher und niedriger TUF
identisch dar.
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Abb. 5-4: Beugungsdiagramm der direkten Randschicht und nach Entfernen der ersten 5 um, DS-
XRD, Einstrahlwinkel o = 5°.

Im REM wurde eine grof3e Anzahl von Proben mit unterschiedlicher TUF verglichen. Bis zu
einer Tiefe von 400 um wurden Bilder hinsichtlich Gefligeausbildung, Korngré3e, Restglas-
phasenanteil und Sekundarphasen ausgewertet. Der Gefligeaufbau des Bulk stellt sich im
angeatzten und polierten Bulk-Gefligebild (Abb. 5-5) wie folgt dar:

Die Restglasphase sitzt in diskreten ,Taschen®. Es findet keine komplette Benetzung der
Korner statt. Es wurde kein Versuch unternommen, die Flachenwinkel 6 zu bestimmen. Den-
noch kénnen einige qualitative Aussagen getroffen werden. Die Flachenwinkel liegen hier
meist im Bereich 120° > ¢ > 60°. Nach einem Modell von LEE und COOPER ist damit die Bil-
dung von fest-fest Grenzflachen energetisch begunstigt und zwischen den Koérnern liegt
theoretisch keine Glasphase vor [Lee97]. Somit ist zwischen den KMK keine Restglasphase
vorhanden, die die Ausbreitung von Rissen, die bei der TUF-Prifung zum Versagen fuhren,
beeinflussen kénnte. Genauer wird der Einfluss eines eventuellen Restglasphasen-Netz-
werkes auf die TUF mit einer Untersuchung der induzierten TUF-Risse (transkristallin oder
interkristallin) Gberprft, die in Kap. 6.1 durchgefiihrt wird.

Die Korngrenzen der KMK erscheinen im Sekundarelektronenstrahl des REM heller. Dies
kommt durch einen starkeren Phasenkontrast der Sekundarphasen, die mit Ti, Zn und Zr
schwerere Elemente enthalten und sich unter anderem an den Korngrenzen ausscheiden.
Helle Kristallite (vermutlich Keimbildner) sind auch innerhalb der KMK erkennbar. Auf3erdem
werden die Sekundarphasen weniger stark von der Atzmischung angegriffen, so dass die
Rander der KMK Uberhoht sind. Diese Uberhéhung wurde mit AFM-Aufnahmen (Atomic-
Force-Microscopy) bestatigt (Abb. 5-6, helle Darstellung bedeutet Erhohung). Ein weiterer
Grund fiir die Uberhdhung der Kornréander kdnnte auch noch eine unterschiedliche Schleif-
oder Polierbarkeit der einzelnen Phasen sein. Die Identifikation der Sekundarphasen im
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REM mit EDX war aufgrund der geringen KristallitgréBe der Sekundarphasen nicht moglich.
Hierflr und zur weiteren Gefligebeschreibung wurden TEM-Aufnahmen angefertigt.

T L 3 % A‘ t'v
File Name = 0016959 tif SignaIA=SE2 WD= 8mm EHT-= 5.
AF, R13

Abb. 5-5: Polierter und angeétzter Bulk im KMK-Zustand, REM Aufnahme.
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Abb. 5-6: Polierte und angeétzter Bulk im KMK-Zustand, AFM Aufnahme.

Im TEM bestatigen sich die im REM gewonnenen Ergebnisse. Die in Abb. 5-7 nummerierten
Sekundarphasen sind in Abb. 5-8 bis Abb. 5-12 mit Elektronenbeugung und EDX-Spektrum
identifiziert. Die Fe, Cu und Cr-Anteile in den EDX-Spektren sind durch den Probentrager
bedingt.
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Abb. 5-7 zeigt, wie die Sekundarphasen einen KMK umsaumen. Innerhalb der KMK erkennt
man Bragg-Linien, die bei Probenkippung durch den Kristall laufen. Dies ist ein Hinweis auf
eine relativ stark fehlgeordnete Struktur der Kristalle. Rutil (Sekundarphase 4) und Gahnit
(Sekundarphase 1) scheiden sich nur in die Glasphase oder zwischen Korngrenzen aus und
sind nie komplett in einen einzelnen KMK eingeschlossen. Dass Ti an die Korngrenzen wan-
dert, ist flr eine ahnliche KMK-Glaskeramik auch von CHYUNG [Chy69] beobachtet worden.
Die KMK-Korner zeigen eine Vielzahl von kleinen, eingeschlossenen Kristalliten, die als
Zirkoniumtitanat identifiziert werden konnten. Wahrend Zirkoniumtitanat schon im HQMK-
Zustand in der Glaskeramik vorhanden ist, scheiden sich Rutil und Gahnit erst bei hdherer
Temperatur aus der Glas- oder HQMK-/KMK-Phase aus.

1 = Gahnit

2 = Zirkoniumtitanat
3 = Restglasphase
4 = Rutil (vermutlich)

820HFO01

Abb. 5-7: Sekundérphasen und Restglasphase, TEM.

Abb. 5-8a,b zeigt ein Beugungsbild und ein EDX-Spektrum eines KMK mit Si und Al als
Hauptkomponenten, wobei Ti- und Zr-Peaks auf die im KMK eingelagerten Zirkoniumtitanate
zurlckzufiihren sind. Mg konnte nicht verlasslich bestimmt werden. Ob tatsachlich wie im
EDX zu erkennen Ba im KMK vorhanden ist, kann nicht eindeutig bestimmt werden, da die
L,-Linie des Ba bei 4,47 keV zu sehr mit der K,-Linie als starkste Linie des Ti bei 4,51 keV
Uberlappt und Ba mit weniger als 1 Gew% in der Glaskeramik vertreten ist. Wie am Al/Si-
Verhaltnis abzuschéatzen ist, handelt es sich um einen relativ Si-reichen Mischkristall.
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1 0,5818 0,00 101
2 0,7540 89,81 100
3 0,5818 180,00 101
4 0,7415 90,55 100

Abb. 5-8a, b: SA-Beugung, Indizierung (XRD-Pattern 35-797) und EDX-Spektrum des KMK.

Abb. 5-9a zeigt ein hochsymmetrisches Beugungsbild der Sekundarphase 1, das in Verbin-
dung mit dem EDX-Spektrum Abb. 5-9b eindeutig der kubischen Phase Gahnit, ZnAl,QOy,
zuzuordnen ist. Dieser Zn-Spinell hat Uberraschender Weise einen plattchenférmigen
Habitus. Daher kann er im TEM und im REM als Plattchen, als diinne Nadel oder im An-
schliff in Zwischenformen auftreten. Der plattchenférmige Habitus des Gahnits erklart sich
vermutlich dadurch, dass er sich ausschlief3lich zwischen den KMK ausscheidet, wie spater
gezeigt wird (vergleiche Abb. 5-13).
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Reflex | d-Wert [nm] | Winkel [°] | [hkl]
1 0,2859 0,00 220
2 0,2857 59,57 220
3 0,2853 120,94 220
4 0,2925 179,73 220
5 0,2869 119,60 220
6 0,2846 59,77 220

Abb. 5-9a, b: SA-Beugung, Indizierung (XRD-Pattern 5-669) und EDX-Spektrum des Gahnit (Nr. 1).
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Abb. 5-10a,b zeigt ein Beugungsbild und ein EDX-Spektrum eines orthorhombischen Zirko-
niumtitanat-Kristalls, ZrTiO,, Sekundarphase 2. Zirkoniumtitanat scheidet sich wahrend der
Keimbildnerausscheidung aus und wird eingeschlossen, wenn HQMK aufwachst. Zum Teil
wird es nach Abb. 5-7 auch an die Korngrenzen gedrangt.
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1 0,2925 0,00 111
2 0,2925 179,73 111
3 0,3646 87,27 0112
4 0,3846 94,56 0112
5 0,2205 36,68 201

Abb. 5-10a, b: SA-Beugung, Indizierung (XRD-Pattern 34-415) und EDX-Spekirum des
Zirkoniumtitanat (Nr. 2).

In Abb. 5-11a,b ist ein Beugungsbild und EDX-Spektrum der Restglasphase dargestellt,
Sekundarphase 3. Aufgrund der nur diffusen Reflexe kann die Phase eindeutig als amorph
identifiziert werden. Im EDX erkennt man eine starke Si-Anreicherung mit einem deutlichen
As-Anteil. Im Vergleich zum KMK zeigt die Restglasphase ein deutlich héheres Si/Al-Ver-
haltnis, ist also Si-reicher als dieser. Das EDX bestatigt die Vermutungen, dass sich As und
vermutlich auch Ba als fir den KMK inkompatible Elemente in der Glasphase anreichern.
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Abb. 5-11a, b: SA-Beugung und EDX-Spektrum der Restglasphase (Nr. 3).

Abb. 5-12 zeigt ein EDX-Spektrum der dinnen Nadeln, Sekundarphase 4. Hierbei handelt es
sich vermutlich um Rutil, TiO,, der jedoch mit Elektronenbeugung nicht identifiziert werden
konnte. Da Gahnit einen plattchenformigen Habitus zeigt, besteht hier vom Aussehen eine
prinzipielle Verwechslungsmdglichkeit mit parallel zu [001] angeschnittenen Gahnit-Kristal-
len. Das EDX deutet aber aufgrund seiner extremen Ti und fast fehlenden Zr und Zn-Anrei-
cherung auf Rutil hin. Dies ware auch im Hinblick auf die chemische Zusammensetzung ver-
standlich, da Ti in der etwa doppelten Menge wie Zr in der Glaskeramik vorhanden ist und
nicht komplett Uber die Bildung von Zirkoniumtitanat auskristallisiert. Zirkoniumtitanat kann
zwar Ti-reicher werden, eine Srilankit-Phase (ZrTi.Og) wurde aber in ahnlich zusammen-
gesetzten Glaskeramiken nicht beobachtet [Gab02]. Die Temperung bei einer T vOon mehr
als 1000°C spricht auch fiir eine Ausscheidung des Ti als Rutil.
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Abb. 5-12: EDX-Spektrum der TiOo-reichen Phase (Nr. 4), vermutlich Rutil.
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Abb. 5-13 zeigt, dass die Glasphase in Taschen sitzt und zwischen den KMK keine Rest-
glasphase’® vorhanden ist. BOLD und GROVES [Bol78] haben in einer dhnlichen KMK-Glas-
keramik ebenfalls keine Glasphase zwischen den Kérnern entdeckt. Auf den Korngrenzen
sind Zirkoniumtitanat- und Gahnit-Kristallite zu erkennen. Es wurden keine im KMK einge-
schlossenen Gahnite gefunden.

Korngrenze

642HF21b

Abb. 5-13: Korngrenze zwischen zwei KMK, TEM.

5.2.2 Bildgebende Gefiigeanalyse

Im Rahmen der Geflugeuntersuchungen wurden REM-Querschliff-Bilder in verschiedenen
Abstanden von der Oberflache bis in eine Tiefe von 100 um, innerhalb der sich zumindest
erste Unterschiede erkennen lassen mussten, aufgenommen und mit bildgebender Geflige-
analyse (ImageC, Imtronic) ausgewertet. Daraus sollten quantitative Aussagen Uber den
Anteil der Restglasphase und der Korngrofle des KMK abgeleitet werden. Es wurden je flnf
REM-Bilder pro Tiefe mit 50.000-facher Vergré3erung aufgenommen (circa 50 bis 70 Korner
pro Bild). Diese Bilder wurden uber Linearanalyse hinsichtlich Anteil Restglasphase (Abb.
5-14a) und mittlere lineare KorngréRe (MLK, Abb. 5-14b) mit 10 horizontalen Schnittgeraden
ausgewertet''. Bei allen Untersuchungen wurden Proben mit hoher und niedriger TUF ver-
glichen. Der Anteil an Restglasphase liegt danach bei Standardumwandlung im Mittel bei

% Um eindeutig die Abwesenheit von Glasphase im nm-Bereich zwischen zwei Kdrnern bestatigen zu kdnnen,
mussten High-Resolution-TEM-Aufnahmen angefertigt und Netzebenen abgebildet werden. Allerdings muss man
sich dann auch die Frage stellen, ob zwischen zwei kristallinen Phasen aufgrund von wenigen Atomlagen die Ab-
beziehungsweise Anwesenheit einer amorphen Phase bestimmt werden kann und wie grof3 deren Einfluss ware.
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8,2 Vol%; die mittlere lineare Korngrdle liegt bei 0,67 um. Die vertikalen Balken der Korn-
grélkenbestimmung in Abb. 5-14b sind keine Fehlerbalken, sondern zeigen die Langenver-
teilung der ausgemessenen Schnittgeraden.
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Abb. 5-14a, b: Anteil Restglasphase und mittlere lineare Korngré3e in Abhéngigkeit der Tiefe.

Uber bildgebende Gefligeanalyse konnte im Rahmen der Genauigkeit des Verfahrens bei
Schritten von 10 um kein Unterschied zwischen Proben mit hoher und niedriger TUF bis in
eine Schichttiefe von 100 um gefunden werden. Die Fehlerbalken bei der Auswertung des
Restglasphasenanteils zeigen, dass Schwankungen von bis zu 3 Vol% nicht aufgeldst wer-
den kénnen.

5.3 Abschatzungen zur Zusammensetzung des KMK und der Glas-
phase

Die Zusammensetzung des KMK kann aus XRD-Aufnahmen nur sehr grob abgeschatzt wer-
den, da keine Daten Uber Mg-haltige LiAI-KMK vorliegen. Aufgrund des Restglasphasen-
anteils der aus der bildgebenden Analyse bestimmt worden ist, ist es mdglich, die ungefahre
Zusammensetzung des KMK abzuschatzen. Auf diese Weise kann wiederum die Zusam-
mensetzung der Restglasphase bestimmt werden und es kdnnen Aussagen zum Beispiel
Uber die Viskositatsveranderung vor und wahrend der KMK-Bildung getroffen werden. Fuir
die Abschatzungen werden folgende Annahmen gemacht:

1. Das Li/ Mg Verhaltnis des KMK ist identisch mit dem Li / Mg Verhaltnis des Griinglases.

2. Die Mole KMK, die auskristallisieren, werden durch den Li-Anteil im KMK bestimmt. Alle
durch den Li-Anteil im KMK theoretisch auskristallisierbaren Mole KMK kristallisieren aus.
Diese Annahme entspricht der allgemeinen Vorstellung, dass, sobald ein Al-Uberschuss
vorhanden ist, alle Komponenten, die zur Ladungskompensation beitragen, vollstandig in

" Die MLK ist nicht zu verwechseln mit der tatsachlichen KorngréRe. Da nicht alle Kérner in der gleichen Ebene
durchschnitten werden, liegt die MLK bei zum Beispiel kugelférmigen Kdérnern immer unter der eigentlichen
Korngrofie.
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die kristalline Phase eingebaut werden [Pet91]. Das bedeutet fiir diesen Fall also, dass
kein Li und kein Mg in der Glasphase verbleibt.

3. Das Verhaltnis Al/Si im KMK andert sich, weil der KMK mit abnehmender Restglas-
phase Si-reicher wird. Da aber immer alles Li und Mg in den KMK eingebaut wird, ist die
Menge Al, die in der Restglasphase verbleibt konstant. Da Si in der Restglasphase ab-
nimmt, nimmt lediglich die relative Menge Al in der Restglasphase zu.

4. Alles Zn bildet ZnAl,O, (Gahnit). Diese Annahme ist wohl am kritischsten zu betrachten,
da auch im KMK Zn geldst sein kann [GM(i74]. Die Vereinfachung wird aber dadurch ab-
gemildert, dass das Zn unabhangig ob es im KMK gel6st oder als Gahnit vorliegt, wahr-
scheinlich nicht oder nur sehr untergeordnet zur Zusammensetzung der Restglasphase
beitragt.

