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Abkurzungen und Symbole

Zusammenstellung verwendeter Abkirzungen und Symbole
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Atomabsorptionsspektroskopie
Differentialthermoanalyse oder differentielle Thermoanalyse
Environment Scanning Electron Microscopy
Elektronenstrahlmikroanayse

I nductively Coupled Plasma Mass Spectrometry

I norganic Crystal Structure Database

Powder Diffraction File

Positive Temperature Coefficient of Resistance
Polyvinylalkohol

Sekundérel ektronen

Masseverhdtnis von Substanz : Mahlkorper : Wasser
Thermogravimetrie

Verweise auf dieim Abschnitt 6.8 aufgefihrten Probenbeschreibungen

Darstellung des Sinterregimes
Aufheizgeschwindigkeit in K/min
Haltetemperatur in °C
Haltezeit in min
Abkuhlgeschwindigkeit in K/min

Oberflachen- bzw. Grenzflachenspannung
Dicke des Flussigkeitsfilms
Rand- oder Benetzungswinkel
Ubersattigung

Dichte

Molvolumen

Lodichkeit

Durchmesser

Hohe

Masse

Molmasse

Stoffmenge

Druck

Radius

Radius, allgemeine Gaskonstante
Temperatur

Curietemperatur

Volumen

Molenbruch



Abkurzungen und Symbole

Indizes:

SO 3 - RXTOMmMO

<

Kapillar-
Eutektikum, eutektische Temperatur
Flissigphase
Kugel

Korn
FlUssigphase
Mittelwert
Festphase
Sintertemperatur
theoretisch
Dampfphase
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1. Einleitung

1.1. Keramiken mit Perowskitstruktur

Perowskitische Keramiken auf der Basis von Bariumtitanat finden aufgrund ihrer ausgeprag-
ten ferroel ektrischen, dielektrischen und pyroel ektrischen Eigenschaften eine breite Anwen-
dung in der Elektrotechnik, Elektronik und Sensorik.

Wegen der hohen relativen Dielektrizitdtskonstante von reinem - insbesondere hochreinem -
Bariumtitanat wird es als Dielektrikum fir Dinnschichtkondensatoren mit hoher Kapazitét
verwendet, wobel im Bauelement mehrere Keramik- und Elektrodenschichten tbereinander
gestapelt werden. Die Miniaturisierung derartiger Anordnungen (CMC: ceramic multilayer
capacitor) ist Gegenstand aktueller Forschungsaktivitdten [1].

Eine weitere Einsatzméglichkeit von Bariumtitanatkeramik stellt der sogenannte Sperr-
schichtkondensator (barrier layer capacitor) [2] dar. Hier wird Bariumtitanat leitfahig dotiert,
z.B. durch Einbau kleiner Mengen Seltener Erden, wodurch an den Korngrenzen Sperrschich-
ten entstehen. Die wirksame Dielektrikumsdicke ergibt sich aus den hintereinander geschalte-
ten Sperrschichten an den Korngrenzen. Das Korninnere wirkt nur als leitféhige Verbindung.
Auf diese Weise werden extrem hohe relative Dielektrizitdtskonstanten erreicht.

Ein weites Feld an Anwendungen ertffnet der an n-dotierter Bariumtitanatkeramik beobachte-
te PTCR (positive temperature coefficient of resistance)-Effekt [3] - oft auch kurz PTC-Ef-
fekt genannt. In einem schmalen Temperaturbereich um den Curie-Punkt wird ein sprunghaf-
ter Anstieg des el ektrischen Widerstandes beobachtet, d.h. unterhalb der Curie-Temperatur ist
ein solches Bauelement ein Leiter und oberhalb ein Isolator, daher auch die Bezeichnung
Kaltleiter fur das den PTCR-Effekt aufweisende Bauelement. Obwohl von Sinclair und West
[4, 5] auch ein Bulk-PTCR-Effekt beobachtet wurde, kann ein nutzbarer PTCR-Effekt nur mit
polykristallinen Materialien realisiert werden, da der entscheidende Beitrag zum Gesamteffekt
von den Korngrenzen herrihrt. Auf3er fir tbliche Kaltleiteranwendungen (selbstregelnde
Heizelemente, Uberlastschutz u.&.) werden PTCR-Keramiken auf der Basis von Bariumtitanat
auch al's Gassensoren eingesetzt [6].

Auch der piezoresistive Effekt von PTCR-Bariumtitanat findet erneut wissenschaftliches In-
teresse [7]. Insgesamt kann festgestellt werden, dal3 Bariumtitanat - trotz z.T. seit Jahrzehnten
etablierter Anwendungsfelder - nach wie vor Gegenstand aktueller Forschungsaktivitédten ist;
das belegen auch die Uber 20 Beitrége in den Tagungsberichten der "Euro ceramics V" [8].

Der entscheidende Schritt zur Herstellung von Keramiken ist der Sinterprozef3. Wahrend des
zum Sintern erforderlichen Aufheizens des bereits vorverdichteten (geprefdten) Grinlings er-
folgt eine weitere Verdichtung infolge von Diffusionsprozessen, die zu einer Vernichtung von
Porenvolumen fuhren. Bei der Verwendung von Additiven sind wahrend des Aufheizens da-
riber hinaus auch Festphasenreaktionen zwischen der BaTiOs-Matrix und den Additiven zu
erwarten. Diese Additive bzw. deren Reaktionsprodukte kdnnen dann bei weiter steigender
Temperatur FlUssigphasen bilden, entweder indem sie selbst schmelzen oder indem sie mit
dem Matrixmaterial Eutektika bilden. Der zuletzt genannte Fall ist bel der Herstellung von
PTCR-Keramiken auf der Basis von BaTiOs; normalerweise erwiinscht und fihrt unter glinsti-
gen Bedingungen zur Auslésung des anomalen Kornwachstums. Der Zeitpunkt des Auftretens
einer Flussigphase wird zur Unterteilung des Sinterprozesses in Festphasen- und Flussigpha
sensintern genutzt, wobei der vor der Bildung der Flissigphase im Rahmen des Festphasen-
sinterns erreichte Phasenbestand und der Fortschritt der Verdichtung nattirlich wesentlichen
EinfluR auf das folgende Flussigphasensintern haben. Die Frage, welche Beitrage zum Ver-
stéandnis des FlUssigphasensinterns von BaTiOs-Keramiken mit Hilfe von Experimenten an
einem horizontalen Hochtemperaturmikroskop erbracht werden kénnen, bildet den methodi-
schen Schwerpunkt dieser Arbeit.
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1.2. Ziel der vorliegenden Arbeit

Horizontale Hochtemperaturmikroskope - auch Erhitzungsmikroskope genannt - werden vor-
zugsweise zur Beobachtung von Probenkonturen eingesetzt. Das im Rahmen dieser Arbeit
verwendete Erhitzungsmikroskop wurde dartiber hinaus so modifiziert, daf3 es mit moderner
Videotechnik ausgeriistet werden konnte. Damit ist es moglich, Anderungen dieser Proben-
konturen mit einer - verglichen mit dem Einsatz von Fotoapparaten - hohen zeitlichen Aufl6-
sung (40 ms) aufzuzeichnen und auszuwerten.

Die hier vorzustellenden Nutzungsvarianten eines solchen Hochtemperaturmikroskops im
Rahmen der Forschung an Bariumtitanatkeramik kénnen in drei Gebiete unterteilt werden:

1. Das erste betrifft bekannte bzw. naheliegende Anwendungen, die hier wegen der aus ihnen
abzuleitenden Informationen zum Sinterprozef abgehandelt werden. Dasist einerseits die
Bestimmung des Benetzungswinkels nach der Methode des liegenden Tropfens und an-
dererseits die Nutzung des Erhitzungsmikroskops a's beriihrungsl oses Dilatometer.

2. Das zweite Gebiet beinhaltet die Untersuchung der Flissigphasenbildung bei Zugabe von
Additiven. Der Einsatz von Additiven birgt ein wesentliches Potential zur Beeinflussung
der Eigenschaften von Bariumtitanatkeramik - sowohl hinsichtlich der anwendungsrele-
vanten Parameter, als auch bezlglich einer effektiveren Fertigung (z.B. Absenkung der
Sintertemperaturen). Prinzipiell kénnen die fur die Flissigphasenbildung relevanten Infor-
mationen den entsprechenden Phasendiagrammen enthnommen werden. Allerdings sind die-
se, insbesondere fUr drei- und héherkomponentige Systeme, nur in den seltensten Féllen
verfugbar. Dartiber hinaus gelten Phasendiagramme natirlich nur fir den Gleichgewichts-
zustand, ein Zustand der bei Ublichen Sinterregimes nicht abgewartet wird. Die urspring-
liche Intention dieser Arbeit war deshalb, die innerhalb des Griinlings lokal ablaufenden
FlGissigphasenbil dungsreaktionen zwischen Additiv und Bariumtitanatmatrix mit Hilfe ge-
eigneter Modellanordnungen in einem Heizmikroskop zu simulieren. Dies kann beispiels-
weise durch eine Aufschittung des Additivs auf einem Bariumtitanateinkristall realisiert
werden, wodurch die Grenzflache Additiv - Bariumtitanat nach auf3en verlagert und die
Reaktion zwischen beiden Partern damit beobachtbar wird. Derartige Experimente kdnnen
wesentliche Informationen zur Flissigphasenbildung und - bei Nutzung weiterer Metho-
den, wie der Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA) - zur Zusammensetzung der FlUssig-
phase liefern.

3. Dasdritte Gebiet betrifft Untersuchungen am Erhitzungsmikroskop, die es gestatten, Bei-
trage zum Prozef3 des Flussigphasensinterns in Bariumtitanatkeramik zu leisten. Den Aus-
gangspunkt hierzu bilden Aufheizversuche mit eutektischen Aufschittungen auf BaTiOs-
Grunlingen. Insbesondere fir den Fall, dal3 die Zusammensetzung der Aufschittung mit
der desinternen, im Grinling lokal vorliegenden Eutektikums Ubereinstimmt, kann nach
dem Aufschmelzen und Einsinken des externen Eutektikums auch dasinterne als fllissig
angenommen werden. Da das Einsinken der externen eutektischen Aufschittung im Heiz-
mikroskop beobachtet werden kann, 183t sich damit auch sagen, zu welchem Zeitpunkt das
interne Eutektikum mit Sicherheit aufgeschmolzen ist. Dies und eine Besonderheit im Ver-
halten des Eutektikums BaTiO3z-BagTi1704 - die entstehende externe Flissigphase ver-
bleibt nach dem Einsinken im Zentralbereich des Grinlings und beeinflul3t den Randbe-
reich nicht - erlauben es, Informationen zum Kornwachstum zu gewinnen.

Darliber hinaus gestattet ein Uberraschender Effekt, beobachtet wiederum an der Kombi-
nation Grinling - eutektische Aufschittung, Aussagen zum zeitlichen Verlauf des Korn-
wachstums zu treffen. Dieser Effekt - im weiteren als Auswachseffekt bezeichnet - besteht
darin, dal3 Material aus dem Bereich des Grinlings, in den zuvor die externe Schmelze ein-
gesunken war, wieder aus dem Grinling "herauswéchst”. Eswird in dieser Arbeit gezeigt,
dal? der Auswachseffekt mit dem anomalen Kornwachstum im Grunling korreliert und dal3
die externe Flissigphase a's Detektor fur das Kornwachstum genutzt werden kann.
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2.  Grundlagen

2.1. Informationen zur FlUssigphasenbildung aus Phasendiagrammen

Generell sollen Phasen- oder Zustandsdiagramme fir heterogene Systeme - solche, die aus
mehreren Phasen bestehen - das Gleichgewicht zwischen den unterschiedlichen Phasen be-
schreiben. Die Wahl der zur Beschreibung eines Systems erforderlichen Komponenten ist
nicht eindeutig, wohl aber ihre Anzahl. Komponenten sind die Bestandteile, die mindestens
erforderlich sind, um alle Phasen des Systems aufzubauen; sie zerfallen in keiner Phase in
weitere Bestandteile und ihr Mengenverhéltnisist frei verfligbar (vgl. z.B. Findlay [9]).

Das binare System BaTiOs-TiO; &3t sich z.B. ebensogut mit den Komponenten BaO und
TiO, beschreiben. Will man aber die fur Bariumtitanatkeramik wichtigen Barium- und Sauer-
stoffleerstellen in die Darstellung einbeziehen, so mul3 zu einem ternaren System, das Ba und
O als Komponenten enthélt, Gbergegangen werden (naheliegend wére das System Ba-Ti-O).

Ublicherweise erfolgen die Experimente zur Erstellung von Schmelzdiagrammen - das sind
Zustandsdiagramme in denen Fllssig- und Festphasen auftreten - in offenen Gefal3en unter
atmospharischem Druck in Luft oder in einem definiertem Gasstrom. So arbeiten Kirby und
Wechsler [10] mit einem trockenen, 6l- und partikelfreien Gasstrom aus N2/O, (79 : 21 Vol %,
1 cm®/s) unter einem Gesamtdruck von 10° Pa. Dadurch, daf beide Anordnungen einen Stoff-
austausch mit der Umgebung (stehende L uft bzw. Gasstrom) ermoglichen (offene Systeme),
wird sich Uber den Festphasen kein geséttigter Dampf ausbilden kénnen und die Einstellung
des Gleichgewichts zwischen der Gasphase und den tbrigen Phasen ist natUrlich in Frage ge-
stellt. Dariiber hinaus kann die Einstellung des Gleichgewichts vor alem im Festphasenbe-
reich extrem lange Zeiten (Negas et al. [11] verwenden Haltezeiten bis zu 192 Stunden) in
Anspruch nehmen, so dal3 die angegebenen Zustandsdiagramme nicht immer den Gleichge-
wichtszustand wiedergeben miissen.

Andererseits wird man bel der Herstellung von Bariumtitanatkeramik aus Effizienzgriinden
bemtiht sein, mit mdglichst geringen Haltezeiten bei der Sintertemperatur (maximal in der
GrolRenordnung von wenigen Stunden) auszukommen. Bei tblichen Heizregimes wird also
die Einstellung des Gleichgewichts gar nicht abgewartet; aul3erdem wird beim Sintern norma-
lerweise nicht abgeschreckt - wie das bei der Erstellung von Schmel zdiagrammen notwendig
ist -, so dafld auch aus diesem Grunde der Gleichgewichtszustand fir die Sintertemperatur - die
Temperatur der Haltezeit - kaum eintreten dirfte.

Ein grundlegendes Problem bei der Nutzung von Schmel zdiagrammen zur Interpretation von
Phasenreaktionen besteht also darin, dal3 einerseits in Schmelzdiagrammen nicht immer der
Gleichgewichtszustand wiedergegeben wird und andererseits dieser in der Keramik nicht -
oder zumindest nicht immer - erreicht wird. Einschrankend kann aber gesagt werden, dal3 die-
ses Problem die Bildung von Eutektika, der fir das Flussigphasensintern wichtigsten Flissig-
phasenbildungsreaktion, nur bedingt betrifft, da diese Reaktionen meist auch bei den tblichen
Sinterregimes zum Abschluf3 kommen.

Ein weliteres, die Nutzung von Schmelzdiagrammen einschrankendes Problem resultiert aus
den bei der Erstellung von Phasendiagrammen verwendeten Rohstoffen und deren Weliterver-
arbeitung. Diese Rohstoffe - dieim Rahmen dieser Arbeit verwendeten Rohstoffe sind im An-
hang (Abschnitt 6.8) aufgefihrt - enthalten sehr oft noch erhebliche Mengen an Verunreini-
gungen. Auf¥erdem koénnen wahrend der Herstellung der entsprechenden Zusammensetzungen
z.B. mittels der klassischen Mischoxidmethode (vgl. Abschnitt 3.2) infolge des Abriebes Be-
standteile der Mahlkorper eingebracht werden. Derartige Verunreinigungen kénnen beispiels-
wei se die eutektische Temperatur senken. So bestimmten O'Bryan u. Thomson [12] eine um
20 K niedrigere eutektische Temperatur (vgl. Tabelle 1) fir das System BaTiOs-TiO, as
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Kirby und Wechsler [10]. Erstere verwendeten aus BaCO3; und TiO, hergestellte und mit
Al,0O3-Kugeln gemahlene Pulver, die 0,2 Masse% Sr und 0,1 Masse% Al enthielten. Dagegen
benutzten letztere extrem reine Ausgangsmaterialien (z.T. BaTiOs-Kristalle mit einem Ge-
samtverunreinigungsgehalt < 0,05 Masse%).

Tabelle1l: Daten zum Eutektikum im System BaTiOs3-TiO,

Autoren eutektische eutektische am Eutektikum
Erscheinungsjahr Tefrrzﬁ)r?roagur erl:ss /T_ﬁgzzsﬁgzuonggei: beteiligte Phasen
auf das System
BaO-TiO,

Rase u. Roy [13] 1317 68 +1,5 BaTi,Os - BaTizO7?
1955

Negas et al. [11] =1320 ~68° BaTiOs - BagTi17Ou0
1974

O'Bryan u. Thomson 1312 ~68P BaTiO; - BagTi17Ou0
[12]
1974

Ritter et al. [14] ~1320° ~68° BaTiOs - BagTi17040
1986

Kirby u. Wechsler [10] 1332 68,5 BaTiO3 - BagTi17040
1991

& BaTizO; wurde sowohl in [11] als auch in [12] als Ba,Ti;3030 identifiziert, wobei
die Diskussion in [11] nahelegt, dal3 der von Rase und Roy [13] gefundene
Phasenbestand fiir das Eutektikum zu "BaTi;Os - BagTi17040" korrigiert werden
muf3.

Die angegebenen Werte sind lediglich dem in der jeweiligen Veré6ffentlichung
abgebildeten Zustandsdiagramm entnommen; Zahlenwerte werden von den
Autoren nicht aufgefihrt.

Dartber hinaus kdnnen Verunreinigungen auch bestimmte Phasen stabilisieren; z.B. fuhrt die
Zugabe von Ca zur Bildung der Phase BaTisO12 [15], deren Existenz sowohl von O'Bryan u.
Thomson [12] als auch von Negas et al. [11] fur das System BaTiOs-TiO, bezweifelt wird. In-
sofern sind in Abhangigkeit von den verwendeten Rohstoffen und der benutzten Herstellungs-
route (vgl. Abschnitt 3.2) durchaus andere Temperaturen und Phasen zu erwarten alsin den
entsprechenden Schmel zdiagrammen angegeben.

Trotz dieser Einschrankungen sind Phasendiagramme hilfreich, um sich einen Uberblick tiber
die bei der moglichen Festphasenreaktion zwischen Additiv und BaTiO; auftretenden Phasen
zu verschaffen, dalaut Schmalzried [16] in quasibindren Systemen das Reaktionsprodukt bei
lokal eingestelltem Gleichgewicht aus einer Folge von alen Phasen besteht, die im Zustands-
diagramm als Verbindungen zwischen den Ausgangssubstanzen auftreten, solange diese noch
nicht aufgebraucht sind. So ware fur TiO, als Additiv nach dem Zustandsdiagramm von Kirby
u. Wechdler [10], siehe Bild 1, eine Phasenfolge "TiO, | Ba;TigO2 | BaTi4Og | BayTi1304 |
BasTi1704 | BaTiO3" zu erwarten.
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Bild 1: Das Phasendiagramm BaTiO3-TiO, nach Kirby u. Wechder [10], dar-
gestellt mit den Komponenten BaO und TiO; (Das Gebiet um das hexa-
gonale Bariumtitanat ist vergrof3ert im Bild 2 zu sehen.)
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I . ]
1580 -_ L|QU|D _- 1580
1560 [ - 1560
& 1540 HEX 1539 1540

o -0 BaTiO, 1

5 ]

o HEX + CUBIC S. S. i
£ 1500 [ _ 1500
"~ 1480 1480
1460 7 1460
1440 CUBIC BaTiO, S. S. 7 1440

f : + LIQUID T
1420 BaTiO, S. S. 1420
1400 7 1400
1380 : : 1380

50 51 52 53

BaTiO, mole% TiO, — ~

Bild 2: Ausschnitt fiir das Gebiet hexagonalen Bariumtitanats aus Bild 1
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Im Zusammenhang mit dem Flissigphasensintern von Bariumtitanatkeramik werden in der
Literatur im wesentlichen nur die durch die Zugabe von Additiven entstehenden Eutektika
diskutiert. Hier soll zunachst der einfachste Fall eines Additivs fiir BaTiOs, ein Uberschul
von TiO; - Ublicherweise werden 1 bis4 mol % TiO, (BaTi1+xOs+2x, X = 0,01 - 0,04) zugege-
ben - behandelt werden. Wird dieser TiO,-Uberschul vor dem Calcinieren eingewogen, so
bildet sich laut Schmelz und Meyer [17] die titanreiche Phase BagTi17040, die - auch im Grin-
ling - in kugeliger Form mit Korndurchmessern von 2 um bis 5 pm vorliegt. Die Verteilung
des TiO,-Uberschusses ist somit zwangsl aufig inhomogen. An den Stellen, an denen BaTiOs-
und BagTi17040-K6rner in Kontakt sind, wird bei Erreichen der eutektischen Temperatur
(1332 °C [10]) das Eutektikum BaTiO3 - BagTi17040 [10] entstehen.

Allerdings werden in der Literatur unterschiedliche Angaben sowohl zur eutektischen Tempe-
ratur al's auch zur Zusammensetzung gemacht (vgl. Tabelle 1). Die Gesamtmasse dieser |okal
entstehenden Fllssigphase a3t sich aus der Zusammensetzung des Eutektikums und der Mas-
se des eingewogenen Additivs berechnen; dartiber hinaus kann auch das Anwachsen des Flis-
sigphasenanteils mit steigender Temperatur aus dem Verlauf der BaTiOs-seitigen Liquidusli-
nie ermittelt werden. Insofern liefert das entsprechende Phasendiagramm ein Mal3 fur die "Ef-
fektivitat" des Additivs, d.h. es kann angegeben werden, wieviel Flissigphase im Sinterkorper
pro Gramm Additiv erzeugt wird.

1400
1390 - LIOUID BaTi O
CUBIC Q o
1380 I~ BaTio, S. S.
1370 M
LIQUID
1360
1850 F I=——=-—-------------------
|
1340 [ |!
! 1332 .
= [T
§31330 .
51320 |, =
= |
< 1310 - |
@ |
£1300 [ |1
|
F 1290 I | CUBIC BaTiO, gl & o
+ = i
LN . - = —
1280 - |, Ba,Ti,,0,, E@ E, E
1270 |,
1260 [ |,
|
1250 [ |1
|
1240 [ 0
1230 lBaTll,OlOB,OZ
1 1 1 I 1 1 1 1 I 1 1 1 1 I 1 1 1 1 I 1 1 1 [l I 1 1 1 1
50 55 60 65 70 75 80
BaTiO, mole% TiO, —

Bild 3:  Ausschnitt aus Bild 1 mit eingezeichneter Zusammensetzung fir eine Bariumtitanat-
keramik mit 1 mol% TiO, Uberschuf und zugehériger Konode® fiir 1350 °C (beides
gestrichelt dargestellt)

Die eben genannten Berechnungen setzen keinen mikroskopischen Standpunkt voraus, d.h. es
mussen nicht die lokalen Verhaltnisse im Kontaktbereich betrachtet werden, sondern sind mit

! Konoden verbinden koexistierende Phasen (vgl. z.B. [9], S. 68).
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der bekannten Hebel beziehung fir bindre Phasendiagramme (siehe Anhang 6.2) moglich. Da-
mit kann fur die im Bild 3 eingezeichnete Pulverzusammensetzung mit der Bruttoformel
BaTiq,010302 der Flissigphasenanteil bei 1350 °C auf etwa 1,5 Vol% abgeschétzt werden (De-
tails der Berechnung im Abschnitt 6.3 ).

Das Auftreten des 0.g. Eutektikumsim Sinterkorper begunstigt laut Hennings et al. [18] nicht
nur die weitere Verdichtung, sondern leitet auch das diskontinuierliche Wachstum (Naheres
im Abschnitt 2.4) der BaTiOs-Korner ein. Dieses Kornwachstum wird qualitativ mit Hilfe der
sogenannten Ostwaldreifung (vgl. z.B. Schmelz u. Thomann [19]) erkl&rt, die im folgenden
Abschnitt beschrieben wird.

2.2. Ostwaldreifung

Aufgrund der L6slichkeitsunterschiede verschieden grof3er Kristalle in geséttigten Losungen
kann angenommen werden, dal3 die kleinen Teilchen sich aufl6sen und das Geldste auf die
grof3en Kristalle aufwéachst. Die Abhangigkeit der Loslichkeit von der Korngrofie wurde zu-
erst von Ostwald [20] an Quecksilberoxid nachgewiesen, weshalb der oben genannte Prozef3
der Teilchenvergroberung als Ostwaldreifung (Ostwald Ripening) oder Ostwald-Umldsung
bezeichnet wird.

Die von Ostwald angegebene Formel

O O
3y - L0= RTINS 2.1)
O, 0 C,
mit
M
¢ = F: Molvolumen des festen Stoffes
M: Molmasse des festen Stoffes
p : Dichte des festen Stoffes
r, o Radien der as Kugeln angenommenen Teilchen
Ci1, C2 Loslichkeiten fiir Teilchen mit den Radien r; bzw. ro in mol - 1" (Zahl der Mole des

geldsten Stoffes pro Volumeneinheit der Lésung = Séttigungskonzentration?)
Y. Oberflachenspannung zwischen festem Stoff und Flissigkeit (geséttigte L 6sung)
R: allgemeine Gaskonstante
T: Temperatur in K
ist laut Freundlich [21] nicht vallig korrekt und muf3 geschrieben werden als

01 10
20y - 0= RTINS . 2.2)
r, 0O c

1 1

Nimmt man nun r; als sehr grof3an (r — co entspricht einer ebenen Grenzflache), so kann c;
durch c, die Lodlichkeit zu einer ungekrimmten Grenzfl&che, ersetzt werden. Fir ¢, kann man
¢, setzen, bei r, den Index weglassen und man erhalt die Thomson®-Freundlich-Gleichung

RTpr, ¢
=——In— bzw. = n—|. 2.3
Y 20 nc N Y 2M c (23)

Der Argumentation von Kampmann u. Kahlweit [22] folgend, kann man davon ausgehen, dal3

2 Als Loslichkeit wird die Séttigungskonzentration fiir die jeweilige Teilchengroie
bezeichnet.

3 W. Thomson (Lord Kelvin) hat eine analoge Gleichung fiir den Dampfdruck von Fliissig-
keitstropfchen in geséttigten Dampfen hergeleitet.
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ale Korner mit dem Radius

2y
Kk = ——— 24
« RTrInM (24)

im labilen Gleichgewicht stehen mit der umgebenden Flissigphase, wobei 1 = InC—Cr die

Ubersattigung der Fliissigphase bezeichnet. Korner mit dem "kritischen" Radius rx konnen
wachsen oder sich (mit gleicher Wahrscheinlichkeit) aufldsen. Die mit einem Radius > r¢
werden wachsen und solche mit einem Radius < r¢ l6sen sich auf. Im Resultat werden also
die grofReren Korner auf Kosten der kleineren wachsen.

Dievon Lifshitz u. Slyozov [23] sowie von Wagner [24] ausgearbeitete Standardtheorie
(LSW-Theorie) zur Ostwaldreifung geht von einem verschwindend geringen Festphasenanteil
aus. Eine solche Situation wird im BaTiOsz-Sinterkorper aber bestenfalls lokal, in der Umge-
bung des Flussigphasenbildners bei dessen Aufschmelzen anzutreffen sein (vgl. hierzu auch
die Abschétzungen zur Verteilung des Fliissigphasenbildners und zum Fliissigphasenanteil
(ca. 1,5 Vol.%) im Abschnitt 2.1). Die wesentliche Einschrankung, weshalb die Ostwaldrei-
fung im Zusammenhang mit Bariumtitanatkeramiken nur qualitativ diskutiert wird, durfte
aber das schnellere Wachstum bevorzugter Keime betreffen, worauf im Abschnitt 2.4 detail-
liert eingegangen wird.

2.3. Kontaktabflachung nach Kingery

Eine weitere fur das Verstandnis des Fllssigphasensinterns wichtige Model lvorstel lung be-
trifft die auch in BaTiOs-Keramiken beobachtete K ontaktabflachung, die nicht mit Hilfe der
Ostwaldreifung erklart werden kann (vgl. Petzow u. Huppmann [25]). Das Resultat dieser
Kontaktabflachung - benachbarte Korner bertihren sich nicht nur an einzelnen Punkten son-
dern flachenhaft Uber grofRere, nahezu ebene Bereiche - ist in fast allen in dieser Arbeit ge-
zeigten Schliff- und Oberflachenbildern auszumachen, deshalb sei hier nur auf die Bilder der
unbehandelten Oberflachen auf Seite 73 verwiesen.

Dieim Bild 4 dargestellte Schmel zbriicke zwischen zwei sphérischen Teilchen verursacht el-
nen erhohten Druck an den Kontaktstellen der
r Partikel. Kingery [26, 27] geht nun davon aus,
daid sich die Teilchen nicht direkt berihren, son-
dern dal3 zwischen ihnen ein dinner Flissigkeits-
film der Dicke & verbleibt. Zur Begriindung ver-
weist Kingery auf vollstandig benetzende, walri-
ge Systeme bei denen Filmdicken von 4 - 5 nm
zwischen den festen Partikeln festgestel It wur-
Bild 4: Durch den Kapillardruck zusam- den. Dieser diinne Flussigkeitsfilm tragt nun den
mengehaltene sphérische Partikel  Hauptteil des die Kugeln zusammenhaltenden
nach Kingery [26] Druckes und steht damit unter einem weit hdhe-
ren Druck als die umgebende Schmelze. Der da-
raus folgende Druckunterschied fuhrt zu einer Erhthung des chemischen Potentials, der Akti-
vitdt und der Lodlichkeit der festen in der fllissigen Phase (zu Details siehe [25] und [26]).
Wegen der erhdhten Lodlichkeit wird Material im Bereich der Kontaktstellen bevorzugt in
L 6sung gehen und sich an Stellen geringerer Aktivitdt wieder abscheiden. Insgesamt fhrt
dieser Vorgang schliefdlich zur Kontaktabflachung und Annaherung der Partikel zentren.
Die beide Kugeln zusammendrickende Haftkraft setzt sich aus zwei Anteilen zusammen. Ein
Anteil rthrt von dem kapillaren Unterdruck innerhalb der von einem sattelférmig gekrimm-
ten Meniskus begrenzten Flissigkeitsbriicke her (vgl. hierzu auch die Ausfihrungen im Ab-
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schnitt 4.6.5). Der zweite resultiert aus der Zugkraft, die auf Grund der Oberflachenspannung
von der Flissigkeitsoberflache auf die Partikel ausgelibt wird. Die zugehdrigen, recht umfang-
reichen Berechnungen fir den Fall gleich grof3er Kugeln wurden bereits von Pietsch und
Rumpf [28] detailliert durchgefihrt.

2.4. DieKornwachstumsanomalie

Die folgenden Ausfiihrungen zum anomalen Kornwachstum - auch diskontinuierliches® Korn-
wachstum genannt - basieren auf den umfangreichen Untersuchungen von Schmelz und Mit-
arbeitern [17, 19, 29].

bbb ot q/f
ae g

Volumenanteil —»

KorngroRe —» t, t, > t, t; > t,
Bild 5: Gefuigeentwicklung bei normalem Kornwachstum nach [19]

In Bariumtitanatkeramik kdnnen zwel verschiedene Arten von Kornwachstum auftreten. Bei
normalem oder kontinuierlichem Wachstum (Bild 5) verschiebt sich das Maximum der Korn-
grolenverteilung mit fortschreitender Sinterung kontinuierlich zu grof3eren Korndurchmes-
sern. Im Gegensatz dazu zeigt sich beim anomalen Wachstum (Bild 6) ein zweites Maximum
der Korngrofdenverteilung bel grofReren Korndurchmessern. Hier gelingt das Wachstum nur
einigen wenigen Kdrnern, die sehr grofl3 werden. Deshalb wird das anomal e Wachstum mitun-
ter auch als Riesenkornwachstum bezeichnet. Die Ubrigen kleinen Kérner verharren nahezu in
Ihrem Ausgangszustand bis sie von den grof3en aufgezehrt werden. Dies fhrt zu einer bimo-
dalen KorngroRenverteilung, zumindest in einem Zwischenstadium der Sinterung.

SSwSrarise
i
ST

Volumenanteil —»

KorngroRe —» t, t, > t, t; >t
Bild 6: Gefligeentwicklung bel anomalem Kornwachstum nach [19]

Dieses anomale Kornwachstum ist typisch fir reines BaTiOs mit TiO»-Uberschuf? sowie fuir
entsprechend dotierte Materialien, die als Kaltleiter und Sperrschichtkondensatoren Verwen-
dung finden. Bei Vielschichtkondensatoren und konventionellen BaTiOs-Dielektrikawird das
anomale Wachstum durch spezielle Zusétze und Herstellungsverfahren verhindert [19]; hier
wird Uber normales Kornwachstum ein feinkérniges Geflige angestrebt. Fir diesen Fall muf3-
ten in der obigen, prinzipiellen Darstellung des normalen Kornwachstums (Bild 5) insgesamt
kleinere Korngrofien gewahlt werden asin der zum anomalen Kornwachstum (Bild 6), wo-
rauf wegen der besseren Anschaulichkeit verzichtet wurde.

* Im englischen Sprachraum werden die Begriffe "anomalous", "abnormal", "discontinuous’
und "exaggerated grain growth" verwendet.
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Das anomale Kornwachstum in Bariumtitanatkeramik ist nicht an das Auftreten einer Fllissig-
phase gebunden. Schmelz und Meyer [17] konnten - durchweg plattige - Riesenkérner in Pro-
ben nachweisen, die unterhalb der Eutektalen gesintert (1270 °C, 70 h) wurden. Aul3erdem
konnten sie zeigen, dal’ die Keimbildung hier durch Zwillingsbildung erfolgt, d.h. Mikrobe-
reiche, die mindestens einen Zwilling enthalten, sind die Keimzellen des anomalen Wachs-
tums. Schmelz und Thomann [19] stellten dartiber hinaus fest, dal3 unterhalb der Eutektalen
nur Doppelzwillinge am anomalen Kornwachstum teilnehmen, da diese gegentiber Einfach-
zwillingen und unverzwillingten Primérkdrnern einen Wachstumsvorteil wahrend des Fest-
phasensinterns besitzen.

Oberhalb der eutektischen Temperatur verlauft das anomale Kornwachstum in ganzlich ande-
rer Weise, was schon anhand der beobachteten globularen Kérner ersichtlich ist. Schmelz und
Thomann [19], die eine Wachstumsgeschwindigkeit® von 10 pm pro min fiir den Fall des
Fliissigphasensinterns angeben (Biihling et al. [30] nehmen sogar Werte® bis zu 60 pm pro
min an), gehen davon aus, daf’ hier neben den Doppel zwillingen auch Einfachzwillinge as
Keime des anomalen Wachstums wirken, wobel die ersteren sicher den wesentlichen Anteil
der Keime stellen. Schmelz und Scheuchenpflug [29] untersuchten die Kristalle eines Sinter-
korpers im bimodalen Zwischenstadium - alerdings mit einer Zusammensetzung nahe an der
Dotierungsgrenze (siehe Abschnitt 2.5) - hinsichtlich ihres Zwillingscharakters. 40 Korner
wurden in ihrer gesamten Tiefe getestet, alle waren verzwillingt, davon 3 (7,5 %) nur einfach.
Auch Bihling et al. [30] finden Riesenkdrner in BaTiOz immer verzwillingt.

Die Wachstumsmechanismen fur die Doppel zwillinge - wegen ihres Erscheinungsbildesim
gewachsenen Korn oft auch Zwillingslamellen genannt - und die daraus resultierenden
Wachstumsvorteile gegentiber unverzwillingten Kérnern werden ausfihrlich von Wagner [31]
diskutiert. Er hat auch gezeigt, dal? die Bildung der Doppel zwillinge durch die Zusammenla-
gerung von jeweils drei Griinlingskdrnern (geometrisch-statistisches Koaleszenzmodell [31])
erklart werden kann.

Beim Auftreten der Flissigphase wird nun davon ausgegangen (vgl. z.B. [19]), dal3 alle
wachstumsfahigen Keime auch tatséchlich wachsen und dafi3 das Kornwachstum dann abge-
schlossen ist, wenn sich alle gewachsenen Keime gegenseitig berihren. Die endgultige Korn-
grofe ist somit durch den gegenseitigen Abstand der Keime vorbestimmt. Das Kornwachstum
geschieht tber einen Ostwaldreifungsprozef’ (vgl. Abschnitt 2.2) vermittelt durch die FlUssig-
phase, bei dem die umgebenden Primarkorner von den wachsenden Keimen aufgezehrt wer-
den. Ein weiteres Wachstum grof3erer Korner auf Kosten kleinerer, bereits gewachsener er-
folgt offenbar nur bel extrem langen, untblichen Sinterzeiten. So beobachtete K. Lubitz [32]
bei einer Erhdhung der Haltezeit von 30 min auf 50 h bei jeweils 1350 °C, dal3 nach einer
Haltezeit von 50 h sdmtliche Korner mit Durchmessern kleiner 5 um aufgezehrt waren.

Nach Hennings et al. [18] sind aber verzwillingte Keime keine Grundvoraussetzung fur das
Auftreten des anomalen Kornwachstums im Flssigphasenbereich. Genannte Autoren unter-
suchten die Wirkung sogenannter Impfkorner ("seed grains') auf das Kornwachstum von Ba-
riumtitanatkeramik. Dabel handelte es sich um eine Kornfraktion mit einem mittleren Korn-
durchmesser von etwa 4 um, die mittels Mahlen und Klassieren aus einer Keramik (BaTiO3
mit 2 mol% TiO,-UberschuB3, gesintert zu 25 pm KorngroRRe in Luft fir 1 h bei 1360 °C) her-
gestellt wurde. Diese Impfkdrner wurden dem Ausgangspulver (mittlere Kristallitgrofle

= 0,4um) in verschiedenen Quantitéten zugegeben. Es konnte eine Verringerung der mittleren
Korngrofe der fiir 300 s bei 1350 °C (BaTiOs mit 2 mol% TiO,-Uberschul) gesinterten Pro-
ben mit zunehmendem Impfkorngehalt beobachtet werden. Zwillinge sind in den von Hen-
nings et al. [18] prasentierten Schliffbildern nicht zu erkennen. Die Autoren untersuchten aber
offenbar ihre Schliffe nicht gezielt auf deren Zwillingscharakter hin. Dabrunz [33] (S. 61), der

> Die Autoren zitieren eine unveréffentliche Arbeit von H. Heydrich.
® Die Autoren zitieren eine unveréffentliche Untersuchung von W. Kleinsteuber.
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ahnliche Versuche mit Impfkornern durchfihrte, findet nur in Ausnahme verzwillingte K 6r-
ner.

Zusammenfassend kann davon ausgegangen werden, dal3 die Eigenkeimbildung Uber Zwil-
lingsbildung erfolgt. Impfkorner kdnnen aber offenbar erfolgreich in Konkurrenz zu diesen
verzwillingten Eigenkeimen treten, wenn sie durch ihre Grof3e - im oben zitierten Fall [18]
sind die Durchmesser der Impfkdrner um den Faktor 10 grof3er als die der Matrixkorner -
deutlich bevorzugt sind.

2.5. DieDoaotierungsanomalie

Bei der Herstellung keramischer Kaltleiter auf der Basis von Bariumtitanat wird die erforder-
liche Grundleitfahigkeit durch n-Dotierung erzeugt. Als Dotierungsstoffe werden z.B. Yttri-
um, Antimon, Lanthan und andere seltene Erden anstelle von Barium oder Niob und Tantal
anstelle von Titan eingesetzt (vgl. z.B. Heywang [3], S. 174). Das Uberschreiten einer kriti-
schen Dotierungskonzentration fuhrt zum Ausbleiben des anomalen Kornwachstums, der so-
genannten Korngrélenanomalie, und auf3erdem zu einem drastischen Abfall der elektrischen
Leitfahigkeit, der Leitfdhigkeitsanomalie. Diese beiden, verbundenen Effekte werden zusam-
menfassend als Dotierungsanomalie bezeichnet. Das Ausbleiben des anomaen Wachstums
hat Geflige mit KorngrofRen von <1 um zur Folge. Diese geringen Korngdf3en sind laut Han-
ke und Schmelz [34] die Ursache fir die Leitfahigkeitsanomalie. Sie gehen davon aus, dal3 die
an den Korngrenzen keramischer Kaltleiter auftretenden Raumladungsschichten in der Gro-
fenordnung von 1 um liegen. Folglich werden Kdrner mit einem Durchmesser unter 1 pm
von der Raumladung voll ausgefillt und weisen keinen leitfahigen Bereich mehr auf. Die
Leitfahigkeitsanomalie wird also als unmittel bare Folge der Korngrof3enanomalie erklart.

