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1 Einleitung und Zielsetzung

In den vergangenen Jahren ist der Bedarf an optischen Werkstoffen mit herausragen-
den mechanischen Eigenschaften kontinuierlich gestiegen. Sowohl das Aufkommen
neuer Anwendungen als auch die gestiegenen Anforderungen beim Einsatz in bereits
bestehenden Feldern macht die Weiterentwicklung von Werkstoffen hierfiir unum-
ginglich. Ein Ersatz von silikatischen Glisern durch polykristalline Keramiken mit
definiertem Gefiige, insbesondere duflerst niedriger Porositét bei gleichzeitig geringer

Korngrofe, wird daher sowohl funktionsseitig als auch strukturell gerechtfertigt.

Hochtransparente Spinell Keramik ist ein idealer Kandidat fiir die Laser—Lithographie.
Aufgrund seiner niedrigen UV Absorptionskante kann sie in Kombination mit Laser-
strahlquellen niedriger Wellenldnge, wie beispielsweise ArF—Gas—Lasern, eingesetzt
werden. Eine niedrige Wellenlidnge ist genauso wie eine Projektionslinse mit grofer
Brechzahl notwendig, um eine hohe Abbildungsgenauigkeit realisieren zu konnen.
Durch die Einbringung eines Immersionsmediums in Form eines diinnen Wasserfilms
zwischen der letzten Linse und dem Photolack werden die Brechzahl und damit die
numerische Apertur nochmals erhoht. Synthetisch hergestelltes amorphes Quarzglas in
UV—Qualitit besitzt zwar ebenfalls eine sehr gute Transparenz fiir UV Licht (RIT >
80 % bei 193 nm), kann aber hohen UV Intensitdten nicht hinreichend lange standhal-
ten, so dass Quarzglasoptiken regelméfig ausgetauscht werden miissen. Einkristallines
CaF, eignet sich zwar aufgrund seiner physikalischen Eigenschaften gut fiir Optiken in
ArF—Gas—Laserlithographiesystemen, ist aber aufgrund seiner hohen Herstellkosten
kein geeigneter Kandidat. Einkristalliner Spinell hingegen weist fiir niedrige Wellen-
langen eine grofle Doppelbrechung (=10 nm/cm) auf, wodurch ein Einsatz ausge-
schlossen wird. Da polykristalline Spinell Keramiken grofle Transmissionen im UV
Bereich bei hoher Standzeit versprechen und die optischen Grundvoraussetzungen er-
fiillen, stellen Sie einen preiswerten Kandidaten fiir UV transparente Projektionslinsen

dar.



Einleitung und Zielsetzung

Strukturelle Eigenschaften zeichnen a—Aluminiumoxid in transparenter Qualitét aus,
welches heute bereits Anwendung im militdrischen Bereich findet, allerdings in seiner
einkristallinen Modifikation Saphir. Da Saphir nicht in bauteilnaher Geometrie herge-
stellt werden kann und seine Hartbearbeitung sehr aufwindig ist, gibt es Bestrebungen,
polykristallines sub—um Aluminiumoxid mit seiner ausgezeichneten Erosionsbestin-
digkeit gegen Staubpartikel und Regentropfen fiir diese Anwendung zu etablieren. Ein
weiteres mogliches Einsatzgebiet fiir transparentes sub—um Aluminiumoxid sind
durchschusshemmende Fenster. Hier kommen besonders die Hérte und Festigkeit des
feinkornigen Aluminiumoxids und die damit verbundene hohe ballistische Schutzwir-

kung zum Tragen.

Neben der Erfiillung anwendungsseitiger Anforderungen sind bei der Auslegung der
Fertigungskette auch Gesichtspunkte der wirtschaftlichen Herstellung zu beriicksichti-
gen, um eine spétere technologische Nutzung zu gewéhrleisten. So eignen sich Verfah-
ren wie das Gelcasting hervorragend fiir die Herstellung defektarmer Griinkorper ho-
her Dichte, was eine notwendige Bedingung fiir die Herstellung feinkorniger Keramik
niedriger Porositét darstellt. Allerdings macht der damit inhdrent verbundene zeitliche
Aufwand bei der Trocknung und anschlieBenden Entfernung der organischen Zusétze

den Einsatz von Verfahren mit geringerem zeitlichem Aufwand erstrebenswert.

Als Verfahren mit besonders geringem Zeitbedarf fiir die Verdichtung sind an dieser
Stelle die Field Assisted Sintering Technique (FAST) zu nennen, welche in der Litera-
tur auch als Spark Plasma Sintering (SPS) oder Pulsed Electric Current Sintering
(PECS) bezeichnet wird. Bei diesem Verfahren wird der thermischen Aktivierung eine
mechanische Last iiberlagert, was zu einer Absenkung der zum Erhalt dichter Proben
notwendigen Temperaturen fiihrt. Dies ist von Vorteil, da hierdurch Keramiken gerin-
ger Korngrofle erhalten und die Kosten aufgrund des niedrigeren Energiebedarfs ge-
senkt werden konnen. Ferner zeichnet sich dieses Verfahren durch sehr kurze Prozess-
zeiten aus, was grofitenteils auf die hohen Heiz— und Abkiihlraten zuriickgefiihrt wer-
den kann. Hierdurch lassen sich Prozesszeiten von der Beschickung des Werkzeugs bis

zur Entnahme der verdichteten Keramik von etwa 30 Minuten realisieren.



Einleitung und Zielsetzung

Ein weiteres Verfahren zur Herstellung transparenter Keramiken besteht in der kombi-
nierten Sinter / heilisostatisches Pressen (HIP) Technik mit vorangegangener Griin-
korperherstellung; letztere entféllt beim FAST Prozess. Die Griinkorperherstellung
kann konventionell durch axiales Trockenpressen / kaltisostatisches Pressen (engl.
cold isostatic pressing CIP) oder durch die aufwéndigeren Verfahren der Nassformge-
bung erfolgen. Das HIP ist ein Verfahren der Nachverdichtung bei dem in der kapsel-
losen Durchfiihrung Sinterkorper geschlossener Porositdt unter hoher Temperatur ei-
nem Gasdruck von 100 bis 400 MPa ausgesetzt werden, wodurch sich die Porositit

unter Vermeidung ungewiinschten Kornwachstums effektiv eliminieren lésst.

Ziel dieser Arbeit ist zu untersuchen, welche Verfahren zur Herstellung kostenglinsti-
ger optischer Oxidkeramiken geeignet sind. Als Modellpulver wurden hierfiir
Mg—Spinell und a—Aluminiumoxid ausgewihlt. Beide wurden im Rahmen dieser Ar-
beit durch Festphasensintern zu defektarmen Proben verdichtet, die anschlieBend hin-
sichtlich ihrer optischen Eigenschaften charakterisiert wurden. Untersucht wurden so-
wohl das FAST Verfahren als auch das kombinierte Sinter / HIP Verfahren. Die hier-
fiir zum Einsatz gekommenen Griinkorper wurden zum einen tiiber einachsiges Tro-
ckenpressen / CIP erhalten, zum anderen gingen sie aus der Nassformgebung hervor.
Zu diesem Zweck wurden stabilisierte, wéssrige Suspensionen sowohl auf Gips abge-
gossen, als auch druckfiltriert, um Scherben hoher Griindichte zu erhalten. Beim an-
schliefenden Sintern und Nachverdichten durch HIP wurden defektarme Proben her-

gestellt.

Nach der Herstellung und Préparation der Proben erfolgte die gefiigeméfBige Untersu-
chung unter Anwendung elektronenmikroskopischer Methoden. Hierdurch konnen
insbesondere Aussagen beziiglich zu erwartender mechanischer Eigenschaften getrof-
fen werden. Danach wurde die optische Charakterisierung mittels Spektralphotometrie
durchgefiihrt. Sie dient der Beurteilung der einzelnen Verfahren zum Erhalt von Oxid-
keramiken hoher optischer Giite. Durch sie kann Auskunft {iber den Einfluss der ein-

zelnen Prozessschritte bzw. Prozessparameter erhalten werden






2 Grundlagen und Stand der Technik

Im folgenden Kapitel wird dargestellt, durch welche optischen Eigenschaften sich die
oxidkeramischen Werkstoffe Mg—Spinell und o—Aluminiumoxid auszeichnen. An-
schliefend wird erlautert, wie sich die Gefiigeentwicklung auf die sich einstellenden
optischen Eigenschaften auswirken und auf welche Weise durch die Prozessfithrung
Einfluss auf die Gefiigeeinstellung ausgeiibt werden kann. Danach werden das FAST
Verfahren und die Sinter / HIP Methode néher erldutert, bevor abschlieBend auf die
Wechselwirkungen von elektromagnetischen Wellen im Frequenzbereich des sichtba-

ren Lichtes mit nichtleitender Materie eingegangen wird.

2.1 Eigenschaften der Modellwerkstoffe

2.1.1 Mg-Spinell (MgAl,O,)

Magnesiumaluminat ist ein vielversprechender Kandidat fiir optische Anwendungen,
da es sich gleich durch eine Reihe von hierfiir vorteilhaften Eigenschaften auszeichnet.
Es hat eine hohe Hirte, weist hohe Festigkeiten auf und besitzt einen Elastizitdtsmodul
von 295 GPa [Roze98]. Aufgrund seiner kubischen Kristallstruktur, die nachfolgend
erlautert wird, weist polykristallines MgAl,0O4 keine Doppelbrechung auf [West04B].
Doppelbrechende Materialien besitzen wegen ihrer Anisotropie richtungsabhidngige
Brechzahlen. In polykristallinem Spinell hat der Brechungsindex n unabhéngig von
der kristallographischen Orientierung im sichtbaren elektromagnetischen Spektrum in
guter Niherung einen konstanten Wert von 1,712 [West04]. Seine Dichte betrigt
3,58 g/cm?, wodurch Mg—Spinell auch fiir nicht—stationire Anwendungen geeignet
erscheint [Swab99]. Es besitzt eine hohe Transmission im nahen Infrarot (NIR) Wel-
lenlangenbereich [Roze08]. Weiterhin liegt die UV Absorptionskante in Spinell auf-
grund seiner hohen energetische Bandliicke von 7,75 eV (160 nm) unterhalb der Wel-

lenldnge von ArF—Lasern (193 nm) [Trop98], wobei es zu beachten gilt, dass der Ab-
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sorptionskoeffizient a nicht durch einen konstanten Wert beschrieben wird, sondern
temperaturabhiangig ist und einen exponentiellen Anstieg im Bereich der Bandkante

durchlduft. Er kann mithilfe der Urbach Regel angegeben werden (GI. 2.1).

a(hv)=a, exp(h VE_UEO ] Gl. 2.1
Hierin sind &, und E, Materialparameter und £ die Urbach Energie, welche ein Mal}
fiir die Energieweite der breiter verlaufenden Bandkante (Valenzband— oder Leitungs-
bandkante) ist [Meed04]. Somit ist ersichtlich, dass die Auslidufer der UV—-Absorp-
tionsbanden sich in einen Spektralbereich, der langwelliger als 160 nm ist, erstrecken
und daher auch Absorption bei Wellenldngen oberhalb der UV—Absorptionskante auf-
tritt.

Der Emissionsgrad von Mg—Spinell liegt unterhalb dessen von a—Al,O;, was bei ho-
heren Temperaturen von Vorteil ist, da hierdurch die Wérmestrahlung des Spinell-
bauelements geringeren Einfluss auf Infrarot—Messwerte hat und so zu einer geringe-
ren Verfilschung der Ergebnisse fiihrt, sofern temperatursensitive Messungen durch-

gefiihrt werden [Roy88].

Eine Auswahl der Bauteile, fiir deren Auslegung insbesondere die optischen Eigen-
schaften von Mg—Spinell einen vielversprechenden Kandidaten liefern, gibt folgende

Auflistung wieder:

e UV transparente Optiken fiir die Immersionslithographie [Burn05]

e transparente, kompakte Scheiben mit hohem Beschusswiderstand [Krel09]
e hitzebestdndige, IR transparente Rohre fiir solarthermische Energieanlagen

[Krel07]

Methoden, die fiir die Verdichtung von Mg—Spinell in der Literatur Anwendung fin-
den, sind das HeiBlpressen [Roze08], das Heillpressen kombiniert mit HIP [Gild05]
und Sinter / HIP [Maca07, Huan07].
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Abb. 2.1 zeigt das Phasendiagramm MgO — Al,O;. Stochiometrischer Spinell hat ein
Molverhiltnis von 1 mol MgO zu 1 mol Al,O5;. Dem Phasendiagramm ist zu entneh-
men, dass auBer MgAl,O, keine weiteren Phasen aus Magnesiumoxid und Alumini-
umoxid gebildet werden konnen und dieses einen Schmelzpunkt von ca. 2120 °C be-
sitzt. Ferner ist zu sehen, dass Mg—Spinell fiir Temperaturen kleiner 1000 °C in eine
stochiometrische Verbindung iibergeht, d.h. mit abnehmender Temperatur verschwin-
det die Loslichkeit fiir MgO bzw. Al,O; in Mg—Spinell, so dass bei Abweichung von
der theoretischen Zusammensetzung (50 Mol—% MgO und 50 Mol-% Al,O3) eine
zusitzliche zweite Phase gebildet wird. Bei hoheren Temperaturen hingegen kann
tiber— bzw. unterstochiometrischer Spinell existieren. Weiterhin ist die hohe Loslich-

keit von Al,O3 in Mg—Spinell auffallend: sie betrdgt bei 2000 °C etwa 90 Mol—%.

nALOMg0O — 1 152 34
[ [ [
2600 Schmelze N
| MgAlLO, + ALO. + i
s MgO + 23
g 2200 — '\ schmelze Schmelze Schmelze _|
3 i
o
S 1800 MgO
£
o
l—
1400 - MgO +
MgALO,
1000 |- | | | |
0 20 40 60 80 100
MgO mol-% Al,O;

Abb. 2.1: Phasendiagramm MgO — Al,O; nach [Barr92].

Die normale Spinellstruktur, eine in Oxiden oft vorkommende Struktur, ist in Abb.
2.2. dargestellt. Sie besitzt die Stochiometrie AB,O,4, worin O ein Sauerstoffanion dar-

stellt, A ein zweiwertiges und B ein dreiwertiges Kation. Spinell kristallisiert in der



Grundlagen und Stand der Technik

kubischen Raumgruppe Fd3m. Seine Elementarzelle enthilt 8 Formeleinheiten, d.h. 8
Magnesium—, 16 Aluminium— und 32 Sauerstoffionen. Aufgebaut ist der Spinell aus
einem kubisch—dichtestgepackten Gitter aus Sauerstoffanionen 0>, dessen Oktaeder-
liicken zur Halfte durch AI’" und Tetraederliicken zu einem Achtel durch Mg®" Katio-

nen belegt sind.

Al3*

Abb. 2.2: Mg—Spinell Struktur.

Im stéchiometrischen Spinell (nAl,O;:MgO mit n = 1) hat die Diffusion der O* Ionen
dominierenden Einfluss auf das Sinterverhalten [Brat71]. Im Anfangsstadium der Ver-
dichtung zwischen 1050 °C und 1300 °C kann der Volumendiffusionskoeffizient Dy
nach [Brat69] durch die Abhingigkeit

D, =18,6-exp{(—485kJ/mol)/R-T }cm?/s Gl.2.2
angegeben werden, hierin bezeichnen R die allgemeine Gaskonstante und 7' die absolu-

te Temperatur. Im Temperaturintervall von 1300 bis 1600 °C berechnet sich die Korn-

wachstumsrate K nach [Brat71] zu

K, =513-exp{(-460kJ/mol)/R-T }cm?/s Gl. 2.3
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Ein zunehmender Al,O; Uberschuss wirkt sich auf das Sinterverhalten abtriglich aus,
da hierdurch die Diffusion von O* Ionen stark gesenkt wird [Ando83], wodurch eine
Abnahme der Sinterdichte verursacht wird. Ein MgO Uberschuss bewirkt hingegen die
Erhéhung des O* Diffusionskoeffizienten und fiihrt infolgedessen zu hoheren Sinter-

dichten [Bail71].

Spinell Pulver kann {iber verschiedene chemische Routen synthetisiert werden. Typi-
scherweise — wie bei der in der vorliegenden Arbeit untersuchten Spinell Qualitit —
werden Losungen aus Mg— und Al-Nitraten und —Sulfaten verwendet, die nach Ab-
scheidung von Mg— und Al-Salzen kalziniert werden. Danach wird eine Entschwefe-
lung durchgefiihrt, die iiblicherweise nicht zur vollstindigen Entfernung des Schwefels

fiihrt [Reim09].

Ein oftmals verwendetes Sinterhilfsmittel fiir die Verdichtung von Mg—Spinell stellt
LiF dar, welches wéhrend der Aufheizung eine Fliissigphase bildet, die die Umlage-
rung und Auflose— und Wiederausscheidevorginge von MgAl,O,4 ermdglicht. Bei etwa
1000 °C findet ein Abdampfen der LiF Phase aus dem Sinterkdrper statt, so dass es im
Anschluss an die Verdichtung nicht im Gefiige aufgefunden werden kann. Eine beson-
dere Herausforderung bei der Verwendung von LiF stellt die gleichméBige Verteilung
im Griinkorper dar, da nur so ein abnormales Kornwachstum verhindert werden kann
[Roze08]. Daher kommen Fluor Salze zur Beschichtung von Spinell Pulvern zum Ein-
satz, durch die eine homogenere Benetzbarkeit realisiert werden kann [Vill07]. Durch
den Einsatz von LiF in Spinell konnte in [Meir09] die HeiBBpresstemperatur unter Wah-

rung der vollstdndigen Verdichtung von 1600 °C auf 1350 °C abgesenkt werden.

Das Endstadium des Festphasensinterns in MgAl,O, wird durch die Diffusion im
Festkorper bestimmt. Dominierend ist hierbei wieder das Sauerstoffion, dessen Diffu-
sionskoeffizient mehrere Groflenordnungen kleiner ist als die der beteiligten Kationen.
Kritisch kann ein Sauerstoffmangel in der Sinteratmosphére sein, da thermodynami-
sche Berechnungen zeigen, dass es bei niedrigen Sauerstoffpartialdrucken unter hohen
Temperaturen (>1650 °C) zu Zersetzungsreaktionen kommt, wobei unter Bildung von

Sauerstoffleerstellen elementares, gasformiges Magnesium entweicht [Chia85].
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Experimentell gezeigt werden konnte die Abdampfung von Magnesium unter Bildung
von Sauerstoffleerstellen und einer damit verbundenen Erhohung der Diffusion in
[Ting99]. Durch elektronenmikroskopische Untersuchungen konnten dort bei Sinte-
rung in reduzierender Atmosphire zwei Bereiche identifiziert werden, die sich charak-
teristisch wie folgt unterschieden: das Innere der Proben wies Hohlrdume auf, die ty-
pisch fiir Spannungen wéhrend der Verdichtung sind, wenn differentielles Sintern auf-
tritt. Die oberflichennahen Bereiche hingegen waren grobkornig, was wiederum mit
der Abdampfung von Magnesium und der damit verbundenen erhohten Diffusion be-
griindet wurde. Dies steht im Widerspruch zu Untersuchungen von Chiang und Kinge-
ry [Chia89] und zu Ergebnissen von Bailey und Russel [Bail71], in denen die Korn-
grenzenmobilitit bei MgO Uberschuss 10° — 10° mal groBer ist als in stdchiometri-

schem Spinell.

In [Weil387] konnte experimentell gezeigt werden, dass die Kinetik der Ausscheidung
von Al,Oj3 aus iiberstochiometrischem Spinell sehr stark von der Mischkristallzusam-
mensetzung abhingt. Durch systematische Variation des Al,O3; Gehaltes wurden Pro-
ben der Zusammensetzung nAl,05;-MgO (n =1 — 3,5) erhalten, deren Ausscheidungs-
verhalten in Glithversuchen bei 1300 °C untersucht wurden. Es wurde gefunden, dass
fiir 1,5 AlLO3-MgO selbst nach 100 stiindiger Glithbehandlung keinerlei Al,O; Aus-
scheidungen nachzuweisen waren; bei erhohtem Al,O; Uberschuss (n = 2,0 und 3,5)
waren jedoch bereits nach 30 miniitiger Glithung plattenférmige Al,O; Ausscheidun-

gen vorhanden.

2.1.2 a~Aluminiumoxid (Al,O;)

o—Al,O; (Korund) ist technisch gesehen die wichtigste von sieben vorkommenden
Al,O3; Modifikationen. Sie ist hochtemperaturstabil und findet sowohl aufgrund ihrer
strukturellen als auch funktionellen Eigenschaften zahlreichen Einsatz in der Technik.
Der Kristallaufbau von a—Al,O; lédsst sich beschreiben durch ein hexagonal dichtest
gepacktes O*—Ionen Gitter, in welchem 2/3 der Oktaederliickenplitze durch
Al**~Tonen belegt sind.

10
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Aluminiumoxid—Keramik findet aufgrund seiner im Folgenden beschriebenen Eigen-
schaften haufig Anwendung in der Technik. Gleichzeitig gilt es als eine der am besten
untersuchten Keramiken und wird daher in der Grundlagenforschung gerne als Mo-

dellwerkstoff verwendet.

Dicht gesintertes a—Aluminiumoxid besitzt einen Elastizitdtsmodul von etwa 400 GPa
[Krel09]. Es weist Harten von 19 — 22 GPa und bei defektarmer Mikrostruktur mittlere
Festigkeiten von bis zu 700 MPa auf [Seid97, Baad95]. Sein Schmelzpunkt liegt mit
2050 °C knapp unter dem des Mg—Spinells. Dank seiner dulerst geringen elektrischen
Leitfahigkeit wird Aluminiumoxid gerne als Werkstoff fiir Isolatorbauteile eingesetzt,
insbesondere da diese auch bei hoher Temperatur nicht wesentlich ansteigt. Trotz sei-
ner niedrigen elektrischen Leitfahigkeiten besitzt Al,O; hohe thermische Leitfdahigkei-
ten, die aber vom jeweilig vorliegenden Gefiige und insbesondere dem Grad der Ver-
unreinigung beeinflusst werden. Dank seiner hohen chemischen Bestdndigkeit gegen
eine Anzahl von Sduren und Basen findet Aluminiumoxid auch hiufige Anwendung in

der chemischen Industrie [SalmO07].

Die mechanischen Eigenschaften von Al,O; konnen durch ein feinkorniges Gefiige
und geringe Restporositét entscheidend verbessert werden [Munz89]. So ist eine deut-
liche Steigerung der Festigkeit und der Hérte fiir Korngréen unterhalb von 1 pm
[Krel05] bei gleichzeitiger Verbesserung des Ermiidungsverhaltens [Grat91] beob-
achtbar. Der Anstieg der Festigkeit ist jedoch nicht wie bei Metallen mithilfe der
Hall-Petch Beziehung zu begriinden, sondern wird auf die Anisotropie des thermi-
schen Wirmeausdehnungskoeffizienten zuriickgefiihrt. Diese bedingt, dass sich im
Geflige lokal Eigenspannungen einstellen, die neben der Korngrof3e auch von der Ab-
kiihlrate abhéngen. Da diese Eigenspannungen mit zunehmender Korngrof3e steigen,
nehmen gleichzeitig die zu erwartenden Festigkeiten mit grober werdendem Korn ab

[Evan78].

Die groBBen Unterschiede der Gitterparameter a) = 0,475 nm und ¢, = 1,297 nm bedin-
gen die anisotropen mechanischen Eigenschaften des Kristalls, welche aber in polykri-

stallinen Bauteilen aus Aluminiumoxid nicht zum Tragen kommen, da sich die Viel-

11
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zahl der rdumlichen Orientierungen der einzelnen Kristallite in einem quasi—isotropen

Verhalten duB3ern.

Folgende Aufzdhlung enthdlt Anwendungen, fiir die sich insbesondere die optischen
Eigenschaften von Aluminiumoxid in Kombination mit seinen mechanischen Eigen-

schaften als vorteilhaft erweisen:

e transluzente Verdampferkolben flir Natriumdampflampen [Wei03]

e transparente Al,O; / Polymer Verbundscheiben mit hoher ballistischer Schutzwir-

kung [Stra09]

e transparente, kratzfeste Scheiben fiir Strichcode—Lesegerite [Krel03]

2.1.2.1  Wirkung von MgO Daotierung in Al,O3

Die Rolle von MgO auf die Verdichtungsmechanismen in Aluminiumoxid wurde in
zahlreichen Arbeiten untersucht und kontrovers diskutiert [Benn90]. Es herrscht Ei-
nigkeit darin, dass die Loslosung der Poren von den Korngrenzen durch die Zugabe
von MgO unterbunden und gleichzeitig das abnormale Kornwachstum unterdriickt
werden kann. Damit sind in Al,Os Sinterdichten nahe der theoretischen Dichte er-
reichbar [Wei03]. Der Massentransport, der fiir die Verdichtung von entscheidender
Bedeutung ist, wird sehr stark von der Konzentration an Sauerstoffleerstellen beein-
flusst. In [Wei04] konnte gezeigt werden, dass die Loslichkeit von MgO in Al,O; in
direkter Abhéngigkeit zur Korngrofle steht und diese vom ausgehenden sub—um Korn
bis etwa 2 pm Korndurchmesser stetig abnimmt. Uberschiissiges MgO wurde hier in
Form von ausgeschiedenem Mg—Spinell an den Korngrenzen und Tripelpunkten nach-
gewiesen. Gleichzeitig wurde gefunden, dass bei feinkornigem, MgO—dotiertem Al,O;
bereits bei Temperaturen von 1150 °C nach 176 h Glithdauer in Luft eine Verdopplung
der Korngrofle auftrat. Bei grobkornigem Al,O; hingegen, wie es in Natriumdampf-
lampen zum Einsatz kommt, kann selbst nach 20.000 stiindigem Einsatz trotz Oberfla-
chentemperaturen von 1200 °C kein merkliches Kornwachstum beobachtet werden.
Dies wird darauf zuriickgefiihrt, dass die Kornwachstumsrate d(KG)/dt, wie aus Gl.
2.4 ersichtlich ist, umgekehrt proportional zur Korngrofle KG ist [Dill07]:

12



Grundlagen und Stand der Technik

d(KG) _a-My;-y Gl 24
dt KG

Hierin sind M die Korngrenzenbeweglichkeit, y die Grenzflichenenergie und « ein

Proportionalitétsfaktor.

In Aluminiumoxid fiir optische Anwendungen fiihrt MgO bei hoheren Gehalten als
0,03 Ma—% zu starker Zunahme der Sauerstoffleerstellenkonzentration an den Korn-
grenzen, was zu einer dunklen Verfarbung der Keramik fiihrt. Ferner ist MgO stark
hygroskopisch. Feuchte, die sich aufgrund erhohter MgO Konzentration innerhalb der
Hiille der Verdampferkolbenlampe befindet, wird im Betrieb aufgespalten in Sauer-
stoff und Wasserstoff, wobei der Wasserstoff zur Ausloschung des elektrischen Entla-
dungsbogens fiihrt und der Sauerstoff die Oxidation der Elektroden vorantreibt
[Asan(04].

In [Roy68] wurde die Temperaturabhéngigkeit der Loslichkeit von MgO in Al,O3 un-
tersucht. Hierfiir wurden an Korund Wérmebehandlungen zwischen 1530 °C und
1830 °C durchgefiihrt, bei denen die Loslichkeitsgrenze von 1,1-10™ auf 14-10™ zu-
nahm (Mg:Al).

Die Sinterraten sind in MgO dotierten Al,O; geringer als in undotiertem. Paladino und
Coble fiihren dies auf das Vorhandensein von entweder Sauerstoffleerstellen oder von
interstitiellem Magnesium zurlick. Beides senke den Diffusionskoeffizienten von
Al**—Kationen, wodurch die Sinterrate im volumendiffusionsbestimmten Anfangssta-

dium abnehme [Pala62].

In einer jiingeren Veroffentlichung zeigten Dillon und Harmer, dass die Minderung der
Korngrenzenmobilitidt durch Zugabe von MgO durch die Segregation der Magnesi-
um-lonen innerhalb und nicht wie sonst berichtet in der Nihe der Korngrenze resul-
tiert [DillO8]. Durch diese isotrope Anreicherung von Fremdionen im Innern der
Korngrenzen in Monolagen entstehe eine Riickhaltekraft, die das Voranschreiten der
Korngrenze behindert und so fiir eine feinkdrnig verdichtete Aluminiumoxid—Keramik

sorge.

13
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2.2 Formgebungsverfahren

Wie bei allen Keramiken ist auch bei Mg—Spinell und Aluminiumoxid darauf zu ach-
ten, dass Gefligeinhomogenitdten in Form von Poren vermieden werden, da diese stets
zu ungewollten Spannungsiiberh6hungen fiithren und dadurch die Wahrscheinlichkeit
eines katastrophalen Bauteilversagens stark ansteigt. Ferner sind bei optischer Anwen-
dung auch der nachteilige Einfluss jeglicher Inhomogenititen im Gefiige auf die
Transmission elektromagnetischer Strahlung, auf die im Folgenden noch eingegangen
wird, zu nennen. Diese Inhomogenitidten konnen neben dem Vorkommen von Poren
auch im Vorhandensein von Zweit— bzw. Fremdphasen begriindet sein. Daher ist be-
reits bei der Auswahl der verwendeten keramischen Ausgangspulver darauf zu achten,
dass diese in Kombination mit dem ausgewahlten Formgebungsverfahren eine defekt-
arme Gefiigeeinstellung ermoglichen. Um durch Festphasensintern Gefiige kleiner
Korngrofe einzustellen, ist es unumginglich, Pulver mit hoher spezifischer Oberflache
zu verwenden. Allerdings steigt mit abnehmender PartikelgroB3e aufgrund der groB3en
Oberflache gleichzeitig die Agglomeratharte stark an, was bei der Griinkérperherstel-
lung {iber das Trockenpressen / CIP eine grole Herausforderung darstellt, denn die
Eliminierung sich daraus ergebender Poren im Griinkorper ist eine wesentliche Bedin-
gung fiir den Erhalt defektarmer Gefiige. Im Gegensatz hierzu geht der Nassformge-
bung eine Desagglomerierung durch Mahlung voran, die bei erfolgreicher Durchfiih-
rung zu einer Zerstorung sdmtlicher Agglomerate fithrt und somit hohere Packungs-
dichten erlaubt [Baad95]. Jedoch ist diese mit den bereits genannten Nachteilen wie
insbesondere dem hohen Zeitaufwand von bis zu einer Woche zum Erhalt des trocke-

nen Scherbens verbunden.

Abb. 2.3 verdeutlicht den Zusammenhang zwischen Partikelgroe und Packungsdichte
bzw. Homogenitdt der Packung im Griinkorper [Krel09]. Es ist zu erkennen, dass sich
eine hohe Sinteraktivitit, die eine notwendige Bedingung fiir niedrige Temperaturen
bei der Verdichtung und somit fiir geringes Kornwachstum darstellt, sowohl mit der
Forderung nach hoher Packungsdichte verbunden ist als auch gleichzeitig einer gerin-

gen PartikelgroBe bedarf.
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Abb. 2.3: Sinteraktivitét als Funktion der Partikelgrof3e und der Homogenitét der Par-
tikelanordnung [Krel09].

In der linken Graphik in Abb. 2.3 ist dargestellt, wie die Sinteraktivitit S einzelner
Partikel mit zunehmender Grof3e D abnimmt. Andererseits nimmt die Sinteraktivitét
der Gesamtheit aller Partikel ab, wenn die Homogenitéit / ihrer Anordnung reduziert
wird. Dies tritt ein, wenn das Ausmal} an harten Agglomeraten in feinen Pulvern durch
die zunehmende Kriimmung ansteigt. Daher diirfen die Partikelgroe D und die Ho-
mogenitdt A nicht einzeln betrachtet werden, sondern sie bilden vielmehr gemeinsam
die Sinteraktivitit § (Abb. 2.3, mittleres Bild). Im rechten Bild ist dargestellt, wie die
Sinteraktivitdt bei unverdndertem Sinterpulver durch Verbesserung der Homogenitit
der Partikelordnung erhoht werden kann. Gleichzeitig nimmt die Sinteraktivitit bei
abnehmender Partikelgrole nach Durchschreiten eines Maximums wieder ab, da die
Wahrung einer hohen Homogenitéit der Partikelanordnung nicht mehr gewahrleistet

werden kann, weil die Hérte der Agglomerate wie bereits erldutert stark ansteigt.

Die Formgebung dient dazu, dem Bauteil seine endgiiltige Gestalt zu geben. Wahrend
des anschlieBenden Sintervorgangs dndern sich die Abmessungen und das sich einstel-
lende Gefiige ist bestimmend fiir die Festigkeit. Wahrend der Sinterung kann die auf-
tretende Schwindung in Keramiken bis zu 25 % betragen [Scha94]. Nachfolgend wer-
den die Formgebungsverfahren, die im Rahmen dieser Arbeit Anwendung finden, vor-

gestellt.
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2.2.1 Axialpressen

Das Axialpressen ermdglicht die schnelle und kostengiinstige Herstellung von Griin-
korpern einfacher Geometrie. Es handelt sich hierbei um ein gut automatisierbares
Formgebungsverfahren, bei dem das aufbereitete Pulver einachsig verpresst und ggf.

anschlieBend kaltisostatisch gepresst wird.

