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Abstract

The aim of this work was the production of a transparent sintering glass by using na-
nosized borosilicate glass powder. The application of powder technology instead of
the conventional melting technology enables a significant lowering of the processing
temperature. After the optimization of the three process steps which involved powder
synthesis, shaping and sintering, a transparent sample was realized at a temperature
of 800 °C. Laser ablation, as a gas evaporation method, offers in comparison to the
flame hydrolysis the possibility to produce nanoscaled, spherical, non-porous and che-
mically pure borosilicate glass particles. Besides the dry shaping of the glass powder,
it was necessary to show the possibilities and limitations of the electrophoretic deposi-
tion process.

Furthermore, basic research was conducted concerning the application possibilities
of the nanoscaled borosilicate glass powder. The reduction of the processing tempe-
rature for the glass production process is not only interesting in the molding of final
dimensions but also in the coating of thermally sensitive substrates. Based on this, the
laser sintering of green coatings made of nanoscaled borosilicate glass powder was
investigated. Besides the successful realization of gold ruby coloration of the sintered
borosilicate glass, investigations were made with respect to the cadmium-free red co-
loration and the production of low-melting lead-free solder glass, which reveal possible
fields of further research.



Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Herstellung eines transparenten Sinterglases aus
einem nanoskaligen Borosilicatglaspulver untersucht. Wesentlicher Vorteil dieser pul-
vertechnologischen Route im Vergleich zur konventionellen Schmelztechnologie ist die
Reduzierung der Prozesstemperatur zur Glasherstellung. Durch Optimierung der drei
Prozessschritte Pulverherstellung, Formgebung und Sinterung konnte eine transpa-
rente Sinterung bei einer Temperatur von 800 °C realisiert werden. Die Laserablation
als Verdampfungs-Rekondensations-Prozess ermoglicht im Gegensatz zur Flammhy-
drolyse die Herstellung nanoskaliger, spharischer und chemisch reiner Glaspartikel.
Neben der trockenen Formgebung konnten die Mdéglichkeiten und Grenzen der elek-
trophoretischen Abscheidung als Formgebungsverfahren aufgezeigt werden.

Ferner wurden grundlegend Anwendungsmaoglichkeiten des Borosilicatglaspulvers the-
matisiert. Die Temperaturabsenkung zur Glasherstellung ist nicht nur im Bereich der
endmafBnahen Formgebung, sondern auch im Bereich der Beschichtung von ther-
misch empfindlichen Substraten interessant. Vor diesem Hintergrund wurde die La-
sersinterung von Grinschichten aus nanoskaligem Borosilicatglaspulver untersucht.
Neben der erfolgreichen Realisierung der Goldrubinfarbung der Sinterglaser sollte mit
Untersuchungen zur cadmiumfreien Rotfarbung und zur Herstellung bleifreier niedrig-
schmelzender Lotglaser durch den Einsatz sinteraktiver Teilchen zukunftsweisend zu
Forschungsarbeiten motiviert werden.
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1 Einleitung

Seit rund drei Jahrzehnten kénnen Uber die pulvertechnologische Route hochreine,
transparente Kieselglaser aus Nanopulvern gesintert werden. Hierdurch kann eine si-
gnifikante Absenkung der maximalen Prozesstemperatur zur Glasherstellung erreicht
werden. Statt einer Schmelztemperatur von 2200 °C werden lediglich Sintertempera-
turen von 1200 bis 1500 °C bendtigt. Einzig Nanopulver ermdglichen eine vollstandige
Sinterung unterhalb des fir die Keimbildung kritischen Temperaturbereiches.
Anwendungen finden aus Nanopulver gesinterte Kieselglaser im Bereich der Herstel-
lung von Lichtleitfasern und in der Halbleiterindustrie. Aufgrund der geringen Sinter-
temperaturen, der damit verbundenen geringen thermischen Belastung der verwende-
ten Substrate und dem héheren Preis der Nanopulver bietet sich die Anwendung von
Sinterglasern zudem zur Erzeugung von Beschichtungen an. Die Einsatzmdglichkeiten
von Kieselglasschichten sind allerdings aufgrund ihres sehr geringen thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten beschrankt. Schichten aus einem nanoskaligen Mehrkompo-
nentenglaspulver weisen hingegen neben einer hohen thermischen Stabilitat und ei-
ner hohen Resistenz gegen Temperaturwechselbeanspruchung einen héheren ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten auf. Die geringen Sintertemperaturen eines Mehr-
komponentenglaspulvers ermoglichen auBerdem das Beschichten von thermisch emp-
findlichen Substraten und die Verbesserung derer Funktionalitat. Das chemisch bestan-
dige Borosilicatglas (BSG), das auBerdem im Vergleich zu Kalknatronglas (KNG) eine
geringere Kristallisationsneigung besitzt, erscheint fir solche Anwendungen passend.
Formkorper oder Schichten aus nanoskaligem Borosilicatglaspulver sollten im Hinblick
auf dessen Viskositat bei Temperaturen im Bereich von 600 bis 700 °C vollstandig dicht
zu sintern sein. Diese Prozesstemperaturen konnen bisher nur mit niedrigschmelzen-
den bleihaltigen Glasern geringerer chemischer Bestandigkeit erreicht werden.
Nanoskalige Borosilicatglaspulver sind im Gegensatz zu nanoskaligen Kieselglaspul-
vern kommerziell nicht verfigbar. Vor diesem Hintergrund steht zunachst die Herstel-
lung eines nanoskaligen Borosilicatglaspulvers im Fokus dieser Arbeit, dessen Zu-
sammensetzung der eines kommerziell erhéltlichen Borosilicatglases (Duran®, Py-
rex®) entspricht. Uber die Laserablation sollen definierte Nanopartikel erzeugt wer-
den. Ferner wird im Rahmen der vorliegenden Arbeit die Zielsetzung verfolgt, durch
eine pulvertechnologische Weiterverarbeitung des synthetisierten Pulvers eine trans-
parente Sinterung in einem Temperaturbereich zwischen 600 und 800 °C und somit



1 Einleitung 2

eine Reduktion der Temperatur zur Glasherstellung in diesen Bereich zu ermdglichen.
Durch die Realisierung einer transparenten Sinterung von nanoskaligem Borosilicat-
glaspulver eréffnen sich neue Anwendungsperspektiven. Im Bereich der mikroskali-
gen optischen Elemente kdnnten Grinkdrper aus nanoskaligem Borosilicatglaspulver
zum Einsatz kommen. So besteht beispielsweise die Moglichkeit durch Impragnieren
der porosen Grlunkorper mit Schwermetallsalzen oder durch anderweitige Komposit-
bildung optimale Eigenschaften wie numerische Apertur oder Brechungsindex einzu-
stellen. Zum Einsatz kdnnte das Mehrkomponentenglaspulver auch im Bereich der
Lotglaser, Emails und Glasuren kommen. Im Bereich der niedrigschmelzenden Glas-
fritten und Lotglaser wird stets nach einer Moglichkeit gesucht, bleifreie niedrigschmel-
zende Glaser herzustellen. Durch den Einsatz von sinteraktiven nanoskaligen Glaspar-
tikeln anstelle der Bleioxid-Komponente als Flussmittel konnte die Toxizitat der Glaser
gesenkt und gleichzeitig deren chemische Bestandigkeit erhdht werden. Auch ein Ein-
satz zur Glasurreparatur durch Auffilllen der Fehler mit einer pulverhaltigen Masse und
anschlieBende punktuelle Lasersinterung ist denkbar.



2 Theoretische Grundlagen und Stand der
Technik

Ziel dieser Arbeit ist die Reduzierung der Herstellungstemperatur von Borosilicatglas
Uber die pulvertechnologische Prozessroute. Hierzu wird sowohl die Herstellung ei-
nes nanoskaligen Borosilicatglaspulvers tber den Laserablationsprozess, dessen tro-
ckene und nasschemische Formgebung als auch die anschlieBende Sinterung der
Grankorper betrachtet. Im folgenden Kapitel stehen daher neben dem unumganglichen
Einblick in die theoretischen Grundlagen des Borosilicatglases und der Lasertechnolo-
gie vor allem der aktuelle Stand der Technik bezliglich des Prinzips der Laserablation,
des Bildungsmechanismus nanoskaliger Partikel aus der Dampfphase, deren Abschei-
dung und Eigenschaften im Fokus der Betrachtung. Im Anschluss wird ein Einblick in
die Grundlagen der nasschemischen Formgebung mittels elektrophoretischer Abschei-
dung gegeben und auf die Mdglichkeiten verschiedener Sinterarten eingegangen. Be-
vor abschlieBend das Funktionsprinzip des Dip-Coatings zur Schichtherstellung folgt,
wird in einem weiteren Schritt der aktuelle Stand bezliglich des Einbaus von Nanopar-
tikeln in eine Glasmatrix dargelegt.

2.1 Grundlagen zu Borosilicatglas

Borosilicatglaser sind sowohl in der Optik als auch als technisches Glas weit verbrei-
tet. Technische Borosilicatglaser besitzen ein breites Anwendungsspektrum, von der
Hauswirtschaft Gber die chemische Industrie, die Verfahrenstechnik, die pharmazeuti-
sche Industrie bis hin zur Glasfaserindustrie. Gunstige Eigenschaften wie hohe thermi-
sche Stabilitat, Resistenz gegen Temperaturwechselbeanspruchung und ausgezeich-
nete hydrolytische Bestandigkeit begriinden die Vielfalt der Anwendungen [1].
Borosilicatglaser sind Glaser des in Abbildung 2.1 dargestellten, ternaren Systems
Si0,-B,03-Na,0. In diesem Phasendiagramm sind verschiedene Bereiche in Abhan-
gigkeit von der Zusammensetzung gekennzeichnet. Bereich | stellt den Kristallisations-
bereich, Bereich |l den Bereich des transparenten Glases und Bereich Ill den Entmi-
schungsbereich dar. Bereich Il beschreibt eine metastabile Mischungslicke mit einer
kritischen Temperatur von etwa 760 °C. Das bedeutet, dass in einem vdllig klaren Glas
durch einen Temperprozess eine sichtbare Phasentrennung erzeugt werden kann.
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Na,O - B2O;
Abbildung 2.1: Ternares Phasendiagramm des Systems Na,O-B,03-SiO, nach [2]
Kommerziell erhéltliche Borosilicatglaser, wie beispielsweise Pyrex® oder Duran® be-
finden sich in diesem Bereich Ill des Phasendiagramms. Deren Zusammensetzung ist

in Tabelle 2.1 aufgefihrt. Bei der Herstellung eines Glases mit dieser Zusammenset-
zung muss diese Entmischungstendenz beachtet werden.

Tabelle 2.1: Zusammensetzung kommerziell erhaltlicher Borosilicatglaser in Gew.-%

SiOg 8203 Na20+K20 A|203

Duran® 81,0 | 13,0 3,0+1,0 2,0
Pyrex® 7740 | 80,6 | 13,0 4,0 2,3

Die erwahnten glnstigen Eigenschaften des Borosilicatglases sind durch dessen Zu-
sammensetzung und die daraus resultierende Struktur bedingt. Nach der Netzwerk-
hypothese von Zachariasen [3] wird das unregelmaBige Glasnetzwerk durch Netz-
werkwandler und -bildner aufgebaut. Im Falle des Natriumborosilicatglases stellen die
Hauptkomponenten B,O3; und SiO, Netzwerkbildner dar. Im Gegenteil dazu verursacht
die dritte Hauptkomponente Na,O als Netzwerkwandler statistisch verteilte Trennstel-
len im Netzwerk [3].

Ausgehend von der chemischen Zusammensetzung eines Glases kann auf dessen
temperaturabhangige Viskositat und daher auf dessen Sintertemperaturbereich ge-
schlossen werden. Der Einfluss der verschiedenen Oxidkomponenten des Borosili-
catglases auf dessen Viskositat muss demnach bekannt sein. Ein steigender Anteil
an Netzwerkwandlern fuhrt in Silicatglasern aufgrund der gréBeren Beweglichkeit der
Bausteine zu einer sinkenden Viskositat und einer sinkenden Schmelztemperatur [3].
Im Falle des Natriumborosilicatglases trifft dies infolge der Borsaureanomalie nicht
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zu. Das bedeutet, dass mit steigendem Na,O-Gehalt keine Bildung von Trennstel-
len, sondern ein Ubergang von BOs-Gruppen zu BO,-Tetraedern stattfindet [3]. Die-
se sind zu einem dreidimensionalen Netzwerk verknUpft und verfestigen dieses. Ab
einem Na,O-Gehalt von 16 Mol-%, d.h. weit GUber dem Gehalt eines kommerziellen
Borosilicatglases, bilden sich Trennstellen, die zu einer Auflockerung des Netzwerkes
fihren. Eigenschaften wie beispielsweise der Ausdehnungskoeffizient nehmen daher
mit steigendem Na,O-Gehalt zuerst ab und ab einem Gehalt von 16 Mol-% wieder zu.
Bei einem konstanten Na,O-Gehalt findet mit zunehmender Temperatur die Umwand-
lung von BO4-Tetraedern in BO3-Gruppen und somit eine Abnahme der Viskositat auf-
grund der Trennstellenbildung statt (vgl. Abbildung 2.21) [4]. Diese Erscheinungsform
der Borsaureanomalie kann zur Einstelllung optimaler Eigenschaften wie beispielswei-
se Glaser mit minimalem Ausdehnungskoeffizient genutzt werden. Die Viskositat und
auch die Schmelz- bzw. Sintertemperatur eines Silicatglases kdnnen durch Zugabe
von B,O3; aufgrund der Ausbildung der BOs-Gruppen im Netzwerk herabgesetzt wer-
den. Im Gegensatz dazu erh6ht eine Zunahme des Anteils des Netzwerkbildners SiO,
die Viskositat. Borosilicatglaser enthalten haufig Nebenkomponenten wie beispielswei-
se Al,O3; und K;0. Al,O3 erhdht die hydrolytische Bestandigkeit des ternaren Glases.
AuBerdem flihrt es zu einer SchlieBung von Trennstellen im Netzwerk und erhéht
somit die Viskositat des Glases. K,O wirkt als Netzwerkwandler. Eine ausflhrliche
Ubersicht zu diesen aufgefiihrten und weiteren Eigenschaften des Borosilicatglases
wird in [1, 3, 5, 6] gegeben.

2.1.1 Kiristallisation von Borosilicatglas

In vielen Glassystemen ist die Kristallisation ein haufig auftretendes Phanomen, das
in den letzten drei Jahrzehnten ausflhrlich untersucht wurde. Neben der chemischen
Zusammensetzung des Glases und den Verunreinigungen im Glasnetzwerk [7], beein-
flussen auch die Sinterparameter wie Ofentemperatur und -atmosphéare die Kristallisa-
tion [8]. Im Falle eines Borosilicatglases handelt es sich bei der im Rahmen der Kristal-
lisation entstehenden Phase um Cristobalit [9], wobei hauptsachlich spharolithisches
Wachstum der Cristobalit-Kristalle zu beobachten ist [10]. In [9] wird berichtet, dass je
nach Temperatur und Glaszusammensetzung neben Cristobalit auch Quartz auftreten
kann. Die metastabile «-Cristobalit-Phase geht in diesem Fall teilweise in die stabile
x-Quartz-Phase Uber. Problematisch im Falle des Cristobalits ist der martensitische
Ubergang von der tetragonalen Tieftemperaturphase «-Cristobalit zu der kubischen
Hochtemperaturphase (3-Cristobalit im Temperaturbereich um 250 °C. Diese Phasen-
umwandlung ist mit einer Volumenanderung von 3,9 % verbunden [10], wodurch so-
wohl die thermische Wechselbestandigkeit als auch die mechanische Festigkeit des
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Glases reduziert wird. Mit 50-10® K besitzt Cristobalit auBerdem im Vergleich zu
Borosilicatglas mit 3 bis 6-10® K' einen sehr hohen thermischen Ausdehnungskoef-
fizienten. Dies fuhrt im Zuge der Kristallisation zu einer ausgepragten Rissbildung im
Borosilicatglas.

Das Kristallwachstum im Glas wird durch Fremdatome behindert, die nicht in die kris-
talline Phase eingebaut werden kdonnen. Im Falle des Borosilicatglases bestimmt die
Diffusion von Bor, Natrium, Kalium und Aluminium aus dem SiO,-Netzwerk die Kris-
tallwachstumsrate [11]. Der begrenzende Faktor des Kristallwachstums wird in der Li-
teratur kontrovers diskutiert. In [12] gilt die Diffusion von Natrium aus dem Netzwerk
als begrenzender Faktor. Die Analyse der Aktivierungsenergie fuhrt in [7], [13] und
[14] ebenfalls zu dem Schluss, dass die Kristallisation in einem Pyrex-Glas vom Mas-
setransport der Na*-lonen kontrolliert wird. Die aktuellste Veroffentlichung auf diesem
Gebiet [10] berichtet allerdings, dass die Wachstumsrate der Cristobalit-Kristalle nicht
abhangig vom Transport der Na*-lonen, sondern vom Transport der Boratome ist. Zum
Wachstum der Cristobalit-Kristalle muss Bor aus dem Netzwerk herausgelost werden.
Da Bor als Netzwerkbildner Teil des Glasnetzwerkes ist, ist der Transport des Bors
energetisch aufwendiger als der Transport der Na*-lonen und daher begrenzender
Faktor des Kristallwachstums. Die Kristallisation besitzt eine charakteristische Inku-
bationszeit, die mit steigender Temperatur sinkt [15].