Die o.g. kritische Dotierung, die Dotierungsgrenze, ist von der Art der verwendeten Dotie-
rungssubstanz relativ unabhangig. Auch der Gitterplatz, an dem die Dotierung eingebaut wird,
spielt offensichtlich keine wesentliche Rolle [34]. Diese Dotierungsgrenze erhéht sich mit der
Sintertemperatur [34] und verringert sich mit steigendem Sauerstoffparialdruck [35]. Sie kann
aulRerdem durch den zusétzlichen Einbau von Akzeptoren [34] und durch eine grofiere
spezifische Oberflache des Ausgangskorns [36] erhdht werden.

Fir dGbliche Sinterbedingungen und Ausgangsrohstoffe wird die Dotierungsgrenze mit etwa
0,3 at% angegeben [35]. Die genannten Abhangigkeiten kdnnen mit dem Modell von Dro-
fenik [37, 36] quantitativ beschrieben werden.

Abschlief3end soll noch erwahnt werden, dal3 Shimanskij, Drofenik und Kolar [38] die Do-
tierungsanomalie, d.h. die Leitfahigkeits- und die Korngrof3enanomalie, auch unterhalb der
Eutektitalen an La-dotiertem BaTiOs - allerdings bei sehr langen (bis zu 20 h) Sinterzeiten -
nachweisen konnten.

2.6. DasBrick-Wall-M odéell

Im Brick-Wall-Modell, das von Drofenik et al. [39] erfolgreich zur Beschreibung des Fliissig-
phasensinterns von mit Bi,Os dotierten MnZn-Ferriten eingesetzt wurde, wird die reale Korn-
struktur ersetzt durch eine idealisierte, in der die Korner als Wirfel mit der Kantenlange D an-
genommen werden. Diese Wirfel werden getrennt durch einen Flissigkeitsfilm der Dicke 9,
der die gesamte Flissigphase des Sinterkorpers enthélt.

Geht man von einem Wiirfel aus, der mit einem Flussigkeitsfilm der Dicke d/2 beschichtet ist,
so kann der gesamte Sinterkorper aus solchen Wirfeln aufgebaut werden. Allerdings wird
dieser Flussigkeitfilm dann auch auf der Oberflache vorliegen. Unter diesen V oraussetzungen

gilt die Beziehung (D +d)° = D* +vg (2.5)
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mit vy as Volumen der Fllssigkeitsbeschichtung des Wiirfels. Die umgeformte kubische
Gleichung &° +35°D +337? —vg =0 hat dsLésung & =3/D* +vg -D. (2.6)

Wird die Masse der Flissigphase im Sinterkorper auf die Masse der Grundsubstanz bezogen
und in % angegeben, so kann die Fl Ussigphasenzugabe geschrieben werden a's

WH = % 100% (2.7)

K
mit Mg als die Gesamtmasse aller Kérner und Mg die Masse der gesamten FlUssigphase. Mit

Hilfe der theoretischen Dichte und der Anzahl n aller Korner |83 sich Mk berechnen mit

M = n[pn 3. (2.8)
Das zu einem Korn bzw. Wiirfel gehérige FlUssigkeitsvolumen ergibt sich gemald
M
VR = — (2.9)
N [P
wobei pg die Dichte der FlUssigphase ist. Aus den Gleichungen (2.7) bis (2.9) folgt
3
vg = 2P0 WA it kann G (2.6) geschrieben werden als

pr 100%

0 0
5=Dm1+P WP (2.10)
PA 100% O]

Wird der Masseanteil der FlUssigphase auf die Gesamtmasse des Sinterkdrpers bezogen

gemal wh = M+F;\/| [100%, so muR Gl. (2.10) modifiziert werden entsprechend
K Fl
U * Il
s=pm1+Ph g WA 40 (2.12)
pr 100% — wg

Im Anhang 6.5 werden die Schichtdicken & fir BaTiOs-Keramiken mit unterschiedlichem
TiO,-Uberschuf’ berechnet und die zur Berechnung erforderlichen Formeln hergel eitet.

Dieim folgenden aufgefthrten Vorstellungen zum Einflul? der Schichtdicke & auf das Fliissig-
phasensintern sind der bereits zitierten Arbeit von Drofenik et al. [39] entnommen und be-
ziehen sich im Original auf das Fllissigphasensintern von MnZn-Ferrit, dem Bi»O3 als Fllssig-
phasenbildner zugegeben wurde. Sie sind aber auch geeignet, wichtige Aspekte des Flissig-
phasensinterns von BaTiOz-Keramik - zumindest qualitativ - zu beschreiben und werden
deshalb hier wiedergegeben:

Die Kornwachstumsgeschwindigkeit wahrend des Flissigphasensinterns wird entweder be-
grenzt vom Ldsungsprozel’ an der Grenzfléche fest-fllissig oder von der Diffusion durch die
Flssigphase von den kleineren zu den grof3eren Kornern. Bel geringem FlUssigphasenanteil,
d.h. bei geringer Dicke 6 der Diffusionsschicht, wird der erste Mechanismus entscheidend
sein. Im Fall von MnZn-Ferrit fuhrt das wegen der hohen Ldslichkeit von MnZn-Ferrit in
Bi,O3 zu ener intensiven Reaktion an der Grenzfléache fest-fllissig und damit zum anomalen
Kornwachstum. Hohere Anteile der Flissigphase erhthen auch die Dicke & der Diffusions-
schicht und die Diffusion des Basismaterials durch die Schmelze bestimmt nun die Korn-
wachstumsgeschwindigkeit. Fir das von Drofenik untersuchte System kann ab einem Flissig-
phasenanteil von 0,25 Masse% kein anomales Kornwachstum mehr nachgewiesen werden.
Daraus errechnet sich mit der beobachteten mittleren Korngrof3e von 18 pm eine kritische
Diffusionsschichtdicke & von 10 nm, oberhalb der sich die Kornwachstumsgeschwindigkeit
drastisch verringert. Andererseits geht Drofenik fur den Fall geringer FlUssigphasenanteile
davon aus, daf3 die Dicke & der Diffusionsschicht zun&chst einen kritischen Wert erreichen
muf3, um den L 6sungs-Wiederausschei dungsprozel3 Uberhaupt zu ermdéglichen. Dieser wurde
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aus der mittleren Korngréf3e der mit geringen FlUssigphasenanteilen gesinterten Proben zu
1,7 nm bestimmt. Anomales Kornwachstum ist hier also nur innerhalb eines schmalen Berei-

chesfir die Dicke  der Diffusionsschicht von 1,7 nm bis 10 nm mdglich.

2.7. Dieklassischen Anwendungen des Erhitzungsmikroskops

Die klassischen Anwendungsgebiete der Erhitzungsmikroskopie (vgl. z.B. [40, 41, 42, 43))
sind Veraschungsversuche, Untersuchungen des Benetzungsverhaltens von Schmelzen und di-
latometrische Messungen. Letztere werden an keramischen Pref3korpern durchgefihrt, indem
die Konturen - tblicherweise nur die des Durchmessers - dieser Kérper in Abhangigkeit von
der Temperatur vermessen werden. Dies erfolgt im Rahmen dieser Arbeit anhand des aufge-
nommenen Videos rechnergestiitzt (vgl. Abschnitt 3.1). Der wesentliche Vorteil von Schwin-
dungsuntersuchungen am Erhitzungsmikroskop besteht darin, dal3 die Messung vollig beriih-
rungslos erfolgt. Damit kann es, abgesehen von einer moglichen Verfa schung der Ergebnisse
durch den bei anderen Varianten der Dilatometrie notwendigen, aufliegenden Taststab, auch
nicht zu Reaktionen zwischen diesem und dem Sinterkdrper kommen. Insbesondere bei im
FlGssigphasenbereich gesinterten Bariumtitanatkeramiken ist zumindest mit einem durch die
FlUssigphase verursachten Ankleben des Taststempels zu rechnen.
Benetzungsuntersuchungen werden im Erhitzungsmikroskop generell nach der Methode des
liegenden Tropfens durchgefihrt. Der Flissigkeitstropfen bildet mit der Oberflache des ebe-
nen, zu benetzenden Festkorpers den Rand- oder Benetzungswinkel 6, der sich im Gleichge-
wicht infolge der Wirkung der drei Grenzfl&chenspannungen vs,, Yy bzw. iy (vgl. Bild 7) ein-
stellt und durch die Y oungsche Gleichung

Yss — Yo = VivCOS 0 (2.12)
definiert wird. Die Indizes s, | und v stehen fur fest (solid), flussig (liquid) bzw. Dampf (va-
pour).

Yiv

h
d/2 S)
<
ysl

Vo g

Bild 7. Schematische Darstellung des liegenden Tropfens

Erreicht der Randwinkel den Wert 8 = 0°, so spricht man von vollsténdiger Benetzung oder
Spreitung, bei 6 = 180° - der Tropfen zeigt Kugelgestalt - von vollsténdiger Nichtbenetzung.
Der dazwischen liegende Bereich der Tellbenetzung wird nochmals unterteilt.

Bild 8: Illustration der Benetzung eines Festkdrpers durch eine Flussigkeit fur vollstandige
Benetzung oder Spreitung (6 = 0°, a), gute Benetzung (8 < 90°, b), schlechte Be-
netzung (6 > 90°, c) und vollstandige Nichtbenetzung (6 = 180°, d)

Zeigt die FlUssigkeit Randwinkel 8 < 90° wird das a's benetzend oder gut benetzend bezeich-
net, fir 8 > 90° entsprechend als nicht bzw. schlecht benetzend (siehe Bild 8), wobei der Be-
netzungswinkel 8 = 90° nicht zugeordnet wird (vgl. [44, 45, 46]).
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3. Experimentelles

3.1. Hochtemperaturmikroskopie

Unter Hochtemperaturmikroskopie soll hier die Mikroskopie verstanden werden, bei der die
Probentemperaturen Maximalwerte von 1500 °C bis 1800 °C erreichen. Fur diesen Tempera-
turbereich werden sowohl die vertikale als auch die horizontale Bauform realisiert, wobei sich
beide Anordnungen aber deutlich in der Anwendung und in ihren Leistungsmerkmalen unter-
scheiden. Vertikale Hochtemperaturmikroskope kdnnen wegen ihrer relativ hohen Auflésung
zur direkten Beobachtung der Probenoberflache eingesetzt werden, wahrend horizontale
Hochtemperaturmikroskope - auch Erhitzungsmikroskope genannt - vorzugsweise zur Beob-
achtung der Probenkonturen genutzt werden.

Fir die vertikale Hochtemperaturmikroskopie werden vertikale Forschungsmikroskope, bei
denen das Prgparat unterhalb des Objektivs plaziert wird, mit speziellen Heizkammern und
sogenannten LD (long distance)-Objektiven ausgertstet. Diese ermdglichen - je nach Bau-
form - Arbeitsabstéande (bei einer numerischen Apertur bis etwa 0,5) von etwa 10 mm bis
20 mm. Um die Objektive bei diesem noch immer geringen Abstand vor der Zerstorung zu
schitzen, mul? das Abdeckfenster der Heizkammer gekuhlt werden, was wiederum einen ho-
hen Temperaturgradienten zwischen Probenoberfléche und Abdeckfenster zur Folge hat und
nattrlich auch das Temperaturprofil innerhalb der Probe beeinfluf. Dies - und weitere De-
tails, auf die hier nicht eingegangen werden soll, - fihrt dazu, dal3 vertikale Hochtemperatur-
mikroskope nur bedingt zur in situ Beobachtung des Kornwachstums von Keramiken einge-
setzt werden konnen. Im Rahmen dieser Arbeit wurde nur die horizontale Hochtemperaturmi-
kroskopie genutzt.

Die im weiteren dargel egten Untersuchungen wurden an einem Erhitzungsmikroskop vom
Typ MHO2 der Firma Carl Zeiss Jena durchgefuhrt, das Temperaturen bis maximal 1600 °C
ermdglicht. Der Aufbau des Gerétesist im Bild 9 schematisch dargestellt ist. Der Horizontal-
ofen besteht aus einem in Schaumkorundpulver eingefaldten Keramikrohr, auf das eine PtRh-
70/30-Heizspirale (& 0,6 mm) direkt aufgewickelt ist. Dieses Rohr, der eigentliche Heizraum,
Ist nach beiden Seiten durch Quarzfenster abgeschlossen. Die Probe wird aul3erhalb des Ofens
auf den Praparattrager aus Al,Os-Keramik aufgelegt und der ebenfalls aus Sinterkorund gefer-
tigte Probenfinger in den Ofen eingefahren.

Die Temperaturmessung erfolgt mit einer Genauigkeit von £0,1 K tber die Ermittlung der
Thermospannung e nes Pt-Pt10Rh-Thermoel ements, dessen etwa 1,5 mm grof3e L 6tperle sich
ca. 5 mm von der Mittellinie des Praparattragers entfernt befindet. Zur Temperaturkalibrie-
rung dienten die Schmelzpunkte von Gold (1064,43°C) [47], Diopsid (1391,5°C) [13] und
Pseudowollastonit (1544°C) [13].

Die Mikroskopeinheit ist mit einem 4-stufigen Vergrof3erungswechsler ausgestattet und ver-
fugt aulRerdem Uber eine, im Bild 9 nicht dargestellte Auflichteinrichtung. Die realisierbaren
VergrofRerungen, bezogen - wie beispiel sweise auch in der Rasterel ektronenmikroskopie tib-
lich - auf eine Bildbreite von 10 cm, sind in Tabelle 2 aufgelistet. Die urspringlich vorhan-
denen Ausgange fir die visuelle Beobachtung (Ausgang I) und die Mikrofotografie (Aus-
gang I1) wurden optisch modifiziert, um die eingezeichneten Videokameras anschlief3en zu
koénnen. Dabei wurde das Bild an Ausgang |1 soweit verkleinert, dafl3 bei der kleinsten Einstel-
lung des Vergrofzerungswechslers Griinlinge mit einem Durchmesser von 6 mm in voller
Breite innerhalb des neuen Bildfeldes liegen; das ermdglicht die Aufzeichnung des Schwin-
dungsverlaufes von Tabletten dieser Grofke mit Kamerall’. Ausgang |, bestiickt mit Kame-

" CCD-Videokamera: JenaCam M-77m Option 11, Carl Zeiss Jena



3. Experimentelles 15

ral®, gestattet etwas hohere VergréRerungen und wird vorrangig zur Beobachtung der Héhen
von Aufschittungen (vgl. Abschnitt 4.1) eingesetzt. Hier wird die im Bild 9 angedeutete
Durchlichtbel euchtung benutzt, oder es wird bei Temperaturen oberhalb 1200 °C ganzlich auf
eine zusétzliche Beleuchtung verzichtet und die Eigenstrahlung der Probe genutzt.

Pt-Pt/10Rh-Thermoelement Aufschiittung
- Substrat

B . !.

. X
Thermostat] b,
Thermostat Préparattrager

Probenfinger

Heizwicklung
VTO Il vTO | | Quarzfenster Quarzfenster
vrol V1ol
,,,,,, | R Lichtquelle
Kamera Il DKamera I‘ @ (_)
Horizontalrohrofen
Mikroskop

optische Bank L

Bild 9: Echemati scher Aufbau des Erhitzungsmikroskops MHO2 (Carl Zeiss Jena)

Tabelle 2. VergroRerungen am MHO2

Kamera I® Kamera |1’
VergroRerungs- | Objektfeldbreite | VergroRerung* | Objektfeldbreite | VergroRerung*
wechsler in mm in mm
4 X 4,07 24,6 7,06 14,2
5X 3,32 30,1 5,76 17,4
6,3 X 2,62 38,2 4,50 22,2
8 X 2,06 48,5 3,57 28,0

* bezogen auf eine Bildbreite von 10 cm

Zur numerischen Apertur des Objektivs werden vom Hersteller keine Angaben gemacht; aus
den geometrischen Daten (& der Objektivpupille: ca. 30 mm; Abstand Objektiv-Probe: ca.
120 mm) 1803 sich diese abschétzen zu etwa 0,12. Der Vollsténdigkeit halber soll noch er-

8 Videokamera: Hitatchi CTTV Camera, Modell HV-720E
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wahnt werden, dal3 am MHO2 auch Versuche unter definierten Gasatmospharen moglich sind.
Die urspriingliche Stromversorgung wurde ausgetauscht durch ein steuerbares, geregeltes
Netzteil, aufgebaut aus zwei DSC 80-13 der Firma Sorensen’, das die Ansteuerung tiber einen
Temperaturregler der Fa. Eurotherm *° und damit das Fahren von exakt einstellbaren
Helzregimes gestattet.

Videokamera | Videokamera Il
| |
Video Video
<5 I

Video Text Overlay | | [l
Linkam VTO 232 Linkam VTO 232

Heizregime +

PC >

Video* Temp. | Temperatur- Video*
H ’ anforderung H
Eurotherm
Monitor | Progragngr;regler < Monitor Il

0-10V Thermostat

50 °C
A
- VHS geregeltes Netzteil - Hig
Videorecoder 2% DSC 80-13 Videorecoder
|
Video* = Video + 0 - 3,5 A |[Thermoelement |

akt. Temp. + akt. Zeit

Heizwicklung

Bild 10: Informationsflul3, Videotechnik und Stromversorgung am MHO2-Mel3platz

Wie aus Bild 10 weiter zu ersehen ist, kann das gewiinschte Heizregime vom PC aus einge-
stellt werden. Zusétzlich wird die aktuelle Temperatur in den PC eingelesen - bis zu 8 mal pro
Sekunde, d.h. in einem zeitlichen Abstand von 125 ms - und an die beiden Videotextoverlays
(Typ: VTO 232)* weitergegeben. Jedes VTO 232 hinterlegt das von der Kamera kommende
Videosignal mit der vom PC empfangenen Temperatur und der aktuellen Uhrzeit (Aufldsung:
100 ms); auf3erdem konnen beliebige Texte eingeblendet werden. Die interessierenden Se-
quenzen kdnnen mit einem tiblichen VHS"- oder einem Hi8-Videorecorder™ aufgenommen
werden mit einer horizontalen Auflésung laut Hersteller von mehr als 250 Zeilen (VHS) bzw.
mit 400 Zeilen (Hi8).

Mit dem Hi8-Recorder ist die simultane Aufzeichnung eines sogenannten Timecodes auf dem

® Sorensen Company, 9250 Brown Deer Road, San Diego, CA USA 92121

19 Eurotherm Regler GmbH, Ottostrale 1, 65 549 Limburg

1| inkam Scientific Instruments Ltd., 8 Epsom Dows Metro Centre, Waterfield Tadworth,
Surrey KT20 5HT, UK

12 AKAI VS-467E0G Video-Cassettenrecorder, AKAI Electric Co., LTD, Japan

13 Video Cassette Recorder EVO-9800P, Sony Corporation, Japan
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Videoband moglich; hierbel wird jedes einzelne der 25 Bilder pro Sekunde im Format ' Stun-
de: Minute : Sekunde : Bild ' durchnummeriert. Da das Gerét auch die bildgenaue Darstel -
lung von Standbildern gestattet, ist die Bildinformation mit einer zeitlichen Auflésung von
40 ms verfugbar. Es sel hier nochmals erwéhnt, dal3 die im Videobild eingeblendete Tempe-
ratur nur aler 125 ms aktualisiert wird. Um diese M6glichkeiten auch fur die mit dem VHS-
Recorder aufgenommenen Sequenzen nutzen zu kénnen, miissen die entsprechenden Video-
bander auf solche mit dem Hi8-Format'* umkopiert werden.
Die weitere Auswertung der Bilder erfolgte mit der Bildbearbeitungssoftware Optimas 5.2™.
Dazu ist eine Digitalisierung der Einzelbilder erforderlich, die unter Einsatz einer Framegrab-
ber-Karte (Typ: OFG VP-1100-768, |aterale Auflésung: 768 x 512 Bildpunkte) mit dieser
Software durchgefihrt wurde.

Tabelle 3: Vertikale Auflésungen der verwendeten TV-Kameras

Kamera | (250 Linien) Kamera Il (400 Linien)
Vergrol3erungs- | Objektfeldhdhe | Auflosung in | Objektfeldhéhe | Auflésung in
wechsler in mm Hm in mm pm
4 X 2,71 10,8 4,71 11,8
5 x 2,21 8,8 3,84 9,6
6,3 X 1,75 7,0 3,00 7,5
8 X 1,37 55 2,38 6,0

Die Auflésung des Mikroskops ergibt sich mit der abgeschétzten numerischen Apertur des
Objektivsvon 0,12 nach d = 0,61[A / A, wobei d den Abstand zweier gerade noch aufl6s-
barer Punkte bezeichnet, mit A = 750 nm (rot) zu d = 3,8 um. Die sich aus den von den Her-
stellern genannten Linienzahlen (250 bzw. 400, s.0.) ergebenden vertikalen Auflésungen sind
in Tabelle 3 aufgefuhrt.

3.2. Probenherstellung

Nahezu alle fur die Versuche am Hochtemperaturmikroskop bendtigten Préparate wurden
nach der im Bild 11 skizzierten, klassischen Mischoxidmethode hergestellt. Das betrifft so-
wohl die as Substrate benutzten Keramiken und Grinlinge als auch die Aufschittungen, wo-
bei fur die letzteren der Herstellungsprozefd mit dem Granulieren abgeschl ossen wurde.

Auch firr die nach dem Verneuil-Verfahren (vgl. [48]) hergestellten BaTiOs-Einkristalle'’
wurde als Ausgangsmaterial stochiometrisch eingewogenes und entsprechend der Mischoxid-
technik dargestelltes Pulver verwendet. Hier wurden nur die Schritte bis zum ersten Sieben
mit dem 1,25 mm Sieb durchgefihrt, d.h. es wurde vor dem Granulieren abgebrochen.

Eine detailierte Beschreibung der in dieser Arbeit aufgefthrten Proben (mit P beginnende
Verweise in eckigen Klammern) ist im Anhang 6.8 zu finden.

14 Auch das etwas kostengiinstigere VVideo8-Format ist méglich.

> BioScan Inc., Edmonds, WA, USA

1% |maging Technology Inc., 600 West Cummings Park, Woburn, MA 01801-63,43, USA

7 Die birnenférmigen Rohlinge wurden freundlicherweise bereitgestellt von M. Ueltzen,
Fachhochschule Minster, FB Chemieingenieurwesen, Supral eitertechnol ogie und
Kristalltechnik
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Einwiegen BaCO, (Bad Liebenstein 3018)
" g TiO, (Merck 808)
Mischen _ _ . i ARrian |
Mahlen = Substanz : Achatkugeln : dest. Wasser LSIOZ-AbI’Ieb |
\1/ 24 hin PVC-Trommel  —TTTTT77
Absaugen
Trocknen
Sieben
Calcination 1100 °C2h
BaCO,+ TiO, — BaTiO, + CO,
_ ISi0,-Abrieb |
Feinmahlen = Substanz : Achatkugeln : dest. Wasser : :
\l/ 24 hin PVC-Trommel = ——————————————
Absaugen Agglomerate mit Durchmessern von 1 - 2 ym
Trocknen aus Kérnern mit ca. 0,5 um Durchmesser

y

Anmachen Glyzerin u. Polyvinylalkohol (PVA)

v

Mischen
Sieben 1,25 mm Sieb
Granulieren: p=2,9 g/cm?
Vorpressen > 80 um
Sieben <630 um
| Pressen | p=3,0..3,15¢g/cm?
| Sintern |

Bild 11: Flief3schema der klassischen Mischoxidmethode zur Herstellung von Bariumtitanat-
keramik

Auf zwel wesentliche Probleme der klassichen Mischoxidmethode, den Einflul? des Abriebes
auf das Gefuige und die Wirkung des destillierten Wassers als Mahlflussigkeit, wird im Ab-
schnitt 4.1 eingegangen.

3.3. Probenpraparation

Bei Querschliffen (die Schliffebene liegt senkrecht zur Rotationsachse der zylinderférmigen
Tablette) von BaTiOs-Keramiken wurde zunéchst die Sinterhaut an der Oberfléche abge-
schliffen. Danach wurde diese Flache poliert und ggf. angeétzt. Zum Schleifen und Polieren
wurden die Tabletten lediglich an der Unterseite auf eine Metallplatte geklebt.

Um Langsschliffe (die Schliffebene liegt parallel zur Rotationsachse) zu préparieren, wurden
die Proben generell in Epoxidharz eingegossen und dann vom Rand her in Richtung Rota-
tionsachse soweit abgeschliffen, dal beim folgenden Polieren diese in etwa erreicht wurde.
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Um die Menge des abzutragenden Materials zu verringern, wurden die Tabletten teilweise
auch zuvor zersagt. Bei Proben aus Versuchen mit Aufschittungen wurde die Schliffebene so
gewdhlt, dald ein mdglichst grofRes Gebiet dieser Aufschiittungen inspiziert werden konnte.

3.4. Untersuchungsmethoden

3.4.1. Elektronenstrahlmikroanalyse

Die Elektronenstrahlmikroanayse (ESMA) wurde an der mit vier wellenlangendispersiven
Spektrometern ausgeriisteten Mikrosonde "CAMEBAX" der Firma CAMECA™® durchgefiihrt.
Eswurde immer mit einer Primarel ektronenergie von 20 keV gearbeitet. Sowohl fir qualita-
tive (Verteilungshilder) als auch fir quantitative Messungen wurden die Ti-K-, die Ba-L -
bzw. die Si-Kq -Linie genutzt. Die beiden Elemente Baund Ti wurden mit den Spektrometern
mit LiF-Kristall (Lithiumfluorid) und Si wurde mit dem Spektrometer mit TAP-Kristall (Tha-
lium-Acid-Phthalat) vermessen.

Bei quantitativen Messungen diente BaTiO3 als Standard fur Baund Ti bzw. Sphen
(CaTiSIOs) as Standard fur Si. Die Konzentrationsberechnungen erfolgten mit Hilfe desin-
ternen, mit dem Gerét gelieferten, ZAF-Korrekturprogrammes. Die ZAF-Korrektur bertick-
sichtigt die Verluste infolge unterschiedlicher Ordnungszahlen (Z), die Absorption der Strah-
lung in der Probe (A), und die Fluoreszenzanregungen (F). Der Sauerstoffgehalt wurde nicht
gemessen, sondern bei der Auswertung stéchiometrisch hinzugerechnet.

Um Aufladungen zu vermeiden, wurden alle eingebetteten (siehe Abschnitt 3.3) Proben mit
Kohlenstoff bedampft.

Insbesondere zur Kontrolle der Einwaage und zur Bestimmung der Zusammensetzung von
eutektischen Gebieten wurden auch quantitative Flachenmessungen genutzt. Solche Flachen-
messungen sind an diesem Gerét ab einer 800-fachen Vergroferung - das entspricht einer ab-
gerasterten Flache von etwa 125 x 125 um? - sinnvoll. Bei geringeren VergroRRerungen fiihrt
die nicht mehr zu vernachldssigende Defokussierung des Rowlandkreises in den Randberei -
chen des abgerasterten Gebietes dort zu Intensitatsverlusten. Die Bestimmung der Zusammen-
setzung von grofieren Gebieten erfolgte Uber eine Mittelwertbildung aus den mit dem internen
ZAF-Korrekturprogramm berechneten K onzentrationen der Einzelflachen. Von Engler [49]
wurde gezeigt, dal3 dieses Vorgehen zulassig ist und dal? die ermittelten Zusammensetzungen
kaum vom ZAF-Korrekturprogramm abhangen, d.h. ob die Korrekturen mit dem internen
oder einem etablierten externen Programm durchgefihrt wurden, sondern vielmehr von der
Verwendung geeigneter Standards.

3.4.2. Rasterelektronenmikroskopie

Neben konventioneller Rasterel ektronenmikroskopie wurde insbesondere fur schlecht leitende
Proben die "Environment Scanning Electron Microscopy” (ESEM) genutzt. Da sich die Pro-
ben hier wahrend der Messung unter einer Wasserdampf- bzw Gasatmosphére befinden, wer-
den Aufladungen durch den Elektronenbeschul3 verhindert. Damit kdnnen selbst | solatoren
ohne vorherige Préparation in ihrem urspringlichen Zustand untersucht werden.

Es wurde das Feldemissions-Rasterel ektronenmikroskop "Philips XL 30 ESEM FEG" der Fir-
ma Philips Electron Optics verwendet. Allein dieser Arbeit gezeigten ESEM-Bilder wurden
unter Nutzung des Gas-Sekundarel ektronendetektors (GSED) erzeugt.

18 Courbevoie, Frankreich
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3.4.3. Rontgenbeugung

Alle Messungen wurden am Rontgen-Diffraktometer "D 5000" der Firma Siemens durchge-
fuhrt. Die Untersuchungen der Proben erfolgten unter Nutzung von Cu-K4-Strahlung. Die
Diffraktogramme wurden mit Hilfe der ASTM-Kartei ausgewertet. Zur genauen Bestimmung
der Peaklagen wurde ggf. reines Silizium alsinnerer Standard verwendet. Alle Messungen er-
folgten bei Raumtemperatur.

3.4.4. Differentielle Thermoanalyse

Die Differentielle Thermoanalyse (DTA, auch Differentialthermoanalyse genannt) wurde an
dem Gerdt "STA 409" (Simultaneous Thermal Analysis) der Fa. Netzsch Gerdtebau GmbH
durchgeftihrt. Als Referenzstelle zur Ermittlung der Temperaturdifferenz diente ein leerer Pla-
tintiegel. Die Pulvereinwaagen bewegten sich im Bereich von ca. 70 - 100 mg. Die Aufheiz-
rate lag bei 10 Kmin™. Die Messungen erfolgten an Luft mit einer DurchfluRrate von 10 I/h.
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4. Ergebnisse und Diskussion

4.1. Voruntersuchungen zur Probenherstellung

Wieim Bild 11 (Seite 18) angedeutet, fuhrt der Einsatz der Achatkugeln zum Abrieb von
SiO,. Diesist bereits von Schmelz [17, 50] untersucht worden, der diesen SiO,-Abrieb zu

0,3 mol% quantifizierte und zeigen konnte, dal? dadurch eine zusétzliche Flissigphase bei et-
wa 1252 °C entsteht, verbunden mit einer Erhéhung der Schwindungsrate bel ca.

1210 °C [50].

Untersuchungen®® in der Arbeitsgruppe™ zu diesem Problem ergaben, daf? bei Haltezeiten von
1 h schon bei 1260 °C das fur das anonomale Kornwachstum (vgl. Abschnitt 2.4) in Anwe-
senheit einer Flussigphase typische Geflige mit globularen Kornformen anzutreffen ist, wie
dasim Bild 12a zu sehen ist. Dieses Wachstum ist bei einer Sintertemperatur von 1300 °C na-
hezu abgeschlossen (siehe Bild 12b). Ein TiO»-Uberschul3 von 1 mol% (BaTi1,010302) Ver-
ringert den Anteil globular gewachsener Riesenkorner deutlich, wie Bild 13a zeigt. Eine wei-
tere Erhéhung des TiO,-Uberschusses auf 4 mol% (BaTi1,04030g) Verhindert das anomale
Kornwachstum bei 1300 °C sogar fast vollsténdig (vgl. Bild 13b). Offenbar fuhrt zunehmen-
der TiO,-UberschuR dazu, daf? die Bildung der 0.g. zustzlichen, SiO,-haltigen Fliissigphase
immer effektiver unterdriickt wird.

a Sintertemperatur 1260 °C [P1]* b Sintertemperatur 1300 °C [P2]

Bild 12: Querschliffe stéchiometrischer?® Bariumtitanatkeramik, hergestellt nach der Misch-
oxidmethode mit Mahlkugeln aus Achat (SiO,-Abrieb); Sinterzeit jeweils1 h

Die Bildung zusétzlicher Flissigphasen kann nach Schmelz und Meyer [17, 50] auch durch
die Verwendung von ZrO,-Mahlkdrpern verhindert werden. Schmelz [50] findet in Bariumti-
tanat mit 3 mol% TiO,-UberschuB (BaTi1,0303,09) €twa 1 mol% Zr als Folge des ZrO,-Ab-
riebs. Er konnte mittels DTA-Untersuchungen aber auch zeigen, dal3 dieser Abrieb weder die
eutektische Temperatur des Eutektikums BaTiOs-BasTi17040 Verschiebt, noch verursacht er
eine zusétzliche Flussigphase.

9 Die 0.g. Untersuchungen wurden im wesentlichen von H. Th. Langhammer und
M. Dabrunz durchgefiihrt.

20 Unter Arbeitsgruppe ist hier und im weiteren die interdisziplinére Arbeitsgruppe K eramik
der Fachbereiche Chemie und Physik der Martin-Luther-Universitat Halle-Wittenberg zu
verstehen.

%! Die mit P beginnenden Verweise in eckigen Klammern beziehen sich auf dieim Ab-
schnitt 6.8 aufgefiihrten Probenbeschreibungen.

22 stiehiometrisch eingewogen, d.h. Anderungen der Stéchiometrie infolge des weiter unten
beschriebenen Einflusses des Mahlmediums bleiben unberiicksichtigt.
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a 1 mol% TiO,-UberschuR [P3] b 4 mol% TiOy-UberschulR [P4]
Bild 13: Querschliffe von Bariumtitanatkeramik mit TiO»-Uberschul3, hergestellt nach der
Mischoxidmethode mit Mahlkugeln aus Achat (SIO,-Abrieb); Sinterregime:
1300°C, 1h

In den eben genannten V erdffentlichungen sind einerseits nicht alle relevanten Parameter fir
die benutzte Variante der Mischoxidmethode angegeben - so wird das Masseverhaltnis™ Sub-
stanz : Mahlkérper : Wasser nicht aufgefihrt -, andererseits sollten die in der Arbeitsgruppe
vorhandenen ZrO,-Kugeln - Schmelz und Meyer [17] verwenden Zylinder (12 mm @&, 12 mm
hoch) - zur Herstellung von stdchiometrisch eingewogenem Bariumtitanat genutzt werden.

Wegen dieser Abweichungen beim Herstellungsprozeld wurde die Wirkung der ZrO,-Mahlku-
geln nochmals Uberprift. Dazu wurden zwei Versétze unter Verwendung von 10 mm-Kugeln
mit einem Masseverhéltnis beim Mahlen von SK:W = 1:2:4 bzw. S.KK:W = 1:1:4 hergestellt;
aulRerdem ein dritter mit dem letzteren Masseverhéltnis und 2 mm-Kugeln. Aus diesen Ver-
sétzen geprefdte Tabletten wurden fir 1 h bei 1300 °C, einer Temperatur bei der das Eutekti-
kum BaTiOs-BasTi17O40 (vgl. auch Tabelle 1) nicht auftreten dirfte, gesintert.

50 ym

a 10 mm-Kugeln, S K:W = 1:2:4 [Pg] b 2 mm-Kug n, SK:W =114 [P5]
Bild 14: Querschliffe stéchiometrisch eingewogener Bariumtitanatkeramik, Mahlkugeln aus
ZrO, Sinterregime: 1300 °C, 1 h

Es zeigte sich, dal3 sowohl die mit dem hoheren Mahlkorperanteil (Bild 14a) als auch die mit
den kleineren Kugeln (Bild 14b) hergestellten Sinterkdrper bimodal e Geflige aufweisen, wie
sie fir das anomale Kornwachstum in Anwesenheit einer Fllissigphase typisch sind. Lediglich
in der Probe, die mit 10 mm-Kugeln und dem Masseverhdtnis von 1:1:4 gemahlen wurde,
traten keine Riesenkorner auf (vgl. Bild 15).

Da sowohl ein hoherer Mahlkugelanteil als auch kleinere Mahlkugeln zu einem héheren Ab-
rieb [51] fuhren, ist in den beiden das anomale K ornwachstum zeigenden Proben von einem
hoheren ZrO,-Anteil auszugehen. Folglich sollten hohere ZrO,-Zusétze durchaus das anomale
Kornwachstum ausl 6sen kénnen. Welche Fliissigphase daf ir verantwortlich ist, kann nicht

% Dieses Masseverhaltnis wird im weiteren mit S:K:W abgekiirzt.
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gesagt werden. Das ternére System BaO-TiO»-ZrO; ist zwar von Jonker u. Kwestroo [52] un-
tersucht worden aIIerdlngs nur hinsichtlich der Mischkristallbildung bei 1300 °C. Angaben zu
: . : einem maoglichen terndren Eutektikum sind so-
mit nicht verfugbar. Fir eine Modifizierung
des Eutektikums BaTiOs-BasTi17040 bel hdhe-
ren ZrO,-Anteilen spricht die Beobachtung von
Buchanan et a. [53], dal3 sich die Menge an
Flissigphase in Y ;03-dotierten BaTiOs-Kera
+ miken in Abhéngigkeit von der ZrO,-Zugabe
= andert. Andererseits zeigt ein Vergleich der
. von Schmelz [50] angegebenen Betrage des
Abriebesfir Si (0,3 mol%, es konnte mittels
deTi%a ST DTA eine Flissigphase nachgewiesen werden)
Bild 15: 10 mm-Kugeln, SSKK:W = 1:1:4 [P7] und Zr (1 mol%, es konnte keine Fltssigphase
nachgewiesen werden), dal3 die Effektivitat
von ZrO,-Zugaben beziiglich einer moglichen Flissigphasenbildung wesentlich geringer sein
sollte als die von SiO,-Zusétzen. Insofern stellen die eigenen Ergebnisse keinen Widerspruch
Zu denen in der Arbeit von Schmelz [50] dar.
Fir Versuche am Heizmikroskop, bei denen der SiO,-Abrieb unerwiinscht war, wurden nur
die Proben mit dem geringsten ZrO,-Abrieb (10 mm-Kugeln, SIK:W = 1:1:4) verwendet.
Der Einflufd unterschiedlicher MahlflUssigkeiten auf die Eigenschaften von Bariumtitanatpul -
vern und -keramiken ist von Abicht und Mitarbeitern [54] untersucht worden. Sie benutzten
Propan-2-ol und destilliertes Wasser als Mahlmedien und fanden, dal3 mit Wasser gemahlene
Proben in den identisch gesinterten Keramiken wesentlich homogenere Geflige liefern. Diese
Wirkung beruht auf einem deutlich grofderem Auswascheffekt des Wassers, sowohl fur Ver-
unreinigungen als auch fur Barium, wie aus Tabelle 4 zu entnehmen ist.

Tabelle4: AAS*-Analyse der Mahlfliissigkeiten [54] nach dem Mischen/Mahlen bzw. nach
dem Feinmahlen (vgl.Bild 11)

Na (ppm) | K (ppm) | Al (ppm) | Ba
(ppm)
destilliertes | Mischen/Mahlen (1. Mahlen) 15,9 79,6 6,2 51
Wasser Feinmahlen (2. Mahlen) 1,6 15,6 8,2 1440
Propan-2-ol | Mischen/Mahlen (1. Mahlen) | <0,1 <0,1 <4 <5
Feinmahlen (2. Mahlen) 0,4 0,34 <4 <5

Das Auswaschen des Bariums fuhrt zu Core-Shell-Kornstrukturen der Pulverpartikel mit einer
3-5 nm diinnen, Ti-reichen Schicht, gefolgt von einer 10 nm-Schicht, in der das Ba/Ti-Ver-
haltnis von 0 bis 1 wachst; der innere Bereich besteht aus stochiometrischem BaTiOs. Derar-
tige Kornstrukturen bieten ideale V oraussetzungen fur die Bildung des Eutektikums BaTiOs -
BasTi17040 und damit fur den spateren Fllssigphasensinterprozef3, denn die Flissigphase
sollte direkt zwischen dem stéchiometrischen BaTiOs-Kern und der Ti-reichen Hillle des
einzelnen Korns entstehen. Damit ist die Fllssigphase bereits wahrend ihrer Bildung gleich-
malkig im Sinterkdrper verteilt; dies durfte auch die Ursache fur die beobachteten homogenen
Geflige sein.