Das Axialpressen findet in Werkzeugen, bestehend aus Matrize, Ober— und Unter-
stempel, statt, die aus Edelstahl beziechungsweise Hartmetall gefertigt sind. Abb. 2.4

zeigt die Dichteverteilung eines einachsig gepressten Al,O; Griinkorpers.

! Dichte
| [g/em?]

i e g " ------------ T % it
MERs el e ' 2,1
ity ARTChS Pref3vo ang Ff_ﬂﬂ' —)—-_T——\—‘ 20

Ende eginn hohe :&j 24
l . 2,25
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Abb. 2.4: a) Schematische Darstellung des einachsigen Pressens, b) Dichteverteilung
in einem beidseitig gepressten Al,O3; Formkorper [Scha94].

Es ist zu sehen, dass die Griindichte innerhalb des abgebildeten Querschnitts um bis zu
0,25 g/cm?® bzw. etwa 10 % variiert. Dies wird im wesentlichen bedingt durch die
Wechselwirkungen der Pulverpartikel untereinander und durch die Reibung zwischen
dem Pulver und der Formwand. Das an das Axialpressen anschlieBende kaltisostati-
sche Pressen dient der Minimierung von Dichtegradienten, die beim Sintern zu unge-

wolltem Verzug fiihren konnen. Gleichzeitig wird durch die Anwendung von Drucken
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in der GroBenordnung 200 — 400 MPa die integrale Dichte des Griinkorpers weiter

erhoht, wodurch die Sinteraktivitdt angehoben wird.

Bei industrieller Anwendung des Trockenpressens werden zum Schutz des Werkzeugs
Presshilfsmittel verwendet, die insbesondere die Standzeit der Werkzeuge erhohen
sollen, da die abrasive Beanspruchung des selbigen durch das zu verpressende Pulver
minimiert wird. Hierfiir kommen sowohl Polymere zum Einsatz als auch Wachse, wo-
bei diese vor der eigentlichen Verdichtung bei Temperaturen von etwa 400 — 500 °C

ausgebrannt werden miissen.

2.2.2 Nassformgebung

Die wohl wichtigsten Vorteile der Nassformgebung gegeniiber dem Trockenpressen
sind die Moglichkeiten der Herstellung von Griinkdrpern komplexer Gestalt und der
Einstellung hoherer Griindichten bzw. Partikelkoordination. Suspensionen wie sie in
der NaBformgebung eingesetzt werden, sind disperse Systeme aus einem fliissigen
Medium, beispielsweise Wasser, und einer Feststoffphase. Um eine stabilisierte Sus-
pension zu erhalten, miissen mehrere Schritte durchlaufen werden. Zunéichst miissen
die Partikeloberflaichen durch das Wasser benetzt werden. Danach ist es notwendig,
die Agglomerate aufzubrechen. Bei der anschlieBenden Stabilisierung des Schlickers
wird verhindert, dass es zu einer erneuten Agglomeration kommt. Zur Stabilisierung

der Suspension lassen sich folgende Verfahren anwenden [Lewi00]:
e clektrostatische Stabilisierung
e sterische Stabilisierung
e Verarmungsstabilisierung

Bei elektrostatischer und bei sterischer Stabilisierung wird die Reagglomeration durch
Manipulation der repulsiven Energien der Partikeloberflichen verhindert. Eine elek-
trostatische Stabilisierung kann durch Einstellung des pH—Wertes oder auch durch die
Adsorption eines spezifischen Ions an der Partikeloberfldche erfolgen. Bei der steri-
schen Stabilisierung wird die AbstoBung der Partikel durch Absorption eines Polymers

an der Partikeloberfldache erreicht.
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Um eine Verarmungsstabilisierung durchzufiihren wird ein nicht—-adsorbierender Po-
lymer, der im Medium 16slich ist, zugegeben. Kommt es in der Suspension zur Anné-
herung von Partikeln, so fiihrt das zu einer Verdrangung des Polymers aus diesem Be-
reich. Dieser Konzentrationsdnderung wirkt das Bestreben des Systems entgegen, sein
thermodynamisches Gleichgewicht einzunehmen und die lokal unterschiedlichen os-
motischen Drucke auszugleichen, indem die Partikel voneinander abgestof3en werden

[LewiOl1].

In den nachfolgenden Abschnitten werden die Formgebungsverfahren Druckfiltration
und Gipsguss, welche im Rahmen der vorliegenden Arbeit Anwendung fanden, vorge-

stellt.

2.2.2.1 Gipsguss

Das Gipsgussverfahren kann zur Herstellung kompliziert geformter Bauteile verwen-
det werden. Bei diesem Verfahren wird der Schlicker, nachdem er in der Planetenku-
gelmiihle oder im Attritor aufgemahlen wurde, in eine pordse Gipsform gegossen.
Diese porose Form entzieht aufgrund der in ihr enthaltenen Kapillaren dem Schlicker
die Fliissigkeit, so dass ein geformter Korper entsteht, der sogenannte Scherben. Um
ein frithstmdgliches Erstarren bei médBigem Wasserentzug in der GieBform zu ermogli-
chen, wird nur so wenig Wasser bzw. Alkohol zugesetzt, dass eine hinreichend geringe
Viskositit eingestellt werden kann. Dies ist notwendig, damit zum einen der Schlicker

entgast werden kann und zum anderen die Schwindung so gering wie moglich bleibt.

Beim Gipsguss wird im allgemeinen kein Bindemittel verwendet [Scha94].
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Suspension

Filterkuchen

Abb. 2.5: Schematischer Aufbau des Gipsguss—Formgebungsverfahrens [Rein06].

2.2.2.2 Druckfiltration

Bei der Druckfiltration werden Schlicker verwendet, die einer Aufbereitung entspre-
chend der des Gipsgusses unterzogen wurden. Ein wesentlicher Unterschied zum
Gipsguss besteht darin, dass die Entziehung der Fliissigkeit aus dem Schlicker gas-
druckunterstiitzt vollzogen wird. Hierdurch wird der Zeitbedarf fiir die primére Trock-
nung von mehreren Tagen auf wenige Minuten reduziert. Aufgrund der gasdruckunter-
stiitzten Formgebung konnen bei der Druckfiltration auch Schlicker verwandt werden,
die eine etwas niedrigere Feststoftkonzentration als beim Gipsguss aufweisen. Dies
erweist sich unter Umsténden als sinnvoll beim Verarbeiten von Pulvern grofer Ober-
fliche, da hierdurch die der Formgebung vorangehende Entgasung erleichtert wird und
somit die Wahrscheinlichkeit des Einbringens grofer Poren minimiert wird. Abb. 2.6

zeigt den schematischen Aufbau einer Gasdruckfiltrationsanlage im LabormalRstab.
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Abb. 2.6: Schematischer Aufbau einer Gasdruckfiltrationsanlage [Both(00].

2.3 Sintertechnologie

Zur Verdichtung von Keramiken kommen sowohl drucklose als auch druckunterstiitzte
Verfahren zum FEinsatz. In den folgenden Abschnitten werden prominente Vertreter
beider Kategorien, namentlich das drucklose Sintern mit anschlieBender druckunter-
stiitzter Endverdichtung in der Heiss—Isostat Presse (HIP) und die druckunterstiitzte

Field Assisted Sintering Technique (FAST) vorgestellt.

2.3.1 Sinter/ HIP

Die Verdichtung von Bauteilen {iber das Sintern bedarf der Herstellung von Griinkor-
pern iiber ein vorangegangenes Formgebungsverfahren. Das Sintern erfolgt je nach
Ausgangszusammensetzung des Pulves als Festphasensintern oder als Fliissigphasen-

sintern.

Die meisten oxidischen Keramiken, wie beispielsweise a—Al,O; oder MgAl,O,, kon-
nen — hinreichend kleine Partikelgrofen vorausgesetzt — ohne den Zusatz von Sinter-
hilfsmittel {iber das Festphasensintern verdichtet werden. Das Festphasensintern ldsst

sich in drei Bereiche einteilen: Anfangs—, Zwischen— und Endstadium.
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Abb. 2.7: Qualitativer Sinterkurvenverlauf beim Festphasensintern [Kang05].

Im Anfangsstadium bewirkt der Materialtransport durch Oberflichendiffusion die
Ausbildung konkaver Hélse zwischen den sich berithrenden Partikeln. Dies fiithrt zwar
zu einer Erhdhung der Festigkeit des Formkorpers, es fiihrt aber nur unwesentlich zu
einer Erhohung der Dichte. Gleichzeitig wird jedoch die Triebkraft gesenkt, da die
Oberflache durch die Zunahme der Kontaktflichen verkleinert wird. Die Partikel lie-
gen bereits in lokal eng zusammengelagerten Clustern vor, sind aber von groferen
Hohlrdumen umgeben [Salm07]. Neben der Oberflichendiffusion kommt es im An-
fangsstadium zum Materialtransport durch Verdampfungs— / Kondensationsvorgéange.
Ihr Beitrag zur VergroBerung der Kontaktflichen ist aber im Vergleich zum Material-
transport durch Oberflichendiffusion in Keramiken sehr gering. Ein weiterer Trans-
portmechanismus, der aus Abb. 2.8 ersichtlich ist, ist die Volumendiffusion von der
gekriimmten Oberflache hin zur Kontaktfliche, die dem Konzentrationsgefille der

Leerstellen entgegen gerichtet ist.

21



Grundlagen und Stand der Technik

ohne Schwindung mit Schwindung

1

1 Verdampfung und Kondensation 4 Volumendiffusion von der Korngrenze
2 Oberflachendiffusion 5 Grenzfldchendiffusion entlang Korngrenze

3 Volumendiffusion von Oberflache 6 Kristallplastisches FlieBen

Abb. 2.8: Materialtransportmechanismen beim Sintern [Raha08]

An das Anfangsstadium schlie3t das Zwischenstadium an, in dem der groBte Teil der
Verdichtung stattfindet (bis 95 % der relativen Dichte). Die Anzahl der Porenkanile
wird durch die Koaleszenz selbiger stark reduziert. Gleichzeitig zur Kornforméande-
rung tritt Kornwachstum auf. Der Materialtransport erfolgt sowohl durch Korngren-
zendiffusion und bei hoheren Temperaturen durch Volumendiffusion. Im Innern von

Poren konnen Verdampfung und Kondensation auftreten.

Bei Erreichen einer Restporositdt von etwa 5 % setzt das Endstadium ein. Es ist cha-
rakterisiert durch den Porenabschluss, d.h. die Porenschlduche werden abgeschniirt, so
dass die Poren isoliert im Gefiige vorliegen und durch Kornwachstum, bei dem grofB3e-
re Korner auf Kosten von kleinen Koérnern wachsen. In den abgeschlossenen Poren
liegt nun Prozessgas vor, welches je nach Spezies entlang der Korngrenzen diffundie-
ren kann oder beim Verringern der Porositidt komprimiert wird. Dieses Sinterstadium

fiihrt zu einer langsamen Erhohung der Dichte (Abb. 2.7).

Im Anschluss an das Festphasen— bzw. Fliissigphasensintern kann eine Nachverdich-
tung in der Heiss—Isostat Presse erfolgen, die zur Eliminierung der noch vorhandenen

Restporositdt dient. Hierbei handelt es sich um ein druckunterstiitztes Verdichtungs-
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verfahren, bei dem unter hoher Temperatur der Gasdruck erhéht wird. Da die Anwen-
dung eines Gasdrucks zur Erhdhung der Verdichtungsrate beim kapsellosen Sin-
ter / HIP Verfahren abgeschlossener Poren bedarf, geht der sogenannten Druckstufe
eine drucklose Sinterstufe voran. Der Druckaufbau beim HIP kann bei Temperaturen
erfolgen, die niedriger sind als die Sintertemperatur [Krel05], die hoher sind [Sate03,
Holz05] oder die der Sintertemperatur entsprechen [Maca(7].

2.3.2 Field Assisted Sintering Technique

Die FAST Methode basiert auf einer modifizierten HeiBBpresstechnik (Abb. 2.9). Bei
diesem Konzept wird im Gegensatz zu den meisten anderen Verdichtungsverfahren
nicht ein zuvor hergestellter Griinkorper verdichtet, sondern das Pulver selbst im
Werkzeug vorkompaktiert. Ein weiterer wesentlicher Vorteil von druckunterstiitzten
Verdichtungsverfahren wie dem FAST ist die Aufbringung einer mechanischen Last
wéhrend der Verdichtung. Dies bewirkt, dass im Anfangsstadium des Verdichtungs-
prozesses die Triebkraft fiir die Verdichtung, die sich beim freien Sintern proportional
zur Oberflachenenergie y des verwandten Pulvers verhélt, zu einer um den Beitrag der

mechanischen Last P, erweiterten Triebkraft D.F. dndert [Kang05]:

2 Gl. 2.5
4a : RI"'Z
X r

D.F.~

hierin sind y die mechanische Oberflichenspannung, a der Partikelradius, x der Radius

des Sinterhalses und » der Kriimmungsradius der Sinterhalsoberfléche.

Fiir das Zwischen— und Endstadium der Verdichtung ergibt sich fiir D.F. folgende Ge-

setzméaBigkeit:

pr.~f 2 Gl 2.6
p

wobei p die relative Dichte bezeichnet.
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Abb. 2.9: Schema einer FAST Anlage.

Die Wiarmezufuhr erfolgt durch Joulesche Erwarmung der Pressstempel und der Mat-
rize mithilfe eines gepulsten, elektrischen Gleichstroms. Die Pulslinge liegt im
ms—Bereich und kann frei gewihlt werden. Besonders bemerkenswert sind die unge-
wohnlich hohen Autheiz— (bis zu 600 K/min) und Abkiihlraten (bis zu 300 K/min), die
in erster Linie dank der geringen Trigheit des direkt aufgeheizten Werkzeugs realisiert

werden konnen.

Ein weiterer potentiell auftretender Mechanismus, der wissenschaftlich aber noch nicht
eindeutig nachgewiesen wurde, ist das Auftreten einer Gasentladung an Kontaktpunk-
ten des Pulvers bzw. in Bereichen, an denen die Abstinde der Pulverteilchen sehr klein
sind [Tok93]. Im Bereich dieses Mikrolichtbogens kann es rdumlich und zeitlich be-
grenzt zu sehr hohen Temperaturen und Drucken kommen. Hierdurch werden an Pul-
veroberflichen adsorbierte Gase und Feuchtigkeit entfernt bzw. Oxidschichten auf-
gebrochen, so dass ein sinteraktivierender Effekt erzielt wird. Im spateren Stadium des
Sintervorganges bewirkt eine durch den Stromfluss entstehende Joulesche Wirme an
Orten mit hohem elektrischen Widerstand (z.B. an Korn—, Partikel- oder Phasengren-
zen sowie innerhalb von Kontakthilsen) eine kurzzeitige lokale Uberhitzung bei ver-

gleichsweise niedriger Gesamttemperatur des Sinterkorpers.
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In vergleichenden Untersuchungen von konventionell hei3gepressten Proben mit sol-
chen, die mittels FAST hergestellt wurden, konnte beispielsweise fiir Aluminium-
oxid / Yttriumgranat—Kristallgemische beobachtet werden, dass hohere Aufheizraten
neben kiirzeren Prozesszeiten auch mit geringeren KorngroBen einhergehen kénnen
[Gao04]. Im Widerspruch hierzu stehen Arbeiten, in denen gezeigt wurde, dass gerin-
ge Heizraten zur vollstdndigen Verdichtung mittels FAST hilfreicher sind als schnelles
Aufheizen. In [Kim07] wurden Aluminiumoxid Proben bei 1150 °C unter Variation
der Heizrate verdichtet. Ausgehend von einem hochreinen Pulver mit einer Partikel-
grofle von 150 nm wurden bei einer Heizrate von 8 K/min Proben mit einer Porositét
von 0,03 % und einer Korngrofe von 0,27 um erhalten. Unter sonst identischen Pro-
zessparametern erhohten sich sowohl die Porositdt auf 0,59 % als auch die Korngrof3e
auf 0,55 um bei einer Heizrate von 100 K/min. In [Mori09] wurden fiinf Heizraten
zwischen 2 und 100 K/min fiir die FAST Verdichtung von Spinell verwendet. Auch
hier konnte gezeigt werden, dass mit abnehmender Autheizrate die Enddichte sukzes-
sive zunimmt: von einer Enddichte von 99,8 % beginnend (100 K/min) erfolgte fiir
eine Heizrate von 2 K/min eine vollstindige Verdichtung bei gleichzeitig abnehmen-

der KorngrofB3e.

Weiterhin ermoglicht das Verfahren die einfache Einstellung von Temperaturgradien-
ten innerhalb des Sinterkorpers wéhrend der Verdichtung. Dies erlaubt die Herstellung
von Gradienten— und Schichtwerkstoffen mit stark voneinander abweichenden Eigen-
schaften (z. B. Polyimid/Aluminium [Omo095], ZrO,/Edelstahl [Miy99],
ALO; / Nickel [Kik00]). Moglich wird die Einstellung der Temperaturgradienten
durch die Verwendung von speziell geformten Pressmatrizen oder Matri-
zen/Stempel-Kombinationen aus unterschiedlichen Werkstoffen. Mit dieser Technik
konnen innerhalb der Probe Temperaturunterschiede von mehreren hundert Kelvin pro

Zentimeter eingestellt werden [Miya99].
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2.4 Optische Eigenschaften von Keramiken

Oxidische Keramiken wie Spinell (MgAl,O,), Korund (Al,O5), Periklas (MgO), Yttri-
um—Aluminium—Granat (Y3Al;0;,) und ALON (Al,;0,7N5) weisen im Wellenldngen-
bereich des sichtbaren Lichtes bei Nichtvorhandensein von Fremdphasen oder sonsti-
ger Verunreinigungen keine Absorptionsbéinder auf und konnen daher farblos klar ver-

dichtet werden.

Nachfolgend werden die Wechselwirkungen erldutert, die beim Durchgang von Licht

durch eine Probe, wie in Abb. 2.10 dargestellt, auftreten.

reflektiertes Licht
(7-8% je Flache)

einfallendes

| Korngrenzenstreuung
(n=1,760/1,768)

diffuse Streuung
an Poren

transmittiertes Licht

Abb. 2.10: Streumechanismen beim Lichtdurchgang durch polykristallines Al,Os
nach [Apet03] und [Krel09].

Sowohl beim Eintritt in als auch beim Wiederaustritt aus der Probe kommt es zu Inten-
sitdtsverlusten aufgrund von Fresnel-Reflektion und rauhigkeitsbedingter Oberflé-

chenstreuung.

Im weiteren Verlauf treten flir den allgemeinen Fall einer Oxidkeramik mit
nicht—kubischem Gitter beim Durchlaufen jeder Korngrenze Verluste aufgrund von

Doppelbrechung auf. Dies ist beispielsweise bei hexagonalem, polykristallinen
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o—AlLO; der Fall und duBlert sich in Form von vorwirtsgerichteter Streuung, wenn die
KorngroBe, wie dargestellt, wesentlich grofler als 1 pm ist. Fiir Al,O3 wird entlang der
optischen Achse (c—Achse) ein Brechungsindex von 1,770 gemessen. In allen anderen
Raumrichtungen wird das Licht in zwei Teilstrahlen aufgespalten, so dass der Bre-

chungsindex je nach Orientierung zwischen 1,762 und 1,770 betrdgt [Krel05].

Trifft das Licht auf Inhomogenititen in Form von Poren innerhalb der Keramik, so
kommt es zu Verlusten in Form von diffuser Streuung, d.h. das Licht wird in alle Rich-
tungen gestreut. Allgemeingiiltig wird die Streuung des Lichts an sphérischen Objek-
ten, deren Durchmesser in etwa der Wellenldnge der Strahlung entspricht, durch die

Mie—Theorie beschrieben [Huls81].

Aufler den Streuverlusten in Abb. 2.10 konnen weitere Verluste auftreten, die aufgrund
von Absorption bedingt durch Verunreinigungen entstehen und im optisch sichtbaren

Wellenldangenbereich zu einer Verfarbung der Probe fiithren konnen.

2.4.1 Charakterisierung von optischen Keramiken

In Abb. 2.11 sind die berechneten Verldufe der Transmission wichtiger oxidischer und

oxinitridischer Optokeramiken fiir eine Scheibendicke von 0,8 mm aufgetragen.

100 -
- — —=
— 80 '
S
_5 60 -
% —
= 40 +
8 -
© 20 -
[ L
0 | R | | | 1
0.3 0.5 1.0 1.5 3.0

Wellenlange [um]

Abb. 2.11:Berechnete Transmissionsverldufe fiir keramische Scheiben nach [Wei05].
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Der wellenldngenabhéngige Verlauf der Transmission gibt Auskunft dariiber, wie grof3
das Verhiltnis der Intensititen des austretenden Lichts zum eintretenden Licht ist. Un-
terschieden wird hierbei zwischen der gerichteten Transmission, also der streuungs-
freien Durchdringung, und der gesamten Transmission, bei der der gestreute Anteil des

austretenden Lichts mit berticksichtigt wird (Abb. 2.12).

gestreutes

Licht eintretender

streuungsfreie ‘\\ Lichtstrahl
Transmission 7 —

transparenter Korper

Abb. 2.12: Lichtdurchtritt mit gerichtetem und gestreutem Anteil.

Die wichtigsten experimentellen Aufbauten zur Charakterisierung der gerichteten und

gestreuten Anteile der optischen Transmission sind in Abb. 2.13 dargestellt.

integrating sphere

light source
shield against
direct light

sample /

—— detector

(a)

integrating sphere
/_Xl/
light source _/v a

/ >
shield against direct — \ sample (tilted)
light specular reflection

\\

detector

(b)

laser diode — » I¢ 1cm
el

sample detector

(c)

Abb. 2.13:Messaufbauten zur optischen Charakterisierung: a) Total Forward Trans-
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mission, b) Total Reflection und c¢) Real In—line Transmission [Apet03].

Der in Abb. 2.13 a) dargestellte Aufbau dient zur Erfassung der Gesamttransmission —
in der englischsprachigen Literatur als Total Forward Transmission bezeichnet — und
gibt vereinfacht ausgedriickt Auskunft iiber die Lichtdurchldssigkeit einer Probe, nicht
aber liber seine Durchsichtigkeit. Der Aufbau besteht im Wesentlichen aus einem
Spektralphotometer und ist mit einer Ulbrichtkugel ausgestattet. Bei Annahme einer
absorptionsfreien Probe enthélt das so aufgenommene Spektrum nur Verluste aufgrund
von spiegelnder Reflektion und Verluste durch Reflektion an Poren. Der Aufbau zur
Erfassung der gesamten Reflektion ist sehr &hnlich, allerdings passiert hier der Strahl
zunichst die Ulbrichtkugel, bevor er auf die Probe trifft. Wenn die Probe abweichend
von Abb. 2.13 b) exakt senkrecht zum einfallenden Strahl steht, dann wird die spie-
gelnde Reflektion eliminiert und es wird ausschlielich der riickwértsgerichtete Anteil

der diffusen Reflektion erfasst.

Die meiste Aussagekraft beziiglich der Transparenz einer Probe besitzt der wellenlén-
genabhingige Verlauf der sogenannten Real In—line Transmission. Hierbei wird nur
der Anteil des Lichtaustritts detektiert, der um weniger als 0,5° gestreut wurde. Ober-
halb eines RIT—Wertes von 65 — 70 % erscheint eine Probe klar transparent. Zu beach-
ten ist, dass die Offnungswinkel der kommerziell erhiltlichen Spektralphotometer

nicht einheitlich sind, sondern in den meisten Féllen 3° bis 5° betragen [Apet03].

Aus Abb. 2.11 ist ersichtlich, dass die maximal zu erwartende Transmission trotz Ab-
wesenheit jeglicher Defekte je nach Keramik unterschiedlich grof3 ist. Dies kann an-
hand des von Apetz und van Bruggen [Apet03] vorgestellten Modells basierend auf
der Rayleigh—Gans—Debye (RGD) Theorie zur Streuung des Lichts erldutert werden.
Dieses Modell ist giiltig fiir den Lichtdurchgang durch einen Festkorper bei Abwesen-
heit von Absorption. Es erweitert die Strahlenoptik um den Effekt der Korngréfe und
um den Effekt der Porositit:

RIT:(I—RS)-exp(—y-d). Gl. 2.7
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Hierin bedeuten RIT die Real In—line Transmission, y die Streuverluste, d die Proben-
dicke und Ry bezeichnet die Verluste, die aufgrund spiegelnder Reflektion an den

Oberflachen auftritt, wobei gilt:

2R’
R. =
STTa R Gl 2.8
mit
, (n-1 2
R = . Gl 2.9
n+1

In Gl. 2.9 ist der Brechungsindex n enthalten. Die Streuverluste y aus Gl. 2.10 setzen
sich zusammen aus der diffusen Streuung der Poren yp,,. und der vorwérts gerichteten

Korngrenzenstreuung ygs zu
7/:7/Pore+}/KG‘ Gl. 2.10

Es kann somit aus Gl. 2.7 gefolgert werden, dass die maximal zu erwartende Trans-
mission RIT,,,. mit zunehmender Brechzahl » abnimmt, da die spiegelnde Reflektion
Rs— wie aus Gl. 2.8 und Gl. 2.9 ersichtlich ist — mit gréBer werdendem # steigt. Ferner
ist zu erkennen, dass die maximale Transmission R/7,,,, mit zunechmender Scheibendi-
cke d abnimmt und dass es eines duBlerst geringen Streukoeffizienten y bedarf, wenn
trotz grof3er Probendicke d eine hohe Transmission eingestellt werden soll. Schlielich
bleibt noch anzufithren, dass die Korngrenzenstreuung yxs fiir Kristalle mit
nicht—kubischer Struktur viel groere Werte annimmt als fiir kubische Kristalle. Alu-
miniumoxid ist ebenso wie Yttriumoxid ein Beispiel fiir eine Keramik mit Doppelbre-
chung. Aufgrund der genannten Zusammenhédnge kann nun gefolgert werden, dass
Scheiben aus Aluminiumoxid mit hoher Transparenz nur hergestellt werden konnen,
wenn sie zum einen hohe Dichten und Reinheiten aufweisen und andererseits hinrei-
chend diinn sind. Um letztere Behauptung zu stiitzen, soll die folgende Abschétzung
dienen: ausgehend von einer willkiirlich gewédhlten RIT von 60 % bei einer Probendi-

cke von 1 mm ergibt sich mit R, = 0,14 durch Einsetzen in Gl. 2.7
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1 RIT 1 0,60
y=——"-In =— -In
d 1-Rq Imm 1-0,14

~0,36mm™. Gl.2.11

Wird angenommen, dass die Porositit vernachléssigbar ist, so gilt y = yx¢. Soll nun die
Probendicke von 1 mm auf 2 mm erhoht werden, so ergibt sich bei identischem Gefii-

ge ein RIT—Wert fiir diese Dicke von
RIT = (1= Ry)-exp(—y - d) = 0,86 - exp(- 0,36mm™ - 2mm)~ 0,42. Gl. 2.12

Es muss also im konkreten Fall bei einer Verdopplung der Scheibendicke von 1 mm
auf 2 mm mit einer Minderung der RIT von 60 % auf 42 % gerechnet werden, wenn

die sonstigen Parameter unbeeinflusst bleiben.

Fiir Mg—Spinell und weitere kubische Oxidkeramiken ergeben sich hohe Reinheit und
die hohe Dichte als Bedingungen fiir gute Transparenz. Wenn diese Bedingungen er-
fiillt sind, konnen auch Scheiben mit mehreren mm Stirke hohe Transmissionen auf-
weisen, da keine Doppelbrechung auftritt und somit der Anteil an Korngrenzenstreu-

ung Yk vernachlissigbar wird.

In Abb. 2.11 ist weiterhin zu erkennen, dass sich die UV—Absorptionskanten, also die
Wellenldngen unterhalb derer die eintreffenden elektromagnetischen Wellen absorbiert
werden, der verschiedenen Oxidkeramiken nicht entsprechen. Dies liegt darin begriin-
det, dass die Bandliicke und somit die Energie E, die bendtigt wird, um ein Elektron
aus dem Valenzband in ein energetisch hohergelegenes Orbital anzuheben, sich um-
kehrt proportional zur Wellenlinge A4 des anregenden Photons verhilt

(Planck—Einstein—Beziehung):
E=h-v=%. Gl. 2.13

In Gl. 2.13 bezeichnet /4 das Plancksche Wirkungsquantum und ¢ die Lichtgeschwin-
digkeit im Vakuum. Eine gewisse Zeit nach der Anregung relaxiert das Elektron und
kehrt wieder in seinen Ausgangszustand zuriick, wodurch es zu einer Erwdrmung des

Materials kommt.
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Somit ist ersichtlich, warum Mg—Spinell mit einer Bandliicke von 7,75 eV eine
UV—Absorptionskante kiirzerer Wellenldinge aufweist als beispielsweise Yttrium-

Aluminium-Granat (YAG), welches eine Bandliicke von 6,45 eV besitzt.

2.4.1.1 Einfluss der KorngroRe auf die Transmission in Al,O3

Betrachtet man den Transmissionsverlauf von sub—pum Aluminiumoxid in Abb. 2.11,
so fallt auf, dass dessen Wert im Gegensatz zu allen anderen dargestellten Verldaufen
unterhalb von etwa 2 um monoton abnimmt. Dies ldsst sich anhand des in [Apet03]
hergeleiteten Effektes der Korngrofle in Aluminiumoxid auf die Transmission erkla-
ren. Hierfiir wurde die Richtungsabhingigkeit des Brechungsindexes mithilfe einer
Vielzahl von monodispersen Kugeln mit einer Brechzahl n, und einem Durchmesser
entsprechend der mittleren Korngrof3e modelliert. Diese Kugeln befinden sich in einer
1sotropen Matrix mit einem Brechungsindex n; von 1,76. Der streuende Querschnitt
Cseq ke In der Matrix betrigt fiir den Grenzfall einer infinitesimal kleinen, streuungsbe-

dingten Phasenverschiebung nach der Rayleigh—Gans—Debye Streuung

340N 2
Csca,KG = 87;2r (7’1) . Gl 214

m

Gl. 2.14 stellt eine analytische Nédherung der Mie Theorie dar [Huls81] und ist fiir
KorngréBen kleiner 10 um giiltig. Wenn die Wellenldnge A4,, des einfallenden Lichts

im Medium mit

A =dyIn Gl.2.15

ausgedriickt wird, so ergibt sich die Streuung aller Korngrenzen zu

2
Vxo =3%An2- GL 2.16

0

Eingesetzt in Gl. 2.7 folgt fiir die Real In—line Transmission einer vollstandig dichten

Mikrostruktur:

32



Grundlagen und Stand der Technik

Gl. 2.17

2 2
RIT:(I—RS)-exp(—Mj.

Zt

Mithilfe des von Apetz und van Bruggen in [Apet03] aufgestellten formelmaBigen Zu-
sammenhangs kann somit fiir doppelbrechende Keramiken wie Korund anhand des
richtungsabhédngigen Brechzahlunterschieds An, dem Korndurchmesser 27 und der
Probendicke d in Abhédngigkeit der Wellenldnge A, die Real In—line Transmission be-
stimmt werden bzw. es kann berechnet werden, wie stark diese bei der Anderung eines
Parameters variiert. Damit wird ersichtlich, wie die eingangs erwidhnte markante Ab-
nahme der R/T mit kleiner werdender Wellenldnge in polykristallinem Aluminiumoxid

zustande kommt.

Dass eine geringe KorngroBe unabdingbar fiir einen hohen R/7—Wert ist, kann anhand
von Abb. 2.14 erldutert werden. Hier ist zu sehen, dass fiir a—Al,O; ein dsy Wert von
etwa 500 nm vorliegen muss, um eine R/7 von 50 % zu erhalten. Fiir die Berechnung
des Verlaufs wurden eine Wellenldnge von 645 nm und ein 4n von 0,005 zugrunde
gelegt. Eine Probendicke von 0,8 mm wurde vorgegeben, ferner wurde der Verlauf
durch experimentell ermittelte RI7—Werte an Aluminiumoxidkeramiken unterschiedli-

cher Korngréfen ergénzt.
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Abb. 2.14: Einfluss der KorngréBe auf Real In—line Transmission in Al,O; [Apet03].

2.4.1.2 Einfluss der Porositat auf die Transmission

Da das sich in den Poren befindliche Gas eine Brechzahl besitzt, die von der Brechzahl
in der Keramik abweicht, wird das einfallende Licht an Poren gestreut. Die sich aus
der Porositdt ergebende Streuung jp,,. kann fiir monodisperse Poren mittels GI. 2.18

angegeben werden [Apet03]:

7P0re = 4 3 ) CSCIZ,PW@ Gl 218

Hierin gibt p die Porositit, rp,,. den Porenradius und Cy, p,,. den effektiven Streukoef-

fizienten an, der numerisch mithilfe der Mie Theorie berechnet wird [Bohr83].