Die lokale Anordnung der Atome in amorphem SiO; ist sehr &hnlich zu der in 3-Cristo-
balit [16, 17]. Aus diesem Grund kristallisiert amorphes SiO leichter in die 3-Cristobalit-
als in die B-Quartz-Phase bevor mit abnehmender Temperatur «-Cristobalit entsteht.
Daher kann Borosilicatglas bereits bei 900 °C zu Cristobalit kristallisieren. Geht man
von den Kristallisationsvorgangen des kristallinen Quartzes aus, kann sich theore-
tisch nur Cristobalit ausbilden, wenn Quartz tUber 1400 °C erhitzt wird. Oberhalb von
1470 °C bildet sich die p-Quartz-Phase aus, die beim Abkihlen in die 3-Cristobalit-
Phase iibergeht. Unterhalb von 272 °C kann dann der Ubergang in die Tieftemperatur-
«-Cristobalit-Phase stattfinden.

2.1.2 Diffusion und Loslichkeit in Borosilicatglas

Wahrend der Sinterung eines nanoskaligen Glaspulvers werden im Idealfall die Po-
ren des Grinkorpers nach und nach geschlossen. Inhomogenitaten im Formkorper
konnen allerdings dazu flhren, dass keine vollstandige Verdichtung stattfindet und
Restporen im Sinterkorper erhalten bleiben. Die in diesen geschlossenen Poren ent-
haltenen Gase flhren zu einer Transluzenz des Glases. In [18] wird der Einfluss der
Sinteratmosphare auf die Poreneleminierung und das Porenwachstum an Glaspulvern
untersucht. Die Permeation eines Gases aus den Poren durch ein Glas ist abhangig
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von der Loéslichkeit der Gasatome in dem Glas und der anschlieBenden Diffusion des
gelésten Gases durch das Glas [19-21]. Laut [18] fUhren in Poren eingeschlossene
Gase mit einer geringen Permeation in Glas, wie beispielsweise Stickstoff, dazu, dass
Poren wahrend der Sinterung nicht vollkommen geschlossen werden. Sowohl kleine
als auch groBe Poren bleiben in der Struktur erhalten. Im Gegensatz dazu kdnnen
Gase mit einer hohen Permeabilitat in Glas, wie beispielsweise Helium, vollkommen
aus den Poren diffundieren und sich diese vollstandig schlieBen. Die Diffusion des Ga-
ses zur Glasoberflache ermdglicht eine drucklose, vollstandige Verdichtung des Glases
wahrend der Sinterung. Befinden sich allerdings Inhomogenitaten, wie gro3e Poren, im
Grinkoérper kann Ostwaldreifung stattfinden. Das Gas diffundiert nicht nur zur Ober-
flache des Glases, sondern auch zu groBen Poren im Formkérper. Die Mikrostruktur
des Sinterkdrpers ist demnach von wenigen sehr gro3e Poren gepragt. [18]

Eine enge Porenverteilung und eine hohe Homogenitat im Grinkorper sollten eine bla-
senfreie Sinterung unter Helium-Atmosphare ermdglichen. Die Sinterung unter Helium-
Atmosphare ist ein erprobtes Verfahren im Bereich der blasenfreien Sinterung des
Kieselglases [22]. Um das Verhalten des Helium-Gases im Glas zu verstehen, missen
dessen Léslichkeit und Diffusion und deren Abhangigkeit von der Temperatur und Glas-
zusammensetzung bekannt sein [23, 24]. Sofern die Gasdiffusions- und -I3slichkeits-
werte im Borosilicatglas im Bereich derer des Kieselglases (KG) liegen, ist auch im
Bereich des nanoskaligen Borosilicatglases eine Sinterung unter Helium-Atmospha-
re sinnvoll. Ein Vergleich muss im Bereich der jeweiligen Sintertemperaturen durch-
gefuihrt werden (KG: 1300 - 1500 °C, BSG: 600 - 800 °C). Helium ist physikalisch in
Glas gelost. Es wurden mehrere Modelle veroffentlicht, die die Inertgasloslichkeit in
Glasern und Glasschmelzen beschreiben. Die gréBte Bedeutung haben laut [23] das
Modell des freien Volumens von Doremus [25] und das Modell der ionischen Poro-
sitat nach Caroll und Stolper [26]. Beide Modelle gehen davon aus, dass die geldsten
Gasatome Zwischengitterplatze im Netzwerk einnehmen, die durch die geometrische
Anordnung der Netzwerkbildner entstehen. Auf die Gasatome wirken daher nur schwa-
che Van-der-Waals-Bindungskrafte. Die Loslichkeiten der Inertgase in Glas nehmen
mit steigendem Durchmesser der Gasatome ab (Léslichkeit: He > Ne > Ar > Kr)
[23]. In Abbildung 2.2 sind die Léslichkeiten von Helium in verschiedenen Glasern in
Abhangigkeit von der Temperatur dargestellt. Die Loslichkeit von Helium in Borosilicat-
glas variiert Uber einen Temperaturbereich von 200 bis 1500 °C um einen Faktor von
zwei. Mit steigender Temperatur nimmt die Helium-LG6slichkeit ab, erreicht im Bereich
der Transformationstemperatur ihr Minimum und nimmt anschlieBend mit steigender
Temperatur im Schmelzbereich zu. Die Helium-Loslichkeit in Kieselglas nimmt eben-
falls zunachst mit steigender Temperatur ab, durchlauft bei 1200 °C ein Minimum und
steigt danach wieder an. Die Tendenz, dass im Bereich der Transformationstemperatur
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des Glases eine minimale Helium-Léslichkeit vorliegt, ist auch im Falle des Kalknatron-
glases (KNG) zu erkennen. In Tabelle 2.2 sind die Helium-L&slichkeiten des Borosilicat-
und Kieselglases im jeweiligen Sintertemperaturbereich aufgefihrt.

4 A A A E B B S R R |

—BSG

—KNG

He-Loslichkeit (10'7 Atome/g . atm)

" " " " 1 " " L L 1 " " " "
0 500 1000 1500
Temperatur (°C)

Abbildung 2.2: Léslichkeiten von He in Kiesel- [27], Borosilicat- [28] und Kalknatronglas [29]

Tabelle 2.2: Helium-Ldéslichkeiten im Bereich der Sintertemperatur

| [ T (°C) | He-Laslichkeit (Atome/g) |

600 7,6-10'°
BSG | 700 7,2-1016
800 7,0-10'®
1300 9,0-10'6
KG | 1400 1,0-10"
1500 1,1-10"7

Kieselglas besitzt bei Raumtemperatur die hochste Léslichkeit, da im Vergleich zu BSG
oder KNG mehr freie Kavitaten in der Netzwerkstruktur vorhanden sind. Bei der Zuga-
be von Netzwerkwandlern, wie beispielsweise Alkaliionen, nehmen diese einen Teil der
Zwischengitterplatze ein, wodurch die Anzahl an freien Stellen in der Struktur fur die
Gasatome und deren Léslichkeit im Glas reduziert wird. Zwar ist die Léslichkeit von
Helium in BSG geringfiigig kleiner als in KG, daflr ist aber der Diffusionskoeffizient
(vgl. Tabelle 2.3) héher. Aufgrund dessen erscheint eine Sinterung von Borosilicatglas
durchaus sinnvoll. Im Zusammenhang von geldsten Gasen im Glas ist es notwendig
den Reboil-Effekt zu erwahnen. Der Reboil-Effekt bezeichnet das Wiederauftreten von
Gasblasen in blasenfreien Schmelzen [30]. Dieses Nachgasen findet statt, sobald ein
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Konzentrationsunterschied zu dem von Druck, Temperatur und Zusammensetzung be-
stimmten Gleichgewichtszustand eines geldsten Gases auftritt. Aufgrund eines Tem-
peraturunterschiedes andern sich die Ldslichkeiten und Konzentrationen eines Gases
im Glas. Die Loslichkeiten aller gelosten Gase im Glas, mit Ausnahme von Wasser-
stoff, nehmen mit steigender Temperatur ab. Als thermischen Reboil-Effekt bezeichnet
man die Tatsache, dass es durch eine Temperaturerhéhung zu einer Uberséttigung der
geldsten Gase und somit ebenfalls zu einer erneuten Blasenbildung kommen kann.[30]

Tabelle 2.3: Diffusion von Gasen in Glas

’ Gas ‘ Atomradius (pm) ‘ Diffusionskoeffizient D (cm?/s) bei 1000 °C ‘

Kieselglas [31] Borosilicatglas
He 20 3,4-10° 9-10°[32]
Ho 25 7,8-10 1,5-10%[33]
Ar 32 1,4-10° 4.107 [23]
N2 34 3,8-10° 8-107 [23]
0o 32 6,6-10° -

2.2 Grundlagen der Lasertechnologie

Im Zuge der Pulverherstellung mittels Laserablation ist die Kenntnis der Grundlagen
der Lasertechnologie eine Vorraussetzung. Die Bezeichnung LASER steht fiir ,Light
Amplification by Stimulated Emission of Radiation®. Das der Lasertechnologie zu Grun-
de liegende Prinzip der stimulierten Emission wurde erstmals 1916 von Albert Ein-
stein postuliert. Dieses Prinzip, in dem die Wechselwirkung zwischen Strahlung und
Materie beschrieben wird, soll im Folgenden anhand eines Zweiniveau-Systems nach
[34] erlautert werden. Das System besitzt zwei Energieniveaus, einen Grundzustand
niedriger Energie E; und einen hoher energetisch angeregten Zustand E, (E, > Ej).
Befinden sich Atome, lonen oder Molekille im angeregten Zustand, so kehren diese
unabhangig von jeder auBeren Beeinflussung nach einer mittleren Verweilzeit T in den
Grundzustand zuriick. Dieser Ubergang ist mit einer spontanen Emission eines Pho-
tons mit der Frequenz v geman der Plankschen Beziehung

E2'E1 = h'V (21)

verbunden (siehe Abbildung 2.3). Diese Emission eines Photons ist in Zeitpunkt, Pha-
se sowie Emissions- und Polarisationsrichtung statistisch und liefert keine koharente
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Strahlung. Bei Einwirkung eines Strahlungsfeldes kénnen durch induzierte Absorption
eines Photons Atome, lonen oder Molekile, welche sich im Grundzustand befinden, in
einen angeregten Zustand E, Uberflhrt werden. In Abbildung 2.4 ist schematisch ein
angeregter Zustand eines Atoms dargestellt, in dem ein Elektron das hohere Energie-
niveau E, besetzt. Ein einfallendes Photon der Energie E = h- v = E>-E; ist nun in der
Lage ein Atom, lon oder Molekll im angeregten Zustand E, so zu stimulieren, dass
sie unter Energieabgabe in Form eines Photons in den energetisch tieferen Zustand
E Ubergehen. Das entstehende Photon stimmt in Richtung, Frequenz und Phase mit
dem einfallenden Photon Uberein.

E2 4 ® E2
E»] b ¥ E1
Abbildung 2.3: Spontane Emission Abbildung 2.4: Stimulierte Emission

Die Verstarkung eines Strahlungsfeldes kann erreicht werden, indem die stimulierte
Emission die spontane Emission Ubersteigt. Eine hohere Besetzung der einzelnen
angeregten Zustande als der einzelnen Grundzustande flihrt dazu, dass die Wahr-
scheinlichkeit, dass ein Photon stimuliert wird gréBer ist, als die Wahrscheinlichkeit,
dass ein Photon absorbiert wird [35]. Die technische Realisierung der Besetzungs-
inversion erfolgt in einem Laser durch ein Pumpprinzip. Die drei Komponenten des
Lasers, ein laseraktives Medium, ein optischer Resonator und eine Pumpquelle sind in
Abbildung 2.5 schematisch dargestellt.

Pumpenergie

R =100% @ R <100%

Stimulierte Emission
b — f — Laserstrahl D
Lasermedium

T

Resonatorspiegel

Abbildung 2.5: Schematischer Aufbau eines Lasers

Die bendtigte Energie um die Atome oder Molekile des aktiven Mediums in angereg-
te Zustande zu versetzen, muss dem System durch ,Pumpen” zugefihrt werden. Es
kann je nach Art des Lasers durch StoBanregung der Atome, lonen oder Molekdle in
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Gaslasern, durch Injektion von Ladungstragern bei Halbleiterlasern, durch chemische
Reaktionen in chemischen Lasern oder optisch durch Anregung mittels externer, elek-
tromagnetischer Strahlung in Festkorper- und Farbstofflasern stattfinden [34]. Das la-
seraktive Medium, in dem die Besetzungsinversion vorherrscht, wird von zwei ebenen
parallelen Spiegeln, dem Resonator, begrenzt. Das Licht lauft zwischen diesen beiden
Spiegeln hin und her, wird dabei verstarkt und durch den teildurchlassigen Spiegel aus
dem Laser ausgekoppelt.

Zur Durchflihrung der Laserablationsversuche wird in dieser Arbeit ein CO,-Laser ver-
wendet. Er wird der Gruppe der Molekiilgaslaser zugeordnet und besitzt neben einem
Wirkungsgrad von 15 % Leistungen von bis zu 80 kW [34]. Als laseraktives Medium
kommt ein Gasgemisch bestehend aus CO,, N> und He zum Einsatz. Mit diesem Ge-
misch sind optimale Lasertbergange und letztlich die Emission von Lichtquanten der
Wellenlange 10,6 um moglich. Die sich ausbildende Intensitatsverteilung der Laser-
strahlung ist abhangig von dem Durchmesser der Resonatorspiegel, deren Abstand
und der Wellenlange des Laserlichtes [36, 37] und wird als transversal elektromagne-
tische Moden (TEM) bezeichnet. Der Grundmode TEMy, ist durch eine gauf3férmige
Intensitatsverteilung

2
I(r) = I exp <—#> (2.2)

0

Uber den Strahlquerschnitt r gekennzeichnet [38] und ist der am meisten verwendete
Mode (mit wy als Strahlradius und fy als Intensitat entlang der z-Achse (r=0)). Die La-
serleistung P ergibt sich unter diesen Bedingungen zu

P=27r/ r-(r)dr = = w2 . (2.3)
0

Im Allgemeinen ist es Ublich sich zur Vergleichbarkeit auf die Leistungsdichte zu bezie-
hen, die die Gesamtleistung des Laserstrahls auf den verwendeten Strahldurchmesser
D beschreibt [35]. Mit der Naherung, dass die Laserenergie homogen Uber den Strahl-
durchmesser verteilt ist, ergibt sich die Leistungsdichte E zu:

P P 4P

Sl Rl >

(2.4)

wobei A die Querschnittsflache des Laserstrahls ist. Auf die ausfihrliche Charakterisie-
rung der Laserstrahlung [34, 39, 40] und das genaue Funktionsprinzip des CO,-Lasers
[34, 35] wird hier nicht naher eingegangen.
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2.3 Herstellung nanoskaliger Glaspulver

Es existieren verschiedene Mdglichkeiten nanoskalige Glaspulver herzustellen. Auf die
Einteilung der Syntheseprozesse in Gasphasenabscheidungsverfahren, nasschemi-
sche und thermische Verfahren wird in [5, 41] ausfihrlich eingegangen. Die Synthe-
se eines Pulvers aus der Gasphase kann Uber direkte Kondensation eines Materi-
aldampfes (PVD: Physical Vapour Deposition) oder tUber thermisch aktivierte, chemi-
sche Gasphasenreaktionen (CVD: Chemical Vapour Deposition) stattfinden. Nassche-
mische Verfahren umfassen beispielsweise die Fallung von Partikeln aus Lésungen,
die Emulsionstechnik und die Sol-Gel-Verfahren, in denen Uber Kondensations- und
Hydrolysereaktionen feinstteilige Pulver erzeugt werden. Zu den thermischen Verfah-
ren werden beispielsweise Verfahren gezahlt, in denen eine Pyrolyse gasformiger Aus-
gangsstoffe oder thermisch bedingte Losungsreaktionen stattfinden [5]. Des Weiteren
sind elektrochemische und mechanische Verfahren zur Pulverherstellung bekannt [42].
Nanoskalige Mehrkomponentenglaspulver sind derzeit kommerziell nicht verfugbar,
da die Ublichen Herstellungsverfahren nur bedingt zur Synthese geeignet sind. Ein
Uberblick Giber mégliche Herstellungswege eines nanoskaligen BSG-Pulvers ist in Ab-
bildung 2.6 gegeben.