Dievon Abicht et al. [54] angewandte Variante der Mischoxidmethode unterscheidet sich et-

24 Atomabsorptionsspektroskopie
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was von der in dieser Arbeit benutzten. Das betrifft vor allem das verwendete Bariumcar-
bonat®, das einen hohen Sr-Anteil von etwa 2 mol %2 aufweist. AuRRerdem wurde mit

0,2 mol% Ladotiert und die Calzinierungszeit betrug 4 h (bei ebenfalls 1100 °C). Trotz dieser
Abweichungen muf3 nach Untersuchungen von Vdltzke [55] auch bei dem im Rahmen dieser
Arbeit genutzten Herstellungsprozef3 mit einem durch das Mahlmedium Wasser verursachten
BaO-Verlust von etwa 1,2 mol% gerechnet werden, d.h. auch stéchiometrisch eingewogene
Versitze weisen einen TiO»-UberschulR in dieser GréRenordnung auf.

4.2. Untersuchungen zum Benetzungsver halten

Als Substrate fur die Benetzungsversuche wurden sorgféltig polierte Bariumtitanattabl etten,

in Einzelfallen auch Bariumtitanateinkristalle, verwendet. Darauf wurden Aufschittungen von
etwa 2 - 4 mg der zu untersuchenden Substanz mdglichst zentrisch aufgebracht. Der Rand-
winkel 8 des beim Aufheizen entstehenden, liegenden Tropfens kann bei Vernachlassigung
der Gravitation durch Messung des horizontalen Tropfendurchmessers d und dessen Hohe h
ermittelt werden; eine einfache geometrische Herleitung (siehe auch Bild 7 auf Seite 13) fuhrt
zu der Formel

[ i
W dh U
0 =arcsinb——-0], (4.13)

Abweichend von den in Gl. (2.12) vorausgesetzeten Gleichgewichtsbedingungen wurde nicht
im geséttigten Dampf, sondern unter stehender?” Luft gearbeitet. Da die Abdampfraten der
untersuchten Flissigkeiten aber offenbar sehr gering sind - bel Haltezeiten bis zu 30 min
konnte keine Anderung der Tropfenvolumina nachgewiesen werden -, sollten unmittel bar
nach dem Aufschmelzen gemessene Benetzungswinkel zumindest vergleichbar bleiben. Ein
weiterer, die Vergleichbarkeit der Randwinkelmessungen in Frage stellender Effekt resultiert
aus der Verformung des liegenden Tropfens infolge der Gravitation. Wie bereits von Gugel
und Czedik-Eysenberg [41] gezeigt wurde, ist dieser Effekt grofienabhangig. Die Deformation
des Tropfens nimmt mit zunehmendem Volumen zu. Bei den geringen verwendeten Mengen
von ca 2 - 4 mg ist dieser Einflufd aber nicht nachweisbar; die Konturen der vermessenen
Tropfen zeigten kaum Abweichungen von der Kreisform, d.h. der Einfluld der Schwerkraft ist
hier zu vernachlassigen.

Das Benetzungsverhalten der Fliissigphase hat wesentlichen Einfluf3 auf die Verdichtung und
das Kornwachstum der Keramik. So kann schlechte Benetzung (6 > 90°) zum Anschwellen
des Sinterkorpers - also zu einer negativen Verdichtung - wahrend des Aufheizens fiihren
(vgl. [46], S. 17). Das mit dem Flissigphasensintern verbundene Kornwachstum im Sinne
eines Losungs- Wiederabschei dungsprozesses (siehe Abschnitt 2.2) setzt natirlich eine FlUs-
sigphase voraus, diein der Lage ist, das Matrixmaterial BaTiOs zu |6sen. Insbesondere Eutek-
tika, die BaTiO3 al's Komponente enthalten, zeigen diese L 6slichkeit. Die Messung des Rand-
winkelsist in einem solchen Fall problematisch, da schon geringe Abweichungen von der
eutektischen Zusammensetzung in Richtung eines Mangels an BaTiOz bzw. kleine Uber-
schreitungen der eutektischen Temperatur dazu fihren, dal3 die Schmelze nicht mehr an

> Merck 7011

26 zum Vergleich: Bad Liebenstein 3018 ca. 0,07 mol% Sr

%’ Die Gaszutritts- und Gasableitungsdffnungen (Innendurchmesser = 3 mm) des Rohrofens
waren bei den Versuchen nicht geschlossen, so dal3 ein Gasaustausch mit der Umgebung
moglich war.
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BaTiO; gesdttigt ist. Das hat ein AnlGsen der

| aber die Voraussetzungen fur Gl. (2.12) nicht
== mehr gegeben sind. Eigene Untersuchungen

| [56] zeigen, daR bei exakter Einhaltung der
eutektischen Temperatur reproduzierbare Mes-
sungen des Benetzungswinkels moglich sind;
so wurde fir das Eutektikum BaTiOs-
BasTi1704 auf Bariumtitanatkeramik ein Rand-
winkel von ca. 8° (8,0° + 0,2°) gefunden. Dieser unterscheidet sich nur geringfiigig von dem
fUr das Eutektikum auf Platinfolie gemessenen von 7,5° + 0,2° (Bild 16).

Bild 16: Benetzung des Eutektikums
BaTiO3-BaeTi1704o auf Platin

4.3. DieMethodeder Hohenkurven

Das Erhitzungsmikroskop wurde urspriinglich zum Zwecke der Bestimmung des Schmel zver-
haltens der Aschen von festen Brennstoffen entwickelt [57]. Die Einzelheiten zur Durchfih-
rung derartiger Untersuchungen sind in der Norm DIN 51730 [58] festgelegt. Dort werden
auch die Begriffe Erweichungstemperatur, Sphérischtemperatur, Halbkugeltemperatur, Flief3-
temperatur, Erweichungsbereich und Schmelzbereich definiert, die aber nur gelten in Verbin-
dung mit der ebenfalls detailiert aufgefthrten Probenvorbehandlung und inbesondere der ge-
forderten Probengeometrie. So werden Zylinder mit 3 mm Durchmesser und 3 mm Hoéhe zu-
gelassen, deren Erweichungstemperatur z.B. an einem "Rundwerden der Kanten" erkannt
werden soll. Diese Methode fuhrt nattrlich zu einer erheblichen Schwankungsbreite bel den
so bestimmten Erweichungstemperaturen, weshalb auch eine Wiederholgrenze” von 30K als
normgerecht betrachtet wird; dies gilt fur die Ermittlung aller 0.g. Temperaturen. Bei dem in
der DIN 51730 beschriebenen Verfahren handelt es sich um ein sogenanntes Konventionsver-
fahren, d.h. die darin definierten Temperaturen dienen lediglich dazu, das Schmelzverhaten
unterschiedlicher Aschen zu vergleichen. Ein Bezug auf die Schmelzpunkte einzelner Be-
standteileist in dieser Norm nicht enthalten.

Von Gugel und Czedik-Eysenberg [41] wurde der Einflul3 der Aufheizgeschwindigkeit auf die
ermittelten Temperaturen im System NaF - KF, das nur ein einfaches Eutektikum enthélt, un-
tersucht. Sie fanden bei der geringsten verwendeten Aufheizrate von 5 K/min als niedrigste
Erweichungstemperatur 731 °C. Dieser Wert ist aber immer noch um 12 K héher als die eu-
tektische Temperatur von 719 °C [59] fur dieses System. Hier offenbart sich ein grundsétzli-
ches Problem bei der Bestimmung von Schmel ztemperaturen im Erhitzungsmikroskop; esist
aulderst schwierig, wirklich die Temperatur des Einsetzens des Schmel zprozesses - vergleich-
bar mit der bel DTA-Untersuchungen (siehe Abschnitt 3.4.4) Ublichen Onsettemperatur - an-
hand der Probenumrisse zu ermitteln. Da die auf den beginnenden Schmelzprozel3 hindeuten-
den Anderungen der Probekorperkontur erst mit zunehmender Temperatur deutlich hervor-
treten, wird dieser Einsatzpunkt naturgemal3 verfehlt werden, d.h. die so ermittelten Tempera-
turen werden systematisch zu hoch bestimmt. Der Betrag dieser Abweichung hangt stark ab
von der untersuchten Substanz, insbesondere von deren Schmelzwéarme, Viskositét, Oberfl&
chenspannung und Dichte (vgl. [42]).

In der vorliegenden Arbeit sind im wesentlichen die Reaktionen zwischen Bariumtitanat und

28 "Wiederholgrenze (ein Beobachter, ein Gerét)
Werden von einem Beobachter zwei Ergebnisse an derselben Analysenprobe unter Wie-
derholbedingungen ermittelt, so werden beide Ergebnisse als annehmbar und normgerecht
betrachtet, wenn sie sich um nicht mehr as den Zahlenwert in Tabelle 1 unterscheiden.”
(DIN 51730 [58]) Der Zahlenwert in Tabelle 1 betragt 30.
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Additiven von Interesse. Um diese Reaktionen im Erhitzungsmikroskop zu ssmulieren, wurde
das Verhalten von aus solchen Additiven bestehenden Aufschittungen auf unterschiedlichen
Bariumtitanatsubstraten untersucht. Alsinsbesondere fur Experimente zum Verlauf des Sin-
terprozesses niitzliche Substrate haben sich BaTiOs-Grinlinge mit einem Durchmesser von

6 mm, einer Hohe von 2 - 3 mm und einer Griindichte von etwa 3,0 bis 3,15 g/cm® erwiesen.
Ausgehend von diesen Abmessungen wurden nur &uf3erst geringe Mengen von 2 - 4 mg as
Aufschittung verwendet. Diese Menge stellt einen Kompromif3 zwischen Detektierbarkeit
und realistischer Simulation dar. Noch kleinere Aufschiittungen sind nicht mehr mit einer ver-
nuinftigen Aufldsung beobachtbar. Hohere Mengen an Additiven fihren zur Bildung von un-
realistisch hohen Flussigphasenanteilen und im Extremfall zum Auseinanderflief3en des Grin-
lings.

Solche geringen Mengen lassen sich ohnehin nur schwierig handhaben, und das Pressen zu
definierten Probekorpern ist mit vertretbarem Aufwand nicht moglich. Damit sind aber Probe-
korper mit einer ahnlichen Geometrie, wie siein der DIN 51730 vorgeschrieben wird, nicht
realisierbar. In der vorliegenden Arbeit kann daher auch nicht mit den in der 0.g. Norm defi-
nierten Temperaturen gearbeitet werden. Zur Temperaturbestimmung wurde deshalb die Me-
thode der Hohenkurven entwickelt [60]. Dabei wird die Hohe der Aufschittung in Abhangig-
keit von der Temperatur bzw. der Zeit dargestellt. Aus diesen Kurven werden dann charakte-
ristische Temperaturen (vgl. Bild 17) ermittelt.
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Bild 17: Hohenkurve einer Aufschittung mit der Zusammensetzung des Eutektikums BaTiOs-
BasTi17040 auf Platinfolie [P8] (Die mit den Buchstaben b bis f gekennzeichneten
Punkte der Hohenkurve beziehen sich auf die Teilbilder im Bild 18.)

Die Vorgehensweise soll anhand eines einfachen Beispiels erléutert werden, einer Aufschiit-
tung aus BaTiO3; und TiO, mit der Zusammensetzung des Eutektikums BaTiO3-BasTi17040
(68,5 mol% BaO u. 31,5 mol % TiO,, vgl. Tabelle 1 auf Seite 4) auf Platinfolie. Die Konturen
dieser Aufschittung anderten sich von Raumtemperatur bis 1000 °C nicht und auch deren
Hohe blieb bis etwa 1000 °C konstant bei 0,87 mm. Der weitere Verlauf der Gestaltsanderung
ist im Bild 18 dokumentiert. Eindeutig dem Schmelzprozef3 zuordnen &%t sich Bild 18d, das
dem bereits erwshnten, in DIN 51730 definierten Halbkugel punkt® nahekommit. Der eigent-

? Die "Halbkugeltemperatur ... ist die Temperatur, bei der der Probekdrper angenshert die
Form einer Halbkugel hat; der geschmolzene Probekorper ist halb so hoch wie seine
Grundlinie." (DIN 51730 [58])



4. Ergebnisse und Diskussion 27

liche Schmelzbeginn ist bei derartig unregelmaldigen Aufschittungen aus den Umrif3bildern
aber nicht eindeutig zu ermitteln.

Im Bild 17 sind die Hohen der im Bild 18 abgebildeten Aufschittung gegen die Zeit aufgetra-
gen, aulerdem ist die zugehdrige Temperatur dargestellt. Der Nullpunkt der Zeitachse ent-
spricht hier einer Temperatur von 1330 °C. Die Nutzung eines solchen Nullpunktes soll ver-
schiedene Hohenkurven vergleichbar machen, d.h. Schmelzprozesse bei gleichen Temperatu-
ren sollen in der Hohe-Zeit-Kurve auch bei gleichen Zeiten erscheinen.

‘ &

a 1000 °C b 1329,5°C

c 1340°C d 1344,5°C

e 1345 °C f 1349 °C

Bild 18: Stadien des Aufschmelzens einer Aufschiittung mit der Zusammensetzung des Eu-
tektikums BaTiOs-BasTi17040 auf Platinfolie [P8] (Die Buchstaben beziehen sich auf
die Hohenkurve im Bild 17.)

Die Wahl dieses Nullpunktes ist unkritisch. Er sollte einerseits nicht zu weit entfernt vom
Schmelzprozel3 definiert werden, damit mogliche Abweichungen von der Linearitéat der Auf-
heizrate die Vergleichbarkeit nicht beeintrachtigen; andererseits muf3 er natirlich zeitlich vor
dem Schmelzprozef3 liegen. Die Heizraten fir zu vergleichende Hohe-Zeit-Kurven miissen
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selbstredend Ubereinstimmen. Die beiden nahezu linearen Abschnitte der Hohenkurve im
Bild 17 wurden gefittet. Der Schnittpunkt der beiden Geraden wurde als Startpunkt des
Schmel zprozesses angenommen. Die zugehdrige Temperatur Tyt Wurde mittels linearer Re-
gression und Interpolation aus der Temperatur-Zeit-Darstellung bestimmt.

Die Geschwindigkeit der Verringerung der Hohe wahrend des Schmelzprozesses kann eben-
falls gut zum Vergleich mit anderen Proben herangezogen werden. Sie wird hier definiert als
der Betrag des Anstieg der zugehdrigen Geraden und soll im weiteren a's Sinkgeschwindig-
keit bezeichnet werden. Mit Hilfe dieser Geraden 183t sich auch die Temperatur fir die Hohe
Null T berechnen; dieser Punkt soll im weiteren als Fuf3punkt bezeichnet werden. Die hier
definierte Starttemperatur T« liegt natlirlich systematisch oberhalb der Schmelztemperatur
fUr die entsprechende Substanz. Aber auch die ersten Anzeichen einer Verringerung der Héhe
im Bereich zwischen ¢ und Tgat im Bild 17 kdnnen nicht dem Schmelzpunkt zugeordnet
werden; dieser betrégt fur das verwendete Eutektikum 1332 °C (vgl. Tabelle 1, Seite 4) und
mUfdte bei einer Zeit von 2 min zu erkennen sein. Die fir den Abfall der Hohe bestimmten
Temperaturen (Tgat, TF) Stimmen gut mit den heizmikroskopischen Untersuchungen von
Kolar [61] Uberein, der fur das Eutektikum auf einer Platinunterlage eine Temperatur von
1343°C fur den liegenden Tropfen ermittelte.

Der Vorteil der beschriebenen Methode liegt darin, dal? die ermittelten Temperaturen ( Tgar,
Tr) gut reproduzierbar sind, fir das genannte Eutektikum auf Platinfolie innerhalb von +1 K.
Im Bild 19 wird als Ordinate neben der Hohe (a, b) auch die relative Hohe verwendet, die da-
durch definiert wird, dal3 die zur Zeit Null gehérige Hohe gleich 100% gesetzt wird. Ziel ist
auch hier wieder die bessere Vergleichbarkeit unterschiedlicher Héhenkurven, daes die ge-
ringen Aufschittmengen nicht ermdglichen, reproduzierbare Anfangsauf schittungen - sowohl
was deren Gestalt als auch deren Hohe betrifft - zu realisieren.
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Bild 19: Darstellungsvarianten der Héhenkurve aus Bild 17

Ein Vergleich der Teilbilder aund b macht deutlich, warum die naheliegende Darstellungs-
weise Hohe gegen Temperatur zur Bestimmung von Tgg Nicht benutzt wurde. Die Hohe-Zeit-
Kurve (b) ist wesentlich glatter as die Hoéhe-Temperatur-Kurve (). Das liegt daran, dal3 ein
durch Regelschwankungen verursachter Temperaturabfall nicht zu einem kurzzeitigen An-
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stieg der Hohe fiihrt. Diese Uberlegungen gelten analog fiir die beiden Darstellungsvarianten
(c, d) der relativen Hohe.

4.4. DasVerhalten von Aufschittungen aus dem System BaTiO3-TiO, auf
unter schiedlichen Substraten

Da das Phasendiagramm BaTiO3-TiO, gut untersucht ist [10, 11, 12, 13], bietet sich hier die
Moglichkeit, das Verhalten von Aufschiittungen aus diesem System im Erhitzungsmikroskop
mit Hilfe der Daten aus diesem Schmelzdiagramm zu interpretieren. Damit ist auch eine Zu-
ordnung der im Mikroskop beobachteten Anderungen der Aufschiittungskonturen und insbe-
sondere der zugehorigen Hohenkurven zur Lage der entsprechenden Zusammensetzung inner-
halb des Phasendiagramms madglich. Diese Zuordnung kann dann im Ruiickschluf3 die Grund-
lage bilden fir die Interpretation des Aufschmelzverhatens von Additiven, fur die das
Schmel zdiagramm nicht oder nur teilweise bekannt ist.

4.4.1. Substrat: Platin

Platin wird von Bariumtitanatschmel zen angel 6st, wie von Bast [62] festgestellt wurde. Er be-
nutzt deshalb zum Aufschmel zen der eutektischen Zusammensetzung aus dem System
BaTiOs-TiO, "Tiegel" aus bel 1400 °C gesinterten TiO,-Scheiben, in die zuvor Vertiefungen
eingearbeitet worden waren. O'Bryan u. Thomson [12] fanden in einer im Platintiegel aufge-
schmolzenen Probe mit 66,7 mol% TiO, (und 33,3 mol% BaO) 0,3 Masse% Pt; ein Gehalt,
der ausreichte die hexagonale Phase von BaTiOj3 zu stabilisieren. Diese geringe Lslichkeit
hat auf den Verlauf der Hohenkurven keinen nachweisbaren Einflul3 - zumindest keinen in der
Art, wie er durch die Reaktionen an der Grenzfl&che Aufschittung-Bariumtitanatsubstrat her-
vorgerufen und in den folgenden Abschnitten beschrieben wird. Ein solcher Einfluf3ist auch
kaum zu erwarten, wenn man davon ausgeht, daf erst nach dem Uberschreiten der Liquidus-
linieim System BaTiOs3-TiO, ein Anldsen des Platins einsetzt - fUr eine gegenteilige Annah-
me sind in den eben zitierten Arbeiten [12, 62] keinerlel Hinweise zu finden. Wenn also nur
die FlUssigphase das Platin anlsen kann, wird sich dieser Prozef3 mit zunehmendem Flissig-
phasenanteil verstéarken und er wird - wenn tberhaupt in Anbetracht der geringen beobachte-
ten Platinkonzentrationen [12] - lediglich die Endphase der Hohenkurve beeinflussen; inso-
fern kann Platin durchaus al's Inertsubstrat gelten.

Alle Proben mit der eutektischen Zusammensetzung zeigten ein éhnliches Verhalten wie Pro-
be [P8] (vgl. Bild 17 und Bild 18), sowohl hin-
- sichtlich der Hohenkurve al's auch beziiglich
der ermittelten Temperaturen und der beobach-
teten Konturen. Bel den aus BaCOz und TiO,
zusammengesetzten eutektischen Konzentra-
tionen konnte die aus der Calcinationsreaktion
BaCOs; + TiO, — BaTiO3z +CO, und den Dich-
teunterschieden zwischen BaCOs; und TiO,
einerseits und BaTiO3z andererseits zu erwarten-
de zusétzliche Volumenverringerung auch in
der H6henkurve beobachtet werden. Dadie

Bild 20: Tropfenkontur einer Zusammen-  Cgcinationsreaktion vom tiblichen Festphasen-
setzung [P9] in unmittel ba(r) erNahe  gintern tiberlagert wird, ist diese im wesentli-
des Eutektikums bei 1357 °C chen lediglich durch eine erhdhte Gesamtver-

ringerung der H6he zwischen etwa 1000 °C und dem Einsetzen des Schmel zprozesses nach-
weisbar. Darlber hinaus zeigen Proben aus BaCO3; und TiO, einen erheblich grofieren Hohen-
abfall zwischen etwa 1300 °C und dem Schmelzbeginn a's solche gleicher Zusammensetzung
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bezliglich des Systems BaTiOg3 - TiO, aus BaTiO3 und TiO,, woraus geschlossen werden
kann, dafl3 sich der Calcinationsprozel3 bei den hier genutzten Heizregimes zumindest bis zum
Beginn des Schmelzprozesses erstreckt. Diese Aussage gilt auch fur Proben ([P10], [P11]) mit
der Zusammensetzung der Verbindung BaTi,0s.

Proben mit einer Zusammensetzung in der nahen Umgebung des Eutektikums ([P9], im

Bild 1 (Seite 5) rechts vom Eutektikum bzw. [P12], im Bild 1 links vom Eutektikum) zeigten
kaum Unterschiede in der Hohenkurve verglichen mit Proben mit exakter eutektischer Zusam-
mensetzung. Der geringe Uberschul an einer Komponente findet sich aber in der Kontur des
entstandenen Tropfens wieder, wie im Bild 20 fur einen TiO,-Uberschul? zu sehen ist. Dieim
Vergleich zu Bild 18e (Probe [P8]) rauhe Oberflache dirfte von noch nicht gelstem
BasTi1704 herriihren. Eine Hohenkurve mit einem starken Héhenabfall (vgl. Bild 19) wird
also immer dann zu erwarten sein, wenn das Eutektikum den Hauptanteil der Aufschittung
ausmacht.

Beim Aufheizen der Verbindung BasTi17040 sSind nach dem Phasendiagramm von Kirby u.
Wechdler [10] (siehe auch Bild 1, Seite 5) die beiden peritektischen Reaktionen

BagTi17040 —» Schmelze + BasTi13043 bei 1350 °C (|)
bzw.
BasTi1303 — Schmelze + BaTi,Og beal 1365 °C (||)

zu erwarten. Dadie Liquiduslinie die zu BagTi17040 gehorige Konzentration bei etwa 1410 °C
schneidet, sollte das Aufldsen des zuletzt entstandenen BaTi,Og bei dieser Temperatur abge-
schlossen sein.
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Bild 21: H6henkurve der Verbindung BasTi1704 auf Platinfolie [P13] (Die mit Buchstaben

gekennzeichneten Punkte der Hohenkurve beziehen sich auf die Teilbilder im
Bild 22.)

Die genannten Reaktionen kénnen problemlos der Hohenkurve einer Aufschittung aus
BasTi1704 auf Platinfolie (Bild 21) zugeordnet werden. Die erste peritektische Reaktion
(BasTi17040 — Schmelze + BasTi13030) beginnt in etwa bel aund durfte bei b im wesentli-
chen abgeschlossen sein. Die zweite peritektische Reaktion (Ba;Ti1303 — Schmelze +
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BaTi40y) ist bel ¢ néherungsweise beendet. Dort sollte bereits ein zumindest skelettartig zu-
sammenhangendes BaTi4Oq-Gebiet existieren, das sich von der Oberkante der Kontur bis zum
Platinsubstrat erstreckt und das sich vermutlich bis d endgultig zum kompakten Korper ge-
wandelt hat. Im weiteren Verlauf des Aufheizenswird das kristallisierte BaTi4Og (vgl.  Bild
22, Teilbilder e und f) von der Schmelze angel 6st. Da sich der Benetzungswinkel zwischen
BaTi409 und Schmelze wahrend dieses Zeitraumes auf3erdem verringert, ist der obere Bereich
es BaTi,Oq-Korpers nur kurzzeitig in Kontakt mit der Schmelze.

<

a 1369 °C b 1375 °C

c 1389 °C d 1398 °C

e 1432 °C f 1436 °C

Bild 22: Stadien des Aufschmelzens der Verbindung BasTi17040 auf Platinfolie [P13] (Die
Buchstaben beziehen sich auf die Hohenkurve im Bild 21.)

Das fuhrt zu der erstaunlichen Konstellation eines auf der Spitze stehenden Kegels (Bild 22f).
Der abrupte Hohenabfall am Punkt nach f im Bild 21 entspricht dem Hereinfallen dieses Ke-
gelsin die Schmelze, nachdem die Verbindung zu dem in der Schmelze zu vermutenden
BaTi409-Restkdrper weggel 6st wurde.

Unterstellt man fir die erste peritektische Reaktion (Reaktionsgleichung 1) die Bildung eines
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ahnlich kompakten Koérpers wie fur die zweite (Reaktionsgleichung I1) - der gemal’ Reak-
tionsgleichung | jetzt natrlich aus Ba,Ti13030 besteht -, so kann der Verlauf der Hohenkurve
zwischen b und c al's eine Uberlagerung aus der Bildung eines kompakten K orpers aus
BayTi13030 und dem Einsetzen der zweiten peritektischen Reaktion interpretiert werden.

4.4.2. Substrat: Keramik und Einkristall

Aufschmelzversuche mit BaTiOs-K eramiken bzw. -Einkristallen al's Substrat bieten den Vor-
teil, dal3 sie ermdglichen, im Kontaktbereich zwischen Aufschittung und Substrat entstehende
FlGissigphasen nachzuwei sen.
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Bild 23: H6henkurve der Verbindung BasTi17040 auf einem BaTiOs-Einkristall [P14] (Die mit
Buchstaben gekennzeichneten Punkte der Hohenkurve beziehen sich auf die Tell-
bilder im Bild 24.)

Dieim Bild 23 dargestellte Hohenkurve einer Aufschittung aus BasTi17040 auf einem
BaTiOs-Einkristall zeigt einen dhnlichen Verlauf wie dieim Bild 17 fur eine Aufschiittung
mit eutektischer Zusammensetzung auf Platin [P8] und weicht vallig ab von der fr
BasTi17040 auf Platin [P13] (Bild 21). Die Ursache dafirr ist die Bildung der eutektischen
Schmelze an der Grenzflache zwischen BagTi17040 und BaTiOs-Einkristall. Diese Schmelze
ist im Bild 24b bereits an dem erkennbaren Meniskus zu beiden Seiten der Aufschittung aus-
zumachen. Die diesem Bild zugeordnete Temperatur von 1344 °C stimmt auch gut mit der
Starttemperatur (Tsat = 1344,7 °C, vgl. Bild 17) einer eutektischen Zusammensetzung auf
Platin [P8] Uberein. Die Starttemperatur der Probe [P14] liegt mit Tt = 1347,1 °C etwas ho-
her, was ebenfalls mit der auf den Kontaktbereich beschrankten Reaktionszone zu erklaren ist.
Diese Beschrénkung ist auch an den Konturen der Aufschittung wéhrend des Einsinkens (vgl.
Bild 24) zu erkennen. In keinem Stadium zeigen diese eine glatte, ndherungsweise symme-
trische Form, wie das bei der eutektischen Aufschiittung auf Platin [P8] (vgl. Bild 18d) zu be-
obachten ist.

Ein dhnliches Verhalten auf BaTiOs-Einkristallen bzw. -Keramiken zeigen alle untersuchten
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Aufschittungen (auch Ba;Ti13030 as reine Phase) mit einer Zusammensetzung rechts vom
Eutektikum (bzgl. der Darstellung im Bild 1 auf Seite 5); insbesondere sinken die Aufschit-
tungen wegen der vorhandenen Lddlichkeit vollstandig in das Substrat ein, d.h. die zugehori-
gen Hohenkurven enden stets bei Null.

1339,5°C 1344 °C
1346 °C 1347 °C
1348 °C 1348,5°C

BlId 24 Stadien des Aufschmelzens der Verbi ndung BasTi17040 auf einem BaTiOs-Einkristall
[P14] (Die Buchstaben beziehen sich auf die Hohenkurve im Bild 23.)
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45. DasVerhalten von Additiven

45.1. CuO asAdditiv

Im Zusammenhang mit dem Mikrowellensintern von BaTiOs-Keramik stellt CuO ein inter-
essantes Additiv dar. Solche CuO-haltigen Additive kdnnen die Mikrowellenabsorption von
BaTiOs-Grinlingen entscheidend verbessern. Das erfolgt in der Weise, dal3 die zugegebenen
Partikel des Additivs selbst im Mikrowellenfeld ankoppeln und damit innerhalb des Sinterkor-
pers als Heizelement (interner Suszeptor) wirken. Dies wurde ausfiihrlich von Derling [63]
untersucht. Nicht geklart ist, welche CuO-haltigen Flissigphasen im Sinterkorper entstehen
und welche dann tatséchlich den Prozef3 des Flissigphasensinterns vermittelt.

Einen ersten Uberblick zum Aufschmelzverhalten von reinem CuO® in Kontakt mit BaTiOs
gibt die folgende Abbildung.
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Bild 25: H6henkurven von CuO-Aufschiittungen auf einem BaTiOs-Einkristall und auf
BaTiOs-Keramik (Die Buchstaben beziehen sich auf die Konturen im folgenden
Bild.)

Beide Hohenkurven (Aufheizgeschwindigkeit: 5 K/min) zeigen bei etwa 1050 °C einen signi-
fikanten Anstieg der Hohe. Dieser ist begleitet von einem "Aufbléhen” der Aufschittung. Das
illustrieren die Konturenaufnahmen aund b im Bild 26. Diesem Anstieg folgt ein leichter Ab-
fall der Hohe zwischen b und c. Bei ¢ beginnt das Aufschmelzen und bel d hat sich dann ein
Schmel ztropfen gebildet. Form und Hohe dieses Tropfens andern sich nicht fir das Einkri-
stallsubstrat bis zu der hier verwendeten Maximaltemperatur von 1140 °C. Auf der Keramik
hingegen sinkt die Schmelze in das Substrat vollstandig ein und breitet sich tGber die Korn-
grenzen im gesamten Keramikkorper aus. Dieser wies nach der Abkihlung einen dunkelgrau-
en Farbton auf. Die Vermutung, dal3 Kupfer auch in die Kérner eindiffundiert ist, konnte mit-
tels qualitativer ESMA-Untersuchungen bestétigt werden. Aul3erdem war das Gebiet unter
der friheren Aufschiittung leicht angel 6st. Das diirfte einer Modifizierung der Schmelze

% Merck, gepulvert zur Analyse
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durch den auch in stéchiometrisch eingewogenen Keramiken, die hier as Substrat verwendet
wurden, vorhandenen Ti-Uberschuf? (vgl. Abschnitt 4.1) zuzuschreiben sein.

Dieses Anlésen infolge des Ti-Uberschusses wird in weit stérkerem Mal3e auch bei der Ver-
wendung von Grinlingen als Substrat beobachtet. Allerdings sind keinerlei Anzeichen fir den
Beginn eines Kornwachstums tiber den Mechanismus der Ostwaldreifung erkennbar, wie das
beispielsweise fur SIO,-Aufschittungen der Fall ist (vgl. Bild 31 auf Seite 41).

a 1048 °C b 1061 °C

c 1124 °C d 1128 °C

Bild 26: Konturen einer Aufschittung aus CuO auf einem BaTiOs-Einkristall wéhrend des
Aufheizens (Die zugehorige Hohenkurve ist im Bild 25 dargestellt.)

Die beobachteten Hohenkurven lassen sich qualitativ gut mit Hilfe von parallel durchgefihr-
ten DTA-TG-Untersuchungen erklaren. Die TG-Kurve im Bild 27 zeigt eine Masseverringe-
rung ab etwa 1050 °C, die dem Anstieg der Hohen im Bild 25 zugeordnet werden kann. Diese
Masseverringerung betrégt insgesamt 10,1 Masse%. Dasist exakt der Wert, der sich fir eine
vollstandige Umsetzung von Kupfer(l11)-oxid zu Kupfer(l)-oxid gemal3 der Reaktion

2CUO Cuzo+}/202 ()

ergibt (Berechnungen im Anhang 6.7). In der zugehdrigen DTA-Kurve ist ein deutlicher
endothermer Peak zu sehen. Nach der vollstandigen Umsetzung zu Kupfer(l)-oxid setzt
offensichtlich sofort die tellweise Riickreaktion

Cuz0 + %02 - 2Cu0O (IV)

ein. Der zu erwartende exotherme Peak in der DTA-Kurve wird offenbar vom beginnenden
Aufschmel zen des Eutektikums zwischen Kupfer(I1)-oxid zu Kupfer(l)-oxid unterdriickt.

Der Schmel zpunkt dieses Eutektikums wird in der Literatur [64, 65, 66] Ubereinstimmend mit
1075 °C angegeben und seine Zusammensetzung mit 14 Masse% Sauerstoff bzgl. des Sy-
stems Cu-O. Eine Bildung von CuO bis zum Erreichen der eutektischen Zusammensetzung
hétte einen Massegewinn von 2,95 Masse% (Berechnungen im Anhang 6.7) zur Folge. Der
Masseanstieg zwischen etwa 1140 °C und 1180 °C im ersten Zyklus betragt aber nur
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1,80 Masse%. Aus diesem Wert &3t sich mit Gl. (6.48) eine Zusammensetzung aus 19,5 Mas-
se% CuO und 80,5 Masse% Cu,0O berechnen.
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Bild 27: DTA- und TG-Kurven von CuO (Heizregime™: 101 1250 0= 10: 800 0= 101 1250
0= 10! bis Raumtemperatur Masse: 117 mg)

Der CuO-Anteil liegt damit deutlich unter dem von 31,6 Masse% fur das Eutektikum (Um-
rechnung™ mit Gl. (6.47)). Andererseits |4 sich aus der grafischen Darstellung des Phasen-
diagramms CuO-Cu,0 in [66] fur die Konzentration von 19,5 Masse% CuO eine Liquidus-
temperatur von etwa 1160 °C ermitteln. Diese liegt in dem Temperaturbereich, in dem auch
der zur Kupfer(I1)-oxidbildung gehdrige M asseanstieg beobachtet wird.

Dabei DTA-Untersuchungen der Gleichgewichtszustand wegen der notwendigerwei se end-
lich kleinen Aufheizraten nicht abgewartet werden kann, ist a priori mit verzégerten Reakti-
onen zu rechnen, d.h. die experimentell ermittelten Temperaturen sind systematisch zu hoch.
Hier fuhrt diese Verzdgerung offenbar dazu, dai die Bildung des Eutektikums ganzlich ver-
hindert wird. Dasich das Gleichgewicht nach dem Uberschreiten der eutektischen Temperatur
entsprechend dem Phasendiagramm wieder in Richtung geringerer CuO-K onzentrationen
verschiebt, entsteht letztlich auch eine Fllissigphase, die einen geringeren CuO-Gehalt hat al's
das Eutektikum. Die Zusammensetzung dieser FlUssigphase a3t sich im Phasendiagramm aus
der Konzentrationsabhangigkeit der Liquiduslinie ermitteln und entspricht auf der Liquidus-
linie einer htheren Temperatur - im untersuchten Fall 1160 °C - als der eutektischen.

Die eutektische Temperatur konnte mit Hilfe einer DTA-TG-Messung mit geringerer Heizrate
(5 K/min, Bild 28) ermittelt werden. Diese wurde aus dem Onsetpunkt des mittleren DTA-
Peaks aus dem zweiten Zyklus zu etwa 1083 °C bestimmt. In Anbetracht der bereits erwahn-
ten Verzégerung stimmt dieser Wert gut mit dem aus der Literatur [64, 65, 66] bekannten von
1075 °C Uberein.

Sowohl die Bildung von Cu,0 als auch die teilweise Rickbildung zu CuO kdnnen auch im
Heizmikroskop nachgewiesen werden. Die fur den Beginn der Bildungsreaktion von Cu,O
mit beiden Methoden ermittelten Temperaturen stimmen gut Gberein. Auch die Onsetpunkte

%! Die verwendete Symbolik wird im Anhang 6.8 erlautert.
%2 die Umrechnung vom System Cu-O (14 Masse% Sauerstoff) auf das System CuO-Cu,O
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der DTA-Peaks fur den Schmelzprozef3 liegen bei etwa 1130 °C, der Temperatur, bei der im
Heizmikroskop der Beginn des Aufschmel zens beobachtet wird. Der Schmelzprozef3im

2. DTA-Zyklus setzt etwas friher ein. Das ist damit zu erkléren, dald der 2. Zyklus bei 800 °C
mit einer Zusammensetzung beginnt, die nahezu der der Flussigphase entspricht, wie die TG-
Kurve zeigt. Damit sind die umzusetzenden Massen deutlich geringer alsim 1. Zyklus und die
Verzogerung der Reaktionen fallt entsprechend geringer aus.
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Bild 28: DTA- und TG-Kurven von CuO (Heizregime: 5t 1250 0= 101 800 0= 51 1250 0=
10! bis Raumtemperatur Masse: 118 mg)

Dartber hinaus zeigen ESM A-Untersuchungen an einem Langsschliff der Probe mit dem
BaTiOs-Einkristall als Substrat, dal? die entstehende Schmelze BaTiO3 nicht anzul 8sen ver-
mag. Das gilt bis zur hier genutzten Maximaltemperatur von 1140 °C und mit der Einschran-
kung, dal3 bel der verwendeten geringen Haltezeit (< 1 min) die Einstellung des Gleichge-
wichts nicht anzunehmen ist. Damit ist auch nicht zu erwarten, dal3 CuO-Additive das Flis-
sigphasensintern in dem Temperaturbereich bis 1140 °C auszul 6sen vermogen. Das konnte
von Derling et al. [67] bestétigt werden.

Die fir die Nutzung von CuO als Additiv fur BaTiOs-Keramiken relevanten Ergebnisse sollen
im folgenden kurz zusammengefal3t werden:

1. Bei Ublichen Aufheizgeschwindigkeiten (= 1 K/min) ist die Bildung des aus der Literatur
bekannten Eutektikums zwischen CuO und Cu,O bei der eutektischen Temperatur von
1075 °C im Sinterkorper nicht zu erwarten.

2. Bevor es zur Bildung einer Flissigphase kommt, wird das gesamte CuO in Cu,O umge-
wandelt. Erst wahrend der teilweisen Rickreaktion von Cu,O in CuO entsteht die Flussig-
phase aus CuO und Cu,O, deren Zusammensetzung dann nicht die der eutektischen
Schmelzeist.

3. Die etwazwischen 1120 °C und 1130 °C entstehende Schmelze vermag BaTiOs3 nicht - zu-
mindest nicht bis zur untersuchten Maximaltemperatur von 1140 °C - zu [6sen und ist da-
mit nicht in der Lage, ein Kornwachstum via Ostwaldreifung zu vermitteln.

4. Ein geringer TiO»>-UberschulR im Substrat modifiziert die entstehende Fliissigphase in der
Weise, dal3 sie dann BaTiOs zu |6sen vermag. Ein Kornwachstum via Ostwaldreifung tritt
auch hier bis zur untersuchten Maximaltemperatur von 1140 °C nicht auf.
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4.5.2. SO, asAdditiv

Zum Einsatz von SiO,-Additiven in BaTiOz-Keramiken gibt es eine Vielzahl von Verdffent-
lichungen. In dieser Arbeit werden deshalb nur die neueren und die fir die Diskussion der
entstehenden Flissigphase wichtigen Publikationen zitiert. SiO,-Additive senken die zur Aus-
bildung eines vollstandig gewachsenen, homogenen Gefliges notwendige Sintertemperatur
von BaTiOz auf etwa 1300 °C ab (vgl. z.B. Abicht et al. [68]). Ein wesentlicher Vorteil von
SiO, gegenliber anderen Additivenist, dal3 Si die Curietemperatur T nur unwesentlich be-
einfluf3 [69] . Auch gibt esin der Literatur kaum Hinweise auf einen Einbau von Si in die
BaTiOs-Matrix. Lediglich Yoo et a. [70] vermuten eine Substitution von Ti** durch Si*" an
der (111)-Zwillingsgrenze von BaTiOs. Diese Substitution dient ihnen als mogliche Erklarung
fUr die beobachtete verstéarkte Bildung von (111)-Zwillingslamellen in Anwesenheit von SiO,.