5. Alles Zr bildet ZrTiO4 (Zirkoniumtitanat).
6. Uberschussiges Ti bildet TiO, (Rutil).

Insgesamt wird die Glasphase also von dem Uberschuss an Al und Na, K, As und Ba mit
einer zusatzlichen, unbekannten Menge Si gebildet. Im nachsten Ansatz wird aus dem Er-
gebnis der bildgebenden Gefiligeanalyse der Anteil an Restglasphase bestimmt. Dieser liegt
bei circa 8 Vol% was circa 12 Mol% entspricht. Um nun auf mehr als 90 Vol% Kristallphase
zu kommen, muss entsprechend KMK auskristallisieren. Die Anteile an Zirkoniumtitanat,
Gahnit und Rutil werden nach oben genannten Annahmen als unverandert vorausgesetzt.

Wenn nun mehr KMK auskristallisiert, wird dieser KMK Li-armer, da davon ausgegangen
wird, dass zu keinem Zeitpunkt Li in der Restglasphase verbleibt. Anders ausgedriickt heif3t
das, dass der KMK Si-reicher wird. Mit diesen Annahmen ergibt sich folgendes Bild fur die
Zusammensetzung des KMK (Abb. 5-15) und der Restglasphase (Abb. 5-16):
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Abb. 5-15: Zusammensetzung des KMK in Abhéngigkeit der Menge an kristalliner Phase.
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Der Anteil an Si in der Restglasphase nimmt kontinuierlich ab, da mit Zunahme des kristal-
linen Anteils hauptsachlich Si in den HQMK und spéater in den KMK eingebaut wird. Die fur
den KMK inkompatiblen Elemente wie Ba, K, Na und As gewinnen in der Glasphase an Be-
deutung.
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Abb. 5-16: Zusammensetzung der Restglasphase in Abhdngigkeit des Anteils an Restglasphase.

Mit der bildgebenden Gefligeanalyse wurde ein Restglasphasenanteil von etwa 8 Vol% er-
mittelt, was 12 Mol% Restglasphase entspricht. Ein kristalliner Anteil von also 88 Mol% kann
nach den oben genannten Uberlegungen nur mit einer KMK-Stéchiometrie von circa
Lio 52MQo,07Al0 655123506 erreicht werden. Diese Zusammensetzung lasst sich daher als Ab-
schatzung fir den KMK im transluzenten Zustand bei der vorliegenden Zusammensetzung
ermitteln. Leider liegen in der Literatur keine Daten fur Gitterkonstanten zu der ermittelten
generellen KMK-Formel vor. Insbesondere fehlen Untersuchungen zu LMAS-Systemen (wo-
bei hier unter Umstanden auch noch Zn im Mischkristall vorliegen kann).

5.4 Diskussion der Ergebnisse

Eine ,klassische” Gefugeanalyse wurde durchgeflhrt, um das Material hinsichtlich mikrosko-
pischer Gefligemerkmale zu charakterisieren. Die Glaskeramik zeigt ein isomorphes Gefiige
mit einer mittleren KorngrofRe der KMK-Hauptkristallphase von etwa 0,7 ym. An Sekundar-
phasen sind Zirkoniumtitanat, Gahnit und wahrscheinlich Rutil identifiziert worden. Weiterhin
zeigt das Material einen Schichtaufbau in den ersten 2 ym. Dieser Schichtaufbau kann aber,
wie auch in spateren Untersuchungen gezeigt wird, aufgrund seiner geringen Dicke von nur
2 um nicht mit der TUF in Verbindung stehen.

Die Zusammensetzung der Glasphase wird nach den Abschatzungen in Kap. 5.3 anfangs
von Si dominiert. Mit einsetzender und fortschreitender Umwandlung nimmt der Si-Anteil in
der Restglasphase und damit auch der Einfluss des Si auf die Eigenschaften der Glasphase
ab. Bei Umwandlung des HQMK in KMK fallt durch die Abnahme der Glasphase und Si-An-
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reicherung im KMK der Si-Anteil in der Restglasphase bei noch 12 Mol% Restglasphase bis
auf circa 50 Mol% ab. Die Glasphase wird relativ an Al, As, Ba, Na und K angereichert. Die
stéchiometrische Zusammensetzung des KMK kann mit etwa Lig 5,MQgg 07Alg 653123506 abge-
schatzt werden. Durch die Abnahme der Glasphase steigt vermutlich mit der KMK-Bildung
die Viskositat des Materials an (diese Annahme wird in Kap. 7.2 bestatigt). Der Restglas-
phasenanteil im transluzenten Zustand betragt etwa 8 Vol%.

In den werkstoffmechanischen Kenndaten wurden bis zu einer Schichttiefe von 100 um und
einer Aufldsung von circa 5 pm keine signifikanten Unterschiede zwischen Proben mit hoher
und niedriger TUF gefunden. Somit kdnnen die aufgefiihrten ,klassischen®, makroskopischen
(Bulk-)Materialkenngrofien E, v und « nicht fir den durch das Temperprogramm bedingten
TUF-Gewinn verantwortlich sein. Sowohl in den XRD- als auch in den REM- und TEM-Un-
tersuchungen wurden Proben mit hoher und niedriger TUF verglichen. Die Analysen haben
keine mikroskopischen Gefiligeunterschiede hinsichtlich Kornform oder Korngréf3e ergeben.
Weiterhin zeigen Phasenzusammensetzung, Verteilung und Menge der Sekundarphasen
und der Restglasphase keine hier ermittelbaren Unterschiede.

Verschiedene Arbeiten beschreiben, dass in bestimmten Glaskeramiken des LAS-Systems
die Umwandlung HQMK in KMK an der Randschicht bis in etwa 100 um Tiefe verzogert ab-
laufen kann und das Innere zuerst umwandelt [AlI80], [Pan83], [Str89], [Gin92]. Wird die
Umwandlung abgebrochen (sog. partielle Umwandlung), so entstehen in dieser ,Zweipha-
sen-“Glaskeramik durch die unterschiedlichen TAK der beiden Kristallphasen beim Abklihlen
Druckspannungen in der Randschicht. Anhand der DS-XRD-Ergebnisse, die eindeutig zei-
gen, dass die gesamte Glaskeramik bis auf die ersten 600 nm in KMK umgewandelt ist, kann
eine partielle Umwandlung jedoch ausgeschlossen werden.
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6 Untersuchungen zur TUF der Glaskeramik

In Kap. 5 konnten keine relevanten Gefiigeunterschiede zwischen Proben mit hoher und
niedriger TUF aufgezeigt werden. Nach GIl. 2-6 bleibt als Materialgré3e nur noch o, die
Bruchfestigkeit des Materials als ,TUF-Ursache® Gbrig. Somit kommen somit nur noch Eigen-
spannungen in Frage, die zumindest nicht durch offensichtliche Gefligeunterschiede wie zum
Beispiel inhomogene Sekundarphasenausscheidung bedingt werden. Im Folgenden wird
daher das Verhalten der Glaskeramik bei der TUF-Priifung betrachtet. Um auszuschlieRen,
dass die Probenoberflachen unterschiedlich hart sind und damit eine unterschiedliche Ver-
letzbarkeit bei der Schmirgelung zeigen, wird auch die primare Risseinbringung untersucht.
Die Rissausbreitung unter TUF-Prifung wird mit werkstoffmechanischen Kenngrdfien be-
schrieben und die TUF wird auf diese Kenngréen zuriickgefihrt.

6.1 Primarriss-Charakterisierung

Zum besseren Verstandnis der Vorgange, die zu einem Bruch der Platte im Laufe der TUF-
Prafung fuhren, wurde die Risseinbringung naher betrachtet. Die zur TUF-Prifung einge-
brachten Primarrisse wurden vor der Prifung im REM untersucht. Geht man vom spréod-
elastischen Fall aus, kann man die Verletzung und Risseinbringung bei dem Schmirgelvor-
gang wie folgt beschreiben:

Zusatzlich zu einer Hertz'schen-Flachenpressung durch die Normalkraft (Auflast) kommt es
durch die Horizontalkraft (Reibung und spanender Materialabtrag) bei der Schmirgelver-
letzung vor dem Schmirgelkorn zur Ausbildung von Druckspannungen und hinter dem Korn
zu Zugspannungen. Die beiden Spannungsfelder Uberlagern sich und durch die Scherspan-
nungen bilden sich unter der Schmirgelfurche, die durch den Materialabtrag entsteht, Tiefen-
risse aus. Der Materialabtrag wird durch die horizontalen Schleifkrafte bedingt. Die schema-
tische Darstellung der Rissausbildung hinter einem Schmirgelkorn ist in Abb. 6-1 gezeigt
[Nat94]:

Fver F

ver

—> I:hor

@—Fw

Seitenansicht Hinter dem Schleifkorn Aufsicht
Abb. 6-1: Schematische Rissausbildung bei Schmirgelverletzung.



44 Kap. 6 - Untersuchungen zur TUF der Glaskeramik

Die Wechselwirkungen zwischen den Schleifkérnern und der Glaskeramik kdnnen also als
Hertz'sche-Flachenpressung aufgefasst werden, die von einem durch die Horizontalkrafte
erzeugten Spannungsfeld tberlagert wird.

Die im REM untersuchten Schmirgelrisse zeigten die oben beschriebene Ausbildung (Abb.
6-2). Der eigentliche Tiefenriss hat wie zu erkennen keinen direkten Kontakt zu der vom
Schmirgelkorn verursachten Furche. Die Schmirgelfurchen sind bedingt durch die Korn-
gréRenverteilung des Schmirgelpapiers unterschiedlich stark in Breite und Tiefe' ausge-
pragt. Es hat sich wahrend den Untersuchungen gezeigt, dass es nicht zwingend maglich ist,
von einer starken Schmirgelfurche auf einen ausgedehnten Riss in die Tiefe zu schlieen.
Hier kommt vermutlich zum Tragen, dass unter kleineren Schmirgelkdrnern eine héhere Fla-
chenpressung vorliegt und damit auch hier weitreichende Tiefenrisse induziert werden kon-
nen. Die beobachteten Risstiefen lagen zwischen 2 um und 15 pm. Mit diesem Ergebnis
kann ein Einflul® des in Kap 5.2.1 beschriebenen Schichtsystems, das nur 1,5 ym bis maxi-
mal 2 ym ausgedehnt ist, auf die TUF ausgeschlossen werden.

FTA-1-2000 00195-04  File Name = 00085321 m g 00 KX EHT= 150KV
FTA-1-2000 00195-03  File Name = 0008531 tif Signal A=SE2  WD= 10mm
Arctic Fire AV30

Abb. 6-2: Typische Tiefenrissausbildung bei Schmirgelverletzung. Das Bild ist aus 2 Einzelaufnahmen
zusammen gesetzt.

Wichtig in diesem Zusammenhang ist, ob ausschlieBlich interkristalline Risse oder auch
transkristalline Risse auftreten. Der erste Fall wirde auf einen starkeren Einfluss der Rest-
glasphase oder der Kontaktzonen der Kérner deuten, wahrend beim zweiten Fall solche Ein-
flisse auch in Verbindung mit den Ergebnissen aus Kap. 5.2 weitgehend ausgeschlossen
werden koénnten.

2 Der eingeblendete Malistab in Abb. 6-2 ist bedingt durch die Probenkippung im REM nicht zur direkten
Risslangenbestimmung geeignet!
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In Abb. 6-3 ist eine REM-Querschnittsaufnahme eines schmirgelverletzten und angeatzten
Gefliges gezeigt. Der Riss teilt Kérner, verlauft also auch transkristallin. Die Riss-Verrun-
dungen entstehen durch das Anatzen, das notig ist, um die Korngrenzen sichtbar zu ma-
chen. In mehreren Untersuchungen hat sich gezeigt, dass eingebrachte Risse transkristallin
verlaufen, wobei das gelegentliche Auftreten von interkristallinen Rissen nicht ausgeschlos-
sen werden kann. Dies spricht insgesamt gegen einen Einfluss der Kornkontaktzonen und
der Restglasphase auf die Ausbreitung der Risse.

fle Name = 0017711 4if
Schmirgelrisse, gedtzt

Abb. 6-3: Primarer Schmirgelrissverlauf im angeétztes Gefiige.

Bei Vergleich von Tiefenrisse in Proben mit hoher und niedriger TUF nach Schmirgelver-
letzung aber vor der Prufung sind keine Unterschiede in Gro3e und Ausdehnungstiefe der
eingebrachten Risse erkennbar (Tab. 6-1). Die Rissverlaufe in Proben mit hoher und niedri-
ger TUF sind identisch und es wurden in allen Chargen in vergleichbarem Maf} sowohl kleine
als auch grof3e Kratzer ermittelt. Somit kann ausgeschlossen werden, dass die Verletzlich-
keit der Oberflache die TUF-Unterschiede bedingt. Proben mit hoher und niedriger TUF un-
terscheiden sich also nicht in ihrer Risseinbringung oder Verletzbarkeit der Oberflache und
erfahren etwa gleich starke Schadigungen durch das Schmirgeln. Daraus folgt, dass die
Aktivierungsenergie der Rissausbreitung wahrend der TUF-Prifung zwischen Proben mit
hoher und niedriger TUF verschieden sein muss. Dies kann bei identischem mikrosko-
pischen Geflgeaufbau nur dadurch bedingt sein, dass die Spannungen, die durch das um-
gebende Geflige auf die Rissspitze wirken, unterschiedlich hoch sind.
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TUF [°C] Mittelwert [um] Standardabwei-
chung [um]
668 11,8 2,3
739 10,8 2,0
769 11,8 4.4

Tab. 6-1: Risstiefenbestimmung in Proben mit unterschiedlicher TUF.

6.2 Korrelation TUF - Risszahigkeit

Proben mit unterschiedlich hoher TUF missen sich nach den Ergebnissen in Kap. 6.1 in
ihrer Rissausbreitung unterscheiden. Leider besteht keine Mdoglichkeit, die Risse ,in-situ®
wahrend der TUF-Prifung zu beobachten und so ihr Wachsen bis zum Bruch zu verfolgen.
Dies ware ohne Zweifel die eleganteste Lésung. Es sollte sich aber ein Zusammenhang zwi-
schen der TUF und der Risszahigkeit (K,-Wert) des Materials aufzeigen lassen, da das
Rissausbreitungsverhalten in direktem Zusammenhang mit der Risszahigkeit und den Span-
nungen an der Rissspitze steht.

In einem solchen Bruchszenario wachst der groflte eingebrachte Riss weiter, wenn der ma-
ximale Spannungsintensitatsfaktor an der Rissspitze die Risszahigkeit des Materials Uber-
schreitet. Die folgende Korrelation zwischen TUF und Risszahigkeit folgt wie in Kap. 2.2
diskutiert unter Vernachlassigung der geringen thermischen Leitfahigkeit.