Mahlen
von Glas

Sol-Gel-

Sprihpyrolyse Laserablation Verfahren

BSG-Nanopulver BSG-Gel

Abbildung 2.6: Uberblick méglicher Herstellungswege eines nanoskaligen BSG-Pulvers

Es besteht die Moglichkeit Gber das Mahlen von Glas Partikelgré3en im Bereich von
100 nm zu erzielen. Nachteilig bei diesem mechanischen Verfahren ist, neben einem
immensen Energieaufwand, der Verschlei3 der Mahlkugeln und somit moégliche Ver-
unreinigungen des Pulvers. Die prozessbedingte, nichtspharische Partikelmorphologie
ist im Bezug auf die Weiterverarbeitung ebenfalls nachteilig.

Die Erzeugung des nanoskaligen Borosilicatglaspulvers Gber die Flammsprihsynthese
stellt eine weitere Moglichkeit dar. Die Flammsprihsynthese Iasst sich prozessbedingt
den CVD-Verfahren zuordnen. Eine Synthese von BSG-Nanopulver fand bereits 2009
an der eidgenodssischen Materialprifungs- und Forschungsanstalt EMPA (Diabendorf,
Schweiz) statt. Der schematische Aufbau der verwendeten Flammsprihanlage ist in
Abbildung 2.7 dargestellt. Zu Beginn des Flammsprihprozesses wird eine hochkon-
zentrierte, flussige Metalloxidprecursor-Mischung aus den Komponenten Tetraethyl-
orthosilicat (TEOS: Si(OCzHs),), Triethylborat (B(OC2Hs)3) und Natriumethoxid
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(NaOC.,Hs) vorbereitet. Diese Mischung wird anschlieBend zerstaubt und in einer
Brenngas(C.H,)-Sauerstoffflamme verdampft. Die thermische Energie der Flamme
wird genutzt, um die gasférmige Precursormischung umzusetzen. Die Oxidation in
der Flamme flihrt unter Abgabe von H,O und CO, zur Ausbildung von SiO,, B,Os
und Na,O. Durch eine Uberséttigung des Precursordampfes in der Flamme bilden
sich Ober Keimbildung und -wachstum sowie Clusterbildung und anschlie3ende Ko-
agulation Partikel aus. Das sich ausbildende Aerosol wird mit Hilfe einer Absaugung in
Filterschlduche befordert, die eine Abscheidung des Nanopulvers ermdglichen. Uber
Variation der Precursorzusammensetzung sowie Veranderungen in der Flammstdchio-
metrie oder dem Gas/Precursor-Verhaltnis kbnnen die Morphologie, die GréBe und
folglich die spezifische Oberflache der Partikel leicht beeinflusst werden. Auf diese
Weise kdnnen Partikel hoher Reinheit im GroéBenbereich von 5 bis 200 nm mit spe-
zifischen Oberflachen von bis zu 400 m?/g erzeugt werden. Es entstehen Partikel mit
einer engen GroBenverteilung von einigen Nanometern, wobei sich Sinterhalse zwi-
schen den Partikeln ausbilden kdnnen.

Absaugung
Filterschlauche (ca. 4 m?)

t=10 ms: 1200 K

230000 Ks-1

1w t=0: 3500 K

Precursor
Mischung 0, C,H,

Abbildung 2.7: Schematische Darstellung der Flammspriihanlage [43]

In [44] und [45] wird erstmals Uber die Herstellung von BSG-Pulver mittels Ultraschall-
spriihpyrolyse berichtet. Ahnlich wie bei der Flammspriihsynthese wird eine Precur-
sorldsung, hier bestehend aus TEOS, Borsaure (HzBO3) und Natriumnitrat (NaNO3),
zur Pulverherstellung bendtigt. Die Precursormischung wird mittels Ultraschall zer-
staubt. Ein Tragergas transportiert das Aerosol in einen Hochtemperaturreaktor, in dem
dber Verdampfungs-, Zersetzungs- und Schmelzreaktionen der Flissigkeitstropfen
Glaspulver entsteht. Neben den analogen Vorteilen der Ultraschallsprihpyrolyse im
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Vergleich zur Flammpyrolyse, besitzt die Ultraschallspriihpyrolyse den gro3en Nach-
teil, dass pordse Pulver aufgrund der gasférmigen Zersetzungsprodukte entstehen
kénnen. In [44] konnten bei 900 °C spharische und dichte mikroskalige BSG-Pulver
hergestellt werden.

Ein alternativer, nasschemischer Weg zur Herstellung eines nanoskaligen BSG-Pul-
vers stellen Sol-Gel-Verfahren dar. Die Erzeugung eines Sols mit der Zusammenset-
zung eines Natriumborosilicatglases ist bereits seit Dislich (1971) bekannt [46, 47].
Zahlreiche Abwandlungen der vorgeschlagenen Rezeptur wurden seither veroffentlicht
[2, 48-52]. Laut Dislich werden Metallalkoholate wie beispielsweise Tetramethylortho-
silikat, Aluminiumbutylat, Natriummethylat oder Kaliumethylat in Ethanol gelést und
Borsaure hinzugegeben. Nach Ablauf von Hydrolyse- und Kondensationsreaktionen
bildet sich eine gelartige Masse aus. Uber Trocknung der Gele und Mahlprozesse
kdnnen feinstteilige, jedoch meist mikroporose Teilchen hergestellt werden. Eine wei-
tere Problematik besteht bei den Sol-Gel-Verfahren darin, eine exakte Zusammenset-
zung des Gels entsprechend der Zusammensetzung eines Natriumborosilicatglases
zu erzeugen. Haufig wird Uber einen stark verminderten B,Os-Gehalt des Gels ge-
genulber der Sol-Ausgangslésung berichtet.

Die Herstellung von Nanopulvern mittels Laserablationsprozess (PVD) wurde bisher
hauptsachlich fir Keramik- und Metallpulver untersucht [53-55]. Zum ersten Mal wird
von der Synthese nanoskaliger Glaspartikel aus mikroskopischen Kalknatronglas-
kugeln Uber Laserablation in [56] berichtet. Eine exakte Untersuchung der Partikel fehlt
jedoch. Staupendahl untersuchte die Laserbehandlung von Borosilicatglas, wobei die
Strukturierung des Glases und nicht die Herstellung von Nanopartikeln im Vordergrund
stand [57]. Im Zuge dessen wurde der Ablationsgrenzwert fir BSG bestimmt. Dem-
nach ist zur Laserablation eines plattenformigen BSG-Targets eine Leistungsdichte von
250 kW/cm? notwendig [57]. Auch in [58] wird die Ablation von BSG beschrieben, wo-
bei auch hier nur der Prozess und nicht das generierte Pulver untersucht wird. Dotierte
Kieselglas-Nanopartikel und Nanopartikel aus Neodym-dotiertem Glas werden in [59]
und [60] synthetisiert. Zwar ist der Laserablationsprozess bedeutend teurer als bei-
spielsweise die Flammbhydrolyse, er bietet aber die Mdglichkeit, wohl definierte Partikel
auch mit komplizierter Zusammensetzung zu erzeugen [42]. Die Herstellung eines na-
noskaligen Borosilicatglaspulvers Uber den Prozess der Laserablation steht daher u.a.
im Fokus dieser Arbeit. Der Partikelbildungsmechanismus aus der Dampfphase, das
Prinzip der Laserablation, die Abscheidung der Nanopartikel aus der Gasphase und
die Eigenschaften laserabladierter Partikel werden im Folgenden naher betrachtet.
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2.3.1 Bildung nanoskaliger Partikel aus der Dampfphase

Die Bildung nanoskaliger Partikel aus der Dampfphase beruht auf dem Erzeugungs-
prinzip der Partikel aus frei in der Umgebung verteilten Atomen und Molekulen. In
einer Vielzahl von Verfahren zur Herstellung von Partikeln werden Nanopartikel nach
diesem Prinzip synthetisiert. Zur Erzeugung eines Dampfes werden hochenergetische
Quellen, wie beispielsweise Flammreaktoren, lonen-, Elektronen- oder Laserstrahlung
bendtigt. [53]

Der Bildungsmechanismus der Partikel aus der Dampfphase beginnt mit einer Uber-
sattigung der Dampfphase beispielsweise durch AbkUhlung (siehe Abbildung 2.8).
Uber Nukleationsprozesse, d.h. durch das ZusammenstoBen von einzelnen Atomen
und Molekulen, entstehen Cluster. Diese Cluster fliihren als Kondensationskeime zu
einer weiteren Anlagerung von Elementarteilchen. Die entstandenen, kleinen Tropfen
wachsen solange sie noch fliissig sind Gber Oberflachenkondensation und Koagulati-
on zu gréBeren, kugelférmigen Tropfen. Durch Temperaturerniedrigung erstarren die-
se Tropfen zu festen Partikeln, die wiederum Uber Agglomerationsvorgange wachsen
konnen [61, 62]. Diese Zusammenlagerung von Partikeln im festen Zustand flhrt zu
ketten- oder flockenférmigen unregelmaBigen Agglomeraten.

104f| . . Dampfphase
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Abbildung 2.8: Schematische Darstellung der Partikelbildung aus der Dampfphase nach [61—

63]

Die Haftung zwischen den Partikeln kann, je nach Bindungsart und -starke, unter-
schiedlich sein. Neben Van-der-Waals-, Coulomb-, Dipol- sowie magnetischen Kréaften
kénnen kovalente Bindungen in Form von Sinterhalsen fur die Haftung verantwort-
lich sein. Diese bilden sich aus, wenn die Partikel im Moment des Zusammentref-
fens eine hohe Temperatur besitzen und somit an der Berlhrungsstelle miteinander zu
nichtspharischen Agglomeraten verschmelzen kdnnen. Neben der Ausbildung von Ag-
glomeraten ist eine geringe Produktionsrate ebenfalls nachteilig. Im Gegensatz dazu
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sind die geringen Partikelgréen von wenigen Nanometern und die Maglichkeit der Er-
zeugung kugelférmiger Partikel hoher Reinheit mittels Partikelbildung aus der Dampf-
phase fiir die Weiterverarbeitung von groBem Vorteil [53, 54]. Sehr viel ausfihrlicher
beschaftigen sich [64, 65] mit der Partikelkoagulation aus der Gasphase.

2.3.2 Prinzip der Laserablation

Die Laserablation zur Herstellung nanokaliger Partikel wurde erstmals 1976 von Kato
beschrieben [66]. Die Methode hat sich in den Bereichen bewahrt, bei denen es we-
niger auf gro3e Mengen, sondern mehr auf wohldefinierte Eigenschaften der Pulver
ankommt [67]. Im Laserablations- oder auch Laserverdampfungsprozess wird Laser-
strahlung, wie in Abbildung 2.9 dargestellt, auf die Oberflache des zu verdampfenden
Materials fokussiert. Die Laserstrahlung wird von dem Material aufgrund der Wechsel-
wirkung der Photonen mit den Elektronen des Targets absorbiert [68] und die Warme,
je nach Warmeleitfahigkeit, ins Innere des Materials transportiert. Es bildet sich ein
Schmelzanteil aus. Die lokale Erhitzung des Materials an der Oberflache fihrt zur
Uberschreitung der Siedetemperatur des Materials und somit zur Bildung einer Dampf-
phase. In kiihleren Bereichen auB3erhalb der Region des Laserstrahls findet die Rekon-
densation der Partikel aus der Dampfphase nach Kapitel 2.3.1 statt [53, 67].

°  oNanopartikel-
¢ g ° Aerosol

0 O,0

mrigergasswom] [ [ | [ 11T

verdampftes
Material

fokussierter
Laserstrahl

Schmelze

Warmeleitung

Ausgangsmaterial

Abbildung 2.9: Prinzip der Laserablation nach [68]

In den meisten Fallen transportiert ein stromendes Tragergas die Partikel aus der Ver-
dampfungszone zur Abscheide- oder Analysevorrichtung [55, 69]. Zur Gewahrleistung
eines kontinuierlichen Ablationsprozesses wird entweder das Target unter dem Laser-
strahl oder der Laserstrahl Uber das Target bewegt. Der Energieeintrag des Lasers
in das Material ist abhangig vom Absorptionsvermdgen des Materials bei der jewei-
ligen Wellenlange des Lasers. Zur Verdampfung von Glasern eignen sich besonders
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CO.-Laser, deren emittierte Wellenlange bei 10,6 um liegt. Laserstrahlung dieser Wel-
lenlange wird im Glas hauptsachlich durch Anregung der drei Fundamental- und Ober-
schwingungen der Si-O-Si-Gruppen absorbiert. Diese liegen bei etwa 9 um, 12 pym
und 20 um [35]. Netzwerkwandler im Borosilicatglas fihren durch eine Verbreiterung
der Absorptionsbande in diesem Wellenlangenbereich zu einer Erhdhung der Absorp-
tion auf bis zu 95 % [55]. Allerdings fihren maximal 5 % der eingebrachten Energie
zur Verdampfung, der restliche Anteil erwarmt das Material [53].

Ausgangsmaterialien der Laserverdampfung kdnnen je nach Anlage sowohl Pulver als
auch Festkorper sein [55, 67]. Die Strahlungsenergie kann je nach Laser (Nd:YAG-
Laser, CO,-Laser) von einigen Watt bis zu mehreren Kilowatt variieren [53]. Ein we-
sentlicher Nachteil der Laserablation besteht in der geringen Produktionsrate von eini-
gen Gramm pro Stunde [53]. In [70] wird im Zuge der Ablation mit einem CO,-Laser
(800 W) von Verdampfungsraten von 1,2 g/min flr SiO,, 0,15 g/min fir Y,O3; und
0,13 g/min fir Al,O3 berichtet.

Staupendahl beschaftigt sich mit der Laserablation nanoskaliger Keramikpulver mittels
CO,-Laser [55, 67, 71, 72]. Im Rahmen dieser Arbeiten wurde der Einfluss signifikanter
Laserparameter auf die Verdampfungsrate bereits untersucht. Demnach wird in [71—
73] erlautert, dass die héchste Verdampfungsrate bei exakter Fokussierung der Laser-
strahlung auf die Oberflache erreicht wird. Der maximale Energieeintrag fihrt dabei zu
einer maximalen Verdampfungsrate [72]. Des Weiteren wurde die Verdampfungsrate
in Abhangigkeit von der Laserleistung und der Pulslange bestimmt. In Abbildung 2.10
ist der logarithmische Zusammenhang von Verdampfungsrate und Laserleistung als
Trendlinie dargestellt.
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Abbildung 2.10: Verdampfungsrate als Funktion der Laserleistung [71]

Im Fall der gepulsten Laserstrahlung unterschiedlicher Pulslange (50, 100, 300 ps)
ist das Verhaltnis von Impulslange zu Impulspause 1:1. Einen eindeutigen Einfluss
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der Pulslange auf die Verdampfungsrate ist nicht erkennbar. Durch Variation der Im-
pulsform und des Verhaltnisses von Impulslange zu Impulspause lasst sich die Ver-
dampfungsrate beeinflussen. Auf diese Weise werden die Auswirkungen von erzeug-
tem Plasma und Warmeleitung auf die Verdampfung modifiziert. Die Verdampfungs-
rate bei kontinuierlicher Laserstrahlung (cw: continuous wave) zeigt ebenfalls einen
nichtlinearen Zusammenhang auf [71]. Diese beobachtete, nicht lineare Abhangigkeit,
hangt neben dem Einfluss von Warmeleitung und laserinduziertem Plasma im We-
sentlichen von der gauBformigen Intensitatsverteilung /(r) des Laserstrahls ab [55].
Die Auswirkung unterschiedlicher Intensitatsprofile eines Lasers auf die Verdampfung
ist in Abbildung 2.11 dargestellt.
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Abbildung 2.11: Einfluss des gauB3férmigen Intensitatsprofils auf die Verdampfung [55]

Staupendabhl leitet den Zusammenhang zwischen Verdampfungsrate dm/dt und einge-
strahlter Laserleistung P unter der Annahme einer charakteristischen Schwellintensitat
Is far den Verdampfungsprozess und einem gauB3férmigen Intensitatsprofil /(r) her [55].
Die Verdampfungsrate dm/dt kann berechnet werden Uber

Irs
am =2-7- V/(I(r) — Is)rdr (2.5)

dt
0

wobei rs der Radius des Intensitatsprofils bei /s und V eine Konstante ist, die durch die
Materialeigenschaften und die experimentellen Bedingungen bestimmt wird. Die durch
I festgelegte Abtragsflache wird von den zentralen Bereichen der Intensitatsverteilung
bestimmt. Die AuBBenbereiche der GauBverteilung tragen nicht zur Materialverdamp-
fung bei. Je weniger der Wert fir Iy Uber /5 liegt, umso groBer ist die Verlustleistung
im AuBBenbereich der GauBverteilung. Die Verlustleistung kann somit durch eine Inten-
sitatserhéhung minimiert werden. Diese Intensitatserhéhung wird begrenzt durch die
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Bildung laserinduzierter Plasmen Uber der Oberflache des Ausgangsmaterials. Das
Prinzip der Plasmaentstehung beruht auf der teilweisen lonisation des abstromenden
Materialdampfes. Freie Elektronen sind in der Lage die einfallende Laserstrahlung
Uber den Prozess der inversen Bremsstrahlung zu absorbieren. Durch StoBionisation
kénnen weitere freie Elektronen gebildet werden. Ein Plasma entsteht, wenn die lo-
nisationsrate die Rekombinationsrate Ubersteigt. Solange sich dieses Plasma an der
Oberflache des Ausgangsmaterials befindet, kann die Laserenergie komplett in das
Material eingekoppelt werden. Bei einer zu hohen Laserintensitat verbraucht das Plas-
ma einen Teil der Energie. Die Energie wird in Bewegungsenergie umgewandelt, wo-
durch eine Ausdehnung des Plasmas und letztlich ein Ablésen des Plasmas von der
Materialoberflache stattfindet. Dieses Abldsen flihrt zu einer Verringerung des Energie-
eintrags in das Material und somit zu einer geringeren Abscheiderate. Zur Einstellung
einer optimalen Verdampfungsrate muss daher eine Laserintensitat gewahlt werden,
bei der gerade noch kein Ablosen des Plasmas zu erkennen ist [55].