Fir das System BaTiOs - SIO; existiert ein Phasendiagramm von Rase u. Roy [71], das auch
nach wie vor a's aktuellstes fir dieses System in dem entsprechenden Standardwerk fir Pha-
sendiagramme auf dem Gebiet der Keramik [72] enthalten ist. Dieses Phasendiagramm ist je-
doch nicht korrekt, da die darin enthaltene Verbindung BaTiSiOs (Bariumsphen) nicht exi-
stiert. Leider wird diese Verbindung auch von Berberova et a. [ 73] as Endpunkt von quasi-
binéaren Schnitten innerhalb des Phasendiagramms BaO-TiO,-SiO, genutzt. Tatsachlich han-
delt es sich aber um die Verbindung Ba,TiSi,Og (Fresnoit), wie von Robbins [74] gezeigt und
von Koppen u. Dietzel [75] sowie von Belous et a. [76] bestétigt wurde. Damit kann der
Schnitt "BaTiOs - SIO;" im ternaren Sytem BaO-TiO,-SiO; nicht als quasibinér betrachtet
werden. Oder mit anderen Worten: Das System BaTiOs - SIO; ist nicht binér [74]. Bei dem
von Rase und Roy [71] ermittelten Eutektikum zwischen BaTiOz und Bariumsphen mit

29 mol% SiO, (und 71 mol% BaTiOg3) bel 1260 °C kann es sich dann natiirlich auch nicht um
ein bindres Eutektikum handeln. Andererseits kann dieses Eutektikum auch nicht as eines
zwischen BaTiO3 und Fresnoit interpretiert werden. Das System BaTiOgz - Fresnoit wurdein
unserer Arbeitsgruppe von Scharf [77] untersucht. Dieses System kann als quasibinér betrach-
tet werden. Es handelt sich um ein einfaches eutekti sches System ohne Anzeichen von Misch-
kristallbildung mit einer eutektischen Zusammensetzung von 59 mol% BaTiO3z und 41 mol%
Ba,TiSi»0g (das entspricht 43,65 mol% BaO, 30,96 mol% TiO, und 25,39 mol% SiO,) und
einer eutektischen Temperatur von 1347 °C £ 2 K.

Andererseits wurde von Neumann-Zdralek [ 78] in BaTiOs-Sinterkdrpern mit SiO,-Zugaben
und in solchen mit SiC-Zugaben schon ab etwa 700 °C Fresnoit nachgewiesen. Eine ebenfalls
zu erwartende Ti-reiche Phase (beispielsweise BasTi17040, vgl. Reaktionsgleichung VII weiter
unten) konnte von Neumann-Zdralek nicht gefunden werden. Senz et a. [79] sowie Hesse u.
Mitarbeiter [80] konnten mit Hilfe von Modellversuchen mit BaTiOs-Einkristallen, die ein-
seitig mit einer typischerweise 100 nm dicken SiO,-Schicht bedampft wurden, nachweisen,
dal3 nach einer 8-stiindigen Temperung bel 700 °C Fresnoit und BasTi17040 Vorliegen. Nach
einer Warmebehandlung von 2 h bel 1200 °C war der gesamte SiO,-Film aufgebraucht und es
hatten sich Fresnoit und BagTi1 7040 gebildet.

Diein BaTiOs-Sinterkdrpern mit SiO,-Zugaben nachgewiesene Bildung von Ba,TiSi,Og [ 78]
erfordert auch die Entstehung Ti-reicher Gebiete. Die Reaktion zur Bildung von Fresnoit kann
zunéchst geschrieben werden as

2BaTliOs3+2S0, - BaTiSi20g +TiOs>. V)

Der TiOx-Uberschul reagiert mit BaTiOs und kann dann - wie von Senz et a. [79] fir die
Anordnung "BaTiOs-Einkristall | SIO.-Film" gezeigt - BasTi17049 bilden gemald

6 BaTiOs+17 TiO2 — BagTi1zOu0. (V1)

Welche Ti-reichen Phasen im Snterkorper tatséchlich entstehen, hangt von vielen Einflul3-
grofen - u.a. dem genutzten Heizregime - ab und ist nicht bekannt. Nach dem Phasendia-
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gramm von Kirby u. Wechsler [10] sind vor Erreichen des Gleichgewichts alle Phasen aus der
Phasenfolge "TiOZ | BGQTiQOZO | BaTi409 | Ba4Ti13030 | BaeTi17040 | BaTiO;g" mogIICh (Vg'
hierzu auch die Ausfihrungen im Abschnitt 2.1 ab Seite 3). Hesse et a. [80] finden fir die
Modellanordnung "BaTiOs-Einkristall | SIOx-Film" neben BasTi17040 und BayTi13030 auch
bisher nicht bekannte Ti-reiche BaO-TiO,-Phasen.

DaBasTi1704 die wahrscheinliche Gleichgewichtsphase ist, soll in der folgenden Diskussion
zur Bildung der Fliissigphase davon ausgegangen werden, daf3 der gesamte TiO»-Uberschul
as BagTi17040 im Sinterkorper vorliegt.

Schon wéhrend des Aufheizens, d.h. unterhalb des Auftretens einer Fliissigphase, ist im Sin-
terkorper die Umwandlung des SiO, geméal3 der Reaktionsgleichung

28 B&TiOs + 22 SiOz - 11 BazTiSizOg + BasTi1704o (V| |)

zu erwarten, die aus den Reaktionsgleichungen VV und V1 folgt. Bel vollsténdiger Umsetzung
des SIO; liegen dann im Sinterkdrper neben der BaTiOs-Matrix Fresnoit und BagTi17040 VOr.
Dadiese drei Phasen auch an der Reaktion V11 beteiligt sind, sollten sieim Sinterkorper im
direkten Kontakt zueinander stehen. An diesen Kontakstellen bildet sich bel Erreichen der
entsprechenden Schmel ztemperatur die FlUssigphase. Die gesuchte FlUssigphase mul3 eine ge-
wisse Logdlichkeit fur BaTiO3 besitzen, da anderenfalls ein Ostwal dreifungsproze (vgl. Ab-
schnitt 2.2, Seite 7) nicht moglich ist. Das bedeutet, dal? der fur die Bildung der Schmelzein
Frage kommende Kontaktbereich unbedingt auch BaTiO3; enthalten muf3. Die Kombination
BaTiOs; - Fresnoit wurde bereits besprochen. Sie liefert ein Eutektikum bei 1347 °C, dasein
Flissigphasensintern bei 1300 °C nicht erméglicht. Das gilt auch fiir die Kombination BaTiO3
- BagTi17040 (vgl. Abschnitt 4.4), die das tibliche Eutektikum fur das System BaTiOs - TiO,
bei 1332 °C[10] liefert. Dadle drel Verbindungen erst deutlich oberhalb von 1300 °C
schmelzen, verbleibt zur Bildung einer FlUssigphase nur noch die Mdglichkeit, dal3 alle drei
Phasen zu deren Entstehung erforderlich sind.

Genau in dem durch diese drei Phasen aufgespannten Dreieck innerhalb des terndren Phasen-
diagramms BaO-TiO,-SIO, befindet sich ein von Guha u. Kolar [69] gefundenes ternares
Eutektikum. Dieses Eutektikum hat nach den Angaben der Autoren eine Zusammensetzung
von 33 mol% BaO, 54 mol% TiO, und 13 mol% SiO, (das entspricht 35,7 mol% BaTiOs,
17,9 mol% BasTi17040 und 46,4 mol% Fresnoit bzw. einem molaren Verhdtnis von BaTiOs :
BagTi17040 : Fresnoit von 2 : 1 : 2,6) und eine eutektische Temperatur von 1195 °C £ 5K.

45.2.1. DasVerhaten desterndren Eutektikums

Die Hohenkurve einer Aufschiittung mit dieser Zusammensetzung auf einem BaTiOz-Grin-
ling ist im Bild 29 zu sehen. Diese Probe wurde von 1215 °C bis zum vollsténdigen Einsinken
der Aufschittung bel 1271 °C mit 1 K/min geheizt und dann fir 1 h gehalten. Die Hohenkur-
ve zeigt den fur ein Eutektikum zu erwartenden Verlauf mit einem starken Abfall der Héhe
wéahrend des Aufschmelzens. Dies gilt auch fur die hier nicht dargestellte Hohenkurve zu der
gleichen Aufschittung mit einer Platinfolie als Substrat. L etzteres zeigt, dal3 zur Bildung der
Schmelze kein zusétzliches BaTiO5 aus dem Substrat notwendig ist. Damit durfte die von
Guhau. Kolar [69] angegebene Zusammensetzung der eutektischen zumindest sehr nahe
kommen. Der fr den Schmelzprozel3 charakteristische Hohenabfall ereignet sich fir beide
Substrate im Temperaturbereich zwischen etwa 1265 °C und 1270 °C. Innerhalb dieses Inter-
valls befindet sich auch das Maximum des DTA-Aufschmel zpeaks des terndren Eutektikums
(vgl. [77]). Es sei an dieser Stelle nochmals darauf hingewiesen, dal3 aus dem starken Héhen-
abfall im Heizmikroskop nicht auf den Schmelzpunkt geschlossen werden kann. Dieser liegt
systematisch unterhalb der fir den Héhenabfall bestimmten Temperaturen, wie bereitsim Ab-
schnitt 4.3 diskutiert wurde.

Der zu der im Bild 29 dargestellten Hohenkurve der eutektischen Aufschittung gehérige Sin-
terkorper zeigt im Zentrum einen deutlichen Krater, d.h. in diesem Bereich wurde BaTiOs
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von der Schmelze gelst. Das Anldsen des BaTiOs-Substrates ist verstandlich, da die eutek-
tische Schmelze bei Uberschreiten der eutektischen Temperatur durchaus weitere Mengen an
BaTiO3 entsprechend dem Anstieg der zugehérigen Liquidusflache im Phasendiagramm zu
|6sen vermag - und die eutektische Temperatur von 1195 °C [69] ist hier um fast 80 K Uber-
schritten. Auf3erdem hat sich die Schmelze infolge der Kapillarwirkung tber den gesamten
Sinterkorper verteilt.
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Bild 29: Hohenkurven einer Aufschittung mit der Zusammensetzung des terndren Eutekti-

kums nach Guha u. Kolar [69] und von SiO,, jewells auf einem BaTiO3z-Griinling
Die genannten Beobachtungen treffen auch zu fur einen zweiten Sinterkdrper, der bei anson-
sten gleicher Behandlung nach dem Einsinken der Schmelze nicht bei 1271 °C sondern bel
1280 °C fur eine Stunde gehalten wurde. Trotz der mit dieser Temperaturerh6hung zu erwar-
tenden, erhdhten Loslichkeit zeigt |etzterer -
ebenso wie der bel 1271 °C gesinterte - kel-
nerlei Anzeichen von anomalem Kornwachs-
tum, auch nicht in unmittelbarer Néhe des
Kraterrandes (Bild 30). Eine mogliche Ursa
- che (vgl. hierzu auch die Argumentation im
Rahmen des Auswachseffektes im Ab-
schnitt 4.6.1) fur dieses bezlglich des Flus-
sigphasensintern inaktive Verhaten des ter-
naren Eutektikums ware eine zu geringe
Erhoéhung der Léslichkeit von BaTiOz mit
zunehmender Temperatur. (Die Loslichkeit
M selbst ist in diesem Zusammenhang unerheb-
lich. Sie ist auch keineswegs gering, wie die
Zusammensetzung des Eutektikums mit
elnem molaren Verhdtnisvon BaTiOs :
BasTi1704 : Fresnoitvon2:1: 2,6 zeigt.)
Dies hétte einen steilen Anstieg der Liquidusflache auf der Linie zwischen dem ternaren Eu-
tektikum und BaTiO;3 zur Folge. Dazum Verlauf der das Eutektikum umgebenden Liquidus-
flachen keine Daten verfugbar sind, bleibt dies zunéchst nur eine plausible Hypothese. Es sei
aber darauf hingewiesen, dal3 das Auftreten des anomalen Kornwachstums in BaTiOs-

Bild 30: Smteroberflacheln unmlttel barer N&
he des Kraterrandes der bel 1280 °C
fur 1 h gesinterten Probe (ESEM)
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Keramiken mit SIO,-Zugaben hierzu keinen Widerspruch darstellt, wie im folgenden erlautert
wird.

45.2.2. DasVerhalten von SiO,-Aufschittungen

Betrachtet man die Reaktionsgleichung VIl auf Seite 39 und die Zusammensetzung des ter-
néren Eutektikums - mit einem molaren Verhaltnis von BaTiOs : BasTi1704 : Fresnoit von
2:1:2,6-, sowird man feststellen, dal3 zur Bildung des Eutektikums nur 23,64 % des ent-
standenen Fresnoits verbraucht werden. Daraus folgt, dal3 in einem Sinterkorper mit SIO,-Zu-
satz nach Uberschreiten der eutektischen Temperatur nicht nur BaTiOs sondern auch das hier
noch vorhandene Fresnoit fUr die Losung in der Schmelze zur Verfligung steht. Damit ist fr
den Verlauf der Lodlichkeit von BaTiOs eine andere Linie auf der Liquidusfléche verantwort-
lich alsim zuvor diskutierten Fall. Wenn diese Linie einen geringeren Anstieg aufweist al's
jene vom ternaren Eutektikum in Richtung BaTiOs, dann hétte das einen stérkeren Anstieg
der L6slichkeit von BaTiOz mit steigender Temperatur zur Folge. Das wiederum konnte eine
Umkristallisation via Ostwaldreifung ermoglichen. Damit erkléart diese Hypothese sowohl das
Ausbleiben des Flissigphasensinterns bel Zugabe des ternéren Eutektikums als auch sein Auf-
treten bei Zugabe von SiO..

Im Bild 29 auf Seite 40 ist neben der Hohenkurve des ternéren Eutektikums auch die fur SiO,
mit einem BaTiO3-Grunling als Substrat eingezeichnet. Auffallig sind die extrem unterschied-
lichen Einsinkgeschwindigkeiten der beiden Proben, die im dargestellten Temperaturbereich
mit der gleichen Geschwindigkeit von 1 K/min aufgeheizt wurden. Eine Ursache fur dieses
unterschiedliche Verhalten besteht darin, dal? die SIO,-Aufschittung nur im Kontaktbereich
zwischen BaTiOs-Substrat und SiO,-Aufschiittung eine Schmelze zu bilden in der Lage ist,
wéhrend das ternére Eutektikum selbst, d.h. innerhalb der gesamten Aufschiittung, auf-
schmilzt. Dieser Unterschied auf3ert sich auch in den Konturen der Aufschuttung wahrend des
Schmelzprozesses. Die ternére eutektische Auf-
schuttung weist schon mit Beginn des starken
Hohenabfalls eine glatte Oberflache auf. Im
Gegensatz dazu ist das bei der SiO,-Aufschiit-
tung erst bei sehr geringen Hohen zu beobach-
ten. Genau diese spéate Gléttung der Konturen
zeigt die SiO,-Aufschittung auch auf einem
BaTiOs-Einkristall (vgl. Bild 33d auf Seite 43).

2 Interessant ist, dai3 die an der Grenzflache
zwischen SiO»-Aufschiittung und BaTiOs-
: e R Grunling entstehende Schmelze nur etwa

Bild 31: Gewachsene Korner im Gernzbe- 100 um bis 150 pm (graues Gebiet im Bild 31)
ra Ch Zwischen fruherer__S| .OZ'AUf' in den Sinterkorper eindringt. In diesem Be-
schiittung (hell) und Grinling (dun-  rjch wird dann unmittelbar des anomale Korn-
kel) (Mikroskopie/ Tmax = wachstum ausgel st. Obwohl diese Probe nach
1282 °C) dem Einsinken der Aufschittung bei 1282 °C

nicht gehalten, sondern sofort mit 10 K/min abgekihlt wurde, sind einzelne Korner bis zu

einem Durchmesser von ca. 30 um gewachsen. Das zeigt, dal3 die aus BaTiO3; und SiO, ent-

stehende Schmel ze das anomal e K ornwachstum auszul 6sen vermag, d.h. sieist im Unter-

schied zum terndren Eutektikum aktiv beziiglich des anomalen Kornwachstums. Dieses Ver-

halten kann mit der obigen Theorie zwanglos erkléart werden.

Die Entstehung der FlUssigphase |83t sich besser verfolgen, wenn als Substrat ein BaTiOs-
Einkristall verwendet wird. Im Gegensatz zum BaTiOs-Grinling kann die sich bildende
Schmelze in diesem Fall nicht abgefihrt werden und verbleibt auf dem Einkristall. Das eroff-
net dann aul3erdem die Mdglichkelt, die entstandenen Phasen im Léngsschliff der erkalteten
Probe mittels ESMA zu analysieren.

.
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Im Bild 32 ist die Hohenkurve einer SiO,-Aufschittung auf einem BaTiOs-Einkristall darge-
stellt. Zum Vergleich sind zwei Hohenkurven von SiO,-Aufschittungen mit einem BaTiOs-
Grunling als Substrat eingezeichnet. Davon ist eine (Symbol: Kreis) bereitsim Bild 29 auf
Seite 40 enthalten. Sieist hier nochmals eingezeichnet, um die schlechte Reproduzierbarkeit
fur den Fall der SiO,-Aufschittungen zu illustrieren.
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Bild 32: Hohenkurven einer SIO,-Aufschittung auf einem BaTiOs-Einkristall (Die
Buchstaben beziehen sich auf Bild 33.) bzw. auf BaTiOs-Grinlingen

Der Anstieg der Hohe zwischen b und cim Bild 32 ist auf ein "Aufrichten” der Aufschiittung
zurtickzufthren, wie dasim Bild 33 (Teilbilder b und ¢) deutlich zu sehen ist. In dem zugeh6-
rigen Temperaturbereich sind keinerlei Phasentibergange des SiO; bekannt (vgl. [81]), so dal3
diese as Erkléarung fir das "Aufrichten" entfallen. Die andeutungswei se erkennbaren Menis-
ken zwischen BaTiOs-Einkristall und Aufschittung in den Teilbildern b und ¢ deuten darauf
hin, dal? erste geringe Mengen an Flussigphase im Kontaktbereich zwischen SiO, und BaTiO3
entstehen. Der mit dem "Aufrichten” der Aufschittung verbundene Anstieg der Hohe beginnt
etwa zwischen 1205 °C und 1210 °C (vgl. die Hohenkurve im Bild 32). In diesem Tempera-
turbereich kommt al's Fliissigphase durchaus das ternére Eutektikum mit der von Guha u.
Kolar [69] ermittelten Schmelztemperatur von 1195 °C + 5K in Frage.

Fir den Effekt des " Aufrichtens’ selbst wird folgende Erkl&rung vorgeschlagen: Eine Flissig-
phase entsteht offenbar nicht gleichzeitig an allen Kontaktstellen zwischen BaTiO3; und SiO..
Im Fall der Probe im Bild 33 bildet sich eine Schmelze offensichtlich nur im rechten Teil des
Kontaktbereichs (vgl. die Teilbilder b und c). Das wiederum durfte durch den unterschiedli-
chen Grad der Fresnoitbildung im Festphasenbereich verursacht sein.

Wie bereits auf Seite 39 ausgefiihrt, erfolgt die Fresonitbildung geméal’ der Reaktionsglei-
chung VII. In Gebieten, in denen sich Fresnoit, BasTi17040 und BaTiO3 im gegenseitigen
Kontakt befinden, kann dann bei Erreichen der eutektischen Temperatur die Bildung der eu-
tektischen Schmel ze einsetzen. Ersteres wird aber sicher nicht im gesamten Bereich der Fl&
che unter der Aufschittung der Fall sein, denn im Gegensatz zu der M odellanordnung von
Hesse u. Mitarbeitern [80], wo der innige Kontakt zwischen BaTiO3; und SO, durch das Auf-
dampfen der SIO,-Schicht sichergestellt ist, liegt die Aufschiittung nur lose auf dem Substrat
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auf. Das SIO, wird daher nur dort mit dem BaTiOs-Substrat reagieren, wo der Kontakt vor-
handen ist.

Die entstehende Flissigphase wird von der Grenzflache zwischen Aufschittung und Substrat
ausgehend auch Kapillaren und Spalte fiillen und dort Menisken bilden. Diese wiederum wer-
den Uber Zugkréfte infolge der Oberflachenspannung und die Wirkung des kapillaren Unter-
druckes (vgl. hierzu auch die Ausfihrungen im Abschnitt 4.6.5 ab Seite 73) Kréafte ausiben,
die u.a. zwischen Aufschittung und Substrat wirken. Da die Aufschiittung infolge der Sinte-
rung wahrend der Aufheizens die Form eines - natrlich noch pordsen - zusammenhéngenden
K orpers angenommen hat, vermogen diese Kréfte offensichtlich, diesen Korper gegen das

Substrat zu bewegen.
i — S
|
a 1200 °C b 1217 °C
1 g
|
c 1224 °C d 1253 °C

Bild 33: Stadien des Aufschmelzens von
SO, in Kontakt mit einem BaTiOs-
Einkristall (Die Buchstaben bezie-
hen sich auf die Ho6henkurve im
Bild 32.)

e 1260 °C

Diese Bewegung resultiert nicht immer in dem hier beschriebenen "Aufrichten” des Auf-
schiittkorpers auf dem Einkristall. Sieist aber reproduzierbar, wobel sie nicht immer der H6-
henkurve zugénglich ist. Selbst bei Verwendung eines Griinlings als Substrat kann die Wir-
kung der Kréfte zwischen Aufschittung und Substrat mitunter detektiert werden. Obwohl hier
zumindest ein Teil der entstehenden FlUssigphase in den Grunling abgefuhrt wird und damit
an der Grenzflache zwischen Aufschiittung und Substrat nicht mehr zur Verfiigung steht. Als
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Resultat des Einwirkens der beschriebenen Kréfteist in diesem Fall der Aufschittkorper in
zwei Telle zerbrochen, wie im Bild 34 zu sehen. In der zugehorigen Hohenkurve auf Seite 42
(Bild 32, Symbol: Dreieck) aufiert sich dasin einem Anstieg der Hohe zwischen ca. 1210 °C
und 1220 °C. Allerdings zeigt die Hohenkurve in einem zweiten Versuch mit einem BaTiOs-
Grinling als Substrat (Bild 32, Symbol: Kreis) keinerlei Anzeichen fir das Entstehen einer
I l l I I Flissigphase in diesem Temperaturbereich und

| im Mikroskop war auch keine Bewegung des
SiO,-Aufschiittkérpers auszumachen. Insofern
soll dasim ersten Versuch beobachtete Zerbre-
chen des Aufschittkorpers nicht Gberbewertet
werden. Es zeigt lediglich, dal3 die zur Interpre-
tation der Bewegung zwischen SiO,-Aufschiit-
tung und BaTiOs-Einkristall herangezogenen
Kré&fte unter gunstigen Umstanden auch an der
Grenzflache zwischen Aufschiittung und Grin-
: ] : ling wirken. Im Zusammenhang mit der Bewe-
Bild 34: Kontur € neS SOZ'AUf&hUttkor' gung des Aufg:huttkorpers auf dem BaTiO3_

pers auf einem BaTiOs-Grinling  Ejnkristall betrachtet, ist das Zerbrechen des

bei 1220 °C Aufschiittkorpers aber ein weiteres Indiz fur die
Entstehung von geringen Mengen des terndren Eutektikums.

Generell ist die Reproduzierbarkeit der Hohenkurven zu SiO,-Aufschiittungen (vgl. Bild 32
auf Seite 42) deutlich schlechter als die aller anderen in dieser Arbeit ermittelten Hohenkur-
ven. Das kann nicht allein mit dem Fakt erklart werden, dal3 die Flissigphase an der Grenzfl&
che zwischen Aufschittung und Substrat entsteht. Das zeigt ein Vergleich mit den Hohenkur-
ven fir BasTi17040-Aufschiittungen auf BaTiOs-Grinlingen im Bild 48 auf Seite 57. Auch in
diesem Fall bildet sich die Schmelze an der genannten Grenzflache. Im Unterschied zu den
SiO,-Aufschittungen sind hier keinerlei Festphasenreaktionen zu erwarten, da BagTi17040 be-
reits eine der sich mit der eutektischen Schmelze im Gleichgewicht befindlichen Phasen ist.

L etzteres hat andererseits zur Folge, dal? wegen des Uberangebotes des al's Substrat verwende-
ten Bariumtitanats (der zweiten Gleichgewichtsphase) die gesamte BagTi17040 -Aufschiittung
wahrend des Aufschmelzens des Eutektikums aufgebraucht wird. Damit dirften zu der
schlechten Reproduzierbarkeit im Fall der SiO,-Aufschiittungen sowohl die nur teilweise ab-
geschlossene Festphasenreaktion als auch die geringe Menge an entstehender Flissigphase
beitragen.

Ein vadlliges Aufschmelzen der SiO,-Aufschittung wird im untersuchten Temperaturbereich
in keinem Fall beobachtet. Dies gilt auch fur die Einkristallsubstrate, obwohl in diesem Fall
die sich bildende Schmelze nicht abgefuhrt wird. Zumindest aber entsteht eine zum Glé&tten
der Oberflache der Aufschiittung ausreichende Menge an Flissigphase, wie das im Bild 33d
zu seheniist.

Ein Langsschliff (Bild 35) der dort dargestellten Probe wurde an der Cameca-Mikrosonde auf
seine Zusammensetzung hin untersucht. An der Grenzflache zum BaTiOs-Einkristall findet
sich zunéchst ein ca. 10 um breiter Saum aus BasTi17040 und Fresnoit. Beide Phasen greifen
in etwa kammformig ineinander. Der Fresnoit setzt sich fort in einen zweiten, ungefahr 10 um
bis 30 um breiten Bereich hinein, der ausschliefdlich aus Fresnoit besteht. Im sich daran
anschlief3enden, oberen Gebiet der Aufschittung wird neben der Hauptphase SO, auch
BasTi17040 und Fresnoit nachgewiesen. Der hohe Anteil von SiO; bestétigt die bereits aus den
Konturbildern (Bild 33, Seite 43) gefolgerte Annahme, dal3 nur ein Teil der Aufschiittung auf-
geschmolzen ist. Offensichtlich ist die entstehende Flissigphase nicht in der Lage, das gesam-
te SO, zu l6sen. BaTiOs ist im gesamten Gebiet der teilweise aufgeschmol zenen Aufschiit-
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tung nicht nachweisbar. Der unregel maRige Aufbau der Kristallisationsstrukturen® zeigt
auch, dal3 es sich bei der letztlich entstandenen Flissigphase weder um ein bindres, noch um
ein terndres Eutektikum handelt, d.h. die im Verlauf des Versuches bis zur Maximaltempera-
tur von 1260 °C entstandene Schmelze hat weder die Zusammensetzung eines bindren, noch
die eines terndren Eutektikums.

r=

c Ba d Ti
Bild 35: SE- und Elementverteilungsbilder des Kontaktberei chs zwischen SiO,-Aufschiittung
und BaTiOs-Einkristall

Das bedeutet nicht, dal3 nicht Teilbereiche solche eutektischen Strukturen aufweisen kénnen.
So sind im Bild 35 ober- und unterhalb des Fresnoitbandes regel maliige Gebiete mit der Pha-
senfolge Fresnoit-BasTi17040 zu erkennen.

Diese Ergebnisse sollen im folgenden mit Hilfe des Gibbsschen Dreiecks im Bild 36 disku-
tiert werden: Da sich die Gesamtzusammensetzung aller gefundenen Phasen auf der Linie

3 Kristallisationsstrukturen eutektischer Schmelzen - sogenannte eutektische Strukturen -
weisen Ublicherweise eine regelméaldige Abfolge der erstarrten Phasen auf (vgl. hierzu z.B.
[82] und [83]).
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"SIO,-BaTiO3" befinden mul3, erfordert die Bildung des terndren TiO,-reichen Eutektikums
auch die Existenz einer Phase innerhalb der Ba-reichen Hélfte des Dreicks. Berticksichtigt
man die Bildung von Fresnoit und BagTi17040 im Festphasenbereich, so wird diese Phase der
Fresnoit sein. Ein weiteres Indiz fUr die Entstehung des terndren Eutektikums ist die bereits
auf Seite 44 diskutierte Bewegung der Aufschiittung. Da dieses Eutektikum innerhalb des
Dreiecks "BaTi10s-Fresnoit-BasTi17040" liegt, konnen zumindest die innerhalb des schmalen
Saums an der Grenzflache zum BaTiOs-Einkristall im Bild 35 erkennbaren Strukturen al's eu-
tektische Strukturen interpretiert werden. Das Fehlen von isolierten BaTiOs-Ausscheidungen
in diesem Bereich ist nicht Uberraschend, da hier die Kristallisation am vorhandenen BaTiOs-
Substrat guinstiger ist als eine homogene Keimbildung.
Sio,
00w 1,0 —*  SiO,-BaTiO,

—*— Fresnoit - BaGTi”O 20

0,1 0,9 -—* - Fresnoit - BaTiO,
Fresnoit - TiO
0,2 0,8 X ternares Eutektikum
0,3 0,7
Q)QQ 0’4 0,6 N\

0.8 W 0.2
0,9 W\ 0,1
1,0 \/\

N

BaOo0,0 01 02 03 04 05 06 0,7 08 09 1,OTiO2
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Bild 36: Gibbssches Dreieck fir das System BaO-TiO»-SIO,

Die Schmelze ist folglich durchaus in der Lage BaTiOs auszuscheiden, aber eben nicht auf
dem Wege einer homogenen Keimbildung. Damit besteht nun auch kein Widerspruch mehr
zum Verhalten der SIO,-Aufschittung auf einem BaTiO3z-Grinling. Das dort beobachtete
Auftreten des anomalen Kornwachstums (vgl. Bild 31 auf Seite 41 und die Ausfihrungen
dort) im mit Flussigphase getrankten Bereich des Griunlings erfordert das L 6sen und Wieder-
ausscheiden von Bariumtitanat. Eine homogene Keimbildung ist aber nicht nétig, dadie
BaTiOs-Korner als Keime zur Verfligung stehen. Die beziiglich des anomalen Kornwachs-
tums aktive Flissigphase mul3 sich demnach aus den Phasen BaTiOs, BagTi17040 und Fresnoit
aufbauenlassen und muf? sich damit innerhalb des Phasendreiecks "BaTiOz-BagTi17040-Fres-
noit" befinden.

4.5.2.3. Untersuchung von BagTi,7040-Fresnoit-Aufschiittungen

Zur Uberpriifung dieser Hypothese wurden die beiden Phasen BagTi17040 und Fresnoit im
Kontakt zueinander und zu einem als Substrat verwendeten BaTiOs-Griunling im Heizmikro-
skop untersucht. Dazu wurden zwei Aufschittungen aus Fresnoit bzw. BagTi17040 nebenein-
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ander auf einem Grinling plaziert und mit 5 K/min bis 1300 °C aufgeheizt und dann mit

10 K/min abgeklhlt. Die Stadien des Aufschmelzens dieser beiden Aufschiittungen zwischen
1287 °C und 1295 °C sind im Bild 37 dargestellt. Im Kontaktbereich zwischen Fresnoit und
BasTi17049 bilden sich offenbar zunéchst geringe Mengen einer Schmelze, deren Menisken im
Kontaktbereich (vgl. hierzu auch die Ausfiihrungen auf Seite 44) eine Bewegung der beiden
Aufschuttkorper gegeneinander - hier ein Anheben des BagTi17040 - verursachen. Im weiteren
Verlauf des Aufheizens erhdht sich der Anteil der Flissigphase und bel 1295 °C ist bereits
eine deutliche Gléattung der Oberflache zu erkennen. Die Kontur der nun zum grof3en Teil
aufgeschmolzenen Aufschittungen &3t auch keine Zuordnung von Fresnoit und BagTi17040
mehr zu. Die Verringerung der Hohe bzw. der Flache des zu diesem Zeitpunkt noch
sichtbaren Teils der Aufschittung deutet auf ein starkes Anldsen des Substrates durch die
Schmelze hin. Dies wird bestétigt durch den auf der abgekiihlten Probe vorhandenen, deut-
lichen Krater.

b ~ 1288°C

c 1289°C  d - 1291°C

: BT

Sk

e 1292 °C f 1295 °C

Bild 37: Stadien des Aufschmelzens von zwei Aufschittungen aus Fresnoit (links) und
BagTi17040 (rechts) auf einem Si-freien BaTiOs-Griinling

Dariber hinausist auch hier die Schmelze in einen schmalen Saum um den Krater herum ein-
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gedrungen und hat dort - wie im Falle der SIO,-Aufschittung (vgl. Bild 31 auf Seite 41) - das
anomale K ornwachstum ausgel 6st (Bild 38). Innerhalb dieses ca. 600 um bis 700 um breiten
Saumes befinden sich gewachsene Korner mit Durchmessern von etwa 6 pm bis 10 pm.

Der sichtbare Beginn der Ausbildung einer Schmelzphase im K ontaktbereich zwischen Fres-
noit und BagTi17040 bedeutet nicht, dald es sich bel der anféanglichen Flissigphase um ein Eu-
tektikum zwischen diesen Phasen handelt. Das zeigen Versuche mit der gleichen Aufschuit-
tungskonstellation, aber mit Platin als Substrat. Dort sind bis 1340 °C keinerlei Anzeichen fur
das Entstehen einer Flussigphase zu erkennen, d.h. fir die Bildung der beobachteten Flissig-
phase sind zwingend alle drei Phasen erforderlich.

Dadie Konturen im Bild 37 natrlich nur Informatlonen Uber die Teile des Kontaktbereiches
zwischen dem Substrat und den Aufschit-
tungen liefern, deren Umrisse zuféllig sicht-
bar sind, kann es nicht verwundern, dal3 die
Entstehung der ersten Mengen an Flissigpha
' 4 seder Beobachtung entzogen bleibt. Zum
Zeitpunkt desin den Teilbildern b und c do-
kumentierten Anhebens des BagTi17040-Auf-
schiittkorpers dirften diese ersten Mengen an
Schmel ze also 1angst gebildet worden seinin
einem der Beobachtung nicht zuganglichen
Bereich, in dem ale drei Phasen in Kontakt
miteinander kommen konnten. Dieim

Bild 37 angegebenen Temperaturen liegen
somit deutlich oberhalb der Schmelztempe-
ratur der zuerst entstehenden Mengen an
Flissigphase, zumal die benutzte Aufheiz-
geschwindigkeit von 5 K/min - verglichen mit der sonst verwendeten von 1 K/min - diesen
Abstand noch erhoht.

Abgesehen von den aufgefihrten Problemen bei der Ermittlung von Schmelzpunkten zeigen
die Experimente mit BagTi17040-Fresnoit-Aufschittungen klar, dal3 eine aus den Phasen
BaTiO3, BasTi1704 und Fresnoit entstehende Flussigphase das anomale Kornwachstum aus-
zul6sen vermag. Theoretisch ist nicht auszuschlief3en, dal3 im ternaren System BaO-SiO,-
TiO; innerhalb des Phasendreieckes BaTiOs-Fresnoit-BasTi;17040 neben dem ternéren Eutek-
tikum von Guha u. Kolar [69] ein weiteres ternares Eutektikum vorliegt. Dazu mufdte aller-
dings in diesem Phasendreieck eine kongruent schmelzende, ternédre Verbindung existieren
(vgl. hierzu [9], [84], [85], [86] oder [87]). Davon einer solchen Verbindung aber nichts be-
kannt ist, kann in Anbetracht der bereits diskutierten Ergebnisse davon ausgegangen werden,
dal3 im genannten Phasendreieck nur das ternére Eutektikum von Guha u. Kolar [69] exigtiert.

Wie bereits diskutiert, vermag dieses Eutektikum nicht, das anomale K ornwachstum auszul 6-
sen (vgl. Bild 30 auf Seite 40). Dagegen sollte es sehr wohl in der Lage sein, das Verdich-
tungsverhalten zu beeinflussen. Infolge der guinstigeren Abgleitmoglichkeiten der BaTiOs-
Korner untereinander bei Anwesenheit eines Flssigkeitsfilms zwischen den Kornern, ist in
Abhéngigkeit von der Menge an Flssigphase und deren Verteilung im Sinterkdrper eine
mehr oder weniger deutliche Erhdhung der Schwindungsrate zu erwarten. Das wiederum wird
u.a beeinflufd vom Betrag der SiO,-Zugabe, von deren Verteilung im Grinling und von dem
bis zum Entstehen der Schmelze erreichten Phasenbestand. Der fur die Erh6hung der Schwin-
dungsrate in Frage kommende Temperaturbereich kann ndherungswei se eingeschrankt wer-
den auf Temperaturen zwischen 1195 °C (Schmelzpunkt des ternéren Eutektikums nach Guha
und Kolar [69]) und 1270 °C (Abfall der Hohenkurve im Bild 29 auf Seite 40). Tatsachlich
sind von Vdltzke u. Abicht [88] in diesem Temperaturbereich fur Proben mit TiO,-SiOx-Zu-
gaben deutlich héhere Schwindungsraten beobachtet worden als fur solche mit TiO,-

Bild 38 Smteroberflache |n unmittel barerN&
he des Kraterrandes (ESEM / Hohen-
kurveim Bild 37)
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Zusétzen.

Zusammenfassend ergibt sich damit fur die Entwicklung der in BaTiOs-Sinterkdrpern mit
SiO,-Zusétzen lokal entstehenden Schmelze und ihre Wirkung auf Verdichtung und Korn-
wachstum folgendes Bild:

Schon im Temperaturbereich des Festphasensinterns wird sich an den Kontaktstellen
zwischen SiO, und BaTiO3 Fresnoit und BagTi17040 entsprechend der Reaktionsgleichung

28 BaliOz+22S5 0, - 11Ba;TiS,0g + BagTi17040 (V| |)

bilden. Bel Ublichen Aufheizgeschwindigkeiten von 10 K/min ist keine vollstandige Umset-

zung zu BasTi17040 und Fresnoit zu erwarten, so dal3 in den Gebieten, die urspringlich nur

SO, und BaTiO3 enthielten, alle vier Phasen - BaTiO3, SIO,, BagTi1704 und Ba,TiSi,Og -

vorliegen durften.

1. Mit dem Erreichen der eutektischen Temperatur werden sich lokal erste, geringe Mengen
der ternéren eutektischen Schmelze dort bilden, wo sich die drei Phasen BaTiOs, Fresnoit
und BasTi17040 im gegenseitigen Kontakt befinden. Die Menge dieser Schmelze wird sich
mit steigender Temperatur weiter erhthen bis das gesamte BagTi17040 aufgebraucht ist. Zu
diesem Zeitpunkt dirfte sich die Zusammensetzung dieser Flissigphase kaum geandert
haben und sollte im wesentlichen noch der des terndren Eutektikums von Guha und
Kolar [69] mit einem molaren Verhdtnisvon BaTiOs : BagTi17040 : Fresnoitvon2:1: 2,6
entsprechen. Die entstandene Flissigphase befordert infolge der glinstigeren Abgleitmog-
lichkeiten der BaTiOs-Korner untereinander die Verdichtung des Sinterkorpers. Sie ermog-
licht in dieser Zusammensetzung aber nicht das anomale Kornwachstum.

2. Mit weiter steigender Temperatur - ab etwa 1270 °C - wird sich die Zusammensetzung der
Schmelze infolge des Auflsens von Fresnoit, SIO, und BaTiO3; entsprechend dem Verlauf
der Liquidusflachen verschieben. Die so modifizierte Schmelze ermoglicht das anomale
Kornwachstum noch unterhalb von 1300 °C.