6.2.1 Modell zur Korrelation TUF - Risszahigkeit

Meist wird zur Bestimmung der Risszahigkeit ein definierter Anriss in die Probe eingebracht
(zum Beispiel durch Sagen mit einer feinen Diamantsage) und in Belastungsart /, also Zug-
beanspruchung senkrecht zur Rissebene, belastet. Der Parameter K; beschreibt dann den
Spannungsintensitatsfaktor vor der Rissspitze. Dieser ist abhangig von der Hohe der Belas-
tung o, der eingebrachten Risslange c¢; und einer Funktion Y, die die Geometrie des Bautei-
les in Verbindung mit der Risslange bericksichtigt [Mun89]:

K, =ayc,Y Gl. 6-1

Das Rissausbreitungsverhalten ist somit abhangig von K;, da die Spannungen vor der Riss-
spitze durch die Hohe dieses Spannungsintensitatsfaktors beschrieben werden. Wird nun
der Riss belastet, nimmt K, zu bis instabile Rissausbreitung einsetzt. Dieser kritische Wert
wird als Risszahigkeit K. bezeichnet.
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Eine von der oben genannten Methode abweichende Mdglichkeit die Risszahigkeit zu be-
stimmen ist Uber Vickerseindriicke gegeben. Hierzu wird mit einem Vickers-Diamantindenter
mit definierter Last in das zu untersuchende Material gedriickt. Uberschreitet K; an der Spitze
des Vickerseindruckes die Risszahigkeit des Materials, setzt instabile Rissausbreitung ein.
Das bei einem Vickerseindruck entstehende Risssystem in spréden Materialien ist anhand
Abb. 6-4 erklart nach LAWN und FULLER [Law75]. Die Nummern im Text beziehen sich auf die
schwarz hinterlegten Zahlen in der Abbildung:

Belasten

Entlasten

Indenter

2c

Abb. 6-4: Schematischer Ablauf eines Vickerseindruckes.

Unmittelbar unter der Indenterspitze treten die starksten Zugspannungen auf. Es bildet sich
direkt unter der Kontaktzone ein plastisch verformter Bereich aus (1, grau marmoriert), wobei
die Grofle der Kontaktzone abhangig von Last, Indentergeometrie und Harte der Probe ist.
Unterhalb dieser plastisch verformten Zone findet eine elastische Verformung statt. Von die-
sem Bereich aus startet die Rissausbildung. Der verformungsinduzierte Riss wachst zuerst
stabil als sogenannter Median-Riss (2, gestrichelt), wird aber leicht durch die umgebenden
Gefligeeigenschaften beeinflusst.

Ab einem bestimmten Punkt bricht der Median-Riss zur Probenoberflache durch, da die um-
gebenden Druckspannungen aufderhalb der Kontaktzone den Riss nicht langer eindammen
kénnen. Es bilden sich Halbmedian-Risse (3, durchgezogen) aus, die unter dem Kontakt-
punkt zentriert sind. Bei niedrigen Lasten kann sich, wenn die Zahigkeit der untersuchten
Phase sehr hoch ist, ein Palmqvist-Risssystem ausbilden. Dabei kommt es zu keinem Halb-
median-Riss, sondern zu Radialrissen an der Oberflache, die nicht weit in die Tiefe reichen
(vergleiche 6.2.2).

Der Bereich unterhalb der plastisch verformten Zone (1, grau marmoriert) wird wahrend des
Eindruckes wie oben erwahnt elastisch verformt. Beim Entlasten (4) schlie3t sich durch die
Fehlanpassung zwischen der plastisch verformten und elastisch verformten Zone der Riss
direkt unter dem Eindruck zum Teil wieder. Hier tritt im Prinzip der umgekehrte Effekt zum
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Belasten auf und die Spannungsfelder kehren sich um. In oberflachennahen Bereichen wie-
derum fuhrt die Spannungsumkehr zu Umfangszugspannungen, die die Halbmedian-Risse
offnen und an der Oberflache sichtbar machen. Wahrend des gesamten Vorganges werden
somit zusatzliche Eigenspannungen eingebracht, die hauptsachlich bei der Entlastung ent-
stehen, wenn die plastisch verformte Zone die elastische Ruckverformung behindert.

Die an der Oberflache gebildeten Risse der Lange 2c entsprechen bedingt durch ihre oben
beschriebene Entstehung somit der doppelten Risslange c in die Tiefe und sind symmetrisch
um den Kontaktpunkt angeordnet. Die Lange der Eindruckdiagonale wird mit 2a beschrie-
ben. Im Falle der statischen Priifung werden nach Ricknahme der Prifkraft F (also nach
Ruckverformung des elastischen Anteils) die Eindruckdiagonale und die Risslangen be-
stimmt. Die beim Eindruck aufgewendete mechanische Arbeit wird nur zum Teil als plasti-
sche Deformationsarbeit verbraucht. Bei Ricknahme der Prifkraft bewirkt die oben be-
schriebene elastisch geleistete Arbeit wieder eine Rickverformung des Materials. Entspre-
chend der Definition W = [Fdh (h als Eindringtiefe des Indenters) werden die Anteile an
elastischer Arbeit W, und plastischer Arbeit W, durch die Flachen unter der entsprechenden
Kraft-Weg-Kurve dargestellt, wobei die geleistete Gesamtarbeit Wi, = W, + W, ist. Zur Aus-
wertung werden nach Entlastung Risslange und Eindruckdiagonale vermessen und uber die
bekannte Eindrucklast F der K. berechnet, wobei gilt [Mun89]:

E 1/2 3/2 F
KI":sz\/Z'(Ej [ij mt  H=—s Gl. 6-2

f, hangt von der Art des entstandenen Risssystems (Median oder Palmqvist) ab, das in Kap.
6.2.2 bestimmt wird. Nimmt man die Harte H, die hier der Vickersharte HV entspricht, als
konstant an, erhalt man:

1/2
K, =, [5) F Gl. 6-3

F/c?? ist der Proportionalitatsfaktor aus Last und erzeugter Rissldnge und im Fall
H = konstant ein direktes Mal} fir die Risszahigkeit. Die maximale Spannung, wenn K. ein-
tritt, folgt aus Gl. 6-1 nach:

_lKIc

max _f3 \/E

o Gl. 6-4

mit f; = 1,99 [Mun89]. Da die bei K\-Bestimmung ermittelte Spannung o;,..x hach Gl. 6-4 zu-
mindest qualitativ mit der maximalen (tangentialen) Bruchspannung oi.nr) bei der TUF-Pri-
fung Ubereinstimmen sollte, kann ein Zusammenhang zwischen TUF und K, angenommen
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werden. Unter dieser Annahme muisste somit die TUF einer Probe mit der Risslange c; bei
einem Vickerseindruck korrelierbar sein:

K, (1-v)

o 1c
‘/ci a-FE

TUF Gl. 6-5

Die Eindruckdiagonale 2a muss zur Bestimmung von H mit ausgemessen werden. Betrach-
tet man einen Eindruck im Lichtmikroskop (Abb. 6-5), so erkennt man, dass die Eindriicke
eine treppenférmige Ausbreitung haben und die tatsachliche Eindruckdiagonale bisweilen
schwer zu bestimmen ist.

r~

ey e —

—— [ 48

50 ym (20x)  Vickerseindruck, 10N, R13 12.10.00

Abb. 6-5: Vickerseindruck mit 10N, Lichtmikroskop.

Um die daraus resultierenden Unsicherheiten in der Grofienbestimmung der Eindruckdiago-
nale zu vermeiden, wurde pro Probe und Last aus den 10 oder mehr Einzelmessungen eine
mittlere Eindruckdiagonale 2a ermittelt und als Berechnungsgrundlage verwendet. Diese
Annahme wird in spateren Messungen bestatigt und ist auch theoretisch schllissig, da sich in
Kap. 5.2 keine Gefligeunterschiede, die unmittelbar die Harte beeinflussen wiirden', gezeigt
haben. Auf Basis dieser Uberlegungen wird die Vickersharte HV also als konstant ange-

nommen und der Proportionalitatsfaktor F/c;*? ist so ein direktes MaR fiir die Rissz&higkeit.

Die Ableitung der Gleichung basiert hier auf der Annahme, dass keine Spannungsgradienten
im Material vorhanden sein. Dies ist ein wichtiger Punkt, denn damit muss wahrend der
Rissausbreitung der Werkstoffwiderstand mit zunehmender Tiefe konstant bleiben. Das wie-

'* Die Eindruckdiagonale geht nur indirekt Uber die Harte in den K ein. Das eigentliche Maf fir den K ist die
induzierte Risslange c;.
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derum gilt nur, wenn ein homogener Spannungszustand vorliegt und keine Eigenspan-
nungen auftreten. In diesem Punkt liegt zwar einerseits eine Schwierigkeit bei der K-Pri-
fung mit einem Vickersdiamanten; andererseits kann die Beeinflussbarkeit der induzierten
Risse durch Spannungen im Material aber auch genutzt werden, um Informationen tber den
Spannungszustand im Material zu erhalten. LAWN und FULLER [Law84] und GRUNINGER et al.
[Gru87] zeigten eine Mdglichkeit mittels Ki-Prifung Eigenspannungen in einer Randschicht
zu bestimmen. Diskutiert man dieses Modell, so ergeben sich zwei leicht beschreibbare
Grenzfalle mit d = Dicke der verspannten Randschicht: d << ¢;und d >> c..

In letzterem Fall unterscheidet sich die Beschreibung des Eindruckes nicht von der eines
»-hormalen” Eindruckes, da der Vickerseindruck in ein im Rahmen der induzierten Risslange
homogen verspanntes Material ohne Spannungsgradienten eingebracht wird. Gl. 6-2 bezie-
hungsweise Gl. 6-3 gelten somit uneingeschrankt und die Risszahigkeit beschreibt die fur
diese Schichtdicke homogene Materialeigenschaft mit allen ihren Abhangigkeiten von E, v
und o.

Im Fall d << ¢; muss die abgeleitete Formel modifiziert werden. Es handelt sich dann nicht
mehr um einem tatsdchlichen K,.-Wert (Bulk-Kj;), sondern vielmehr um eine Art ,Schein-K.*
in einem Gradientenwerkstoff. Uber die K-Bestimmung kénnen so Rickschliisse auf den
Spannungszustand in der Randschicht des Materials gezogen werden, da sich die Oberfla-
chenrisse beeinflusst durch die Spannungen unterschiedlich stark auspragen. Unter der An-
nahme, dass in der Schicht mit der Dicke d eine mittlere Eigenspannung o vorliegt, gilt
[Law84], [Gru8T7]:

1,(EN"? F
K —fz[—j —5 + 2f,0d +f,0,4[c; Gl. 6-6
C;

op beschreibt die Verspannung unterhalb der Schicht im Bulk. f; ist ein Geometriefaktor mit
fa ~ 1 im hier diskutierten Fall. Die Risszahigkeit des Materials resultiert also aus der Riss-
zahigkeit des Bulkmaterials plus dem zusatzlich Uber Spannungen eingebrachten Wider-
stand gegen Rissausbreitung in der Schicht. Dieser Widerstand kann im untersuchten Fall
entweder durch zusatzliche Druckspannungen oder durch die Erniedrigung von Zugspan-
nung in der Randschicht bedingt sein, da die TUF wie gezeigt bei Entfernen der Randschicht
abnimmt. In Folge des dritten Terms in Gl. 6-6 weicht der Zusammenhang zwischen F und
¢ mit hoherer Last und tieferen Rissen vom linearen Verhalten zwischen F und ¢*? ab.

Ist die Dicke der verspannten Schicht d im Bereich der induzierten Risstiefe c¢; wird der Ein-
fluss des dritten Terms in Gl. 6-6 immer geringer, da der Einfluss von ¢}, auf o5 und somit auf
die Gesamtverspannung im Bereich des Eindruckes abnimmt. Ist der K. des spannungs-
freien Zustandes bekannt, kann auf diesem Wege die H6he der Spannung in der Rand-
schicht abgeschatzt werden. Dieses Vorgehen ist durchaus mit dem Grundgedanken der Kj.-
Bestimmung vereinbar [Law75], [Eva78], [Pet78], [Ans81], [Law84], [Gru87].
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6.2.2 Art des Risssystems

Fir die weiteren Betrachtungen ist es nétig, das entstehende Risssystem zu bestimmen. In
Abhangigkeit des Risssystems werden unterschiedliche Geometriefaktoren zur Beschrei-
bung eines Vickerseindruckes angewendet.

Bei Vickerseindriicken werden zwei Risssysteme unterschieden [Mun89]. Normalerweise
treten Halbmedian-Risse auf. Wenn jedoch die Zahigkeit des Materials sehr hoch und die
Eindrucklasten gering sind, kdnnen auch Palmqvist-Risse auftreten. Damit &ndern sich auch
die Formfaktoren in Kap. 6.2.1. Berlcksichtigt man das Verhaltnis der Risslange zu
Eindruckdiagonale c;/a, so entsteht nach NIIHARA et al. ab c¢;/a > 2,5 ein Median-Risssystem
[Nii83]. In den durchgefiihrten Versuchen lag generell bei Lasten > 5 N ein c;/a -Verhaltnis >
2,5 vor. Dies spricht also theoretisch fir ein Median-Risssystem.

Zur weiteren Klarung wurden verschiedene Proben mit Vickerseindriicken unterschiedlicher
Last versehen und anschlielRend in einer TUF-Prifung bis zum Bruch aufgeheizt. Auf diese
Weise wurde der Bruchausgang in einem der aufgebrachten Eindricke erzwungen. An-
schlieltend konnte der Eindruck direkt im REM untersucht werden, ohne durch die Prapara-
tion (Ritzen und Brechen) beeinflusst zu sein. Anhand der REM-Aufnahmen in Abb. 6-6 ist
erkennbar, dass es sich um ein Risssystem mit Halbmedian-Rissen handelt (der Rissspiegel
ist mit Pfeilen markiert). Der Tiefenriss ist durch die Belastung wahrend der TUF-Prufung
weiter gewachsen. Palmqvist-Risse traten bei Lasten > 5 N nicht auf. Daher wird bei der Kj.-
Berechnung in Gl. 6-2 und deren Ableitungen f,= 0,032 als Formfaktor verwendet [Mun89].

File Name = 0015694 tif
Vickereindruck, 10N

Abb. 6-6: Vickerseindruck, 10N (Halbmedian-Risssystem).
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6.2.3 Korrelation Risszdhigkeit - Tiefe

Aufbauend auf den in Kap. 6.2.1 und Kap. 6.2.2 diskutierten Modellen und Ergebnissen
wurde Uberprift, ob sich eine Korrelation zwischen der Tiefenabhangigkeit der TUF und der
Risszahigkeit in diesen randschichtnahen Bereichen nachweisen Iasst.

Dazu wurden aus zwei verschiedenen Chargen je funf Proben um 8 ym, 40 um, 80 um,
120 um und 200 ym abgeschliffen und anschlieRend poliert. Hierdurch wurde bei allen Pro-
ben die gleiche Oberflachenbeschaffenheit gewahrleistet. Die 8 um Probe diente als Refe-
renz der feuerpolierten Originaloberflache. Sie wurde statt der Probe mit Originaloberflache
verwendet, um einen Einfluss des in Kap. 5.2 beschriebenen Schichtsystems auf die Riss-
ausbreitung in der Randschicht auszuschlielen. Diese Proben wurden bei finf verschiede-
nen Belastungen untersucht (3 N, 5N, 10 N, 30 N und 50 N). Es wurden 10 Eindriicke pro
Last gemacht. Nach Gl. 6-3 wurde die Kraft F gegen die gemessenen Risslangen als ¢*?
aufgetragen und Uber eine lineare Regression angepasst. Eine solche Anpassung ist in Abb.

6-7 beispielhaft fur Charge 1 gezeigt.

50 Charge 1 lineare Regression fiir )
8 um
40 pm
80 um
40+ 120 pm
200 ym
=z 30
w
2
-1 20
= 8um
® 40um
104 A 80pum
v 120 ym
% 200 ym
O T T T T T
0 500 1000 1500 2000

Abb. 6-7: Lineare Regression der gemessenen Rissldngen gegen die Eindrucklast bei unterschied-
licher Abtragtiefe. Die Steigungen bei 120 um und 200 um Abtragtiefe sind, wie auch in Abb. 6-8

3/2

3/2

Risslange ¢™* [um™]

erkennbar, nahezu gleich.