2.3.3 Abscheidung von Nanopartikeln aus der Gasphase

Im Folgenden werden zur Abscheidung von laserabladierten Nanopartikeln aus der
Gasphase drei unterschiedliche Moglichkeiten thematisiert.

Nassabscheidung

Zur Abscheidung eines Pulvers aus einem Aerosol direkt in eine Flussigkeit wurde in
[54] das in der Industrie haufig eingesetzte Prinzip des Venturiwaschers fiir die Gasrei-
nigung angewendet. Mittels eines Venturiwaschers konnen Partikel aus einem Aerosol
in eine Suspension abgeschieden werden und Abscheidegrade von tiber 80 % erreicht
werden. Dazu wird der Aerosolstrom beschleunigt und bei maximaler Geschwindig-
keit mit einer Waschflissigkeit bespriht. Die Partikel werden an die flissigen Trop-
fen gebunden und mit ihnen abtransportiert. Die Separation von flissiger Phase und
Gasphase fuhrt zur Abscheidung der Partikel. Grundlagen der Nassabscheidung und
ausfuhrliche Erlauterungen zu Aufbau und Funktionsweise eines Venturiwaschers sind
in [54] zu finden. Die Nassabscheidung bietet den Vorteil, dass eine nachtragliche Re-
dispergierung bei der Weiterverarbeitung des Pulvers entfallt [67].

Elektrostatische Abscheidung

Grundlage der elektrostatischen Abscheidung ist die Aufladung von Pulverteilchen im
elektrischen Feld Uber den Mechanismus der StoBionisation. Das elektrische Feld
Ubt somit auf die ionisierten Partikel eine Kraft aus, wodurch die Teilchen auf einer
Niederschlagselektrode beliebiger Geometrie abgeschieden werden. In [74] wird die
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elektrostatische Abscheidung von Nanopulvern beschrieben, die mittels CO,-Laser ab-
ladiert wurden. Bei den Pulvern handelt es sich um Yttrium stabilisiertes Zirkonoxid
(YSZ), sowie Mischungen aus Al,O3; und YSZ. Die Abscheideeffizienz der verwende-
ten Anlage liegt unter 10 % und die Abscheideraten im Bereich von bis zu 130 g/h. Des
Weiteren wird in [70] berichtet, dass die elektrostatische Abscheidung eines Partikel-
Aerosols Uber ein anliegendes elekirisches Feld zwischen zwei planaren Elektroden
realisiert wurde, aber auch koaxiale Abscheidekessel kdnnen durch Anlegen einer
Hochspannung zum Einsatz kommen.

Filternde Abscheidung

Im Rahmen der Herstellung keramischer Nanopulver mittels Laserverdampfung wurde
unter Staupendahl [55, 67, 71] die in Abbildung 2.12 dargestellte filternde Abscheide-
anlage aufgebaut.

Reingas

T
Saugmotor ﬂ

Flansch = \Differenzdruck-
sensor

Glaszylinder. | L Filter

Abstreifer —1 JI'

"« Partikel-
Z Aerosol

Sammelgefal

Abbildung 2.12: Schematischer bzw. realer Aufbau der Filterkammer nach [55, 75]

Die Abscheidung des Nanopulvers erfolgt in dieser Laboranlage Uber einen Schlauch-
filter (Metalbag- oder Papierfilter). Es kann eine Abscheiderate von 10 g/h erreicht wer-
den. In einer Pilotanlage, die nach dem selben Prinzip aufgebaut wurde, konnte mittels
teflonbeschichtetem GoreTex®-Filter eine Abscheiderate von 100 g/h erreicht werden
[67]. Diese Filtermaterialien werden wie in einer Filterkerze auf einem grobmaschigen
Stutzkorper aufgebracht. Wahrend des Abscheidevorgangs steigt die Belegung des
Filters mit Nanopartikeln an. Ein konstanter Gasdurchsatz wird mit Hilfe eines kontinu-
ierlich nachregelbaren Saugmotors realisiert. Die Filterreinigung erfolgt in dieser Anla-
ge mit einer mechanischen Abstreifvorrichtung. Das Pulver fallt nach dem Abstreifen
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durch einen Trichter in ein SammelgefaB. Nach der Reinigung kann die Partikelab-
scheidung fortgesetzt werden. Zusatzlich kdonnen Prallbleche zur Pulverabscheidung
im Aerosolstrom angebracht werden, um die Standzeit des Filters zu verlangern. In
[76] wird ebenfalls von einer filternden Abscheidung mittels metallischem Filter berich-
tet. Im Gegensatz dazu kam in [77] ein Aluminiumoxid-Membranfilter (Anodisc 47, Fa.
Whatman) mit einem Porendurchmesser von 20 nm zum Einsatz. Ferner wird in [78]
der Gebrauch eines Mikrofaserfilters zur Abscheidung von Nanopulver erwahnt.

Eine filternde Abscheidung setzt eine Dimensionierung des Geblases bzw. des Saug-
motors zur Erzeugung des bendtigten Volumenstroms durch den Filter voraus. Eine
Vorausberechnung der Druckverluste in der Anlage, am Filter und am Geblase ist not-
wendig. Zur Auslegung eines Geblases sind stdmungstechnische Grundlagen nach
[79] erforderlich. Eine Stromung wird durch die Angabe ihrer Geschwindigkeits-, Druck-
und Hohenenergie charakterisiert. Die ZustandsgréBen einer idealen Stromung wer-
den Uber die Bernoullische Gleichung miteinander verbunden:

g -C® + ps+p-g-h= konstant (2.6)

Dabei sind p die Dichte, ¢ die mittlere Stromungsgeschwindigkeit, ps der statische
Druck, g die Erdbeschleunigung und h die geodatische Hohe. Bei Vernachlassigung
des Hohenglieds bei Luftstromungen kann die Formel zu

Pt = Pg + Ps = konstant (2.7)

vereinfacht werden. Der Gesamtdruck p; einer Strémung ergibt sich aus der Sum-
me des dynamischen Drucks pys und des statischen Drucks ps. Gegenilber der idea-
len Strémung treten in einer realen Stromung Druckverluste auf. Diese Druckverluste
mussen von einem Geblase in einer Anlage ebenfalls Gberwunden werden. Man unter-
scheidet zwischen Reibungswiderstand und Formwiderstand. Der durch die Reibung
der stromenden Luft verursachte Druckverlust Ap,r wird flr Kreisrohre Uber

/
Apyr = A~ a " Pd (28)

berechnet. Darin entspricht A dem Reibungsbeiwert, / der Rohrlange und d dem Rohr-
durchmesser. Der Reibungsbeiwert ist aus Diagrammen zu entnehmen (z.B. Moody-
Diagramm). Er ist abhangig von der Rauheit der Kanalwand und der Reynoldszahl der
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Stromung. Die Reynoldszahl Re wird (ber den Rohrdurchmesser d, die kinematische
Zahigkeit des Fluids v und die mittlere Stromungsgeschwindigkeit ¢ als

_cd
Y

Re (2.9)

ausgedrickt. Der Druckverlust der Stromung durch den Formwiderstand kann auf ver-
schiedenen Ursachen beruhen. Beispielsweise kann dieser Druckverlust durch Um-
lenkungen, Verzweigungen, Querschnittsanderungen im Gasstrom, aber auch durch
Bauelemente wie Lufterhitzer, Kihler und Filter in der Anlage verursacht werden. Die
Berechnung erfolgt nach

Apyr = (- Pd (2.10)

worin ¢ ein Widerstandsbeiwert ist, der fir verschiedenste Bauelemente von den Her-
stellern experimentell bestimmt werden muss. Die Summe samtlicher Druckverluste
(Ap,r+Apyr) einer Anlage ergibt die Totaldruckdifferenz Ap; bei einem bestimmten
Volumenstrom v,. Mit Hilfe dieses Auslegungspunktes (Apy, V) ist das Erstellen ei-
ner Anlagenkennlinie (siehe Abbildung 2.13) moglich, da die Verluste proportional zum
Quadrat des Volumenstroms sind. Uber Ap; = kv? mit k als Proportionalitatskonstante
ist die Berechnung der Kennlinie durchfihrbar.
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Abbildung 2.13: Anlagenkennlinie nach [79]

Zur Auslegung des Geblases muss neben der Aufstellung der Anlagenkennlinie die
Ventilatorkennlinie des jeweiligen Geblases betrachtet werden. Diese vom Anbieter an-
gegebenen Kennlinien spiegeln die Charakteristik eines jeden Geblases wider. Die Be-
stimmung erfolgt nach DIN 24163 [80—-82], indem verschiedene Betriebspunkte durch
Reduzierung des Volumenstroms simuliert werden und die jeweiligen Wertepaare
(Ap;, v) in ein Diagramm aufgetragen werden. In Abbildung 2.14 ist exemplarisch ein
solches Diagramm dargestellt.
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Abbildung 2.14: Ventilator-, Anlagenkennlinie und Linie des dynamischen Drucks nach [79]

Der Schnittpunkt zwischen Anlagen- und Ventilatorkennlinie ergibt den Betriebspunkt B
des Ventilators in der Anlage. Das maximale Schluckvermogen eines Ventilators, d.h.
die Luftmenge, die ein Ventilator gegen einen Anlagenwiderstand von "Null” fordern
wirde, entspricht dem Schnittpunkt von Ventilatorkennlinie und der Linie des dynami-
schen Drucks. In der Anlagenkennlinie wird der Druckverlust am Filter bertcksichtigt.
Diese Druckdifferenz, die sich an einem Filter einstellt, ist abhangig von dem Volu-
menstrom, dem Filtermedium, dem Filterkuchen und der Bauart des Filters und wird
demnach von den Herstellerfirmen des Filters bestimmt und angegeben. Im Allgemei-
nen wird die Anfangsdruckdifferenz in Abhangigkeit vom Volumenstrom angegeben.
Mit der Kenntnis des Differenzdrucks eines Filters bei einem bestimmten Volumen-
strom lasst sich die exakte Anlagenkennlinie mit Filter berechnen (vgl. Abbildung 2.15).
Der tatsachliche Betriebspunkt B eines Ventilators und somit der vorliegende Volumen-
strom kann dann aus dem Schnittpunkt von Ventilator- und Anlagenkennlinie mit Filter
bestimmt werden. Eine Beurteilung, ob dieser Volumenstrom beispielsweise fur einen
Aerosoltransport ausreicht, kann stattfinden und gegebenenfalls ein anderes Geblase
mit anderer Kennlinie oder ein anderes Filtermaterial ausgewahlt werden.
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— Ventilatorkennlinie
Anlagenkennlinie mit
— B Filter
©
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Abbildung 2.15: Verschiebung der Anlagenkennlinie durch den Filtereinbau
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2.3.4 Eigenschaften laserabladierter Pulver

Laserabladierte Nanopulver besitzen aufgrund ihres Entstehungsprozesses wohl de-
finierte Eigenschaften. In der Literatur werden Eigenschaften wie PartikelgroBe und
-gréBenverteilung sowie Morphologie, Agglomeration und chemische Zusammenset-
zung thematisiert. Mittels Laserablation konnen Partikel hoher Reinheit synthetisiert
werden, d.h. die Reinheit der Partikel entspricht stets der Reinheit des Ausgangsma-
terials [53, 83]. Die PartikelgroBe hangt laut Staupendahl in [71] von drei Parametern
ab: dem Typ des Tragergases, der Stromungsgeschwindigkeit und der Pulslange der
Laserstrahlung. Mit wachsender Warmeleitfahigkeit des Tragergases verschiebt sich
der mittlere Teilchendurchmesser zu kleineren Werten und auch die Halbwertsbreite
der Verteilung wird schmaler [84]. Helium eignet sich wegen seiner hohen Leitfahigkeit
zur Erzeugung feiner Partikel am besten [55]. Kiirzere Wechselwirkungszeiten zwi-
schen der einfallenden Laserstrahlung und den wachsenden Partikeln durch klrzere
Pulslangen und héhere Geschwindigkeit des Tragergases flihren zu kleineren Parti-
keln. Die Keimwachstumsrate wird in beiden Fallen verringert [70, 72].

In [73] wird auBerdem nachgewiesen, dass eine Erhdhung der Laserleistung keinen
offensichtlichen Einfluss auf die spezifische Oberflache und somit die GréBe der Par-
tikel besitzt. Eine Verringerung der Fokusflache fuhrt jedoch zu einer signifikanten
Erhohung der spezifischen Partikeloberflache. Dieser Zusammenhang wird in [72] wie
folgt interpretiert. Mit zunehmender Laserleistung steigt der Anteil der Dampfphase
Uber der Materialoberflache an. In diesem Fall nimmt der Dampfdruck simultan zur
Temperatur der Damphase zu. Da die Ubersattigung einer Dampfphase proportional
zum Dampfdruck ist, aber mit der Temperaturzunahme abnimmt, andert sich der Grad
an Uberséttigung nicht wesentlich. Die Nukleations- und Wachstumsbedingungen blei-
ben somit trotz Variation der Laserleistung vergleichbar. Eine Veranderung der Fokus-
flache bei konstanter Laserleistung, andert das Volumen der Wechselwirkungszone
und folglich den Uberséttigungsgrad und den Temperaturgradienten in der Dampfpha-
se. Eine Abnahme der Flache bedeutet einen Anstieg an Ubersattigung und somit der
Keimbildungsrate, sowie eine Abnahme der Keimwachstumszeit aufgrund des geringe-
ren Wechselwirkungsbereichs. Das bedeutet, dass mehr Partikel und kleinere Partikel
entstehen kénnen [72].

Im Gegensatz zu [73] wird in [78] die Abhangigkeit der Partikelgré6Be von der Laser-
leistung beschrieben. Es wird von einer Zunahme der Partikelgro3e mit steigender
Laserleistung berichtet. Begriindet wird diese Abhangigkeit dadurch, dass eine héhere
Laserleistung eine hohere Reaktionstemperatur verursacht, wodurch die Wachstums-
rate und somit die Partikelgro3e zunehmen kann [78]. Diese Resultate von einem zu-
nehmendem Partikeldurchmesser mit steigender Laserleistungsdichte werden in [85]
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bestatigt. Die in [86] vorgestellten Vorversuche zur Laserablation zeigten allerdings,
dass die Partikelgro3e des laserabladierten nanoskaligen Borosilicatglaspulvers un-
abhangig von der Laserleistung ist.

Durch eine Variation des Druckes wahrend der Laserverdampfung kann die Parti-
kelgroBe ebenfalls beeinflusst werden. Niedrige Dricke fuhren zu kleinen Partikeln
[66, 78]. Die PartikelgréBen, die bei der Laserverdampfung Ublicherweise entstehen,
liegen zwischen 1 und 50 nm [53, 67]. Zudem kann mittels Laserverdampfung eine
enge GroBenverteilung der Partikel erzeugt werden [67]. In [68] wird berichtet, dass
die Durchmesser d der Partikel, die Gber Dampf-Kondensationsmethoden synthetisiert
werden, immer einer logarithmischen Normalverteilung

(|nd—|na)2) 2.41)

1
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entsprechen. Darin stellen o die geometrische Standardabweichung und d den mittle-
ren Partikeldurchmesser dar. Eine Gauf3-Funktion kann die GréBenverteilung ebenfalls
beschreiben, lediglich im Bereich kleiner Prozentanteile weicht die Naherung von den
tatsachlichen Werten geringftgig ab [87]. Eine enge PartikelgroBenverteilung von eini-
gen Nanometern wird durch ein kontinuierlich stromendes Tragergas erreicht, das die
entstandenen Partikel aus der Verdampfungszone transportiert [55].
Transmissionselektronenmikroskop (TEM)-Aufnahmen der synthetisierten Nanopulver
zeigen, wie in Abbildung 2.16 ersichtlich, den spharischen Charakter der Partikel, wel-
cher aufgrund des Partikelbildungsmechanismus zu erwarten ist [54, 72, 87-89].
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Abbildung 2.16: TEM-Aufnahme eines laserabladierten ZrO,-Pulvers [54]

Bei der Rekondensation aus der flissigen Phase bilden sich kugelférmige Trépfchen,
die zu spharischen Partikeln erstarren [55]. Materialien wie beispielsweise ZnO, die
bei Lasereinstrahlung sofort sublimieren, erstarren aus der Dampfphase direkt zu Kris-
tallen. In diesen Ausnahmefallen wurden auch nichtspharische Partikel synthetisiert
[55]. Wie TEM-Aufnahmen zeigen, lagern sich laserabladierte Partikel haufig zu ket-
tenférmigen Agglomeraten zusammen [66]. Eine Moglichkeit, diese Agglomeration zu
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verhindern, wurde in [67] realisiert, indem ein Zusatzgasstrom von 110 m/s unmittel-
bar in den Bereich eingeblasen wurde, in dem sich Partikel ausbilden. Das Agglome-
ratwachstum von ZrO, bzw. SiO, konnte auf diese Weise signifikant reduziert werden
[67].