Die dargel egten Ergebnisse zeigen aber auch ein prinzipielles Problem bei der Interpretation
des Einflusses von "terndren” Additiven auf Flissigphasenbildung und Kornwachstum. Hier
sollen unter "terndren” Additiven solche verstanden werden, die mit BaTiOz; zusammen nicht
als quasibinére Systeme betrachtet werden kdnnen, sondern die zwingend im Rahmen eines
ternéren Systems - im allgemeinen im Rahmen des Systems Additiv-BaO-TiO, - behandelt
werden missen. In bindren Systemen kann sich die Zusammensetzung der FlUssigphase aus-
gehend von der Konzentration der eutektischen Schmelze nur durch weiteres Ldsen von
BaTiO3; mit steigender Temperatur in Richtung BaTiOs verschieben. Im Gegensatz dazu ist in
terndren Systemen diese Richtung erst nach dem Auflésen aller anderen nach der Bildung der
ternaren eutektischen Schmelze tibrig bleibenden Bestandteile des Additivs vorgegeben - im
Falle von SiO,-Zugaben sind das Fresnoit und ggf. SiO,. Genau in diesem Temperatur- bzw.
Zeitintervall zwischen der Bildung der ternéren eutektischen Schmelze und dem Auflésen
aler anderen Bestandteile des Additivs aber hat die FlUssigphase in Abhéngigkeit von ihrer
Zusammensetzung unterschiedliche Wirkungen auf Verdichtung und Kornwachstum, wie fur
SO, gezeigt wurde. Um die Zusammensetzung der FlUssigphase und deren Loslichkeit fir
BaTiO3; ermitteln zu kdnnen, wére die genaue Kenntnis aller Details des ternéren, dreidimen-
sionalen Phasendiagramms in diesem Bereich erforderlich. Abgesehen von der fraglichen Ein-
stellung des Gleichgewichts in den lokal aufschmelzenden Bereichen des Sinterkorpers (vgl.
hierzu auch die Ausfuhrungen im Abschnitt 2.1) sind diese Details nicht bekannt. Dadie
Erstellung von ternéren Phasendiagrammen mit einem erheblichen Aufwand verbunden ist,
stellt die hier beschriebene Nutzung der Heizmikroskopie eine sehr glinstige Mdglichkeit dar,
die Wirkung von "terndren” Additiven auf Verdichtung und Kornwachstum zu untersuchen.
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Beziiglich der Zugabe von SiO,-haltigen Additiven ergeben sich aus den vorgestellten Experi-

menten folgende Schlufl3folgerungen:

1. Die Zugabe in amorpher Form bzw. als Precursor sollte auf3er im Falle von "reinem” SIO;
bevorzugt werden gegentiber einer Zugabe von Mischungen, die SiO, bzw. Fresnoit in kri-
stalliner Form enthalten. Nur im ersten Fall kann von verglei chbaren Zusammensetzungen
der Flussigphase in den verschiedenen lokalen Aufschmel zbereichen ausgegangen werden.

2. Additive mit der Zusammensetzung des ternaren Eutektikums oder mit einer Zusammen-
setzung, die einem molaren Verhatnis von BagTi17040 zu Fresnoit von 1 zu 2,6 entspricht,
konnen das Schrumpfungsverhalten verbessern, nicht aber - bis zu einer Temperatur von
1280 °C - das anomale K ornwachstum befordern.

3. Bel der Zugabe von Fresnoit zu stéchiometrischem Bariumtitanat ist die lokale Bildung
eine Flussigphase unterhalb von 1300 °C nicht zu erwarten, wohl aber bei Verwendung
von Bariumtitanat mit TiO»-Uberschu3.

4. Der fur eine Geflgesteuerung interessante Konzentrationsbereich liegt zwischen 1: 2,6
und 1 : 11 fir das molare Verhdltnis von BagTi17040 zu Fresnoit. Das entspricht der Zugabe
des Eutektikums bzw. der von "reinem” SiO,.

45.2.4. Dasternare System "BaTiOs-TiOx-Ba,TiSi,Og"

Trotz der zentralen Bedeutung von BagTi17040 kann diese Phase nicht als Eckpunkt eines bi-
ndren Randsystems innerhalb des ternéren Systems BaO-TiO,-SIO, fungieren, daBasTi17040
inkongruent schmilzt. Das gilt auch fir alle anderen Phasen zwischen BaTiOs; und TiO, (vgl.
Bild 1 auf Seite 5). Somit kommt als Eckpunkt eines bindren Randsystems lediglich TiO in
Frage. Alsternéares Subsystem wirde damit das System "BaTiO3-TiO,-Ba,TiSi,Og" folgen.
Das Randsystem BaTiOs-BaxTiSioOg wurde in diesem Abschnitt bereits besprochen und al's
binér identifiziert. Da es am bindren Charakter des Randsystems BaTiOs-TiO; keine Zweifel
gibt, mul3 lediglich noch das System "Ba,TiSi,Os-TiO," Uberprift werden.

Zu diesem System ist kein Phasendiagramm bekannt. Es gibt aber Arbeiten zur Mischkristall-
bildung von Fresnoit mit TiO, bzw. SIO,. Belous et al. [76] fanden, dal3 Fresnoit bis zu 4 Mol
TiO, 16sen kann und Coats et al. [89] konnten den partiellen Austausch von Si durch Ti im
Fresnoit entsprechend der Formel BapTi14xSi».xOg (0 < X < 0,14) nachweisen.
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0,7 Aufschiittung: Ba,TiSi,O, (Fresnoit) 0,7
g 0.6 Substrat: TiO,-Keramik 0.6
c 0,5 0,5
204 0.4
0 !
T

0,3 0,3
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Bild 39: Hohenkurve einer Fresnoit-Aufschittung auf einem TiO,-Keramiksubstrat
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Ein terndres Eutektikum befindet sich im Schnittpunkt der drei eutektischen Rinnen, die von
den bindren Eutektika der bindren Randsysteme ausgehen. Wenn es sich bei dem System
"Fresnoit-TiO," um ein bindres Randsystem handelt, dann mul3 die zugehorige eutektische
Rinne dieses System auch schneiden und dort ein binédres Eutektikum bilden.

Um dies zu Uberprifen, wurde eine Anordnung aus Fresnoit-Aufschittung und TiO,-Kera
miksubstrat im Heizmikroskop untersucht. Die zugehorige Hohenkurve (Bild 39) zeigt den
fur die Bildung eines Eutektikums typischen, drastischen Hohenabfall bei etwa 1280 °C.
Diese Temperatur liegt nicht nur deutlich Gber dem Schmelzpunkt des ternaren Eutektikums
von 1195 °C sondern auch tber der vergleichbaren Temperatur des Hohenabfalls fur die ter-
nére eutektische Aufschittung (vgl. Bild 29 auf Seite 40) von etwa 1270 °C. Damit ist auch
die Bedingung erfullt, dal3 die eutektische Temperatur des bindren Randsystems héher sein
mul3 a's die des zugehdrigen terndren Eutektikums.

Ba,TiSi,0,

ternares Eutektikum 0,0 1,0 Ba,Ti , Si, O, (0<x<0,14)

X
R " . 2 1+x

O "binares" Eutektikum = Eresnoit - Fresnoit+4 Mol TiO,
im System "BaTiO,-Si0," 0,1

0,9 —*— Fresnoit - Ba,Ti,,O
nach Rase u. Roy

740
BaTiO3 - "BaTiSiOS"
O  binare Eutektika 0,2
0,3

0,8 Verbindungslinien
zwischen den Eutektika

0> 0,4

N
&
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Bild 40: Gibbssches Dreieck fir das System "BaTiOsz-TiO,-BaTiSi,Og"

Wegen dieser Ubereinstimmungen soll hier ein erster Vorschlag zur Gestalt des ternaren Pha-
sendiagramms "BaTiOs-TiO,-Ba, TiSi,Og" gemacht werden unabhéngig davon, ob es sich bei
dem System "Fresnoit-TiO," tatsachlich um ein bindres Randsystem handelt oder nicht. Im
Gibbsschen Dreieck dieses Systems sind im Bild 40 neben den bisher bekannten Mischkri-
stallbereichen auch die Eutektika eingezeichnet.

Das von Rase u. Roy [71] fur das System "BaTiOs-SIO," ermittelte Eutektikum zwischen
BaTiOz; und "BaTiSiOs" liegt bzgl. der eutektischen Temperaturen zwischen dem ternéren Eu-
tektikum (1195 °C) und dem binaren Eutektikum im System BaTiO3z-Ba,TiSi,Og (1347 °C).
Dieser Sachverhalt und die Lage dieses "Eutektikums" in unmittelbarer Nahe der - im Bild 40
nicht eingezeichneten - Verbindungslinie zwischen dem bindern und dem terndren Eutektikum
lassen einen Verlauf der eutektischen Rinne zwischen dem terndren Eutektikum und dem
bindren Randsystem BaTiOs-Ba,Ti1Si,0g durch eben dieses "Eutektikum" erwarten. Damit
koénnen zumindest die im Bereich zwischen BaTiOs; und "BaTiSiOs" von Rase und Roy [71]
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gefundenen Daten einem - nicht quasibinéren - Schnitt zwischen BaTiO3 und einer Zusam-
mensetzung aus 50 mol% BaTiSi,Og und 50 mol% TiO, innerhalb eines ternéren Phasen-
diagramms zugeordnet werden. Als Verbindungslinien zwischen den einzelnen eutektischen
Punkten im Bild 40 wurden bewul3t Geraden gewahlt, um klarzustellen, dal3 aul3er den ver-
wendeten Punkten keine weiteren Erkenntnisse zum Verlauf der eutektischen Rinnen vor-
liegen. Darliber hinaus ist auch der Endpunkt fur das System BayTiSi,Og-TiO, nicht bestimmt
worden. Er sollte aber aul3erhalb des Mischkristallgebietes zwischen Fresnoit und TiO, und
damit unterhalb von 20 mol% Ba,TiSi,Og liegen.

Das Phasendiagramm fur das System "BaTiOs-TiO,-Ba; TiSi,Og" hat eine zentrale Bedeutung
nicht nur fir das Kornwachstum sondern auch fir das Schrumpfungsverhalten von BaTiOs-
Keramiken mit SIO,-haltigen Additiven. So fand Vdltzke [55] fur Fresnoit die geringste Akti-
vierungsenergie verglichen mit den anderen von ihm untersuchten Additiven. Er erklart das
mit einem viskosen Korngrenzengleiten, das Gleitprozesse ganzer BaTiOz-Partikel und damit
hohe Schrumpfungsraten erlaubt. Schon das V orhandensein von geringen Betragen an Flis-
sigphase zwischen den BaTiOs-Partikeln ist eine mogliche Erklérung fir die angenommene
geringe Viskositdt und damit fir das viskose Gleiten der BaTiOs-Partikel.
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4.6. Der Auswachseffekt

Ein Uberraschender Effekt, beobachtet an der Kombination Grinling - eutektische Aufschiit-
tung, erdffnet die Moglichkeit, Aussagen zum zeitlichen Verlauf des Kornwachstums zu tref-
fen. Dieser Effekt - im weiteren als Auswachseffekt bezeichnet - ist dadurch gekennzeichnet,
dal3 Material aus dem Bereich des Grinlings, in den zuvor die externe Schmel ze eingesunken
war, wieder aus dem Grinling "herauswéachst”. Beziglich der Hohenkurve (vgl. Ab-

schnitt 4.1) bedeutet das, dal3 der Verringerung der Hohe beim Einsinken der Schmelze bis
nahezu auf die Nullinie ein erneutes Anwachsen der Hohe im weiteren Verlauf folgt. In die-
sem Abschnitt wird gezeigt, dald dieser Auswachseffekt mit dem Kornwachstum im Grinling
korreliert und dal3 die externe Flissigphase als Detektor fir das Kornwachstum genutzt wer-
den kann.

Das a's Auswachseffekt bezeichnete Verhaten von eutektische Schmelzen bildenden Auf-
schittungen auf BaTiOs-Grinlingen soll zunéchst am Beispiel einer Aufschiittung mit der Zu-
sammensetzung des Eutektikums BaTiO3z-BagTi1704 erlautert werden.
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Bild 41: Hohenkurve (HOhe - Zeit) der eutektischen Aufschuttung BaTiOs-BagTi17040 auf
einem Si-freien BaTiOs-Grinling [P15] (a bezeichnet die Position von Bild 42)

Diese Probe wurde auch nach dem Aufschmelzen und Einsinken der Aufschittung weiter mit
1 K/min aufgeheizt. Der in der Aufheizphase beobachtete Anstieg der Hohe ist in der zugeho-
rigen Hohenkurve deutlich nachzuweisen (Bild 41). Die Umrisse dieses "herausgewachsenen”
Gebietes sind im Bild 42 fur den maximalen Héhenanstieg zu sehen. Der Grinling ist nach
diesem Heizregime im Randbereich vollstandig gewachsen, wie die Aufnahmen der abge-
kuhlten Probe (Bild 43) zeigen; aul3erdem ist die Beschrankung des ausgewachsenen Gebietes
auf den Zentralbereich des Grunlings gut erkennbar. Dieser Auswachseffekt tritt nicht nur bei
Sinterregimes auf, wie dem eben aufgefiihrten mit einer derartig hohen Maximaltemperatur,
sondern auch bei tblichen mit Haltezeiten von etwa 1 h und Haltetemperaturen leicht ober-
halb der eutektischen Temperatur.

Der Auswachseffekt hat seine Ursache nicht in Reaktionen innerhalb der Aufschittung, wie
Versuche mit Platinfolie als Substrat zeigten; hier sind aul3er dem Aufschmelzen der Auf-
schittung keine weiteren Reaktionen zu beobachten. Auch Experimente mit BaTiOs-Einkri-
stallen und fertig gesinterter Bariumtitanatkeramik, d.h. solcher mit vollstandigem Korn-
wachstum, al's Substrat lief3en oberhalb des Aufschmelzens der Aufschiittung keine weiteren
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Effekte mehr erkennen. Der Auswachseffekt ist auch nicht verbunden mit Dimensionsande-
rungen des Sinterkdrpers, da sich weder Hohe
noch Durchmesser in dem interessierenden Be-
reich andern - zumindest liegen mogliche An-
derungen unterhalb des Aufldsungsvermogens
des Mikroskops und waren dann so klein, dal3
sie die Volumenerhéhung im "ausgewach-
senen” Gebiet nicht erklaren konnten. Das bis-
her Gesagte fuhrt zu der Schluf¥folgerung, dal3
dieser Effekt unmittelbar mit Vorgangen im
Sinterkorper selbst zusammenhangen muf3. Die
: Bl \veiter unten vorgestellten Experimente mit
Bild 42: Konturen der Probe [P15] zu der im  qtektischen Aufschiittungen - insbesondere
Bild 41 mit a gekennzeichneten die, bei denen mit unterschiedlichen Haltezei-
Position (1375 °C) ten gearbeitet wird - zeigen dartiber hinaus, daR
immer dann, wenn der Auswachseffekt auftritt, auch ein Geflige mit fir das FlUissigphasensin-
tern von Bariumtitanat typischen Kornformen und -durchmessern im Randbereich der (abge-
kuhlten) Probe anzutreffen ist.

* U

a Ubersicht b ~ Randbereich

Bild 43: Oberflache der abgekuhlten Probe aus eutektischer Aufschittung BaTiOs-BasTi17040
und Si-freiem BaTiOs-Grinling [P15]

Dieslegt die Vermutung eines Zusammenhanges zwischen dem Auswachseffekt und Vor-
gangen innerhalb des Sinterkorpers nahe, die wahrend des Fllissigphasensi nterprozesses - des-
sen Resultat ja die beobachteten, gewachsenen Korner sind - ablaufen. Bestatigt wird diese
Hypothese durch negative Resultate bei Versuchen mit tberdotierten Grinlingen, in denen in-
folge der bereits besprochenen Dotierungs- und der damit verbundenen Korngréf3enanomalie
(vgl. Abschnitt 2.5) das Kornwachstum unterdrtickt wird. Hier fuhrt das Ausbleiben des Korn-
wachstums auch zum Ausbleiben des Auswachseffektes!

4.6.1. Versuche mit Uberdotierten Grinlingen

Uberdotierte Griinlinge zeigen die bekannte Dotierungs- und die damit verbundene Korngro-
Renanomalie (vgl. Abschnitt 2.5), d.h. das an nicht oder normal dotierten Griinlingen beob-
achtete, durch das FlUssigphasensintern verursachte Kornwachstum wird in Gberdotierten
Grunlingen unterdrickt.

An diesem Fakt andert auch der Einsatz einer aus der eutektischen, nicht dotierten Aufschiit-
tung entstehenden, externen Fliissigphase nichts, wie die entsprechenden Aufschmelzversu-
che zeigen. Im Bild 44 sind zum Vergleich die Hohenkurven einer nicht dotierten, eutekti-
schen Aufschittung auf einem normal dotierten Griinling und einem Uberdotierten Griinling
dargestellt. Aus dieser Abbildung geht zunédchst klar hervor, dal3 auch der Auswachseffekt bei
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der Probe mit dem Uberdotierten Grinling unterdrtickt wird, obwohl diese wesentlich héher
geheizt wurde als die mit dem normal dotierten Grinling. Die Verringerung der Hohe nach
dem Aufschmelzen bis auf Null entspricht hier dem vollsténdigen Einsinken der Schmelze in
den Sinterkorper.
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90 - .. . 190
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Bild 44: Hohenkurven (Bezugstemperatur: 1325 °C) einer nicht dotierten eutektischen Auf-
schittung auf einem normal dotierten (0,2 mol% La) [P16] und einem tUberdotierten
(0,5 mol% La) Grunling [P17]

Auf der Oberfléache dieses Sinterkorpers sind kaum Spuren der Flissigphase zu erkennen (vgl.
Bild 45). Auf jeden Fall ist im Zentralbereich der Tablette - dort, wo sich zuvor die Schmelze
befand - nichts dem Aussehen der normal dotierten Probe, deren Erscheinungsbild etwa dem
im Bild 43a entspricht, Vergleichbares zu
erkennen. Andererseits war diese Tablette nach
dem Versuch fest an dem als Unterlage
benutzten Platintiegel angeklebt und an der Un-
terseite des Sinterkdrpers war deutlich eine
Fllissigphase auszumachen. Da diese Probe
auch nicht das fur das Fliissigphasensintern
typische Geflige zeigt, wie ein Vergleich von
Bild 46 mit Bild 43b verdeutlicht (ein @&nliches
Geflige weist auch der Randbereich der normal
. o . = dotierten Probe auf), kann man annehmen, daf3
Bild 45: Oberfléche™ einer abgekiihiten zumindest ein Teil der externen Fliissigphase
Probe (eutektische Aufschiittung  gurch die Tablette hindurch gelaufen ist, ohne
auf Uberdotiertem Grinling [P17] /' die K 6rner nennenswert anzulsen. Dasist aber
Hohenkurve im Bild 44) zunéchst Uiberraschend, da die eutektische
Schmelze bei Uberschreiten der eutektischen Temperatur durchaus weitere Mengen an
BaTi O3 entsprechend dem Anstieg der zugehérigen Liquiduslinie im Phasendiagramm zu

% Um die Strukturen der Oberflache stérker hervortreten zu lassen, wurde hier schrég von der
linken Seite aus beleuchtet.
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|6sen vermag, wie das einerseits natrlich aus dem Phasendiagramm (Bild 1, Seite 5) zu er-
sehen ist, und wie es andererseits auch bei allen anderen (normal bzw. nicht dotierten) Grin-
‘ lingen zu beobachten war. Eine naheliegende

Erklarung fur dieses Verhalten liefert die An-
&1 nahme einer drastischen Verringerung des

% Anstiegs der Lodlichkeit bel Temperaturer-
hoéhung (oberhalb der eutektischen Tempera-
tur) von BaTiOs in der genutzten Schmelze
infolge des Einbaus von Lanthan in das
¥ Gitter von BaTi0s. Auf ein Phasendiagramm
. fUr das System "La-modifiziertes BaTiOs -
TiOy" umgesetzt, wirde das einer sehr steilen
Liquidudlinie in der Umgebung des Eutekti-
kums in Richtung BaTiOs; entsprechen.
Diese Annahme wird auch durch Versuche

Bild 46: SE-Aufnahme der Oberflacheder Mt BasTiz:Ow-Aufschittungen auf iberdo-

(iberdotierten Probe [P17] aus Bild 45 tierten Grunlingen bestétigt. Abgesehen von
einem deutlichen Krater (vgl. Bild 47), der

aus der Bildung des Eutektikums resultiert, unterscheiden sich die Befunde nicht von den
oben beschriebenen fir Proben mit nicht dotierten Aufschittungen auf Gberdotierten Griin-
lingen. Insbesondere sind bis 1400 °C ebenfalls keinerlei Anzeichen fir eine nennenswerte
Lodlichkeit der BaTiOs-Korner in der eutektl schen Schmelze zu erkennen. Dartiber hinaus
sind auch beziiglich der Reaktionsgeschwin-
digkeit fur die Formierung des fllissigen Eutek-
tikums und der eutektischen Temperatur kaum
Unterschiede zwischen dem System "La-mo-
difiziertes BaTiO3-BagTi17040" und dem nicht
modifizierten zu erwarten, wie der Vergleich
der Hohenkurven zu BagTi17040-Aufschit-
tungen auf undotierten und Uberdotierten Griin-
lingen im Bild 48 erkennen 18(3. Damit durften
sich die Anderungen am Phasendiagramm fur
das La-modifizierte™ System im bereits er-
Bild 47: Oberflache™ einer abgekihlten Pro- wahnten Bereich tatsichlich auf den wesentlich

be (BagTi17Os-Aufschittung auf  starkeren Anstieg der Liquiduslinie beschran-

tberdotiertem Granling [P18] / HO-  ken. AuRerdem ist aus der Darstellung der

henkurve im Bild 48) Griinlingsdurchmesser gegen die Sintertempe-
ratur im Bild 48 zu ersehen, dal3 die Schwindung sowohl fir die nicht als auch fur die Gberdo-
tierte Probe bereits vor dem Einsetzen der Flissigphasenbildung abgeschlossen ist. Die HO-
henkurve fur die BasTi17040-Aufschittung auf dem undotierten Griinling zeigt auch hier klar
den Auswachseffekt, wahrend dieser - ebenso wie das fir das Flussigphasensintern von
BaTiOs typische Kornwachstum - fir die gleiche Aufschittung auf dem tberdotierten Griin-
ling unterdriickt wird.

Die vorgestellten Experimente zeigen, dal3 ein ausreichender Zuwachs der Loslichkeit des Ba
sismaterialsin der Schmelze neben der Présenz von geeigneten Keimen eine entscheidende
Voraussetzung fur das Auftreten des anomalen Kornwachstums ist. Ein Ergebnis, das auch im
Rahmen der Behandlung von SiO, als Additiv im Abschnitt 4.5.2 erzielt wurde. Dieser Zu-
wachs wird bei einer flach ansteigenden Ligiduslinie schon bei Temperaturen erreicht werden

% Diese Aussagen gelten zunéchst natiirlich nur firr die hier untersuchte Uberdotierung mit
0,5mol% La.
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konnen, die moderat oberhalb der eutektischen Temperatur liegen und bei einem steilen An-
stieg der Liquiduslinie entsprechend erst bei Temperaturen weit oberhalb der eutektischen.
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Bild 48: Darstellung der simultan aufgenommenen Durchmesser der Grunlinge (Tabl etten-
breite) und der Hohen der zugehorigen BagTi17040-Aufschittungen fir einen undo-
tierten [P19] und einen mit 0,5 mol% L a Gberdotierten Grunling [P18]

Letzlich entscheidend ist also die Differenz Ac = cs - cg aus der Loslichkeit bei der Sintertem-
peratur und der Loslichkeit am eutektischen Punkt, die einen aus den vorliegenden experi-
mentellen Daten nicht zu quantifizierenden, positiven Wert erreichen muf3.

4.6.2. Das Audlaufen der Flissigphase wahrend des Sinterprozesses

Das Auslaufen der FlUssigphase wahrend des Sinterns von Bariumtitanatkeramik ist ein be-
kannter Effekt, dem in der Praxis dadurch begegnet wird, dal3 zwischen den Boden der tblich-
erweise verwendeten Sinterkorundschalen und die BaTiOs-Tabletten eine Unterlage aus ZrO,
gebracht wird, diein der Lage ist, diese FlUssigphase aufzunehmen. Dazu kdnnen eine
Schicht aus ZrO,-Pulver oder auch ZrO,-Fasermaterialien (Filz und Gewebe) benutzt werden.

Systematische Untersuchungen zu dieser Thematik sind offenbar kaum publiziert worden.
Dem Autor ist nur eine einzige Verdffentlichung [90] bekannt, die diesen Effekt - allerdings
nur am Rande - behandelt. Dort werden nur Experimente zum Flissigphasenverlust von mit
Bornitrid modifizierter Bariumtitanatkeramik vorgestellt. Da Bornitrid im Rahmen dieser Ar-
beit nicht als Additiv verwendet wurde, muf3ten eigene Untersuchungen zum Auslaufen der
FlGssigphase durchgefihrt werden, um die Arbeitshypothese eines Zusammenhanges zwi-
schen diesem Auslaufen und dem Auswachseffekt zu verifizieren.

Die Audlaufversuche wurden in einem Widerstandsofen der Firma Netzsch mit kleinen Ko-
rundsinterschalen durchgefihrt. Jeweils zwel Grinlinge (& 12 mm) wurden in der Sinter-
schale in Langsrichtung angeordnet. Als Unterlage dienten entweder ZrO,-Pulver, ZrO,-Filz
oder zwei Lagen ZrO,-Gewebe (Zirconia ZY K-15)*. Diese Sinterschale wurde wahrend des
Heizensimmer mit einer gleichartigen abgedeckt. Das ZrO,-Pulver wurde vor der Benutzung
as Unterlage zusammen mit der Sinterschale fir 2 h bei 1400 °C deaktiviert. Vor Beginn der

3 Gossler KG, Feuerfest- und Isoliertechnik, 21465 Reinbek
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Sinterversuche wurden alle drei Anordnungen komplett (untere Sinterschale, entsprechende
Unterlage, beide Grunlinge und obere Sinterschale) bei 500 °C fir 2 h getempert. Nach dem
Abkuhlen wurden die Anfangsmassen ermittelt (mr4: Masse jeder einzelnen Tablette; myp:
Masse des unteren Tiegels und der Unterlage, mges: Gesamtmasse aus unterem Tiegel, Unter-
lage und Tabletten). Gesintert wurde mit einem einheitlichen Regime (501 250 0= 5t 750 0=
101)*" bis zur Sintertemperatur. Nach der entsprechenden Haltezeit wurde mit 10 K/min bis
700 °C linear abgekihlt (101 700 0=); danach wurde die Heizung abgeschaltet und gewartet,
bis der Ofen die Raumtemperatur erreicht hatte (Ofenabktihlung). Dann erfolgte die erneute
Bestimmung der 0.g. Massen, wobel versucht wurde, an den Tabletten haftende Teile der Un-
terlage sorgféltig zu entfernen und der Masse dieser zuzuordnen. Aus den Differenzen zwi-
schen zusammengehorigen Werten der Anfangs- und der Endmasse kann der Masseverlust
der Tabletten Amy4, und der Massegewinn der Unterlage Amyr: berechnet werden.
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Bild 49: Massednderungen an La-dotierter BaTiOs-Keramik auf verschiedenen Unterlagen
nach einer Haltezeit von 1 h in Abhangigkeit von der Sintertemperatur

Im Bild 49 sind die Ergebnisse fir eine La-dotierte Bariumtitanatkeramik (L& 002Bao 998 Ti1,01
Osp) fUr eine Haltezeit von 1 h bel unterschiedlichen Temperaturen und fir die 0.g. Unterla-
gen dargestellt. Die relativen Massenangaben in dieser Abbildung beziehen sich auf die Ge-
samtmasse beider Tabletten nach dem Tempern bel 500 °C und wurden auf eine Tabletten-
masse von 1 g (das entspricht in etwa der tatsachlichen Masse einer Tablette) bzw. in Masse%
umgerechnet.

Wenn aul3er dem Auslaufen der Flissigphase aus den Tabletten in die Unterlage keine weite-
ren Massednderungen zu berticksichtigen wéaren, mufdte der Masseverlust der Tabletten Amya,
dem Massegewinn der Unterlage Amy,; entsprechen. Dasist aber fir keine der verwendeten
Unterlagen der Fall, da die Temperung bei 500 °C nicht ausreicht, den organischen Binder
restlos auszubrennen. Das Bild 49 zeigt, dal3 die Differenz (Amra, - Amyr;) zZwischen dem

37 zur Bezeichnungsweise der Heizregimes vgl. Abschnitt 6.8 im Anhang
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Masseverlust der Tabletten und dem Massegewinn der Unterlage schon ab der Sintertempera-
tur von 1310°C nahezu konstant bleibt und im Rahmen der Mef3unsicherheiten mit der Ver-
ringerung der Gesamtmasse Amges VOn unterem Tiegel, Unterlage und Tabletten Uberein-
stimmt. Damit ist klar, dal3 der bereits erwahnte Masseverlust infolge des Ausbrennens von
Binderresten und mdglichen weiteren Prozessen (z.B. der Umsetzung von BaCO3-Resten) im
untersuchten Temperaturbereich (1310 °C - 1350 °C) keine Rolle mehr spielt und diein die-
sem Bereich beobachteten M asseénderungen im wesentlichen einem Massetransfer zwischen
Tabletten und Unterlage zuzuordnen sind.

: | : ’&-j > 3
a  Bereich neben der Tablette (ungestort) b Bereich direkt unter der Tablettenmitte

Bild 50: SE-Aufnahmen des als Unterlage fir die Sinterung bei 1350 °C (zugehorige Masse-
anderungen im Bild 49 bzw. Bild 51) verwendeten ZrO,-Filzes
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Bild 51: Massednderungen an La-dotierter BaTiOs-Keramik nach einer Haltezeit von 1 hin
Abhangigkeit von der Sintertemperatur mit der verwendeten Unterlage als Parameter

Lediglich fur den Fall von Pulver als Unterlage ist bel 1350 °C eine Verringerung des Masse-
gewinns der Unterlage, verbunden mit einem Anstieg von Amges (da Amges al's Massever|ust
definiert ist, entspricht das einer Abnahme der Gesamtmasse) festzustellen, der oberhalb der
Mef3unsicherheiten liegt. Wegen der kleineren Korndurchmesser des ZrO,-Pulvers gegeniber
den Faserdurchmessern der textilen Unterlagen und der geringeren Packungsdichte | etzerer
(dies verdeutlicht Bild 50), kann davon ausgegangen werden, dal3 die Kapillarwirkung der
Pulverunterlage auf die ausgel aufene Flussigphase deutlich hoher ist als die der textilen Mate-
rialien. Das wirde auch den erheblich hdheren Betrag an transferierter Fllssigphase (vgl.

Bild 51) fur Pulver als Unterlage erklaren, unabhangig davon, ob man lediglich annimmt, dal3
die ausgelaufene Fliissigphase aus dem Kontaktbereich zwischen Tablette und Unterlage auch
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abtransportiert werden muf3, oder ob man der Kapillarwirkung eine aktive Rolle beim FlUssig-
phasentransfer zumif3t.

Da aus den eben genannten Griinden auch eine deutlich hdhere ZrO,-Oberflache fur das Pul-
ver zu erwarten ist, bietet sich als Erklarung fir das o.g. Verhalten der Proben mit Pulverun-
terlage bel 1350 °C eine erhthte Abdampfrate der Flissigphase infolge einer grof3eren Grenz-
flache flissig - gasférmig fur das Pulver gegeniiber den textilen Unterlagen an. Auf eine zu
beriicksichtigende Abdampfrate deuten auch die weiter unten vorgestellten Sinterversuche mit
unterschiedlichen Haltezeiten hin. So war bei einer Sintertemperatur von 1330 °C und einer
Haltezeit von 2 h der Massegewinn der Unterlage Amyy: kleiner als der Wert fur 1 h bel
gleicher Temperatur (vgl. Bild 54 auf Seite 62).

Wesentlich fur den Zusammenhang zwischen Auslauf- und Auswachseffekt ist der starke
Anstieg der Menge der ausgel aufenen FlUissigphase zwischen 1320 °C und 1330 °C ( vgl. Bild
49 u. Bild 51). Als ein geeignetes Mal3 firr die Menge der ausgel aufenen Flissigphase er-
scheint nach dem bisher Gesagten der Masseverlust der Tabletten Amyr,, vermindert um den
entsprechenden Wert fur 1310 °C. Dieser stérkere Anstieg geht fur alle drel Unterlagen ein-
her mit einer starken Abnahme des Anteils ungewachsener Gebiete, wie das sowohl aus den
Aufnahmen der unbehandelten Sinteroberfl&chen der mit Filzunterlage gesinterten Tabletten
(Bild 52) als auch aus den zugehorigen Schliffbildern (Bild 53) hervorgeht.
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Bild 52: Sinteroberflachen von fir 1 h bel der angegebenen Temperatur auf einer Filzunter-

lage gesinterten, La-dotierten BaTiOs-Tabletten (Die zugehdrigen Massednderungen
sind Bild 49 bzw. Bild 51 zu entnehmen.)

Im Bild 52 ist auf3erdem die Zunahme des gewachsenen (dunklen) Kornanteils innerhalb des
bimodalen Gefiiges zwischen 1310 °C und 1320 °C gut zu sehen, wiahrend der Ubergang zu
einem monomodalen, vollstéandig gewachsenen Gefige zwischen 1330 °C (hier liegen noch
einzelne, nicht gewachsene Bereiche vor) und 1350 °C nur im Bild 53 zu erkennen ist.

Ein é@hnlich starker Anstieg der Menge an ausgelaufener Fliissigphase - allerdings zwischen
1140 °C und 1160 °C wegen des Zusatzes von 8 mol% Bornitrid - wurde auch von Ho [90]
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beobachtet, ebenfalls verbunden mit einem erhohten Abdampfen bei htheren Temperaturen -
hier bei 1280 °C.

a ) 1310°C b 1320°C

c 1330 °C d 1350 °C
Bild 53: Schliffbilder zu den Sinteroberfachen im Bild 52

Festzuhalten bleibt auch die Abhéngigkeit des Betrages an ausgelaufener FlUssigphase von
der Unterlage. Dieser ist fr Pulverunterlagen immer am grof3ten und - wenn Unterschiede im
Rahmen der Mef3unsicherheiten feststellbar sind - fur Filzunterlagen kleiner as fir solche aus
Gewebe, wie aus Bild 49 bzw. Bild 51 hervorgeht. Als Erklarung fir dieses Verhalten bieten
sich auch hier die bereits besprochenen Unterschiede in der Kapillarwirkung der Unterlagen
an.

Der zeitliche Verlauf des Auslaufens der Flissigphase wurde fr 1330 °C, die Temperatur bei
der nach den bisherigen Ergebnissen das Auslaufen deutlich einsetzt, ndher untersucht. Im
Unterschied zu den bereits vorgestellten Experimenten wurde auf die Temperung der kom-
pletten Anordnung aus Sinterschalen, Tabletten und Unterlage bel 500 °C verzichtet. Dadurch
konnte auch die Entnahme der Tabletten und deren Massebestimmung nach diesem Schritt
entfallen. Der sich aus dieser Verringerung der Handhabungsei nflisse ergebende Vorteil wird
alerdings durch den Nachteil erkauft, dal3 als Mal3 fir die ausgel aufene FlUissigphase nur
noch der Massegewinnn der Unterlage Amyy; zur Verfligung steht. Aul3erdem wurden zur Er-
hohung der Mel3genauigkeit zwei Sinterschalen mit je 4 Tabletten verwendet. Als Unterlage
wurde nur ZrO,-Gewebe benutzt und die Sinterschalen mit dem Gewebe wurden vor Ver-
suchsbeginn fir 2 h bei 1400 °C getempert. Danach wurde die Anfangsmasse my,; aus der
Masse des unteren Tiegels und der der Unterlage bestimmt. Nach Abschlul? des Versuches
wurden die zugehoérige Endmasse und die Masse der Tabletten ermittelt. Die zur Normierung
benttigte Bezugstabl ettenmasse wurde aus der Masse aller acht Tabletten und der Differenz
Amy rekonstruiert, d.h. aus der Summe dieser beiden Massen gebildet.

Diese geringfiigigen Anderungen der experimentellen Bedingungen beeinflussen die Ver-
gleichbarkeit der Ergebnisse kaum, wie die Werte zum Massegewinnn der Unterlage Amy
fUr eine Haltezeit von 1 h zeigen. Diese betragen fur 1330 °C, die Gewebeunterlage und die
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500 °C-Temperung Amyn: = (2,75 £ 0,3) mg prog (Werte wieim Bild 49 bzw. Bild 51) bzw.

far die modifizierten Bedingungen Amy: = (2,54 + 0,1) mg pro g (Wert aus Bild 54).
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Bild 54: Massegewinn Amyy und korrigierter Massegewinn Amyqr (Siehe Text) der Unterlage
fUr La-dotierte BaTiOz-Keramik fir eine Sintertemperatur von 1330 °C und ZrO,-
Gewebe als Unterlage in Abhangigkeit von der Haltezeit [P20 bis P27]

Auch die Untersuchungen zur Sinterzeitabhangigkeit der Menge an ausgel aufener Flussigpha-
se zeigen - ebenso wie die bereits vorgestel lten zur Temperaturabhangigkeit - einen Zusam-
menhang zwischen der Masse an ausgelaufener Fliissigphase und Gefiigeentwicklung. Bei
Haltezeiten von O [P20] und 5 Minuten [P21] ist noch keine Fllissigphase ausgelaufen (vgl.
Bild 54). Das Geflige zu der Haltezeit von 0 min (Bild 55a) zeigt nur einzelne gewachsene
Koérner, wahrend das zur Haltezeit von 5 min gehérige (Bild 55b) bereits deutlich bimodal ist;
es besteht aus Gruppen von mehreren aneinander grenzenden, gewachsenen Kornern in einer
ungewachsenen Matrix. Nach einer Haltezeit von 10 min [P22] ist das Auslaufen schon deut-
lich nachweisbar. Im weiteren Verlauf (20 min [P23], 30 min [P24], 40 min [P25]) bis zu ei-
ner Haltezeit von 60 min [P26] nimmt der Betrag an in die Unterlage transferiertem Material
weiter zu, wobei diese Betrége deutlich geringer sind a's die aus einer linearen Extrapolation
aus den Werten zu 5 min und 10 min Haltezeit zu erwartenden. Im Vorgriff auf weiter unten
vorgestellte Ergebnisse zum zeitlichen Verlauf des Auswachseffektes kann der relativ hohe
Betrag an transferierter Substanz fir die Haltezeit von 10 min damit erkl&rt werden, dal3 von
einem zusatzlichen Materialtransfer wahrend der AbkUuhlphase ausgegangen werden muf3.
Dieser wird fUr lange Haltezeiten - wenn Gefiigeentwicklung und Auslaufen im wesentlichen
innerhalb der Haltezeit abgeschl ossen werden kénnen - nahezu verschwinden. Im Bereich
moderater Haltezeiten (V oraussetzung: das Auslaufen hat bereits begonnen) sollte der Mate-
rialtransfer in der Abkuhlphase flr geringere Haltezeiten stérker ausfalen als fir langere;
konkret ist damit ein hoherer zusétzlicher Materiatransfer in der Abkuhlphase fur die Halte-
zeit von 10 min zu erwarten als fur langere Haltezeiten. Die Masseverringerung zwischen

60 min [P26] und 120 min [P27] Haltezeit kann auf das gleichzeitig stattfindende Abdampfen
von bereits in die Unterlage transferiertem Material bzw. solchem aus der Tablette zurtickge-
fuhrt werden. Geht man davon aus, dal? das Auslaufen nach 60 min im wesentlichen abge-
schlossen ist - worauf die Tatsache, dal? sich die Massednderungen fir 40 min und 60 minim
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Rahmen der Mef3unsicherheiten schon nicht mehr unterscheiden, hindeutet -, so errechnet sich
die Abdampfrate aus der Differenz der gemessenen Masseanderungen fir 60 min und 120 min
zu 18,4 pg/min je g Tablettenmasse. Die mit dieser Abdampfrate korrigierte Auslaufkurve
zeigt Bild 54 (gestrichelt), wobei die verdampften Massen als zur Haltezeit proportional ange-
nommen wurden.

a Omin [P20] b 5 min [P21]
Bild 55: Schliffbilder La-dotierter BaTiOs-Keramiken, gesintert bei 1330 °C und den angege-
benen Haltezeiten auf ZrO,-Gewebe (Die zugehdrigen Massednderungen sind
Bild 54 zu entnehmen.)