In Abb. 2.15 ist fiir Mg—Spinell (n = 1,712) der Verlauf der normierten Streuung Qy.,,
d.h. der einheitenlosen Streuung einer Pore bezogen auf ihre Projektionsfliche, in Ab-
hingigkeit des Porenradius aufgetragen. Eine Probendicke von 1 mm und eine Porosi-
tat von 0,01 % wurden vorgegeben. Fiir die Ermittlung dieses Verlaufs wurde ein zum
nicht—kommerziellen Gebrauch frei verwendbares Computer Programm zur Hilfe ge-

nommen [Lave08]. Aus der damit ermittelten, normierten Streuung Q.. wurde der
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effektive Streukoeftizient C;., mit C_, = 3Vp Qu(r) berechnet, um anschliefend mit

4.r
Gl. 2.18 und GI. 2.7 den jeweiligen In—line Transmissionsverlauf zu bestimmen. Das
verwendete Computer Programm basiert auf den von Bohren und Huffman veroffent-

lichten Algorithmen zur numerischen Auflosung der Mie Lichtstreuung [Bohr83].

Es ist zu erkennen, dass fiir sehr kleine Porenradien (< 20 nm) keine Wechselwirkung
zwischen der eintreffenden elektromagnetischen Strahlung und der Fehlstelle auftritt.
Weiter ist zu sehen, dass ein sehr steiler Anstieg der normierten Streuung Q. erfolgt,
sobald der Porenradius etwa 100 nm betrigt, bevor Oy, fiir Porenradien grofler 250 nm

in einem Plateau abklingt.
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Abb. 2.15:In—line Transmission und normierte Streuung Q. in Abhingigkeit des
Porenradius fiir Mg—Spinell: Porositidt =0,01%, Probendicke =1 mm,
Wellenldnge = 640 nm.

Der Verlauf der In—line Transmission zeigt, dass sie fiir eine monomodale Porositét
mit einem Radius von 250 nm einen minimalen Wert annimmt, d.h. sowohl fiir grof3e-

re als auch kleinere Poren ist eine Zunahme der In—line Transmission bei gleich blei-
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bender Dichte gegeben. Daraus ist ersichtlich, dass die Angabe der Porositét nicht hin-
reichend ist, um die Transmission einer unverfarbten, optischen Keramik abzuschit-
zen. Eine Abnahme von 84 % Transmission bis zu einem minimalen In—line Trans-
missionswert von 50 % kann durch alleinige Variation des Porendurchmessers erfol-
gen. Ferner streuen Poren mit einem Durchmesser in der Groflenordnung des sichtba-
ren Lichts besonders stark. Sind die Porendurchmesser bei konstanter Porositét groBBer

als 10 um, so ist ithre mindernde Wirkung auf die R/T vernachldssigbar.

In Abb. 2.16 ist ein weiterer wichtiger Zusammenhang fiir die Transmission darge-
stellt. Die Abbildung zeigt zwei Transmissionsverldufe fiir ein und dieselbe Probe,
wobei lediglich die Wellenlidnge des Lichts variiert wurde. Blaues Licht mit einer Wel-
lenldnge von 450 nm verringert im Vergleich zu rotem Licht die minimale Transmissi-
on von 50 % auf 40 %. Gleichzeitig verringert sich der Porenradius, bei dem dieses

Minimum auftritt, von 260 nm auf 170 nm.
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Abb. 2.16:Einfluss der Wellenldnge des Lichts auf den Transmissionsverlauf von

Mg—Spinell: Porositit = 0,01 %, Probendicke = 1 mm, Brechzahl = 1,712.
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Das Ausmal} der brechzahlabhingigen Transmissionsminderung ist in Abb. 2.17 dar-
gestellt. Vergleichend abgebildet sind hier die Verldufe fiir kubisches Zirkonoxid
(n =2,2) und Magnesiumfluorid (n = 1,38). Kubisches Zirkonoxid weist eine sehr ho-
he Brechzahl auf und besitzt daher eine Brillanz vergleichbar der des Diamanten und
wird daher gerne fiir Edelstein—Imitationen verwendet. Magnesiumfluorid hingegen
zeigt einen bemerkenswert geringen Brechungsindex, weshalb es unter anderem fiir

optische Vergiitungen verwendet wird.
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Abb. 2.17:In-line Transmission fiir hoch- (ZrO,) und gering- (MgF,) brechende Ke-

ramiken: Porositit = 0,01 %, Probendicke = 1 mm, Wellenldnge = 640 nm.

Fiir Magnesiumfluorid ist ein maximaler Abfall der Transmission in Abhédngigkeit des
Porenradius von weniger als 30 % erkennbar. Der Verlauf fiir Zirkonoxid zeigt, dass
der bereits anfinglich geringere Transmissionswert bei einem Porenradius von 150 nm

um mehr als die Hélfte von 74 % auf 32 % abnimmt.

37



38



3  Experimentelle Durchfiihrung

3.1 Probenbeschreibung

3.1.1 Ausgangspulver

Zur Herstellung der Proben in dieser Arbeit wurden kommerziell erhéltliche Pulver
eingesetzt, deren Eigenschaften in Tab. 3.1 zusammengefasst sind. Das Mg—Spinell
Ausgangspulver S30CR (Baikowski Chimie, Frankreich), das a—Al,O3; Ausgangspul-
ver Taimicron TM—DAR (Taimei Chemicals, Japan) und das zur Additivierung eines
Teils der Aluminiumoxid—Proben verwandte MgO (Handelsname 500A der Firma
UBE Material (Japan)) sind jeweils Pulver hoher chemischer Reinheit
(> 99,98 Ma—%). Gleichzeitig besitzen alle Pulver kleine Partikelgroen. Die Herstel-

lerangaben der relevanten Eigenschaften sind in Tab. 3.1 zusammengefasst.

Tab. 3.1: FEigenschaften der verwendeten Ausgangspulver

Sorte Bezeichnung chem. Reinheit BET PartikelgrofB3e ds
[Ma—%] [m?/g] [nm]
S30CR
MgAl,O, > 99,98 % 28,6 0,20
Baikowski Chimie
TM-DAR
a—AlO; > 99,99 % 14,5 0,10
Taimei1 Chemicals
500A
MgO > 99,98 % 31,9 0,05
UBE Material Ind.
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Um den KorngroBeneffekt in doppelbrechendem Aluminiumoxid zu untersuchen,
wurden Proben hergestellt, die mit 300 ppm MgO dotiert waren. Bei dieser Zusam-
mensetzung wird das Losen der Poren von den Korngrenzen effizient unterbunden und

gleichzeitig abnormales Kornwachstum unterdriickt [Wei103].

Die Homogenisierung der dotierten Pulverzusammensetzungen fand nach dem unter

Abschnitt 3.1.2.2 erlduterten Ablauf statt.

3.1.2 Formkorperherstellung

3.1.2.1 Formgebung durch Axialpressen/CIP

Das Trockenpressen der Griinkorper unterteilte sich in zwei Schritte. Zunichst erfolgte
eine uniaxiale Vorkompaktierung mit schwebender Matrize in einem Stahlwerkzeug
bei einem Druck von 25 MPa und einer Haltedauer von ca. 30 s. In dieser Zeit nahm
der Druck nur marginal ab. Die Vorkompaktierung erfolgte in einer Handpresse der
Firma Paul Weber mit hydraulischer, einseitiger Kraftauftbringung. Um eventuell auf-
tretende Dichtegradienten zu beseitigen und gleichzeitig eine Erhohung der integralen
Griindichte von ca. 32 % TD fiir Mg—Spinell und ca. 40 % TD fiir Al,O; auf etwa
55 % TD in beiden Féllen zu erzielen, wurden die Formkdrper kaltisostatisch gepresst.
Hierfiir wurden sie in diinnwandige PE Folie eingepackt, evakuiert und anschlieBend
versiegelt. Der Druck wihrend des CIP betrug 400 MPa und wurde ebenfalls 30 s
gehalten. Die Ermittlung der Griinkorperdichten erfolgte auf dem geometrischen Weg.

Fiir die Trockenverpressung wurden den Pulvern keinerlei Presshilfsmittel zugesetzt.

3.1.2.2 Nassformgebung

Die Desagglomerierung der Pulver fiir die Nassformgebung erfolgte sowohl fiir den
Gipsguss als auch fiir die Druckfiltration in der Planetenkugelmiihle (PKM). Hierfiir
wurde der wissrige Schlicker unter Verwendung von ZrO, Mahlaggregaten mit einem
Durchmesser von 10 mm aufbereitet. Die Beladung entsprach hierbei einem Massen-
verhéltnis von 1 g Pulver zu 2 g Mahlkorper. Die Mahlbecher bestanden aus Polyamid.
Die Drehzahl wurde binnen einer Minute auf 200 min™ eingestellt und fiir 30 min

gehalten. Um eine Aufagglomerierung des Pulvers zu unterbinden, wurden sowohl
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Schlicker angesetzt, die elektrosterisch unter Zuhilfenahme des kommerziell erhiltli-
chen Polyelektrolyten Dolapix CE64 der Firma Zschimmer & Schwarz stabilisiert
wurden, als auch Schlicker aufbereitet, die elektrostatisch unter Zugabe von Salpeter-
sdure stabilisiert wurden. Die Menge des zugesetzten Polyelektrolyten richtete sich
nach der spezifischen Oberfliche des zu stabilisierenden Pulvers und betrug 0,7 mg

pro m” Pulveroberfliche.

Bestimmend fiir die Auswahl der Feststoffkonzentration waren zum einen die gute
GieBfahigkeit und Entgasbarkeit der Suspension. Andererseits sollte der Anteil an
Feststoff in der Suspension moglichst hoch sein, da in [Rein06] fiir AL,O; gezeigt wur-
de, dass bei guter Stabilisierung des Schlickers hohe Feststoffkonzentrationen mit ho-
hen Griindichten von Scherben, welche iiber Gipsguss oder Druckfiltration hergestellt
werden konnen, einhergehen. Dieser Kompromiss war bei Aluminiumoxid fiir eine

Volumenkonzentration ¢, = 48 % bzw. eine Massekonzentration c,, = 79 % erfiillt.

Nach der Aufmahlung erfolgte eine 30 miniitige Lagerung bei 5 °C mit anschlieBender

Entgasung im Exsikkator bei 50 mbar.

3.1.2.2.1 Gipsguss

Die Formgebung iiber Gipsguss erfolgte in Kunststoffmatrizen mit einem Durchmes-
ser von 40 mm. Zwischen Kunststoffimatrize und Gipsplatte wurde jeweils ein Memb-
ranfilter der Handelsbezeichnung Sartorius Sartolon mit einer nominellen Porengrof3e
von 0,2 um platziert, um eine Kontamination des Schlickers mit Verunreinigungen aus
dem Gips zu verhindern. Die Vortrocknung der Scherben erfolgte in einem Zeitraum
von zwei bis drei Tagen. Nach der anschlieBenden Entformung aus den Kunststoffmat-
rizen erfolgte eine Verwahrung an Luft fiir einen weiteren Tag, bevor die Griinkorper

zur endgiiltigen Trocknung 24 h — 48 h bei 70 °C im Umluftschrank gelagert wurden.

3.1.2.2.2 Druckfiltration

Die Herstellung der Scherben tiber Druckfiltration erfolgte in einer Laboranlage ent-
sprechend Abb. 2.6 bei einem Gasiiberdruck von 1 MPa. Der Schlicker wurde hierfiir

in eine Kunststoffmatrize mit einem Durchmesser von 44 mm gegossen. Nach dem
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SchlieBen der Druckkammer wurde der Gasdruck innerhalb einer Minute auf Maxi-
maldruck erhoht. Das Entfernen des Wassers erfolgte {iber Filtration mithilfe von PA
Membranen (Sartorius, Sartolon) entsprechend der auf Gips abgegossenen Scherben
und war innerhalb einer halben Stunde abgeschlossen. Die so vorgetrockneten Proben
wurden anschliefend einen Tag an Luft verwahrt, bevor sie zur endgiiltigen Trock-

nung weitere 24 h bei 70 °C im Umluftofen gelagert wurden.

3.1.3 Konsolidierung

3.1.3.1  Sinterung im Kammerofen

Die drucklose Sinterung der Proben erfolgte in einem elektrisch beheizten Kammer-
ofen (Nabertherm HAT 16/17) mit Molybdén—Disilizid (MoSi,)-Heizelementen. Zur
Regelung der Temperatur wurde ein im Ofenraum befindliches, gekapseltes Platin
Rhodium — Platin (PtRh—Pt) Thermoelement (Typ B) verwendet. Die faserisolierte
Ofenkammer war im Labormallstab dimensioniert und fasste ein Volumen von
16 Litern. Die Proben befanden sich beim Sintervorgang in einem Al,O; Gliihkasten
hoher chemischer Reinheit (> 99,5 %) der Firma FRIATEC mit der Handelsbezeich-
nung Degussit. Als Abdeckung wurde eine Aluminiumoxid—Platte gleicher Qualitit

verwendet.

Bis zum Erreichen von 600 °C wurden die Proben mit einer Rate von 2 K/min aufge-
heizt. Hierdurch wurde ein Ausbrennen des fiir die Formgebung verwendeten Verfliis-
sigers gewdhrleistet. Nach Erreichen dieser Temperatur erfolgte die weitere Aufhei-
zung bis zur jeweiligen Haltetemperatur mit einer Heizrate von 10 K/min. Sofern nicht
anderes angegeben, betrug die Haltezeit jeweils 90 min. Nach dem Erreichen dieser

Dauer schloss sich eine temperaturgeregelte Abkiihlung mit 10 K/min an.

3.1.3.2 FAST/HIP

Fiir die Herstellung der Proben mittels FAST kam eine Anlage der Firma FCT Syste-
me (Typ FCT HP D 25/ 1) zum Einsatz. Verwendet wurden Graphitwerkzeuge der
Qualitdt R7710 des Herstellers SGL Carbon. Zur Erhohung der Standzeit wurden Gra-
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phitfolien mit einer Stirke von 0,3 mm zwischen dem keramischen Pulver und dem
Graphitwerkzeug platziert (Abb. 3.1). Wihrend des gesamten Verdichtungsprozesses

herrschte in der Ofenkammer ein Druck von weniger als 0,1 hPa Argon.

Graphit-
folien

Abb. 3.1: Schema des FAST Werkzeugs mit Graphitfolieneinsatz.

Die Temperaturmessung erfolgte 5 mm oberhalb der Probe (Abb. 3.1) mittels des axial
montierten, anlageneigenen Pyrometers Impac IGAS D. Unterhalb von 450 °C erfolgte
die Aufheizung des Werkzeugs leistungsgeregelt und nahm bis zum Erreichen dieser
Temperatur etwa 90 s in Anspruch, woraus sich eine Heizrate von ca. 300 K/min er-
gab. Die Aufbringung der Last erfolgte nach Erreichen der Haltetemperatur und war
innerhalb einer Minute abgeschlossen (Abb. 3.2). Die Abkiihlung des Werkzeugs wur-
de durch Abschaltung des Stroms initiiert, hierbei stellten sich Abkiihlgeschwindigkei-

ten von bis zu 300 K/min ein.
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—Temperatur
Druck

Prozesszeit

Abb. 3.2: Temperatur /— und Druck / Zeitverlauf beim FAST Prozess.

3.1.3.3 HIP Nachverdichtung

Die Nachverdichtung erfolgte nach Erreichen des Porenabschlusses in einer ASEA
QIH-6 Heissisostatpresse (HIP) in Argon—Atmosphire. Wihrend der HIP Nachver-
dichtung befanden sich die Proben in einem abgedeckten Aluminiumoxid Gliihkasten.
Die Aufheizung in der HIP geschah tliber Graphitheizer und wurde mit einer Autheiz-
rate von 10 K/min durchgefiihrt. Der Druckaufbau fand simultan mit der Aufheizung
statt und war bei 150 MPa abgeschlossen. Die Haltezeit betrug bei allen HIP Nachver-

dichtungen zwei Stunden.

3.2 Methoden zur Charakterisierung der Proben

3.2.1 KorngroRenanalyse

Vor der mikrostrukturellen Untersuchung war es notwendig, die Proben zu priparie-
ren. Hierfiir wurden die Proben nach dem Trennen in einem kaltaushiartenden Epoxid-
harz eingebettet. Die anschlieBende Schleifbehandlung erfolgte auf einem halbautoma-
tischen Poliergerdt (ATM, Rubin 520, Altenkirchen) und gliederte sich in ein Plan-
schleifen auf metallgebundenen Diamantscheiben und ein darauffolgendes Feinschlei-

fen auf kunststoffgebundenen Diamantscheiben. Nach der Schleifbehandlung erfolgte
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die Vorpolitur auf Chemiefasertiichern unter kontinuierlicher Zugabe von Diamant-
suspension. Bei der abschlieBenden Endpolitur wurde eine Diamantsuspension mit

darin enthaltenen Abrasivstoffen der Kérnung 1 pm verwandt.

Um eine hinreichende Kontrastierung der Korngrenzen zu gewéhrleisten, mussten die
polierten Proben einer Atzbehandlung unterzogen werden. Dies geschah im Kammer-
ofen durch thermisches Atzen bei Temperaturen, die etwa 200 — 300 °C unter den je-
weiligen Sintertemperaturen lagen mit Haltezeiten von 2 Stunden. Um zu verifizieren,
dass das Kornwachstum bei dieser thermischen Behandlung vernachlidssigbar war,
wurden weitere Anschliffe pripariert, die nach dem Polieren in siedender Phosphor-
sdaure gedtzt wurden. Bei dieser Methode, die einen geringeren Zeitbedarf aufwies,
aber einen merkbar hoheren Ausschuss mit sich zog, wurde die ausgebettete Probe in
ein 240 °C heilles Phosphorsdurebad gehalten, wo sie wenige Sekunden bis Minuten
verweilte. AnschlieBend musste die Probe in siedendem, entionisierten Wasser gespiilt

werden, um einen weiteren Atzfortschritt zu unterbinden.

Auf die gereinigten Oberflichen wurde nach der Atzbehandlung eine wenige nm diin-
ne Goldschicht iiber das Kathodenzerstdubungsverfahren aufgebracht, um eine elekt-
risch leitfahige Oberflache zu erhalten. Hierdurch konnte eine Aufladung der Proben

im Rasterelektronenmikroskop (REM) unterbunden werden.

Zur Erfassung der KorngroBenverteilungen wurden zundchst Gefiigeaufnahmen im
REM des Typs Leica Stereoscan 440 im Sekundirelektronenmodus (SE) erstellt. An-
schliefend wurden die Korngrenzen auf Klarsichtfolien nachgezeichnet. Mittels des
EDV Programms analySIS des Herstellers Soft Imaging System erfolgte die Ermitt-
lung der Ferret—Durchmesser der nachgezeichneten Korner. Um eine hinreichende
Statistik zu gewahrleisten, wurden zwischen 500 bis 1000 Korner je Probe ausgewer-

tet.

Alternativ zur EDV unterstiitzten KorngroBenermittlung wurde an ausgewéhlten Pro-
ben das Linienschnittverfahren angewandt. Um die Ergebnisse mit den computerge-
stiitzt ermittelten vergleichbar zu halten, wurde ein Korrekturfaktor von 1,56 einge-

setzt [Mend69].
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3.2.2 Harte- und Risszahigkeitsbestimmung

Die Ermittlung der Hérte fand an polierten Oberfldchen statt, die nach dem in Unterab-
schnitt 3.2.1 dargestellten Ablauf vorbereitet wurden. Die Eindrucke wurden an einer
Universal Hértepriifmaschine vom Typ Akashi AVK—C1 unter Anwendung einer Vi-
ckers—Diamantpyramide gesetzt, auf welche bei den Aluminiumoxid Proben eine Tot-
last von 10 kP wirkte. Bei den Mg—Spinell Proben betrug die Priiflast 5 kP bzw. im
HIP nachverdichteten Zustand 0,3 kP. Es wurden fiir jede Hartebestimmung 10 Ein-
drucke gesetzt. Diese wurden in 2 Reihen an jeweils 5 Orten gesetzt, wobei der Ab-

stand zwischen benachbarten Eindruckstellen 1 mm betrug.

Nach vollstandiger Aufbringung der Last verblieb der Indenter 10 s in der Oberfliche,
bevor er angehoben wurde und die Diagonalen des Harteeindrucks 2a und die Oberfla-
chenriBldngen ¢ bestimmt wurden (Abb. 3.3). Dies geschah unter Einsatz eines EDV
Programms, welches den mittels eines Lichtmikroskops vergroBerten Eindruck aus-

wertete.

Abb. 3.3: Palmquist—Risse eingebracht iiber Vickerseindruck [Munz89].
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Die Hérte nach Vickers ergibt sich aus dem Quotienten der Priiflast und der Projekti-
onsflache des Indentereindrucks. Niihara gibt fiir die Bestimmung der Risszéhigkeiten

an Vickers—Eindrucken fiir halbkreisformige Risse folgende Gleichung an [Niih82]:

0,4 372 Gl 3.1
K, =0,067H+a (gj (EJ

a
Hierin enthalten sind die Hérte H und der Elastizititsmodul E. Fiir die Ermittlung der
Risszédhigkeiten an Palmquist—Rissen wird in [Niih82] folgender Zusammenhang an-
gegeben:
0,4
K, = 0,018H\/Z(§j [5—1

a

j‘”z Gl.3.2

Nach Niihara treten Palmquist—Risse fiir c/a < 3,5 auf, wihrend halbkreisformige Ris-
se flir ¢/a > 2,5 zu erwarten sind. Hieraus ergibt sich fiir ¢/a = 3 ein Bereich, in dem
sowohl GI. 3.1 als auch Gl. 3.2 zur Berechnung der Risszdhigkeit angewandt werden
konnen, wobei beide Gleichungen fiir diesen Bereich sehr dhnliche Werte liefern

[Munz89].

3.2.3 Spektralphotometrie

Die Bestimmung der optischen Eigenschaften erfolgte an polierten Proben. Es wurden
sowohl die Gesamttransmissions— als auch die In—line Transmissionsverldufe wellen-
langenabhingig mithilfe eines Spektralphotometers Modell CARY 5 UV—VIS—NIR
der Firma VARIAN aufgenommen. Hierbei wurden zur Eichung zunéchst Spektren
aufgenommen, bei denen sich keine Probe im Strahlengang befand. AnschlieBend
wurde das Spektrum, beginnend mit 2500 nm, abgefahren, bis eine Wellenldnge von

200 nm erreicht war.

Fiir die Messung der Gesamttransmission wurde eine Ulbrichtkugel auf der Riickseite
der Probe angeordnet. Auf diese Weise wurde die Lichtintensitit detektiert, welche
weder an der Oberflidche reflektiert noch in der Probe absorbiert wurde. Die eingesetz-

te Ulbrichtkugel stammte ebenfalls vom Hersteller VARIAN und besal3 einen Durch-
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messer von 110 mm. Die Beschichtung der Innenfliche bestand aus Polytetrafluor-

ethylen (PTFE).
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4  Mikrostrukturelle Entwicklung

41 Mg-Spinell

4.1.1 Sinter/ HIP

Es werden in den folgenden beiden Abschnitten zunichst die Ergebnisse vorgestellt,
die bei der Herstellung von Formkorpern aus Mg—Spinell und anschlieBender Sin-
ter / HIP Verdichtung erhalten wurden. Im darauf folgenden Abschnitt wird darge-
stellt, wie sich die direkte Verdichtung des Pulvers mittels FAST ohne vorangehende

Formgebung gestaltete.

4.1.1.1 Axial gepresste Proben

Die relativen Dichten der gesinterten Proben ermittelt {iber die Auftriebsmethode nach
Archimedes sind in Tab. 4.1 wiedergegeben. Proben, die bei Haltetemperaturen nied-
riger als 1500 °C gesintert wurden, konnten nicht zum Porenabschluss gebracht wer-
den und enthalten im folgenden den Zusatz oP fiir offene Porositit. Diese Proben
konnten nach dem Sintern nicht weiter verdichtet werden, da das Vorliegen geschlos-
sener Porositit Voraussetzung fiir eine kapsellose Nachverdichtung in der
Heiss—Isostatpresse ist. Weiterhin ist es fiir eine moglichst effektive Beseitigung der
Porositidt wihrend des anschlieBenden HIP Zykluses notwendig, die Sinterdichte und
die Korngrofle gering zu halten [Weif396]. Somit lassen sich Proben, die bei 1500 °C
gesintert wurden, als vorteilhaft fiir eine Nachverdichtung in der Heiss—Isostatpresse
identifizieren, da diese ihren Porenabschluss gerade erreicht haben und das Korn-
wachstum verhéltnismafig wenig fortgeschritten ist. Die Gefahr eines abnormalen
Kornwachstums, wie es fiir nicht—additiviertes Aluminiumoxid eingehend untersucht
wurde, besteht ebenfalls fiir Mg—Spinell und steigt mit dem Anteil an Verunreinigun-

gen stark an [Scot02; Bae97; MacL08].
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Tab. 4.1: Relative Dichten der axialgepressten Proben nach dem Sintern

Haltezeit rel. Dichte rel. Dichte rel. Dichte rel. Dichte rel. Dichte
T=1450°C | T=1470°C | T=1500°C | T=1550°C | T=1700 °C
0,5h 90,11 % (oP) - 95,38 % 97,57 % -
1,0h - 94,26 % (oP) | 96,55 % - -
1,5h - 94,62 % (oP) | 96,94 % - -
2,0h 91,47 % (oP) - - 99,57 % 99,62 %

Die Nachverdichtung in der HIP fand unter 150 MPa Argon statt. Die erreichten Dich-

ten nach Sinterungen zwischen 1450 °C und 1700 °C sind in Tab. 4.2 zusammenge-

fasst.

Fiir Proben mit hoher Sinterdichte war es auch unter Variation der HIP Temperatur

nicht moglich, eine vollstindige Nachverdichtung zu erzielen. Wurde die Sinterung

hingegen kurz nach Erreichen des Porenabschlusses abgebrochen und HIP nachver-

dichtet, so ergaben sich hohere Dichten.

Tab. 4.2: Dichten der nachverdichteten Proben, an den Seiten Sinterparameter, in den

Zellen die jeweiligen HIP Temperaturen: A = 1500 °C, B=1750 °C

Haltezeit | rel. Dichte rel. Dichte | rel. Dichte | rel. Dichte | rel. Dichte
T=1450°C | T=1470°C | T=1500°C | T=1550°C | T=1700 °C
0,5h - - B:100% | A:99,43 % -
1,0h - - B: 100 % - -
1,5h - - B: 100 % - -
2,0h - - - A:99,83% | A:99,80 %
B: 99,87 %
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Zur Beurteilung des Kornwachstums, welches beim Vorgang des thermischen Atzens
auftrat, wurden Anschliffe von thermisch gedtzten Proben mit Anschliffen von nass-
chemisch gedtzten Proben verglichen. In Abb. 4.1 ist das Gefiige einer Probe darge-
stellt, die bei 1550 °C /2 h gesintert wurde und anschlieBend heill—isostatisch nach-
verdichtet wurde. Links ist das Ergebnis der nasschemischen Atzung zu sehen, auf der

rechten Seite ist die Probe nach der thermischen Behandlung dargestellt.

a) Nasschemische Atzung b) Thermische Atzung

Abb. 4.1: Mg—Spinell Probe iiber Sinter / HIP konsolidiert.

Die Ergebnisse der vergleichenden Korngrofenbestimmungen mittels Linienschnitt-

verfahren sind in Tab. 4.3 zusammengefasst:

Tab. 4.3: KorngrdBen nach nasschemischem bzw. thermischem Atzen

Bedingungen nasschemische Atzung thermische Atzung
Sinterung: 1500°C/ 1 h 0,26 um 0,28 um
Sinter: 1550 °C/2h 2,11 um 2,07 pm

HIP: 1500°C/2h

FAST: 1240 °C/ 15 min 0,32 um 0,40 um
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Aus den Vergleichen der gesinterten bzw. FAST verdichteten Proben kann gesehen
werden, dass die thermische Atzung nicht mit einem Anstieg der KorngroBe verbun-

den war.

Die wiéhrend der Sinterung im Kammerofen entstandenen Gefiigeinhomogenitéten
waren auch im Anschluss an die Nachverdichtung existent. Abb. 4.2 zeigt einen Be-
reich der Probe, die bei 1550°C/2h gesintert wurde und anschlieBend bei
1500 °C /2 h unter 150 MPa nachverdichtet wurde. Weiterhin sind auf den Aufnah-
men Risse aufgrund von Thermoschock zu sehen. Diese traten ausschliefSlich bei der
nasschemischen Atzung auf und konnten auch mit erhdhtem priparativen Aufwand
nicht vermieden werden. Selbst bei einer der Atzung in heiBer Phosphorsiure voran-
gehenden Aufheizung der Proben mit anschlieBender Entfernung der heiflen Séure in
siedendem Wasser zur Minimierung der thermischen Beanspruchung konnte die Initi-

ierung dieser Risse nicht verhindert werden.

a) Ubersicht Inhomogenititen b) Einzelne Inhomogenitit mit thermo-

schockbedingten Rissen

Abb. 4.2: Sinter (1550 °C /2 h) / HIP (1500 °C/ 2 h) Spinell, nasschemisch geitzt.

Die GroBe dieser Gefiligeinhomogenitéiten betrug etwa 50 pm und die Abstdnde be-

nachbarter Inhomogenitéten betrugen zum Teil weniger als 200 um.

In Abb. 4.3 ist eine Probe zu sehen, die bei 1500 °C/ 1 h gesintert wurde und an-
schliefend bei 1750 °C /2 h unter 150 MPa nachverdichtet wurde. Es ist zu schen,
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dass bei hoher HIP Temperatur der innere Porenraum und der direkt angrenzende po-
rose Bereich der Inhomogenitit nahezu unverdndert bleibt. Die Dicke der auen an-
grenzenden Zone ist hingegen stark gestiegen, so dass sich die Durchmesser der Inho-

mogenititen nun im Bereich von 100 um bewegen.

a) Ubersichtsaufnahme Inhomogenitiiten  b) Einzelne Inhomogenitit

Abb. 4.3: Sinter (1500 °C/ 1 h) / HIP (1750 °C/ 2 h) Spinell, nasschemisch geétzt.

Um Aufschluss tiber die strukturelle und chemische Zusammensetzung zu erhalten,
wurden sowohl Rontgendiffraktogramme erstellt, als auch die energiedispersive Ront-
genspektroskopie (EDX) angewandt. In Abb. 4.4 ist zu sehen, dass die Netzebenenab-
stinde und die Intensitdtsverhdltnisse der Spinell Probe sehr gut mit den in der pdf Da-
tei 01-073—1959 abgelegten Daten libereinstimmen [Pass30]. Auch die EDX Analyse
fiihrte zu keinem Aufschluss liber eine Fremdphase, da lediglich die zu erwartenden
Elemente in der MgAl,O, Probe detektiert wurden. Daraus kann geschlossen werden,
dass entweder keine Fremdphase vorliegt oder eine Fremdphase existiert, aber ihr An-

teil am Gefiige unterhalb der Nachweisgrenze liegt.
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Abb. 4.4: XRD Spektrum mit Reflexlagen aus PDF 01-073-1959.

4.1.1.2 Durch Nassformgebung erhaltene Proben

Beim Ansetzen des elektrosterisch stabilisierten Schlickers wurde die vom Hersteller
empfohlene Menge des Dispergators Dolapix CE64 von 0,7 mg / m? bezogen auf die
Oberflache des Spinell-Pulvers in entionisiertes Wasser zugegeben, bevor das Pulver
sukzessive beigegeben wurde. Es fiel auf, dass bei Uberschreiten einer Feststoffkon-
zentration von 20 Vol.—% reproduzierbar eine spontane Koagulation des Schlickers
stattfand. Daher wurden Feststoffkonzentrationen gewéhlt, die unterhalb dieses Wertes
lagen. Die anschieBende 30 miniitige Aufmahlung in der PKM fiihrte jedoch erneut
zur Koagulation, so dass eine Absenkung der Feststoffkonzentration auf 10 Vol.—%
vorgenommen werden musste. Dieser hohe Wassergehalt im Schlicker ist jedoch we-
der bei der Druckfiltration noch beim Gipsguss wiinschenswert, da das Wasser dem
Schlicker durch den Filterkuchen entzogen werden muss. Daher wurde fiir die darauf-
folgenden Schlicker die elektrostatische Stabilisierung verwendet. Hierfiir wurde der
pH—Wert des Schlickers auf 5 eingestellt, da fiir diesen Wert in der Literatur ein Ma-
ximum des Zeta—Potentials angegeben wird [Zhan03]. Gleichzeitig konnte dieser Wert

durch eine eigene Zeta—Potentialmessung verifiziert werden (Abb. 4.5).

Die Absenkung des pH—Wertes auf 5 wurde durch die Zugabe von 0,1 molarer Salpe-

tersdure erreicht.
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a) Zeta—Potentialverlauf nach [Zhan03] b) Eigene Zeta—Potentialmessung fiir pH-

Wertebereich nahe des Maximums

Abb. 4.5: Zeta—Potentialverlauf von MgAl,O,.