Von Unterschieden in der chemischen Zusammensetzung von Ausgangsmaterial und
synthetisiertem Nanopulver wurden in [72] anhand von stabilisiertem ZrO, berichtet.
Sowohl Erdalkalioxide als auch Y,O3; wurden als stabilisierende Verbindungen zum
ZrO, gegeben. Es wurde festgestellt, dass der Anteil an Erdalkalioxiden im Nanopulver
im Vergleich zum Ausgangsmaterial ansteigt und der Anteil im Restmaterial nach der
Verdampfung reduziert ist. Dagegen ist der Anteil an Y,O3 im Nanopulver geringer als
im Ausgangsmaterial. Diese Unterschiede korrelieren mit den Siedetemperaturen der
unterschiedlichen Materialien. Daher wird vermutet, dass die Prozesszeit fir manche
Komponenten ausreicht, um deren thermodynamisches Gleichgewicht wahrend der
Verdampfung zu erreichen [72]. Auch in [70] wird eine Anreicherung der Verbindun-
gen mit geringerem Schmelzpunkt im Nanopulver erwahnt. Solche Variationen in der
chemischen Zusammensetzung konnen durch gepulste Laserstrahlung verhindert wer-
den, indem die Prozesszeiten verringert werden [72]. Bei der Synthese von Keramik-
nanopartikeln konnte festgestellt werden, dass sowohl die Variation der Laserleistung
als auch die der Atmosphére zu einer Anderung der Zusammensetzung der Partikel
fihrt [85].

2.4 Formgebung nanoskaliger Glaspartikel

In Analogie zur keramischen Formgebung existieren bei der Formgebung nanoska-
liger Glaspartikel auf pulvertechnologischem Wege verschiedene Moglichkeiten. Ne-
ben dem Trockenpressen steht die Formgebung mittels elektrophoretischer Abschei-
dung in dieser Arbeit im Fokus der Betrachtungen. Zur Abscheidung eines optimalen
Grinkorpers ist eine stabile Suspension die Voraussetzung. Daher liegt das Augen-
merk zu Beginn dieses Kapitels auf der Stabilisierung einer kolloidalen Suspension.

2.4.1 Stabilisierung kolloidaler Suspensionen

Eine stabile Suspension liegt vor, wenn zwischen Partikeln in einer Suspension der
repulsive Anteil des Wechselwirkungspotenzials statt des attraktiven Van-der-Waals
Anteils Uberwiegt. Dieser repulsive Anteil kann Uber eine sterische, elektrosterische
oder elektrostatische Stabilisierung erzeugt werden. Im Zuge der sterischen Stabili-
sierung verhindern langkettige, organische Molekulle auf der Oberflache der Partikel
deren Agglomeration [90]. Wechselwirken diese Polymerketten zusatzlich Gber Ladun-
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gen miteinander, spricht man von elektrosterischer Stabilisierung [91]. Die im Zuge der
sterischen bzw. elektrosterischen Stabilisierung in den Formkdrper eingebrachten Po-
lymere konnen zur Verunreinigung des Sinterglases und demnach zur Kristallisation
wahrend der Sinterung flihren. Da in dieser Arbeit ausschlieBlich mit Glaspulver gear-
beitet wird, liegt der Fokus auf der elektrostatischen Stabilisierung. Grundlage der elek-
trostatischen Stabilisierung ist die Ausbildung von Oberflachenladungen auf Teilchen
in einem Dispergiermittel. Im Rahmen dieser Arbeit liegt der Fokus auf der Betrach-
tung wassriger Suspensionen. Bei Kontakt mit Wasser bilden sich auf einer Partikel-
oberflache zunachst Hydroxid-Gruppen aus, die dann je nach pH-Wert der Suspensi-
on protoniert oder deprotoniert werden. Die sich auf diese Weise ausbildende Ober-
flachenladung ist in Starke und Vorzeichen stark abhangig von der chemischen Zu-
sammensetzung der Partikeloberflache und vom pH-Wert der Suspension [92]. Durch
die Anlagerung von Gegenionen an die geladene Partikeloberflache bildet sich eine
elektrische Doppelschicht aus [93]. Das Stern-Modell [94] beschreibt die elekirische
Doppelschicht als zweischichtig, bestehend aus einer starr adsorbierten Schicht aus
Gegenionen direkt an der Partikeloberflache nach Helmholtz [95] und einer daran an-
schlieBenden diffusen Schicht nach Guy und Chapman [96]. In Abbildung 2.17 ist der
Potenzialverlauf von einer negativ geladenen Partikeloberflache ausgehend in die um-
gebende Gleichgewichtskonzentration der Suspension in Abhangigkeit des Abstandes
von der Partikeloberflache gezeigt.

diffuse
Schicht |

starre
Schicht

0 1/k

Abbildung 2.17: Potenzialverlauf von der negativ geladenen Oberflache eines Partikels in die
umgebende Elektrolytlésung nach dem Stern-Modell nach [91]

Die Dicke der starren Schicht betragt ca. 0,5 nm [97]. Die Potenzialabnahme vom
Oberflachenpotenzial ¢y bis zum Sternpotenzial ¢p erfolgt linear. Die Konzentration
an Gegenionen nimmt von der starren Schicht ausgehend Uber die diffuse Schicht
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exponentiell ab bis hin zur Gleichgewichtskonzentration der Suspension. Umgekehrt
verhalt sich die Anzahl an Anionen. Daraus ergibt sich in der diffusen Schicht eine
exponentiell abnehmende Potenzialverteilung. Bei der Bewegung der Partikel in einer
Flussigkeit durch Anlegen eines auBeren Feldes bewegt sich die starre Schicht an Ge-
genionen mit den Partikeln. Die diffuse Schicht hingegen wird abgestreift und aus der
Flussigkeit sofort wieder aufgebaut. Als Zetapotenzial bezeichnet man die Differenz
zwischen dem Potenzial an der Scherebene und dem Potenzial der Elektrolytlésung
im Gleichgewicht [91]. Die Scherebene ist nicht identisch mit der Grenze zwischen
dem stationaren und diffusen Teil der Doppelschicht. Allerdings werden Stern- und Ze-
tapotenzial haufig gleichgesetzt, obwohl das Sternpotenzial immer etwas héher ist.
Die DLVO-Theorie (Derjaguin & Landau [98], Verwey & Overbeek [99]) postuliert, dass
die Wechselwirkungskrafte zwischen Partikeln in einer Suspension durch Uberlage-
rung der anziehenden Van-der-Waals Wechselwirkung Ex und der absto3enden
Doppelschicht-Wechselwirkung Eg entsteht. Die Durchdringung zweier Doppelschich-
ten erhdht die Konzentration an Gegenionen zwischen den Partikeln und deren Kon-
zentration steigt Gber den Gleichgewichtswert der Suspension. Um diese Konzentra-
tionserhOhung auszugleichen stromt Wasser in den Zwischenraum der Partikel [92].
Diese osmotische AbstoBung ist umso héher, je groBer die Doppelschichtdicke ist. Die
Doppelschichtdicke 1/x ist unabhangig von der Oberflachenladung bzw. vom Ober-
flachenpotenzial und ist lediglich abhangig von der Elektrolytkonzentration. Fir mono-
valente 1:1 Elektrolyte gilt flr die Doppelschichtdicke 1/x:

1 0,304
L. 2.12
PR (2.12)

wobei ¢y die molare Konzentration des Elektrolyten darstellt [100]. Ein wichtiger Fak-
tor zur Herstellung einer stabilen Suspension ist daher die lonenstarke. Die Zugabe
an Saure, Basen oder Salzen zur Einstellung des pH-Wertes sollte moglichst gering
sein. Eine zu hohe Konzentration an lonen fuhrt zu einer Verringerung der Dicke der
Doppelschicht, zu einer geringen abstoBenden Potenzialbarriere und letztlich zu einer
instabilen Suspension. Die Gesamt-Wechselwirkungsenergie E; besitzt dann, wie in
Abbildung 2.18 rechts dargestellt, einen anziehenden Charakter.

Das AbstoBungspotenzial zwischen kolloidalen Partikeln und damit die Stabilitat ei-
ner Suspension ist auBerdem stark abhangig von dem pH-Wert der Suspension. Eine
Stabilisierung der Partikel in Wasser wird durch die Wahl eines pH-Wertes erreicht, der
eine moglichst hohe Oberflachenladung und somit ein hohes Zetapotenzial ermdglicht.
Laut [101] sollte ein Betrag des Zetapotenzials von 40 mV zu einer stabilen Suspension
fihren, wobei in [102] diese 40 mV als untere Grenze und ein Zetapotenzial zwischen
50 und 70 mV als ideal angesehen wird.
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Abbildung 2.18: Energieabstandsfunktion von stabiler und instabiler Suspension [103]

2.4.2 Elektrophoretische Abscheidung

Die elektrophoretische Abscheidung (ElectroPhoretic Deposition, EPD) als Formge-
bungsverfahren bietet im Gegensatz zu Trockenpressverfahren die Moglichkeit homo-
gene Grunkorper mit hohen Grindichten zu erzeugen [91, 104]. Besitzt ein kolloidales
Teilchen in einer wassrigen Suspension, wie zuvor in Abschnitt 2.4.1 beschrieben, ei-
ne Oberflachenladung, kann es durch Anlegen eines elektrischen Feldes in Richtung
der entgegengesetzten Elektrode bewegt und auf dieser abgeschieden werden. Nach
Hamaker [105] bewegen sich die Partikel mit der Geschwindigkeit v:
€ €r-E-C

v O ES (2.13)
U

wobei ¢q die Permittivitat im Vakuum, ¢, die Permittivitat des Dispergiermediums, ¢ das
Zetapotenzial, n die Viskositat der Suspension und E das angelegte elektrische Feld
sind. Da diese Geschwindigkeit der Partikel unabhangig von deren Durchmesser ist,
besitzt die EPD als Formgebungsverfahren von Nanopulvern mit einer breiten Partikel-
groBenverteilung grof3e Bedeutung. Im Zuge der Abscheidung findet eine Einlagerung
der feineren Partikel in die Hohlrdume zwischen den groberen Partikeln statt. Auf diese
Weise bietet die EPD auch die Moglichkeit mit bi- oder trimodalen Pulvermischungen
Grankorper mit optimaler Griindichte, Porengré3e und PorengréBenverteilung herzu-
stellen [102]. Da die Zellspannung im Zuge der elektrophoretischen Abscheidung aus
wassrigen Systemen meist oberhalb der Zersetzungspannung des Wassers liegt, fin-
det an den Elektroden eine Gasentwicklung statt [106]. Im Membranverfahren [31] (sie-
he Abbildung 2.19) koagulieren die Teilchen statt an der Elekirode an einer ionenper-
meablen Membran, die die Zelle in eine Suspensions- und eine Ausgleichskammer
teilt, zu einem festen Grinkérper. Auf diese Weise werden der Ort der Abscheidung
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und der Ort der Blasenbildung raumlich voneinander getrennt und die blasenfreie Qua-
litat des Grinkdrpers garantiert.
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Abbildung 2.19: Schematische Darstellung des Membranverfahrens

Parallel zur Elektrophorese kénnen wahrend der elekirophoretischen Abscheidung
weitere elektrokinetische Phanomene auftreten und das Ergebnis beeinflussen. Neben
Strémungs- und Sedimentationspotenzial ist vor allem die Elektroosmose im Abschei-
deprozess, d.h. die Relativbewegung zwischen den miteinander verbundenen kolloida-
len Teilchen im Grinkérper und der Flissigkeit durch das elektrische Feld [31], von Be-
deutung. Laut [91] beeinflussen die elektroosmotischen Strdmungen durch die pordse
Membran entscheidend den Transport und die Koagulation der Partikel.

Das Leitfahigkeitsverhaltnis von Suspension und Ausgleichslosung ist fur die Abschei-
dung von groB3er Bedeutung. In [91] wurde gezeigt, dass die effektive Feldstarke in der
Suspension und somit die Bewegungsgeschwindigkeit der Partikel umso héher ist, je
groBer der Unterschied zwischen der Leitfahigkeit & von Suspension und Ausgleichs-
flissigkeit ist. Als Faustformel fir die untere Grenze einer Abscheidung gilt:

O Ausgleichslésung ~10 (2.1 4)

O Suspension

Mit zunehmender Abscheidedauer findet ein Ausgleich der Leitfahigkeiten aufgrund
der osmotischen Strdmungen statt. Die Abscheiderate nimmt demnach aufgrund der
Verringerung der effektiven Feldstarke und der Abnahme der Partikelkonzentration mit
zunehmender Abscheidezeit ab.

2.4.3 Dip-Coating

Das Dip-Coating-Verfahren ist ein apparativ einfaches Verfahren, in dem durch das
Eintauchen von Substraten in Suspensionen aus Mikro- oder Nanopulvern eine Grin-
schicht erzeugt werden kann, die in einem anschlieBenden Trocken- und Sinterschritt
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verdichtet wird. Die Tauchbeschichtung bietet im Vergleich zu anderen Beschichtungs-
verfahren die Mdglichkeit, Substrate beliebiger Form und GréBe an Luftatmosphare
und Raumtemperatur zu beschichten. Wie in Abbildung 2.20 dargestellt, Iasst sich das
Prinzip der Beschichtung in funf Teilschritte gliedern.

Substrat
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Abbildung 2.20: Schematische Darstellung der Tauchbeschichtung nach [107, 108]

Die zu beschichtenden Substrate werden nach dem Eintauchen in eine Suspension
und einem kurzzeitigen Verweilen mit einer definierten Geschwindigkeit herausgezo-
gen. Durch die Wartezeit im Gefa3 werden die beim Eintauchen erzeugten Turbulen-
zen, die die spatere Schichtqualitat beeinflussen, reduziert. Teilweise lauft wahrend
des Herausziehens und der Trocknung des benetzten Substrates Suspension von der
Probenoberflache in die Klvette zuriick. Nach der vollstandigen Verdampfung des Dis-
persionsmittels bleibt eine getrocknete Griinschicht auf dem Substrat zurtick [108]. Die
entstandene Schichtdicke h lasst sich in Abhangigkeit von der dynamischen
Viskositat n und der Ziehgeschwindigkeit v nach Landau und Levich beschreiben als

(n - v)?3

h=0,94.
- a2

(2.15)

wobei p die Dichte, g die Erdbeschleunigung und ~,y die Oberflachenspannung der
Suspension sind. Diese Beziehung gilt nur fir einen idealisierten kontinuierlichen Pro-
zess, in dem ein unendlich langes Substrat mit konstanter Geschwindigkeit aus der
Suspension herausgezogen wird und sich eine konstante Schichtdicke einstellt [108,
109]. Im Falle des diskontinuierlichen Prozesses wird die Beziehung

heg . 1Y (2.16)

formuliert [108]. Hierin ist ¢, eine Proportionalitatskonstante. Durch die standig einwir-
kende Gravitation und die Nicht-Newtonschen Eigenschaften der Suspensionen ent-
steht, statt einer homogen dicken Schicht der in Abbildung 2.20 dargestellte typische
Dickengradient.
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2.5 Sinterung nanoskaliger Glaspulver

2.5.1 Allgemeine Grundlagen

Pulvertechnologisch hergestellte Formkérper aus Glaspulvern kdnnen Uber einen Sin-
terprozess zu einem transparenten Glas verdichtet werden. Als treibende Kraft F wirkt
wahrend der Sinterung die Verringerung der Oberflache [41]:

20

F="7 (2.17)

Eine Steigerung der Sinteraktivitat eines Pulvers mit spezifischer Oberflachenspan-
nung o kann daher durch Verringerung der Teilchengré3e r erreicht werden. Durch
Erhitzung des pordsen Grunkorpers werden wahrend der Sinterung die Poren Uber vis-
kosen Fluss geschlossen. Kleine Poren verringern den Transportweg entlang dessen
Materialfluss zur SchlieBung der Poren stattfinden muss. Die Sintertemperatur kann
demnach bei simultaner Sinterdauer durch Verringerung der Porengro3e reduziert wer-
den. Moglichst kleine Poren werden durch maximale Grindichten, im Idealfall dichtes-
te Kugelpackung (74 %), erreicht. Eine enge Porengrof3enverteilung und kleine Poren
gewahrleisten auBerdem eine isotrope Schrumpfung des Griinkérpers [31] wahrend
der Sinterung. Neben den Poren wird der Sintervorgang im Wesentlichen durch die
Viskositat des Glases bestimmt. Die Viskositat des Glases wirkt der treibenden Kraft
und dem Massetransport als Reibungskraft entgegen [41]. Nanopulver besitzen, auf-
grund ihrer geringen Teilchengrdf3e r, eine hohe treibende Kraft zur Sinterung. Dies
fuhrt dazu, dass bereits in einem Viskositatsbereich log(n) von 9,25 bis 11 log(dPa - s)
gesintert werden kann. Dieser Bereich kann, je nach Zusammensetzung des Glases,
durch Erhitzen der Grinkorper in unterschiedliche Temperaturbereiche erreicht wer-
den. Der temperaturabhangige Verlauf der Viskositaten von Borosilicat- und Kieselglas
mit den jeweiligen Bereichen der Sintertemperatur ist in Abbildung 2.21 zu erkennen.
Eine gentgend geringe Viskositat zur Sinterung kann bei nanoskaligen Borosilicat-
glaspulvern bereits bei 600 bis 700 °C erreicht werden.