Die Sinteroberflachen der Proben zu den Haltezeiten von 10, 20, 30 und 40 Minuten zeigen
ein mit Bl|d 52c (1320 °C) vergleichbares Geflige, wobei es sich bei den hellen Bereichen um

A N Gebiete aus ungewachsenen Kornern handelt,
die sich hiigelartig von den sie umgebenden,
gewachsenen Koérnern abheben (vgl. auch
Bild 56). Diefir 1 h [P26] und 2 h [P27] ge-
sinterten Proben hingegen weisen eine dem
Bild 52c¢ (1330 °C) dhnliche Sinteroberflache
auf; auch hier existieren noch (deutlich weni-
ger und kleinere) ungewachsene Gebiete, die
¥ sich aber in der Hohe nicht von den gewach-
senen Kornern unterscheiden bzw. die sogar
tiefer liegen as die sie umgebenden, gewach-
senen Korner. Offensichtlich kann die
Existenz der beschriebenen Huigel an den
Oberflachen der erkalteten Proben als Indiz
daf Ur gewertet werden, dal3 der Auslaufpro-
zeld zum Zeitpunkt der Erstarrung der
FlUssigphase (d.h. in der Abkihlphase) noch aktiv war; ein Gesichtspunkt auf denim Ab-
schnitt 4.6.5 Bezug genommen wird und der dort auch nochmals diskutiert wird.

Die angefertigten Langsschliffe® offenbaren kaum Unterschiede bzgl. der ungewachsenen
Gebiete zwischen den mit mittleren Haltezeiten (10, 20, 30 bzw. 40 min) gesinterten Proben,
wobel es sich a's schwierig herausstellte, im Inneren der Tablette Uberhaupt ungewachsene
Gebiete nachzuweisen. Diese und die in ihnen enthaltenen kleinen, gewachsenen Kdrner sind
offenbar nur unzureichend mit den sie umgebenden grof3en, gewachsenen Kornern verbunden,
so dal3 sie beim Schleifen und Polieren leicht ausbrechen konnen.

Deshalb wurden die bereits polierten Langsschliffe zunéchst von der Schlifflache her mit
Epoxidharz getrankt, um die gefahrdeten Bereiche zu fixieren, und nach dem Aushérten
erneut poliert. Im Resultat konnten zumindest einige dieser Bereiche der Beobachtung zu-

Bild 56: ESEM-Aufnahme der Oberflzche der
bei 1330 °C fur 10 min gesinterten
Probe [P22]

% Die Schliffebene liegt parallel zur Rotationsachse der zylinderférmigen Tablette.
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ganglich gemacht werden.

Bild 57: Langsschliff der bei 1330 °C fiir Bild 58: an Stelle sonst wie Bild 57

30 min gesinterten Probe [P24]

Oben linksim Bild 57 (gekennzeichnet) ist ein
solcher Bereich aus ungewachsenen Kornern
innerhalb eines Zwickel gebietes zwischen gro-
| [3en, gewachsenen Kdrnern zu sehen. Bel den
beiden schwarzen Bereichen im Zwickelgebiet
handelt es sich offenbar um Ausbriiche von
kleinen, gewachsenen Kdrnern, wie das zumin-
dest vom Erscheinungsbild eines &nlichen, un-
gewachsenen Gebietes im Bild 58 suggeriert
wird, das neben einem solchen Ausbruch auch
ein kleines, gewachsenes Korn enthélt. Im
oberflachennahen Bereich sind diese Ausbri-
che weniger problematisch, wie Bild 59 zeigt.
Dort sind die Kdrner in den ungewachsenen Gebieten - vermutlich infolge der reichlich vor-
handenen FlUssigphase - von vornherein besser fixiert.

Im Bild 60 ist ein Zwickelgebiet - in dem die kleineren Korner gut fixiert werden konnten -
aus dem Inneren der gleichen Probe [P22] mit hoherer Vergréf3erung zu sehen; auch hier ist
e|n klemeres cab um groBes gewachseneﬁ Korn zu erkennen. Innerhalb der Zwikkelberei-
60 & , B !i‘é”{: che wurden dhnliche Konstellationen bel allen
N mit mittleren Haltezeiten gesinterten Proben
§ beobachtet. Auch zwischen den mit langeren
Haltezeiten (eine bzw. zwei Stunden) gesinter-
! ten Proben sind bzgl. der ungewachsenen Ge-
" biete kaum Unterschiede auszumachen, wiede-
= rum wegen des Problems der Ausbriiche. Ge-
. meinsam ist beiden Proben, dald im Inneren
. keine ungewachsenen Gebiete gefunden wer-
¢ den konnen und daf? diese im Randbereich der
: Langsschliffe anzutreffen sind. Allerdings we-
o =< niger oft asbei den mittleren Haltezeiten, mit
Bild 60: ESEM Aufnahme des gle|chen kleineren Abmessungen und ohne jede Hiigel -
Langsschliffeswieim Bild 59, aber bildung - wie das bereits aus der | nspektion der
etwain der Mitte der Tablette Sinteroberflachen hervorging. Typisch fur
beide Proben sind auch Gebiete im Inneren (des Langsschliffes), die sowohl Sekundérphase
(BasTi1704p) a's auch gewachsene Korner enthalten, die deutlich kleiner sind als die diese
Gebiete umgebenden Korner, wie das Bild 61 zeigt. Derartige Bereiche haben immer ein
Aussehen, das - wie in diesem Bild - die Interpretation a's zuvor ungewachsenes Zwickel-

Bild 59: L angsschliff (oben) der bei 1330 °C
fUr 10 min gesinterten Probe [P22]
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gebiet gestattet.
Im folgenden sollen erste Modellvorstellungen zum Zusammenhang von Auslaufen von Sub-
stanz und Gefligeentwicklung dargelegt werden, die alsrelevant fir die Korrelation zwischen
Auslauf- und AUSNaChSfoekt erscheinen. Beziiglich des Beginns des Auslaufens fallt auf, dai3
' : & sowohl fur die temperaturabhangigen (vgl. Bild
53b auf Seite 61) als auch fir die zeitabhangi-
gen Experimente ein Geflige vorliegt, dal3im
Dreidimensionalen as zusammenhangendes
Gerust aus gewachsenen Kornern interpretiert
werden kann, wobei zumindest die ungewach-
*s senen Gebiete, die zum Auswachsen beitragen,
" durch dieses Gertist voneinander getrennt sein
* sollten. Liegt ein solches Skelett offensichtlich
B - 2| noch nicht vor (vgl. Bild 53a auf Seite 61 bzw.
. ST : o et Bild 55b auf Seite 63), ist auch kein Auslaufen
Bild 61 Langssphllff pler bei 1330 °C fur nachweisbar. Wenn ein Geflige vorzufinden ist,
120 min gesinterten Probe [P27] dai3 die Annahme der Existenz eines solchen
Skeletts zul &3, dann sind die ungewachsenen Gebiete an der Oberflache des Sinterlings stets
konvex, wie das andeutungsweise im Bild 52b (Seite 60) zu erkennen ist. Diese Gebiete bil-
den gewissermalden Hugel, die von den tiefer liegenden, gewachsenen Kérnern umgeben sind.
Fir die bel 1330 °C mit einer Haltezeit von 10 min gesinterte Probe (ein Tell der Sinterober-
flacheist im Bild 56 auf Seite 63 zu sehen) wurden an diesen Zwickelgebieten auf der Tablet-
tengg)erseite Hohen von ca. 7 - 10 um und laterale Ausdehnungen von 50 - 150 pum gemes-
sen’™.
Derartige Gebiete sind nicht nur an der Oberseite und der Mantelflache der Tabletten, sondern
auch an der Unterseite zu finden. Dort ist die beschriebene Topographie allerdings durch an-
‘ klebende Teile der Unterlage verfdscht, wie
S dasim Bild 62 zu sehen ist. An der Untersei-
.Y te der Tablette fuhrt die Hugelbildung im
weiteren Verlauf des Sinterprozesses offen-
sichtlich zum Auslaufen von Substanz.

Als Mechanismus daf ir kommt zuné&chst ein-
mal ein Abreil3en einzelner Teilbereichein-
folge der Gravitation in Frage, wie sich das
| im Bild 63 andeutet. Diese Teilbereiche be-
stehen offenbar aus im wesentlichen unge-
wachsenen Kdrnern, die durch die FlUssig-
7 3 phase in den Kapillaren zwischen ihnen zu-
Bild 62: ESEM-Aufnahme der Unterseite der sa_mmengehalten werden. Diese Annahme
bei 1330 °C fiir 10 min gesinterten  Wid auch durch den Zustand der belasteten
Probe [P22] Unterlagen (vgl. Bild 50 auf Seite 59) best&-
tigt, die nicht nur eine erstarrte Flssigphase
sondern auch ungewachsene BaTiO3z-K 6rner enthalten. Insofern ist die Ubliche und auch hier
verwendete Bezeichnung "Auslaufen™ (Ho [90] spricht etwas allgemeiner von "liquid loss")
zumindest fUr textile Unterlagen nicht korrekt. Als weitere Mechanismen kommen ein Ablau-
fen von Flissigphase bzw. ein Abgleiten von Teilbereichen aus Kornern und Flissigphase an
Fasern der Unterlage in Betracht, wenn diese im Laufe des Sinterprozesses mit den sich bil-

% Die Messung erfolgte tiber das Scharfstellen der Probenbereiche in den interessierenden
Hohen mit einem Jenavert-Mikroskop (Objektiv: 50x, Tubuslinse: 1,25x, Okular:10x) der
Firma Carl Zeiss Jena
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denden Hiigeln der ungewachsenen Gebiete in Kontakt geraten. Dartiber hinaus durfte insbe-
sondere bei Pulverunterlagen auch die Kapillarwirkung der Unterlage den Betrag an ausgelau-
fener Fllssigphase erhthen, wie das bereitsin diesem Abschnitt erdrtert wurde. Eine weitere
Wichtung der genannten Mechanismen ist anhand der experimentellen Befunde nicht mog-
lich. Festzuhalten bleibt aber, dald die Hlgelbildung erst dann beobachtet wird, wenn auch ein
Auslaufen nachweisbar ist. Diese Feststellung gilt sowohl fir die temperatur- als auch fir die
zeitabhangigen Untersuchungen.

Eine wesentliche Einschrankung bei der Interpretation der Ergebnisse zum Verlauf des Aus-
laufens stellt die Tatsache dar, dal3 sowohl die Messungen zum Masseverlust as auch die Un-
tersuchungen zum Geflige und zur Topographie der Sintergrenzflachen bel Raumtemperatur
durchgeftihrt wurden. Das betrifft vor allem die Gefligeentwicklung und das Auslaufverhalten
im Verlaufe des Teils der Abkuihlphase, in dem noch die Flussigphase vorliegt. Wahrend die-
ses Zeitraumes verringert sich wegen der sinkenden Temperatur die Loslichkeit von BaTiOs
57 S ' = in der Schmelze. Andererseits sollte die mit der
| Ostwaldreifung (siehe Abschnitt 2.2) verbun-
- dene Kristallisation von BaTiO3 an groferen
Kornern leichter erfolgen konnen als wahrend
. - der Haltezeit. DaKristallisation immer auch die
| Abfiihrung der dabei frei werdenden Kri-
- sallisationswarme erfordert, ist das wahrend
"+ der Abkihlphase selbstredend effektiver mog-
¢ lich alswahrend der Haltezeit. Ob und inwie-
weit es wahrend der Abkuhlphase zu einem
mmm—— \\/achstums- und dem damit verbundenen Aus-
Bild 63: Langsschliff durch die Unterseite laufschub kommt, hangt natirlich ab von dem
der bei 1330 °C fir 20mingesin-  am Ende der Haltezeit erreichten Zustand, der
terten Probe [P23] aber mit Hilfe der beschriebenen Experimente
nicht zuganglich ist. Insofern kann der Einfluf der Abkuhlphase auf Gefligeentwicklung und
Auslaufbetrag - im Gegensatz zu dem der Aufheizphase - nicht as konstant angenommen
werden.

4.6.3. EinflUsse auf den Auswachseffekt

Der Hub des Auswachseffektes - d.h. die Differenz zwischen der durch den Auswachseffekt
verursachten maximalen Auswachshthe und der nach dem Einsinken der Schmelze in den
Grunling erreichten minimalen Hohe - hangt nicht signifikant von der Ausgangshthe und von
der Masse der Aufschittung ab - bei ansonsten gleichen Bedingungen, d.h. insbesondere glei-
cher Grunling, gleiche Aufschittsubstanz und gleiches Heizregime. Das gilt nattrlich nur fur
einen kleinen Bereich sinnvoll zu nutzender Aufschittmassen. Diese Massen sollten einer-
seits moglichst gering sein, um das FlUssigphasensintern im Randbereich des Grinlings nicht
Zu beeinflussen, andererseits miissen sie aber so grof3 gewahlt werden, dal3 die Hohendnde-
rungen der Aufschiittung noch detektiert werden kdnnen. Tabelle 5 vermittelt einen Eindruck
Uber die Schwankungen von Aufschittmasse und Ausgangshohe, die sich einfach aus der
schwierigen Handhabung solch geringer Mengen an Aufschittsubstanz ergeben. Da sich diese
Aufschittungen keineswegs als geometrisch exakte Schiittkegel realisieren lassen (das

Bild 18a auf Seite 27 fur 1000 °C, dasin diesem Fall mit dem fir Raumtemperatur tberein-
stimmt, zeigt die Umrisse einer real moglichen Aufschittung), ist das Verhaltnis zwischen
Hdohe und Kontaktflache der Aufschittung auf dem Substrat nicht mehr erfal3bar. Damit ist
natrlich auch nicht zu erwarten, dal3 aus grof3en Aufschittmassen auch grof3e Héhen bei
1330 °C (die Heizregimes stimmen bis zu dieser Temperatur fir alle Proben in Tabelle 5
Uberein) resultieren.

Ein Einflul? der Aufschittmassen innerhalb des 0.g. Masseberei ches besteht offenbar inso-
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fern, dal3 nur bel geringeren Massen ein vollstandiges Einsinken der Schmelze in den Sinter-
korper erfolgt. Zumindest gilt das fur Aufschittungen mit der Zusammensetzung des Eutek-
tikums BaTiO3-BagTi17049, denn die beiden Aufschittungen mit den geringsten Massen

(60 min 1340 °C bzw. 60 min 1360 °C) in Tabelle 5 sinken vollstandig ein (vgl. die Hohen-

kurven im Bild 64 auf Seite 68 bzw. im Bild 68 auf Seite 71), wéhrend bei den beiden ande-
ren Proben mit 1360 °C-Sinterung und hoherer Aufschittmasse ein vollstandiges Einsinken

nicht zu beobachten ist (vgl. Bild 68).

Tabelle5: Aufschiittmasse, Ausgangshohe® und Auswachshub zu den im folgenden Ab-
schnitt vorgestellten Auswachsexperimenten

Sintertemperatur | Haltezeit | Masse der Auf- Hohe bei Auswachshub

in °C inmin | Schittunginpg | 1330 °Cinpm in um
1340 60 422 566 45

10 457 660 65
1350 60 500 665 141

120 454 681 174

10 477 484 234
1360 30 480 520 143

60 440 671 151

Von den Auswachshiiben in Tabelle 5 sind lediglich die beiden zu 30 min bzw. 60 min und

1360 °C vergleichbar, da nur hier die zugehorigen Heizregimes bis zum Maximum der Aus-
wachshdhe Ubereinstimmen. Weitere Abhéngigkeiten des Auswachshubes werden im nach-
sten Abschnitt diskutiert.

Bel "normal”- und undotierten Grinlingen mit das Eutektikum BaTiOs-BasTi17049 bildenden
Aufschittungen wird ein Ankleben bzw. Anhaften des abgekihlten Grinlings an der Unter-
lage immer nur dann beobachtet, wenn im Randbereich des Sinterkérpers ein Geflige vorliegt,
das as vollsténdig gewachsen gelten kann oder das im Dreidimensionalen al's zusammen-
hangendes Geriist aus gewachsenen Kornern interpretiert werden kann, d.h ein Geflige wie es
bereitsim vorigen Abschnitt im Zusammenhang mit der Hugelbildung zu Beginn des Auslau-
fens diskutiert wurde. Aus diesen Befunden [&03t sich schluf3folgern, dal3 ein Durchlaufen der
eutektischen Schmelze durch den Grinling in die Unterlage nicht erfolgt, wohl aber ein Aus-
laufen von Substanz.

Versuche mit unterschiedlichen Unterlagen (ZrO.-Pulver, -Gewebe, -Filz), die sich jeweilsin
einem Platintiegel befanden, um den Al,Os-Probentréger (siehe Bild 9 auf Seite 15) vor der
auslaufenden Flussigphase zu schiitzen, ergaben fur Pulver kleinere Hiibe des Auslaufeffektes
alsfir Filz und Gewebe. Allerdingsist die Reproduzierbarkeit des Auswachshubes relativ
schlecht. Diese schlechte Reproduzierbarkeit dirfte einerseits darauf zurtickzufiihren sein, dal3
sich die Anordnungen aus Probentréger, Platintiegel, Unterlage, Griinling und Aufschiittung
selbst in Anbetracht der geringen Abmessungen nur schwer reproduzieren lassen. Anderer-
seits stehen bei den Auswachsexperimenten die beiden Effekte des Auswachsens und des
Auslaufens offenbar in direkter Konkurrenz, d.h. ein erhdhtes Auslaufen von Fliissigphase fur
Pulver als Unterlage, das nach den Ergebnissen aus dem vorigen Abschnitt auch fir die Aus-
wachsexperimente zu erwarten ist, fihrt dann zu der beobachteten V erringerung des Aus-
wachshubes gegeniiber Proben mit Gewebe- und Filzunterlage. Die Reproduzierbarkeit des

“O' Die Héhe bei 1330 °C eignet sich zum Vergleich besser als die zur Raumtemperatur, da bei
1330 °C das Festphasensintern weitgehend abgeschl ossen ist.
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prinzipiellen Verlaufes der zu den Auslaufexperimenten aufgenommenen Hohenkurven ist
aber sehr gut.

Die besten Ergebnisse hinsichtlich eines hohen Auswachshubes wurden aber ohne jegliche
ZrOyx-Unterlage erzielt. Dabel liegt der Grunling direkt auf dem Platintiegel (aus 0,05 mm-
Platinfolie) auf. Auch hier ist der Verlauf der zugehdrigen Hohenkurven gut reproduzierbar,
wahrend der Auswachshub beispiel sweise dann geringere Werte aufweist, wenn sich die Tie-
gelauflageflache - d.h. dort,wo der Grinling auf dem Tiegel aufliegt- wahrend des Heizvor-
ganges deformiert bzw. wenn sie von vornherein nicht exakt plan ist. Diese gute Reproduzier-
barkeit des prinzipiellen Verlaufs des Auswachsens verdeutlicht ein Vergleich der drei Aus-
wachskurven zur 1360 °C-Sinterung im Bild 68 (Seite 71), wobei die Kurven selbstverstand-
lich nur bis zum Abschluf3 der jeweils geringeren Haltezeit verglichen werden kdnnen.

4.6.4. Untersuchungen zum Verlauf des Fliissigphasensinterns

Alle Anordnungen aus Griinling und eutektischer Aufschiittung wurden bis 1000 °C mit
15 K/min geheizt, dann weiter mit 10 K/min bis 1327°C, um die Belastung der Heizwicklung
bei hohen Temperaturen gering zu halten.
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Bild 64: Hohenkurven der eutektischen Aufschittung auf einem Si-freien, stéchiometrisch
eingewogenem Grunling fur eine Haltezeit von 1 h bei unterschiedlichen
Temperaturen

Anschlief3end wurde langsamer, mit 1 K/min weitergeheizt, um die Bildung der Flussigphase
deutlich aufzul6sen, bis zur Temperatur der jeweiligen Haltezeit. Abgekihlt wurde mit

10 K/min bis 1000 °C und dann weiter mit 15 K/min. Als Unterlage wurden Platintiegel ver-
wendet.

Bei 1340 °C, einer Temperatur, bel der das Eutektikum gerade in den Sinterkdrper eingesun-

kenist (vgl. Bild 64), und einer Haltezeit von 1 h sind bestenfalls die Anfange des Auswach-

sens nachwei sbar; auch die Anfange der Hiigel bildung sind an einzelnen ungewachsenen Ge-
bieten im Randbereich des erkalteten Sinterkdrpers erkennbar. Das Geflige in diesem Bereich
ist noch deutlich bimodal (Bild 65). Offensichtlich reicht bei 1340 °C, der Temperatur bei der
das Eutektikum gerade aufgeschmolzen und in den Sinterkdrper eingesunken ist, die Loslich-
keit der Schmelze fir BaTiO3 nicht aus, um das Kornwachstum innerhalb einer Haltezeit von



4. Ergebnisse und Diskussion 69

1 h abzuschlief3en. Auch wahrend der Abkihlphase ist kein wesentlicher Auswachsschub er-
kennbar. Im Gegensatz dazu ist nach einer Haltezeit von 1 h bel 1350 °C ein deutlicher Aus-
wachsschub in der Abkuihlphase auszumachen; auch wahrend der Haltezeit ist eindeutig ein
stetlgeﬁ Ausmachsen zu sehen. Der hier und auch fur 1360 °C beobachtete Abfall der Aus-
' & wachshohe nach dem Erreichen des Maximums
(vgl. die beiden Hohenkurven zu 1350 °C bzw.
1360 °C im Bild 64) ist typisch fur alle Aus-
wachsexperimente mit der eutektischen Auf-
schittung, die im Randbereich des Sinterkor-
pers ein Geflige zeigen, das as vollsténdig ge-
wachsen gelten kann oder das im Dreidimen-
sionalen als zusammenhangendes GerUst aus
gewachsenen Kornern interpretiert werden
kann, wie es bereits im vorigen Abschnitt dis-
= : e kutiert wurde. Das gilt auch fur die Auswachs-

Bild 65: Randbereich der bei 1340 °Cflr  experimente, bei denen mit 1 K/min bis zu we-

1 h gesinterten Probe (Hohenkurve  sentlich hoheren Temperaturen ohne Haltezeit

im Bild 64) geheizt wurde (vgl. z.B. Bild 41 auf Seite 53).
Dieser Abfal kann in allen Féllen, d.h. unabhéngig davon, ob er wahrend der Haltezeit, der
Aufheiz- oder der Abkihlphase auftritt, zwanglos mit dem Einsetzen bzw. einer Verstarkung
des Auslaufens nach dem Erreichen des Maximums der Auswachshohe erklért werden. Auch
dasist ein weiteres Indiz daftir, dal3 es sich bei den beiden Effekten - dem Auslauf- und dem
Auswachseffekt - um konkurrierende Prozesse handelt.
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Bild 66: Hohenkurven der eutektischen Aufschittung auf Si-freien, stéchiometrisch einge-

wogenen Grinlingen fur eine Sintertemperatur von 1350 °C und unterschiedliche
Haltezeiten

Bei einer Sintertemperatur von 1360 °C durfte der Kornwachstumsprozef infolge des hheren
L 6sungsvermdgens der Schmelze fir BaTiOs; schon nach etwa 30 min Haltezeit abgeschlos-
sen sein, wie sich aus dem Abfall der Auswachshohe (Bild 64, Seite 68) schlul3folgern |aft.
Da sich die Auswachshéhe nach ca. 30 min Haltezeit nicht mehr andert, kann davon ausge-
gangen werden, dal3 sowohl das Auswachsen als auch das Auslaufen im wesentlichen beendet



4. Ergebnisse und Diskussion 70

sind. Dafir spricht auch, dal3 der bei 1350 °C beobachtete Auswachsschub in der Abkihlpha-
se bel 1360 °C vollig ausbleibt. Wegen des festgestellten Zusammenhanges zwischen Geflige-
entwicklung und Auslaufen, kann somit angenommen werden, dal3 bei einer Sintertemperatur
von 1360 °C auch das Kornwachstum nach der besagten Haltezeit von etwa 30 min beendet
ist.

Die gleiche Argumentation fuhrt fir den Auswachspeak in der Abkihlphase der 1350 °C-Sin-
terung zu der SchluR¥folgerung, dal3 in diesem Fall ein erheblicher Teil des Kornwachstums
erst wahrend der Abkihlphase erfolgt, was wegen der bereits angesprochenen glinstigeren
Maoglichkeiten der Abfihrung von Kristallisationswéarme wahrend dieser Phase auch nahelie-
gend ist; natdrlich nur dann, wenn das Kornwachstum nicht bereits zuvor - wie eben bel der
1360 °C-Sinterung - abgeschlossen ist. Diese Auswachspeaks werden bel einer Sintertempera
tur von 1350 °C tatséchlich bei allen genutzten Haltezeiten in der Abkihlphase beobachtet,
wieim Bild 66 zu sehen ist.

P Y e, O

Bild 67: Randbereiche der bei 1350 °C ge-
sinterten Proben fUr unterschied-
liche Haltezeiten (zugehorige Ho-
henkurven im Bild 66)

=
c 120 min

Die Darstellung in diesem Bild zeigt aul3erdem, dal3 bei einer Gesamthaltezeit von 2 h auch in
der 2. Stunde der Haltezeit ein weiterer stetiger Anstieg der Auswachshohe erfolgt. Dies und
das Vorhandensein des Auswachspeaks in der Abkihlphase zeigen, dal3 die Loslichkeit von
BaTiO3 offenbar zu gering ist, um das Kornwachstum innerhalb der Haltezeit von 2 h zum
Abschluf3 zu bringen. Die im Randbereich der Proben anzutreffenden Geflige (Bild 67) zeigen
die aus den Hohenkurven (Bild 66) und den dazugehdrigen Auswachsbetragen (vgl. auch
Tabelle 6) zu erwartende graduelle Abstufung.

Das Auswachsverhalten bel einer Sintertemperatur von 1360 °C fur unterschiedliche Halte-
zeiten (Bild 68) bestétigt die bisher diskutierten Vorstellungen zum Zusammenhang von
Kornwachstum und Auswachseffekt. Insbesondere der starke Auswachspeak in der Abkuhl-
phase nach der Haltezeit von 10 min zeigt, dal? der Kornwachstumsprozef3 innerhalb dieser
Haltezeit trotz der hdheren Temperatur und der damit verbundenen hoheren Lslichkeit von
BaTiOs in der Schmelze (Werte dazu im Bild 76 auf Seite 90) nicht abgeschlossen werden
kann, sondern tatséchlich eine Haltezeit von etwa 30 min bendtigt, wie das die beiden anderen
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Auswachskurven (30 min bzw. 60 min Haltezeit) im Bild 68 zeigen. Die Auswachskurven zur
1360 °C-Sinterung zeigen im Gegensatz zu denen zur Sinterung bei 1350 °C (vgl. Bild 66)
schon in der Aufheizphase ein deutliches Auswachsen, das wiederum al's Kornwachstum in-
folge der zunehmenden L6slichkeit von BaTiOs in der Schmelze mit steigender Temperatur
interpretiert werden kann. In der Haltezeit ist dann ein verstéarktes Kornwachstum zu beobach-
ten, was wegen der schon erwéhnten gunstigeren Mdglichkeiten der Abfthrung von Kristal-
lisationswarme - gegentiber denen in der Aufheizphase - auch naheliegend ist.
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Bild 68: Hohenkurven der eutektischen Aufschittung auf einem Si-freien, stéchiometrisch
eingewogenem Grunling fur eine Sintertemperatur von 1360 °C und unterschiedliche
Haltezeiten (A und B beziehen sich auf Tabelle 6)

Der Auswachshub ohne Beriicksichtigung des Auswachspeaks in der Abkuhlphase nimmt mit
steigender Sintertemperatur und -zeit (vgl. Tabelle 6) zu. Fir den gesamten Auswachshub gilt
das nicht mehr, da der Wert fur die 10-mindtige Sinterung bei 1360 °C herausfallt. Dies 183t
sich aber mit den Temperaturverhdtnissen innerhalb des Rohrofens (vgl. auch Bild 9 auf Sei-
te 15) und der bereits mehfach erwahnten, erhdhten Loslichkeit der Schmelze erklaren. Wah-
rend der AbkUhlphase mit einer Abkiihlgeschwindigkeit von 10 K/min wird infolge der Waér-
mekapazitét der Probe das Probeninnere deutlich warmer sein a's die Umgebung - und natr-
lich auch warmer als das Thermoelement, woraus die systematisch zu niedrigen Temperaturen
fur die Punkte A und E in Tabelle 6 folgen. Damit findet man im Sinterkorper die erhdhte
Loslichkeit infolge der hdheren Temperatur kombiniert mit giinstigen Mdglichkeiten der Ab-
fuhrung von Kristallisationswarme infolge des Temperaturgradienten vor und folglich Bedin-
gungen, die sowohl das Kornwachstum als auch das Auswachsen férden sollten. Aul3erdem
durfte das Audlaufen al's zum Auswachsen konkurrierender Prozef3 in der Abkihlphase infol-
ge der niedrigeren Temperaturen an der Unterseite des Sinterkorpers - noch verstarkt durch
die hohe Warmeleitféhigkeit des als Unterlage verwendeten Platintiegels - schwécher aus-
fallen asin der Haltezeit.

Die Unterschiede zwischen den im Randbereich vorgefundenen Geftigen der bei 1360 °C fur
10 min (Bild 69a) bzw. 60 min (Bild 69c) gesinterten Proben sind deutlich geringer als die
zwischen den Gefligen zur 1350 °C-Sinterung (10 min: Bild 67a; 60 min: Bild 67b). Dieser
Egalisierungseffekt ist nach den hier dargelegten Vorstellungen auch verstandlich, well der
extrem hohe Auswachshub nach der 10-minttigen Sinterung bei 1360 °C und das damit ver-
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bundene Kornwachstum zu einem Geflge fuhrt, dessen Entwicklungsstadium naher an dem
zur 60 min gesinterten Probe liegt, als aus der Differenz der Haltezeiten zu erwarten ist. Bei
den 1350 °C-Sinterungen werden die Unterschiede zwischen den verschiedenen Haltezeiten
kaum verwischt, da bei allen genutzten Haltezeiten ein Auswachspeak in der Abkiihlphase
auftritt. Im Gegensatz dazu ist das bei einer Sintertemperatur von 1360 °C nur fir 10 min Hal-
tezeit der Fall. Auffallig ist der relativ hohe Anteil von Kornern im Bereich von etwa 10 pm
bis 20 um im Bild 69a, der trotz des V orhandenseins von ungewachsenen Gebieten den
Eindruck eines vollsténdig gewachsenen Gefliges vermittelt.

Tabelle 6: Daten zu den in diesem Abschnitt vorgestellten Auswachsexperimenten

Sintertemperatur | Haltezeit Auswachshub Temperaturen** des
in °C in min in um Auswachspeaks in °C
I I gesamt A E
1340 60 33 12 45 - -
10 41 24 65 1303 1212
1350 60 101 40 141 1302 1201
120 135 39 174 1288 1201
10 141 93 234 1294 1173
1360 30 143 - 143 - -
60 151 - 151 - -
I:  Auswachshub bis zum Einsetzen (Punkt A**) des Auswachspeaks in der
Abkuhlphase
I1: Auswachshub des Auswachspeaks in der Abkuhlphase
A: Anfang*? des Auswachspeaks in der Abkiihlphase
E: Ende*’ des Auswachspeaks in der Abkiihlphase

Das verstérkte Auftreten dieser Kornfraktion in der mit einer Haltezeit von 10 min bel

1360 °C gesinterten Probe kann als weiteres Indiz fir ein Wachstum in der Abkuhlphase ge-
wertet werden, wenn man die folgende Hypothese akzeptiert: In den nach Abschlul? der Halte-
zeit ungewachsenen Gebieten sind BaTiOs-Korner mit unterschiedlichen Korngrof3en ent-
halten. Unter diesen sind vermutlich keine mit Einfach- oder Doppel zwillingen, da sie anson-
sten bereits als Keime fUr das anomale Kornwachstum in Erscheinung getreten wéren. Als
Keime fir ein weiteres Wachstum kommen damit lediglich die groReren Koérner in Frage.
Diese werden dann wahrend der Abkuhlphase bevorzugt wachsen und die anderen Korner in
diesen Gebieten aufzehren bis sie sich gegenseitig bzw. die schon zuvor gewachsenen K érner
bertihren. In diesen nach Abschluf3 der Haltezeit ungewachsenen und nach dem Auswach-
speak gewachsenen Gebieten sind dann tendenziell kleinere Korngrof3en zu erwarten. Das
wird in den folgenden Abschnitten, die auch die aus dieser Arbeit folgenden Modellvorstel -
lungen zum FlUssigphasensintern enthalten, ndher erlautert.

“I Wegen der hohen Abkiihlgeschwindigkeit von 10 K/min ist damit zu rechnen, daf die Pro-
bentemperaturen systematisch tber den hier angegebenen liegen.
“2 Die Punkte A und E sind zur Illustration in Bild 68 eingezeichnet.
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Bild 69: Randbereiche der bei 1360 °C ge-
sinterten Proben fUr unterschied-
liche Haltezeiten (zugehorige Ho-
henkurven im Bild 68

Die marginalen Unterschiede zwischen den Gefligen zu einer Haltezeit von 30 min (Bild 69b)
und 60 min (Bild 69c) der 1360 °C-Sinterung bestétigen auf3erdem die bereits aus der Inter-
pretation der Auswachskurven resultierende Feststellung, dal? der Kornwachstumsprozef3 im
wesentlichen nach etwa 30 min abgeschlossen ist.

4.6.5. Ein estes Modell zum Auswachseffekt

Wie in den vorangegangenen Abschnitten bereits gezeigt wurde, sind Auslauf- und Aus-
wachseffekt konkurrierende Prozesse, die beide erst in einem Stadium des FlUissigphasensin-
terns auftreten, in dem die noch ungewachsenen Gebiete nahezu vollstandig von gewachsenen
K érnern umgeben sind. Diese gewachsenen Korner wiederum bilden ein fest zusammenhang-
endes Gebiet im Sinterkdrper in der Weise, dal3 nach einem Entfernen (im Gedankenexperi-
ment) aller anderen Bestandteile - der ungewachsenen Gebiete und der Flissigphase - die
Kontur der Tablette und die Struktur dieses zusammenhangenden Gebietes aus gewachsenen
Kornern erhalten bleiben wirde. Kurz, esliegt ein fest verbundenes Netzwerk aus gewachse-
nen Koérnern vor. Auch die ungewachsenen Gebiete sind teilweise zusammenhéngend (vgl.
Bild 59, Seite 64). Fur die weitere Argumentation soll davon ausgegangen werden, dal3 sie zu-
mindest Uber die Flissigphase bzw. intergranulare Porenkanéle verbunden sind, so dal3 auf
diese Weise ein Druckausgleich zwischen ihnen moglich ist.

In den bisher und auch im weiteren a's ungewachsen bezei chneten Gebieten sind keineswegs
immer nur Korner enthalten, die dem Ausgangszustand im Griinling entsprechen. Wie bei-
spielsweise im Bild 57 und Bild 58 (Seite 64) zu erkennen ist, sind in diesen Gebieten auch
grofere Korner bis etwa 10 um anzutreffen. Die Bezeichnung dieser Bereiche des Sinterkor-
pers al's ungewachsene Gebiete ist also nur insofern berechtigt, al's dal? diese Gebiete nicht
dem zusammenhéangenden Gebiet der vollsténdig gewachsenen Kdrner zugeordnet werden
koénnen. In dem hier interessierenden Stadium des Beginns des Auslaufens bzw. des Aus-
wachsens weisen auch diese Gebiete ein bimodales Geflige auf, was zeigt, dal3 der Wachs-
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tumsprozef3 in diesen Gebieten bis zum Zeitpunkt der Erstarrung noch nicht abgeschl ossen
werden konnte.

Das Audlaufen von Flussigphase fihrt in der Summe betrachtet zu einer Erhdhung des Ge-
samtvolumens aus Sinterkorper und ausgelaufener Substanz, da sich das Volumen des Sinter-
korpers wahrend des Auslaufens nicht verringert. Zumindest liegen moégliche Dimensionsan-
derungen unterhalb des Auflésungsvermogens des Mikroskops und wéren dann so klein, dafi3
sie den durch das Auslaufen verursachten Volumenzuwachs nicht erklaren konnten. Im Sin-
terkorper findet man dann statt der ausgelaufenen Fliissigphase offene bzw. geschlossene Po-
rositét. Folglich hat hier insgesamt ein Austausch der Fliissigphase (des benetzenden Fluids®)
durch die Umgebungsluft** (das nichtbenetzende Fluid) stattgefunden. Die Verdrangung des
benetzenden Fluids durch das nichtbenetzende Fluid wird als "drainage” [92] bezeichnet und
ist ebenso wie der umgekehrte Prozef3 ("imbibition” [92]), die Verdrangung des nichtbenet-
zenden Fluids durch das benetzende Fluid, ausfihrlich untersucht worden (vgl. z.B. [92, 93,
94, 95)).

Auch vor Beginn des Auslaufens sollte der Sinterkorper offene und geschlossene Porositét
aufweisen. Anderenfalls mufdte er 100% der theoretischen Dichte erreicht haben, einen Wert,
der fur dieim Rahmen dieser Arbeit verwendeten Proben nie gemessen wurde. Damit trifft
die von der Umgebungsluft verdrangte Fliissigphase auch auf das in den Poren eingeschlos-
sene L uft-Dampf-Gemisch. Dieses nichtbenetzende Fluid wird dann wiederum von dem be-
netzenden Fluid, der Fllssigphase, verdréngt. Folglich sind fur die Situation im Sinterkorper
beide Prozesse relevant, sowohl "drainage” als auch "imbibition”.

Experimentelle Untersuchungen zu beiden Prozessen - insbesondere an Ol-Wasser-Syste-
men - in pordsen Medien (vgl. Dullien [92]) zeigen den sogenannten Trapping-Effekt. Hier
werden Tellgebiete des zu verdrangenden Fluids "eingefangen”, d.h. ein Teil der zu verdrang-
enden Phase kann eben nicht aus dem porésen Medium entfernt werden. Der Trapping-Effekt
konnte u.a. von Chatzis und Dullien [93] auch an einfachen Modellanordnungen aus Doppel-
poren (pore doublets) nachgewiesen werden. Lenormand et a. [94] fanden als Ursache fir
den Trapping-Effekt ein Ende der Bewegung des benetzenden Fluids an Knoten- bzw. Ver-
zweigungspunkten von Kapillaren. Dieses "snap-off" genannte Verhalten tritt immer dann
auf, wenn bei einem Ubergang der bentzenden Phase zu den Kapillaren jenseits des K notens
bzw. des Verzwei gungspunktes eine starkere Kriimmung des Meniskus erforderlich wird. Der
in Bild 70 gestrichelt dargestellte Meniskus am Ende der Kapillare deutet eine solche "snap-
off"-Variante an (vgl. [92]).

Dain den zitierten Arbeiten [92, 93, 94] fur die beiden Fluide nur die Einschrankung der ge-
genseitigen Unloslichkeit gemacht wird, scheint es gerechtfertigt, die Ergebnisse auch auf die
Situation im Sinterkorper anzuwenden. Hier bietet der Trapping-Effekt bezogen auf das "Ein-
fangen von Umgebungsluft” eine zwanglose Erklarung fur die beim Auswachseffekt beobach-
tete Volumenzunahme (vgl. auch Bild 74 auf Seite 78): Eingedrungene Umgebungsluft kann
nicht vollstandig aus dem Sinterkdrper entfernt werden und erhoht damit sein Gesamtvol u-
men.