Fiir die elektrostatisch stabilisierten Schlicker wurde beziiglich der maximal handhab-
baren Feststoffkonzentrationen ein gleiches Verhalten wie fiir die elektrosterisch stabi-

lisierten Schlicker gefunden, daher betrug die Volumenkonzentration maximal 10 %.

In Tab. 4.4 sind die Dichten der Proben aufgefiihrt, deren Formkorper durch Druckfilt-
ration erhalten wurden. Da sich die Schlicker, die entweder elektrosterisch oder elekt-
rostatisch stabilisiert wurden, sehr dhnlich verhielten und die daraus erhaltenen Scher-
ben in ihrer Dichte nicht merklich unterschieden, sind in Tab. 4.4 die Sinterdichten fiir
beide Arten der Stabilisation aufgefiihrt. Fiir die nassgeformten Proben ergaben sich
dhnliche Dichten wie fiir die trockengepresste Proben (vgl. Tab. 4.1), eine eindeutige

Tendenz ist nicht zu erkennen.

55



Mikrostrukturelle Entwicklung

Tab. 4.4: Relative Dichten der nassgeformten Proben (oP = offene Porositit)

Haltezeit | rel. Dichte rel. Dichte | rel. Dichte rel. Dichte | rel. Dichte
T=1450°C | T=1470°C | T=1500°C | T=1550°C | T=1700 °C
0,5h - - - 96,43 % -
1,0h 93,45 % 95,79 % 193,42 % (oP) - -
I,5h 93,66 % (oP) - 98,06 % - -
2,0h 94,46 % - 97,91 % 98,49 % 99,18 %

Da ein Teil der Proben, der auf geschlossenene Porositit gesintert wurde, sich wahrend

der Trocknung verzogen hatte bzw., wie in Abb. 4.6 exemplarisch dargestellt, gebro-

chen war, wurden nur die Proben HIP nachverdichtet, die bei 1550 °C / 0,5 h und bei

1700 °C /2 h gesintert wurden. Bei ihnen blieben der Verzug und die Rissbildung aus.

Fiir diese Proben ergaben sich dieselben Inhomogenitéten wie fiir die Proben, die iiber

einachsiges Pressen / CIP geformt wurden. Ihre Dichten betrugen nach HIP:

Sinter 1550 °C /0,5 h,

Sinter 1700 °C /2 h,

HIP 1700 °C /2 h:

HIP 1700 °C /2 h:

\——a

a) Auf Gips abgegossene Probe

-

99,89 %

99,86 %

b) Druckfiltrierte Probe

Abb. 4.6: Schlickergegossene Proben mit Trocknungsrissen und bei der Trocknung
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41.2 FAST

Bei der Verdichtung in der FAST Anlage wurde im Vergleich zur drucklosen Sinte-
rung noch eine mechanische Last aufgebracht. Um den Einfluss der selbigen auf die
Gefligeausbildung zu untersuchen, wurden Proben bei unterschiedlichen Lasten ver-
dichtet. Der Dichteanstieg mit zunehmender Haltetemperatur bei ansonsten gleich
bleibenden Prozessparametern ist in Abb. 4.7 dargestellt. Bei der Herstellung dieser
Proben wurde eine Last von 88 MPa und eine Haltezeit von 15 min gewéhlt. Die Heiz-
rate betrug 25 K/min bis zum Erreichen von 1050 °C, oberhalb von 1050 °C betrug sie
8 K/min.

100
98 ~

96
94
92

relative Dichte [%]

90 +

88 T T T T
1140 1160 1180 1200 1220 1240 1260

Haltetemperatur [°C]

Abb. 4.7: Rel. Dichte iiber Haltetemperatur bei FAST — 88 MPa, 15 min Haltezeit.

Mit der Erhohung der Haltetemperatur von 1200 °C auf 1220 °C ist bei den FAST
Proben ein markanter Anstieg der Dichte von 92,3 % auf 99,2 % zu verzeichnen. Im
Vergleich zu den drucklos gesinterten Proben ist bei den mittels FAST verdichteten
Proben eine Absenkung der Haltetemperaturen um ca. 300 K moglich, wenn ver-
gleichbare Dichten eingestellt werden sollen. In Abb. 4.8 ist der Anstieg der Dichte
mit zunehmender Temperatur fiir Proben aufgetragen, die anstelle von 88 MPa unter
einer Last von 64 MPa verdichtet wurden. Auch hier ist ein starker Anstieg der relati-
ven Dichte von 90 % bei 1200 °C auf 96,4 % bei 1220 °C erfolgt, wobei erst ab
1240 °C Porenabschluss eintrat.
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Abb. 4.8: Rel. Dichte iiber Haltetemperatur bei FAST — 64 MPa, 15 min Haltezeit.

Im Anschluss an die FAST Verdichtung lagen sehr geringe Korngréf3en vor (Tab. 4.5).

Tab. 4.5: KorngroBBen der FAST Proben mit variierenden Prozessparametern

Bedingungen nasschemische Atzung | thermische Atzung
FAST: 1250 °C/ 15 min / 88 MPa 0,32 um 0,40 pm
FAST: 1400 °C/ 2 min / 64 MPa - 0,41 um
FAST: 1250 °C/ 15 min / 88 MPa 20,52 pm 23,94 um

HIP: 1750°C/2h

FAST: 1400 °C/ 2 min / 64 MPa - 29,73 um

HIP: 1750°C/2h

Im Laufe der Nachverdichtung nahm die Korngréfle sehr stark zu, wie aus Abb. 4.9
ersichtlich ist. Die Aufnahmen zeigen das Geflige einer FAST Probe
(1250 °C /15 min/ 88 MPa) vor wund nach erfolgter HIP Endverdichtung
(1750 °C /2 h/ 150 MPa). Die Korngr68e nahm im Verlauf dieser Nachverdichtung
von 0,4 um auf 23,9 pm zu
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a) FAST Probe vor HIP b) FAST Probe nach HIP

Abb. 4.9: FAST (1250 °C/ 15 min) / HIP (1750 °C / 2 h), thermische Atzung.

Eine Erhohung der Heizrate auf 200 K/min bei gleichzeitiger Verkiirzung der Haltezeit
auf 2 min machte eine Anhebung der Haltetemperatur auf 1400 °C notwendig, um
Proben vergleichbarer Dichte zu den unter hoher Last konsolidierten zu erhalten. Die
Verkiirzung der gesamten Prozesszeit in der FAST Anlage von 60 min auf 20 min und
damit der Verweildauer bei hoher Temperatur fiihrte zu keiner qualitativen Anderung
der Mikrostruktur im Anschluss an die FAST Verdichtung und ging mit einem etwas
stairkeren Kornwachstum auf 29,7 um wihrend der HIP Verdichtung einher (Abb.
4.10).

a) FAST Probe vor HIP b) FAST Probe nach HIP

Abb. 4.10:FAST (1400 °C / 2 min) / HIP (1750 °C / 2 h), thermische Atzung.
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Neben der Haltetemperatur ist die mechanische Last bei der FAST Verdichtung ein
entscheidender Prozessparameter zur Beeinflussung der Gefligeausbildung. Daher
wurden Proben hergestellt, bei deren Verdichtung unter Beibehaltung sdmtlicher ande-
rer Parameter die mechanische Last variiert wurde. In der nachfolgenden Abbildung
(Abb. 4.11) ist der Zusammenhang zwischen der mechanischen Last und der sich dar-
aus ergebenden Probendichten dargestellt. Die Heisspresstemperatur betrug fiir alle
Proben 1400 °C und wurde 30 min lang gehalten; wéihrend dieser Dauer lag die jewei-

lige mechanische Last an. Die Autheizrate betrug 200 K/min.

100 * 725
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P ©
£ o0 +157g
3 9
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5 80 - - relative Dichte | © £
offene Porositat
75 e —— 0
0 20 40 60
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Abb. 4.11:Dichte als Funktion der Last, Haltetemperatur/—zeit: 1400 °C/ 0,5 h.

Fiir mechanische Lasten groBBer 20 MPa wurden sehr hohe Dichten erzielt, wiahrend
unter sonst identischen Prozessparametern bei Lasten unterhalb 20 MPa wesentlich
niedrigere Dichten eingestellt wurden. Bei Aufbringung der anlagenseitig minimal
vorgesehenen Stempelkraft ergab sich eine Last von 6 MPa, welche zu einer Dichte
von lediglich 78,7 % fiihrte, wiahrend die Dichte bei 20 MPa beispielsweise 99,6 %
betrug.
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4.1.3 Diskussion
Axial gepresste Sinter / HIP Proben

Aufgrund der hohen spezifischen Oberflichen des verwendeten Ausgangspulvers von
ca. 30 m?/g und dem Nichtverwenden von Presshilfsmitteln lagen nach dem uniaxialen
Pressen Formkorper mit Dichten von lediglich 35 % der theoretischen Dichte vor. Die-
se geringen Griindichten konnten wéhrend des nachfolgenden kaltisostatischen Pres-
sens auf 54 % des theoretischen Wertes erhoht werden, was einem Anstieg der absolu-
ten Dichte von 1,25 g/cm? auf 1,90 g/cm?® entsprach. Grund fiir die Nichtverwendung
von Presshilfsmitteln war die Bestrebung, moglichst wenig Kontamination in die Pro-
ben einzubringen, da bereits Verunreinigungen im ppm Bereich die Absorption in Op-
tokeramiken drastisch erhohen konnen [Wei03]. Ferner hitte eine anschlieBende
Trocknung und Siebung die Gefahr einer metallischen Verunreinigung weiter erhoht.
Trotzdem gelang es, eine fiir die Sinterung bei niedriger Temperatur hinreichend hohe
Griindichten von 54 % relativer Dichte bei dem anschlieBenden CIP Vorgang zu erhal-
ten. Ein gut untersuchtes Sinterhilfsmittel bei der Verdichtung von Mg—Spinell, wel-
ches die Sinterkinetik merklich beschleunigt, ist LiF. In [Roze08] wurde unter Ver-
wendung des gleichen Spinell-Ausgangspulvers wie in der vorliegenden Arbeit der
Einfluss von LiF auf die Verdichtung von MgAl,O, in einer HeiB3presse untersucht. Es
wurde beobachtet, dass bereits ein geringer Anteil von 0,5 Ma.—% LiF hinreichend ist,
die Verdichtung entscheidend zu verbessern und zu hdéheren Dichten zu gelangen.
Weiterhin wurde gefolgert, dass es bei Nichtverwendung von Sinterhilfsmitteln nicht
moglich ist, eine relative Dichte von 95 % — und somit den Porenabschluss — unterhalb
von 1550 °C zu erreichen. Da allerdings zugleich auf die sehr diffizile gleichméaBige
Verteilung des LiF hingewiesen wurde, die notwendig ist, um abnormales Kornwachs-
tum zu unterbinden, wurde in der vorliegenden Arbeit auf die Verwendung von Sin-
terhilfsmitteln verzichtet. Dennoch war es mit der angewandten Vorgehensweise mog-
lich, auf eine einfache, praktikable Art Sinterkorper mit Porenabschluss bei niedriger
Temperatur zu erhalten, die flir eine Nachverdichtung in der HIP eingesetzt werden

konnten. Betrachtet man die Sinterdichten in Tab. 4.1, so ist ersichtlich, dass die bei-
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den Prozessparameter Sintertemperatur und —dauer zwei zweckmafige Grofen sind,

den Fortschritt der Verdichtung zu manipulieren bzw. zu stoppen.

Es ist wichtig, den Zeitpunkt des Porenabschlusses zu bestimmen, da mit zunehmender
Uberschreitung dessen eine effektive Verdichtung von Oxidkeramiken in der HIP er-
heblich erschwert wird. Dies wurde von Weill [WeiB396] fiir Aluminiumoxid und ZTA

eingehend untersucht und modelliert.

Experimentell hat sich diese GesetzmaBigkeit in der vorliegenden Arbeit fiir die Pro-
benkodrper bestétigt, die bei 1500 °C zu 96,6 % und bei 1700 °C zu 99,6 % verdichtet
wurden und anschlieBend gemeinsam bei 1750 °C einer HIP Nachverdichtung zuge-
fiihrt wurden. Es zeigte sich, dass die niedriger gesinterte Probe eine hohere Enddichte
erreichte als jene, die nach der drucklosen Sinterung bereits eine Porositit <1 % auf-
wies. Dies kann mit der Tatsache begriindet werden, dass im letzten Stadium der Ver-
dichtung die Korngrenzendiffusion den entscheidenden Beitrag liefert und der Korn-
grenzenanteil im Geflige mit abnehmender Korngrofe stark ansteigt. Somit ist eine
wirkungsvollere Defektminderung mdoglich, wenn zum Zeitpunkt des Einsatzes von

Gasdruck noch viel Korngrenzenfldche vorhanden ist.

Zur Kontrastierung der Korngrenzen im Mg—Spinell erwiesen sich sowohl die nass-
chemische als auch die thermische Atzung als geeignete Methoden. Betrachtet man
Abb. 4.1, so fallen jedoch einige markante Unterschiede auf. Wéihrend der nasschemi-
schen Atzung der Probe fand nicht ausschlieBlich ein Angriff der Korngrenzen statt,
sondern auch ein bemerkbarer Angriff des Korninnern. Ferner 16sten sich kleine Kor-
ner in der 240 °C heilen Phosphorsiure auf. Dies trat bereits bei einer Atzdauer von
lediglich 40 s auf. Eine Verkiirzung der Atzbehandlungsdauer fiihrte zu lokal stark
unterschiedlichen Atzfortschritten der Korngrenzen, wobei die Korninnenflichen wei-
terhin mit angegriffen wurden. Mangels Reproduzierbarkeit wurde von einer weiteren
Verkiirzung der Atzdauer abgesehen. Es kann somit gefolgert werden, dass der Angriff
von Korngrenze und —fliche beim nasschemischen Atzen simultan erfolgt und nicht
ohne weiteres voneinander entkoppelt werden kann. Fiir die Bestimmung der Korn-

grofle stellte dieses Verhalten keinen Nachteil dar, hingegen entsteht bei Unkenntnis
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der Dichte der Eindruck, dass bei dem chemisch gedtzten Probenteil eine hohere Poro-
sitdt vorldge als bei dem thermisch geétzten Probenabschnitt, obwohl es sich hierbei
um Anschliffe handelt, die aus derselben Probe herauspriapariert wurden. Ein weiteres
ungelostes Problem stellten die Thermoschockrisse dar, die trotz der Autheizung der
Proben vor der Atzung und schonender Abkiihlung im siedenden Wasserbad im An-
schluss daran nicht vermieden werden konnten. In [Wei05] wird der zweite Thermo-
schockparameter Ry, der sich nach Gl. 4.1 berechnet, fiir Spinell mit einem sehr gerin-
gen Wert von 185 W/m angegeben; zum Vergleich: fiir sub—um AlL,O; wurde ein
Rs—Wert von 1612 W/m ermittelt.

4o

o Gl. 4.1

R{'=(1-v)
In GI. 4.1 sind v die Querkontraktionszahl, A die Warmeleitfdhigkeit, o die kritische
Thermospannung und o der Warmeausdehnungskoeffizient [Munz89]. Zur folgenden,
vereinfachten Abschitzung der auftretenden Spannungen bei der nasschemischen At-
zung wird der erste Thermoschockparameter Ry verwendet, unter der Annahme, es
habe wihrend des Abschreckens in siedendem Wasser ein unendlich groer Warme-

tibergang vorgelegen (Gl. 4.2):

R, = (1—V)Eia. Gl. 4.2

Umformen nach ound Einsetzen der Parameter liefert:

—6 -1
Ea :100K-295GPa 7,3-10" K

= =287MPa.
i—v) (1-0.25) a Gl. 4.3

o =R;

Es ist folglich anzunehmen, dass beim Unterbrechen des Atzfortschritts Spannungen
von bis zu 300 MPa auftraten, wenn die Temperaturdifferenz unmittelbar vor / nach
dem Eintauchen in siedendes Wasser 100 K betrug. In der Literatur wird die Festigkeit
dichter Spinell Keramik mit Werten zwischen 117 MPa [Wei05], 183 MPa [Ganel0]
und 250 MPa fiir hochfeste Spinell Keramik [Krel09] angegeben. Daher kann ge-

schlossen werden, dass ein zerstdrungsfreier, nasschemischer Atzvorgang in siedender
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Phosphorsdure nur realisiert werden kann, wenn die Temperaturdifferenz, die beim

Unterbrechen des Atzangriffs auftritt, erheblich niedriger ist als 100 K.

Fiir die Minderung der Transmission beim Lichtdurchgang durch eine transparente
Keramik sind Gitterdefekte bestimmend. Diese konnen wie erldutert durch das Vor-
handensein von Fremdphasen bzw. Zweitphasen bedingt sein oder auf Porositét beru-
hen. Daher sind die sowohl in den trockengepressten als auch bei den geschlickerten
Proben gefundenen Inhomogenititen nicht nur beziiglich der mechanischen Eigen-
schaften abtrédglich, sondern auch in Hinblick auf die funktionellen Merkmale beim
Einsatz als Optokeramik. Da es nicht mdglich war, mittels Rontgendiffraktometrie
bzw. EDX eine Fremdphase bzw. Verunreinigungen nachzuweisen, kann entweder
schlussgefolgert werden, dass Verunreinigungen unterhalb der Nachweisgrenze vorla-
gen, die lokal autkonzentriert wurden und so zum beobachteten abnormalen Korn-
wachstum fiihrten. Falls die Inhomogenitdten nicht durch Verunreinigungen bedingt
wurden, ist es moglich, dass harte Aggregate im Ausgangspulver vorhanden waren, die
mit einer rdumlich begrenzten hohen Dichte einhergingen und geschlossene Poren
aufwiesen. Diese Bereiche hoher Anfangsdichte verdichten sehr frithzeitig wéhrend
der Sinterung und fiihren lokal zu abnormalen Kornwachstum, wie es auch bei anderen

hochreinen Oxidkeramiken wie Al,O3; beobachtet werden kann [Dill07].

Eine Zersetzung des MgAl,O4 unter Abdampfung von Mg, wie es in [Chia85] fiir Spi-
nell bei Temperaturen > 1650 °C unter niedrigem Sauerstoffpartialdruck berechnet
wurde, konnte bei den HIP nachverdichteten Proben nicht beobachtet werden. Diese
Zersetzung hitte sich in einem abnormalen Kornwachstum in den oberflichennahen,
Mg—verarmten Bereichen gedufert und in einem pordseren Bereich im Probeninnern
mit feinerem Korn, wie es [Ting00] beschrieben wird. Eine differentielle Verdichtung

wurde in Proben, die im Rahmen dieser Arbeit untersucht wurden, nicht beobachtet.
Nassgeformte Sinter / HIP Proben

Die Problematik der Stabilisierung von Mg—Spinell ist in der Literatur erortert worden
und es gibt Ansitze, diese mit aufwindigeren Mitteln in den Griff zu bekommen. Me-

thoden zur Passivierung der Oberflidche, wie sie in [Olhe08] beschrieben werden, ka-
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men in dieser Arbeit nicht zum Einsatz. Zusétzlich zur schwierigen Stabilisierung in
Wasser kam beim FEinsatz des verwendeten Spinell Ausgangspulvers hinzu, dass die
spezifische Oberfliche des Pulvers sehr groB3 war. Daher konnte sowohl fiir die
elektrosterische wie auch elektrostatische Stabilisierung beobachtet werden, wie die
Aufmahlung von zuvor handhabbaren Schlickern wihrend der kurzen Aufmahldauer
zur Koagulation fiihrte. Anhand von REM Aufnahmen konnte eine mittlere Partikel-
grofle von 50 nm bestimmt werden (Abb. 4.12), wobei der nicht unerhebliche Feinan-

teil die Stabilisierung besonders erschwerte.

Abb. 4.12: REM Aufnahme des MgAl,O, Ausgangspulvers.

Da mit abnehmender Partikelgroe die Dicke der Stabilisierungsschicht im Verhiltnis
zum Partikeldurchmesser stark ansteigt und somit ihre rdumliche Ausdehnung nicht
mehr vernachldssigbar wird, sind fiir sehr feine Partikel < 100 nm weniger hohe Fest-
stoffkonzentrationen einstellbar als flir Pulver mit groBeren Partikeldurchmessern. Gl.
4.4 ist eine Ndherung zur Berechung der effektiven Volumenkonzentration cy,.; aus

der nominellen Volumenkonzentration ¢, [Berg94].
25Y
Cpop =Cp| 1+ — Gl. 44

o bezeichnet die Dicke der Stabilisierungsschicht, d den monomodalen Partikeldurch-
messer. 0 kann in erster Ndherung sowohl fiir viele sterisch als auch elektrostatisch

stabilisierte Suspensionen mit etwa 10 nm angenommen werden [Lewi00]. Fiir eine
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Suspension mit einem Partikeldurchmesser von 150 nm ergibt sich mit Gl. 4.4 eine
effektive Volumenkonzentration, die um den Faktor 1,5 hoher ist, als die nominelle

Konzentration. Bei einem Durchmesser von 50 nm betrigt dieser Faktor bereits 2,7.

Neben der effektiven Volumenkonzentration wirken sich in Pulvern mit Partikelgro-
Ben deutlich unter 100 nm sowohl elektroviskose Effekte als auch die Brownsche Mo-

lekularbewegung sehr stark viskositdtserhohend aus [YehS88].

Aus diesen Griinden war es trotz der geringen nominellen Feststoffkonzentration sehr
schwierig, die Schlicker hinreichend zu entgasen, was wiederum eine notwendige Be-

dingung fiir die Aufmahlung und das Herstellen porenarmer Scherben darstellt.

Da die Griindichten der iiber die Nassformgebung gewonnenen Griinkoper sich un-
merklich von den Dichten der Formkorper unterschieden, die {iber axiales Pressen mit
anschlieBender CIP Verdichtung erhalten wurden, konnten die bendtigten Haltetempe-
raturen beim Sintern auf diese Weise nicht abgesenkt werden. Die Gefiige der geschli-
ckerten Proben waren sehr dhnlich zu denen der gepressten Proben. Der Medianwert
des Korndurchmessers der Probe, die durch Druckfiltration erhalten wurde und an-
schlieBend bei 1500 °C gesintert wurde, betrug 312 nm, was nahe an den 280 nm liegt,
die fiir eine gepresste und anschlieBend CIP verdichtete Probe bei gleicher Sintertem-
peratur ermittelt wurde. Die bei den gepressten Proben gefundenen Inhomogenitéiten
wurden bei den geschlickerten Proben ebenfalls gefunden und nahmen mit zunehmen-
der Temperatur ebenfalls an Grofe zu. Makroskopische Gitterbaufehler resultierend

aus Lufteinschliissen aus der Formgebung konnten vermieden werden.

In [West04] wird erldutert, dass die bereits erwdhnten Schwefel-Verunreinigungen,
welche bei der Pulversynthese entstehen, an den Korngrenzen segregieren. Dies kann
unter Umstidnden zu sogenanntem swelling fiihren. Hierbei setzt sich der Schwefel mit
dem Sauerstoff der Umgebung wihrend Gliihbehandlungen bei hoher Temperatur zu
Schwefeloxid um, was zu linsenformigen Poren an den Korngrenzen fiihrt. Bennison
und Harmer fanden, dass dieser Effekt in schwefelverunreinigten Aluminiumoxid nur
bei hinreichend hohem Sauerstoffpartialdruck auftritt [Benn85]. Wurden die Gliihbe-

handlungen hingegen in Atmosphéren mit besonders geringem Sauerstoffpartialdruck
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durchgefihrt ( p, = 107 Pa), so blieb die Bildung der Poren entlang der Korngrenzen

aus und es trat kein swelling auf. Es wird als unwahrscheinlich erachtet, dass die in der
vorliegenden Arbeit beobachteten Inhomogenitéten im Spinell ebenfalls auf Schwefel-
verunreinigungen zuriickzufiihren sind. Ein swelling—Mechanismus konnte zwar erkla-
ren, warum die Korner, die innerhalb der Inhomogenititen an die Poren angrenzen,
abnormal gewachsen sind. Grund hierfiir wéire der hohe Poreninnendruck, der sich
verdichtungsunterstiitzend auf die angrenzenden Korner auswirkt. Jedoch sind die vor-
liegenden Poren um ein vielfaches grofler als die in der Arbeit von Bennison und Har-
mer beschriebenen. Weiterhin wurden in der vorliegenden Arbeit die Poren nicht lin-
senformig, entlang der Korngrenzen verteilt, aufgefunden. Stattdessen lagen die Poren

sphérisch, umgeben von vielen Kornern, vor.
FAST / HIP Proben

Durch die mechanische Last bei der FAST Verdichtung, die wie die Oberflichenener-
gie eine Triebkraft zur Verdichtung darstellt, konnten die Haltetemperaturen, die fiir
die Verdichtung notwendig waren, im Vergleich zu den gesinterten Proben um etwa
300 K reduziert werden. Wie Abb. 4.9 und Abb. 4.10 zeigen, resultierte die Absen-
kung der Haltetemperatur auf 1400 °C / 64 MPa bzw. 1250 °C/ 88 MPa in Gefligen
mit sehr hohen Dichten und geringen Korngrofen. Auffallend ist, dass es weder bei
einer mechanischen Last von 88 MPa, noch bei geringeren Lasten mdglich war, den
Porenabschluss bei einer relativen Dichte von 95 % einzustellen. Der in Abb. 4.7 dar-
gestellte steile Anstieg der Dichte um 7 % in einem Temperaturintervall von 20 K ist
in dhnlicher Weise auch bei der Variation der mechanischen Last beobachtbar (Abb.
4.11). Dieses Verhalten ist bei einer anschlieBenden HIP Verdichtung wenig zweck-
miBig, da die erforderlichen Temperaturen bei der Nachverdichtung mit zunehmender

Sinterdichte und damit Korngrofe ansteigen.

Positiv hervorzuheben bleibt, dass keine Inhomogenititen vorhanden waren, wie es im
Geflige der gesinterten Proben der Fall war (Abb. 4.2). Das bedeutet, dass im Falle
verunreinigungsbedingter Inhomogenititen diese durch Querkontamination im Kam-

merofen zustande kommen. Dies konnte auf Kontaminationen in der Sinteratmosphére
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zuriickgefiihrt werden, bedingt durch den Einsatz von MoSi,-Heizelementen oder Ver-
unreinigungen in der Faserisolation des Kammerofens, die auf vorangegangene Sinter-
fahrten beruhen. Im Fall agglomeratverursachter Inhomogenititen wire es denkbar,
dass bereits niedrigere Lasten bei hohen Temperaturen in der FAST Anlage ausreich-
ten, um die Agglomerate zu zerstoren, die durch CIP bei Raumtemperatur unter einem

hoheren Druck von 400 MPa nicht zerstort werden konnten.

Das im Vergleich zu den Sinter / HIP Proben grobe Gefiige ist fiir die optischen Ei-
genschaften nicht direkt von Nachteil, da bei polykristallinem Mg—Spinell keine Dop-
pelbrechung auftritt. Allerdings ist eine kleine Korngr6f3e fiir die mechanischen Eigen-
schaften vorteilhafter, da sie sowohl mit hoheren Festigkeiten als auch Risszdhigkeiten
verbunden ist. Dies bedingt, dass feinkornige Bauteile mit geringeren Wandstirken
ausgelegt werden konnen, was wiederum nach Gl. 2.7 dazu fiihrt, dass die In—line
Transmission hoher ist, wodurch mittelbar ein Vorteil fiir die optischen Eigenschaften

durch ein feineres Gefiige entsteht.

In der Literatur wird an vielen Stellen von Proben mit nanoskaligen Korngrof3en be-
richtet, die mittels FAST zu sehr hohen Dichten bei geringer Haltetemperatur verdich-
tet wurden. Dies ist jedoch nur unter Anwendung sehr hoher Lasten moglich, was die
Verwendung speziell fiir diesen Einsatz umgebauter FAST Anlagen erfordert
[TambO06] oder geschieht in Pressen, die beispielsweise fiir die Herstellung von Indust-

rie—Diamanten eingesetzt werden [Qi107, Lu08, Chan05].

Aus Abb. 4.13 geht hervor, dass fiir nanoskaliges, kubisches ZrO, erst oberhalb von
300 MPa keine weitere Abnahme der erhaltenen Korngrofe mit zunehmender Last
beobachtet werden konnte, wenn eine relative Dichte von 95 % angestrebt wurde.
Weiterhin gibt der Verlauf der Temperatur Aufschluss dariiber, dass eine Reduzierung
der Haltetemperatur unter 1050 °C keine weitere Minimierung der Korngrofle nach
sich zieht, da sowohl fiir Haltetemperaturen von 1050 °C, 950 °C und 880 °C Korn-
groflen von ca. 20 nm erhalten wurden. Daher stellen fiir die in [Tamb06] untersuchte

ZrO, Pulverqualitit eine Haltetemperatur von 1050 °C bei einer mechanischen Last
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von 300 MPa Prozessparameter dar, die ein duBlerst feinkorniges Gefiige (20 nm) unter

geringsten werkzeugseitigen Aufwand ermdglichen.
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Abb. 4.13: FAST Verdichtung von nanoskaligem ZrO, [Tamb06].

In [Wang09] wurden mittels FAST Spinell Proben aus dem gleichen Ausgangspulver
wie in der vorliegenden Arbeit verdichtet, jedoch unter Anwendung zweier Lastni-
veaus: bis 1250 C wirkte eine Vorlast zwischen 5 MPa und 100 MPa bei einer Heizra-
te von 100 K/min. Danach wurde wiéhrend einer einminiitigen Haltezeit bei 1250 °C
die maximale Last, die fiir alle Proben 100 MPa betrug, aufgebracht, bevor bis
1300 °C weiter aufgeheizt wurde. Bei 1300 °C wurde die Temperatur 3 Minuten kon-
stant gehalten und anschlieBend die Abkiihlung eingeleitet. Alle sechs untersuchten
Vorlasten fiihrten zu Probendichten > 99,8 % und die Korngréen lagen unabhéngig
von der Vorlast bei 600 — 700 nm. Im Gegensatz hierzu wurde in dieser Arbeit ge-
zeigt, dass die sich einstellende Dichte ganz wesentlich von der aufgebrachten Last
abhingt. Anhand des in Abb. 4.11 gezeigten Dichteverlaufs kann gesehen werden,
dass die Erhohung der Triebkraft beim Heillpressen nach Gl. 2.6 durch einen Anstieg
der mechanischen Last unter sonst identischen Prozessparametern dafiir verantwortlich
ist, ob sich die Probe zu Ende der Haltezeit im Zwischen— (< 95 % rel.D.) oder End-
stadium (> 95 % rel.D.) der Verdichtung befindet.
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Weiterhin ist auffillig, dass eine Erhohung der Haltetemperatur von 1200 °C auf
1220 °C sowohl bei einer Last von 64 MPa (Abb. 4.8) als auch bei einer Last von
88 MPa (Abb. 4.7) zu einem starken Anstieg der Enddichten fiihrte. Bei 64 MPa Axi-
allast betrug die Zunahme der Dichte in diesem Intervall 6,5 %, bei 88 MPa stieg sie
sogar um 7 %. Da sich der Diffusionskoeffizient D von Sauerstoffionen nicht diskon-
tinuierlich dndert sondern geméal Gl. 4.5 dem Arrhenius Gesetz folgt, ist ein solch stei-
ler Anstieg der Enddichte ungewdhnlich.
E
D=D, -exp(— R_;“j Gl. 4.5

In GI. 4.5 sind D, der Frequenzfaktor, £, die Aktivierungsenergie fiir einen Platz-
wechsel, R die allgemeine Gaskonstante und 7 die absolute Temperatur. Ferner ist es
ungewoOhnlich, dass dieser steile Anstieg sich unabhédngig von der mechanischen Last
vollzieht. Sowohl unter 64 MPa als auch unter 88 MPa tritt diese starke Dichtezunah-
me bei 1200 °C auf.

In der Literatur wird eine markante Abnahme des E-Moduls mit zunehmender Tempe-
ratur beschrieben. Baudin hat experimentell beobachtet, dass die Steigung der
E—Modulabnahme bei Temperaturen > 1200 °C etwa eine GroBenordnung hoher liegt,
als bei niedrigeren Temperaturen und fiihrte dies auf nicht nédher erlauterte
nicht—elastische Phidnomene zuriick [Baud95]. White und Kelkar konnten ebenfalls
eine starke Abnahme des E-Moduls in diesem Temperaturregime beobachten, gingen

aber ebenfalls nicht ndher auf die Ursache ein (Abb. 4.14).
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Abb. 4.14: Temperaturabhingigkeit des E-Moduls und der Bruchzdhigkeit fiir poly-
kristallinen Spinell [Whit92].