Ein Problem der Sinterung ist, dass die Sintertemperaturen, wie in Abbildung 2.22
dargestellt, oberhalb der Transformationstemperatur T4 und somit im Kristallisations-
bereich des Glases liegen. Um eine Kristallisation des Glases zu verhindern, dirfen
daher entweder keine Keime vorhanden sein oder die Sinterung muss vor dem Errei-
chen der kritischen Temperatur der Keimbildung abgeschlossen sein. Dies ist nur mit
Nanopulvern moglich.
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Abbildung 2.21: Vergleich der Viskositaten von Borosilicat- und Kieselglas [4]

Von einer Glasschmelze ausgehend ist der Bereich des Keimwachstums bereits ver-
lassen, bevor eine beachtliche Keimbildung aufkommt. Beim Vergleich von Schmelz-
und Sinterroute zur Herstellung eines Glases, ist die Kristallisationsgefahr im Sinterpro-
zess erheblich héher. Die Kinetik der Sinterung wird in verschiedenen Sintermodellen
beschrieben, auf die in [41] oder [31] ausflhrlich eingegangen wird.

B Prozesslicke 4
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Abbildung 2.22: Schematische Darstellung der Keimbildung- und Keimwachstumsgeschwin-
digkeit [4]

2.5.2 Zonensintern

Im Zonensinterprozess wird ein Grinkorper vertikal in einem Arbeitsrohr durch einen
lokal auf Sintertemperatur aufgeheizten Rohrofen gefahren. Abbildung 2.23 verdeut-
licht diesen Prozess sowie den schematischen Aufbau der Sinteranlage.
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Abbildung 2.23: Schematische Darstellung eines Zonensinterofens nach [31, 110]

Dem Sinterofen kann ein Reinigungsofen vorgeschaltet sein, der zur Dehydration der
Proben vor der Sinterung dient. Das schematische Temperaturprofil des Sinterofens
ist im linken Bereich der Abbildung 2.23 dargestellt. Eine zusatzliche Gasversorgung
ermoglicht die Sinterung in unterschiedlicher Atmosphéare [111]. Ausfihrlichere Erlau-
terungen zum prinzipiellen Aufbau eines Zonensinterofens finden sich in [31] und [110].
Ein definierter Vorschub des Grinkodrpers durch den Zonensinterofen ermdglicht eine
schrittweise Sinterung der Probe. Auf diese Weise besteht die Mdglichkeit, dass die bei
der PorenschlieBung verdrangten Gase der gesinterten Zone Uber den noch offenpo-
rigen Grunkorper in axialer Richtung entweichen kdnnen [110]. So wird die Erzeugung
eines blasenfreies Sinterglas ermdglicht. Zusatzlich reduziert der kurze Aufenthalt der
Probe in der heiBen Zone des Ofens die Wahrscheinlichkeit der Kristallisation [110].
Durch das Zusammensintern einzelner Glasteilchen findet wahrend der Erwarmung
im Zonensinterofen ein schrittweiser Sinterschrumpf statt. In Abbildung 2.24 ist dieser
Schrumpf in Form einer Sinterzwiebel dargestellt [31]. Anhand dieser Sinterzwiebel
koénnen die unterschiedlichen Sinterzonen und die Einkopplung der Ofenwarme in den
Grlunkorper beschrieben werden. Die hauptsachliche Erwarmung des Grinkorpers fin-
det nicht Uber eine direkte Erwarmung durch Warmestrahlung von auf3en, sondern
durch axiale Warmeleitung aus dem bereits gesinterten Glas statt. Dies wird darin be-
grundet, dass die Warmeleitfahigkeit des Grinkorpers etwa um den Faktor hundert
geringer ist als die des kompakten Glases. Die Sinterfront ist aufgrund der Erwarmung
in der Probenmitte zum Grinkorper hin gewdlbt [31, 110].
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Abbildung 2.24: Schematische Darstellung einer Sinterzwiebel nach [31]

2.5.3 Lasersintern

In Analogie zum konventionellen Sintern von Pulvern wird auch bei der Lasersinterung
durch Temperatureinwirkung ein dichter Verbund hergestellt. Der Sintermechanismus
des Lasersinterns beruht jedoch nicht auf viskosem Fluss. Durch Absorption der Laser-
strahlung im Material entsteht im Zuge des Lasersinterns lokal thermische Energie, die
ein Aufschmelzen und Verdichten der Partikel in kiirzester Zeit verursacht [112—114].
Durch die Absorption der Laserstrahlung wird eine gezielte Erwarmung der Material-
oberflache ermdglicht, weswegen sich das Lasersintern hervorragend zum Sintern von
Beschichtungen eignet. Die maximale Temperatur im Grinkdrper und somit das Sin-
terergebnis kann durch Variation der bereits in Kapitel 2.2 erwahnten Leistungsdichte
E beeinflusst werden. Bei konstanter Scangeschwindigkeit v¢ean und konstantem Li-
nienabstand LA wachst mit einer steigenden Leistungsdichte der Temperaturgradient
im Material. Die auf diese Weise eingebrachten thermomechanischen Spannungen
kénnen von einer ersten Rissbildung bis hin zur Beschadigung des Substrates fiihren.
Durch ein vorheriges Aufheizen der Substrate kann die Wahrscheinlichkeit zur Rissbil-
dung reduziert werden [109, 115].

Industriellen Einsatz findet das Lasersintern als additives Rapid-Prototyping-Verfahren.
Dabei wird ein Bauteil Lage fur Lage aus einem Ausgangspulver aufgebaut. Die ein-
zelnen Lagen werden anschlieBend durch Laserstrahlung selektiv erhitzt und durch
Aufschmelzen des die Pulverteilchen umgebenden Binders oder des Pulvers selbst,
verdichtet [35].

Die Lasersinterung von Glas ist in der Literatur vor allem im Bereich des Kieselgla-
ses bekannt. So gelang es Heinrich et al. [116] mit Hilfe des Lasersinterns hoch-
reine Kieselglastiegel fir die Halbleiterindustrie herzustellen. Dabei wurden mittels
Druckguss hergestellte Griinkdrper an der Innenseite mit Hilfe eine CO,-Lasers ver-
dichtet [116, 117]. Sowohl in den Arbeiten von Heinrich et al. als auch in [114] wur-
de mit mikroskaligem SiO.-Pulver gearbeitet. In [109] wurden erstmals Schichten (1
bis 10 um) aus nanoskaligem SiO,-Pulver Uber ein Dip-Coating-Verfahren hergestellt
und lasergesintert. Die lasergesinterten Schichten verbesserten sowohl die mecha-
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nischen als auch die chemischen Eigenschaften der Glassubstrate. Die Anwendung
der Kieselglasschichten ist jedoch aufgrund des sehr geringen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten begrenzt. Im Bereich der mikrooptischen Elemente ist die Sinterung
von pordsem Borosilicatglas bekannt. Aus einem Uber einen Atzprozess hergestellten
porésen Borosilicatglas werden in [115] Uber einen Lasersinterprozess optische Lin-
sen, eingebettet in ungesinterte Schutzbereiche, hergestellt.

2.6 Einbau funktionaler Nanopartikel in die Glasmatrix

2.6.1 Goldrubinfarbung

Auf dem Ublichen Weg werden Goldrubinglaser hergestellt, indem Goldsalze gemein-
sam mit einem Reduziermittel in die Grundglasschmelze gegeben werden. Das nach
der Schmelze vorliegende farblose Glas wird in einem zweiten Schritt getempert und
lauft farbig an. Die Farbbildung beruht dabei auf der Ausscheidung und dem Wachstum
von Goldkolloiden [1].

Der Farbbildungsmechanismus beruht auf den optischen Eigenschaften von Goldna-
nopartikeln, deren detaillierte Beschreibung auf Mie zurlickgeht [118]. Die optischen
Eigenschaften von Goldnanopartikeln lassen sich vereinfacht durch die schematische
Darstellung der Wechselwirkung einer elektromagnetischen Welle mit einem metalli-
schen Nanopartikel erklaren (siehe Abbildung 2.25) [119, 120].

E-Feld Metallatome

H H‘T t

Abbildung 2.25: Schematische Darstellung der Plasmonenresonanz nach [121]

Trifft Licht auf metallische Nanopartikel, lenkt das elektrische Wechselfeld die frei-
en Leitungsbandelektronen des Metalls relativ zum positiv geladenen Atomkern aus,
wodurch Polarisationsladungen auf der Partikeloberflache entstehen. Aufgrund der
Coulomb-Anziehung zwischen Kern und Elektronenwolke entsteht eine Rlckstellkraft
und demnach eine Schwingung des Elektronengases relativ zum Atomkern, die als
Plasmonenresonanz bezeichnet wird. Die oszillierenden Elektronen geben Strahlung
ab, wobei die spektrale Lage abhangig von der GréBe der Nanopartikel und den di-
elektrischen Funktionen von Partikel- und Umgebungsmaterial ist [122]. Anhand der
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Mie-Theorie [118] ist die Berechnung der Lage der Plasmonenbande bei kolloidalen
Goldlésungen mdglich. Mie stellt den Zusammenhang zwischen Partikelgro3e und
Lage des Absorptionsmaximums her. Fur gréBer werdende Goldkolloide findet eine
Verschiebung des Absorptionsmaximums zu groBeren Wellenlangen und somit eine
Verfarbung von Goldlésungen von rubinrot zu blaulich statt [118, 120, 123, 124].

Ein groBer Nachteil der Goldrubinglaser ist deren schlechte Reproduzierbarkeit [1]. So
besteht die Schwierigkeit bei der traditionellen Herstellung von Rubinglasern in der
Kontrolle der GréRe, der Form und der Verteilung der Goldkolloide im Glas und damit
in der Einstellung der Transmissionseigenschaften des Glases [125]. AuBerdem han-
delt es sich bei diesem Mehrstufen-Prozess zur Farbung um einen energieintensiven
Prozess mit Temperaturen tber 1300 °C [126]. Diese Schwierigkeiten kdnnen Uber
eine Farbdotierung eines Formkdrpers mit nanoskaliger Porenstrukur und dessen de-
finierte Sinterung behoben werden. In [125] erfolgt die Einbringung der Dotierung in
einen Kieselglasgrinkorper, wie in Abbildung 2.26 schematisch dargestellt, Gber einen
Trankvorgang in einer Methanol-Goldchlorid-Lésung.

Grinkoérper Tranken mit Trocknen Sinterung
Salzlésung

Abbildung 2.26: Schematische Darstellung der Dotierung von Formkdrpern aus nanoskaligen
Teilchen [4]

Im Zuge der Trocknung verdampft Methanol, AuCl; bleibt in den Poren zurlick und zer-
setzt sich wahrend der Sinterung ab einer Temperatur von 254 °C. Im Rahmen der Sin-
terung von Kieselglas verandert sich die PorengréBenverteilung des Grinkdrpers und
die Schmelztemperatur von Gold wird Uberschritten. Die nichtbenetzende Schmelz-
phase flillt bei 1100 °C die 30 nm gro3en Poren aus. Demzufolge wird die Kolloidbil-
dung des Goldes aufgrund der Verringerung der Oberflachenspannung durch die Po-
renstruktur beschrankt, d.h. die Goldkolloide werden in Grée, Form und Lage von der
Porenstruktur beeinflusst. Neben der PorengréBe des Grinkdrpers beeinflusst auch
die Konzentration der Dotierldsung die Kolloidgro3e. Bei einer zu hohen Konzentra-
tion akkumuliert das Gold zu grof3en Kolloiden und verursacht eine lebrige Farbung
des Glases. Allerdings wird sowohl in [125] als auch in [126] davon berichtet, dass
Uber diesen Trankprozess keine homogene Farbung moglich ist, da sich wahrend der
Trocknung eine inhomogene Verteilung der Goldkolloide im Griinkérper durch die An-
reicherung der Dotierung an der Probenoberflache einstellt.
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2.6.2 Cersulfid

Kommerziell werden Rotglaser tber den Schmelzprozess durch Zugabe von Cad-
miumsulfoseleniden und anschlieBendem Anlaufprozess hergestellt. Diese Anlauffar-
bung hat den groBBen Nachteil, dass wahrend der Glasherstellung toxische und krebs-
erregende Halbleiterverbindungen freigesetzt werden und Filteranlagen nachzuschal-
ten sind. Zudem missen aufgrund der Verdampfung stets 30 % mehr an Dotierstoffen
in die Schmelze zugegeben werden [126]. Die Anlaufglaser besitzen im Vergleich zu
Rubinglasern eine steilere Absorptionskante zum kurzwelligen Bereich hin und daher
eine héhere Farbreinheit. Bis heute existiert kein Ersatz-Dotierstoff flir die Cadmium-
sulfoselenide zur Rotfarbung von Glasern.

Mit Ubergangselementen im Bereich der lonenfarbung ist die Darstellung der Farbe
Rot schwierig. Mit den Dotierungen Fe®+ oder Mn3* sind lediglich rot-braune bzw. rosa-
violette Farbungen von Silicatglasern moglich. In [127] wird berichtet, dass mit Eu-
oder Sm-Dotierung in Silicatglasern, hergestellt unter reduzierender Bedingung, eine
rétliche Farbe mdglich ist. Die Farbung mit alternativen Metallkolloiden wie Cu oder
Se flhrt zwar zu einem roten bzw. rosaroten Farbton, jedoch mit einer geringen Farb-
reinheit.

In dem Bereich der Farbung von Kunststoffen sind Cersulfid-Pigmente unter dem Na-
men Neolor™ der Firma Rhone-Poulenc kommerziell erhéltlich. Diese Pigmente kon-
nen zur Orange- und Rotfarbung von Kunststoffen eingesetzt werden [128]. Informa-
tionen darlber, ob Cersulfid im Falle von Glas fir eine Cd-freie Rotfarbung eingesetzt
werden kénnte, sind in der Literatur nicht vorhanden. Der Farbemechanismus des Cer-
sulfids kann im Gegensatz zur Goldrubin-Farbung mit dem Energiebandermodell er-
klart werden. Die dunkelrote Farbe der Cersulfids beruht auf dem Elektronenlbergang
bei einer Energieltcke von 1,9 eV [129, 130].

Problematisch ist, dass Cersulfid in mehreren Phasen vorliegen kann [129, 131, 132].
Die schwarz-braune «x-Ce,»S3-Phase ist die orthorhombische Tieftemperaturphase und
unterhalb von 900 °C stabil. Oberhalb von 900 °C existiert die burgundfarbene tetrago-
nale 3-Phase. Eine rote Farbe besitzt nur die hochtemperaturstabile kubische y-Ce,Ss-
Phase. Genau hierin liegt die Problematik des Cersulfides. Zur Rotfarbung muss die
rotfarbene y-Phase bei Raumtemperatur stabilisiert werden [129]. In [133] wird ein
Uberblick tber die Stabilisierungsmethoden gegeben, wie beispielsweise durch den
Einbau von Erdalkaliionen oder Kohlenstoff in das Gitter.

In Abbildung 2.27 ist der Vergleich der Transmissionspekiren und die Absorptionskan-
ten verschiedener Rotténe dargestellt. Zwar ist Cersulfid triber als Cadmiumrot, aber
deutlich reiner als der braunliche Rotton, der mit Eisenoxid erzeugt werden kann.
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Abbildung 2.27: Transmissionspektrum von Cersulfid- im Vergleich zu Eisenoxid- und Cadmi-
umrot nach [128]

Bisher nicht geldst ist die Einbringung von Cersulfid in einen Glas-Formkarper.

Im Falle des Cadmiumsulfids wird beispielweise in [134] tiber den Sol-Gel-Prozess ein
CdS-dotiertes SiO,-Glas hergestellt. Dies ist nur moglich, weil Metallsalze mit Thiourea
(SC(NH.)2) Komplexe bilden. In [134] wird eine Methanol-Losung von Cadmiumnitrat
und Thiourea zu einem SiO,-Sol hinzugegeben. Nach einer Gelbildung bei 50 °C bildet
sich ein Cadmiumnitrat-Komplex. Dieser Komplex zersetzt sich bei 350 °C zu CdS und
farbt das SiO,-Glas ein. Es wird berichtet, dass die Verdampfung von Schwefel ein
Problem darstellt. Daher muss einerseits mengenmagig der Anteil an Thiourea hoch
sein und andererseits die Temperaturbehandlung in einer Argon-Atmosphare mit 10 %
H.S-Anteil stattfinden. Eine andere Mdglichkeit, CdS-haltige Glaser ohne Durchlaufen
der Schmelzphase herzustellen, ist, dass CdO-haltige SiO,-Glaser in Schwefelwasser-
stoff-Atmosphare behandelt werden [134].