Bevor auf einen moglichen Mechanismus fir das Eindringen der Umgebungsluft eingegangen
wird, sollen die prinzipiellen Druckverhatnisse an einer zylinderférmigen Kapillare (an der
Probenunterseite, vgl. Bild 70) erlautert werden. Zwischen beiden Seiten einer gekrimmten
Grenzflache, die zwei nichtmischbare Fluide trennt, besteht die durch die Gaul3-L aplacesche
Gleichung™ (vgl. z.B. [28, 92, 96, 97, 98]) gegebene Druckdifferenz

3 "Nach DIN 5492 wird unter einem Fluid eine Fliissigkeit, ein Gas oder ein Dampf ver-
standen ..." [91]

** |n den Poren ist auRRer der Umgebungsluft auch geséttigter Dampf zu erwarten.

“ |m englischen Sprachraum ist die Bezeichnung Y oung-L aplacesche Gleichung tiblich.
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R=P-P= y%} rlﬁ (4.14)

Hier sind y die Grenzflachenspannung und r; bzw. r, die beiden zur Beschreibung eines ge-
krimmten Flachenelements erforderlichen Krimmungsradien. Definiert man nach
Dullien [92] den mittleren Krimmungsradius ry,, gemal3

1-1dt,18 (4.15)
m 200

so lalét sich die Gaul3-L aplacesche Gleichung schreiben als
p=p-p=2Y (4.16)

m
In dieser Form ist der Kapillardruck P. eine stets positiv definierte Grof3e. Mit Hilfe des mitt-
leren Krummungsradlus kann die konkave Seite (") der Grenzfléche festgel eget werden, auch
‘ wenn sich die Vorzeichen von ry bzw. r, unterscheiden.

q \ Der Kapillardruck P ist in dieser in der Fluidmechanik
o ublichen Schreibweise der Gaul3-L aplaceschen Glei-
Flussigphase chung definiert als die Druckdifferenz zwischen kon-

kaver (P") und konvexer Seite (P) der Grenzfléche, wo-
bei P niemals grof3er sein kann als P

Es sei darauf hingewiesen, dal? sich diese Definition des
Kapillardruckes von der des kapillaren Unterdruckes
(vgl. z.B. [28, 46]) unterscheidet und eine andere Vor-
zeichenkonvention fur den Kriimmungsradius zu Folge
hat. Im Fall des kapillaren Unterdruckes werden r; und
r, positiv gezadhlt, wenn der Krimmungsmittel punkt in
der FlUssigkeit liegt und negativ, wenn er sich aul3er-
halb derselben befindet. Im Gegensatz dazu ist bei der
hier verwendeten Definition des Kapillardruckes die
Bild 70: Schematische Darstellung  Frage nach der Fliissigkeit nicht relevant, danur Fluide
der FlUssigphasein einer  betrachtet werden. Krimmungsradien werden positiv
zylindrischen Pore gezéhlt, wenn der Krimmungsmittel punkt auf der kon-
kaven Seite (P") der Grenzflache liegt. Anderenfalls erhalten sie ein negatives V orzeichen.
Fir den Grenzfall einesin einer Richtung ungekrimmten Fléachenelementes wird der zuge-
horige Krimmungsradius unendlich; fur eine ebene Flache gilt das flr beide Richtungen und
Pc wird zu Null. In einer zylindrischen Pore sind beide Krimmungsradien gleich.
Im Bild 70 sind die Verhaltnisse fur das Eutektikum BaTiOs-BagTi17040 in einer zylindri-
schen BaTiOs-Pore dargestellt. Es wurde auch der fir das Eutektikum BaTiOs-Bag Ti17040 auf
BaTiO3 ermittelte Benetzungswinkel von 6 = 8° (vgl. Abschnitt 4.2) verwendet. Hier sind
beide Krimmungsradien (r1 = r, =r) positiv zu zahlen und der der Kapillardruck ergibt sich
mit Hilfevon Gl. (4.14) zu

p=p-p=2 (4.17)
r

wobei die Grenzflachenspannung fur die Grenzflache flussig-gasformig zu verwenden ist. Mit

den aus Bild 70 zu entnehmenden Beziehungen sina = ? und a =90°-0 folgt fur die Ab-

hangigkeit des Krimmungsradius vom Kapillarradius

r= R (4.18)
cosO

und mit Gl. (4.17) fur den Kapillardruck
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P = 2% [¢0sHO . (4.19)

Es soll hier nicht versucht werden, die komplexen Vorgange wahrend des Auswachsens und
Auslaufens von Substanz mit diesem einfachen Kapillarmodell zu beschreiben. Dennoch ver-
deutlichen die Gleichungen (4.17) und (4.19) eine wesentliche Tendenz: Kleine Porendurch-
messer bzw. kleine Krimmungsradien fiihren zu hohen Kapillardricken. Fur das System aus
Sinterkérper und Fluiden (Flissigphase und eingeschl ossene L uft) ist es wegen des geringeren
Kapillardruckes gunstiger, Menisken mit grof3en Krimmungsradien aufzubauen, als solche
mit kleinen Krimmungsradien. Genau diese M6glichkeit hat das System im Falle des Aus-
wachsens, da die aus der Aufschittung entstandene Fiissigphase im wesentlichen im Bereich
unterhalb der friheren Aufschittung verbleibt. Das makroskopisch konvexe Auswachsgebiet
wird dann offenbar von Menisken mit grof3en, konkaven mittleren Krimmungsradien und
BaTiOs-Kornern begrenzt, wie die Rauhigkeit der Grenzflache nahelegt (vgl. Bild 42 auf
Seite 54 und Bild 72 bzw. Bild 74).

Eine realistischere Beschreibung der Porenstruktur wird erreicht, wenn man von Poren mit
veranderlichem Querschnitt ausgeht. Ein Abschnitt einer solchen Poreist im Bild 71 gezeich-
net.

T T T T T _P _________________________________________ / :;_/'>
FLUID (") FLUID () ch//

M

Bild 71: Meniskusin einer konischen Kapillare nach Dullien [92]

Aus der Gaul3-Laplaceschen Gleichung und der Geometrie der Anordnung folgt (vgl. [92])
PR=P'-P= Z—FZ [tos(6 + @) (4.20)

Firr einen Offnungswinkel von @ = 0° wird Gl. (4.20) zu Gl. (4.19)*, und der Kapillardruck
erreicht sein Maximum. Der Kapillardruck wird zu Null fir 6 + @ = 90° und die Grenzfl&che
wird zur Ebene. Der im Bild 71 gezeichete Meniskus stellt einen Zustand zwischen diesen Ex-
tremen dar. Jede Anderung des Offnungswinkels innerhal b dieses Bereiches fiihrt bei kon-
stantem Radius R zu einer Anderung des Kapillardruckes P. und zu einem Menisskus mit ver-
andertem Krimmungsradius r. So hat eine Verminderung des Offnungswinkels ¢ bei konstan-
tem AuRRendruck eine Verschiebung der Fliissigphase ins Innere zur Folge. Im Bild 71 ent-
spricht das einer Verringerung des Krimmungsradius r bel gleichem Radius R und damit
einer Verschiebung des benetzenden Fluids () nach rechts.

“6 |n Anbetracht des Benetzungswinkels von 6 = 8° eriibrigen sich die Betragszeichen.
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Eine solche Verringerung des Offungswinkelsist folglich eine Mdglichkeit fir das Eindringen
von Umgebungsluft in den Sinterkorper. Eine Anderung des Offnungswinkels selbst setzt
naturlich eine Bewegung der die Poren begrenzenden Kornflachen (der Porenwande) voraus.
Diese wiederum folgt zwingend aus dem Wachstumsprozel3 der im Sinterkorper die
Porenwande bildenden BaTiOs-K 6rner.

Es soll hier nochmals betont werden, dal? die Wechselwirkungen zwischen Kornwachstum
und Flussigphase sehr komplexer Natur sind. Die diskutierten Mechanismen stellen nur einen
ersten Versuch zur Erklarung des Auswachseffekts dar, wobel angesichts der schwierigen
Modellierbarkeit des Systems aus Sinterkorper und Fluiden viele Phéanomene unberticksichtig
bleiben. So ist nach wie vor unklar, welche konkreten Folgen die Loslichkeit des Basismateri-
alsin der Flussigphase auf die Kapillarentwicklung hat. Auch die Kréfte zwischen benachbar-
ten Kornern infolge der Kapillarwirkung von Flussigkeisbriicken (vgl. [28]) finden keine Be-
rucksichtigung. Selbst fir einen al's statisch angenommenen Sinterkorper kdnnen wegen der
komplizierten Porenstruktur nur Teilaspekte des Verhaltens der Flissigphase behandelt wer-
den. So wurde weder auf den Einflul3 der Gravitation auf die Gestalt der Menisken noch auf
die Konvektion (vgl. hierzu [92]) eingegangen. Auch die unterschiedlichen Dampfdriicke Uber
den AufRenmenisken (vgl. [99]) werden nicht behandelt. Dartiber hinaus gestaltet sich eine dy-
namische Behandlung des Transportes der Flssigphase (vgl. [100]) auf3erordentlich schwie-
rg.

Aber auch die komplizierten Verhdtnisse an der Kontaktfl&che zwischen Unterlage und Sin-
terkdrper entziehen sich einer Beschreibung mittels zylindrischer oder konischer Kapillaren.
Extrem unubersichtlich ist dieser Kontaktbereich fur Pulver und textile Unterlagen, da einzel-
ne Pulverkérner bzw. Fasern ein Ablaufen von Fliissigphase ausl 6sen kdnnen, sobald sie mit
einem Meniskus in Kontakt kommen. Daraus folgt, daf3 der Zeitpunkt des Auslaufens vom
eher zufélligen Zeitpunkt dieser Berihrung zwischen Faser und Meniskus abhangt. Eine Vor-
stellung mit deren Hilfe auch die schlechte Reproduzierbarkeit der Auswachsbetrége bei Ver-
suchen mit textilen bzw. Pulverunterlagen (vgl. Abschnitt 4.6.3) erklart werden kann.

Bel Unterlagen aus Platinfolie stellen sich die
Kontaktverhaltnisse wegen der nahezu ebenen
Oberflache des Platintiegel s etwas Ubersichtli-
cher dar. Zwischen Sinterkdrper und Platinfolie
sind lediglich schmale Spalte (bis etwa 60 um,
siehe Bild 72 und Bild 73) vorhanden, die keil-
formig auf die Berthrungsstellen zulaufen. Der
Kontakt zwischen aus dem Sinterkérper auslau-
fender Substanz und der Platinfolie wird wegen
des geringen Abstandes sicher zuerst in der N&
he der Berlihrungsstellen zwischen Sinterkorper
und Platinfolie zustande kommen. Die als
Folge dieses K ontaktes ausgel aufende Flissig-
phase befindet sich damit von vornhereinin
den Gebieten mit den kleinsten Spaltbreiten
und wird wegen der Kapillarwirkung im we-
sentlichen auch dort verbleiben, d.h. eswird sich entsprechend den geometrischen Verhéltnis-
sen des Zwischenraumes ein geschl ossenes Fliissigphasengebiet bilden, das von einem neuen
Meniskus zwischen Sinterkorper und Platinfolie begrenzt wird. Da sich die Benetzungswinkel
der eutektischen Schmelze BaTiO3-BagTi1;040 auf BaTiO3 (8,0°) und auf Platin (7,5°) kaum
unterscheiden, sollte ein solcher Meniskus nahezu symmetrisch sein. Im Bild 73 ist ein Tell-
gebiet des in Epoxidharz eingegossenen Langsschliffes aus Bild 72 nochmals vergrof3ert dar-
gestellt. Im mit Epoxidharz gefillten Spalt zwischen Tiegel und Sinterkorper (innerhalb des
markierten Rechteckes) sind die Umrisse eines solchen (erstarrten) geschlossenen FlUssigpha-

B,y e - TR
Bild 72: Langsschliff einschl. Platiniegel
(weil3) der bei 1360 °C mit einer
Haltezeit von 10 min gesinterten
Probe (Sinteroberfléache im
Bild 69a)
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sengebl etes andeutunngel se zu erkennen. Da sich dieses Gebiet innerhalb des Epoxidharzes
: - = und unterhalb der Ebene des Schliffes befindet,
ist die Abbildung etwas unscharf.

| Zusammenfassend kann fiir Unterlagen aus
Platinfolie gesagt werden, dal3 der Druckaus-
gleich der FlUssigphase - und damit das Aus-
laufverhalten - wesentlich von den sich zwi-
schen Sinterkorper und Platin ausbildenden
Menisken bestimmt wird. Da als zuféllige Ein-
8 flurgrofde auf die den Druck bestimmenden
% Krimmungen dieser Menisken lediglich die
! : : Gestalt des Spaltes zwischen Tablette und Pla-
Bild 73: Ausschnitt (rechts unten, hier tinfolie von Bedeutung ist, wird auch die beob-

schrég beleuchtet) aus Bild 72 achtete bessere Reproduzierbarkeit des Aus-

wachseffekttes bei Proben mit Platinunterlage (vgl. Abschnitt 4.6.3) gegentiber denen mit tex-
tilen Unterlagen verstandlich.

Die durch den Auswachseffekt verursachte V olumenerhthung bei Verwendung einer Platin-
unterlage ist im Bild 74 gut zu erkennen. Das ausgewachsene Gebiet hat einen Krimmungs-
radius von ca. 2,4 mm. Dieser makroskopische Kriimmungsradius kann alerdings nicht zur
Berechnung des Kapillardruckes herangezogen werden, da er sich nicht auf einen Meniskus
zwischen fllissiger und gasférmiger Phase be-
zieht. Die vermutliche Zusammensetzung des
Auswachsgebietes und der Auslaufgebiete (vgl.
Bild 63 auf Seite 66) aus Flissigphase und
BaTiOs-Kornern erschwert die Beschreibung
»/ der sich ausbildenden Menisken. Mittels
- = - ; = A - ESMA-Messungen konnten in den (erkalteten)
Bild 74: Langsschliff, wie Bild 72 Proben BaTiOs-Korner und BasTi17Oxo al's den-
dritische Phase (Auswachsgebiet) bzw. Zwickel phase (Auslaufgebiet) nachgewiesen werden.
Da auf3erdem die Konturen des Auswachsmeniskus wahrend des Auswachsens eine gewisse
Rauhigkeit zeigen (vgl. Bild 42 auf Seite 54), die den BaTiOz-Kdrnern zugeordnet werden
kann, ist eine solche Zusammensetzung der Auswachs- bzw. Auslaufgebiete aus Fllissigphase
und BaTi10s-Kdrnern naheliegend, wobel wegen der htheren Dichte von BaTiO3 gegentber
der eutektischen Schmelze (Werte im Bild 77 auf Seite 92) und wegen der guten Benetzung
von BaTiOj3 durch die eutektischen Schmelze (6 = 8°) nicht von einem Schwimmen der
BaTiOs-Korner auf der Fliissigphase ausgegangen werden kann. Vielmehr mufl3 angenommen
werden, dal3 die BaTiOs-Partikel sich im wesentlichen gegenseitig bertihren und nur die ver-
bleibenden Zwischenrdume mit Flissigphase gefillt sind, wobei diese an der Oberflache kon-
kave Menisken zwischen den Kdrnern bildet. Die Verbindung zu den Auslaufgebieten erfolgt
Uber die Fliissigphase und des eingeschl ossene Dampf-L uft-Gemisch. Uber diese Verbindung
kann dann der Druckausgleich zwischen den Oberflachen der Auswachs- und Auslaufgebiete
(bzw. zum Kontaktgebiet zwischen Sinterkdrper und Unterlage) realisiert werden. Mit Hilfe
einer solchen Konstellation kann auch die beobachtete K onkurrenz zwischen Auslauf- und
Auswachseffekt zwanglos erkléart werden.

Das diskutierte erste Modell zum Auswachs- und Auslaufeffekt soll im folgenden noch kurz

zusammengefaldt werden:

1. Grundvoraussetzung ist die Existenz eines festen Netzwerkes aus gewachsenen Kornern.

2. Das Wachstum in den Gebieten, die nicht Bestandtell dieses Netzwerkes sind, fuhrt zur
Bewegung von Porenwanden.
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3. Die Verringerung der Offnungswinkel zwischen Porenwanden an der Oberflache ermog-
licht das Eindringen von Umgebungsluft in den Sinterkdrper.

4. Infolge des "snap-off"-Effektes verbleibt zumindest ein Teil dieser Umgebungsluft im
Sinterkorper.

5. Die dadurch bedingte Volumenerh6hung auf3ert sich in den miteinander konkurrierenden
Prozessen des Auswachsens und des Auslaufens von Substanz.

4.6.6. Zusammenfassende Vorstellungen zum Verlauf der Flussigphasensinternsin BaTiOs-
Keramik

Zur Beschreibung der Vorgange wahrend des Flissigphasensinterns sind aus der Literatur
(vgl. z.B. Kingery et a. [45], German [46] u. Eremenko et a. [101]) eine Reihe unterschied-
licher Mechanismen bekannt. VVon diesen Mechanismen wird fir das Flussigphasensintern in
BaTiOs-Keramik lediglich die Ostwaldreifung diskutiert [29]. Allgemein akzeptiert ist auch,
dal3 in BaTi03 ein keimgesteuertes K ornwachstum wirksam wird. Als Keime fur dieses
anomale Kornwachstum kommen doppelt und einfach verzwillingte Korner in Frage. Die
Details zu diesesm Modell sind bereitsim Abschnitt 2.4 behandelt worden und sollen hier
nicht wiederholt werden.

Die das anomale Kornwachstum verursachenden verzwillingten Korner sollen im weiteren als
Zwillingskeime bezeichnet werden. In Abgrenzung dazu wird von Normalkeimen immer dann
die Rede sein, wenn nicht verzwillingte Korner in der Lage sind via Ostwaldreifung auf Ko-
sten der sie umgebenden, kleineren Kdrner zu wachsen.

Beziiglich des keimgesteuerten, anomalen Wachstums kdnnen zwei Grenzfalle unterschieden
werden:

1. Esliegt ein Uberangebot an simultan wachstumsfahigen Zwillingskeimen vor. In diesem
Fall erreichen die wachsenden K eime nicht die potentiell méglichen KorngréRen®” von et-
wa 80 bis 120 ym. Sie zehren den sie umgebenden Feinkornanteil via Ostwal dreifung auf
bis sie sich schliefdlich gegenseitig bertihren. Zu diesem Zeitpunkt ist der Wachstumspro-
zel3 im wesentlichen abgeschlossen und die mittlere Korngrof3e ergibt sich aus der Anzahl
der Keime. Hennigs et al. [18] erreichten ein solches Uberangebot mit Hilfe von Impfkor-
nern und konnten sehr homogene Geflige realisieren. Die mittlere Korngrof3e lief3 sich
durch die Menge der zugegebenen Impfkorner steuern.

2. Ein solches Uberangebot an simultan wachstumsfahigen Zwillingskeimen liegt nicht vor.
Die vorhandenen Zwillingskeime werden auch in diesem Fall Uber den Losungs- und Wie-
derausscheidungsprozeld gemald der Ostwaldreifung ihre Umgebung aufzehren. Dadie
mittleren Absténde der Keime hier grof3er sind als im ersten Fall, werden die Korner auch
grofere Durchmesser erreichen bis es zu ersten Beriihrungen zwischen einzelnen Kornern
kommt. Das wird nattrlich auch deutlich mehr Zeit erfordern. In dieser Zeit wird der Me-
chanismus der Ostwaldreifung auch in den von Zwillingskeimen freien Gebieten des Sin-
terkdrpers wirken. Das bedeutet, dal3 dort auch Normalkeime, die beispielsweise infolge
ihrer Grof3e einen Wachstumsvorteil besitzen, auf Kosten der sie umgebenden, kleineren
Korner wachsen, wenn auch in weit geringerem Mal3e als die Zwillingskeime. Das wiede-
rum hat fur die aus den Zwillingskeimen gewachsenen, grof3en Korner zur Folge, dal3 es
fUr sie mit zunehmender Sinterzeit schwieriger wird, ihre Umgebung aufzuzehren, denn
diese besteht jajetzt nicht mehr nur aus sehr kleinen, ungewachsenen Kérnern. Mit fort-
schreitender Sinterung werden die aus den simultan wachstumsféhigen Zwillingskeimen
gewachsenen Korner zundchst Gruppen oder auch Ketten aus mehreren sich bertihrenden

47 Zumindest sind das die im Rahmen der Experimente zu dieser Arbeit beobachteten maxi-
malen Korngrofen. Andere Rohstoffe bzw. Sinterbedingungen lassen Korngréf3en bis tber
500 pm zu.
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Kornern bilden. Dieses Verhalten ist deshalb zu erwarten, weil von einer statistischen - und
nicht einer gleichméafdigen - Verteilung der Zwillingskeime ausgegangen werden muf3. An
den Berthrungsstellen dieser Korner findet eine Kontaktabflachung statt, die mit Hilfe des
Kingery-Mechanismus (vgl. Abschnitt 2.3) erklart werden kann. (Das gilt im tbrigen auch
far den unter Punkt 1 diskutierten Fall.) Im weiteren Verlauf des Fllssigphasensinterns
werden sich immer mehr Ketten und Gruppen aus grof3en, gewachsenen Kornern bilden
und schliefdlich wird ein Zustand erreicht werden, in dem zumindest ein grol3er Teil dieser
Ketten und Gruppen fest miteinander verbunden ist (wiederum tber den Kingery-Mecha-
nismus) und sich ein zusammenhangendes Skelett innerhalb des Sinterkérpers formiert hat.
Die dieses Gerist bildenden Korner haben nun nur noch eingeschrankte Wachstums-
madglichkeiten. An den Kontaktstellen zu den in etwa gleichgrof3en Kdrnern ist lediglich
eine Kontaktabflachung nach Kingery zu erwarten, die zu keiner Erhdhung der Korn-
durchmesser fuhrt. Die Wachstumsgeschwindigkeit der aul3eren Korner des Gerlistesin
Richtung der noch ungewachsenen Gebiete ist zu diesem Zeitpunkt offenbar schon deutlich
reduziert. Da diese Randkdrner ja nur noch in einer Richtung wachsen kénnen - ebenin
Richtung der noch ungewachsenen Gebiete - mifdten in den resultierenden Gefuigen 1ang-
liche Kornformen zu beobachten sein. In allen hier erwdhnten Experimenten wurden aber
im wesentlichen nur globulare Kornformen beobachtet; vereinzelte langliche Teilchen wa-
ren auf ein Lange-zu-Breite-Verhdtnis kleiner etwa 2 : 1 beschrénkt. Dieser Befund &3t
sich ebenso wie die beobachteten maximalen Korndurchmesser von etwa 80 bis 120 um
mit dem bereits erwahnten |eichten Wachstum innerhalb der noch ungewachsenen Gebiete
begriinden.

An dieser Stelle sollen einige Bemerkungen zur Rolle der Flissigphase eingefligt werden:

Bel allen den Auswachseffekt zeigenden Experimenten verbleibt die Flissigphase nach dem
Aufschmelzen in etwain dem Bereich des Sinterkorpers, Uber dem sich zuvor die Aufschit-
tung befand. Die Koérner in diesem Gebiet sind vermutlich vollstandig von der eutektischen
Schmel ze umgeben; zumindest ist das Angebot an Flissigphase gréfer alsin allen anderen
Bereichen des Sinterkdrpers. Damit sind also beste V oraussetzungen fur das Wirksamwerden
der Ostwaldreifung gegeben. Innerhalb dieses Gebietes - und auch im Randbereich - werden
aber in keinem Fall gréfliere Korner beobachtet alsim tbrigen Sinterkorper. Das Gegenteil ist
der Fall. Die KorngrofRen der BaTiOs-Korner innerhalb dieses Gebietes sind deutlich geringer
alsin den anderen Bereichen des Sinterkorpers. Offenbar fiihrt dieses Uberangebot an Fliis-
sigphase also nicht zu einer Forderung des Wachstums.

Qualtiativ kann dieses Verhalten mit Hilfe des von Drofenik et al. [39] (vgl. auch die Ausfuh-
rungen im Abschnitt 2.6 ab Seite 11) zur Beschreibung des FlUissigphasensinterns von mit
Bi»O3 dotierten MnZn-Ferriten diskutierten Flussigkeitsfilms zwischen den Kdrnern beschrie-
ben werden:

Ein hoher Flissigphasenanteil fuhrt zu einer grof3en Schichtdicke & des Flussigkeitsfilms zwi-
schen den BaTiO3z-K 6rnern. Dieser wiederum verlangert die Diffusionswege fur das gel 6ste
BaTiOs und verringert damit die Kornwachstumsgeschwindigkeit. Das fuhrt dann letztlich zu
kleineren Kornern in einem solchen an Flussigphase reichen Gebiet.

Eine aternative Erklarung fur dieses Verhaten bietet auch ein etwas modifizierter Kingery-
M echanismus:

Man geht von der naheliegenden Annahme aus, dal3 die entstehende FlUssigphase im norma-
len Sinterkdrper (d.h. ohne Aufschittung) - bzw. in den von der aus der Aufschiittung gebil-
deten Schmelze unbeeinflufdten Bereichen - nicht ausreicht, samtliche Hohlrdume im Sinter-
korper zu fullen. Folglich ist von mehreren lokalen Flissigphasengebieten auszugehen. Diese
FlUssi gphasengebi ete sind offenbar grof3 genug, um eine grof3ere Anzahl von BaTiOz-Kdrnern
einschlief?en zu kdnnen. (Anderenfalls konnte der allgemein akzeptierte M echanismus der
Ostwaldreifung nicht wirksam werden.) Die ein einzelnes Gebiet aus FlUssigphase und
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BaTiOs-Kornern begrenzenden Menisken verursachen nun eine Kraft und in der Folge eine
erhohte Loglichkeit an den Kontaktstellen zwischen BaTiOs-Kornern. (Hier sei auf dieim Ab-
schnitt 2.3 wiedergegebene Argumentation von Kingery verwiesen.) Andererseits wird inner-
halb dieses Gebietes weiterhin der Prozef3 der Ostwaldreifung stattfinden. Dieser wird nun
durch die erhhte L 6slichkeit an den Kontaktstellen beschleunigt, indem zusétzlich geldstes
BaTiO; zur Verfugung gestellt wird. Das zusétzlich gel 6ste BaTiOs wird entsprechend der
Ostwaldreifung auf den groften Kornern kristallisieren und damit deren Wachstumsgeschwin-
digkeit erhéhen bzw. in der gleichen Zeit zu grofReren Kornern fiihren als ohne die zusétzliche
L6slichkeit. In dem Bereich des Sinterkorpers, Gber dem sich zuvor die Aufschittung befand,
sind aber die groften Krimmungsradien fur die begrenzenden Menisken (vgl. Abschnitt
4.6.5) zu erwarten. Hier falt folglich die zusétzliche Loslichkeit am geringsten aus und in
diesem Gebiet sollten die kleinsten Korndurchmesser beobachtet werden.

Die im Zusammenhang mit dem modifizierten Kingery-Mechanismus genutzte Modellvor-
stellung von mehreren FlUissigphasengebieten innerhalb des Sinterkorpers bietet auch Ansatz-
punkte zur Erkl&rung des Auslaufeffektes. Zunachst einmal wird das Kornwachstum inner-
halb eines Flussigphasengebietes dazu fuhren, dal? sich die Korngréf3en und -formen sowonhl
innerhalb als auch im Randbereich dieses Fliissigphasengebietes bis zum Abschluf3 des Korn-
wachstums standig andern. Damit éndern sich dort aber auch die geometrischen Verhaltnisse
der von der Flussigphase gefiillten und von einem Meniskus begrenzten Hohlrdume zwischen
den Randkdrnern. Die Folge davon wird sein, dal3 sich auch die aus Randkornern und Menis-
ken bestehende Begrenzung des Fliissigphasengebietes sténdig verandert. Die Menisken wer-
den sich wegen des héheren kapillaren Unterdruckes in Richtung kleinerer Kapillaren bewe-
gen. Diese wiederum werden bevorzugt in den Hohlrdumen zwischen den kleinsten Kornern
anzutreffen sein, d.h. in den noch ungewachsenen Gebieten, die einen hohen Feinkornanteil
aufweisen. Tendenziell ist somit eine Bewegung der Flissigphase aus den vollstandig ge-
wachsenen Gebieten heraus in die noch ungewachsenen Gebiete hinein zu erwarten. In der
Endphase dieses Prozesses ist dann letztlich von einer Bewegung der Fliissigphase aus dem
Sinterkorper heraus auszugehen. Dies flhrt dann zu einem Auslaufen von Fliissigphase oder
(falls die Voraussetzung dazu - die Moglichkeit der Ausbildung von Menisken mit grof3eren
Krummungsradien im friheren Aufschittgebiet - erfiillt ist) zum Auswachseffekt.

Der hier diskutierte Sachverhalt fuhrt zu der Schluf¥folgerung, dal3 ein zu hoher Anteil an
Flussigphase eine Wachstumshemmung verursacht, und das ist von Hennings et a. [18] tat-
s&chlich beobachtet worden.

Generell, d.h. unabhéngig von der Dichte der Zwillingskeime im Sinterkdrper, mul eine Flis-
sigphase, die das anomale Kornwachstum via Ostwaldreifung zu vermitteln vermag, eine aus-
reichende Loslichkeit fir BaTiO3z aufweisen. Dasist durchaus nicht immer der Fall, wie die
Versuche mit CuO-Additiven (vgl. Abschnitt 4.5.1) zeigen.

Dartber hinaus ist zum Ausl6sen des anomalen Kornwachstums neben dem Vorhandensein
geeigneter Keime auch ein ausreichender Anstieg der Loslichkeit von BaTiOs mit zunehmen-
der Temperatur erforderlich, wie das bereits im Zusammenhang mit SiO,-Additiven im Ab-
schnitt 4.5.2 bzw. Uberdotierten Substraten im Abschnitt 4.6.1 besprochen wurde.

Fir den unter Punkt 2 diskutierten Fall des Nichtvorhandenseins eines Uberangebotes an
Zwillingskeimen wurde im Abschnitt 4.6.4 gezeigt, dal3 ein zwillingskel mgesteuertes, anoma-
les Kornwachstum nicht zu vollsténdig gewachsenen Gefligen fuhrt. AufRerhalb des nach die-
sem ersten Schritt entstandenen Netzwerkes aus grof3en gewachsenen Kornern wirkt ebenfalls
der Mechanismus der Ostwaldreifung. Als Keime kommen hier im wesentlichen Normal -
keime in Betracht, deren Wachstumsvorteil gegentiber den umgebenden Kérnern geringer ist
asim Falle der Zwillingskeime. Diese Normalkeime beginnen mit der Entstehung der Flis-
sigphase zu wachsen und ihr Wachstum endet mit der Erstarrung der Flussigphase bzw. dann,
wenn die sie umgebenden, kleinen Korner aufgebraucht sind. In der Phase des gleichzeitigen
zwillingskeimgesteuerten, anomalen Kornwachstums ist ihr Wachstum zu vernachlassigen,
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nicht aber nach Abschlul3 dieser Phase. Insofern kann von einem zwel stufigen Kornwachstum
gesprochen werden. Diese Einteilung gilt auch beziiglich des Volumens: Deutlich mehr - je
nach Zwillingskeimdichte - a's die Halfte des gewachsenen Kornvolumens wird Uber das
zwillingskeimgesteuerte, anomale Kornwachstum erzeugt. Die restlichen Gebiete kénnen
unter guinstigen Bedingungen (gentigend hohe Temperatur, d.h. ausreichende L 6slichkeit von
BaTiOs3 in der Schmelze und ausreichende Sinterzeit) zu einem gewachsenen Geflige ge-
langen Uber ein Wachstum von Normalkeimen. Ob es sich hierbei um normales oder anomales
Kornwachstum im Sinne der Definition von Schmelz et al. [17, 19, 29] (vgl. Abschnitt 2.4)
handelt, kann anhand der experimentellen Ergebnisse nicht beantwortet werden.

Die fir das anomale Kornwachstum in BaTiOs; unter Mitwirkung einer Flissigphase beobach-
teten hohen Wachstumsgeschwindigkeiten - in der Literatur sind Angaben von 6 pum pro min
(Kolar u. Krasevec [102]) bis 60 pm pro min (Bihling et a. [30]) zu finden - sollten im we-
sentlichen auf das zwillingskeimgesteuerte Wachstum zuriickgefihrt werden kénnen.

Dies gilt zumindest fur das Verhalten wahrend der Aufheizphase und wahrend der Haltezeit.
In der Abkthlphase ist wegen der gunstigeren Mdglichkeiten zur Abfihrung der Kristallisa-
tionswéarme mit deutlich hoheren Wachstumsgeschwindigkeiten zu rechnen. Das heif3t, auch
in der Abkihlphase tritt Kornwachstum auf.
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5.  Zusammenfassung und Ausblick

Ziel dieser Arbeit war es aufzuzeigen, welche Beitrége Untersuchungen an einem Heizmikro-
skop zur Erforschung des Fllissigphasensinterns von BaTiOs-Keramik liefern konnen. Dazu
wurde ein vorhandenes Erhitzungsmikroskop sowohl optisch a's auch mechanisch modifiziert
und mit konventioneller Videotechnik ausgeristet.

Grundlage nahezu aller in dieser Arbeit diskutierten Experimente waren Modellanordnungen
aus Bariumtitanat- (Grunlinge, Keramiken, Einkristalle) oder Platinsubstraten und Additivauf-
schittungen, deren Aufschmel zverhalten untersucht wurde. Zur Auswertung solcher Auf-
schmel zversuche wurde die M ethode der Hohenkurven entwickelt. Mit dieser Methode ist
es moglich - insbesondere bei sehr langsamen Anderungen der Hohe von Aufschiittungen -,
Einzelheiten im zeitlichen Verlauf des Schmelzprozesses nachzuweisen, die visuell nicht auf-
zulésen sind. Darliber hinaus gestattet die Videoausriistung des Mikroskops auch die Regi-
strierung sehr schneller Anderungen der Probenkonturen. Es wird eine zeitliche Auflésung
(25 Bilder/s) erreicht, die mit herkémmlicher Fototechnik nicht zu realisieren ist.

Die Videotechnik ermdglicht mit relativ geringem Aufwand die Nutzung des Heizmikrosko-
pes auch al's beriihrungsl oses Dilatometer. Aul3erdem gestalten sich Untersuchungen zur
Temperatur- und Zeitabhangigkeit des Benetzungswinkels nach der Methode des liegenden
Tropfens relativ einfach.

Die Experimente mit den genannten Modellanordnungen lassen sich in zwei Gruppen ordnen:
1. Das Aufschmelzverhalten von Additiven

— Ti-reiche Additive aus dem System BaTiO3-TiO; bilden im Kontakt mit BaTiOs-Substra-
ten gewohnlich das Eutektikum BaTiO3-BasTi1704. Das Verhalten dieser "bindren” Addi-
tive und die zugehdrigen Hohenkurven konnten mit Hilfe des Phasendiagramms erklart
werden.

— Das Aufschmelzverhalten von SiOx-Additiven mul3 "terndr”, d.h. zundchst im Rahmen des
ternéren Systems BaO-TiO,-SiO, diskutiert werden. Hier konnte gezeigt werden, dal3 alle
Vorgénge wahrend der FlUssigphasenbildung innerhalb des Subsystems "BaTiOs-TiO,-
Ba,TiSi,Og" ablaufen. Fur dieses terndre System wurde ein Vorschlag fir den Verlauf der
eutektischen Rinnen erarbeitet.

— Wesentlich komplizierter gestaltet sich die Interpretation des Aufschmelzverhatens von
CuO-Additiven. In diesem Fall mul3 der Sauerstoff als Komponente betrachtet und das
guaterndre System Ba-Ti-Cu-O diskutiert werden. Allerdings zeigte sich, dal3 die aus CuO
in Reaktion mit dem L uftsauerstoff entstehende Schmelze BaTiOs bis 1140 °C nicht zu |6-
sen vermag, d.h. bis zu dieser Temperatur kann das Schmel zverhalten mit dem aus der Li-
teratur bekannten Phasendiagramm CuO-Cu,O erklart werden.

2. Der Auswachs- und der Auslaufeffekt

Im Rahmen der Arbeiten zum Auswachseffekt wurde auch der Audlaufeffekt untersucht.
Es konnte gezeigt werden, dal3 es sich bei diesen Effekten um konkurrierende Prozesse
handelt. Beide kdnnen der Endphase des anomalen Kornwachstums zugeordnet werden,
die mit dem Auftreten eines festen Netzwerkes aus gewachsenen Kdrnern beginnt.

Fir das Autreten beider Effekte wurden erste Modellvorstellungen entwickelt.
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Die experimentellen Befunde zum Auswachseffekt |assen folgende Schluf3folgerungen zum

Fliissigphasensintern von BaTiOs-Keramik fir den Fall zu, dal? kein Uberangebot von Zwil-

lingskeimen vorliegt:

1. Das anomale, zwillingskeimgesteuerte Kornwachstum fihrt nicht zu vollsténdig gewach-
senen Gefligen.

2. Dievollstandig gewachsenen Geflige kdnnen tber ein normalkeimgesteuertes Kornwachs-
tum via Ostwaldreifung erreicht werden.

3. Wegen der giinstigeren Moglichkeiten zur Abfuhrung von Kristallisationswarme tritt die-
ses normalkeimgesteuerte Kornwachstum in der Abkihlphase verstérkt auf.

Als Resultat sowohl der Untersuchungen an Additivaufschittungen auf BaTiOz-Substraten al's
auch der Auswachsexperimente &3t sich folgende Forderung an eine Flissigphase ableiten,
die das anomale Kornwachstum zu vermitteln vermag:

Die Flussigphase muR3 nicht nur in der Lage sein, BaTiO3 zu I0sen, sondern esist auch ein
ausreichender Anstieg der Loslichkeit mit zunehmender Temperatur zu fordern, damit die
Lodlichkeit bel der Sintertemperatur die zum eutektischen Punkt gehdrige deutlich tbertrifft.
Das Wachstum wahrend der Abkihlphase erfordert eine neue Sicht auf Untersuchungen zum
Sinterverhalten von BaTiOs-Keramik. Es sollte neben der Haltezeit auch die Abkihlge-
schwindigkeit variiert werden. Insbesondere sind die Sinterregimes in Richtung kurzer Halte-
zeiten und hoher Abkuihlgeschwindigkeiten zu optimieren. Diese Forderung kollidiert nattr-
lich oft mit den gewilinschten elektrischen Parametern (z.B. PTCR), da diese sehr stark von
diesen zu optimierenden Parametern abhangen.

Da Experimente mit derartigen Modellanordnungen eine Reihe wichtiger Informationen zur
Flissigphase liefern, bietet sich der Einsatz eines mit Videotechnik ausgeriisteten Heizmikro-
skops fur Routineuntersuchungen an. Das gilt fUr den Test neuer Additive - insbesondere
solcher, fur die ein entsprechendes Phasendiagramm nicht bekannt ist.

Es koénnen damit auf relativ einfache Weise Fragen beantwortet werden, wie:

— Schmilzt das Additiv selbst oder ist zur Bildung der Fliissigphase auch BaTiOs erforder-
lich? Damit kann auch die Existenz unbekannter Eutektika nachgewiesen werden.

- Vermag die entstehende Flissigphase BaTiO3 zu |6sen?

— Reicht der Anstieg der L6slichkeit mit zunehmender Temperatur aus, um das anomale
Kornwachstum zu vermitteln?

— Haben modifizierte bzw. neue Rohstoffe fir das Basismaterial Einfluld auf den Schmelz-
punkt und das Aufschmel zverhalten des Additivs?

Eine Ubertragung der hier vorgestellten Methoden auf andere keramische Systeme - insbeson-
dere solche, die das anomale Kornwachstum zeigen - ist prinzipiell méglich und sinnvoll,
wenn diese unter Mitwirkung einer FlUssigphase sintern.
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6. Anhang

6.1. Berechnung der Verteilung des TiO,-Ubeschusses als BagTi17040 in Bariumtitanat-
keramik

Die folgende Abschétzung setzt voraus, daf3

- der gesamte TiO»-UberschuB in BasTi17040 umgesetzt wird,

- sowohl die BaTiOs- als auch die BagTi17040-K6rner als Kugeln mit jewells gleichem Durch-
messer vorliegen (d.h. die Korngrof3enverteilung wird nicht berticksichtigt) und

- die Vertellung der BasTi17040-Korner innerhalb der BaTiOz-Matrix gleichméaldig erfolgt.

Werden n Mol der Zusammensetzung mit der Bruttoformel BaTi1.xOz.+2x Verwendet, so ent-
halt diese n Mol BaTiO3z und nx Mol TiO,. BaTiOs reagiert mit TiO, gemal3 der Gleichung

6 BaliOz + 11 TiO, - BagTi ;0,4 Flr den TiO,-Uberschufd aus der obigen Zusammenset-

zung ergibt sich somit die Reaktionsgleichung 1% nx BaliO, + nx TiO, - % Ba,Ti,,O,, .

Inn Mol BaTi1.+xOs+2 Sind also Qﬁ—%nxg\/lol BaTiO, und %Mol Ba,Ti,,O,, enthalten.