Diese starke Abnahme des E—Moduls konnte urséchlich fiir den ungewdhnlichen An-
stieg der Sinterdichte bei 1200 °C sein. Im Modell in Abb. 4.15 stellen die schraffier-
ten Flachen die elastisch gespeicherten Energien im Pulverhaufwerk, das sich ideal
linear elastisch verhalten soll, dar. Auf der Abszisse ist die Dehnung und auf der Ordi-
nate die Spannung aufgetragen. Wird nun zur Veranschaulichung angenommen, dass
das Pulver 2 einen halb so groBen E-Modul besitzt wie das Pulver 1, so ist ersichtlich,
dass die gespeicherte elastische Energie U; im System 1 nur halb so groB ist wie die
Energie U, im System 2. Diese Energie wird beim Heillpressen teilweise darauf auf-
gewendet, die interpartikuldren Grenzflachen aufzubrechen und die Partikel gegenein-
ander zu verschieben, um so der von aul3en wirkenden mechanischen Last ausweichen
zu konnen. Wenn nun in einem System ein temperaturabhéngiger, steiler Ubergang
von einem hoheren E—-Modul hin zu einem niedrigeren stattfindet, so ist es vorstellbar,
dass aufgrund der rasch ansteigenden gespeicherten Energie und dem damit verbunde-
nen spontanen Aufbrechen von Agglomeraten eine signifikante Zunahme der Sinter-
dichte stattfindet. Dies wiirde erkldren, warum sowohl bei 64 MPa als auch bei einer
deutlich hoheren Last von 88 MPa dieser starke Dichteanstieg bei 1200 °C stattfindet,
obwohl in diesem Temperaturbereich keine Anderung der Diffusionskinetik stattfin-

det.
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Abb. 4.15: Veranschaulichung der E-Modulabhéngigkeit der elastisch gespeicherten
Energie in einem ideal elastischen Pulverhaufwerk beim Komprimieren.

E,, E; Elastizititsmoduln; U;, U, gespeicherte Energien.

4.2 Korund

4.2.1 Sinter/HIP

Im Folgenden werden die Ergebnisse der Aluminiumoxid—Proben vorgestellt, die nach
der Trockenpressung bzw. der Nassformgebung gesintert und anschlieend HIP nach-

verdichtet wurden.

4.2.1.1 Axial gepresste Proben

In Abb. 4.16 ist der Verlauf der relativen Dichte und der offenen Porositit nach dem

Sintern in Abhédngigkeit der Temperatur fiir die undotierten Al,O; Proben dargestellt.

Proben, die bei Temperaturen niedriger als 1200 °C gesintert wurden, konnten nicht
fiir eine Nachverdichtung verwendet werden, da erst oberhalb dieser Temperatur der

Porenabschluss erreicht wurde.
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Abb. 4.16:Relative Dichten und offene Porosititen gepresster Sinter—Proben ohne

Dotierung.

Die Ubersicht der bei 1200 °C gesinterten Probe in Abb. 4.17 lisst erkennen, dass die
Beseitigung der Porositdt nach 90 min lokal unterschiedlich weit fortgeschritten ist. Es
ist zu sehen, dass benachbarte Bereiche existieren, in denen eine vollstindige Verdich-

tung vorliegt oder umgekehrt eine hohe Porositéit vorkommt.

Abb. 4.17: Ubersichtsaufnahme undotiertes Al,O; bei 1200 °C gesintert — benachbarte

pordse und dichte Bereiche.
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In Abb. 4.18 sind die Bereiche in hoherer VergroBerung dargestellt, die den lokal un-

terschiedlichen Verdichtungsfortschritt verdeutlichen.

a) Porenbehafteter Bereich b) Bereich hoher Dichte

Abb. 4.18: Detailaufnahme Al,O3 ohne Dotierung bei 1200 °C gesintert.

In Abb. 4.19 ist der Dichteanstieg der MgO dotierten Proben bei zunehmender Sinter-
temperatur dargestellt. Es ist ersichtlich, dass die Temperaturen, die bendtigt wurden,
um auf vergleichbare Sinterdichten wie im undotierten Fall zu kommen, etwas hoher
lagen. Bei diesen Proben musste die Sintertemperatur mindestens 1240 °C betragen,

damit der Porenabschluss eintrat.
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Abb. 4.19: Relative Dichten und offene Porsitéten von Al,O; mit MgO Dotierung.
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Wie bei den undotierten Proben war auch bei den MgO dotierten Proben der Fort-
schritt der Verdichtung lokal unterschiedlich stark ausgeprégt. Dies ist in den beiden
folgenden Aufnahmen gut erkennbar, welche das Gefiige nach einer Sinterung bei

1240 °C zeigen.

a) Weniger dichter Bereich b) Bereich hoherer Dichte

Abb. 4.20: Detailaufnahme Al,O3; mit MgO bei 1240 °C gesintert.

Diese ortsabhédngige Porositit deutet auf eine Inhomogenitdt der Packungsdichte im
Griinkorper hin. Minimieren lassen sich diese Unterschiede in der Griindichte durch
die Verwendung von organischen Presshilfsmitteln. Da ein absolut riickstandsfreies
Ausbrennen aller Hilfsmittelreste nicht gewahrleistet werden kann, dies aber eine not-
wendige Bedingung darstellt, um optische Keramiken mit niedrigen Absorptionsver-
lusten zu erhalten, musste auf die Verwendung von Presshilfsmitteln verzichtet wer-

den, was wiederum in den auftretenden Dichtegradienten resultierte.

In Tab. 4.6 sind die Dichten im Anschluss an die zweistiindige HIP Nachverdichtung
aufgefiihrt. Da die Poren nach der Sinterung kleiner als die benachbarten Korner wa-
ren, lieBen sich die Proben trotz der Dichtegradienten durch die HIP Behandlung sehr
gut nachverdichten. Ab einer HIP Temperatur von 1240 °C wurde weder fiir die undo-
tierten noch fiir die dotierten Proben ein weiterer Anstieg der Dichte mit zunehmender

Temperatur verzeichnet.
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Tab. 4.6: Dichten der HIP nachverdichteten Al,O; Proben

HIP Temperatur [°C] Dichte [g/cm?] Dichte [g/cm?]
Druck = 150 MPa, Zeit=2 h undotiert mit MgO dotiert
1165 3,983 3,978
1195 3,984 3,981
1240 3,989 3,986
1260 3,990 3,987
1275 3,989 3,987

Die Gefiigeentwicklungen im Laufe der HIP Nachverdichtung sind in Abb. 4.21 fiir

eine HIP Temperatur von 1275 °C fiir eine undotierte (links) und dotierte Probe

(rechts) zu sehen. Es sind in keiner der beiden Proben Poren zu erkennen. Die Dotie-

rung mit MgO hat das Kornwachstum wihrend der HIP Nachverdichtung effizient un-

terdriickt. In der undotierten Proben hingegen lagen einige Korner vor, die bereits auf

2 um angewachsen waren.
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Abb. 4.21: a—Al,05 2 Stunden nachverdichtet bei 1275 °C / 150 MPa.

Die Ergebnisse der quantitativen KorngréBenanalysen sind exemplarisch in Abb. 4.22

zusammengefasst. Auf der linken Seite sind undotierte Proben im gesinterten und im
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HIP nachverdichteten Zustand zu sehen. Die Sintertemperatur betrug 1200 °C und
fiihrte nach einer Haltezeit von 1,5 h zu einer relativen Dichte von 97,6 %. Der Medi-
anwert der Korngrof3e ds) betrug hier 0,31 um. An einer weiteren Probe wurde im An-
schluss an die Sinterung eine HIP Nachverdichtung bei 1275 °C (150 MPa, 1,5 h)
durchgefiihrt, wobei eine Dichte von 3,99 g/cm? (100 %) erreicht wurde und sich eine

Korngréfle von 0,77 um einstellte.

Auf der rechten Hélfte in Abb. 4.22 sind die entsprechenden Verldufe fiir die MgO
dotierten Proben dargestellt. Bezliglich der Herstellung unterscheiden sich diese Pro-
ben von den undotierten in der Sintertemperatur. Sie lag bei den MgO dotierten Proben
um 40 °C hoher und betrug 1240 °C. Bei einer relativen Sinterdichte von 96,6 % wur-
de eine KorngroBBe von 0,26 um ermittelt, die wihrend der HIP Nachverdichtung
(1275 °C, 150 MPa, 1,5 h) auf 0,44 um anstieg.
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Abb. 4.22:KorngroBBenverteilungen im gesinterten und im gesintert / HIP nachver-

dichteten Zustand.

Die Mikrostrukturen der undotierten und der MgO dotierten Proben unterscheiden sich
nach der Sinterung nicht wesentlich. Das lésst sich sowohl qualitativ anhand der Gefii-
geaufnahmen in Abb. 4.18 und Abb. 4.20 belegen und kann auch quantitativ mithilfe
der Korngrof3enverteilungen in Abb. 4.22 gezeigt werden, da sich die Steigungen der

KorngroBenverldufe wie auch die Medianwerte der Korndurchmesser gleichen.
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Wihrend der HIP Nachverdichtung hingegen kommt der Einsatz der MgO Dotierung
zum Tragen. Das Kornwachstum wird durch die Dotierung mit 300 ppm MgO erheb-
lich minimiert. Dieses Verhalten fiihrt bei den dotierten Proben zu einem steileren An-
stieg der KorngroBenverteilung. Die Zunahme des Korndurchmessers von 0,26 pm
(1220 °C / 1,5 h) im gesinterten auf 0,44 pm (1275 °C / 150 MPa / 2 h) im HIP nach-
verdichteten Zustand ist bei den dotierten Proben als moderat zu erachten. Bei den un-
dotierten Proben hingegen steigt der Korndurchmesser im Laufe der HIP Nachverdich-

tung bei Temperaturen oberhalb von 1200 °C stirker an (Abb. 4.23).
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Korndurchmesser [nm]

o

1160 1200 1240 1280
HIP Temperatur [°C]
‘ - Sinter / HIP Presslinge (undotiert)‘

Abb. 4.23: Anstieg der Korngroe der undotierten Al,O; Proben mit zunehmender
HIP Temperatur.

In Abb. 4.24 ist die Korngrof8e in Abhédngigkeit der Sintertemperatur fiir undotierte
Al,O5 Proben aufgetragen, die im Anschluss an die Sinterung nicht nachverdichtet
wurden. Die Zunahme des mittleren Korndurchmessers von 343 nm auf 910 nm ver-
hilt sich nahezu linear zur ansteigenden Haltetemperatur von 1200 °C auf 1280 °C,
wihrend die Dichte nach Uberschreiten von 99 % in ein Plateau hineinliuft und sich

nur langsam 100 % néhert.
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Abb. 4.24: Temperaturabhingiger Anstieg der KorngréBe undotierter Al,O; Proben.

4.2.1.2 Druckfiltrierte Proben

In Abb. 4.25 sind Gefiligeaufnahmen der Proben dargestellt, die aus der Druckfiltration
hervorgegangen sind. Auf der linken Seite ist das Gefiige der MgO dotierten Proben
im Anschluss an die Sinterung bei 1180 °C/ 1,5 h zu sehen, rechts das Gefiige nach
der HIP Nachverdichtung bei 1275 °C (150 MPa / 2 h). Die Gefiligeaufnahmen zeigen,
dass bei den MgO dotierten Proben, die aus der Nassformgebung hervorgingen, die
Porositit homogener verteilt war und daher keine Dichtegradienten vorlagen. Im Ver-
gleich zu den gepressten Proben mit MgO Dotierung lag die Sintertemperatur, die fiir
den Porenabschluss erforderlich war, um 60 °C niedriger und betrug 1180 °C. Hieraus
lasst sich schlieen, dass die Homogenitét der Partikelpackung in den trockengepress-
ten und anschlieend CIP verdichteten Griinkérpern trotz vergleichbarer Dichten wie

in den druckfiltrierten Scherben weniger gut ist.
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a) Sinter (1180 °C /1,5 h) b) Sinter (1180°C/1,5h)/
HIP (1275 °C / 150MPa / 2 h)

Abb. 4.25: Mikrostruktur der druckfiltrierten Proben.

Die KorngréBenverteilungen einer gesinterten Probe und einer Probe, die anschlieBend
heiBisostatisch nachverdichtet wurde, sind in Abb. 4.26 dargestellt. Der Medianwert
des Korndurchmessers betrug 0,28 um nach der Sinterung und stieg im Verlauf der
Nachverdichtung auf 0,41 pm an. Aus dem Diagramm ist ersichtlich, dass die Dotie-
rung mit MgO auch bei den druckfiltrierten Proben zu einer effektiven Begrenzung des

Kornwachstums fiihrte.
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Abb. 4.26: KorngroBenverteilungen im gesinterten und im gesintert/HIP nachverdich-

teten Zustand.

80



Mikrostrukturelle Entwicklung

Die Variation der HIP Haltetemperatur fiihrte nach zweistlindiger Haltezeit zu folgen-

den Enddichten:

Tab. 4.7: Dichten nach Sinterung bzw. nach Sinter / HIP

Sinterdichte [g/cm?] HIP Temperatur [°C] HIP Dichte [g/cm?]
(Haltetemperatur: 1180 °C)
3,823 1165 3,982
3,804 1195 3,982
3,795 1240 3,986
3,807 1260 3,989
3,797 1275 3,988

Anhand der KorngroBBenverteilungen in Abb. 4.27 kann gesehen werden, dass sich

trotz der niedrigeren Sintertemperatur der druckfiltrierten (1180 °C) im Vergleich zur

gepressten Probe (1240 °C) eine nahezu identische Verteilung einstellte, wenn beide

Proben im Anschluss bei gleicher HIP Temperatur nachverdichtet wurden.
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Sinter 1180°C/1,5h; HIP 1275°C/1,5h/150MPa Druckfiltration
—Sinter 1240°C/1,5h; HIP 1275°C/1,5h/150MPa Trockenpressen/CIP

Abb. 4.27: KorngroBenverteilungen einer druckfiltrierten und einer gepressten Al,Os

Probe jeweils mit 300 ppm MgO.
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Weiterhin bleibt zu beachten, dass sich die maximal erreichten Dichten der gepressten
und der druckfiltrierten Proben nicht entsprochen haben. Der Unterschied von
3,989 cm?®/g bei den gepressten Proben zu 3,987 cm?/g bei den filtrierten Proben be-
deutet eine Differenz von 0,05 % relativer Dichte. Es bleibt aber anzumerken, dass die
Dichtebestimmung nach Archimedes mit einem Messfehler behaftet ist, der in dieser
Grofenordnung liegt. Jedoch zeigt ein Vergleich der Dichten in Tab. 4.6 und Tab. 4.7,
dass fiir alle Haltetemperaturen die druckfiltrierten Proben eine etwas hohere Enddich-
te offenbarten. Dieser geringe Unterschied in den Dichten der druckfiltrierten und ge-
pressten Proben wird sich nicht merklich auf mechanische Eigenschaften wie die Harte
oder die Festigkeit auswirken, hingegen kann anhand Abb. 2.15 gesehen werden, dass
bereits eine geringe Restporositdt dazu fiihrt, dass die direkte Transmission stark ab-
nimmt. Hierauf wird im folgenden Kapitel, in welchem die Ergebnisse der optischen

Charakterisierung vorgestellt werden, eingegangen.

Abb. 4.28 zeigt den Anstieg der Korngrof3e der nassgeformten Al,O; Proben wihrend
der HIP Nachverdichtung. Dank der MgO Dotierung wird das Kornwachstum effizient
gehemmt, so dass bei einer Erhohung der Temperatur von 1165 °C auf 1275°C ledig-

lich eine Zunahme der Korngro3e um 0,1 pm eintritt.

500 -
400 -

300 -

Korndurchmesser [nm]

200 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
1160 1200 1240 1280
HIP Temperatur [°C]
|~ druckfiltrierte Sinter/HIP Proben|

Abb. 4.28: Korndurchmesser Sinter/HIP verdichteter, MgO—dotierter Proben.
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4.2.1.3 FAST /HIP Proben

Wie bei den Spinell Proben auch konnte mittels FAST die benétigte Haltetemperatur
zum Erreichen des Porenabschlusses in den undotierten Aluminiumoxid Proben her-
abgesenkt werden. Relative Dichten groBer 95 % und damit geschlossene Porositét
konnten bei einer Heizrate von 25 K/min bereits bei Temperaturen von 1100 °C einge-
stellt werden. Hierbei bewegte sich die erhaltene Korngréf3e merklich unter 300 nm

(Abb. 4.29).
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Abb. 4.29:Relative Dichte als Funktion der Haltetemperatur bei FAST — 64 MPa,

20 min Haltezeit.

Die heissisostatische Nachverdichtung wurde bei 1250 °C durchgefiihrt. Die Haltezeit
betrug 2 h bei einem Argon Gasdruck von 150 MPa. Abb. 4.30 zeigt, dass weder nach
der FAST Verdichtung noch im Anschluss an die HIP Behandlung abnormales Korn-
wachstum eingetreten ist. Weiterhin waren keine intragranularen Poren erkennbar, le-

diglich kleine Poren an den Trippelpunkten konnten beobachtet werden.
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a) FAST (1100 °C / 20min) b) FAST (1100 °C / 20min) /
HIP (1250 °C / 150MPa /2 h)

Abb. 4.30: Mikrostruktur der FAST verdichteten Aluminiumoxid Proben.

Die quantitative Auswertung der REM Aufnahmen ergab eine Zunahme des ds5) von
0,23 um nach FAST auf einen Wert von 0,94 um im Anschluss an die Nachverdich-
tung (Abb. 4.31). Dies bedeutet einen um den Faktor 4 gréeren Korndurchmesser.

Summenhaufigkeit [%]

Korndurchmesser [um]

— FAST 1100°C/20min
— FAST 1100°C/20min; HIP 1250°C/2h/150MPa

Abb. 4.31: KorngréBenverteilungen nach FAST bzw. und FAST / HIP Verdichtung.

Trotz der geringeren Korngréf3e der FAST Proben lagen im Anschluss an die HIP Be-
handlung grobkornigere Gefiige vor als bei den Proben, welche iiber die Sinter / HIP
Route konsolidiert wurden. Hier lag bei vergleichbarer Sinterdichte eine Korngrof3e
von 0,31 pm vor, welche wéhrend der HIP Verdichtung bei 1260 °C auf 0,54 um zu-

nahm. Somit stieg der Korndurchmesser beim Sinter / HIP lediglich auf das 1,7—fache
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der gesinterten Korngrofle, was zu einer engeren Verteilung der Sinter / HIP Proben
verglichen mit den FAST / HIP Proben fiihrte, obwohl letztere vor der HIP Nachver-

dichtung eine engere Verteilung aufwiesen, wie aus Abb. 4.32 a) hervorgeht.
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Korndurchmesser [um] Korndurchmesser [um]
FAST 1100°C/20min 96,7% rel. D. FAST 1100°C/20min; HIP 1250°C/2h/150MPa
— Sinter 1200°C/1,5h  97,6% rel. D. — Sinter 1200°C/1,5h; HIP 1260°C/1,5h/150MPa
a) vor HIP b) nach HIP

Abb. 4.32: Korngrofenentwicklung gesinterter / FAST verdichteter Proben vor bzw.
nach der HIP Behandlung.

4.2.1.4 Kornwachstumsuntersuchungen an ausgelagerten FAST—Proben

Zur Bestimmung des Kornwachstumsexponenten » wurden Proben mittels FAST bei
1450°C / 5 min / 50 MPa verdichtet, die anschlieend entweder im Sinterofen oder in
der FAST—Anlage unter Wegnahme der mechanischen Last ausgelagert wurden (Abb.
4.33). Zu Beginn der Auslagerung lag im Referenzzustand eine Dichte von 3,96 g/cm?
(99,4 %) und eine AnfangskorngréBe d, = 0,62 um vor. Das sich bei der Auslagerung
zur Minimierung der inneren Grenzflachen vollziehende normale Kornwachstum folgt

der temperaturabhéngigen Arrheniusbeziehung in Gl. 4.6:
d"—dg:k-t-exp(—gj Gl. 4.6
RT 4.

In GI. 4.6 sind ¢ die Zeit, T die absolute Temperatur, R die universelle Gaskonstante

und d die KorngroBe nach der Auslagerung.
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Die thermischen Auslagerungen fanden bei 1450 °C und 1600 °C mit Haltezeiten zwi-
schen 2 und 8 Stunden in der FAST—Anlage bzw. zwischen 6 und 48 Stunden im

Kammerofen statt.

5 . .
e FAST Gliihung in Kammerofen: 6 — 48 h . .
5% a) FAST-Verdichtung mit
e .
© anschlieBender Auslager—
Referenzzustand: .
1450°C / 5min / 50MPa ung in Kammerofen
=>99,4% rel.D.
Zeit
5
T FAST Gliihung in FAST Anlage: 2—-8 h .
53 b) Verdichtung und Aus-
=l .
e lagerung in FAST-Anlage
Zeit

Abb. 4.33: Ablauf der Glithbehandlungen im Kammerofen bzw. in der FAST-Anlage.

GIl. 4.6 lasst sich fiir eine konstante Temperatur zu Gl. 4.7 umformen, anhand der die
Funktionsanpassung zur Ermittlung des Kornwachstumsexponenten n durchgefiihrt

wurde:

1

d=(k"-t+d;)" Gl 4.7
In Abb. 4.34 sind die ermittelten KorngroBen fiir alle durchgefiihrten Auslagerungen
ebenso wie die angepassten Funktionen und die sich daraus ergebenden Werte fiir den
Kornwachstumsexponenten n dargestellt. Weiterhin sind die KorngroBen fiir 6 Stun-
den Gliihzeit in der FAST—Anlage bzw. im Kammerofen hervorgehoben, die zeigen,

dass das Kornwachstum in der FAST—Anlage fiir beide Temperaturen geringfiigig

schneller ablauft.
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Abb. 4.34:Ergebnisse der Gefligeanalysen im Anschluss an die thermischen Be-

handlungen.

Es ist zu sehen, dass der Kornwachstumsexponent n» sowohl im Kammerofen wie auch
mittels FAST verdichtet etwa den Wert 3 betrug. Dieser Wert ist fiir Aluminiumoxid
zu erwarten, gibt jedoch keinen Riickschluss auf den fiir das Kornwachstum mafgebli-

chen Mechanismus [Raha08].

4.2.2 Diskussion
Axial gepresste Sinter / HIP Proben

Zur Herstellung von transparenten Korund Keramiken mit sub—um Gefiige miissen
mehrere Randbedingungen beachtet werden. Zum einen ist es notwendig, ein hochrei-
nes, feines Ausgangspulver zu verwenden, dass sich aufgrund seiner Morphologie und
seines Oberflichen—Chemismus zur Einstellung hoher Packungsdichten eignet. Wei-

terhin muss gewéhrleistet werden, dass zu Anfang des Sinter—Endstadiums das volu-
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men— und korngrenzendiffusionsgesteuerte Kornwachstum gering gehalten wird, in-
dem niedrige Sintertemperaturen gewidhlt werden. Zugleich sollte das Erreichen des
Porenabschlusses moglichst spit erfolgen, was durch eine homogene Porengrof3enver-
teilung erreicht werden kann, um geringes Kornwachstum zu gewéhrleisten. Durch
Zugabe von geeigneten Additiven kann die Korngrenzenmobilitédt kontrolliert und da-
durch das Loslosen der Poren von den Korngrenzen unterbunden werden. Da Al,O;
sehr niedrige Loslichkeiten fiir Fremdionen besitzt, ist es unumgénglich, ein Aus-
gangspulver mit sehr hoher Reinheit zu wéhlen, da ansonsten Segregation von Verun-

reinigungen auftritt [Stuel0].

In der vorliegenden Arbeit wurde MgO als Sinterhilfsmittel verwendet, dessen korn-
wachstumsmindernde Wirkung in der Literatur eingehend untersucht wurde [Sung92,
Wei04, Yama08, Dill07]. Zuriickgefiihrt wurde dieser Einfluss auf unterschiedliche
Mechanismen. Sung et al. fanden mittels EDX und Elektronenstrahlbeugung, dass das
Magnesium sich an den Innenfldchen der Poren anreichert und dadurch die Oberfla-
chendiffusion erhoht wird, wodurch die Mobilitit der Poren erhoht wird, was wieder-
um die Loslosung der Poren von den Korngrenzen verhindert [Sung92]. Gavrilov et al.
zeigten mittels hochauflosender Sekundidrionen—Massenspektroskopie (SIMS), dass
sich in Al,O; mit 500 ppm MgO, welches eine Stunde bei 1650 °C gesintert wurde,
das Magnesium entlang der Korngrenzen anreichert [Gavr99]. Hier fanden sich Kon-
zentrationen an Mg lonen, die um das 400 fache hoher lagen als im Innern der Korner.
Dillon et al. schlossen aus ihren Kornwachstumsuntersuchungen, dass die Minderung
der Korngrenzenmobilitidt durch Anreicherung von Magnesium im Innern der Korn-
grenzen und nicht entlang der Korngrenzen zustande kommt [Dill07]. Abb. 4.16 und
Abb. 4.19 zeigen, dass die Dotierung mit 300 ppm MgO eine Erhdhung der Sintertem-
peraturen um 40 K erfordert, um zu Dichten zu gelangen, die denen der undotierten
Keramik entsprechen. Die Auswahl der MgO Konzentration ist deswegen kritisch, da
zu grofe Mengen an MgO in MgAl,O, Spinell Ausscheidungen an den Tripelpunkten
resultieren und dabei die optischen Eigenschaften nachteilig beeinflusst werden, wie es
in [Chen03] beobachtet wurde. Andererseits fithren zu niedrige MgO Konzentrationen,

insbesondere bei hohen Sintertemperaturen, zu abnormalen Kornwachstum [Wei04].
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Da in den in dieser Arbeit durchgefiihrten Gefiigeuntersuchungen weder abnormales
Kornwachstum noch Spinell Ausscheidungen aufgefunden wurden, kann davon aus-
gegangen werden, dass die verwendete Konzentration von 300 ppm MgO fiir das
TM-DAR Al,O; Pulver und die gewéhlten Prozessparameter bzw. die sich damit ein-
stellenden Korngrofen zweckmifBig ist. Da die Loslichkeit von MgO in Al,O3 mit zu-
nehmender Korngrof3e abnimmt, sind dotierte Aluminiumoxid—Keramiken nicht fiir
den Einsatz bei Temperaturen geeignet, bei denen Kornwachstum nicht ausgeschlos-
sen werden kann. Wei konnte nachweisen, dass in feinkornigem (0,47um) Al,O;
220 ppm MgO loslich sind, dieses sich aber nach 176 stiindiger Gliihbehandlung bei
1150 °C und dem damit verbundenen Kornwachstum auf 0,90 um in Form von Spinell
an den Tripelpunkten ausscheidet [Wei04]. Daher wire bei Verwendung eines grobe-
ren Ausgangspulvers in der vorliegenden Arbeit eine Absenkung der Sinteradditivge-

halts zu beachten gewesen.

Die REM Aufnahmen in Abb. 4.18 und Abb. 4.20 verdeutlichen, dass es sowohl im
dotierten als auch undotierten Aluminiumoxid lokal zu unterschiedlichen Fortschritten
der Verdichtung kommt. In den Ausschnitten sind ca. 800 Korner pro Bild dargestellt.
Wihrend in den weniger gut verdichteten Bereichen etwa 50 Poren pro Aufnahme zu
sehen sind, sind die besser verdichteten Bereiche nahezu porenfrei. Da die Bereiche
hoherer Porositét {iber den gesamten Querschnitt zufillig verteilt aufzufinden waren,
entstanden sie nicht beim Sintervorgang, sondern waren bereits in den Griinkdrpern
vorhanden. Um eine Verbesserung der Homogenitidt der Packungsdichte in den tro-
ckengepressten Griinkdrpern zu erreichen, ist es denkbar, das kaltisostatische Pressen
mehrfach nacheinander durchzufiihren. Die Verwendung von Presshilfsmitteln ist als
kritisch zu erachten, da gewéhrleistet sein muss, dass diese riickstandsfrei ausbrennen,
keine anorganischen Bestandteile enthalten und nicht zur volumenexpansionsbedingter
Rissbildung wihrend des Ausbrennens fithren [Wei05, Krel09]. Eine weitere Verbes-
serung der Griindichte durch einen hoheren CIP Druck wird als wahrscheinlich erach-
tet, konnte aber nicht mittels der vorhandenen Kaltisostat—Presse untersucht werden.
Galusek et al. fanden fiir Magnesium—teilstabilisiertes Zirkonoxid Mg—PSZ, dass die

Griindichten von Probenkorpern, die axial unter 80 MPa gepresst wurden, durch eine
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kaltisostatisches Pressen bis zu Drucken von 1500 MPa stetig ansteigt [Galu99]. Ohne
Auskunft tiber den Partikeldurchmesser wird die Dichte der axial gepressten Griinlinge
mit 2,99 cm?/g angegeben. Anschlieendes CIP unter einem Druck von 600 MPa bzw.
1500 MPa lieferte Griindichten von 3,51 cm®/g bzw. 3,88 cm®/g. Mit ansteigender
Griindichte ergaben sich hieraus Sinterdichten von 5,50 cm®/g, 5,55 cm?®/g und

5,60 cm?/g.

Eine grundsitzliche Nichteignung trockengepresster Proben fiir optische Keramiken
aufgrund geringerer Griindichten oder Partikelkoordination, wie sie in der Literatur
beschrieben wird [Brau06, Krel09], kann aufgrund der in dieser Arbeit gemachten Ge-
fligeuntersuchungen nicht bestétigt werden. Zwar wiesen die trockengepressten Proben
etwas niedrigere Sinterdichten als die nassgeformten auf, was mit der geringeren
Griindichte (55-56 % statt 62—63 %) begriindet werden kann. Allerdings waren die
Korngrofenverteilungen unabhingig von der Formgebung im Anschluss an die HIP

Nachverdichtung gut vergleichbar (Abb. 4.27).
Nassgeformte Sinter / HIP Proben

Obwohl den elektrosterisch—stabilisierten Nassformkorpern ein Polyelektrolyt zuge-
setzt wurde, konnten keine mikrostrukturellen Unterschiede zwischen den sterisch und
den elektrostatisch stabilisierten Proben nach der Sinterung festgestellt werden. Die
geringen Mengen an Verfliissiger konnten offenbar riickstandsfrei ausgebrannt wer-
den. Da die nassgeformten Proben nach der Sinterung keine Bereiche erhohter Porosi-
tat aufwiesen, ist bei diesen Proben davon auszugehen, dass eine Verbesserung der
Partikelkoordination im Griinkorper zu einer Erhéhung der Gefiigehomogenitit nach

der Sinterung gefiihrt hat.

Trotz niedrigerer Sintertemperaturen, die fiir die Einstellung des Porenabschlusses
verglichen mit den trockengepressten Proben notwendig waren, musste bei Dotierung
mit MgO auch bei den nassgeformten Proben oberhalb von 1260 °C nachverdichtet
werden, um die theoretische Dichte zu erreichen (Tab. 4.6 und Tab. 4.7). Wie bei den
trockengepressten Proben konnte bei den nassgeformten Proben auch durch die Dotie-

rung mit MgO das Kornwachstum wihrend der HIP Nachverdichtung kontrolliert
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werden. Das sich einstellende Gefilige war in beiden Fillen gut vergleichbar, wenn un-

ter denselben Bedingungen nachverdichtet wurde (Abb. 4.27).

In Abb. 4.35 sind HIP-temperaturabhingige Korngro3en MgO—dotierter, druckfiltrier-
ter Proben aus der vorliegenden Arbeit vergleichend aufgetragen mit KorngroBen Sol—
Gel geformter Proben gleicher Additivierung wie in [Krel03]. Krell verwendete einen
Ar—Gasdruck von 200 MPa bei einer Haltezeit von 2 h. Gesintert wurde bei 1250 °C
fiir ebenfalls 2 h, woraus sich Sinterdichten von etwa 96 % ergaben. In der vorliegen-
den Arbeit wurden nach anderthalbstiindiger Sinterung bei 1180 °C auch Dichten von
etwa 96 % erreicht. Die HIP Behandlung erfolgte hier unter einem Ar—Gasdruck von
150 MPa. Wihrend in der zitierten Arbeit die HIP-Temperaturen groBtenteils niedri-
ger waren als die Sintertemperatur, lagen in dieser Arbeit die HIP-Temperaturen hoher
als die Sintertemperatur. Geringe Abweichungen konnen sich eventuell aus dem unter-
schiedlichen Verfahren der KorngroBenauswertung (Linienschnittverfahren vs. Korn-

flichenbestimmung mittels Bildanalyse—Software) ergeben.

Die um 40 K niedrigeren Sintertemperaturen der druckfiltrierten im Vergleich zu den
trockengepressten Proben wirkten sich positiv auf das sich einstellende Gefiige aus.
Der Korndurchmesser lag bei einer HIP Temperatur von 1275 °C bei den hohergesin-
terten, trockengepressten Proben um 30 nm hoher als bei den nassgeformten. Eine um
weitere 30 K hohere Sintertemperatur wie sie in [Krel03] zum Einsatz kam, fithrte zu
einem noch stirkeren Kornwachstum wéhrend der HIP Verdichtung. Daher kann ge-
schlossen werden, dass eine Erhdhung des Gasdrucks bei der Nachverdichtung sich
weniger positiv auf die sich einstellende Korngro3e auswirkt als eine Minderung der
Sintertemperatur durch die vorherige Einstellung homogener Griinkdrper hoher Dich-

te.
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Abb. 4.35:mit 300 ppm MgO dotierte Aluminiumoxid—Proben hergestellt mittels

Nass— oder Trockenformgebung.