Als Ergebnis sind in Abb. 6-8 die aus den Steigungen der Geraden ermittelten Proportionali-
ber alle flinf Lasten gemittelt fir die jeweilige Abtragtiefe aufgetragen.

tatsfaktoren F/c? U
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Abb. 6-8: Proportionalitatsfaktoren F/c? fiir die Jjeweilige Abtragtiefe.

Die 8 um-Probe zeigt in beiden Chargen die héchsten Werte, das heif’t die kleinste Riss-
lange bei Auftrag F gegen c¢*2. Bei Charge 1 zeigt sich deutlich, dass der K, mit zunehmen-
dem Abtrag abfallt. Bei Charge 2 ist diese Tendenz nicht so stark ausgepragt. Ein mdglicher
Grund koénnen direkt an der Oberflache konzentrierte Eigenspannungen sein. In beiden
Chargen liegt aber eindeutig ein sich mit der Tiefe verandernder Eigenspannungszustand
vor. Dies kann entweder die Abnahme von Druck- oder die Zunahme von Zugspannungen
sein. Es muss hier also zwangslaufig orangschicnt < osuk gelten (Druckspannungen werden im
Allgemeinen mit negativem Vorzeichen dargestellt).

Im Rahmen weiterer Untersuchungen wurde mittels Mikrohartepriifung, Last 200 mN, an
einer Probe im Querschliff der Verlauf des Elastizitdtsmodul E, der Vickersharte HV und der
Universalharte HU Uber eine Tiefe von 200 um bestimmt. Bei dieser Art von Harteprifung,
die im Prinzip einer normalen Vickersharteprifung (vergleiche Kap. 6.2.1 und DIN 50359-1
[DIN97]) bei sehr geringen Lasten (<1 N) gleicht, wird das jeweilige Wertepaar
Kraft / Eindringtiefe wahrend des Eindruckes bestimmt, ohne das Entlastet werden muss.
Somit kdnnen plastische und elastische Verformungsanteile bertcksichtigt werden. Bei HV
indessen wird die Eindruckdiagonale nach Ricknahme der Prifkraft bestimmt (also nach der
elastischen Rickverformung, entsprechend der K-Prifung, statische Methode, vergleiche
Kap. 6.2.1). Eine Kraft-Weg-Kurve ist in Abb. 6-9 dargestellt. Die beim Eindruck aufgewen-
dete mechanische Arbeit wird nur zum Teil als plastische Deformationsarbeit verbraucht. Bei
Rucknahme der Prufkraft bewirkt die beschriebene elastisch geleistete Arbeit wieder eine
Ruckverformung des Materials.
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Abb. 6-9: Kraft-Wegabhéangigkeit bei einem Vickerseindruck

Entsprechend der Definition W = [Fdh werden die Anteile an elastischer Arbeit W, und plas-
tischer Arbeit W, durch die Flachen unter der entsprechenden Kurve dargestellt, wobei die

geleistete Gesamtarbeit W, = W, + W, ist. Die Ergebnisse sind in Abb. 6-10 und Abb. 6-11
dargestellt.

HU zeigt eine deutliche Abhangigkeit von der Tiefe bis etwa 100 ym. HV verandert sich Gber
die Tiefe der Probe nicht, womit die Annahme einer konstanten Vickersharte in Kap. 6.2.1
bestatigt und zulassig ist. Damit ist die Tiefenabhangigkeit von HU eindeutig dem elastischen

Anteil in der Probe zuzuschreiben, der wiederum nur auf Spannungen zurtickgefihrt werden
kann.
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Abb. 6-10: Universalhérte und Vickershérte als Funktion der Tiefe.

Der Elastizitidtsmodul' zeigt wie die Universalharte eine deutliche Tiefenabhéngigkeit bis
etwa 100 ym (Abb. 6-11). Die Ergebnisse decken sich sehr gut mit den Erkenntnissen aus

" Im Falle der Mikroharteprifung spricht man auch von einem elastischen Eindringmodul, der nach DIN 50359-1

mit dem Elastizitatsmodul verglichen werden kann und sich aus dem Anstieg der Tangente zur Berechnung der
plastischen Harte ermitteln Iasst [DIN97].
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Kap. 4. Ein steigender Elastizitdtsmodul bedingt nach Gl. 2-6 eine abfallende TUF. Dass der
Bulkwert von dem in Kap. 5.1 ermittelten Wert von 84,2 GPa leicht abweicht, liegt in dem
anderen Verfahren der Mikroharteprufung mit sehr geringen Lasten. Die Beschaffenheit der
Oberflache kann hier unter anderem zu Abweichungen fiihren, da die induzierten Risstiefen
bei 200 mN nur circa 1,2 ym betragen. In Abb. 6-11 ist zusatzlich der Anteil der elastischen
Verformungsarbeit W, an der gesamten geleisteten Verformungsarbeit W, in % dargestellt.
Man sieht, dass der Anteil an W, Uber die Tiefe abnimmt. Die risszahigkeitsbeeinflussende
Energie steckt also in W.
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Abb. 6-11: Elastizitdtsmodul und Verformungsarbeit als Funktion der Tiefe.

Die Tiefenabhangigkeit der Universalharte und des elastischen Verformungsanteils zeigt,
dass die TUF-relevante Energie zur Beeinflussung der Risszahigkeit im elastischen Anteil
liegt, der wiederum von Spannungen innerhalb der TUF-relevanten Schichtdicke bestimmt
wird. Die Dicke dieser Schicht kann hier auf circa 80 ym bis 100 ym eingeschrankt werden.

6.2.4 Korrelation Risszdhigkeit - TUF

Im Folgenden wird eine Unterscheidungsmdglichkeit von Proben mit hoher und niedriger
TUF mittels Vickerseindriicke gezeigt und eine eindeutige Korrelation zwischen Risszahigkeit
und TUF hergestellt. Hierzu wurden Proben aus finf Chargen mit unterschiedlicher TUF mit
verschiedenen Lasten gepruft. Pro Last und Probe wurden 20 Eindriicke vermessen. Zur
besseren Ubersicht wurde aus dem Proportionalitatsfaktor F/c;*? direkt die Rissldnge c¢*?

aufgetragen. Die Werte wurden mit linearer Regression angepasst.

Die Ergebnisse sind in Abb. 6-12 bis Abb. 6-14 dargestellt. Die Risslange nimmt mit zuneh-
mender TUF ab. Damit bestatigt sich die vermutete Korrelation zwischen TUF und K.
Gleichzeitig wird aber auch deutlich, dass bedingt durch die hohe Streuung eine ausrei-
chende Statistik gewahrleistet sein muss um verlassliche Aussagen zu machen. Dies ist der
Hauptgrund, weshalb die K.-Bestimmung nicht ohne weiteres als Ersatz fur die TUF-Prufung
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verwendet werden kann (Kap. A.1). Die Bestimmung der Risslange ist innerhalb einer Serie
konsistent (relative Aussagen, direkter Vergleich zweier Proben); wenn jedoch zum Beispiel
am nachsten Tag mit einer veranderten Mikroskopeinstellung (Kontrast, Beleuchtung, Farb-
temperatur, unterschiedliche Wartezeit...) eine weitere Probe vermessen wird, kann es sein,
dass der Unterschied nicht mehr aufgeldst werden kann. Hinzu kommt, dass sich die Gefiige
in ihren mikroskopischen Eigenschaften nicht unterscheiden dirfen. Zeigen die Gefiige zum
Beispiel unterschiedliche KorngréfRen, so ist schon der ,,Grund-K.“ unterschiedlich. Andere
Faktoren tberwiegen dann den Einfluss der Spannungen und kénnen so eine Auflésung der
Spannungsvariationen verhindern.
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Abb. 6-12: Risslénge—TUF Korrelation (5 N). Abb. 6-13: Risslénge—TUF Korrelation (10 N).
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Abb. 6-14: Risslédnge—TUF Korrelation (30 N).

Im Rahmen dieser Untersuchungen wird noch einmal bestatigt, dass es sich um ein Rand-
schicht-Spannungssystem handelt: Bei hoheren Lasten (Abb. 6-14) wird die Auflésung der
TUF schlechter, da der Zusammenhang zwischen F und ¢;*? in Folge des dritten Terms in GI.
6-6 mit hoherer Last und tieferen Rissen vom linearen Verhalten abweicht. Je hoher die Last,
desto tiefer sind die eingebrachten Risse und desto starker flieBen die Bulkeigenschaften in
die Rissausbreitung ein und Uberlagern so die TUF-relevanten Randschichteigenschaften.
Somit bewegt man sich nach Kap. 6.2.1 bei Lasten von > 30 N und Rissléngen von c; > 250
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pm sicherlich im Bereich d < ¢; und bei kleinen Lasten von 5 N bis maximal 10 N und Riss-
langen von 50 ym < ¢; < 100 um im Bereich d = ¢; oder d > c..

6.2.5 Plausibilitatsprifung

Im Folgenden soll eine Plausibilitatspriifung der ,relativen*’® K,,-Werte und der TUF-Span-
nungen durchgeflhrt werden, um diese mit der Dicke der spannungsbehafteten Schicht zu
korrelieren. Aufgrund der Naherungen kann hier lediglich eine Abschatzung erreicht werden.

Ausgehend von zwei gut untersuchten Chargen, mit Charge A, TUF = 747°C und Charge B,
TUF = 664°C, ergibt sich ein A TUF von 83 K. Dies entspricht wiederum nach Gl. 2-6 bei
identischen, bekannten Materialkenndaten einem Acnr) von 8 MPa (cinr) =69 MPa fur
Charge A und oinr) = 61 MPa fir Charge B). Der Kj; der Proben bei 5 N Eindrucklast ist mit
0,93 MPa-m” fiir A und 0,74 MPa-m”* fiir B bestimmt worden.

Unter Vernachlassigung der unbekannten und nach Kap. 6.2.4 bei kleinen Lasten vernach-
lassigbaren geringen Bulkverspannung o, im dritten Summanden der Gl. 6-6 folgt:

1, (EN"® F e
O's :(ch —Efz(ﬁj &TJ(ZQ\/E) Gl. 6-7

beziehungsweise

2
1/2
d= [{K -%f[%j 652 J (2,0, )1] Gl. 6-8

Die TUF-relevante Schichtdicke wird aus den bisherigen Untersuchungen auf circa 100 ym
geschatzt. Nimmt man an, dass die Charge B den nahezu unverspannten Zustand, also den
ersten Summanden in Gl. 6-6 darstellt'®, folgt aus Gl. 6-7 fiir die untersuchten Proben, dass
eine Schichtdicke von 100 um unter den gegebenen K,Werten einer Schichtspannung von
9,5 MPa entspricht. Dies stimmt gut mit dem aus TUF-Berechnung ermittelten Unterschied
von 8 MPa Uberein. Lasst man aufgrund der Unsicherheiten in der Tiefenermittlung Schicht-
dicken zwischen 60 um und 140 um zu, so liegen die mit diesen Schichtdicken erreichbaren,
maximalen Schichtspannungswerte zwischen 12 MPa und 8 MPa. Dies entspricht wiederum
bei einer ,Grund-TUF* von etwa 650°C einer maximal moéglichen TUF von etwa 770°C. In

15 Jrelativ’ meint die Kic-Werte der verspannten Schicht, also den erwadhnten ,Schein- Kic“ und nicht den ,Bulk-Kc".

'° Bej Charge B ist bewusst versucht worden, Platten mit niedrigster TUF herzustellen. Daher ist als Naherung die
Annahme zuldssig, dass mit Charge B der Zustand ohne TUF-relevante Spannungen dargestellt wird. Auch
wahrend der gesamten Projektzeit war es im Rahmen der Streuung nicht mdglich, Proben mit einer TUF < 650°C
herzustellen.
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Einzelversuchen in einem Laborofen sind TUF-Werte bis maximal 780°C erreicht worden,
was sich sehr gut mit der hier durchgefiihrten Plausibilitatsprifung deckt.

Eine weitere Eingrenzung ist auf diesem Wege aufgrund der grolten Streuungen sicherlich
nur schwer mdglich. Hier bestiinde eventuell mit Simulationen auf Basis der Finite-Elemente-
Methode die Mdglichkeit, ein exaktes Modell des Spannungsaufbaues in der Schicht zu ent-
wickeln. Fur die Schichtdicke und die zu erzeugende Schichtspannung ergibt sich nach Gl.
6-7 folgender Zusammenhang (Abb. 6-15):
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Abb. 6-15: Berechnete Schichtspannung auf Grundlage der méglichen Schichtdicke.

6.2.6 Temperaturabhidngigkeit der Spannungen und unterkritisches Risswachstum

Als Ursache fir die vom Temperprogramm abhangige TUF sind Spannungen in einer etwa
100 pym dicken Schicht identifiziert worden. Im Folgenden wird die Temperaturabhéngigkeit
dieser Spannungen untersucht. Sind Spannungsunterschiede zwischen Proben mit hoher
und niedriger TUF bei erhéhter Temperatur nicht vorhanden, bei RT jedoch messbar, so sind
TAK-Unterschiede zwischen Bulk und Randschicht fur diese Spannungen verantwortlich. Im
Rahmen dieser Untersuchungen wurde auch gepriift, ob unterkritisches Risswachstum auf-
tritt.

Dazu wurde die induzierte Risslange, die wie gezeigt direkt mit dem K, korreliert, bei
héheren Temperaturen bestimmt. Es wurden 2 Proben mit unterschiedlicher TUF (670°C und
740°C) mit einer Eindrucklast von 10 N untersucht. Die Eindricke wurden sowohl bei
Raumtemperatur (RT) als auch bei 400°C aufgebracht (zum Temperaturausgleich nach einer
Wartezeit von 20 Min.). Um eine hohe statistische Sicherheit zu gewahrleisten wurden 30
Eindricke pro Probe und Temperatur aufgebracht. Die Risslangen wurden sofort nach den
Eindrucken (bei den aufgeheizten Proben nach dem Erkalten) sowie nochmals 24 Stunden
spater vermessen. Abb. 6-16 zeigt die Ergebnisse, wobei sich auch hier die
Eindruckdiagonalen a der Proben bei gleicher Temperatur nicht signifikant unterschieden, so
dass HV als konstant angenommen werden konnte.
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Abb. 6-16: Rissldnge — TUF Korrelation bei RT und 400°C, 10 N Eindrucklast.

Bei RT zeigt sich sowohl direkt nach der Messung als auch 24 Stunden spater die in Kap.
6.2.4 beschrieben Korrelation zwischen TUF und induzierter Risslange. Die Proben unter-
scheiden sich hier signifikant; je héher die TUF desto kleiner ist die induzierte Risslange.
Wurden die Eindricke bei 400°C eingebracht, unterscheiden sich die beiden Proben im
Rahmen der Streuung nicht mehr. Die Risslangen sind bei dieser héheren Temperatur
grofler als bei RT. Dies wurde auch von ROUXEL und BUISSON in ahnlichen Materialien beo-
bachtet [Rou99]. Die Prifmethode bei hohen Temperaturen bedingt zwar eine groRere
Streuung; aufgrund der groRen Statistik sind die Werte aber sehr gut abgesichert. 24 Stun-
den spater ist wie bei RT kein signifikanter Unterschied zwischen den Proben erkennbar.

Im Material liegen also temperaturabhangige Spannungen vor. Aufgrund der hohen Viskosi-
tat des Materials bei einer doch recht geringen Temperatur von 400°C kdnnen Relaxations-
mechanismen oder chemische Diffusion als Ursache fiir das Verschwinden der Spannungen
sicherlich ausgeschlossen werden. Ein Nachteil fir spatere potenzielle Anwendungen ergibt
sich durch diese Temperaturabhangigkeit nicht, da der Plattenrand auf den die groften
Spannungen wirken bei nahezu Raumtemperatur verbleibt. Ein Aufheizen des Randes wirde
zwar eine Absenkung der positiven, TUF-erhdhenden Spannungen bewirken, gleichzeitig
sinken aber auch aufgrund der geringeren Temperaturdifferenz zwischen Innen und Auflien
die induzierten thermischen Spannungen, so dass hier keine negativen Auswirkungen zu
beflrchten sind.