Die zugehdrigen Massen ergeben sich damit zu Mg, = @,—%x% M, (6.1)

bzw. m :LnEM

B6T17 B6T17 !
11

(6.2)

wobei die Indizes BT und B6T17 fir BaTiOg bzw. BagTi17O40 stehen; mist die Masse und M
die Molmasse. Nimmt man nun an, dal3 die gesamte Masse m auf Kugeln mit dem Durchmes-
ser d verteilt ist, so kann bei bekannter Dichte p die Anzahl k dieser Kugeln leicht mit der

Gleichung k = - (6.3)
Mg

berechnet werden. Die Masse my einer einzelnen Kugel mit dem Volumen V und der Dichte

p ergibt sich aus Vi :gmﬁ und p=""% 20 m, :%pmf. (6.4)

Vi

Setzt man Gl. (6.4) und Gl. (6.1) bzw. GlI. (6.2) in Gl. (6.3)ein, so erhdlt man fir die Anzahl
6
6n{1-—x) M
L™ %) M

der BaTiOs-Kugeln ker = 6.5
s g o Tt Psr %T ( )

6n Eﬁi (M g6717
bzw. fur die der Ba;Ti,,0,, Kugeln Kger17 = 11 (6.6)

3 .
Tt Pseri7 LAlB6T17
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Das Verhdtnis 7= Ker (6.7)

k B6T17

gibt an, wieviele BaTiOs-Kugeln bel einer Gleichverteilung zu einem BagTi17040-Korn
"gehoren”. Gl. (6.5) und Gl. (6.6) in Gl. (6.7) eingesetzt ergibt

? M BT LPBGTle E@U%Tw g . (6.8)
M B6T17  PBT BT
Mit den Molmassen Mgt = 233,21 g [103] , Mger17 = 2278,316 g [104] und den

Rontgendichten pgr = 6,02 g/cm® (berechnet*® mit den Daten aus [103] fiir kubisches
BaTi03),

Oser17 = 4,781 glem® [104] wird aus Gl. (6.8) z = 0,08129 [@% - 6@[?56% g 6.9)

dBT

Bel einer Gleichverteilung der BasTi17040-K0Orner lassen sich bei Kenntniss der Dichte ps des
Sinterkdrpers auch die mittleren Abstande a zwischen benachbarten Kérnern berechnen. Dazu
wird in der folgenden Abschétzung jedem BagTi17040-Korn ein quaderférmiges Volumen v
zugeordnet, in dessen Mitte sich das Korn befinden soll. Die 6 néchsten Nachbarn befinden

sich dannim Abstand a=3/v. (6.10)
Das Volumen pro Einzelkorn errechnet sich aus dem Gesamtvolumen Vs gemal}
v=_Ye , (6.11)
kBGTl?
das sich aus Ve = W (6.12)
G

ergibt. Setzt man die Massen aus den Gl. (6.1) und Gl. (6.2) in Gl. (6.12) ein, wird Gl. (6.11)
unter Verwendung von Gl. (6.6) zu

X
M —nM
\ — Mg, +M — Ql QW o 11 e d-[mBGTﬂ B6T17

G B6T17

B6T17 pG [kBGTN 6n E|>i M pG
11

k

bzw. nach leichten Umformungen zu

v= g g (613

B6T17

Benutzt man die Verdichtung t in %, die durch p, = —— [p,, definiert wird, dann kann

t
100%
Gl. (6.13) geschrieben werden als

v g R gy e, (619

B6T17

Mit Gl. (6.10) ergibt sich der mittlere Abstand azu

Bsm%/% @G—T 153@%@'@ (6.15)

B6T17 t pth

“8 Diamond Informationssystem fiir Kristallstrukturen Version 1.1A
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6.2. DieHebelbeziehung flr bindre Phasendiagramme

Zur Herleitung der Hebel beziehung soll zunéchst die Frage gestellt werden, welche Massen
A B mjy bzw. m, der Zusammensetzungen k;
bzw. k, erforderlich sind, um die dazwi-
schen liegende Zusammensetzung ko, de-
lmz ren Masse mg sich dann aus der Summe
: dieser Massen ergibt, zu erhalten.
m m : In der Gesamtmasse m; der Konzentra-
: tion k ist die Masse m, [k, der Kompo-
: nente B enthalten und in m, entsprechend
v : die Masse m; (k.. Esgilt also
: : Mo Dko =m [k;[ + My [Rz Oder, da
Mo =M +M> ist

m- ko - kl

— ' = . 6.16
0 kl k0 kz 1 m ka—ko ( )
Massenbruch der Komponente B Diese - wegen ihrer Analogie zum He-
Bild 75: Illustration der Hebelbeziehung fir bindre belgesetz der Mechanik - a's Hebel be-
Phasendigramme ziehung bezeichnete, sehr niitzliche Re-

chenregel ermdglicht es beispielsweise,
die Massenaufteilung einer Zusammensetzung im heterogenen Zustandsgebiet eines binéren
Phasendiagramms auf zwei koexistierende Phasen zu berechnen.
Eine analoge Gleichung lal3t sich fur binare Phasendiagramme, in denen die Konzentrationen
in Volumenbriichen angegeben sind, herleiten; die entsprechende Gleichung liefert dann das
Volumen- und nicht das Masseverhdltnis. Formal ist das auch fir Konzentrationsangaben in
Molenbriichen méglich; dazu muR3 allerdings der Begriff Molmasse fiir reine Stoffe und fir
Gemische benutzt werden. Diese wird in [105] (S. 21) definiert as

M= Zxk M, (6.17)
mit Mg:Molmasse der Komponente k

und Xx:  Molenbruch der Komponente k.

Mit der Ublichen Definition der Stoffmenge n= % kann GlI. (6.16) dann analog formuliert

werden als Mo _Xo7X (6.18)
Ny X2 — Xo
mit der Nebenbedingung No =Ny +Ny.

Diese Version der Hebelbeziehung kann dann, wenn eine der Konzentrationen X;, X, oder X3
einer Verbindung entspricht, zu gefahrlichen Fehlinterpretationen fihren, da die durch

Gl. (6.17) definierte Molmasse nur in Ausnahmefélen mit der fir die Verbindung definierten
Ubereinstimmt.

Das soll am Beispiel der Verbindung BasTi1704 erléutert werden, deren Molmasse sich zu

M g9 = 6 M oo +17 M io, errechnet. Wenn aber mit der Hebelbeziehung Gl. (6.18) im
Phasendiagramm BaTiOs-TiO; (siehe Bild 1), dargestellt mit den Komponenten BaO und
TiO,, gerechnet werden soll, mul3 mit der Molmasse nach (6.17) gearbeitet werden. Diese
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wird aus den Molenbriichen Xtio, = 17 und Xgzo :L bestimmt zu
6+17 6+17

M gemsh, = 2—13(6[M Beo +17 Mo, ) , d.h. die Molmasse fiir die Verbindung ist 23mal groRer

alsdie fur das zugehtrige Gemisch. Damit ist fir dieses Beispiel natirlich auch die Stoff-
menge, die in die Hebelbeziehung (6.18) eingesetzt werden mul3, 23mal hoher alsdie fir die
Verbindung.

Fir analoge Berechnungen in ternéren Phasendiagrammen steht der sogenannte Schwerpunkt-
satz (siehe z.B. [86] (S. 31))

p
n() &0 = Z np &p
: (6.19)

p p
no@/o:an@'p mit no:an
1 1

zur Verfigung. Hier steht n wieder fur die Stoffmenge. Die Molenbriche fur die 3 Kompo-
nenten im Gibbsschen Phasendreieck sind X, y und z; wobel oben z nicht auftaucht, dasich z
aus x +y +z =1 ergibt. Der Index 0 bezeichnet wieder eine Zusammensetzung, die aus an-

deren - denen mit den Indizes p - aufgebaut werden soll. Die Molenbrtiche mit den Indizes p
spannen also eine Fléache mit p Eckpunkten im Gibbsschen Dreieck auf, in deren Fléchen-
schwerpunkt sich die Zusammensetzung (Xo,Yo,Zo) befindet (vgl. auch [87] (S. 117)).

Auch hier wird die Molmasse fir Gemische (6.17) benutzt, und es gelten die 0.g. Schlulfol-
gerungen fur das Rechnen mit Verbindungen.

6.3. Abschatzung des Volumenanteilsder Flissigphase

Far dieim Bild 3 eingezeichnete Keramik mit der Bruttoformel BaTi; 110302 ergibt sich bei
der - typischen - Sintertemperatur von 1350 °C nach Gl. (6.18) mit xo = 0,5025 (BaTiOs mit
1 mol% TiO,-UberschuR), xa1* = 0,5 (BaTiOs) und xa» = 0,6786 (Wert aus Bild 3 fiir die Li-
quiduslinie bei 1350 °C) ein molares Verhdltnis (vgl. hierzu die Bemerkungen im An-

hang 6.2) der Flussigphase (na2) zu BaTiOs (na1) von 1 : 70,44. Die Flissigphase wird bei
Unterschreiten der Soliduslinie in BaTiOs und BasTi1704 kristallisieren. Gl. (6.18) liefert fur
diesen ProzeR mit xgo* = 0,6786, xr1 = 0,5 (BaTiOs) und Xg» = 0,74 (BagTi17040) €in molares
Verhéltnis (der Gemische, vgl. Abschnitt 6.2) BasTi17040 zu BaTiO3z von

n
a=—2 (ca. 2,909). Geht man von 1 Mol Flissigphase aus, so zerfallt diesesin %ﬂ
Nk1

(ca. 0,744) Mol eines Gemisches,das der Verbindung BasTi1704 entspricht, und ﬁ

(ca. 0,256) Mol eines solchen, das BaTiOs entspricht. Mit den Molmassen der Gemische
gemal Gl. (6.17) kénnen nun die Massen der beiden Phasen berechnet werden zu

a _1
MBasTi;7040 = m El2—3 EQG M BaO T 17 M TiOz) (620)
1
bzw. Mearios = 241 050{Mex +Mrio, ). (6.21)

Unter Verwendung der Werte Mg, = 137,327 g, M+ = 47,867 g und Mo = 15,9994 g fir die

“9 Die Indizes A und F sollen die beiden Anwendungen der Hebelbeziehung auf die Aus-
gangszusammensetzung bzw. die Flissigphase kenntlich machen.
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Elemente aus [106] ergeben sich Massen von etwa Meagti0,, = 73,7 g UNd Maario, = 29,8 .
Das Volumen der Fliissigphase Vg kann nun mit Hilfe der Dichten der beiden Verbindungen

entsprechend der Beziehung abgeschétzt werden Vi = Thelia0s  Mearos (6.22)

PBasTi17040 PBsarios
Mit den bereitsim Abschnitt 6.1 verwendeten Dichten berechnet sich dieses Volumen zu etwa
Vg = 20,4 cm®. Das zugehérige Volumen Vgt von 70,44 Mol eines Gemisches, das der Ver-

EQ,SEQM 80 + Mio, ) .
Pearios

Vgr = 1364 cm®. Damit ergibt sich der Volumenanteil der Fliissigphase gemaR

_Vm [100% zu etwa 1,5 Vol%. Dahier die - unbekannte - Dichte der FlUissigphase durch

Ve + Ver
die der auskristallisierten Flissigphase ersetzt wurde, ist der Wert von 1,5 Vol% sicher nicht
exakt; er dirfte aber zumindest die Grof3enordnung richtig wiedergeben.

bindung BaTiO3 entspricht, errechnet sich nach Vgr = 70,44

6.4. Berechnung des Masseanteilsder Flissigphase

Der Masseantell der FlUssigphase im System BaTiOs-TiO, wurde fir einen einzelnen Wert
bereits im Abschnitt 6.3 berechnet. Hier soll dieser Masseanteil aber in Abhangigkeit vom
TiO2-Uberschul und von der Temperatur ermittelt werden. Dazu wird lediglich die Liquidus-
kurve zwischen dem Eutektikum und BaTiO3 bis 1400 °C als Gerade angenommen, eine N&
herung die vollig gerechtfertigt ist, wie ein Blick auf den entsprechenden Ausschnitt aus dem
Phasendiagramm von Kirby und Wechsler [10] im Bild 3 zeigt; ansonsten erfolgt die Berech-
nung vollig analog zu Abschnitt 6.3.

Der aus dem Phasendiagramm ermittelte Anstieg m betrégt -29,2 K/mol% bzw. m = -2920 K
fUr die Konzentration in Molenbruch. Mit den Daten des eutektischen Punktes (xg = 0,685
Te = 1332 °C) und der entsprechenden Geradengleichung a3t sich der Molenbruch der Flis-
sigphase x, schreiben als X, = Xg +4T (6.23), worin AT = T-Te der Abstand zur eutekti-

schen Temperatur ist. Der in der Bruttoformel BaTi1.xOs+2x angegebene TiO,-Uberschul® mui
1+Xx
auf das System BaO-TiO, umgerechnet werden mit Xo = ZT (6.24), wobei xo den Molen-
X

bruch fur eine Zusammensetzung entsprechend der obigen Bruttoformel in diesem System be-
zeichnet. Durch Einsetzen der Gleichungen (6.23) und (6.24) in die Hebelbeziehung
Gl. (6.18) kann nun das molare Verhaltnis von Flussigphase, die bel einer um AT hoheren
Temperatur als die eutektische aus einer Zusammensetzung entsprechend der Bruttoformel
BaTi1.xOs:2x entsteht, zu BaTiO3 (x1 = 0,5) hingeschrieben werden als
Meo 705 0 (o 057k |
n]_ XE+%—% n]_ XE+A7rrT_1+ZTlx
Geht man zur Vereinfachung der weiteren Rechnung von einem halben Mol BaTiO3 aus (d.h.
1 Mol des entsprechenden Gemisches, n; = 1) so ergibt sich die Masse der Flssigphase

Zumg = nz(Xz [Mio, +(1—X%2) M Bao) bzw. mit Gl. (6.25) unter Berlicksichtigung von
05--L

Gl. (6.23) |Mg :Xsz*;x(xg Mio, +(1—X2) M) (6.26)

(6.25)
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m
Der relative Masseanteil an Fliissigphase A errechnet sich nach Ag = d bzw.
MA + Mgarios
m
An = i . (6.27)
Mg + 0,5 M garios

Die Flussigphasenmasse in mg pro 1 g Tablettenmasse entspricht dem 1000-fachen und der
Antell in % dem 100-fachen von Ag. Diese Grof3en, berechnet mit den Gleichungen (6.23),
(6.26) bzw. (6.27) und den Molmassen aus Abschnitt 6.3, sind im Bild 76 in Abhéngigkeit

von der Temperatur mit dem TiO,-Uberschul als Parameter dargestellt; in Tabelle 7 ist ein
Teil der Werte zu finden.

Tabelle 7. Masse an Flissigphase in einer Keramik der Zusammensetzung BaT i 1+x)Oz+2x)

AT Flissigphasenmasse in mg pro 1 g Tablettenmasse
0 5,96 11,90 | 17,82 | 23,71 | 29,59 | 3545 | 41,29 | 47,11
10 6,09 12,15 | 18,20 | 24,22 | 30,22 | 36,21 | 42,17 | 48,11
20 6,22 12,42 | 18,59 | 24,75 | 30,88 | 36,99 | 43,09 | 49,16
30 6,36 12,69 | 19,00 | 25,29 | 31,56 | 37,81 | 44,04 | 50,24
40 6,50 12,97 | 19,43 | 25,86 | 32,27 | 38,66 | 45,03 | 51,37
50 6,65 13,27 | 19,87 | 26,45 | 33,01 | 39,54 | 46,06 | 52,55
60 6,80 1358 | 20,34 | 27,07 | 33,78 | 40,46 | 47,13 | 53,77
X 0,005 | 0,010 | 0,015 | 0,020 | 0,025 | 0,030 | 0,035 | 0,040
Temperatur in °C
1332 1340 1350 1360 1370 1380 1390 1400
55-_'''"''I'""""I""""'I""'""I""""'I""""'I""""'I'-55
50 F x=0,04 5,0
o> 45 | 345 S
> ; ?
E 40F 14,0 &
§= F =
a ///// =
o 30 E 430
C 3 c
Sosf x=002 —————— 3258
2 - x = 0,015 3 a
£20¢ 4203
s 1.s8
g ©F x=0,01 1° 2
T 10F x=0,0057"° 2
5F 40,5
o :I 1l l L1 11 l L1 11 l L1 11 l L1 11 l L1 1l l L1l l L1 1l l L1 11 l L1 11 l L1 11 l L1 11 l L1 1l l L1l I: O,o
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 7O

AT in K

Bild 76: Aus dem Phasendiagramm von Kirby u. Wechsler [10] berechnete Masse an FlUssig-

phase in einer Keramik der Zusammensetzung BaTi (1+x)O(a+2x)
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6.5. DieUmrechnung der Molenbriiche vom System BaO-TiO,-SiO, in das System
" BaTi03-Ti02-Ba2TiSizOg"

Der besseren Ubersichtlichkeit wegen sollen die Molenbriiche im System BaO-TiO»-SiO,
bzw. im System BaTiOsz-TiO,-BaTiSi,Og abgekirzt werden as:
a= Xga0 b = XTio, C = Xsio,

X = XBaTio3 Y = XTioz Z = XBaTiSi20s -
Zur Herleitung der Umrechnungsformel der Molenbriiche vom System BaO-TiO,-SiO, in das
System "BaTiOs-TiO,-Ba, TiSioOg" wird zunachst die inverse Formel angegeben und diese
dann nach den Molenbriichen des Systems BaTiOs-TiO,-Ba; TiSi,Og umgestellt. Die Stoff-
mengen ny der in einer Zusammensetzung (X, y, z) im System "BaTi0s3-TiO,-Ba TiSi,Og"

enthaltenen Komponenten BaO, TiO, und SiO; lassen sich leicht angeben:

BaTiOs TiO, Ba,TiSi»Og
NBao = X + 2z
Ntio, = X + y + z
Nso, = 2z.
Die Molenbrtiche xi ergeben sich dann mit Hilfevon xi = Nk -z
g
a:ZXX:—nySZ bzzi:—);;z c:2X+2—;+52. (6.28)

Das fuhrt mit x +y + z = 1 zu zwei Gleichungen mit zwei Unbekannten:
cx+(4c-2)[z+c =0

(a-D) X +(4a-2) 2 +a =0.

Die Umstellung nach x bzw. z fihrt dann (mitx +y +z=1und a+ b + ¢ = 1) zu den
Gleichungen fir die Umrechnung der Molenbriiche vom System BaO-TiO»-SIO, in das
System BaTiC)g-TiOz-BaQTiSizOg:
:C_ab—_zac y:4ab+3ac—2b—c Z:i_ (629)
b(a-1) 2b(a-1) 2b

6.6. Berechnungder Schichtdicke des Flussigkeitsfilmsin BaTiOs-Keramik nach dem
Brick-Wall-M odell

Um die Schichtdicke des Flussigkeitsfilms mit Hilfe von GI. (2.10) bzw. (2.11) bestimmen zu

kénnen, miissen zunéchst die Masseanteile wg bzw. wr der Fliissigphase (vgl. Ab-
schnitt 2.6) und deren Dichte berechnet werden. Der Masseantell Ag der Flissigphase kann
mit Hilfe von GlI. (6.27) (Abschnitt 6.4) errechnet werden, wobei die einfache Beziehung
wg = Ap [100% (6.30)
_ MBasTiy06 , Mearios

gilt. Das Volumen Vg der Fllssigphase kann mit Gl. (6.22) Vg = +

pBaéTiUOAo pBaTi03
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MBasTi17040 T MBaTiO3 _ (6.31)
Vr
Die Massen in diesen beiden Gleichungen fir BasTi17040 und BaTiO3 kdnnen mit Hilfe der
Hebel beziehung (6.18) bestimmt werden, wobei die folgenden Werte eingesetzt werden
mussen:
XFo = X2 Molenbruch TiO, fur die Zusammensetzung der Fliissigphase bezogen auf
das System BaO-TiO; ; Berechnung von x, mit Gl. (6.23)

berechnet werden und die Dichte dann gemél3 pr =

X1 = 1 BaTi03
2
17 .
XF2 = — BasTi1704p .
F2 73 36 1117040
- -1 - -
Mit a= NE2 _ XEo — X1 _ X2 > bzw. :§ 2X> -1 1 — 34 - 46X bZw
N XF2 — XFo %—Xz 2 17-23x» 1+a 11
46x, —23 | .. . : . . :
13 = Xil koénnen analog zu der Herleitung im Abschnitt 6.3 die Gleichungen (6.20)
a
bzw. (6.21) geschrieben werden as
2X2 -1
MBagTi170s0 = fl EQ6|:M Bao +17 M TiOz) (6.32)
17 -23x
bzw. MBgatios = TZ [QM BaO t MTiOz) . (633)
~ Xy,

0,684 0,682 0,680 0,678 0,676 0,674 0,672 0,670 0,668 0,666 0,664 0,662
50T T 1T 1T 17 "~ T T T "~ 1T 17 1 13517
5,16 E ] 5,16
515 E 1515

o_ 514 E 15,14
£ 3 ;
S513F 1513
o - ]
£512F ] 5,12
&} F 3
£ 511 F 1511
Q F ]
0 510 1510
Q C 3
E 5,09 £ 35,09
f.ﬂ 5,08 15,08
o 507 F ] 5,07
Q - ]
5,06 [ 1 5,06
5,05 E 15,05
5,04 - 7 5,04

AT in K

Bild 77: Aus dem Phasendiagramm von Kirby u. Wechsler [10] berechnete Dichte der Flis-
sigphase in Abhangigkeit von der Zusammensetzung bzw. von der Temperaturdiffe-
renz AT zur eutektischen Temperatur
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+
DieGl. (6.22) in Gl. (6.31) eingesetzt ergibt pg = 22T [Peacrison {Meatio: + Meaison)

PBasTi7040 LMNBaTiOs + PBaTiOs UMBagTiz040

und mit Gl. (6.32) bzw. GI. (6.33) folgt

7-23x 2X
PBaTios [PBasTii7040 EP [{Mge0 + Mrio, ) + 2 [ﬂ6 M o0 +17 M T|Oz)§
und
7—23X
PBasTi100 M [M Beo + Mio, ) + Peatios # [{6 (M g0 +17 Mi0, )

nach einigen Umformungen

Pr =

11pearios [PBasTir0u0 [G(l— X2) M gao + X2 (M TiOz)
PBasTirow {17~ 23X2) (M 820 + M1i0, ) +PBatios [2X2 —1) (6 Mes0 +17 Mrio,)

Die mit dieser Formel berechneten Dichten sind im Bild 77 dargestellt. Der ungewdhnliche
Anstieg der Dichte mit der Temperatur resultiert daraus, dal? die Flissigphase mit zunehmen-
der Temperatur entsprechend dem Verlauf der Liquiduslinie Ba-reicher wird.

Mit Hilfe der Dichte der Flissigphase ps und den bereitsim Abschnitt 6.4 hergel eiteten For-

. (6.34)

Pr =

meln 183 sich auch der Volumenanteil der Fllssigphase v = +FIV [100% berechnen. Das
Fl BT

Volumen der Flussigphase ergibt sich aus Vg = ? wobel mg. mit Gl. (6.26) berechnet
Fl

werden kann.

Temperatur in °C
1332 1340 1350 1360 1370 1380 1390 1400

6,5 F 65
X 6,0F - 6,0
-~ F x=004 X = 0,035
0 20 F 55
©50E 5.0
< E
S45F x=0.03 _ 4.5
240 F x=0025 3,
L 35E 3,5
L30F x=0,02 3,0
D 2,5 f— x =0,015 2,5
20 F 2,0
g 1’5 ;: X = 0,0l 1,5
310F x = 0,005 34 1,0
=05 F 05

00F 0,0

0O 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70

ATinK

Bild 78: Aus dem Phasendiagramm von Kirby u. Wechsler [10] berechneter Volumenanteil
der FlUssigphase in einer Keramik der Zusammensetzung BaT i (1.+x)O+2x)

Analog zu Gl. (6.27) wird al's zugehorige Masse des BaTiO3
O SM BaTiO3

PBaTios

Mgarios = 0,5 M garios Verwendet. Damit errechnet sich Vgt aus Vet =
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Temperatur in °C
1332 1340 1350 1360 1370 1380 1390 1400

X= 0,04 X = 0’03 20

=
a1
I L]
X
I
©
o
@

X =0,025 15

=
o

10
x = 0,015 ]

x=0,01

X = 0,005

Schichtdicke & des Flissigphasenfilms in nm
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(631
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0
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70
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Bild 79: Errechnete Schichtdicke & fur eine Kantenlange D des Wirfelsvon 1 pm
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120
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0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120
Kantenldnge D des Wiirfels in um

Bild 80: Errechnete Schichtdicke & furr einen TiO,-Uberschuld von 2 mol% (x = 0,02)

Me [Peario; [(100%

Me [Pearios + 0,5 M garios [Pr
Die nach dieser Formel berechneten Dichten sind im Bild 78 in Abhéngigkeit von der Tempe-
ratur bzw. von der Differenz zur eutektischen Temperatur dargestellt. Der Parameter x bezieht

Darausfolgt dann v = (6.35)
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sich auf den TiO,-Uberschuf gemaf der Bruttoformel BaTi1+xOsox.
Zur Berechnung der Dicke d des Flussigkeitsfilms nach dem Brick-Wall-Modell wird

0 . 0
Gl. (6.30) in Gl. (2.11) eingesetzt und man erhdlt: =D [%/u pB;T'O?’ 3 A/i' —15, (6.36)
Fl — AR

wobei fiir py, die Dichte von BaTiOs (6,02 g/lcm®) verwendet wurde. Die GroRe pg wird mit
Gl. (6.34) und Ar mit Gl. (6.27) berechnet. Im Bild 79 ist die errechnete Schichtdicke o fur
eine Kantenlénge D des Wiirfels von 1 pm in Abhéngigkeit von der Temperaur bzw. von der
Differenz zur eutektischen Temperatur dargestellt und im

Bild 80 fur einen tyischen TiO,-Uberschuf? von 2 mol% (x=0,02 gemal3 der Bruttoformel
BaTi(1+xO+2v) iN Abhdngigkeit von der Kantenlange D desim Brick-Wall-Modell genutzten
Wiirfels.

6.7. Berechnung von Masseanderungen im System CuO-Cu,O

Die Reakion 2CuUO - Cu,0+ %02 ()

fahrt infolge der O,-Bildung zu einer Masseverringerung der nicht gasformigen Bestandtelle,
die mit Hilfe der Thermogravimetrie (TG) detektiert werden kann. Mit den Massen mg fir
2Cu0O, my fur Cu,0O, m; fur %20, und den entsprechenden Atom- bzw. Molmassen 183 sich
der relative Masseverlust berechnen gemal3

(6.37)

Fir eine vollsténdige Umsetzung ergibt sich damit ein Masseverlust von 10,06 Masse%.

Zur Bildung des Eutektikums zwischen CuO und Cu,O (14 Masse% Sauerstoff im System
Cu-O) mu3 ein Teil des Cu,O gemdl’ der Riickreaktion

Cu,0+ %02 _ 2Cu0 (I

zu CuO umgesetzt werden. Die Masse des nicht umgesetzten Cu,O soll mit ms, die des umge-
Setzten mit my, die Masse des Sauerstoffs (¥20,) in Reaktionsgleichung IV mit ms und die des
CuO (2CuO) mit mg bezeichnet werden. Es gelten dann folgende M assebilanzen:

Mo = M+ My (6.38)
m; = Mg+ My (639)
Mg = Mg+ Ms . (6.40)

Der Massebruch s der eutektischen Zusammensetzung fur CuO im System CuO-Cu,O errech-
net sich damit aus

S= Mo
g + N

(6.41)
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und die mit der Bildung des Eutektikums verbundene Massezunahme aus % . (6.42)
0
Entsprechend den Reaktionsgleichungen 111 und IV gilt auRerdem m; = mOZj\;M& (6.43)
CuO
bzw. Mg = Ms 2Mcwo (6.44)
Mo

Mit den Gleichungen (6.39) und (6.40) gelangt man zu ms = mg - m; + mg und mit GI.(6.41)

: -S m
weiter zu ms = me —My +Meg é[— bzw. Ms=—>—my. (6.45)
S S

Das Einsetzen der Gleichungen (6.43) und (6.44) in GI.(6.45) fuhrt zu
ms = mg,zu}‘/ICUO -mo M cuz0 bzw. mﬂ@—l@z moM und dann zu
sMo 2M cuwo sMo 2[M cuo

ms _ M cu.0 O sMo
Mo 2Mcwo 2MMcuwo —SMo

(6.46)

Dasist die mit Gl. (6.42) definierte Massenzunahme wéhrend der Riickreaktion. Um diese
ausrechnen zu kénnen, muf3 die eutektische Zusammensetzung s fur CuO im System CuO-
Cu,0 noch aus der fir Sauerstoff im System Cu-O (Massebruch r = 0,14) berechnet werden.
Dazu kann aus der Hebelbeziehung (6.18) leicht folgende Formel abgeleitet werden

r—r
s=—— M0 (6.47)
lcuo-Teu,0

Hier sind rcyo und rey,o die Massenbriiche fir Sauerstoff im System Cu-O der entsprechen-
den Verbindungen. Daraus folgt fur s ein Wert von etwa 0,316 bzw. 31,6 Masse% CuO. Der
Massegewinn fur eine entsprechend der eutektischen Zusammensetzung vollsténdige Umset-
zung errechnet sich dann zu etwa 2,95 Masse%.

Andererseits 183t sich auch die eutektische Zusammensetzung s aus dem Massegewinn %
0

400 Méuo

mit Hilfe der nach s umgestellten Gl. (6.46) s=
MO(M cu0 + 200 M CuO)

(6.48)

berechnen.

6.8. Probenverzeichnis

Ausgehend von denim Bild 11 auf Seite 18 angegebenen Daten fir die klassische Mischoxid-
methode werden fur die hergestellten Pulver und Grinlinge alle wesentlichen Abweichungen
und Besonderheiten zu den jeweiligen Proben aufgefiihrt, soweit das nicht bereits innerhalb
des Textes geschehen ist. Das betrifft bel den Pulvern insbesondere die Mahlkugeln und den
Schritt, bei dem der Herstellungsprozef3 abgebrochen wird; wenn nichts anderes vermerkt ist,
dann wurden die granulierten Pulver as Aufschittung verwendet.
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Die Eigenschaften der verwendeten Rohstoffe sind im folgenden aufgelistet:
TiO, Merck 808

Hersteller: Merck KGaA 64271 Darmstadt

Produktbezei chnung: 1.00808.0000 Titan(lV)-oxid LAB

Spezifikation™ des Herstellers:
Gehalt (cerimetrisch, berechnet auf getrocknete Substanz) > 99,0 Masse%
In Wasser |16siche Anteile <05 Masse%
In verdinnter Salzsdure |6siche Anteile <05 Masse%
Sulfat (SOy) <0,05 M asse%
Schwermetalle (als Pb) <0,005 Masse%
As (Arsen) <0,0005 Masse%
Fe (Eisen) <0,005 Masse%

BaCO3; Bad Liebenstein 3018

Hersteller: L euchtstoffe und Feinchemikalien GmbH Bad Liebenstein
An der langen SOmme, O-6082 Breitungen

Produktbezei chnung: Bariumkarbonat /Em Chargen-Nr.: 3018

Prifprotokol 1>t des Herstellers:
Bariumkarbonat 99,9 Masse%
Strontiumoxid 0,033 Masse%
Calciumoxid 0,0066 Masse%
Stampfvolumen 1,56 g/ml

Messungen*? in der Arbeitsgruppe:

K 2,5 ppm>>
Na 28,4 ppm>>
S 13,3 ppm>>
Al 56,7 ppm>>
Sr 0,03  Mase%™

Zum Pressen der Grinlinge wurden zwei verschiedene Pref3werkzeuge mit Durchmessern von
6 mm bzw. 12 mm verwendet; der entsprechende Durchmesser wird bei allen genutzten Griin-
lingen und K eramiken angegeben. Fur Keramiken und die Proben aus den Versuchen am
Hochtemperaturmikroskop wird auf3erdem das Sinterregime aufgefuhrt.

Die Sinterungen der Keramiken wurden in einem Netzsch-Laborofen (1600 °C, Control-

ler 413) durchgefiihrt, wobel sich die Tabletten in einer Sinterkorundschale auf einer ZrO,-
Unterlage befanden und von einer gleichartigen Sinterkorundschal e abgedeckt wurden. Bis
750 °C wurde - wenn nichts anderes vermerkt - das Sinterregime 501 250 0= 5t 750 O= ver-
wendet. Hier steht der Pfeil fur die Aufheizgeschwindigkeit in K/min und das Gleichheitszei-
chen fir die Haltezeit in Minuten; die Zahlen ohne zusétzliches Zeichen (250, 750) geben die
Haltetemperatur in °C an. Fur den weiteren Sinterverlauf wird die gleiche Darstellungsweise
benutzt. Ein Pfeil nach unten bezeichnet eine entsprechende Abkiihlgeschwindigkeit, die zum

>0 7ur I dentifikation wird vom Hersteller verwiesen auf das Druckdatum (10.09.1998) und
"Matthias Ohm, Analytisches Labor".

> yom 02.07.1992

%2 S. Gablenz, FB Chemie

>3 AAS (Atomabsorptionsspektroskopie)

> |CP (Inductively Coupled Plasma Mass Spectrometry)
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Abschluld immer bei 800 °C endet; darauf folgt eine ungeregelte Ofenabkihlung.

Das Anheizen des MHO 2 erfolgt bis etwa 200 °C Uber eine Begrenzung der Heizleistung, um
die Heizwicklung zu schonen. Darauf folgt das entsprechende, unten angegebene Heizregime
mit linearen Aufheiz- und Abkihlraten. Die abschlief3ende Abkihlrate von 15 K/min endet
bei etwa 400 °C, dadiese infolge der Tragheit des Ofens nicht mehr erreicht werden kann;
von 400 °C bis Raumtemperatur schliefdt sich eine Ofenabkihlung an.

[P1]

[P2]
[P3]

[P4]
[PE]

[P3]

[P7]
[P8]

[P10]

[P11]

[P

[P12]

BaCOs;: TiO, = 1: 1; Pre3werkzeug 12 mm &, Hohe: 4 - 5 mm; 101 1260 60= 10!

{D45(S4)}*

wie[P1] aber: 101 1300 60= 101 {D45(S1)}

BaCOs;: TiO, =1: 1,01; Prel3werkzeug 12 mm &, Hohe: 4 - 5 mm;

101 1300 60= 10! {D46(S1)}

BaCO;: TiO, =1: 1,04; sonst wie [P3] {D47(S1)}

BaCO;: TiO,=1: 1, Mahlkugeln aus ZrO, mit 10 mm &, SKK:W (Masseverhdltnis

von Substanz : Kugeln : destilliertem Wasser) = 1:2:4; Pref3werkzeug 6 mm &,

Hohe: 2 - 3 mm; 101 1300 60= 10! {E46S(1)}

Mahlkugeln aus ZrO, mit 2 mm @, SIK:W = 1:1:4 sonst wie [P6] { E48S(1)}

wie [P5], aber Mahlkugeln aus ZrO, mit 10 mm @ { E47S5(1)}

Substrat: Platinfolie 0,05 mm dick, @ 3mm

Aufschittung: eutektische Mischung aus BaTiOs und TiO,
(31,5 mol% BaO, 68,5 mol% TiOy,)

Heizregime: 151 1000 0= 101 1324 0= 11 1349 0= 10! 1000 0= 15! 400 0=
{S161}

Substrat: Platinfolie 0,05 mm dick, @ 3mm

Aufschittung: BaTi,0s aus BaCO3 und TiO, { FE X}

Heizregime: 15t 1000 0= 101 1327 0= 11 1339 0= 10! 1000 0= 15! 400 0=
{S254}

Substrat: Platinfolie 0,05 mm dick, @ 3mm

Aufschittung: BaTi,0s aus BaTiOs; und TiO, { FE I1X}

Heizregime: 151 1000 0= 101 1327 0= 11 1339 0= 10! 1000 0= 15! 400 0=
{ S255}

Substrat: Platinfolie 0,05 mm dick, @ 3mm

Aufschittung: Mischung aus BaTiOz; und BasTi17040
(31,03 mol% BaO, 68,97 mol% TiO,, "rechts vom Eutektikum”) { FE VI (E105)}

Heizregime: 151 1000 0= 101 1324 0= 11 1362 0= 10! 1000 0= 15! 400 0=
{S163}

Substrat: Platinfolie 0,05 mm dick, @ 3mm
Aufschittung: Mischung aus BaTiO3; und BagTi17040
(32,26 mol% BaO, mol% 67,74 TiO,, "links vom Eutektikum™) { FE 1V (E103)}
Heizregime: 151 1000 0= 101 1324 0= 11 1362 0= 10! 1000 0= 15! 400 0=
{S164}

*® |nnerhalb geschweifter Klammern sind die internen Probenbezeichnungen aufgefiihrt.
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[P13]

[P14]

[P15]

[P16]

[P17]

[P18]

[P19]

[P20]

[P21]
[P22]
[P23]
[P24]
[P25]
[P26]
[P27]

Substrat: Platinfolie 0,05 mm dick, @ 3mm

Aufschiittung: BagTi1704 { E77}

Heizregime: 151 1000 0= 101 1296 0= 11 1440 0= 10! 1000 0= 15! 400 0=
{S160}

Substrat: BaTiOs-Einkristall, 350 um dick { E64/7}

Aufschittung: BagTi17O040 { E77}

Heizregime: 15t 1000 0= 101 1297 0= 11 1349 0= 10! 1000 0= 15! 400 0=
{S123}

Substrat: Si-freier BaTiOs-Griinling
(Mahlkugeln aus ZrO, mit 10 mm @, SK:W = 1:1:4) {E51}

Aufschittung: eutektische Mischung aus BaTiOs; und TiO,
(31,5 mol% Ba0, 68,5 mol% TiO,) { FE XII (E111)}

Heizregime: 151 1000 0= 101 1326 0= 11 1379 0= 10! 1000 O= 15! 400 0=
{S155}

Substrat: Bao,gggL%,szi110103,02-Gl'un| [ ng { E141}

Aufschittung: eutektische Mischung aus BaTiOz und TiO;
(31,5 mol% BaO, 68,5 mol% TiO,) { FE XII (E111)}

Heizregime: 151 1000 0= 101 1338 0= 11 1371 0= 10! 1000 0= 15! 400 0=
{S216}

Substrat: Bao,ggsLao,oo5Ti170103yo2-Grun| [ ng { E42}

Aufschittung: eutektische Mischung aus BaTiOs und TiO,
(31,5 mol% BaO, 68,5 mol% TiO,) { FE XII (E111)}

Heizregime: 151 1000 0= 101 1322 0= 11 1400 0= 10! 1000 0= 15! 400 0=
{S222}

Substrat: Bao,gg5L80,oo5Ti1,0103,02-Gl’l'.]n| [ ng { E42}

Aufschittung: BagTi17O04 { E78}

Heizregime: 15t 1000 0= 101 1322 0= 11 1400 0= 10! 1000 0= 15! 400 0=
{S273}

Substrat: Si-freier BaTiOs-Griinling
(Mahlkugeln aus ZrO, mit 10 mm @, SK:W = 1:1:4) {E51}

Aufschiittung: BagTi1704 { E77}

Heizregime: 151 852 20= 101 1327 0= 11 1371 20= 10! 1000 0= 15! 400 0=
{S245}

Bay 9051 80,005 T11,0003,02-Griinling

Prefdwerkzeug 12 mm &, Hohe: 4 - 5 mm

Sinterregime: 501 250 0= 51 750 0= 101 1330 0= 10! 700 0=

Unterlage: ZrO,-Gewebe,

weitere Details auf Seite 57 ff. bzw. Seite 61 ff. { FK15(4)}

wie [P20], aber mit einer Haltezeit von 5 min bel 1330 °C { FK1S(3)}

wie [P20], aber mit einer Haltezeit von 10 min bei 1330 °C { FK1S(1)}

wie [P20], aber mit einer Haltezeit von 20 min bei 1330 °C { FK1S(5)}

wie [P20], aber mit einer Haltezeit von 30 min bei 1330 °C { FK15(7)}

wie [P20], aber mit einer Haltezeit von 40 min bei 1330 °C { FK1S(6)}

wie [P20], aber mit einer Haltezeit von 60 min bei 1330 °C { FK1S(2)}

wie [P20], aber mit einer Haltezeit von 120 min bei 1330 °C { FK1S(8)}
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