FAST / HIP Proben

In der Literatur finden sich zahlreiche Untersuchungen zur Minimierung des Korn-
wachstums in FAST verdichteten Proben. Bei diesen Arbeiten werden beinahe aus-
schlieBlich Heizraten > 50 K/min angewandt [Risb95, Zhan02, Zhou04]. Risbud zeig-
te, dass sich sub—um Al,O; Pulver der Handelsbezeichnung Baikowski SM8D dotiert
mit 300 ppm MgO bei einer Heizrate von 400 K/min und einer Haltezeit von 10 min
zu Dichten von 99,2 % verdichten ldsst [Risb95]. Die Primirpartikelgrofle wird mit
300 bis 500 nm angegeben. Das sich einstellende Gefiige wies eine Korngréf3e von

650 nm auf.

Shen fiihrte Untersuchungen an Al,O; Pulver der Handelsbezeichnung der Sasol Cera-
lox APAO0.5 mit einer PartikelgroBBe von 400 nm durch. In [Shen02] werden unter an-
derem der Einfluss der Heizrate, der Haltetemperatur und —zeit untersucht. Es wurde
gefunden, dass im undotierten Aluminiumoxid bei Haltetemperaturen kleiner 1250 °C
das Kornwachstum moderat ist wohingegen bei hoheren Haltetemperaturen das Gefii-
ge sehr schnell vergrobert. Die Heizrate wurde zwischen 50 und 600 K/min variiert,

wobei hohere Heizraten zu feinerem Gefiige bei gleichzeitigem Anstieg der Porositét
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fiilhrten. Unter einer mechanischen Last von 50 MPa wurden Proben erhalten, die bei
einer Haltetemperatur von 1400 °C eine Korngrofle von 9,5 pum besallen, wenn die
Heizrate 50 K/min betrug. Bei einer Heizrate von 370 K/min ergab sich eine Korngro-
e von nur 4 pm. Die vorteilhaften Eigenschaften wie feineres Gefiige und kiirzere
Prozesszeiten im Vergleich zum Heisspressen wurden in dieser Arbeit auf die Generie-
rung eines Plasmas zuriickgefiihrt, welches dafiir sorgt, dass eine Reinigung und Akti-
vierung der Oberfldachen eintritt. Im Widerspruch zu den Ergebnissen in [Shen02] ste-
hen die Ergebnisse von Zhou. In [Zhou04] stieg die Dichte mit zunehmender Heizrate

von 76,6 % bei S0K/min auf 91,3 % bei 300 K/min.

In der vorliegenden Arbeit wurde nicht, wie in der Literatur vielerorts geschehen, ver-
sucht, mittels FAST eine hohe Dichte unter kurzer Prozesszeit einzustellen. Es wurde
vielmehr angestrebt, die Dichte nach FAST auf etwa 95 % zu begrenzen, um in einem
nachfolgenden Verdichtungsschritt in der Heissisostatpresse die Porositédt vollstindig
zu beseitigen. Dieser Ablauf besitzt zwar einen hoheren Aufwand als die direkte Ver-
dichtung in der FAST Anlage, jedoch fiihrte letztere nicht zur vollstindigen Verdich-
tung. Der Porenabschluss konnte unter sehr geringer Zunahme der Korngrof3e realisiert
werden. Das Ausgangspulver besall eine PrimérpartikelgréBe von 150 nm, nach Po-
renabschluss lag ein Gefilige mit einer Korngréf3e von 230 nm vor. Dieses unterschied
sich nur unwesentlich von den in Kapitel 4.2.1.1 ermittelten Korngrofen der gesinter-
ten Aluminiumoxidproben. Im Verlauf der Nachverdichtung stieg unter sonst identi-
schen Bedingungen die Korngrofle in den FAST/HIP Proben jedoch viel stirker an als
es in den Sinter/HIP Proben der Fall war. Letztere besallen Korngréf3en < 0,5 um, bei
den FAST/HIP Proben betrugen diese anndhernd 1 um. Das unterschiedlich stark aus-
gepragte Kornwachstum wihrend der Nachverdichtung kann daher auf zwei Umstén-
den beruhen. Entweder kam es wéihrend FAST zu einer gefligemiBig nicht nachweis-
baren Anreicherung von Kohlenstoff an den Korngrenzen, die im Laufe des HIP zu
stairkerem Kornwachstum fiihrte oder der reduzierende Einfluss der kohlenstoffhalti-
gen Atmosphire in der Prozesskammer fiihrte zu einer hohen Anzahl von Sauerstoff-
leerstellen, die sich wiederum in einem stiarkeren Wachstum der Korner in den FAST

Proben verglichen mit den urspriinglich gleichgroflen Kornern in den gesinterten Pro-
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ben, dullerte. Gliihbehandlungen im Anschluss an die FAST Verdichtung konnten die
Auswirkungen der kohlenstofthaltigen Atmosphére in der Prozesskammer wéhrend
der FAST Verdichtung nicht beseitigen und werden im folgenden Kapitel ,,Optische

Charakterisierung® eingehend diskutiert.
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5 Optische Charakterisierung

In diesem Kapitel werden die Resultate der optischen Charakterisierung sowohl der
Mg—Spinell als auch Korund Proben vorgestellt. Neben den quantitativen Ergebnissen
aus den Transmissionsmessungen werden die Proben auch qualitativ beziiglich ihrer
Farbe bzw. sich eventuell einstellender Verfarbungen beurteilt. Zunichst wird aber der
in Kapitel 1 erlduterte Unterschied zwischen der gesamten Transmission, welche ver-
einfacht ausgedriickt ein MaB3 fiir die Durchldssigkeit eines optischen Fensters fiir
elektromagnetische Wellen darstellt, und der direkten Transmission veranschaulicht.

Letztere gibt an, wie stark Licht beim Durchgang durch ein Fenster gestreut wird.

Bei einem stark streuenden Fenster ist es nicht mdglich, einen in einem Abstand hinter
dem Fenster angeordneten Gegenstand scharf zu erkennen. Objekte mit einem gerin-
gen Abstand zum Fenster konnen jedoch erkannt werden. Falls die Streuung hingegen
gering ist, ist der Gegenstand auch bei groBerem Abstand sichtbar. Anhand Abb. 5.1

und Abb. 5.2 lasst sich dieser Unterschied veranschaulichen:

Abb. 5.1: ALO; Proben auf bedruckter Unterlage.

Die in Abb. 5.1 zu sehenden Scheiben aus Aluminiumoxid befinden sich direkt auf
einer bedruckten Unterlage und sind alle drei zumindest transluzent, da die Schrift, die
sich unmittelbar unter ihnen befindet, gut lesbar ist. Es besteht somit eine hohe Licht-

durchlédssigkeit. Die Proben unterscheiden sich wie folgt: die Probe auf der linken Sei-
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te ist ebenso wie die mittlere Probe 1,1 mm stark, wurde aber unter Zugabe einer Do-
tierung mit 300 ppm MgO verdichtet. Die mittlere wie auch die rechte Probe sind bei-
de undotiert, unterscheiden sich aber in ihrer Dicke. Die rechte Probe ist lediglich
0,8 mm stark, die mittlere hingegen wie bereits erwihnt 1,1 mm. Alle Proben wurden
unter vergleichbaren Bedingungen gesintert und anschlieBend HIP nachverdichtet. Es
kann also — nach Kenntnis der Ausfiihrungen in Kapitel 4.1.1 — erwartet werden, dass
die linke Probe aufgrund ihrer Dotierung ein feineres Gefiige als die beiden anderen
Proben aufweist. Diese beiden sollten sich gefiigemifBig nicht unterscheiden, sondern

lediglich beziiglich ihrer Dicken.

Da zwischen den Proben und der Unterlage kein Abstand besteht, kann anhand Abb.
5.1 nicht auf die Transparenz der Proben geschlossen werden. Daher wurde ein weite-
res Bild aufgenommen, in welchem der Abstand der Proben zum Untergrund 25 mm

betrug.

Abb. 5.2: Al,O3 Proben mit 25 mm Abstand zur bedruckten Unterlage.

Die Probe auf der linken Seite ist transparent, die mittlere hingegen transluzent. Das
verdeutlicht, dass die dotierte Probe tatsdchlich ein feineres Gefiige als die beiden un-
dotierten besitzt, da sie trotz einer Dicke von 1,1 mm und ihrer inhdrenten Doppelbre-
chung transparent erscheint. Die Probe auf der rechten Seite erscheint ebenfalls trans-
parent, obwohl sie eine groberes Gefiige besitzt (ds) = 0,8 pm) aber dafiir etwa 25 % in

der Dicke reduziert wurde. Dieser Effekt beruht auf der Begebenheit, dass die RIT,
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welche einen Indikator fiir die Transparenz darstellt, nach Gl. 2.7 umgekehrt exponen-
tiell mit der Dicke abnimmt. Ein hoher RIT—Wert ist daher eine notwendige Bedin-

gung fiir eine gute Transparenz.

5.1 Mg-Spinell

5.1.1 Sinter/HIP

5.1.1.1 Axial gepresste Proben

Zur Abschitzung der Reproduzierbarkeit von Transmissionsspektren von Probenkor-
pern mit identischer Herstellungsroute wurden zwei Proben charakterisiert, die in se-
paraten Sinterfahrten bei 1500 °C/1h erhalten wurden und anschlieBend bei
1750 °C /2 h unter 150 MPa Argon nachverdichtet wurden. Die Graphen in Abb. 5.3
zeigen die Spektren der gesamten (oben) und direkten (unten) Transmissionen dieser
Proben. Die Verldufe der beiden Kurven sind nahezu identisch. Marginale Unterschie-
de ergeben sich beispielsweise aus variierenden Griindichten, der Temperaturvertei-
lung im Sinterofen, variierender Oberflichenqualititen und zufdlliger temperaturbe-

dingter Messabweichungen des Spektralphotometers.

Bei allen Messungen der gesamten Transmission wurde mit zwei Detektoren gearbei-
tet. Flir Wellenldngen im UV- und im sichtbaren Bereich kam ein PMT-Detektor
(Photomultiplier Tube) zum Einsatz, der Arbeitsbereiche des PbS Detektors hingegen
lag im nahen Infrarotbereich. Daher kam es im Bereich von 850 nm bis 900 nm, in
dem ein Wechsel vom PMT- zum PbS—Detektor stattfand, zu leichten Verzerrungen
der Messergebnisse, die sich auch in den Diagrammen wiederfinden. Dieser kleine
Frequenzbereich wurde im Anschluss an die Messungen manuell durch Auslassen von
Datenpunkten mit besonders groBBer Abweichung geglittet und besitzt deswegen keine

quantitative Aussagekraft.
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Abb. 5.3: Transmissionsspektren zweier Mg—Spinell Proben identischer Herstellung.

Einfluss der Probendicke

In Abb. 5.4 sind die Spektren dreier Proben dargestellt, die ebenfalls bei 1500 °C/ 1 h
gesintert und anschlieBend bei 1750 °C /2 h unter 150 MPa Argon nachverdichtet
wurden. Diese Proben unterscheiden sich allerdings beziiglich ihrer Dicken. Das
Transmissionsspektrum der Probe mit einer Dicke von 4,1 mm besitzt hohere Werte
als die 5,8 mm starke Probe, die Probe mit einer Dicke von 3,5 mm weist erwartungs-

gemal den hochsten Verlauf innerhalb dieses Vergleichs auf.
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Abb. 5.4: Transmissionsspektren dreier Mg—Spinell Proben identischer Herstellung

mit Dicken zwischen 3,5 mm und 5,8 mm.

Auffallend ist, dass die dickenabhidngige Abnahme der Transmission im sichtbaren
Wellenldngenbereich stéirker ist als fiir grolere Wellenldngen. Dies liegt zum einen
daran, dass die spiegelnde Reflektion brechzahlabhingig mit abnehmender Wellenlin-
ge steigt (Gl. 2.8 und GI. 2.9) und dadurch die RIT nach GI. 5.1 abnimmt. Des Weite-
ren kommen verfarbungsbedingte, absorptive Wechselwirkungen der eintreffenden
elektromagnetischen Strahlung mit den Gitterschwingungen schwicher zum Tragen
als kurzwelligere Wechselwirkungen mit den elektronischen Schwingungen im sicht-

baren Bereich.

RIT =(1-R,)-exp(—y-d) Gl. 5.1
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Fiir Mg—Spinell kann mit einer Brechzahl » von 1,712 der Reflektionsgrad R, in GI.

5.2 berechnet werden zu

2
()
Ro=——2"2%1 0129, GL 52

S 2
1,712 -1
1+
1,712 +1

Aus Abb. 5.4 b) ist fiir die Probe mit der Dicke d; = 3,5 mm bei einer Wellenldnge von

A =400 nm ecine direkte Transmission von 57,4 % abzulesen. Durch Einsetzen in GI.

2.7 ergibt sich der Streukoeffizient y zu:

Gl 53

RIT
—In
( ij -1
y = — =0,1223mm™ .

Setzt man wiederum in Gl. 2.7 eine Dicke d> = 4,1 mm ein, so erhilt man die RIT zu:
RIT = (1-0,129)- exp(~ 0,1223mm™" - 4,lmm) = 0,533 = 53,3%. Gl. 5.4

Dieser berechnete Wert stimmt gut mit dem experimentell erhaltenen Wert der direk-
ten Transmission von 55,4 % fiir die 4,1 mm starke Probe bei 400 nm tiberein. Fiir die
5,8 mm dicke Probe ergibt sich durch entsprechende Vorgehensweise ein berechneter
RIT-Wert von 43,6 %, der wiederum gut mit dem experimentell erhaltenen Wert von
43,3 % korreliert. Anhand dieser Validierung und der in Abb. 5.3 gezeigten Reprodu-
zierbarkeit der Spektren von Proben gleicher Herstellroute und Geometrie kann ge-
schlossen werden, dass die Spektralphotometrie eine geeignete Methode zur verglei-
chenden Charakterisierung der Transmissionseigenschaften von keramischen Proben

darstellt.

Einfluss des Pulverbetts wihrend der Sinterung

Es wurden Sinterungen in Pulverbetten durchgefiihrt, um deren Einfluss auf die in

Kap. 4.1.1 vorgestellten Gefligeinhomogenitidten zu untersuchen. Die zuvor uniaxial
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gepressten und CIP nachverdichteten Proben wurden zu diesem Zweck in separaten
Sinterfahrten in Pulverbetten aus Mg—Spinell, Al,O; und aus MgO gesintert. Das je-
weilige Pulverbett samt Probe befand sich hierfiir in einem Tiegel aus Aluminiumoxid.
Als Referenz diente eine Probe, die im Tiegel ohne Pulverbett gesintert wurde. Die
Proben innerhalb dieser Reihe besa3en alle eine Dicke von 4,1 mm. Die Spektren die-

ser vier Proben sind in Abb. 5.5 dargestellt.
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Abb. 5.5: Transmissionsspektren von Mg—Spinell Proben gesintert in unterschiedli-

chen Pulverbetten, Probendicke jeweils 4,1 mm.

Die Sinterung im MgAl,O, Pulverbett wurde durchgefiihrt, um zu priifen, inwieweit
die Inhomogenititen der Sinter / HIP Proben auf eine Kontamination wihrend der
Verdichtung im Kammerofen zuriickzufiihren sind. Das Spinell-Pulverbett diente in

diesen Versuchen als Gettermaterial. Mogliche Quellen fiir Verunreinigungen, die auf-
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treten konnen, sind zum einen die Faserisolierung des Ofens und zum anderen die
MoSi,—Heizelemente, deren Oberflache aus einer Siliziumoxidschicht besteht. Das fiir
das Bett eingesetzte Pulver entsprach dem fiir die Probenherstellung zum Einsatz ge-

kommenen Spinell Pulver mit einer spezifischen Oberfliche von 30 m?%/g.

Die Versuche mit MgO bzw. Al,O; Pulverbett wurden durchgefiihrt, um zu untersu-
chen, ob die Spinellstochiometrie fiir das Auftreten der in Kap. 4.1 gezeigten Inhomo-
genitdten verantwortlich ist. Das Pulverbett bestand aus hochreinem MgO Pulver mit
einer spezifischen Oberflache von 32 m?/g (500A, UBE Material Ind.) bzw. aus einem
hochreinen Al,O; Pulver mit einer spezfischen Oberfliche von 12 m%*/g (TM-DAR,

Taimei Chemicals).

Die Transmissionsspektren der drei Proben, die in Pulverbetten gesintert wurden, sind
anndhernd identisch mit dem Spektrum der Referenzprobe, welches ohne Pulverbett
gesintert wurde. Auch konnten mit bloBem Auge keine Unterschiede im Ausmal} der
Inhomogenitiaten durch die Verwendung unterschiedlicher Pulverbette festgestellt
werden. Daher ist es unwahrscheinlich, dass geringe Abweichungen in der Stochio-
metrie, wie sie durch die Abdampfung von MgO entstehen koénnen (vgl. Kap. 2.1.1),
fiir die Entstehung dieser Inhomogenititen verantwortlich sind. Eine Kontamination
der Proben durch die im Ofenraum befindlichen Heizelemente aus MoSi, ist ebenfalls
nicht wahrscheinlich, da die Verwendung eines Pulverbettes aus MgAl,O, wirkungslos

blieb.
Einfluss von Aluminiumoxid—Wolle wihrend der Sinterung auf die Probenfarbe

Es wurde eine Sinterung in einem Mg—Spinell-Pulverbett entsprechend dem vorange-
gangenen Absatz durchgefiihrt, bei dem Aluminiumoxid—Wolle zum Einsatz kam.
Dies diente dazu, eine Aufwirbelung des Pulverbetts wéihrend des Sinter / HIP Zyklu-
ses zu unterbinden. Die Aluminiumoxid—Wolle (Altra B97 HA, Firma RATH) bestand
laut Herstellerdatenblatt aus 97 % Al,Oz; und 3 % Si10,. Zwischen der Probe und der

Aluminiumoxid—Wolle befand sich das Pulverbett mit einer Hohe von 15 mm.

Der SiO,—Anteil in der Wolle fiihrte dazu, dass die Mg—Spinell Probe im Anschluss an
die HIP Nachverdichtung eine gelbliche Farbe aufwies (Abb. 5.6).
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Abb. 5.6: Mg—Spinell ohne (links) und mit Al,O; Wolle gesintert.

Die Verfarbung hatte einen Einfluss auf die Spektren der gesamten und der direkten

Transmission und filihrte zu einer Zunahme der absorptionsbedingten Verluste. Dies ist

besonders ausgeprigt fiir die direkte Transmission (Abb. 5.7 b) zu erkennen:
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Abb. 5.7: Spektren von Mg—Spinell ohne / mit Aluminiumoxid—Wolle gesintert.
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Bei einer Wellenldnge von 400 nm halbierte sich die direkte Transmission nahezu von

57 % (Referenz) auf 27 % (mit Aluminiumoxid—Wolle).

Fiir Wellenldngen im NIR Bereich des Spektrums (> 1,5 um) sind die absorptionsbe-

dingten Minderungen der Transmission nicht so stark wie im sichtbaren Bereich.

Aufgrund dieser Transmissionsabnahme wurde wihrend der folgenden Sinterfahrten

keine Aluminiumoxidwolle eingesetzt.

5.1.1.2 Schlickergegossene Proben

Die nassgeformten Proben nahmen im Laufe der HIP Nachverdichtung einen gelb-
lich—beigen Farbton an. Da die Proben nach der Formgebung zusammen mit den tro-
ckengepressten Proben gesintert und nachverdichtet wurden und die trockengepressten
Proben diese Verfiarbung nicht aufwiesen, kann daraus geschlossen werden, dass die
Verunreinigungen, die zur Verfarbung der nassgeformten Proben fiihrten, wéihrend der
Formgebung oder bereits wihrend der Autbereitung in der Planetenkugelmiihle einge-
bracht wurden. Im letzteren Fall wére der Abrieb der artfremden Mahlaggregate ver-
antwortlich fiir den gelblichen Farbton der Probe. Abb. 5.8 zeigt die Transmissions-
spektren einer nassgeformten Probe mit einer Dicke von 2,1 mm und einer trockenge-
pressten Probe mit einer Dicke von 3,0 mm. Die Zunahme des Rauschens bei der tro-
ckengepressten Probe ldsst sich dadurch erkldren, dass der Durchmesser dieser Probe
lediglich 15 mm betrug und daher mit einer zusitzlichen Blende gearbeitet werden
musste, weswegen die Signalstirke abnahm bzw. der Anteil des Rauschens am Signal
anstieg. Die Spektren der trockengepressten Proben lagen fiir groBe Wellenldngen un-
terhalb der Spektren der nassgeformten Proben. Fiir sehr kleine Wellenldngen waren
die gesamte (A < 395 nm) bzw. die direkte (A < 510 nm) Transmissionen absorptions-

bedingt bei den nassgeformten Proben niedriger.

Um auszuschlieBen, dass das wihrend der Formgebung eingesetzte organische Trenn-
mittel, welches ein Anhaften des Filterkuchens an die Formwand unterbindet, Verun-
reinigungen enthélt, die vom Schlicker aufgenommen werden und fiir die Verfarbung
verantwortlich sein konnten, wurden Formkorper ohne Einsatz eines Trennmittels her-

gestellt. Die so erhaltenen Formkorper brachen bei der Entnahme aus der Druckfiltra-
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tionsmatrize und besalen nach der Sinter / HIP Verdichtung abermals eine Gelbfar-
bung. Somit ist der beim Mahlen zustandegekommene Abrieb verantwortlich fiir

Gelbverfarbung der nassgeformten Proben und die damit verbundene Absorption.
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Abb. 5.8: Nassgeformte bzw. trockengepresste Proben, Probendicke 2,1 mm bzw.

3,0 mm.

5.1.2 FAST

Samtliche Proben, die mittels FAST verdichtet wurden, wiesen eine starke dunkle Ver-
farbung auf. Diese Verfiarbung dnderte sich nur unmerklich in ihrer Intensitdt wihrend
der HIP Nachverdichtung. Deutlich verbessert durch die Nachverdichtung wurde hin-
gegen die Transparenz (Abb. 5.9).
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a) Nach FAST b) Nach FAST / HIP

Abb. 5.9: FAST (links) und FAST / HIP (rechts) Probe.

Mit dem Ziel, das Ausmal} dieser Verfarbungen zu reduzieren, wurden sowohl vor
(Abb. 5.10) als auch nach (Abb. 5.11) erfolgter HIP Nachverdichtung mehrstiindige
Gliihbehandlungen an Luft durchgefiihrt. Es wurde bei 1100 °C und bei 1300 °C je-
weils fiir 6 Stunden gegliiht. In Abb. 5.10 ist zu sehen, dass die Glithbehandlungen

eine Schwarzfarbung der Proben im Laufe der HIP Verdichtung nicht unterbanden.

Referenz, Glahung bei Glahung bei
ungegliht 1100°C / 6h 1300°C / 6h

a) Variierende Glithbehandlungen vor der b) Segmente aus Abb. 5.10 a) nach HIP
HIP Verdichtung

Abb. 5.10: Glithbehandlungen an Segmenten einer FAST Probe.

Bei den Gliihbehandlungen nach erfolgter HIP Verdichtung musste darauf geachtet
werden, dass die Temperatur nicht zu hoch gewéhlt wird, damit zum einen starkes

Kornwachstum vermieden wird und zum anderen der Poreninnendruck nicht tiber-
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maBig ansteigt. Ein Anstieg des Poreninnendrucks kann zu einer Aufweitung der Po-
ren fithren, was entsprechend dem Verlauf in Gl. 2.14 zur Reduktion der direkten
Transmission fiihrt und bei anhaltend hohen Temperaturen auch makroskopische

Auswirkungen hat, wie die Aufwolbungen der Probe in Abb. 5.11 a) zeigen:

a) Mg—Spinell nach HIP an Luft gegliiht, b) Mg—Spinell nach HIP an Luft gegliiht,
1500°C/12h 1350°C/24h

Abb. 5.11; Glihversuche an FAST Proben nach HIP

Die Probe in Abb. 5.11 b) wurde im Anschluss an die HIP Nachverdichtung jeweils
24 Stunden bei 1250 °C, 1300 °C und 1350 °C in Luft gegliiht. Die Gliihbehandlungen
fiihrten zu keinem merklichen Riickgang der Verfarbung, jedoch kam es im Laufe der
letzten Glithbehandlung zu einer Aufweitung der Poren, so dass bereichsweise ein

Ubergang von transluzent—dunkel nach opak—weil3 auftrat.

Da die Gliihbehandlungen nicht zur Verbesserung der optischen Eigenschaften fiihr-
ten, wurden die Transmissionsmessungen an Proben durchgefiihrt, die nicht gegliiht
waren. In Abb. 5.12 sind die Spektren zweier Proben dargestellt, die ausschlieBlich

FAST verdichtet wurden und einer Probe, die zuséitzlich HIP nachverdichtet wurde.
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Abb. 5.12: FAST Proben, Probendicke 1,7 mm.

Die Dichten der FAST Proben betrugen 99,72% (1250 °C /20 min/ 88 MPa) bzw.
99,71% (1450 °C /15 min / 88 MPa). Fiir die FAST (1220 °C/ 15 min/ 88 MPa) /
HIP (1750 °C /2 h/ 150 MPa) Probe wurde eine Dichte von 99,98 % ermittelt.

Es ist ersichtlich, dass die HIP Nachverdichtung auch bei Proben, die mittels FAST
erhalten wurden, zu einer merklichen Steigerung sowohl der gesamten als auch der
direkten Transmission fiihrte. Von den beiden FAST Proben, die nicht HIP nachver-
dichtet wurden, besitzt die Probe mit der niedrigeren Haltetemperatur bei gleicher
Dichte eine etwas bessere Gesamttransmission im Nahen Infrarotbereich. Fiir Wellen-
langen < 1 um verlaufen die Spektren der gesamten wie auch der direkten Transmissi-
on dieser beiden Proben sehr dhnlich. Ferner ist zu sehen, dass die Transmissionswerte

aller FAST und FAST / HIP Proben insbesondere im sichtbaren Wellenldngenbereich
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deutlich unter den Werten der in Abschnitt 5.1.1 vorgestellten Ergebnisse der Sin-
ter / HIP Proben liegen.

Die Ergebnisse zeigen, dass weder die Glithbehandlungen vor der HIP Nachverdich-
tung noch diejenigen im Anschluss daran eine geeignete Mallnahme darstellten, um
die Verfarbungen der FAST Proben zu reduzieren. Es muss daher bereits wihrend der
Verdichtung darauf geachtet werden, dass keine kohlenstofthaltige Atmosphére vor-
liegt. Dies ist bei der FAST Verdichtung durch den Einsatz des Graphitwerkzeugs
nicht zu vermeiden. Metallische Werkzeuge sind aufgrund der hohen geforderten Ar-
beitstemperaturen wenig geeignet und der Einsatz von Werkzeugen bestehend aus ke-
ramischen Kristallgemischen mit einem Anteil an elektrisch leitfahiger MoSi, oder
Ti(C,N) Phase erscheint aufgrund deren geringer Thermoschockwiderstéinde nicht er-
folgversprechend.

In unvollstindig verdichteten FAST Proben traten Dichtegradienten auf. In Kap. 1
wurde erldutert, dass es vorteilhaft ist, die Sinterung bzw. die FAST Verdichtung kurz
nach Porenabschluss abzubrechen und die Endverdichtung unter Gasdruck in der HIP
abzuschlieBen. Daher wurden jeweils zwei Proben mit Dichten von 97,5 %
(1380 °C/ 64 MPa /2 min) und 98,0 % (1400 °C/ 64 MPa /2 min) in der FAST An-
lage verdichtet und anschlieBend bis zum Erreichen der theoretischen Dichte HIP
nachverdichtet (1490 °C / 150 MPa /2 h). Obwohl der Unterschied der relativen Dich-
ten nach FAST bei 1380 °C und bei 1400 °C lediglich 0,5 % betrug, trat reproduzier-
bar an jeweils beiden Probenkorpern ein Verzug der Proben mit niedrigerer Dichte

wéhrend der HIP Nachverdichtung auf (Abb. 5.13).

Probe __ Probe
FAST bis 98,0 % rel.D. FAST bis 97,5 % rel.D.
anschlieend HIP anschlielend HIP

Abb. 5.13: Verzug von FAST Probe durch HIP.
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Folglich ist es bei FAST verdichteten Proben notwendig, hohere Dichten vor Beginn
der HIP Verdichtung einzustellen, um einen Verzug zu verhindern oder den entstehen-

den Verzug durch eine schleifende Hartbearbeitung zu beseitigen.

5.2 Korund

5.2.1 Sinter/HIP

5.2.1.1 Axial gepresste Proben

Die Transmissionsspektren in Abb. 5.14 wurden an identisch hergestellten Proben un-
terschiedlicher Hohe aufgenommen. Die diinnere der beiden Proben ist 0,8 mm stark,
die Dicke der zweiten Probe betrdagt 1,1 mm. Um zu gewéhrleisten, dass keine dicken-
abhingigen FEinfliisse in die Gefiigeentwicklung eingebracht wurden, wurden samtli-
che Aluminiumoxid Proben mit einer Dicke von 3 mm verdichtet. Thre endgiiltige Di-

cke erhielten die Proben wihrend der anschlieBenden Hartbearbeitung.

In Abb. 5.14 ist, wie auch bei den Spinell Proben, eine Abnahme der direkten Trans-
mission mit zunehmender Probendicke zu erkennen. Ferner tritt im Gegensatz zu Spi-
nell eine starke Abnahme der direkten Transmission fiir Wellenldngen im sichtbaren
Bereich auf. Dieses Verhalten ist auf die in Gl. 2.14 beschriebene Abhéngigkeit des

Streukoeffizienten Cy., von der Wellenldnge 4,:  Ci. ~ (1/4,,)* zuriickzufiihren.

Die gesamte Transmission der Aluminiumoxid—Probe zeigte hingegen eine geringe
Abnahme mit ansteigender Probendicke, was darauf zuriickgefiihrt werden kann, dass
die doppelbrechungsbedingte Vorwiartsstreuung nicht das Ausmal3 der Lichtdurchlis-
sigkeit beeinflusst und die Transmissionsverluste aufgrund von Korngrenzenreflektion
in polykristallinem Aluminiumoxid vernachlédssigt werden konnen. Fiir eine 1 mm di-
cke Scheibe ergeben sich bei einer Korngréfe von 0,5 pum m = 2000 Korngrenzenpas-
sagen des Lichts zwischen beiden Probenstirnflichen, woraus nach der in [Apet03]

aufgestellten Néaherung fiir die maximale Korngrenzenreflektion R,,,, folgt:
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Abb. 5.14: Transmissionsspektren zweier Aluminiumoxid Proben unterschiedlicher

Dicke.

R, ~1-(1-R )" =0,00995. Gl 5.5

max

Die an den Korngrenzen auftretende Reflektion R, ist somit sehr gering, obwohl die
Reflektion zwischen zwei benachbarten Korern R, bei dieser Abschétzung mit 5-107
angenommen wurde, was dem maximal mdglichen Brechzahlunterschied von

An = 0,008 entspricht.

Aus den Ergebnissen der Dichtebestimmungen in Tab. 4.6 ging hervor, dass fiir eine
vollstdndige Nachverdichtung von o—Aluminiumoxid unter Wirkung eines Gasdrucks
von 150 MPa eine HIP Temperatur von mehr als 1200 °C notwendig war. Die Trans-

missionsmessungen von identisch gesinterten Proben mit HIP Temperaturen im Be-
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reich von 1200 °C bestdtigen, dass fiir HIP Temperaturen kleiner 1200 °C keine voll-
standige Verdichtung eintrat (Abb. 5.15):
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Abb. 5.15: Transmissionsspektren von Aluminiumoxid Proben mit unterschiedlichen

HIP Temperaturen.

Aus Abb. 5.15 kann geschlossen werden, dass bei Proben mit marginal unterschiedli-
chen Dichten erhebliche Abweichungen in den Transmissionsspektren auftreten kon-
nen. Fiir Proben, die bei 1165 °C, 1195 °C bzw. 1275 °C HIP nachverdichtet wurden,
ergaben sich Dichten von 3,983 g/cm?, 3,984 g/cm? bzw. 3,989 g/cm?. Hieraus ergaben
sich direkte Transmissionswerte von 29,3 %, 29,3 % bzw. 33,6 % (1= 640 nm). Es
muss an dieser Stelle erneut erwihnt werden, dass die experimentell ermittelten Dich-
tewerte mit einer Messunsicherheit behaftet sind, sie aber dennoch geeignet erschei-

nen, um sie untereinander zu vergleichen.
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In Abb. 4.20 war qualitativ und in Abb. 4.22 quantitativ zu erkennen gewesen, dass
eine Dotierung mit 300 ppm MgO zur Minderung des Kornwachstums wihrend der
Nachverdichtung beitrdagt und gleichzeitig mit einem steileren Anstieg der Korngro-
Benverteilung einhergeht: im Anschluss an eine HIP Nachverdichtung lag ein ds) Wert
(mit MgO) von 0,41 pum statt einem d5) (ohne MgO) von 0,74 um vor. Die Dicken der
beiden folgenden Proben betrugen jeweils 1,1 mm. Beide wurden vollstindig verdich-

tet. Eine der Proben enthélt 300 ppm MgO, die zweite wurde nicht dotiert:
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Abb. 5.16:Einfluss der Dotierung auf die optischen Eigenschaften, 450 (mit
MgO) = 0,41 um, d50 (undotiert) = 0,74 pm.