Unterkritisches Risswachstum findet statt. Die Risslangen der nach 24 Stunden vermes-
senen Eindricke liegen deutlich Gber den direkt nach den Eindriicken vermessenen Langen.
Die bekannte Korrelation zwischen Risslange und TUF (hohe TUF bedeutet kirzere Riss-
langen) ist aber sowohl direkt nach den Eindriicken als auch 24 Stunden spater nachweis-
bar, so dass unterkritisches Risswachstum keinen Einfluss auf die Spannungsunterschiede
hat. Wohl aber kann, wenn auch bei einer TUF-Priifung unterkritisches Risswachstum auf-
tritt, eine Abhangigkeit zwischen TUF und Lagerzeit nach Probenpraparation (Schmirgelung)
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und vor Prifung bestehen. Aus diesem Grund wurden und werden TUF-Proben immer direkt
nach der Verletzung TUF geprift.

6.3 Spannungsmessungen

Nach den Untersuchungen in Kap. 6.2 wird die TUF von Spannungen in einer Randschicht
von circa 100 ym bedingt. Unklar ist noch, ob in der Randschicht Druckspannungen herr-
schen, die sich in die Tiefe abbauen (oder in Zugspannungen utbergehen), oder aber ob in
der Randschicht Zugspannungen induziert sind. Uber zwei unabhéngige Methoden, Bohr-
lochverfahren und Roéntgenbeugung, wird versucht den Spannungszustand in der Rand-
schicht aufzuklaren. Gleichzeitig wird versucht die unterschiedlichen Spannungen in Proben
mit hoher und niedriger TUF aufzulésen.

Mit dem Bohrlochverfahren wird eine Druckspannungsverteilung von bis zu 60 MPa an der
Oberflache festgestellt, die in 100 um auf etwa 10 MPa abfallt (Abb. 6-17a, b). Es liegt aber
material- und verfahrensbedingt eine groRe Streuung vor. Die ermittelten Dehnungsschwan-
kungen in Tiefen grofier 250 um sind sicherlich nicht realistisch. Probleme traten vor allem
durch eine ungenigende Haftung der DMS-Streifen und durch unterschiedliche Abtragraten
des Bohrers auf. Insgesamt war die Reproduzierbarkeit der Messungen unbefriedigend, so
dass dieses Verfahren nicht weiter angewandt wurde.
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Abb. 6-17a, b: Bohrlochspannungsmessungen an 2 verschiedenen Stellen einer Probe. ,quer” und
L18ngs* zeigen den Spannungsverlauf in x und y-Richtung an.

Bei der rontgenographischen Spannungsanalyse (RS-XRD) wurde versucht, Unterschiede
zwischen Proben mit hoher und niedriger TUF herauszuarbeiten. In Abb. 6-18a ist die late-
rale Spannungsverteilung der Randschicht einer Probe gezeigt. Dazu wurde die Probe in das
Diffraktometer eingebaut und an funf verschiedenen Stellen vermessen. In Abb. 6-18b ist die
Reproduzierbarkeit der Messungen dargestellt. Dazu wurde die Probe funf Mal ein- und aus-
gebaut und jeweils an derselben Stelle vermessen. Die Ergebnisse zeigen ebenfalls, dass
Druckspannungen von im Mittel circa 60 MPa in den Proben vorhanden sind. Durch die
Streuung in den lateralen Messungen und in der Reproduzierbarkeit wird aber auch deutlich,
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dass diese Methode in der derzeitigen Art nicht in der Lage ist, den aus den Betrachtungen
in Kap. 3.4 identifizierten relevanten Spannungsunterschied von 10 MPa aufzulésen. Ein vor-
handener Unterschied zwischen zwei Proben wurde in der Messunsicherheit untergehen.

laterale Spannungsverteilung Reproduzierbarkeit
0 0
w ~204 E -204 -
o s i T
= == =
2 -40+ - S -40- T T
2 - IS
& + 5] -
2 60+ 2 60+ T
g T s
= 1 -
T -80- T £ .80
£ S ]
S z
<1004 -100{ LT
-120 T T T T T -120 T T T T T
-2 -1 0 1 2 1 2 3 4 5
Position Messung Nr.

Abb. 6-18a, b: Laterale Auflésung und Reproduzierbarkeit der réntgenographischen Spannungs-mes-
sung, RS-XRD.

Beide Methoden zeigen Druckspannungen in der Randschicht an, sind jedoch nicht in der
Lage, Proben mit hoher und niedriger TUF zu unterscheiden.

6.4 Diskussion der Ergebnisse

Die durch die Schmirgelverletzung eingebrachte, mittlere Risstiefe liegt bei circa 11 ym, wo-
mit ein Einfluss des in Kap. 5.2.1 beschriebenen, maximal 2 um dicken Schichtaufbaus aus-
geschlossen werden kann. Die induzierten Risstiefen unterscheiden sich nicht in Proben mit
hoher und niedriger TUF; somit liegt keine unterschiedliche Verletzlichkeit der Oberflache
vor.

Die Primarrissauswertungen zeigen, dass sowohl trans- als auch gelegentlich interkristalline
Schmirgeltiefenrisse auftreten. Generell decken sich diese Erkenntnisse mit denen der Lite-
ratur. In vergleichbaren KMK-Glaskeramiken wurden von BOLD und GROVES [Bol78] eben-
falls transkristalline Risse beobachtet. In einem von MCMILLAN [McM74] aufgestellten Modell
werden flr den Fall dass oistalphase < Ociasphase (Was sicherlich auch hier gilt) ebenfalls
transkristalline Risse vorhergesagt. Damit kann ein besonderer Einfluss der Restglasphase
und der Kornkontaktzonen auf die Ausbreitung der Risse ausgeschlossen werden.

Ausgehend von dem Ergebnis, dass die TUF eine Randschichteigenschaft ist, wurde ge-
zeigt, dass sie durch Druckeigenspannungen in einer etwa 100 um dicken Randschicht be-
stimmt wird, da Uber diese Tiefe hinaus keine weitere signifikante Anderung der Proportiona-
litatsfaktoren F/c;*? auftritt. Die Risszéhigkeit hat sich als eine geeignete werkstoffmechani-
sche Kenngrofie erwiesen, um die Spannungen Uber diese Schichtdicke qualitativ nachzu-
weisen. Uber die Léange der bei einer K -Priifung mit Vickersindenter eingebrachten Oberfla-
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chenrisse konnte die Abnahme der Druckspannungen von der Oberflache ins Probeninnere
beschrieben werden. Im Rahmen dieser Untersuchungen wurde ein Modell Uberprift und
bestatigt, dass die Ki-Prufung zur Ermittlung von Eigenspannungen in verschieden dicken
Randschichten nutzt. Ebenso wurde gezeigt, dass die oben beschriebenen Spannungen in
Proben mit unterschiedlicher TUF (bedingt durch das Keramisierungsprogramm) mittels
Risszahigkeitsprifung semi-quantitativ bestimmt werden kénnen. Proben mit héherer TUF
zeigen kurzere Oberflachenrisse und haben daher eine hohere Risszahigkeit. Unterkritisches
Risswachstum tritt auf, verandert aber nicht den relativen Langenunterschied der Risse bei
Vergleich von Proben mit hoher und niedriger TUF.

Es wurde gefunden, dass die Spannungsunterschiede zwischen Proben mit hoher und nied-
riger TUF bei erhéhten Temperaturen abnehmen. Somit sind die vorhandenen Spannungen
in der Glaskeramik temperaturabhangig und werden durch einen unterschiedlichen thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten (TAK) zwischen Bulk und Randschicht bedingt. Diese
Druckeigenspannungen kdnnen durch das Keramisierungsprogramm beeinflusst werden und
bedingen letztendlich bei der TUF-Prifung eine unterschiedliche Ausbreitung der einge-
brachten Schmirgelrisse. Damit ergibt sich in Abhangigkeit der Spannungen eine unter-
schiedliche TUF. Die Ursachen fir die TAK-Unterschiede werden im folgenden Kapitel un-
tersucht.
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7 Untersuchungen zum Spannungsaufbau

Im vorherigen Kapitel wurde gezeigt, dass die TUF durch Druckspannungen in einer Rand-
schicht bedingt wird. Im folgenden Teil wird diskutiert, wie diese Spannungen entstehen und
wie sie beeinflusst werden kénnen. Hierzu wird das Umwandlungsverhalten der Glaskeramik
naher betrachtet.

7.1 HQMK- KMK Umwandlung

Experimentell hat sich gezeigt, dass die TUF durch entsprechende Programmfiihrung bei
Temperaturen oberhalb 920°C, also wenn die HQMK-Bildung langst abgeschlossen ist, be-
einflusst wird. Der Bereich von 920°C bis Tyax muss moglichst schnell (Rampe > 20 K/Min)
durchfahren werden, um eine hohe TUF zu erreichen. Bei den folgenden Betrachtungen wird
davon ausgegangen, dass in anderen Bereichen des Umwandlungsprogramms keine Ver-
anderungen vorgenommen werden.

7.1.1 Heizratenabhidngigkeit der Umwandlung

Die oben erwahnten Beobachtungen fihrten zu der Annahme, dass die TUF vor und / oder
wahrend der KMK-Bildung gepragt wird. Nach den Ergebnissen aus der Differenzial-Thermo-
Analyse (DTA) ist die HQMK-Umwandlung selbst bei hohen Heizraten bis 880°C abge-
schlossen. Abb. 7-1 zeigt die mit DTA ermittelten Zusammenhange zwischen Bildungs-
temperatur des HQMK, beziehungsweise KMK, und der Heizrate. Die Proben wurden bei
diesen Versuchen mit konstanter Heizrate von Raumtemperatur bis 1200°C aufgeheizt. Als
Bildungstemperatur des HQMK und des KMK wird hier das Intensitatsmaximum des exo-
thermen DTA-Peaks gewahlt.

Erwartungsgemal steigt die Umwandlungstemperatur mit steigender Heizrate an. Je steiler
die Rampe, desto hoher liegt die Umwandlungstemperatur des HQMK in KMK. Eine Erho-
hung der Heizrate um 10 K/Min bewirkt ausgehend von einem linearen Zusammenhang zwi-
schen Heizrate und Bildungstemperatur eine Erhéhung der KMK-Bildungstemperatur um
circa 33 K. Die Umwandlungstemperaturen HQMK in KMK bei der Keramisierung in Ofen
liegen niedriger als die mit DTA ermittelten Temperaturen, da in diesen Ofen nicht kontinu-
ierlich aufgeheizt wird und das Material durch Haltezeiten (HQMK-Kristallisation) eine andere
Vorgeschichte bis zur KMK-Bildung erlebt.
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Abb. 7-1: Bildungstemperaturen HQMK und KMK in Abhéngigkeit der Heizrate (DTA-Peaks).

7.1.2 Verzogerte Umwandlung der Randschicht

In der Literatur wird von verschiedenen Autoren in Glaskeramiken eine verzégerte Um-
wandlung der Randschicht beschrieben. Fir diese Verzégerung sind chemische Gradienten
verantwortlich, die sich wahrend der Temperbehandlung durch Abdampfen von Elementen
mit hohen Dampfdricken oder durch Interdiffusion ausbilden kénnen [AlI80], [Pan83], [Str89].
Mit Abbruchversuchen und Hochtemperatur-Réntgenbeugung wurde daher die Umwandlung
in KMK tiefenabhangig und sowohl isotherm als auch nicht isotherm bei unterschiedlichen
Heizraten untersucht.

Bei den Abbruchversuchen wurde bis 850°C bei allen Proben ein identisches Programm zur
HQMK-Keramisierung gefahren (15 K/Min = 800°C, 15 Min. halten, 5 K/Min = 850°C). Ab
850°C wurden die Proben mit 10K/Min beziehungsweise 20 K/Min bis zur Abbruchtempera-
tur aufgeheizt, aus dem Ofen genommen und zwischen zwei auf Raumtemperatur gehalte-
nen Kupferplatten abgeschreckt und 2 Minuten gekuhlt. Die untersuchten Abbruchtemperatu-
ren waren 1020°C, 1040°C und 1060°C. Die Proben wurden mit DS-XRD (o = 5°) im Origi-
nalzustand und nach Abschleifen von verschiedenen Schichtdicken untersucht.

In Abb. 7-2 ist stellvertretend fur alle Proben der Tiefenverlauf des KMK (102)-Reflexes an
der ausgewahlten Probe ,1040°C, 20K/Min“ gezeigt. Die integrale Intensitat des Reflexes
nimmt mit zunehmender Abtragtiefe bis etwa 100 um (Diffraktogramm 10402013.rd) zu. Da-
nach nimmt sie nicht mehr zu; nur noch die maximale Reflexintensitat steigt und der Reflex
wird héher und schmaler. Dies kommt durch das Wachstum der KMK und die daher zuneh-
mende KristallitgroRe.



Kap. 7 - Untersuchungen zum Spannungsaufbau 65

Abbruch bei 1040°C

HQMK (100) und
KMK (111)-Reflex

Intensitat [ 10402001d A/
| 10402003 rd
[cts] | 1o462005rd
| 40402007 rd
10402000 1d KMK (102)-Reflex

4000 _~— 10402011.rd

—— 10402013.rd
|—— 10402015.rd
—— 10402017.rd
- 10402019.x

10402024°rd

200
100
o Abtrag [um]

0 ' ‘ T ‘
20 22 24
2Theta [°]

Abb. 7-2: DS-XRD an einer Abbruchprobe, w = 5°, stiickweise abgetragen und geréntgt. Die Legende
zeigt die Diffraktogrammnummern (104020xx.rd).

In Abb. 7-3a, b sind alle Abbruchproben hinsichtlich ihrer fortschreitenden KMK-Keramisie-
rung ausgewertet. Die integralen Intensitaten wurden auf die maximale integrale Intensitat
bei vollstandiger KMK-Umwandlung normiert.

Alle Proben wandeln unabhangig von der Heizrate in einer Randschicht verzégert um. Diese
Verzégerung erstreckt sich bis zu einer Tiefe von circa 100 um. Uber diese Tiefe hinaus ver-
andert sich die Flache des (102)-KMK-Reflexes im Rahmen der Messunsicherheit nicht
mehr. Bei gleicher Abbruchtemperatur sind mit 10 K/Min aufgeheizte Proben weiter umge-
wandelt als mit 20 K/Min aufgeheizte Proben. Damit werden die DTA-Ergebnisse bestatigt,
dass eine hdhere Heizrate eine hdhere Umwandlungstemperatur bedingt. Dieser Effekt ist
unabhangig von der untersuchten Tiefe; sowohl randschichtnah als auch im Inneren ist die
mit 10 K/Min aufgeheizte Probe immer weiter umgewandelt als ihr 20 K/Min-Gegensttick.
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Abb. 7-3a, b: Flache des (102)-KMK-Reflexes aufgetragen gegen die Abtragtiefe, jeweils bei verschie-
denen Abbruchtemperaturen. Aufheizrate 10 K/Min.und 20 K/Min.