2.7 Lotglaser

Lotglaser sind Spezialglaser, die eine besonders niedrige Erweichungstemperatur be-
sitzen. Diese Glaser bieten die Moglichkeit, Verbindungen von Glasern, Keramiken
oder auch Metallen herzustellen, ohne dass die zu figenden Materialien thermisch
geschadigt werden. Glaslote werden in stabile und kristallisierende Lote eingeteilt. Die
Eigenschaften eines stabilen Glaslotes andern sich im Zuge des Létvorganges nicht.
Kristallisierende Lote neigen hingegen im Rahmen des Lotprozesses zur Kristallisa-
tion. Dadurch wird die FlieBfahigkeit aufgrund der zunehmenden Viskositat reduziert
[135]. Kristallisierende Glaslote besitzen eine hdhere Verbundfestigkeit, stabile Lote
hingegen eine geringere Lottemperatur. Alle anderen Eigenschaften wie beispielsweise
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die chemische Bestandigkeit oder der thermische Ausdehnungskoeffizient sind ahnlich
[136, 137]. An die physikalischen Eigenschaften eines Lotglases werden bestimmte
Anforderungen gestellt [138]. Die Viskositat eines Lotglases sollte im Temperaturbe-
reich des Lotvorganges zwischen 10* und 108 dPa- s liegen [135]. Um ein Fiigen zu
ermoglichen missen die Glaser eine ausreichende Flie3fahigkeit zur Benetzung der
Bauteile besitzen [138]. Da die Vorgange des FlieBens und Benetzens zeitabhangig
sind, kann durch eine erhdhte Temperatur die erforderliche Zeit fir ein ausreichen-
des FlieBen reduziert werden. In umgekehrter Weise kann bei geringen Temperatu-
ren durch sehr lange Zeiten oder durch zusatzliche mechanische Lasten ein Flie3en
ermoglicht werden [135].

Eine wichtige GroBe bei der Auswahl passender Glaslote ist der thermische Ausdeh-
nungskoeffizient. Laut [135] sollte dieser stets 0,5 bis 1,0-10-¢ 1/K kleiner als der Ko-
effizient des zu verbindenden Materials sein. Es besteht die Moglichkeit durch Zugabe
von inerten Fllstoffen, die einen geringen oder negativen thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten besitzen, wie ZrSiO,4, 3-Eukryptit oder auch B4C, die thermische Ausdeh-
nung der Lotglaser bei gleichzeitig niedriger Lottemperatur zu verringern (Komposit-
Glaslote) [135, 136].

Zusatzlich missen die hochst zulassige Lottemperatur, die maximale Einsatztempe-
ratur und die chemische Stabilitat der Lotglaser passend zur jeweiligen Anwendung
gewahlt werden. Kommerziell sind Glaslote in Pulver- oder Granulatform, als Sinter-
kérper und als Suspension erhaltlich. Jedes Lotglas besitzt ein spezielles Lotprogramm
in dem sowohl Lottemperatur als auch Loétzeit zur Herstellung einer erfolgreichen Ver-
bindung festgelegt sind.

Die Zusammensetzung der Mehrheit der Lotglaser beruht auf Bleiborat- oder bleihalti-
gen Borosilicatglasern [138, 139]. In den meisten Lotglaspulvern wird zu den Hauptbe-
standteilen PbO und B,0O; fallweise ZnO, F, SiO,, Al,O3; oder auch Bi,O3; hinzugege-
ben [137, 140]. Mehr als 50 Gew.-% an PbO verursacht dabei das FlieBverhalten des
Lotglases bei geringer Temperatur. Wegen der Toxizitat von Blei und wegen gesetz-
geberischen Vorgaben, z.B. der ROHS-EG-Richtlinie von 2003, wird der PbO-Anteil in
den Lotglasern zunehmend durch Bismutoxid ersetzt [141] oder es werden Wege ge-
sucht den PbO-Anteil anderweitig zu ersetzten [142, 143]. Es gibt zwar bereits bleifreie
Lotglaser, allerdings liegen deren thermische Ausdehnungskoeffizienten stets oberhalb
von 7-107% 1/K. Mit diesen bleifreien Glasern ist es daher nicht moglich Glas-Glas-
oder Glas-Keramik-Lotverbindungen herzustellen. Der aktuelle Stand in [143] besagt,
dass es unmagglich ist, ein Glassystem mit einem geringen toxischen Anteil zu finden,
mit dem Keramiken geldtet werden kénnen. Glaslote finden vor allem in der Halbleiter-
industrie Anwendung, z.B. in dem Bereich des gasdichten Létens von AIN-Gehausen
[144].
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Bereits 1975 wurde in [138] beschrieben, dass keine Systematik in der Literatur im Be-
zug auf die chemischen Zusammensetzungen der Glaslote zu finden sei. Oftmals wer-
den die Anteile in den Glasern je nach spezifischem Problem bis zu den gewlinschten
Eigenschaften variiert. Ausfihrliche Informationen Uber verschiedenste Zusammen-
setzungen der Glaslote kénnen [137, 138, 141] entnommen werden. Aktuell wird in
[145, 146] ein mikroskaliges Borosilicatglaspulver zur Herstellung der Létverbindung
von SiC-Keramiken verwendet. Allerdings wurden Temperaturen von Gber 1000 °C zur
Verbundherstellung verwendet. Im Allgemeinen ist die chemische Bestandigkeit der
Lotglaser geringer als die der technischen Glaser, weswegen sie nur kurzzeitig ag-
gressiven Medien ausgesetzt werden durfen. Vor allem in der Halbleiter- und der Mi-
kroelektronikindustrie finden Glaslote als hermetische Lote in Form von Glas-Metall-
Verbunden aufgrund ihres hohen elektrischen Widerstandes Einsatz [136, 147].



3 Experimentelle Durchfuhrung

3.1 Versuchsprinzip der Laserablation

Ziel dieser Arbeit war es Uber den Prozess der Laserablation ein nanoskaliges Boro-
silicatglaspulver herzustellen, das sich zu einem transparenten Glas sintern lasst. Im
Rahmen der Laserablation des Pulvers wurde ein Lasersystem (Fa. Auratech) mit in-
tegriertem CO,-Laser (Fa. Rofin) verwendet. Der Laser verfligt Uber eine maximale
Ausgangsleistung von 100 W. Die emittierte Laserstrahlung besitzt eine Wellenlange
von 10,6 um. Die Laseranlage mit dem gekennzeichneten Arbeitsbereich ist in Abbil-
dung 3.1 dargestellt. In diesem Bereich wurde eine Ablationseinheit montiert.

Arbeitsbereich

Abbildung 3.1: Foto der Laseranlage

Der schematische Aufbau dieser Laserablationsvorrichtung wird in Abbildung 3.2 ver-
anschaulicht. In eine Halterung aus PVC wurden kommerziell erhaltliche Borosilicat-
glasstabe (Fa. Gauer Glas) eingespannt. Soweit nicht anders erwahnt, wurden Stabe
mit einem Durchmesser von 2,3 mm eingesetzt. Vorversuche, in denen kleinere Stab-
durchmesser verwendet wurden, fihrten zu unerwiinschten Laserbeugungsphanome-
nen. Die dementsprechend reduzierte Energieeinbringung in das Targetmaterial fihrte
zu einer Verringerung der Ablationsrate.

Die emittierte Laserstrahlung des CO,-Lasers wurde Uber eine elektrische Fokussier-
einheit auf die Spitze des Glasstabes fokussiert. Der Brennfleckdurchmesser im Ab-
lationsbereich liegt im Bereich von einem Millimeter, wodurch Leistungsdichten von
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bis zu 12,5 kW/cm? erreicht werden kénnen. Die Energieeinbringung in die Spitze des
Glasstabes durch die hochenergetische Laserstrahlung verursacht nach der Ausbil-
dung einer Schmelzperle die Synthese des nanoskaligen Borosilicatglaspulvers nach
dem Prinzip der Laserverdampfung (vgl. Kapitel 2.3.2). Um wahrend des Materialab-
trags eine genaue Positionierung der Spitze des Glasstabes im Laserstrahlengang zu
gewabhrleisten, wurde ein definierter Vorschub des Glasstabes mittels Getriebemotor
realisiert. Ein zusatzlicher Positionslaser (HeNe-Laser) wurde dazu auf die Stabspitze
gerichtet und an ihr gestreut, solange kein Materialabtrag erfolgt. Verdampft Material
am unteren Ende des Stabes, wird der Laserstahl nicht mehr gebeugt und erzeugt
am gegenuberliegenden Detektor ein Signal. Bei der Detektion eines Signals, wird die
Lineareinheit mitsamt dem eingespannten Glasstab vorgeschoben. Infolgedessen be-
findet sich der Glasstab stets im Brennpunkt des Laserstrahls.

Halterung

Vorschub I mﬁSG-Stab

%\\\
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Laserstrahl
%ositionssensor PC

Nanopulver

Abbildung 3.2: Schematischer Aufbau der Laserablationsanlage

Die Versuchsdurchfihrung wird zentral Uber einen PC gesteuert und Uberwacht.
Eine Software ermdglicht die Steuerung des Motors und der Lineareinheit sowie das
Ein- und Ausschalten des Positionslasers. Zur Steuerung der einzelnen Komponenten
wird eine Multi-lO-AD-Einsteckkarte (NI PCI 6010, Fa. National Instruments) verwen-
det. Mittels implementierter Software erfolgen die Ein-/Ausschaltvorgange des Motors,
die Sollwertvorgabe der Motordrehzahl zur Positionierung, die Auswertung des Positio-
niersignals des HeNe-Lasers und die Datenaufnahme aller wichtigen Prozessgré3en.

Abscheidung der Nanopartikel aus der Gasphase

Zur Gewinnung des laserabladierten Nanopulvers kamen die feldunterstitzte und die
filternde Abscheidung zum Einsatz (vgl. Kapitel 3.2 und 3.3). Die Abscheideeffizienz
der Laserablation wurde in beiden Fallen gravimetrisch bestimmt. Die Masse des ab-
geschiedenen Nanopulvers mpanopuver D€z0gen auf die berechnete Masse des ver-
dampften Glasstabes mg.ssiap €rgibt dabei die Abscheideeffizienz ¢ des Prozesses.
Neben der Effizienz wurde auch die Abscheiderate durch Analyse der abgeschiedenen
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Pulvermasse pro Zeiteinheit bestimmt. Auf diese Weise war es moglich, Aussagen Uber
den notwendigen Zeitaufwand zur Pulverherstellung fir eine Probe abzuschatzen.

3.2 Feldunterstitzt abgeschiedenes Pulver

Die feldunterstltzte Abscheidung des Pulvers erfolgte, wie in Abbildung 3.3 schema-
tisch dargestellt, durch Anlegen einer Hochspannung zwischen einer Ringelekirode um
den Glasstab und einer Abscheideplatte. Die Platin-Ringelektrode war ca. 2 mm ober-
halb des Laserstrahls positioniert. Ein konstanter Abstand zwischen Ringelektrode und
Abscheideplatte wurde durch das kontinuierliche Verschieben des zu verdampfenden
Glasstabes durch die Ring6ffnung garantiert. Die verwendete Hochspannungsquel-
le (PNC 40000 - 15 ump, Fa. Heinzinger) ermoglichte eine maximale Spannung von
40 kV sowie einen Maximalstrom von 15 mA.
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Abbildung 3.3: Schematischer Aufbau der Laserablation mit feldunterstitzter Abscheidung

Sowohl das Ein-/Ausschalten der Hochspannung als auch die Vorgabe der Soll-Ab-
scheidespannung sind mit der Software moglich. Des Weiteren kdnnen der Verlauf
der Prozesskennwerte wie Stromstarke, Soll- und Ist-Spannung sowie die Positionie-
rungssignale des Detektors aufgezeichnet werden. Sofern nicht anders gekennzeich-
net, wurde das Pulver mit einer anliegenden Hochspannung von 1,8 kV elektrostatisch
abgeschieden. Die Komponenten der Ablationseinheit im realen Aufbau sind in Abbil-
dung 3.4 ersichtlich. Die ldee zur Abscheidung mittels Ringelektrode und Abscheide-
platte geht auf Versuche in dem Bereich des Elektrospriihens [148] von Glasschmelzen
zurick.

3.2.1 Charakterisierung des Pulvers

Pulver werden im Allgemeinen Uber ihre Partikelgro3e, -groBenverteilung und -morpho-
logie sowie die chemische Zusammensetzung und die spezifische Oberflache charak-
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Abbildung 3.4: Feldunterstiitzte Abscheidung: a) Aufbau; b) In-situ-Abscheidung

terisiert. Um geeignete Sinterbedingungen zu erhalten, sollte das synthetisierte Pulver
bestimmte Anforderungen erflllen (vgl. Kapitel 2.5.1). Eine Erhdhung der Sinterakti-
vitat kann durch die Synthese eines feinstteiligen Pulvers mit Primarpartikeldurchmes-
sern moglichst unterhalb von 100 nm erreicht werden [41]. Die Partikel an sich soll-
ten wenig agglomeriert sein, sodass im Formgebungsprozess ein homogener Grin-
korper hoher Dichte mit kleinen Poren und enger Porengrof3enverteilung erreichbar
ist. An die Form der Pulverpartikel werden keine besonderen Anspriche gestellt. Ku-
gelférmige Teilchen bringen den Vorteil mit sich, dass sie sich bestmoglich verdich-
ten und modellmaBig beschreiben lassen [31]. Zur exakten Untersuchung der Parti-
kelmorphologie, -grof3e und -gréBenverteilung wurde das Mehrkomponentenglaspul-
ver in einem hochauflésenden TEM (2011, Fa. Jeol) analysiert. Es sollte sowohl die
Morphologie als auch die Partikelgro3e untersucht werden. AuBerdem stand das Auf-
finden von méglicherweise vorhandenen Sinterhdlsen im Vordergrund. Des Weiteren
galt es mittels Beugungskontrast nachzuweisen, dass es sich bei dem Pulver um ein
rontgenamorphes Glaspulver handelt.

Da das Viskositatsverhalten eines Pulvers von der jeweiligen Zusammensetzung ab-
hangt und die erforderliche Sintertemperatur bestimmt, war eine quantitative Bestim-
mung der Partikelzusammensetzung notwendig. Die energiedispersive Rontgenana-
lyse mittels REM ermdglicht keine Detektion von Bormengen, weswegen eine Induc-
tively Coupled Plasma-Atomemissionsspekirometrie (ICP-AES)-Analyse des Pulvers
zur elementspezifischen Analyse durchzuflhren war. Die Messungen wurden an dem
Gerat ICP OES Ultima 2 (Fa. Horiba Jobin Yvon) ausgefihrt. Zusatzlich erfolgte die
Bestimmung der Zusammensetzung der Ausgangsglasstabe, um zu Uberprtfen, ob
diese mit der des synthetisierten Pulvers Ubereinstimmt. In der ICP-AES-Analyse gilt
aufgrund der zufalligen Fehler der einzelnen gemessenen Analysewerte das prozen-
tuale Gesamtergebnis von 100 +/- 2 % als hinreichend gut.

Da die Sinteraktivitat mit zunehmender spezifischer Oberflache des Pulvers steigt, ist
deren Messung ebenfalls von Interesse [41]. Die BET-Untersuchungen wurden an dem
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Gerat Autosorb 6b (Fa. Quantachrome) durchgefihrt. Durch Auswertung der Absorp-
tionsisothermen bezlglich des absorbierten Volumens wurde die spezifische Ober-
flache mittels Software (Autosorb Version 1.23) bestimmt. Des Weiteren missen die
hergestellten Pulverpartikel glasig sein, da kleinste Kristallisationskeime bei einer Sin-
terung weit unterhalb des Schmelzpunktes zur Kristallisation fihren kdnnen [31]. Zur
Uberpriifung wurden Réntgenbeugungsaufnahmen mit Hilfe eines Pulverdiffraktome-
ters (XPert, Fa. PANalytical) durchgefthrt.

Anschlief3end erfolgten thermische Analysen mit dem Ziel der Untersuchung des Zu-
standes und des Verhaltens des laserabladierten Pulvers innerhalb eines bestimmten
Temperaturbereiches. Dazu wurde mittels Thermogravimetrie (TG) die Massenande-
rung des Pulvers und mittels Differential-Scanning-Calorimetry (DSC) die Warmebilanz
bei einer Erhitzung mit 10 K/min bis 1200 °C aufgenommen. Eine simultane Messung
von TG- und DSC-Kurven des Pulvers wurde mit Hilfe der Apparatur STA 449C Jupiter
(Fa. Netzsch) ausgefiihrt. Gleichzeitig wurden die wahrend der thermischen Analyse
entstehenden Gase und Zersetzungprodukte mit einem Massenspekirometer (QMS
403 C Aéolos, Fa. Netzsch) und einem FTIR-Spektrometer (Tensor 27, Fa. Bruker)
analysiert. Auf diese Art und Weise sollte es moglich sein, einerseits die entstehenden
gasférmigen Produkte zu identifizieren und andererseits die charakteristischen Uber-
gange des Nanopulvers wie Sinterbereich, Schmelz- oder Glasibergang festzulegen.
Die Eigenschaften des synthetisierten Pulvers wurden stets mit denen eines nano-
skaligen SiO,-Pulvers OX50 (Fa. Evonik Degussa) verglichen, da eine transparente
Sinterung dieses Einkomponentenpulvers zu einem transparenten Kieselglas bereits
seit mehreren Jahrzehnten moglich ist.