In den Transmissionsmessungen in Abb. 5.16 ist zu sehen, dass die Dotierung mit
MgO und die damit verbundene Hemmung des Kornwachstums zu einer erheblichen

Verbesserung der direkten Transmission bei Wellenldngen > 450 nm fiihrt: bei einer
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Wellenldnge 4 von 640 nm wurden im undotierten Al,O3 17 % gemessen, wihrend bei
Zugabe von MgO eine direkte Transmission von 26 % vorlag. Auffallend ist gleichzei-
tig, dass die Gesamttransmission im undotierten Fall hoher lag als bei der dotierten
Probe. Eine mogliche Erklarung fiir dieses Verhalten ist die in der Literatur beschrie-
bene zunehmende Absorption durch die Anreicherung der Korngrenzen mit Magnesi-
um und die damit verbundene Erhohung der Sauerstoffleerstellenkonzentration bei
Zugabe von MgO als Sinterhilfsmittel [Wei104]. Dies konnte auch die Ursache fiir die
etwas hohere direkte Transmission undotierter Proben bei kleinen Wellenldngen
<450 nm sein, da im UV—-Bereich bereits kleinste Mengen an Verunreinigungen bzw.
an definiert beigegebene Zusitzen die Elektronenanregung begiinstigen. Ferner ist da-
mit zu rechnen, dass der Mahlabrieb durch die 15 miniitige Aufbereitung in der Plane-
tenkugelmiihle, wie beim Spinell gezeigt, auch bei Aluminiumoxid zu einer Zunahme
der Absorption fiihrt. Dies wurde insbesondere wihrend der Kontrastierung der Korn-
grenzen bei der thermischen Atzung sichtbar. Die zuvor farblos erscheinenden Proben
erhielten wéahrend der Gliihbehandlung im Kammerofen einen dunkelbeigen Farbton.
Da diese Verfirbung im Laufe des thermischen Atzens nicht bei den axialverpressten
Proben auftrat, ist davon auszugehen, dass der Abrieb der ZrO, Mahlaggregate hierfiir
verantwortlich ist. Weil die Verfarbung auch bei den elektrostatisch stabilisierten Pro-
ben bestand, kann ausgeschlossen werden, dass der bei der sterischen Stabilisierung
zum Einsatz gekommene Polyelektrolyt verantwortlich ist. Somit konkurrierten die
Auswirkungen der zunehmenden Absorption und die Kornvergroberung in doppelbre-

chendem o—Aluminiumoxid als transmissionsmindernde Mechanismen miteinander.

5.2.1.2 Durch Nassformgebung erhaltene Proben

Die Dicken der nassgeformten Proben betrugen vor der Hartbearbeitung ebenfalls
3 mm. Mithilfe von Diamantschleifscheiben wurden die endgiiltigen Dicken auf einer
Flachschleifmaschine eingestellt. Die Transmissionsspektren in Abb. 5.17 wurden an
Proben durchgefiihrt, die aus der Druckfiltration hervorgingen und im préparierten
Zustand 0,6 mm, 0,9 mm bzw. 1,1 mm stark waren. Die Sinterung bei 1180 °C fiihrte

nach einer 90 miniitigen Haltezeit zu einer relativen Dichte von 95,5 %. Die anschlie-
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Bende HIP Nachverdichtung erfolgte bei 1275 °C / 150 MPa und war nach 2 Stunden
abgeschlossen. Die Abnahme der gesamten Transmission mit zunehmender Probendi-
cke von 76,8 % auf 73,5 % ist erneut viel geringer ausgeprigt, als die Minderung der

direkten Transmission von 42,7 % auf 25,9 %.
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Abb. 5.17: Einfluss der Dicke auf die optischen Eigenschaften.

Die nachfolgenden Spektren zeigen, dass auch bei den druckfiltrierten Proben HIP
Temperaturen von mehr als 1200 °C notwendig waren, um eine vollstindige Verdich-
tung einzustellen: die gesamte Transmission nahm kontinuierlich mit Anstieg der HIP
Temperatur von 1165 °C bis 1275 °C zu. Wihrend sich fiir Wellenldngen im nahen
Infrarot Bereich nur geringe Unterschiede der Transmission ergaben, lagen die Spekt-
ren fir Wellenldngen < 1000 nm merklich auseinander. Das Spektrum der direkten

Transmission der bei 1275 °C nachverdichteten Probe iiberstieg die Spektren der bei
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niedrigeren Temperaturen nachverdichteten Proben ebenfalls merklich: fiir rotes Licht
(640 nm) lag die Transmission der 1275 °C Probe mit 40 % doppelt so hoch wie bei
den Proben, die bei 1195 °C bzw. 1165 °C nachverdichtet wurden.
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Abb. 5.18: Druckfiltrierte a—Aluminiumoxid Proben bei unterschiedlichen HIP Tem-

peraturen nachverdichtet.

Neben der Druckfiltration kam auch die Nassformgebung durch Gipsguss zum Ein-
satz. In Abb. 5.19 werden eine druckfiltrierte und eine auf Gips abgegossene Probe
(Jjeweils mit MgO dotiert) miteinander verglichen. Beide Proben wurden bei

1275 °C / 150 MPa nachverdichtet und mit einer Dicke von 0,8 mm charakterisiert.

Die hohere Transmission der auf Gips abgegossenen Probe lésst sich nicht auf eine
geringere Absorption zuriickfiihren, da beide aus demselben Schlicker erhalten wurden

und wihrend der Formgebung mit den gleichen Filtrationsmembranen und Trennmit-
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teln in Kontakt standen. Da die Korngréf3en der druckfiltrierten und der auf Gips ab-
gegossenen Probenkorper, wie in Kap. 4.2 gezeigt, sehr gut iibereinstimmen, kommt
nur die Porositdt bzw. die Porenradienverteilung als Ursache fiir die hohere Transmis-

sion der auf Gips abgegossenen Proben in Betracht.
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Abb. 5.19: Aluminiumoxid Proben hergestellt mithilfe der Druckfiltration und des

Gipsgusses.

5.2.2 FAST/HIP

Obwohl FAST verdichtete Proben transluzent erscheinen konnen, ist eine HIP Nach-
verdichtung zweckméBig, da trotz der hohen angewandten Last keine vollstindige
Verdichtung in der FAST Anlage erreicht werden konnte. Die nachfolgend dargestell-
ten Spektren gehoren zu FAST Proben mit einer Dicke d=0,7mm, die bei
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1160 °C /96 MPa /20 min verdichtet wurden. Eine der beiden Proben wurde an-
schlieBend einer HIP Nachverdichtung bei 1250°C/2h unter Einwirkung von
150 MPa Argon unterzogen. Diese Probe besitzt sowohl eine hohere gesamte als auch
direkte Transmission im ganzen charakterisierten Wellenldngenbereich (Abb. 5.20).
Dies ist ein Nachweis dafiir, dass die Verdichtung in der FAST Anlage trotz der hohen

Last und der vergleichsweise langen Haltezeit nicht abgeschlossen werden konnte.
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Abb. 5.20: Transmissionsspektren von FAST Probe ohne bzw. mit HIP Nachverdich-
tung.

Die direkte Transmission stieg wihrend der Nachverdichtung von 5,3 % auf 18,0 % an
(A =640 nm). Da die gesamte Transmission ebenfalls stark zunahm (von 43,3 % auf
54,2 %), ist davon auszugehen, dass im Anschluss an die FAST Verdichtung die Ra-

dien der verbliebenen Poren hinreichend gro3 waren, um ein erhebliches Ausmal} an
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diffuser Streuung zu verursachen. Diese konnten jedoch, wie die Transmissionsspekt-

ren der HIP nachverdichteten Probe zeigen, effektiv beseitigt werden.

Ahnlich den Spinell Proben besaBen die Aluminiumoxid Proben nach der Verdichtung
mittels FAST eine dunkle Farbe. Qualitativ beurteilt scheint die abtrdagliche Wirkung
dieser Verfarbung nicht besonders gravierend zu sein, da in beiden Féllen Gegenstinde
in grofBerer Entfernung zur transparenten Probe gut identifiziert werden konnten (Abb.

5.21).

a) Sinter / HIP b) FAST / HIP

Abb. 5.21:Im Kammerofen gesinterte Probe (links) und mittels FAST erhaltene Pro-
be (rechts).

Die vergleichende Gegeniiberstellung einer Sinter / HIP und einer FAST / HIP Probe
in Abb. 5.22 zeigen indes, dass die Transmission der Sinter / HIP Probe im sichtbaren

Wellenldangenbereich nahezu doppelt so gro3 war, wie die der FAST / HIP Probe.
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Abb. 5.22: Optische Eigenschaften von Sinter/HIP bzw. FAST/HIP Proben.

5.3 Diskussion der optischen Eigenschaften von Mg-Spinell und

Aluminiumoxid
Mg—Spinell
Sinter / HIP

Maca verwendete in [Maca06] das gleiche Ausgangspulver wie in der vorliegenden
Arbeit. Dort wurden kaltisostatisch gepresste Formkorper iiber die Sinter / HIP Route
verdichtet und anschlieBend optisch charakterisiert. Die Sinterungen fanden unter Va-
riation der Haltezeit bei 1550 — 1600°C statt, nachverdichtet wurde fiir eine Stunde bei
1500°C unter einem Gasdruck von 200 MPa. Maca ermittelte die besten Trans-
missionswerte an Proben, bei denen die Vorsinterung direkt nach Erreichen des Poren-

abschlusses erreicht wurde. Im Anschluss an die Nachverdichtung wurde eine In—line
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Transmission (Probendicke d = 1,1 mm, Wellenldnge 4 = 640 nm) von 60,2 % gemes-
sen, wenn die Haltezeit in der Sinterstufe 5 min betrug (94,9 % rel. Dichte). Eine Ver-
langerung der Haltezeit auf 1 h flihrte zu Proben mit einer In—line Transmission von
lediglich 37,9 %. Die Dichte nach der Sinterung hatte in diesem Fall bereits 97,9 %
betragen. In der vorliegenden Arbeit war die Abhédngigkeit der sich einstellenden
Dichte wihrend der Sinterung nicht so stark von der Haltezeit abhédngig wie bei Maca.
Eine Verlangerung der Haltezeit von 0,5 h bei 1500°C auf 1,5 h fithrte im Anschluss
an die HIP Nachverdichtung zu einer Abnahme der In—line Transmission von 60,4 %
auf 58,8 % (Probendicke d = 4,1 mm, Wellenlédnge A = 640 nm). Die relative Sinter-

dichte stieg in dieser Zeitspanne von 95,4 % auf 96,9 % an.

Huang synthetisierte Spinell Pulver durch Hydrolyse und anschlieende Kalzinierung
von Alkoholaten. In [Huan05] wird berichtet, dass durch Sinterung oberhalb von
1400°C und einer anschlieBenden Nachverdichtung bei 1600°C bis 1800°C und
100 MPa bis 200 MPa Gasdruck MgAl,0, Proben erhalten werden konnen, die in ih-
ren optischen Eigenschaften nahe an einkristallinen Spinell herankommen. Dort wur-
den Sinteratmosphiren vergleichend untersucht und es wurde gefunden, dass insbe-
sondere die Verdichtungen im Vakuum und auch an Luft vorteilhaft verliefen, reduzie-
rende Wasserstoffatmosphéren hingegen fithrten zu Proben geringer Transparenz. Im
Rahmen dieser Arbeit wurde beobachtet, dass eine Sinterung im Vakuum hdhere
Temperaturen bedurfte als Sinterungen in Luft, wodurch grobere Gefiige eingestellt
wurden, welche wiederum mit geringeren Transmissionen im Anschluss an die Nach-

verdichtung erwarten lassen.

Veroftentlichungen zur Herstellung transparenter Spinell Keramiken mithilfe der
Nassformgebung finden sich in der Literatur nicht. Ganesh und Olhero zeigten in ihren
Arbeiten, dass die vorangehende Oberfldchenpassivierung von Spinellpulvern in alko-
holischen Lésungen von H;PO,4 und Al(H,PO,); eine geeignete Methode darstellt, die
Hydrolyse von Spinell in wéssrigen Schlickern zu unterbinden [Ganel0, Olhe08]. In
diesen Arbeiten wurden jedoch keine optisch—transparenten Keramiken hergestellt,
sondern es wurden Proben mit relativen Dichten von maximal 98 % erhalten. In der

vorliegenden Arbeit konnten nassgeformte Proben transparent verdichtet werden. Je-
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doch wiesen alle nassgeformten Proben aufgrund des Mahlabriebs, der sich auch bei
geringem Energieeintrag einstellte, Verfarbungen und damit geringere Transmissionen

auf.

FAST / HIP Proben

Dericioglu stellte transparente Spinell Proben durch Reaktionsverdichten von Alumi-
niumoxid und Magnesiumoxid in der HeiB3presse her [Deri03]. Die Temperatur wurde
hierfiir bei einer Haltezeit von einer Stunde variiert und betrug 1400 °C, 1450 °C und
1500 °C unter einer mechanischen Last von 50 MPa. Die anschliefende isostatische
Nachverdichtung wurde unter 189 MPa Ar bei 1900 °C durchgefiihrt. Dericioglu fand,
dass niedrige Haltetemperaturen in der HeiBBpresse sich vorteilhaft auf die Transmissi-
on auswirkten. Die bei 1400 °C verdichtete Probe zeigten bei einer Dicke von 2 mm
eine Transmission von 63 % (4 = 640 nm), an den bei 1450 °C bzw. 1500 °C verdich-
teten Proben wurden Transmissionen von 38 % bzw 30 % gemessen. Als Hauptursa-
chen fiir die optischen Verluste wurde neben verfarbungsbedingter Absorption die Bil-
dung von Mikrorissen entlang der Korngrenzen ausgemacht, welche als Streuzentren
wirkten. Diese Mikrorisse wurden auf die simultane Umsetzung von MgO und Al,O3
zu MgAlL,O, und auf die damit verbundene etwa 5 %—ige Volumenexpansion mit der

zeitgleich ablaufenden Verdichtung zuriickgefiihrt.

Morita variierte in [Mori09] die Heizrate beim FAST Verdichten von Spinell Pulver
mit einer PartikelgroBe von 360 nm (TSP-15, Taimei Chemical Co.Ltd.). Die Halte-
temperatur betrug bei dieser Versuchsreihe 1300 °C, die Haltezeit 20 min und die auf-
gebrachte Last 80 MPa. Morita fand, dass eine Reduktion der Heizrate von 100 K/min
auf 5 K/min mit einer starken Erhohung der Transmission verbunden war. Proben, die
am langsamsten aufgeheizt wurden, zeigten eine Transmission von 54 % (4 = 640 nm),
bei einer Heizrate von 50 K/min betrug die Transmission lediglich 33 %. Bei einer
Autheizung mit 100 K/min wurden opake Proben erhalten. Begriindet wird die Ver-
besserung der Transmission mit abnehmender Heizrate damit, dass bei geringen Heiz-
raten die Poren zum Zeitpunkt des Porenabschlusses kleinere Durchmesser aufwiesen

und dadurch effizienter beseitigt werden konnten.
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Im Gegensatz zu den gesinterten Proben wurden die Transmissionswerte der mittels
FAST hergestellten Proben in der vorliegenden Arbeit durch verfarbungsbedingte Ab-
sorptionseffekte limitiert. Diese Schwarzfarbung der Proben kann folgende Ursachen

besitzen:

e Zerfall von CO, welcher in den Poren eingeschlossen ist, im Laufe der Verdich-
tung aufgrund der Zunahme des Innendrucks in den Poren zu CO, und C, wobei

sich der Kohlenstoff in den Poreninnenflachen abscheidet [Meir09].

e (O reagiert mit dem Sauerstoff aus dem Gitter des Spinells zu CO; und hinter-

lasst Sauerstoffleerstellen.

e Starke Zunahme der Versetzungsdichte aufgrund der hohen mechanischen Last

bei der FAST—Verdichtung [Wang09]

Meir fand beim Reaktionsverdichten von Spinell, dass der Anstieg des Porenin-
nendrucks im Laufe der Verdichtung dazu fiihrt, dass vorliegendes Kohlenmonoxid
sich in Form von Kohlenstoff in den Poreninnenflichen abscheidet und zu einer Ver-
farbung der Proben und damit dem Anstieg von Absorption fithrt [Meir09]. Niedriger
Poreninnendruck hingegen fiihrt dazu, dass das durch die Anwesenheit von Sauerstoff
entstandene Kohlenmonoxid im Laufe der Verdichtung bestehen bleibt und nicht zu

einer Verfarbung flihrt (Gl. 5.6):

C+CO, <> 2 CO. Gl. 5.6

Vergleichende Untersuchungen mit LiF als Sinteradditiv ebenfalls in [Meir09] zeigten,
dass dieses durch seine Benetzung der Spinellpartikel und anschlieende Abdampfung
eine Reinigung der Partikeloberflichen bewirkte und dadurch eine Dunkelverfarbung
der Proben bereits ab einem LiF Gehalt von 0,5 Ma.—% unterbunden werden konnte,
wahrend undotierte Proben unter sonst identischen Prozessparametern zu starker Ab-
sorption neigten. In LiF additivierten Spinell Proben wurde ein Kohlenstoffgehalt von
30 ppm ermittelt, wihrend dieser in nicht additivierten Proben mehr als 500 ppm be-
trug. Dadurch konnte unter Verwendung von LiF eine hohe Transmission von 71 %

bei einer Wellenlange von 640 nm eingestellt werden.
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Frage beobachtete ebenfalls eine starke Zunahme der Transmission durch die Additi-
vierung mit 1 Ma.—% LiF. In [Frag07] konnte bei einer Wellenlénge von 640 nm eine
Transmission von 69 % ermittelt werden, wahrend die Transmission der undotierten
Proben mit weniger als 50 % angegeben wird. In der vorliegenden Arbeit wurde auf
eine Additivierung aufgrund der in Abschnitt 2.1.1 beschriebenen inhomogenen Ver-

dichtung und damit verbundenen Gefahr des abormalen Kornwachstums verzichtet.

In [Wang09] wird die hohe Adsorption der undotierten Spinell Keramiken, die in
FAST Prozessen verdichtet wurden, mit den hohen Versetzungsdichten begriindet, die
auf die hohe mechanische Last zuriickzufithren sind. Diese Versetzungen bedeuteten
gleichzeitig eine hohe Dichte an Leerstellen, die wie Farbzentren wirkten. Wang vari-
ierte in seinen Untersuchungen die mechanische Last und fand, dass eine Anhebung
der Last von 10 MPa auf 50 MPa in 10 MPa Schritten zu einer sukzessiven Abnahme
der Transmission von anfanglich 65 % auf 10 % fiihrte (4 = 640 nm). Die Abnahme
der Absorption in Arbeiten, in denen LiF als Sinterhilfsmittel verwendet wurde, be-
griindet Wang damit, dass LiF das Auftreten superplastischer Verformung begiinstigt
und dadurch die Versetzungsdichte gesenkt wird, so dass wiederum eine niedrige
Dichte an Farbzentren vorldge. In der vorliegenden Arbeit wurde gezeigt, dass die
Korngrofle der FAST—verdichteten Proben im Laufe der HIP-Nachverdichtung von
0,3 um auf 20 um ansteigt. Dieses starke Kornwachstum wiirde, sofern eine erhohte
Versetzungsdichte nach der FAST—Verdichtung vorlédge, dafiir sorgen, dass diese Ver-
setzungen wihrend der HIP—Nachverdichtung ausgeheilt und demnach unverfirbte
Proben erhalten wiirden. Da die HIP-Behandlung allerdings nicht zur Beseitigung der
Verfarbung fiihrte, ist es als unwahrscheinlich zu erachten, dass eine erhohte Verset-

zungsdichte zur Schwarzfarbung im Mg—Spinell fiihrt.

Bernard—Granger konnte mittels Induktiv Gekoppelter Massenspektroskopie (ICP)
einen Schwefelgehalt von 400 ppm in dem im Rahmen dieser Arbeit ebenfalls einge-
setzten Spinell Pulver der Handelsbezeichnung Baikowski Chimie S30CR nachweisen
[Bern09]. Wie auch in [Meir09] fiihrte Bernard-Granger die Verfarbung seiner undo-

tierten Spinell Probenkorper auf Kohlenstoffverunreinigungen zuriick, wenngleich hier
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postuliert wird, dass eine Umwandlung von CO, zu CO innerhalb der geschlossenen
Poren zu einer Ausscheidung von Kohlenstoft innerhalb der Spinell-Korner fiihrt, die
als Ursache fiir die Verfarbungen angesehen wird. Dieses Modell kann anhand Gl. 5.6
nicht nachvollzogen werden, da die Abscheidung von Kohlenstoff auf die Seite der
Edukte unter Bildung von CO, stattfinden kann, nicht aber auf der Produktseite auf der
CO vorliegt.

Es werden zum Teil gegensitzliche Griinde fiir das Auftreten von Verfarbungen und
die damit verbundene Minderung der Transmission beim Heillpressen und FAST Ver-
dichten von Spinell in der Literatur aufgefiihrt. Auch in der vorliegenden Arbeit wur-
den Proben erhalten, die im sichtbaren Wellenldngenbereich stark absorbierten, wenn
sie mittels FAST hergestellt wurden. Diese Verfarbungen konnten weder durch Gliih-
behandlungen, die vor der HIP Nachverdichtung durchgefiihrt wurden, beseitigt wer-
den, noch durch solche, welche im Anschluss dazu vollzogen wurden. Die Verwen-
dung von LiF als Sinterhilfsstoff wird zwar als absorptionsmindernd beschrieben
[Bern09, Meir09], kam hier aber nicht zum Einsatz, da das Auftreten abnormalen
Kornwachstums und der damit verbundenen intragranularen Poren unterbunden wer-

den sollte [West04].

Von den oben aufgefiihrten moglichen Ursachen fiir die starke Schwarzfarbung
FAST—verdichteter Proben werden lediglich die Umsetzung von CO zu CO, und C
und die Reduktion des Mg—Spinells durch die CO-haltige Atmosphire in der Prozess-
kammer als wahrscheinlich erachtet. FEine Verschiebung des Boudou-
ard—Gleichgewichts in Gl. 5.6 hin zur Seite der Edukte findet unter sonst unverdnder-
ten Reaktionsbedingungen statt, wenn der Druck ansteigt. Wihrend der Verdichtung
des verwandten Spinell-Ausgangspulvers kam es nach dem Porenabschluss bis zum
Einstellen einer Dichte > 99,95 % zu einer geschitzten Abnahme der Porendurchmes-
ser von anfdnglich 100 nm (Partikeldurchmesser) auf weniger als 10 nm (groBere Po-
ren fiihren zu Opazitdt). Nach der allgemeinen Zustandsgleichung idealer Gase wiirde
dies eine Vertausendfachung des Drucks in der Pore bedeuten, wenn gleichzeitig an-
genommen wird, dass die Masse des Gases innerhalb der Pore sich nicht dnderte und

die Kompression des Gases nicht zu einer lokalen Erwdrmung fiihrte. Da den 2 mol
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Gas der Produktseite lediglich 1 mol CO, auf der Seite der Edukte gegeniiberstehen,

wiirde dies eine Abscheidung von Kohlenstoff hervorrufen.

Die Bildung von Farbzentren durch Sauerstoffleerstellen wird ebenfalls als wahr-
scheinlich erachtet, da dieser Mechanismus auch bei anderen oxidischen Keramiken
auftritt. Ein Beispiel hierfiir ist Zirkonoxid, welches aus dekorativen Griinden sogar
gezielt reduzierenden Atmosphéren zur Schwarzfarbung ausgesetzt wird. In [Guo96]
wurde die Schwarzfarbung von A—Sonden aus kubischem Zirkonoxid in reduzierender
Atmosphére untersucht, um bei einer anschlieBenden thermorgravimetrischen Analyse
in sauerstofthaltiger Atmosphére die Massenzunahme aufgrund von Reoxidation zu
bestimmen. Diese betrug 0,11 Ma.—% nach Auslagerung bei einer nicht angegebenen

Temperatur.
Aluminiumoxid
Sinter / HIP

Yamashita untersuchte in [YamaO8] transluzente Al,O; Proben, die durch Axialpres-
sen gefolgt von kaltisostatischem Pressen geformt und anschlieBend Sinter / HIP ver-
dichtet wurden. Die Heizraten beim Sintern waren mit 100 K/h niedriger, die Halte-
temperaturen sowohl beim Sintern als auch bei der HIP Nachverdichtung hingegen mit
1300 °C bzw. 1350 — 1500 °C hoher als in der vorliegenden Arbeit. Die Proben zeig-
ten keine Verfarbung, jedoch wurde schon weit oberhalb einer Wellenldnge von
140 nm (welches einer Bandliicke von 8,8 eV entspricht) eine starke Abnahme der
Transmission beobachtet, was bei den Messungen in dieser Arbeit auch der Fall war.
Diese Diskrepanz zwischen der zu erwartenden und gemessenen Verldufe der Trans-
missionen wurde zuriickgefiihrt auf die Absorption durch Fe’” Verunreinigungen und
auf das Vorhandensein von Farbzentren. Bei einer Probendicke von 1 mm wurde in
[YamaO8] eine Gesamttransmission von 70 % bzw. eine In—line—Transmission von
11 % bei vergleichbar hoher HIP Temperatur ermittelt (A = 600 nm). In der vorliegen-
den Arbeit wurden bei einer Dicke von 1,1 mm sowohl eine hohere Gesamttransmissi-
on (74 %) als auch In—line—Transmission (15 %) gemessen. Ursichlich fiir die hdheren

Transmissionswerte in der vorliegenden Arbeit ist nicht die kleinere Korngrofle
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(0,8 um statt 2,6 um), denn diese hat nur einen geringen Einfluss auf die Gesamt-
transmission. Hingegen wird die Gesamttransmission sehr stark vom Betrag der rema-
nenten Porositdt und der Porendurchmesserverteilung beeinflusst. Yamashita zeigte,
dass bereits fiir eine Porositdt von 0,01 % bei einem monomodalen Porendurchmesser
von 100 nm eine Minderung der Gesamttransmission von 84 % auf 80 % zu erwarten
ist, wihrend die korngrof3enbedingte Abnahme der Gesamttransmission vernachlassig-
bar ist. Es wurden dort bei Gefiigeuntersuchungen sowohl inter— als auch wenige
intragranulare Poren mit einem Durchmesser von 100 nm gefunden. Die Gefligeunter-
suchungen in der vorliegenden Arbeit offenbarten keine intragranularen und nur du-

Berst wenige intergranulare Poren.

Krell fand, dass eine Verlingerung der Haltezeit wéhrend der Nachverdichtung bei
gleichzeitiger Senkung der Haltetemperatur zur Verbesserung der Transmission fiihrte
[Krel09]. Begriindet wurde dieses Verhalten nicht mithilfe des etwas gehemmten
Kornwachstums bei niedrigerer Haltetemperatur, sondern mit der effizienteren Besei-
tigung remanenter Poren bei einer Ausdehnung der Haltezeit von 2 h auf 12 h. In der
vorliegenden Arbeit wurde die HIP Haltezeit nicht variiert, ein Unterschied in der re-
manenten Porositéit bei ansonsten vergleichbarem Gefiige und Probendicke (Korngro-
Be Krell: 0,53 um, hier: 0,41 um) konnte die Ursache abweichender Transmissionen
gewesen sein (direkte Transmission Krell: 47 %, hier: 37 %). Neben Korngrof3e, Poro-
sitdt und Fremdphaseneinschliissen, ist unterschiedliche Oberflachengiite haufige Ur-
sache flir abweichende Messwerte. In [Krel09] wird gezeigt, dass fiir eine polierte
Probe (KG = 0,34 um, R, =4 nm) eine Transmission von 72,2 % unter Verwendung
einer Immersionsfliissigkeit erhalten werden kann, ohne Immersionsmedium lag der
Transmissionswert selbiger Probe bei 66,8 %. Fiir ein etwas groberes Korn (0,5 pm)

ergaben sich bei entsprechender Vorgehensweise 66,3 % bzw. 61,5 % Transmission.

Braun stellte elektrophoretisch abgeschiedene Griinkorper aus undotiertem, mit
250 ppm MgO dotiertem und mit 450 ppm ZrO, dotiertem Aluminiumoxid her
[Brau06]. Trotz ausgepragteren Kornwachstums wies die undotierte Probe mit 50 %
die hochste Transmission auf, die dotierten Proben lagen mit 40 % (MgO) und 42 %

(ZrO,) merklich unter diesem Wert. Begriindet wird dies mit geringeren Griindichten
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der dotierten Scherben aufgrund erschwerter Schlickerstabilisierung. Im Rahmen der
vorliegenden Arbeit wurden keine nachteiligen Auswirkungen des MgO auf die Stabi-
lisierung des Schlickers festgestellt, die etwas niedrigeren Transmissionswerte im
Vergleich zu den undotierten Proben werden hingegen zuriickgefiihrt auf den Abrieb
der Mahlaggregate, der sich auch bei geringem Energieeintrag einstellte und auf eine
Erhhung der Sauerstoffleerstellenkonzentration durch den Einbau von Mg*" in das
Aluminiumoxidgitter. Diese beiden Effekte senken die Transmission, wahrend gleich-
zeitig die Hemmung des Kornwachstums durch die Additivierung mit MgO die Streu-

verluste durch Doppelbrechung minimierte.

Da selbst dulerst geringe Korngrofen von 0,34 um bei Probendicken von 0,8 mm
nicht zu direkten Transmissionen grofBer 67 % fiihren [Krel09], erscheint die alleinige
Begrenzung des Kornwachstums nicht zielfiihrend zu sein. In einer Verdffentlichung
aus der jiingeren Vergangenheit zeigte Zhang, dass die Verwendung pléttchenformiger
AL, O3 Pulver fiir die elektrophoretische Abscheidung hochgradig texturierter Griinkor-
per eingesetzt werden kann [Zhan10]. Diese Orientierung der Pulverpartikel im Scher-
ben sind bei der Herstellung optischer Al,O; Keramiken zweckméBig, weil so die opti-
schen Achsen der einzelnen Korner im Gefiige parallel ausgerichtet werden, wodurch
das Ausmal} der Doppelbrechung verringert werden kann. In einer weiteren aktuell
erschienen Arbeit zeigte Mao, dass durch die Trocknung eines 30 Vol.—%igen waissri-
gen Schlickers in einem starken Magnetfeld (12 T) Griinkorper mit hohem Texturie-
rungsgrad erhalten werden konnen [Mao08]. Vergleichend hergestellte Griinkorper,
die nicht im Magnetfeld getrocknet wurden, zeigten erwartungsgemil} keine Vorzugs-
richtung. Nach Sinterung bei 1850 °C fiir 3h in Wasserstoff ergaben sich in beiden
Féllen Korngr6Ben zwischen 30—40 pm, wobei die In—line Transmissionen sich dras-
tisch unterschieden: bei A =400 nm ergab diese fiir die untexturierte Probe 10 %, wih-
rend sie fiir die texturiert hergestellte Probe 44 % betrug. Diese Ergebnisse belegen,
dass eine parallele Ausrichtung der optischen Achsen der einzelnen Korner einen sehr
vielversprechenden Ansatz darstellt, um transparente Aluminiumoxidkeramiken mit
Dicken groBer als 1 mm herzustellen, indem die wellenldngenabhédngige Abnahme der

RIT aufgrund von C;., ~ An* umgangen wird.
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FAST / HIP Proben

Es finden sich in der Literatur einige Arbeiten zum Thema FAST—Verdichtung von
Al,Os. In manchen dieser Arbeiten wird von vollstindiger Verdichtung unter Wahrung
geringer Korngrofe berichtet. Risbud verdichtete Aluminiumoxid mit einer Korngrofe
von 0,65 um zu einer Dichte von 99,2 % bei 1150 °C [Risb95], Zhan ermittelte eine
Korngréfe von 0,35 um bei derselben Haltetemperatur und einer Dichte von 99,8 %
[Zhan02]. Shen erhielt in der FAST Anlage 100 % dichtes Aluminiumoxid bei einer
Haltetemperatur von 1200 °C mit einer KorngroBe von 0,5 um. In keiner der erwihn-
ten Arbeiten konnte trotz der dort berichteten geringen Korngrofen Transparenz ein-
gestellt werden. Hohe Transmissionswerte in mittels FAST verdichteten Aluminium-
oxidproben erhielt Jin [Jin10]. Das von ihm verwendete Ausgangspulver der Handels-
bezeichnung HFF5 (Shanghai Wusong Chemical) wurde sowohl unbehandelt als auch
nach Durchlaufen einer nasschemischen Atzbehandlung FAST-verdichtet. Die Pro-
zessparameter hierbei waren eine Heizrate von 100 K/min und Haltetemperaturen zwi-
schen 1300 °C und 1400 °C bei einer Haltezeit von 3 Minuten. Die Lastautbringung
erfolgte bet 700 °C und war mit Erreichen von 80 MPa abgeschlossen. Jin fand, dass
eine Behandlung des Ausgangspulvers in 10—prozentiger Flusssdure den Erhalt von
transparentem Aluminiumoxid ermoglichte. Trotz Variation der Prozessparameter
konnte bei Verwendung des unbehandelten Pulvers keine Transparenz eingestellt wer-
den, eine Vorbehandlung in Sdure hingegen lieferte Probenkdrper mit 54 % direkter
bzw. 76 % gesamter Transmission bei einer Probendicke von 0,5 mm und einer Wel-
lenldnge von 640 nm. Diese hohen Transmissionswerte wurden damit begriindet, dass
die 6-stlindige Ultraschallbehandlung im Sadurebad vorhandene Aggregate zerstort
bzw. deren Zerstérung unter Last in der FAST Anlage erleichterte, und dass weiterhin
die Pulveroberfliche durch den Atzvorgang aktiviert wurde. Da das von Jin verwende-
te Ausgangspulver mit 8 m?/g eine relativ niedrige spezifische Oberfliche aufwies,
stellte sich ein im Zusammenhang mit transparentem Aluminiumoxid nicht als fein-
kornig zu bezeichnendes Gefiige mit einem ds) von 2 um ein. Die trotz der Doppelbre-
chung hohe Transmission seiner Proben begriindete Jin damit, dass die geringe spezifi-

sche Oberflache des von thm verwendeten Pulvers fiir eine schwéichere Reduktion des
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ALO3 in der kohlenstofthaltigen Atmosphére verantwortlich war, wodurch sich eine

geringe Absorption einstellte.