Ein Problem besteht darin, den frihesten Punkt der KMK-Entstehung zu treffen, da die
HQMK-KMK-Umwandlung erstaunlich schnell ablauft. Hier ist am Beispiel der mit 20 K/Min
aufgeheizten Proben (Abb. 7-3b) zu sehen, dass bei der gezeigten 1040°C-Probe eine KMK
Zunahme in die Tiefe beobachtet wurde, wahrend bei niedrigeren Temperaturen (1020°C)
kaum KMK in der entsprechenden Tiefe beobachtet wurde. Die 1040°C-Probe kann daher im
Rahmen der 20 K Abstande als erste mit nachweisbarem KMK bezeichnet werden.

Mit Hochtemperatur-Réntgenbeugung wurde das Umwandlungsverhalten der unmittelbaren
Oberflache (o = 5°, Eindringtiefe circa 5 pm) in-situ beobachtet (Abb. 7-4). Auch hier wandelt
die mit 10 K/Min aufgeheizte Probe friher um als ihr 20 K/Min-Pendant. Die Einkopplung der
Warmestrahlung spielt demnach keine Rolle; auch in der Randschicht besteht die gleiche
Verschiebung zwischen hoher und niedriger Heizrate.
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Abb. 7-4: In-situ-KMK-Umwandlung, Hochtemperatur-XRD, ® = 5°. Die Messzeit pro Diffraktogramm
betrug bei beiden Heizraten 1 Minute, daher sind bei 20 K/Min nur halb so viele Messpunkte verfligbar
wie bei 10 K/Min Aufheizrate. Die Punkte wurden zur besseren Anschauung lber eine B-Splinekurve
angepasst.
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Im Rahmen dieser in-situ-Untersuchungen konnte die in Kap. 5.2 beschriebe Si-reiche
Schicht mit TQ-/HQ-Struktur, die innerhalb der ersten 500 nm auftritt, als ein Relikt des
HQMK-Zustandes identifiziert werden. In diesem Bereich verschwindet der HQMK-Reflex
wahrend der HQMK-KMK-Umwandlung nicht, sondern verschiebt sich zu gréf3eren 26-Wer-
ten (Abb. 7-5). Somit wird der HQMK dort ebenfalls Si-reicher.
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Abb. 7-5: In-Situ-Aufnahme der KMK-Bildung bei 1020°C, isotherm, o = 1°. Der HQMK-Reflex ver-
schiebt sich zu héheren 26-Werten und nimmt an Intensitat ab, wéhrend sich der KMK bildet.

Untersucht man vollstandig umgewandelte Proben mit hoher TUF (765°C) und niedriger TUF
(692°C) (Abb. 7-6a) mit DS-XRD, erkennt man, dass der KMK an der unmittelbaren Oberfla-
che (< 2 ym) stark Si-angereichert ist. Diese Anreicherung nimmt Gber etwa 2 ym schnell ab
(also in dem Bereich, in dem die KMK besonders klein sind, vergleiche Kap. 5.2.1). Eventuell
besteht hier ein Zusammenhang mit dem Si-reichen HQMK, der an der Oberflache vorliegt.
Ab einer Tiefe von 2 ym verandern sich die Gitterparameter nicht mehr stark; tendenziell
zeigt sich eine leichte Abnahme. Dies bedeutet, dass der KMK im Inneren Si-reicher und in
der Randschicht bis circa 100 um Tiefe Li- (und eventuell Zn-) reicher ist (vergleiche Kap.
2.1.3 und [Sch71], [Beh77]). Zur Verdeutlichung sind die d-Werte des (303)-Reflexes einer
Probe Uber die Tiefe in Abb. 7-6b dargestellt. Die fallenden d-Werte bis etwa 100 um Abtrag-
tiefe zeigen auch hier eine Si-Zunahme (und Li-Abnahme) an (Kap. 2.1.3, [Arn00]). Die
Gitterkonstanten der beiden Proben zeigen den gleichen Verlauf und unterscheiden sich
nicht signifikant. Zu beachten ist, dass alle mit XRD ermittelten Gitterparameter und daraus
abgeleitete chemische Gradienten sich ausschlieRlich auf den KMK beziehen. Es kénnen
daher keine Aussagen Uber eine Si- oder Al-, Mg-, Zn-Verteilung in der gesamten Glaskera-
mik getroffen werden.
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Abb. 7-6a: Gitterkonstantenverlauf (iber die Tiefe. Bis 10 um wurde mit variablem « gearbeitet, da-
nach wurde die Probe abgeschliffen und o = 5° verwendet. Abb. 7-6b: d-.Werteverlauf des (303)-Re-
flexes liber die Tiefe.

7.1.3 Fortschreitende Keramisierung

Der WeiRwert (L* im LAB-Farbsystem) der Glaskeramik nimmt mit zunehmender T
und / oder zunehmender Haltezeit bei T,ax zu und bildet somit ein indirektes Mal} fir den
Keramisierungsgrad. Je ,weil3er* (also je weniger durchscheinend und je opaker) die Glas-
keramik ist, desto hoher ist ihr Keramisierungsgrad. Untersucht man unter diesem Gesichts-
punkt die Gitterkonstanten der KMK und den Anteil an Glasphase (Abb. 7-7), so zeigt sich,
dass mit fortschreitendem Keramisierungsgrad sowohl die Gitterkonstanten als auch die
Restglasphase abnehmen. Der Restglasphasenanteil wurde mit bildgebender Gefiigeana-
lyse bestimmt.
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Abb. 7-7: Zusammenhang zwischen dem Anteil an Restglasphase / Gitterkonstanten des KMK und
dem Weillwert als Mal3 des Keramisierungsgrades.

Die abnehmenden Gitterkonstanten bedeuten, dass der KMK weiteres Si aus der Glasphase
einbaut und Si-reicher wird, womit die Uberlegungen aus Kap. 5.3 auch im Versuch bestatigt
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werden. Im Rahmen weitergefuhrter Untersuchungen wurde ein leichter Intensitatsanstieg
des starksten Gahnit-Reflexes beobachtet, was darauf hindeutet, dass Zn als Gahnit aus-
kristallisiert (vergleiche Anhang A.3).

In Abb. 7-8 ist die Veranderung der Dichte bei fortschreitender Keramisierung gezeigt. Die
Dichte nimmt im KMK-Zustand kontinuierlich zu, was durch die Abnahme der Restglasphase
(wie auch in Kap. 5.3 beschrieben) bedingt wird. Der Elastizitadtsmodul bleibt nach der KMK-
Bildung im Rahmen der Messgenauigkeit unverandert.
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Abb. 7-8: Dichte und Elastizitdtsmodul in Abhéngigkeit des Keramisierungsgrades. Der Kerami-
sierungsgrad wurde hier (iber die Anzahl der Durchlédufe durch einen Rollenofen bestimmit.

7.2 Viskositatsverlaufe

Wichtig fur das Verhalten der Glaskeramik bei héheren Temperaturen ist ihre Viskositat. Die
Viskositaten von einer Probe im HQMK-Zustand und von einer Probe im KMK-Zustand wur-
den bei 900°C, 950°C, 1000°C, 1050°C und 1100°C in einem Biegebalkenviskosimeter er-
mittelt. Aufgrund der hohen Viskositaten musste Uber eine Haltezeit von 90 Minuten gemittelt
werden. Damit verbunden war im Falle der HQMK-Probe eine Umwandlung in KMK und so-
mit ein Viskositatsanstieg.

Die Verlaufe sind in Abb. 7-9 dargestellt. Die Viskositat der Glaskeramik im KMK-Zustand bei
900°C liegt oberhalb 1-10" Pa-Sek und konnte daher nicht mehr bestimmt werden. Im KMK-
Zustand zeigt sich ansonsten im untersuchten Bereich bei der verwendeten logarithmischen
Auftragung eine nahezu lineare Abhangigkeit der Viskositat von der Temperatur. Im HQMK-
Zustand fallt die Viskositat anfangs ab, steigt dann wieder mit einsetzender KMK-Bildung an,
und fallt anschlielend analog dem KMK-Zustand nahezu linear ab. Offensichtlich ist der
grolRe Viskositatsunterschied zwischen dem HQMK- und KMK-Zustand. Im KMK-Ausgangs-
zustand liegt die Viskositat bis etwa 1030°C deutlich hdher als im HQMK-Ausgangszustand
bei gleicher Temperatur. Auch nach der Umwandlung des HQMK in KMK liegt die Viskositat
des HQMK-Ausgangszustandes noch unter der des KMK-Ausgangszustandes. Dies besta-
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tigt die Annahme, dass die Restglasphase mit fortschreitender Temperbehandlung weiter
abnimmt und dadurch die Viskositat zunimmt.
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Abb. 7-9: Viskositatsverldufe im KMK- und HQMK-Zustand, Biegebalkenviskosimeter.

Eine Temperaturerhéhung von 900°C auf 950°C bewirkt im HQMK-Zustand einen Abfall der
Viskositat von 10'"° Pa-Sek auf 10""? Pa-Sek. Damit liegt das Material vor, wéhrend und in
Abhangigkeit der Haltezeit bei T.x auch nach der KMK-Bildung in einem Bereich, in dem
aufgrund der niedrigen Viskositat Diffusion (und auch im Minutenbereich Spannungsrelaxa-
tion) stattfinden kann.

7.3 Chemischer Gradient

In Kap. 7.2 wurde gezeigt, dass die HQMK-KMK-Umwandlung bis in etwa 100 ym Tiefe
gegenlber dem Bulk verzdgert ablauft. Hierflir kénnen chemische Gradienten, die sich Uber
volatile Elemente in der Glaskeramik ausbilden, verantwortlich sein [AlI80], [Pan83], [Str89].
Konkrete Literatur Gber die Ausbildung chemischer Gradienten gibt es aufgrund der schwie-
rigen Nachweisbedingungen allerdings nur wenig [GM74], [W1c80], [Hil83].

Nachfolgend werden RFA-Untersuchungen vorgestellt. Es wurden Proben im glasigen Zu-
stand, im HQMK-Zustand (,vorkeramisiert®, d.h. nur teilweise ausgebildeter HQMK mit einem
Restglasphasenanteil von > 30 Vol%), im KMK-Zustand ,hohe TUF* und im KMK-Zustand
Lhiedrige TUF* untersucht, die in 10 um-Schritten (bei groRerer Tiefe 20 um-Schritten) von
0 um bis 150 uym abgeschliffen und poliert wurden. Bei allen Untersuchungen wurden 2-fach
Messungen durchgefuhrt. Die Tiefenauflosung liegt bedingt durch die gewahlten Element-
linien (Kap. 3.3) bei etwa 10 ym. Gradienten Uber weniger als 10 um kdnnen daher nicht
ermittelt werden. Die An- beziehungsweise Abreicherungen der einzelnen Elemente werden
relativ zu der Konzentration im Bulk (150 um-Wert) angegeben (keine Umrechnung auf
100% der Gesamtzusammensetzung).
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In den ersten 10 um Tiefe treten starke Gradienten auf, die mit den durch SIMS ermittelten
Gradienten der ersten 2 ym identisch sind. Sie werden durch den in Kap. 5.2 diskutierten
Schichtaufbau bedingt (glasige Schicht, Si-reiche Schicht, Ubergangszone), der mit der TUF
nicht in Verbindung steht. Hier ist die RFA nicht in der Lage, innerhalb dieser 10 um genauer
aufzulésen. Im Folgenden werden die Proben daher ohne Bericksichtigung dieser dinnen
Oberflachenschicht diskutiert. Die Gradienten innerhalb der ersten 10 um werden im Anhang
A.2 beschrieben.

Nach diesen 10 um zeigen Si, Al, Ba, Mg, Zr und Ti in keinen Proben und Zustanden signifi-
kante Gradienten. Dies ist verstandlich, da es sich hier um immobile Elemente handelt, die
auch von Verdampfungsprozessen weitgehend unbeeinflusst bleiben. Si wurde als innerer
Standard gewahlt, um die Fehlerfreiheit der Messungen zu Uberprifen (Leistungs-
schwankungen, Praparation). Die Elemente K und Zn werden an dieser Stelle eingehender
diskutiert.

Im glasigen Zustand (Abb. 7-10a) sind nach den ersten 10 um alle Elemente gleichmaRig
verteilt und es treten keine Gradienten auf. Da alle Proben der gleichen Praparation unterzo-
gen wurden, kdnnen somit Praparationsartefakte bei weiteren Untersuchungen ausgeschlos-
sen werden. Im HQMK-Zustand (Abb. 7-10b) ist K auf einer Dicke von etwa 80 um verarmt.
Nach circa 80 um hat sich ein Gleichgewicht in der K-Verteilung eingestellt. Zn ist auf den
ersten 80 um leicht angereichert. Diese Verteilungsprofile setzen sich bis in den KMK-
Zustand fort. Allerdings schwachen sich die Gradienten mit der Umwandlung in KMK ab.

In Abb. 7-10c und Abb. 7-10d sind die Tiefenprofile zweier Proben mit unterschiedlicher TUF
gegenlbergestellt. In beiden Fallen liegt noch der K-Gradient des HQMK-Zustandes vor;
allerdings ist er in der Probe mit niedriger TUF schwacher ausgepragt als in der Probe mit
hoher TUF. In Proben mit hoher TUF (Abb. 7-10c) erstreckt sich der Gradient bis auf etwa
100 um und hat im Vergleich zu dem Gradient im KMK-Zustand mit niedriger TUF weniger
abgenommen. In der Probe mit niedriger TUF (Abb. 7-10d) hat der Gradient starker
abgenommen und ist nur bis etwa 70 yum ausgepragt. Der Zn-Gradient scheint in der Probe
mit niedriger TUF nicht so tief ausgepragt zu sein.

glasiger Zustand HQMK-Zustand (vorkeramisiert)
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Abb. 7-10a: RFA-Tiefenprofil, glasiger Zustand. Abb. 7-10b: RFA-Tiefenprofil, HQMK-Zustand.
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Abb. 7-10c: RFA-Tiefenprofil, KMK (TUF 756°C).  Abb. 7-10d: RFA-Tiefenprofil, KMK (TUF 692°C).

Deutlich wird, dass sich die chemischen Gradienten wahrend oder vor der HQMK-Bildung
ausbilden, vermutlich da hier die Viskositat des Materials am geringsten ist und die Diffusion
am schnellsten ablauft. Diese Gradienten werden in den KMK-Zustand weitergegeben. In
Abhangigkeit der Parameter bei der HQMK-KMK-Umwandlung verandern sich die Gradien-
ten durch Diffusion oder auch eventuell Verdampfungsprozesse nochmals.

7.4 Diskussion der Ergebnisse

Es wurde gezeigt, dass die Randschicht der Glaskeramik auf einer Dicke von etwa 100 ym
verzogert in KMK umwandelt. Im Rahmen der Umwandlung und bei fortschreitender Kerami-
sierung (wahrend der Rampe und in der Haltezeit) findet Si-Anreicherung im KMK, Abnahme
der Restglasphase, vermutlich weiteres Kornwachstum und spater (bei schon fast opakem
Material) eine geringe Sekundarphasenausscheidung von Gahnit statt. Uber DTA wurde ge-
zeigt, dass sich die KMK-Bildungstemperatur bei steiler Heizrate (und somit hoher TUF) zu
hoéheren Temperaturen verschiebt. Durch eine hdhere Heizrate wird der Bereich der KMK-
Bildung schneller durchschritten und auch die KMK-Bildung an sich lauft durch die héhere
Temperatur schneller ab.

Chemische Gradienten in der K-, Zn- und bedingt in der Li-Verteilung (mit XRD ermittelt)
konnten in der Randschicht der Glaskeramik nachgewiesen werden; im Gringlas jedoch
traten keine Gradienten auf. K verarmt vor oder im Verlauf der HQMK-Kristallisation auf einer
Dicke von etwa 80 um. Zn ist in dieser Schicht angereichert. Die ermittelten Gradienten ent-
stehen vor oder wahrend der HQMK-Bildung und werden in ihrer Tendenz bis in den KMK
weitergegeben, bilden sich aber leicht zurick. Je niedriger die TUF ist, desto schwacher sind
die Gradienten im Vergleich zu ihrer Ausbildung im HQMK-Zustand ausgepragt.