Kim wendete niedrige Heizraten fiir den Erhalt transparenter, feinkoérniger Al,O; Pro-
ben an. In [Kim07] wurde mittels zweistufiger Aufheizung mit 25 K/min bis 1000 °C
bzw. 8 K/min bis 1150 °C unter einer Last von 80 MPa und einer Haltezeit von 20 min
eine direkte Transmission von 47 % erreicht (¢ = 0,88 mm, 4 = 640 nm). Unter sonst
unverdnderten Prozessparametern betrug bei einer Heizrate von 100 K/min die Trans-
mission lediglich 0,2 %. Wihrend beim langsamen Autheizen die Porositét vollstandig
beseitigt und eine Korngrée von 0,27 um eingestellt werden konnte, wurde unter
schneller Aufheizung keine vollstindige Beseitigung der Porositét erreicht. Die Korn-
grofle stieg auf 0,55 um. Begriindet wurde das beschleunigte Auftreten von Korn-

wachstum unter hoheren Heizraten nicht.

In der vorliegenden Arbeit wurde fiir die FAST Verdichtung der Aluminiumoxid—
Proben eine Heizrate von 25 K/min gewihlt. Da durch die Verdichtung in der FAST
Anlage keine vollstindige Beseitigung der Porositét eingestellt werden konnte, erfolg-
te eine Nachverdichtung durch HIP. Aus Abb. 5.20 geht hervor, dass nach der FAST
Verdichtung bei 4 =640 nm eine direkte Transmission von 6 % und nach HIP von
19 % vorlagen. Diese Werte stehen den oben genannten héheren Ergebnissen von
54 % in [Jin10] und 47 % in [KimO7] gegeniiber. Zu beachten gilt, dass die Transmis-
sionsmessungen in allen drei Arbeiten an unterschiedlich dicken Scheiben durchge-
fiihrt wurden. In der vorliegenden Arbeit betrug diese 1,1 mm, in [Jin10] waren es
0,5 mm und in [Kim07] 0,88 mm. Um eine bessere Vergleichbarkeit der Ergebnisse zu

erhalten, ist es notwendig, Gl. 2.7 wie folgt umzuformen:

T2=(1—R)-( d jd‘. Gl.5.7

Hierin sind R der Reflektionsgrad, 7;, die Transmissionen und d;, die Dicke der
Scheiben. Damit ergébe sich fiir eine Probendicke von 1,1 mm eine Transmission von

31 % fiir Jins und von 40 % fiir Kims Proben. Dennoch liegt die hier erhaltene direkte
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Transmission von 19 % merklich schlechter als in den beiden zitierten Arbeiten. Da
die gesamte Transmission ebenfalls niedrig ist (Abb. 5.22), Objekte in geometrischem
Abstand zur Probe aber gut erkannt werden konnen (Abb. 5.21), kann daraus geschlos-
sen werden, dass die niedrigen Transmissionswerte aufgrund hoher Absorptionsverlus-
te zustande kommen. Diese werden durch die Verdichtung in der kohlenstoffhaltigen
Atmosphére in der FAST Anlage eingebracht und waren in den Sinter / HIP verdichte-
ten Proben viel schwiécher ausgepréigt. Die von Jin beschriebene Minderung der Ver-
farbung durch Verwendung eines groberen Ausgangspulvers wird als wahrscheinlich
erachtet, wurde aber nicht experimentell untersucht, da bereits bei geringer Zunahme
der Korngrof3e eine doppelbrechungsbedingte, starke Abnahme der Transmission ver-
zeichnet wurde. Als Ursache fiir die hohe Absorption werden wie bei den Spi-
nell-Proben auch die Erh6hung des Poreninnendrucks und die damit verbundene Ver-
schiebung des Boudouard—Gleichgewichts hin zur Seite der Edukte unter Abscheidung
von Kohlenstoff angesehen. Auch die Bildung von Farbzentren durch Sauerstoffleer-
stellen aufgrund der CO-haltigen Atmosphire in der FAST—Prozesskammer wird als

wahrscheinlich erachtet.
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6 Mechanische Eigenschaften

6.1 Harte und Bruchzahigkeit

6.1.1 Mg-Spinell

Trockengepresste Proben

Die Hirte der trockengepressten Spinell Proben betrug nach einer einstiindigen Sin-
terung bei 1500 °C, die zu einer relativen Dichte von 96,5 % fiihrte, 1268 + 42 HVS.
Der K;. Wert, der mithilfe von Gl. 3.2 fiir Palmquist—Risse ermittelt wurde, betrug
3,0£0,1 MPam'?. Das in Abschnitt 3.2.2 erlduterte ¢/a Verhéltnis lag im Bereich von

etwa 3. Daher war es notwendig, eine Zielpriparation durchzufiihren, um festzustellen,

ob halbkreisformige Risse oder Palmquist—Risse vorlagen (Abb. 6.1).

Abb. 6.1: Zunehmender Oberfldchenabtrag durch Polieren zur Beurteilung der

Rissform.
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In Abb. 6.1 b) bis f) ist zu erkennen, wie mit zunehmendem Polierfortschritt zwischen
dem Vickerseindruck und den Rissen ein Kreisring entsteht und wéchst, der keine
Rissausldufe enthilt. Dies ist ein Hinweis dafiir, dass keine halbkreisformigen Risse
vorliegen, sondern Palmquist—Risse vorhanden sind. Schematisch wird in der ge-
schnittenen Seitenansicht in Abb. 6.2 gezeigt, wie der rissfreie Ring sich bei der Prépa-

ration entwickelt hat und mit zunehmendem Polierabtrag wuchs.

Riss Vickerseindruck rissfreier Ring Vickerseindruck nahezu abgetragen
p— b 2a

N

Beginn der Préparation Polierfortschritt in Abb. 6.1 Ende der Priparation ent-
entsprechend Abb. 6.1 a) b)—e¢) sprechend Abb. 6.1 f)

Abb. 6.2: Schematischer Polierverlauf zur Beurteilung der Rissform.

Fiir die Hartemessung nach erfolgter Nachverdichtung wurde die Priiflast von 5 kP auf
0,3 kP gesenkt, da hohere Lasten mit Abplatzungen an der Oberfliche einhergingen,

wie Abb. 6.3 veranschaulicht.

Abb. 6.3: Hirteeindrucke in HIP nachverdichteter Spinell Probe unter a) 5 kP,
b) 2 kP, ¢) 1 kP, d) 0,5 kP und ¢) 0,3 kP Priiflast.
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Aufgrund der geringen Priiflast und der damit verbundenen kleinen Eindruckflache
bildeten sich keine eindeutig auswertbaren Risse flir die Risszéhigkeitsbestimmung
aus, da diese an den Kanten der Eindrucke und nicht an deren Ecken losliefen. Deswe-
gen wurden an den nachverdichteten Spinell Proben ausschlieBlich die Harteeindrucke
vermessen, die Risse blieben unausgewertet. Eine Variation der Haltezeiten von 0,5 h
bis 1,5 h bei einer Sintertemperatur von 1500 °C, gefolgt von einer HIP Nachverdich-
tung (1750 °C / 150 MPa / 2 h) hatte keinen Einfluss auf die sich einstellende Hirte
von etwa 1300 HVO0,3 (Tab. 6.1). Nach einer Erhdéhung der Sintertemperatur von
1500 °C auf 1700 °C mit anschlieBender HIP Nachverdichtung betrug die Hérte wei-
terhin ca. 1300 HVO0,3.

Tab. 6.1: Hirtemessungen an trockengepressten, Sinter / HIP—nachverdichteten Spi-

nell Proben, SD = Standardabweichung, Priiflast = 0,3 kP

Sinter—Parameter | rel. Dichte HIP—Parameter Hiarte + SD

1500 °C/0,5h 95,4 % 1750 °C/ 150 MPa /2 h 1280 £ 19 HV0,3
1500°C/1,0h 96,2 % 1750 °C /150 MPa/2 h 1304 +£ 30 HV0,3

1500°C/1,5h 96,9 % 1750 °C/ 150 MPa /2 h 1292 +£26 HVO0,3

1700°C /2,0 h 98,6 % 1750 °C /150 MPa/2 h 1271 £ 50 HV0,3

Nassgeformte Proben

Die Hértemessungen an Proben, die iiber Gipsguss hergestellt wurden, lieferten nach
einer HIP Nachverdichtung bei 1750 °C erneut eine Hérte von etwa 1300 HVO0,3. Eine
Absenkung der HIP Temperatur auf 1650 °C fiihrte zu einem leichten Anstieg der Hér-
te auf 1350 HVO0,3.
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Tab. 6.2: Hartemessungen an nassgeformtem, Sinter / HIP—verdichtetem Spinell

Sinter—Parameter | rel. Dichte HIP—Parameter Harte

1470°C/1,0h 97,6 % 1650°C /150 MPa/2h 1347 £ 64 HV0,3

1550°C/2,0h 98,5 % 1750 °C/ 150 MPa /2 h 1269 + 77 HV0,3

FAST Proben

An den FAST Proben wurden sowohl die Hartewerte als auch die Risszihigkeiten iiber
die Vickers Eindruckmethode ermittelt. Hierfiir wurde der Indenter mit einer Priiflast
von 5 kP in die Probe gedriickt. Abb. 6.4 zeigt, dass diese Last trotz der hohen Dichten
der FAST—verdichteten Proben (> 99,5 %) zu keinen Abplatzungen fiihrte, wenn die

Proben nicht HIP-nachverdichtet waren.

Abb. 6.4: Hirteeindrucke in FAST Proben. Priiflast = 5 kP.

Es sprechen sowohl Griinde dafiir als auch dagegen, dass die Sinter / HIP Proben im
Gegensatz zu den FAST Proben vergleichbarer Dichte zu eindruckbedingten Abplat-
zungen neigen: zum einen lag die KorngréBe in den HIP nachverdichteten Proben bei
iiber 20 um, wéhrend sie in den FAST verdichteten Proben bei unter 0,5 um lag. Dies
bedingt in den FAST Proben, dass volumenbezogen viel mehr Kornorientierungen
vorlagen als im Fall der HIP verdichteten Proben. Daher konnen bei hoher Temperatur
mehr Gleitsysteme aktiviert werden, wodurch Spannungen abgebaut werden konnen.
Gleichzeitig nehmen die beim Abkiihlen nach der Verdichtung auftretenden wérme-
ausdehnungsbedingten Eigenspannungen mit zunehmender Korngréf3e zu, da benach-

barte Kristallite unterschiedlicher Orientierung aufgrund ihrer gemeinsamen Grenzfla-
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chen daran gehindert werden, anisotrop zu schrumpfen [Evan78]. Andererseits ist zu
erwarten, dass die prozesstechnisch bedingten Eigenspannungszustinde voneinander
abwichen. In der FAST Anlage wurden die Proben nach der Haltezeit unter mechani-
scher Last mit 150 K/min abgekiihlt, in der HIP Anlage war die Abkiihlrate eine Gro-
Benordnung kleiner und betrug maximal 20 K/min, was fiir geringere Eigenspannun-

gen in den Sinter/HIP Proben spricht.

Die Hirtemessungen an den FAST Proben ergaben deutlich hohere Werte als bei den
gesinterten bzw. Sinter / HIP verdichteten Proben: es wurden maximal 1500 HVS fiir
FAST Proben gemessen (Tab. 6.3) im Vergleich zu maximal 1350 HV0,3 fiir Sin-
ter / HIP Proben (Tab. 6.2). Die Risszdhigkeit K;. wurde auch fiir die FAST Proben
mithilfe von GI. 3.2 berechnet und betrugen unabhingig von der Haltetemperatur etwa

3 MPam'?.

Tab. 6.3: Harte und Risszéhigkeit von Spinell Proben verdichtet tiber FAST

FAST—Parameter rel. Dichte Harte Risszdhigkeit
(Nithara Palmquist)
1350 °C /2 min / 97,8 % 1380 =29 HVS 3,3+ 0,1 MPam'”?
64 MPa /200 K/min
1240 °C / 15 min/ 99,5 % 1420 + 28 HV5 3,0+ 0,1 MPam'”?
88 MPa /25 K/min
1250 °C / 20 min/ 99,7 % 1495 + 38 HVS 3,1 0,1 MPam'”?
88 MPa /25 K/min

Im Anschluss an die HIP-Nachverdichtung war es wiederum nur moglich, die Harte-
eindrucke unter einer Priiflast von 0,3 kP einzubringen, da hoéhere Lasten wie schon

bei den Sinter / HIP—verdichteten Proben zu Abplatzungen fiihrten (Abb. 6.5).
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Abb. 6.5: Harteeindrucke in FAST / HIP Proben. Priiflast = a) 5 kP; b) 0,3 kP.

Die ermittelten Hartewerte der FAST / HIP Proben sind sehr gut vergleichbar mit den
Hartewerten der Sinter / HIP Proben. Hier betrug die Hirte 1270 HV0,3, unabhéngig
von der jeweiligen HIP Temperatur (1650 °C bzw. 1750 °C). Die Korngr6Be in diesen
Proben betrug 20 bis 30 um (vgl. Kapitel 4.1.2).

Tab. 6.4: Hirtemessungen an FAST / HIP Proben

FAST—Parameter rel. Dichte HIP-Parameter Harte

1220 °C/ 15 min/ 99,3 % 1750 °C /150 MPa/2 h| 1267 +£53 HVO0,3
88 MPa /25 K/min

1400 °C /30 min / 99,6 % 1650 °C /150 MPa/2h| 1269 +73 HVO0,3
30 MPa /200 K/min

6.1.2 o—Aluminiumoxid

Die Hartewerte wurden ebenfalls an ausgesuchten Korund Proben, die zuvor fiir die
optische Charakterisierung herangezogen worden waren, ermittelt. Die Priiflast betrug
10 kP und fiihrte zu keinerlei Abplatzungen, so dass sich die Linge der Hauptrisse fiir
eine Berechnung des Risswiderstandes K;. nach Gl. 3.2 eignete. Abb. 6.6 zeigt exem-
plarisch Vickers—Eindrucke einer a) auf Gips abgegossenen und einer b) druckfiltrier-

ten Probe.
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Abb. 6.6: Hérteeindrucke a) auf Gips abgegossene Probe, b) druckfiltrierte Probe.

Trockengepresste Proben

Die undotierten Proben wiesen eine nahezu monotone Abnahme der Hérte mit stei-
gender Temperatur von 1990 HVI10 fiir eine HIP Temperatur von 1165 °C auf
1880 HV10 fiir eine HIP Temperatur von 1275 °C auf. Die Risszdhigkeiten bewegten
sich zwischen 4,9 und 5,5 MPam'? (Abb. 6.7).
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Abb. 6.7: Hirte und K;. Werte der trockengepressten, undotierten Korund Proben in
Abhingigkeit der HIP Temperatur. Die Messpunkte sind aus 10 Einzel-

messungen arithmetisch gemittelt.
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Nassgeformte Proben

Die Hartewerte der MgO dotierten Proben, lagen hoher als die der trockengepressten,
undotierten Proben, wobei die Risszidhigkeiten sich auf vergleichbarem Niveau beweg-
ten. Im Gegensatz zu den trockengepressten Proben fielen die arithmetischen Mittel
der Hirtewerte der geschlickerten Proben nicht mit zunehmender HIP Temperatur ab,
sondern betrugen temperaturunabhéingig 2000 HV10 bis 2050 HV10. Die Risszihig-
keiten lagen zwischen 4,7 und 5,3 MPam'? (Abb. 6.8).
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Abb. 6.8: Hirte und K;. Wert der geschlickerten, MgO dotierten a—Al,O; Proben in
Abhéangigkeit der HIP Temperatur.

In den nassgeformten Proben lag ein feineres Korn im Anschluss an die HIP—
Nachverdichtung vor als bei den trockengepressten; eine mittlere Korngrofle von
500 nm wurde bei der hochsten HIP Temperatur nicht {iberschritten (Abschnitt
4.2.1.2). Daher lagen die Hartewerte im Vergleich zu den undotierten Proben mit
2000 HV10 bis 2050 HV10 etwas hoher. Die Temperaturspanne in der Proben nach-

verdichtet wurden und das damit verbundene Kornwachstum waren allerdings zu ge-
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ring, um einen Temperatureffekt zu bewirken bzw. einen Vergleich der dotierten Pro-

ben untereinander zu ermoglichen.

FAST Proben

Es wurden Hirtemessungen und Risszdhigkeitsbestimmungen an undotierten FAST
Proben durchgefiihrt, die zuvor fiir die optische Charakterisierung préapariert worden

waren. Die Ergebnisse sind in nachfolgender Tabelle aufgefiihrt.

Tab. 6.5: Harte und Risszédhigkeit von undotierten a—Aluminiumoxid Proben verdich-

tet tiber FAST (kein HIP)

FAST-Parameter rel. Dichte Harte Risszdhigkeit
(Nithara Palmquist)
1160 °C / 30 min / 99,9 % 1981 £ 49 HV10 5,0 + 0,4 MPam'"?
96 MPa /25 K/min
1170 °C/ 15 min / 99,9 % 1921 £ 76 HV10 5,1 £ 0,1 MPam'”?
96 MPa /25 K/min

Die Risszdhigkeiten der FAST Proben waren mit 5 MPam'? sehr gut vergleichbar mit
denen der Sinter/HIP verdichteten Aluminiumoxid Proben (4,7 MPam'* bis

5,5 MPam'?).

Wie bei den Mg—Spinell Proben auch war bei den Aluminiumoxid Proben eine Nach-
verdichtung mit einer Abnahme der Hirte verbunden. Die FAST Proben aus Tab. 6.5
wurden gemeinsam einer HIP Verdichtung unterzogen, die zu einer Reduktion um
140 HV10 auf 1840 HV10 (FAST Temperatur 1160 °C) bzw. um 26 HV10 auf
1895 HV10 (FAST Temperatur 1170 °C) fiihrte. Der Einfluss der Porositdt auf die
gemessene Harte kann in erster Ndherung vernachléssigt werden, da diese vor der HIP

Behandlung weniger als 0,1 % betrug.
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Tab. 6.6: Harte und Risszédhigkeit der Proben aus Tab. 6.5 nach HIP Verdichtung

FAST-Parameter | HIP-Parameter Harte Risszdhigkeit

(Nithara Palmquist)

1160 °C / 30 min / 1250 °C / 1841 =30 HV10 5,0+ 0,1 MPam'”?
96 MPa /25 K/min | 150 MPa/2h

1170 °C /15 min / 1250 °C / 1895 + 47 HV10 5,1 £ 0,2 MPam'”?
96 MPa /25 K/min | 150 MPa/2h

6.2 Diskussion

6.2.1 Mg-Spinell

Polykristalline Spinellkeramiken, wie sie fiir beschussbestdndige Fenster zum Einsatz
kommen, besitzen bei KorngroBBen zwischen 50 um und 300 um Hérten von maximal
12 GPa [Pate00]. West gibt die Harte fiir dicht gesintertes MgAl,O4 mit Korngré3en
kleiner 25 pm bis etwa 1 um mit 14—-14,5 GPa an [West04]. Morita verdichtete Spinell
mittels FAST unter Anwendung von Heizraten zwischen 2 und 50 K/min und erhielt
dichte Proben mit Korndurchmessern von etwa 0,5 um [Mori09]. Der Hértewert be-
trug dort 15,5 GPa. Krell stellte ebenfalls dichtes MgAl,0, mit KorngroBen im
sub—um Bereich her. Die Korngrof3e der in [Krel09] mittels Schlickerguss erhaltenen
Proben betrug lediglich 0,3 um, die liber Gel Casting geformten Scheiben wiesen nach
Sinter / HIP KorngroBen von etwa 0,5 um auf. Hierbei erreichte die Hérte Werte zwi-
schen 14,5-15 GPa. In der vorliegenden Arbeit lagen im Anschluss an die Nachver-
dichtung Korndurchmesser zwischen 20 um und 30 um vor. Die ermittelten Hartewer-
te lagen zwischen 13 GPa und 14 GPa und stimmen sehr gut mit den Ergebnissen in
[West04] iiberein. Die Hirte von polykristallinem Spinell ist somit durch eine Verrin-
gerung der Korngrofle von 12 GPa (50 um—-300 um), [Pate00] steigerbar bis 15 GPa
(sub—pum) [More09], [Krel09].
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6.2.2 o—Aluminiumoxid

Skrovanek unterteilte die Korngrofenabhédngigkeit der Hirte in Aluminiumoxid in
zwei Bereiche: fiir Korndurchmesser grofler 4 pum wird in [Skro79] eine Korrelation
entsprechend der Hall-Petch Beziehung gefunden. Die Harte steigt hier proportional
D, Experimentell belegt wurde dies anhand von heifigepressten Al,O; Proben in
einem Intervall von 10 pm bis 4 um, in welchem die Knoop—Hérte von KHN 1650 auf
KHN 1950 zunahm. Unterhalb einer Korngrof3e von 4 um wurde hingegen gefunden,
dass die Hérte einen konstanten Wert von KHN 1950 beibehélt. Begriindet wird dieses
Verhalten damit, dass oberhalb von 4 um die Versetzungsbewegung durch Korngren-
zen behindert wird. Bei feinerem Gefiige hingegen entfiele dieser Mechanismus, da
die Durchmesser der Versetzungsringe sich den Korndurchmessern ndherten. Krell
verdichtete nassgeformte Scherben {liber Sinter / HIP. In [Krel98] wird ebenfalls ein
Anstieg der Vickers Harte mit abnehmender Korngrofe berichtet. Hier stieg die Korn-
grofle unterhalb 4 ym weiter an: fiir eine KorngroBe von 3 pm wurden 18 GPa, fiir
0,5 um wurden 19,7 GPa und fiir 0,2 um grofles Korn wurden 20,5 GPa ermittelt. Die
Priiflast bei diesen Untersuchungen betrug 10 kp. Besonders hohe Hértewerte fiir
FAST-verdichtetes Aluminiumoxid werden von Reddy in [Redd10] berichtet. Es wur-
de eine Hirte von 25,6 GPa bei einer Dichte von 97,5 % gemessen. Angaben zur
KorngroBe werden in dieser Arbeit nicht gemacht. Hergestellt wurden die Probenkor-
per iiber ein sogenanntes multi—stage sintering, das sich vom single—stage sintering
darin unterscheidet, dass vor Erreichen der Maximaltemperatur mehrere Haltezeiten
im Zeit-Temperaturprofil eingestellt sind. Ebenfalls an FAST—verdichteten Proben
wurden die Hirtewerte in [Chak08] bestimmt. Bei Dichten von mehr als 99 % betrug
hier die Harte 22,5 GPa fiir eine Korngréfe von 0,8 pm und fiel mit zunehmender Hal-

tetemperatur auf 21 GPa bei einer Korngréfe von 1,1 pm.

In der vorliegenden Arbeit fiel die Vickers—Hérte bei einer Priiflast von 10 kp der tro-
ckengepressten, undotierten Proben mit zunehmender HIP Temperatur nahezu mono-
ton von 21,1 GPa bei einer KorngroBBe von 370 nm auf 19,9 GPa bei einer Korngrof3e
von 770 nm ab (Abb. 6.9). Dieses Verhalten stimmt mit dem in der Literatur beschrie-

benen Abfall der Hérte mit zunehmender Korngréf3e iiberein, wenngleich dieser nicht
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besonders stark ausfillt, da die HIP Temperatur um maximal 100 K variierte. Bei den
nassgeformten, mit MgO dotierten Proben fiihrte diese Variation der HIP Temperatur
zu einem noch geringeren Kornwachstum. Proben, die bei 1165 °C nachverdichtet
wurden wiesen eine Korngroflie von 300 nm auf, bei 1275 °C HIP verdichtete Proben
hatten hingegen eine Korngrofe von 440 nm. Bei dieser Probenserie liberwog die
Streuung der einzelnen Hértemessungen an einer Probe im Vergleich zur korngrofen-
bedingten Héarteabnahme. Die Hérte nahm Werte zwischen 21,2 GPa und 21,7 GPa an.
Die Korndurchmesser der FAST / HIP Proben lagen mit 930 nm und 1000 nm eben-
falls zu nahe beeinander, um eine Korrelation zuzulassen. Thre Hirten betrugen

20,3 GPa bzw. 20,9 GPa.
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Abb. 6.9: Hirte nach Vickers in Abhédngigkeit der Korngrof3e in Al,Os.
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7 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurden verschiedene Methoden der Formgebung und Kon-
solidierung zum Erhalt von optischen Keramiken vergleichend untersucht. Als Modell-
werkstoffe dienten der Mg—Spinell, welcher sich aufgrund seiner niedrigen
UV-Absorptionskante, des niedrigen Emissionsgrads und seiner isotropen optischen
Eigenschaften auszeichnet und das a—Aluminiumoxid, welches ein verschlei3— und

korrosionsbestéindiges Material mit duBerst hoher Harte darstellt.

Als Formgebungsverfahren kamen das Trockenpressen mit anschlieBender CIP Ver-
dichtung, der Gipsguss und die Druckfiltration zum Einsatz. Die Konsolidierung fand
entweder im Sinterofen, gefolgt von einer HIP-Nachverdichtung, statt, oder erfolgte
mittels Field Assisted Sintering Technique (FAST) mit ebenfalls nachfolgender HIP
Verdichtung.

Wihrend der gesamten Herstellungsroute wurde darauf geachtet, dass moglichst keine
Kontamination in die Proben bzw. in die keramischen Pulver eingebracht wurde, da

sich jegliche Verunreinigung abtraglich auf die optischen Eigenschaften auswirkte.

Bei den Sinter / HIP konsolidierten Spinell Proben stellten sich gefiigemédBige In-
homogenititen ein, deren Abmessungen mit zunehmender HIP-Temperatur ebenfalls
wuchsen. Sinterversuche in Pulverbetten aus Mg—Spinell, aus Aluminiumoxid und aus
Magnesiumoxid wurden durchgefiihrt, um auszuschlieBen, dass Querkontamination
wiéhrend der Konsolidierung bzw. eine unstochiometrische Zusammensetzung fiir die
Ausbildung dieser Inhomogenititen verantwortlich war. Zur Verifizierung dieses Er-
gebnisses wurden ebenfalls Proben in einem Rohrofen mit zuvor unbenutztem Alu-
miniumoxidrohr durchgefiihrt. Da die Gefiige der FAST Proben diese Inhomogenité-
ten nicht aufwiesen, ist eine mogliche Agglomeratbehaftung des Ausgangspulvers
moglich. Diese Agglomerate konnten bei der Kalzinierung des Pulvers entstanden
sein. Durch den prozessbedingten Vorteil der Aufbringung einer mechanischen Last

unter hoher Temperatur konnten diese Agglomerate im FAST Prozess wirksam elimi-

145



Zusammenfassung

niert worden sein. Eine weitere mogliche Ursache stellen die aus der Pulversynthese
stammenden Schwefelverunreinigungen dar. Die beobachteten Inhomogenititen wéren
dann auf swelling zurlickzufiihren. Das Ausbleiben des swellings in den FAST ver-
dichteten Proben wire sowohl mit den niedrigeren Prozesstemperaturen als auch mit

dem geringen Sauerstoffpartialdruck in der Ofenkammer begriindbar.

Die Anwesenheit des graphithaltigen Werkzeugs machte sich bei der FAST Verdich-
tung sowohl des Spinells als auch des Aluminiumoxids durch dunkle Verfarbungen
der Proben bemerkbar. Da sich diese Verfarbungen und die damit verbundene Absorp-
tion sehr intensiv auf die optischen Eigenschaften und insbesondere die gesamte
Transmission der FAST Proben auswirkten, scheint diese Methode nur begrenzt fiir
die Konsolidierung transparenter Fenster geeignet zu sein. Zur Minderung der Verfar-
bung kdmen der Einsatz von graphitfreien Werkzeugen und die Verwendung groberer
Pulver in Betracht. Letzteres ist von Vorteil, da somit die Grenzflaiche zwischen der
kohlenstoffhaltigen Atmosphére und der zu verdichtenden Keramik minimiert werden
kann. Dies konnte qualitativ simuliert werden durch Variierung der Prozessparameter,
wodurch eine Vergroberung des Korns vor dem Erreichen des Porenabschlusses einge-
stellt wurde. Die so erhaltenen Proben wiesen geringere Verfiarbungen auf, als die

konventionell FAST verdichteten Proben mit feinem Gefiige bei Porenabschluss.

Der in der Literatur vielfach beschriebene vorteilhafte Einfluss der hohen Aufheizraten
bei FAST konnte nicht belegt werden. Es wurden Proben mit moderaten Heizraten von
25 K/min und solche mit hohen Autheizraten von 200 K/min hergestellt, die sich we-
der beziiglich ihrer Korngréf3e noch Porenverteilung merklich unterschieden. Gleich-
zeitig stellte sich die mechanische Last als der Prozessparameter heraus, der zur effek-

tivsten Manipulierung des sich einstellenden Gefiiges fiihrte.

Die Sinter / HIP Methode eignete sich sowohl fiir Proben, die aus der Trocken— wie
auch der Nassformgebung hervorgegangen waren. Die Nassformgebung lieferte im
Falle von Mg—Spinell Griinkérper mit relativen Dichten von 52 %. Dieser Wert stellte
sich sowohl bei elektrostatischer als auch elektrosterischer Stabilisierung ein, unab-

hingig davon, ob eine Aufmahlung in der Planetenkugelmiihle vorgenommen wurde
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oder lediglich mittels Ultraschall desintegriert wurde. Ein Grund fiir die mittleren
Griindichten der Spinell Proben lag offensichtlich in der Feinheit des Pulvers bzw. der
darin enthaltene Feinanteil mit PartikelgroBen um 30 nm. Trockengepresste Spinell
Proben wiesen nach der CIP Verdichtung Griindichten von 54 % auf. Folglich waren
die Sintertemperaturen, die zur Einstellung des Porenabschlusses bendtigt wurden, bei

den trockengepressten und bei den nassgeformten Proben identisch.

Die Griindichten der Aluminiumoxid Proben, die geschlickert wurden oder {iiber ein-
achsiges Pressen mit anschieBender CIP Verdichtung erhalten wurden, betrugen 63 %.
Fiir undotierte Proben stellte die trockene Formgebung ein zweckméiBiges Verfahren
dar, denn die nur marginal niedrigeren Sintertemperaturen der geschlickerten Proben
rechtfertigten den Mehraufwand, der mit der Nassformgebung verbunden war, nicht.
Anders verhielt es sich bei den MgO dotierten Proben. Hier konnten sowohl durch
Stabilisierung mittels Salpetersdure als auch bei Einsatz eines Polyelektrolyts Griinko-

per hergestellt werden, in denen die MgO Partikel homogen verteilt vorlagen.

Es konnten sowohl dotierte wie auch undotierte Aluminiumoxid Proben mit hinrei-
chend hohen Werten der direkten Transmission im Wellenlangenbereich des sichtba-
ren Lichts hergestellt werden. Zugleich wurde gezeigt, dass bei Nichtverwenden eines
kornwachstumshemmenden Sinterzusatzes die HIP-Temperatur in einem nur kleinen
Temperaturintervall gewidhlt werden durfte. Bei zu niedrigen Temperaturen war die
Nachverdichtung nicht effektiv genug, zu hohe Temperaturen wiederum fiihrten zum

raschen Ubergang transparenter Proben hin zur Transluzenz.
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