Gerade K hat einen hohen Einfluss auf die Viskositat der Glaskeramik, da es nicht in den
HQMK oder KMK eingebaut wird und zur Bildung der Glasphase beitragt. Je weniger K vor-
handen ist, desto niedriger ist der Restglasphasenanteil und desto hoher liegt die Viskositat
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des Materials. Eine hbhere Viskositat bedeutet wiederum eine hdhere Umwandlungstempe-
ratur. Die K-Verarmung erstreckt sich wie erwahnt im HQMK-Zustand auf circa 80 ym. Damit
ist eine Korrelation zu der umwandlungsverzoégerten Schichtdicke von etwa 100 pm herge-
stellt. Aufgrund der Viskositatserhdhung durch die K-Verarmung der Randschicht wandelt
diese verzogert um.

Zn zeigt schon ab dem HQMK-Zustand eine leichte Anreicherung in der Randschicht gegen-
Uber dem Bulk, die sich Uber etwa 80 um abbaut. Der Zn-Gradient wird bei weiterer Um-
wandlung leicht abgeschwacht. Diese Abschwéachung ist umso starker, je niedriger die Heiz-
rate bei der KMK-Bildung ist (also je niedriger die TUF).

In den DS-XRD-Untersuchungen zeigte sich eine leichte Abnahme der Gitterkonstanten des
KMK mit zunehmender Tiefe. Dies deutet auf eine Si-Zunahme (und somit eine Li-Abnahme)
im KMK hin. Geht man davon aus, dass alles Li in den KMK eingebaut ist, so ist der KMK in
der Randschicht Li-reicher. Die absolute Menge Si in KMK und Glasphase kann aber kon-
stant bleiben. Hier konnte aber aufgrund der hier nicht ausreichenden Auflésung der Gitter-
konstantenbestimmung kein Unterschied zwischen Proben mit hoher und niedriger TUF er-
mittelt werden.

Uber chemische Gradienten in LAS-Glaskeramiken wird in der Literatur konkret wenig be-
richtet. Die bereits in Kap. 5.4 beschriebene, partielle Umwandlung fihrten ALLERSMA [AlI80]
und PANNHORST [Pan83] auf Gradienten in volatilen Elementen zuriick, die sich zwischen
50 ym und 150 ym tief auspragen kénnen. WICHELHAUS et al. [Wic80] und HILGENFELD
[Hil83] untersuchten in einer Glaskeramik K-, Zn-, As- und Mg-Gradienten. WICHELHAUS et al.
beschreiben explizit eine K-Anreicherung, die sich auf etwa 50 uym ausbildet und flihren
diese auf einen groferen Anteil an Restglasphase zurlick, was sich ebenso mit oben ge-
nannter These deckt'’. Diese Gradienten werden fiir die verzdgerte Kristallisation der Rand-
schicht und damit indirekt fiir einen Spannungsaufbau bei partieller Umwandlung verantwort-
lich gemacht. Hierbei bleibt die Randschicht auf bis zu 150 ym im HQMK-Zustand und durch
die TAK-Unterschiede (oguk > ORrandschicnt) Werden beim Abklhlen Druckspannungen in die
Randschicht induziert. Ob und wie diese Gradienten einen unmittelbaren Beitrag zu einem
Spannungsaufbau in einer vollstdndig umgewandelten KMK-Glaskeramik liefern kdnnen, ist
bisher nicht diskutiert worden.

Die Auspragung des Zn-Gradienten ist auf den ersten Blick ungewdhnlich, da von MULLER
und SCHEIDLER [GMU74] eine Zn-Verarmung in der Randschicht beschrieben wird, die sich
durch das Abdampfen von Zn ausbildet. Der dort beschriebene Zn-Gradient tritt erst ober-
halb etwa 1000°C und umso deutlicher auf, je mehr Zn im Material vorhanden ist. In einer
vollstandig umgewandelten KMK-Glaskeramik kdnnen nach den Autoren durch bevorzugte
Ausscheidung von Gahnit im Bulk Druckspannungen in die Randschicht induziert werden.

" WIiCHELHAUS et al. konnten auch zeigen, dass die Art und die Ausbildungsbedingungen chemischer Gradienten
von der Gesamtchemie des Materials abhangen und hierbei Wechselwirkungen auftreten.
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Das von den Autoren untersuchte Material wies einen ZnO-Gehalt von etwa 6 Gew% auf.
Die hier untersuchte Glaskeramik hat lediglich einen ZnO-Gehalt von 1,6 Gew%, so dass
eventuell auch das Zn komplett in den HQMK, beziehungsweise KMK, eingebaut wird und
sich damit keine so hohen Verdampfungsraten des Zn einstellen. Dies wiederum steht nicht
im Gegensatz zu den hier genannten Ergebnissen. Der hier beschriebene Zn-Gradient bildet
sich vor oder wahrend der HQMK-Bildung aus und schwacht sich, je nach Heizrate, bei ho-
herer Temperatur ab. Diese Abschwachung ist konform mit der von MULLER und SCHEIDLER
beschriebenen Verdampfung von Zn oberhalb 1000°C und ist umso starker, je langsamer
das Material aufgeheizt wird, da es dann langer bei hohen Temperaturen verbleibt.

Na und Li konnten im Rahmen der RFA-Gradientenuntersuchungen leider nicht betrachtet
werden. Li kann mit RFA nicht detektiert werden und die fir die Untersuchung nétige Na K-
Linie Gberlagert vollstandig mit der Zn Lg-Linie. Gerade Na sollte sich aber ahnlich wie K ver-
halten und ein eben solchen Gradienten zeigen [Pan02]. Ahnliches kénnte auch fiir H (H,0)
vermutet werden. Li stellt fir beide Hauptkristallphasen ein kompatibles Element dar und
wird komplett in den HQMK beziehungsweise KMK eingebaut und verhalt sich damit im All-
gemeinen anders als die Ubrigen Alkalien. Daher wird vermutet, dass sich der Li-Gradient in
gleicher Weise ausbildet wie der Zn-Gradient.

Unklar und im Rahmen der hier behandelten Fragestellung nicht eindeutig zu beantworten
sind Ursache und Triebkraft fir die Ausbildung der erwdhnten Gradienten. Eine mdgliche
Erklarung fir den Zn- und Li-Gradienten kénnte Gber die Entwicklung des HQMK gegeben
werden. Wenn das Innere bei der HQMK-Bildung wie spater bei der KMK-Bildung zuerst
umwandelt und dieser ,Vorsprung® auch weiterhin bei fortschreitender Keramisierung beibe-
halten wird, wurde der Kristall dadurch im Inneren Si-reicher und damit zwangslaufig Zn und
Li armer sein als in der Randschicht. Dagegen sprache der sogenannte Staubsaugereffekt,
bei dem der kristallisierende HQMK alles Li an sich zieht. Diese Diffusionsschichten sind in
der beschriebenen Literatur allerdings deutlich diinner (< 1 um) und entsprechen der von mir
nicht weiter betrachteten 1 ym bis 2 um dicken Schicht an der unmittelbaren Oberflache der
Glaskeramik. Solche Schichten zeigen auch einen wesentlich starkeren Konzentrationsgra-
dienten [Fuj01], [Pan02].
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8 Modell zur Entstehung der TUF

Im Folgenden wird aus den gewonnen Erkenntnissen ein Modell aufgestellt, das die TUF als
Randschicht- und programmabhéangige Eigenschaft erklart. Hierzu wird in zwei Schritten vor-
gegangen. Als erstes wird die TUF als Randschichteigenschaft erklart. AnschlieRend wird
der Zusammenhang zwischen TUF und Keramisierungsprogramm hergestellt.

8.1 TUF als Randschichteigenschaft

Als TUF-Ursache wurden durch unterschiedliche thermische Ausdehnungskoeffizienten
(TAK) hervorgerufene Spannungen aufgrund eines chemischen Gradienten identifiziert. Die
Hoéhe der thermischen Spannungen os durch TAK-Unterschiede in einem Schichtsystem
kann berechnet werden nach DIETZEL [Die81]:

mit den bekannten Gréflen (Index: s = Schicht b = Bulk) und d als Dicke der Schicht bezie-
hungsweise des Bulk. Die Hohe der thermischen Spannung wird unter anderem bedingt
durch den Unterschied zwischen der Temperatur des Systems zur betrachteten Zeit T und
der Einfriertemperatur der Spannungen T,. Geht man davon aus, dass T Raumtemperatur
betragt, bewirkt eine Erhéhung von T, eine Erhdhung der induzierten thermischen Span-
nungen. Das bedeutet, dass auch bei identischen chemischen Gradienten in zwei Proben
alleine durch eine Verschiebung der Einfriertemperatur zu héheren Temperaturen hohere
Spannungen beim Abkuhlen der GK eingebracht werden. Die Einfriertemperatur kann zum
Beispiel durch die chemische Zusammensetzung beeinflusst werden.

Ausgehend von GI. 8-1 kann man mit den bisher ermittelten Materialdaten und den ermittel-
ten Elastizitdtsmoduli den TAK-Unterschied zwischen Bulk und Randschicht berechnen, der
notig ist um einen TUF-relevanten Spannungsunterschied zu erzeugen: Es wird eine
Schichtdicke ds = 100 ym und d, = 4000 um angenommen. Weiterhin gilt sicherlich ohne
grol3en Fehler v = v, = 0,255. Der Gesamt-TAK der Glaskeramik ist ndherungsweise gleich
dem Bulk-TAK ay, da ds << d, gilt und ist mit 0,98:10° K bestimmt worden. Fir Es und E,
wird 70 GPa, beziehungsweise 75 GPa nach den Ergebnissen in Kap. 6.2.3 angenommen.
Damit sind alle weiteren Kenngréen aus Gl. 8-1 bekannt. Formt man um, erhalt man fir den
TAK der Randschicht a:
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Der Zusammenhang zwischen o und oy ist in Abb. 8-1 dargestellt. Man erkennt, dass aus-
gehend von zum Beispiel den in Kap. 6.2.5 untersuchten Proben mit circa 80 K TUF-Unter-
schied (was etwa 8 MPa Schichtspannung entspricht) ein Aa zwischen Schicht und Bulk von
etwa 0,08-10° K™ geniigt, um diese Schichtspannung zu erzeugen.

Ao, zZwischen Schicht und Bulk *10° [K™]
012 010 008 006 004 002 000 -0.02

Schichtspannung [MPa]

-104 _

12 angenommenes Bulk-a = 0.98*10° K

T T T T T T T T T T T T
086 088 090 092 094 096 098 1.00
o der Schicht *10° [K™]

Abb. 8-1: Berechnete Schichtspannung oy als Funktion des « der Schicht.

OSTERTAG et al. [Ost68] und FIELD und TUCKER [Fie71] untersuchten die Zusammenhange
zwischen dem TAK und der chemischen Zusammensetzung des KMK. Sie konnten zeigen,
dass schon geringe Anderungen einen starken Einfluss auf das thermische Ausdehnungs-
verhalten haben kénnen.

Aus den Untersuchungen zum chemischen Gradienten in Kap. 7.3 folgt, dass die Rand-
schicht an Zn (und vermutlich Li) angereichert und an K (und Na) verarmt ist. Weniger
Alkalien bedeuten weniger Restglasphase und damit ein geringeren TAK. Zn senkt bei Ein-
bau in den KMK ahnlich wie Li den TAK (vergleiche Kap. 2.1.3), was auch in verschiedenen
friheren Untersuchungen gezeigt wurde [Sch71], [Beh77], [Bec00]. Damit wird der TAK der
Randschicht durch den erhéhten Zn- und Li-Gehalt nochmals gesenkt. Insgesamt hat also
die Randschicht einen niedrigeren TAK als der Bulk. Da der gesamte TAK der Glaskeramik
sowohl in der Randschicht als auch im Bulk noch > 0 ist, zieht sich der Bulk aufgrund seines
hoheren TAK beim Abklihlen starker zusammen als die Randschicht. So werden Druckspan-
nungen in die Randschicht induziert. Schematisch ist dieser Ablauf zur Verdeutlichung in
Abb. 8-2 dargestellt.
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Abb. 8-2: Zur Verdeutlichung des Spannungsaufbaus / TUF als Randschichteigenschatft.

Zusammenfassend lasst sich die TUF also durch den chemischen Gradienten als Rand-
schicht-Druckeigenspannung aufgrund von unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten
erklaren.

8.2 TUF als programmabhangige Eigenschaft

Bei vollstandiger Umwandlung lassen sich aufgrund des chemischen Gradienten Span-
nungen induzieren, da zwischen Bulk und Randschicht ein Unterschied im TAK besteht. Dies
erklart die TUF als Randschichteigenschaft. Die Programmabhangigkeit der TUF ist in der
Heizratenabhangigkeit der KMK-Bildungstemperatur zu suchen.

Aus den Viskositatsmessungen (Kap. 7.2) wurde deutlich, dass das Material oberhalb 950°C
in der Viskositat unter 1-10'? Pa-Sek abfallt. Damit kann Diffusion stattfinden, die zum Aus-
gleich der chemischen Gradienten fuhrt. Aus den DTA-Messungen (Kap. 7.1.1) kann berech-
net werden, wie lange das Material in Abhangigkeit der Heizrate oberhalb 950°C liegt, bis die
KMK-Bildung einsetzt und damit die Viskositat wieder ansteigt (Abb. 8-3). Man erkennt, dass
die Zeit, die das Material in diesem ,relaxationsgefahrdeten® Bereich verbringt, bei steilen
Heizraten (25 K/Min) gegeniiber flachen Heizraten (10 K/Min) nahezu halbiert wird"®.

Dies ist der offensichtliche Vorteil der steilen Heizrate: Insgesamt wird bei einer héheren
Heizrate der niedrigviskose Bereich vor der KMK-Bildung schneller durchlaufen und der KMK
bildet sich schneller'®. Dadurch bleibt weniger Zeit, um in dem niedrigviskosen Bereich (nach
der HQMK-Bildung aber noch vor der KMK-Bildung) durch Diffusion den chemischen Gra-
dienten, der sich vorher aufgebaut hat, auszugleichen. Die Verschiebung der KMK-Bildung

'® Ob ein linearer oder, wie in Abb. 8-3 gezeigt, ein nicht linearer Zusammenhang zwischen Heizrate und
Temperatur besteht, kann aus den Versuchen nicht eindeutig geschlossen werden.

' Mit einer hdheren Umwandlungstemperatur ist auch gemafl® der ARRHENIUS-Gleichung kj, = koe ™" eine
schnellere Umwandlung verbunden.
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mit héherer Heizrate zu héheren Temperaturen erniedrigt zwar weiter die Viskositat, hat aber

einen geringeren Einfluss als die Dauer, die das Material oberhalb 950°C verbringt.
14
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Abb. 8-3: Dauer, fiir die die Temperatur der Glaskeramik bis zu der KMK-Bildung oberhalb 950°C liegt
in Abhéngigkeit der Heizrate.

Wie in Kap. 7.3 gezeigt, schwacht sich der im HQMK-Zustand ausgebildete K- und Zn- (und
eventuell auch Li-) Gradient bei einer niedrigen Heizrate (also bei niedriger TUF) starker ab
als bei einer hohen Heizrate (also bei hoher TUF). Vermutlich tragen auch andere Alkalien
aufgrund ihrer hohen Diffusionsneigung zur Bildung chemischer Gradienten bei und beein-
flussen so das Umwandlungsverhalten und die Ausbildung eines TAK-Gradienten. Geht man
davon aus, dass sich Na bei Diffusionsvorgangen in der Glaskeramik wie K verhalt und sich
ein ahnlicher Na-Gradient ausbildet, wirde das einen zusatzlichen Beitrag zum TAK-Unter-
schied zwischen Bulk und Randschicht bedeuten. H (H.O) kdnnte ebenfalls einen solchen
Gradienten zeigen und einen ahnlichen Einfluss haben. Leider bestand im Rahmen der Ar-
beit keine Mdglichkeit einen H-Gradienten zu untersuchen.

Ein schwacherer chemischer Gradient ist also mit einem geringeren TAK-Unterschied zwi-
schen Randschicht und Bulk und daher mit geringeren Druckspannungen beim Abkiihlen
korreliert. Schwachere K- und Na-Gradienten bedeuteten einen geringeren Unterschied in
der Menge der Restglasphase oder eine geringere TAK-Differenz zwischen Bulk und Rand-
schicht (mehr Glasphase erhoht den TAK). Schwacherer Zn- und Li-Gradienten bedeuteten
einen geringeren TAK-Unterschied der KMK in Bulk und Randschicht. Ausgehend von einem
vorhandenen Gradienten im HQMK ist die Programmabhangigkeit der TUF schematisch in
Abb. 8-4 dargestellt.
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Abb. 8-4: TUF als programmabhéngige Eigenschafft.

Es kann als gesichert angesehen werden, dass chemische Gradienten mit ihren resultieren-
den TAK-Unterschieden zu Druckspannungen beim Abkuhlen fiihren und damit fir die TUF
verantwortlich sind. Durch unterschiedliche Ausbildung beziehungsweise Abschwachung der
Gradienten vor und wahrend der KMK-Bildung erklart sich die Programmabhangigkeit der
TUF.
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9 Zusammenfassung / Summary

Zusammenfassung und Ausblick

LAS-Glaskeramiken aus Keatit-Mischkristallen (KMK) sind aufgrund ihres relativ hohen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten (TAK) o.700 VON etwa 1-10° K deutlich empfind-
licher gegen einen dufleren Thermoschock als Glaskeramiken aus Hochquarz-Mischkristal-
len (HQMK) deren TAK etwa um den Faktor 10 geringer ist. Dennoch konnte gezeigt wer-
den, dass Glaskeramikplatten mit KMK als Hauptkristallphase unter entsprechenden Be-
dingungen eine nahezu vergleichbar hohe Thermoschockbestandigkeit besitzen kénnen. Die
vorliegende Arbeit untersuchte die Ursachen fir die Thermoschock-Bestandigkeit (nach der
Prifmethode Temperatur-Unterschiedsfestigkeit, kurz TUF, genannt) der KMK-Glaskeramik
und zeigte EinflussgroRen zur Optimierung des Thermoschockverhaltens dieses Materials
auf.

Es wurde gezeigt, dass in dem Material eine grundlegende Thermoschockbestandigkeit
(,Grund-TUF*) durch die Kenngréf3en «, E und v bedingt wird, die durch entsprechende Ke-
ramisierungsbedingungen nochmals erhoht werden kann. Diese zusatzliche Thermoschock-
bestandigkeit konnte auf eine Randschicht von etwa 100 um zurlckgefiuhrt werden. Es
wurde gezeigt, dass die Ursache fir die verbesserte Thermoschockbestandigkeit in einer
Druckvorspannung der Randschicht von weniger als 10 MPa, die Uber den Keramisierungs-
prozess eingebracht wird, liegt. Diese sehr geringen Schichtspannungen konnten Uber
Vickerseindriicke identifiziert und mit einem Modell auf Basis der Risszahigkeit qualitativ bis
semi-quantitativ beschrieben werden. Die Spannungen in der Randschicht beeinflussen die
Rissausbreitung der Vickersrisse. Damit konnen nach Ausmessen der Risse relative Aussa-
gen Uber die Spannungen und somit Uber die TUF der untersuchten Platte gemacht werden.
Auf diese Weise konnte sowohl die TUF als Randschichteigenschaft identifiziert werden, als
auch Proben mit unterschiedlicher TUF mittels geeigneter Vickerseindriicke unterschieden
werden.

Die Ursachen fir den Aufbau dieser Spannungen sind komplex. Die Interpretation aller ver-
fligbaren Daten spricht dafir, dass sich in der Glaskeramik vor oder wahrend der HQMK-
Bildung ein chemischer Gradient im K- und vermutlich Na-Gehalt Gber etwa 80 um bis
100 um Tiefe ausbildet, der auch zu einer verzégerten KMK-Bildung in der Randschicht flhrt.
K und Na sind in dieser Schicht durch Verdampfung oder Diffusion verarmt. Die verzdgerte
Umwandlung konnte auf eine Dicke von 100 um eindeutig nachgewiesen werden. Zusatzlich
sind Zn und bedingt Li auf etwa der gleichen Schichtdicke angereichert. Durch diese chemi-
schen Gradienten wird ein unterschiedlicher TAK zwischen der Randschicht und dem In-
neren verursacht. Zn und Li senken den TAK des KMK in der Randschicht, K und Na flhren
zu einem hoheren TAK der Restglasphase, respektive zu mehr Restglasphase im Bulk. Da-
durch, dass die Randschicht einen niedrigeren TAK als der Bulk hat, werden beim Abktihlen
der Glaskeramik in die Randschicht Druckspannungen eingebracht. Hier genlgt ein Unter-
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schied von 0,1-10° K™ (10% des Bulk-TAK), um Druckspannungen von bis zu 10 MPa zu in-
duzieren, die dann eine Erhéhung der TUF um bis zu 100 K bedingen konnen.

Der chemische Gradient wiederum kann in seiner Auspragung durch die Umwandlungsbe-
dingungen beeinflusst werden. Eine steile Temperatur-Zeit-Rampe vor und wahrend der
KMK-Bildung flhrt zu einer Erhdhung der HQMK-KMK-Bildungstemperatur. Damit steigt die
Bildungsgeschwindigkeit des KMK und der niedrigviskose Bereich nach der HQMK-Bildung
wird schneller durchlaufen. Da bei der Umwandlung die Viskositat deutlich ansteigt, wird da-
mit die Diffusion, die dem vorhandenen chemischen Gradienten entgegen wirkt, schneller
eingefroren und die Gradienten aus dem HQMK-Zustand bleiben besser erhalten. Mit den
starkeren Gradienten ist ein starkerer TAK-Unterschied zwischen Bulk und Randschicht und
somit eine starkere Druckspannung in der Randschicht bedingt. In Abhangigkeit von den
Keramisierungsbedingungen wéhrend des Aufheizens kénnen so Glaskeramiken mit einer
TUF zwischen 650°C und 750°C (bedingt auch noch héher) hergestellt werden.

Das aufgestellte Modell wurde Uber diese Arbeit hinaus in einer Programmoptimierung be-
statigt. Im Zuge dieser Optimierung wurden die Erkenntnisse erfolgreich auf eine andere
Glaskeramikzusammensetzung Ubertragen. In weiteren Arbeiten kdnnte ein besseres Ver-
standnis entwickelt werden, wie sich chemische Gradienten in Glaskeramiken ausbilden und
wie sie sich beeinflussen lassen. Da nur wenige Arbeiten Uber solche Gradienten existieren,
kdnnte mit einer Untersuchung zu ihren Entstehungsbedingungen ein noch besseres Ver-
standnis der Materialeigenschaften von HQMK- und KMK-Glaskeramiken erarbeitet werden.
Vor allem ware der Einfluss unterschiedlicher Alkalien und Alkalikonzentrationen und auch
der Einfluss von H (H,O) auf die Ausbildung von derartigen Gradienten von Interesse. Durch
eine gezielte Verstarkung unter anderem durch spezielle Keramisierungsbedingungen vor
oder wahrend der HQMK-Bildung kdnnte eine noch héhere TUF erreicht werden.
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Summary and Conclusion:

Because of their relatively high coefficient of thermal expansion (CTE) of about 1-10° K™,
LAS-type glass-ceramics consisting mainly of keatite solid solution (s.s.) are much more
sensitive to fracture due to thermal shock than glass-ceramics consisting mainly of high-
quartz s.s., the CTE of which is about 10 times smaller. Nevertheless, it was shown that with
certain parameters a glass-ceramic consisting of keatite s.s. can be produced to satisfy the
criteria for thermal shock resistance. In this work the thermal shock behaviour (TUF) in a
keatite s.s. glass-ceramic was investigated and optimised.

A basic thermal shock resistance (“Basic-TUF”) is caused by the parameters «, E and v
which can be increased through suitable ceramisation parameters. This additional thermal
shock resistance can be attributed to a surface layer of approximately 100 um thickness. The
ceramisation process can induce compressive stresses of up to 10 MPa, which increase
consequently the TUF. These small stresses were semi-quantitatively characterised by the
use of Vickers indentation and described by a model, based on the theory of fracture
toughness. The stresses influence the crack growth of the induced cracks. The length of
these Vickers cracks can be correlated to the stresses and the TUF. As a consequence the
TUF can be identified as a surface near property. It is also possible to distinguish between
samples with high and low TUF-values.

The final reasons for the TUF are quite complex. All available data lead to the conclusion,
that a chemical gradient in K (and probably Na) is built up from about 80 ym to 100 ym
before the HQMK-KMK-transformation. This gradient leads to a retarded transformation of
HQMK into KMK in a surface near region. Because of diffusion or evaporation K (and Na) is
depleted in this region. This retarded transformation could be identified clearly. Additionally,
Zn and partly Li are enriched in the same region. These gradients lead to different CTE’s
between surface and bulk. Zn and Li decrease the CTE of the KMK when incorporated. Na
and K lead to an increasing CTE of the glass-phase or to more glass-phase in the bulk
respectively. Because of the lower CTE of the surface-near region, compressive stresses are
induced during cooling. A difference in CTE of maximal 0,1-10° K" is sufficient to induce
compressive stresses of up to 10 MPa, leading to an increase of 100 K in TUF.

The chemical gradients can in turn be influenced by the ceramisation program. A steeper
ramp before and during KMK transformation shifts the transformation temperature to higher
values, the KMK-transformation takes place more rapidly and the region of low viscosity after
the HQMK-crystallisation is faster passed through. Then the increase in viscosity inhibits the
diffusion and freezes the chemical gradients from the HQMK more rapidly because of the
transformation of HQMK to KMK. These gradients are therefore better “conserved”. A
stronger gradient leads to a larger difference in the CTE between bulk and surface and in
turn to stronger compressive stresses in the surface. So, as a function of the heating-
schedule, the TUF can be varied in the range of 650°C to 750°C (or even higher).
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The developed model was proven right in a program-optimisation, and the model was suc-
cessfully transferred to another glass-ceramic. Future work should be focused on a better
understanding of the development of the chemical gradients and how to influence them in
glass-ceramics. Because there is only few literature available concerning chemical gradients
in glass-ceramics, further investigation of the formation could lead to a better understanding
of the material properties of quartz s.s. and keatite s.s. glass-ceramics. Especially the
influence of alkalis and alkali-concentration as well as H (H,O) on the origin of the gradients
is worth investigation. With this, through an aimed increase of the chemical gradients also
before and during the HQMK-crystallisation, a higher TUF could be achieved.
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A Anhang

A.1 Vickerseindruck als TUF-Verletzung

Im Rahmen der K .-Bestimmung mit Vickersindenter wurde auch die Moéglichkeit gepriift, die
eingebrachten Vickers-Tiefenrisse als Ausgangsrisse fur die TUF-Prifung zu verwenden.
Hierdurch ware eventuell eine geringere statistische Schwankung in der TUF-Prifung mog-
lich, da sich Vickerseindriicke sehr definiert einbringen lassen.

In Vorversuchen war es aber nicht moglich Platten mit hoher und niedriger TUF anhand von
Vickerseindriicken und anschlieRender Standard-TUF-Prifung zu unterscheiden. Dies ist bei
naherem Betrachten der Vorgange, die bei einem Eindruck ablaufen, verstandlich:

Wahrend es sich bei der TUF-Standard-Schmirgelverletzung um einen spanenden Abtrag
handelt, findet bei Vickerseindriicken eine Materialkompresssion statt. Zum Zeitpunkt des
Eindruckes wird die Rissausbreitung durch den vorgefundenen Spannungszustand im Mate-
rial beeinflusst, wodurch eine Korrelation zwischen TUF und K. méglich ist. Danach Uberla-
gert aber das neu durch den Eindruck aufgrund der Materialkompression eingebrachte
Spannungsfeld das vorher in der Platte vorhandene Spannungsfeld (siehe Kap. 6.2.1) und
macht somit den Spannungsunterschied zwischen hoher und niedriger TUF zunichte. Alle
Proben werden sozusagen auf das gleiche Spannungsniveau gebracht. Damit ist eine Ver-
wendung von Vickerseindriicken als Ausgangsrisse fir die TUF-Prifung in dieser Art nicht
moglich.
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A.2 Gradienten der ersten 10 pm (RFA)

Wie in Kap. 7.3 genannt, wurden mit RFA auch Gradienten in den ersten 10 ym der Glas-
keramik ermittelt. Diese Gradienten lassen sich mit den Ergebnissen aus Kap. 5.2 leicht er-
klaren. Berlcksichtigt werden muss, dass die RFA aufgrund der fehlenden Tiefenauflésung
nicht genauer als 10 ym auflésen kann. Im Folgenden werden die Elemente Zn, Mg, K und
As dargestellt (Abb. A-1 bis Abb. A-4). Die Tiefenauflésungen fir diese Elemente kénnen
aus Kap. 3.3 entnommen werden.

Zn und Mg zeigen sowohl im glasigen als auch im vorkeramisierten Zustand keine signifi-
kanten Gradienten. Im KMK-Zustand ist die Randschicht deutlich an Zn und Mg verarmt.
Dies ist durch die glasige Schicht und Si-reiche HQMK-Schicht bedingt, die in den ersten
600 nm ausgebildet ist. Hier zeigen fir den KMK kompatible Elemente auch im SIMS eine
Abreicherung. K im Gegensatz zeigt in diesen Bereichen eine deutliche Anreicherung auf-
grund des Uberdurchschnittlichen Anteils an Glasphase (durch die glasige Zone). Im vorke-
ramisierten Zustand ist K leicht abgereichert. Im glasigen Zustand zeigt einzig As einen
leichten Gradienten, der vermutlich durch Abdampfprozesse bedingt wird. Insgesamt decken
sich die ermittelten Elementverteilungen mit denen der SIMS Analysen der ersten 2 ym.
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A.3 Gahnit Ausscheidung

Wurden Proben bis in den opaken Bereich getempert, zeigte sich neben dem beschriebenen
Abfall der Gitterkonstanten, der auf einen Si-Einbau in den KMK hinweist, eine Ausscheidung
von Gahnit. Diese Ausscheidung setzt etwa ab 10 Stunden isothermer Temperung bei 950°C
ein und konnte nur Uber einen direkten Anstieg der maximalen Intensitat des starksten
Gahnit-Reflexes nachgewiesen werden (Abb. A-5).
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Abb. A-5: Gitterkonstanten des KMK und Intensitét des Gahnit (311)-Reflexes bei isothermer Tempe-
rung.

Eine verlasslich mit der Rietveld-Methode nachweisbare Menge Gahnit ergab sich erst, wenn
das Material bis in den opaken Zustand umgewandelt wurde (Abb. A-6).
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Abb. A-6: Gitterkonstanten des KMK und Gahnit-Gehalt bei mehrfachem Programmdurchlauf.

Gahnit scheidet sich also aus, aber erst, wenn das Material schon in den KMK umgewandelt
und weiter keramisiert ist.
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