3.2.2 Formgebung und Sinterung des Pulvers

Zum Erreichen einer maoglichst niedrigen Sintertemperatur ist es notwendig, einen
Formkérper hoher Grindichte und schmaler Porenverteilung herzustellen. Solche
Formkdrper lassen sich bestmdglich mittels elektrophoretischer Abscheidung realisie-
ren [31]. Da Uber die elektrostatische Abscheidung in der Regel nur eine kleine laserab-
ladierte Pulvermenge entsteht, die fir die Elektrophorese nicht ausreichend ist, wurde
das uniaxiale Kaltpressen als Formgebungsverfahren ausgewahlt. Hierdurch konnten
zylindrische Presslinge von 10 mm Durchmesser, 1 mm Héhe und einem Gewicht von
80 mg hergestellt werden. Ziel war es, aus wenig Pulver moglichst viele Grinlinge
zur Weiterverarbeitung zu generieren. Nach einer Untersuchung des Verdichtungsver-
haltens des BSG-Pulvers durch Ermittlung von Pressdruck-Griindichte-Kurven [149]
wurden eine Last von 1,1 kN flr eine Presszeit von einer Minute als optimale Presspa-
rameter festgelegt.
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Die Charakterisierung der BSG-Grinkérper sollte Auskunft tber die tatsachliche Grin-
dichte, Homogenitat, Porengrée und Porenverteilung geben. Auf diese Weise konnte
die Ausgangsposition flir den anschlieBenden Sinterprozess klar definiert werden [31].
Die Charakterisierung der BSG-Griinkérper wurde auch hier stets im Vergleich zu in
gleicher Weise verpressten OX50-Griinkérpern durchgefihrt.

Vorab wurde die Grindichte der Presslinge mit Hilfe des Prinzips des Archimedes
(Dichtebestimmungs-Set YDK 01, Fa. Sartorius) und anschlieBend deren Porenvertei-
lung und -gréBe mittels Quecksilber-Porosimetrie (PASCAL 140 und 440, Fa. Porotec)
ermittelt. Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen der Presslinge (SEM-7000,
Fa. Jeol) sollten zusatzlich Aufschluss Uber die Porenstruktur und die Homogenitat der
Grankorper geben. Die Poren im Formkdrper missen sich wahrend des Sinterprozes-
ses schlieBen, weswegen die Porenverteilung und -struktur wesentlich die Qualitat des
gesinterten Glases bestimmen.

Das Sinterverhalten des synthetisierten BSG-Pulvers wurde anhand einer Dilatome-
trie-Messung (L75, Fa. Linseis) analysiert, indem die Presslinge bei einer Auflage von
100 mN mit einer Aufheizrate von 10 K/min auf 900 °C aufgeheizt und die Langen-
anderung wahrend des Sinterns gemessen wurde. Anhand der Schrumpfung sollte
der Sinterbeginn der Probe bestimmbar und die zur vollkommenen Dichtsinterung
bendtigte Temperatur abschatzbar sein. Zur Zonensinterung kam ein SiC-Rohrheiz-
element (Fa. Kanthal) mit einer 150 mm hohen Heizzone und einem Innendurchmesser
von 60 mm zum Einsatz. Es konnte eine maximale Temperatur von 1550 °C erzeugt
werden. Das Heizelement, zu dessen Steuerung ein PID-Regler (2070, Fa. West) ver-
wendet wurde, ist in einen 400 mm hohen Isoliermantel (Fiberfrax, Fa. Carborundum)
eingesetzt. Mit Hilfe eines Thermoelements vom Typ S (Pt-Pt/Rh) kann die Ofentem-
peratur ermittelt werden. Die Probensinterung fand in einem Kieselglas-Arbeitsrohr
statt, das zentrisch im Heizelement platziert ist. Der Aufbau der Zonensinteranlage
mit dem Temperaturprofil des Ofens ist in Abbildung 3.5 dargestellt. Die im Folgenden
genannten Sintertemperaturen entsprechen stets der maximalen Ofentemperatur bei
der Ofenlange von 32 cm.

Auf einem Al,Os-FUhrungsstab wurde die zu sinternde Probe in einem Kieselglaspro-
benhalter (siehe Abbildung 3.5) mit Hilfe eines Getriebemotors (Fa. Halstrup) vertikal
durch den Sinterofen verfahren. Sinterungen der Proben fanden mit einer Standardge-
schwindigkeit von 10 mm/min und bei Temperaturen im Bereich von 600 bis 1000 °C
statt. Neben der visuellen Betrachtung wurden die Mikrostrukturen der Bruch- und
Oberflachen der Sinterproben mittels REM untersucht. In Abhangigkeit von der Sin-
tertemperatur wurde der Verlauf des Sinterschrumpfes und der relativen Dichte der
Sinterkérper bestimmt. Alle Sinterversuche fanden, wenn nicht anders erwéahnt, unter
Normaldruck an Luftatmosphare statt.
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Abbildung 3.5: Aufbau der Zonensinteranlage

3.3 Filternd abgeschiedenes Pulver

Das Konzept zum Aufbau einer filternden Abscheidung zur Erhéhung der Ertragsmen-
ge an Pulver wurde bereits in [86] durch Anpassung an die Anlage der Universitat
Jena entwickelt. Der in dieser Arbeit realisierte Aufbau dieser Anpassungskonstruk-
tion ist schematisch in Abbildung 3.6 dargestellt. Das Kernstlck der Anlage ist eine
Filterkammer bestehend aus zwei zylindrischen Glasrohren sowie einem zylindrischen
Glas-T-Stlick mit einem Innendurchmesser von jeweils 150 mm. Durch diese Dreitei-
lung der Kammer wird ein Offnen zur Reinigung und Pulverentnahme erméglicht. Die
genauen Konstruktionsmafe kdnnen [86] entnommen werden. Das Reduzier-T-Stiick
besitzt tangential ein abgehendes Glasrohr mit einem Durchmesser von 40 mm. Uber
dieses Rohr stromt das Aerosol in die Filterkammer ein. Das Rohrsystem verlauft, wie
in Abbildung 3.6 veranschaulicht, bis an die Wechselwirkungszone von Laserstrahl
und Glastarget. Unterhalb der Ablationszone am Eingang des Glassystems befindet
sich eine Messstelle zur Uberpriifung der Strémungsgeschwindigkeit (405, Fa. Testo)
wahrend der Versuchsreihen. Das komplette Glassystem mit Flanschverbindungen
aus Kunststoff wurde nach Maf3 gefertigt (Fa. QVF Pilot-Tec). Der obere Glaszylin-
der wird mit einem Metallflansch, an dem ein grobmaschiger Stiitzkérper mit einem
Durchmesser von 85 mm und einer Lange von 700 mm angeschweif3t ist, verschlos-
sen. Als Filtermaterial zur Pulverabscheidung kamen ausschlieBlich zweilagige Papier-
filter der Firma GrUnperga Papier GmbH zum Einsatz. Papierfilter ermoglichen eine
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Oberflachenfiltration und damit eine ideale Rickgewinnung des Nanopulvers. An den
Metallflansch am oberen Glaszylinder, d.h. auf die Reingasseite des Filters, wurde der
zur Verfigung stehende Radial-Rohrventilator (ERR 10/1 S, Fa. Maico) gasdicht ange-
schlossen. Das Gebléase kann ein Férdervolumen von 250 m3/h erreichen. Die Partikel
scheiden sich auf dem Filtermaterial ab, wahrend das Reingas die Kammer durch das
Geblase verlasst. Mit zunehmender Belegung des Filters sinkt dessen Durchlassigkeit.
Um den Volumenstrom durch den Filter konstant zu halten, musste wahrend der Ab-
scheidung die Leistung des Motors mittels stufenlosem Drehzahlsteller (ST 1, Fa. Mai-
co) hochgeregelt werden. Bei vollstandiger Belegung des Filters wurde der Filterku-
chen mechanisch abgestreift und in einem Gefa3 gesammelt. Der untere Glaszylinder
wurde ebenfalls mit einem Metallflansch verschlossen.

Positionssensor

Stltzkorper,
ﬁ Filter
l Halterung
Vorschub ' Eﬂ—/BSG-Stab %

\% o
CO,-Laser / T~

Laserstrahl t i PC

Glassystem —1

Auffangbehalter

nlll
Abbildung 3.6: Schematischer Aufbau der Laserablation mit filternder Abscheidung

Sowohl Glassystem und Filtermaterial als auch die Ablationszone sind in Abbil-
dung 3.7 a) und b) abgebildet. Die Filterflache in der Anlage betragt 1869 cm?. Der
Betriebspunkt des Geblases wurde Uber die Berechnung der Anlagen- und Geblase-
kennlinie nach Kapitel 2.3.3 durchgefiihrt. Der Schnittpunkt zwischen Anlagen- und
Ventilatorkennlinie ergibt einen Volumenstrom in der Anlage ohne Filter von 210 m3/h.
Die Berechnung des Kennlinienverlaufs fir die eingesetzte Filterflache fihrte zu dem
in Abbildung 3.8 dargestellten Verlauf. Mit dieser Filterflache kann ein Volumenstrom
von bis zu 28 m3/h erreicht werden. Der Betriebspunkt entspricht dem Schnittpunkt
von ,Anlagenkennlinie + Filter* und ,Ventilatorkennlinie“ in Abbildung 3.8. Die berech-
nete Anlagenkennlinie mit Filter verlauft umso flacher je groBer die Filterflache ist. Ein
Volumenstrom von 28 m3/h reicht aus, um das Partikelaerosol auf dem Filtermaterial
abzuscheiden.
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Abbildung 3.7: Foto der Filteranlage: a) Hinteransicht; b) Vorderansicht
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Abbildung 3.8: Kennlinienverlaufe der Anlage mit filternder Abscheidung

Die Betrachtung der Ablationszone wahrend der Abscheidung zeigt, wie das Parti-
kelaerosol aufgrund des Volumenstroms durch das Glassystem abgesaugt wird (vgl.
Abbildung 3.9 a) und b)). In Abbildung 3.9 c) ist der FilterkOrper mit einem abgeschie-
denen Filterkuchen dargestellt.

Abbildung 3.9: Filternde Abscheidung: a) Vor Abscheidung; b) In-situ-Abscheidung; c) Filter mit
abgeschiedenem Pulver
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3.3.1 Charakterisierung des Pulvers

Die Charakterisierung des filternd abgeschiedenen Pulvers erfolgte komplett in Analo-
gie zur Charakterisierung in Kapitel 3.2.1. Ziel war es, die Eigenschaften des Pulvers
im Vergleich zu dem elektrostatisch abgeschiedenen Pulver darzustellen. Zur Unter-
suchung, ob die Zusammensetzung der einzelnen Partikel sich unterscheidet, wurde
im TEM auf einzelne Partikel fokussiert und EDX-Analysen an diesen Partikeln durch-
geflhrt.

3.3.2 Variation der PartikelgroBe

Eine Variation der PartikelgroBe war mdglich, indem ein zusatzlicher Luftstrom in der
Ablationszone, wie in Abbildung 3.10 gezeigt, realisiert wurde. Die totale Abzugsge-
schwindigkeit des Pulvers vy, entspricht der Summe aus urspriinglicher Gasgeschwin-
digkeit v und zusatzlicher Gasgeschwindigkeit v;s.

Glasstab

zZus

Laserstra/hl

(o)

Absaugrohr

Abbildung 3.10: Schema der Ablation mit zusatzlichem Luftstrom

Die Hbéhe des zusétzlichen Luftstroms wurde Uber einen Durchflussmesser (SNAP
IN A6100, Fa. ABB) geregelt und mit Hilfe eines Thermo-Anemometers (405, Fa.
Testo) am Eingang des Abzugrohres unterhalb der Ablationszone Uberprift. Es wur-
den zusatzliche Stromungsgeschwindigkeiten von 1 m/s, 5 m/s und 10 m/s eingestellt
und das jeweils erzeugte Pulver charakterisiert. Pulver mit unterschiedlichen Partikel-
gréBBen ermoglichen den Einsatz von bimodalen Pulvermischungen im Zuge der Form-
gebung mittels EPD. Ziel ist es, durch diesen Einsatz hohe Grindichten der Formkor-
per zu erreichen.

3.3.3 Einfluss der relativen Luftfeuchte auf die Pulverqualitat

Ein entscheidender Einfluss auf die Pulverqualitat besitzt die Luftfeuchte der Umge-
bung. Es existiert eine Grenzfeuchtigkeit der Umgebung, unter der ein einwandfreies
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Abstreifen des abgeschiedenen Pulvers von dem Filterkorper nicht méglich ist. Diese
Grenze der absoluten Luftfeuchtigkeit musste bestimmt werden. Im Zuge aller Ablati-
onsversuche wurde die Veranderung der Luftfeuchtigkeit mit einem Luftfeuchtigkeits-
Messgerat (RH520A, Fa. Extech Instruments) aufgenommen und Uberpruft. Aus der
gemessenen relativen Luftfeuchtigkeit und der gemessenen Temperatur Iasst sich Gber
den Sattigungsdampfdruck die absolute Luftfeuchtigkeit berechnen. Sinkt die Luftfeuch-
tigkeit unter den Grenzwert, kann sie mit einem Ultraschall-Luftbefeuchter (Ultrastar,
Fa. Honeywell) erhdht und somit eine optimale Pulverqualitat garantiert werden.

3.3.4 Formgebung und Sinterung des Pulvers

Die Untersuchungen zur Formgebung und Sinterung des filternd abgeschiedenen Pul-
vers erfolgten analog zu denen in Kapitel 3.2.2. Zusatzlich war im Falle dieses Pul-
vers ein detailliertes Verstandnis der Prozesse wahrend der Sinterung erwiinscht. Die
Transmission der Sinterglaser wurde daher mittels UV-VIS-Spektroskopie (Cary 5E,
Fa. Varian) untersucht und die minimal notwendige Temperatur zur transparenten Sin-
terung bestimmt. Die Untersuchung der gesinterten Glaser auf mdgliche Glasfehler
hin, wie Kristallisation und Gasblasenbildung, war notwendig. Auskunft Gber die Ent-
wicklung der Porenverteilung wahrend der Sinterung sollten Quecksilber-Porosimetrie
Messungen geben. Weitere topologische Vorgange wahrend der Sinterung wurden
mittels FTIR-Messungen (IFS 66v, Fa. Bruker) bestimmt. Spektroskopische Analysen,
wie Raman- (RFS 100, Fa. Bruker) und IR-Spektroskopie, sollten auBerdem den Nach-
weis aller Bindungen im gesinterten Borosilicatglas liefern.

3.4 Reduzierung der Sintertemperatur

Laut Viskositatsverlauf des Borosilicatglases sollte eine Sinterung des Nanopulvers
bereits in einem Temperaturbereich zwischen 600 und 700 °C moglich sein (vgl. Ab-
bildung 2.21). Im folgenden Kapitel wird daher die Moglichkeit der Veranderung des
Formgebungsverfahrens sowie der Sinteratmosphare zur Reduzierung der Sintertem-
peratur aufgezeigt.

3.4.1 Elektrophoretische Abscheidung

Die Nachteile des uniaxialen Kaltpressens als Formgebungsverfahren bestehen einer-
seits darin, dass durch Abrieb von den Pressformen Verunreinigungen in den Grin-
kérper gelangen kénnen, andererseits sind keine komplexen Geometrien realisier-
bar und es treten haufig Dichteinhomogenitaten im Grinkérper auf. Diese Nachteile
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kénnen durch die Formgebung mittels elektrophoretischer Abscheidung ausgeschlos-
sen werden. Aufgrund der guten Dispergierung eines Nanopulvers in einer Suspen-
sion ist die Herstellung von Formkérpern hoher Grindichte und schmaler Porenver-
teilung moglich. Die elektrophoretische Abscheidung erfolgte nach dem Prinzip der
in Kapitel 2.4.2 beschriebenen Membranmethode. Aufgrund der geringen Pulver- und
somit Suspensionsmenge wurde eine verkleinerte Elektrophoresezelle (siehe Abbil-
dung 3.11) mit einem effektiven Querschnitt von 10 x 10 mm? verwendet. Eine Mem-
bran trennt die Zelle in eine jeweils 10 mm lange Suspensions- und Ausgleichskammer.
Als Elektroden wurden chemisch inerte Platinbleche verwendet. Die Spannung wurde
bei allen Experimenten konstant gehalten und die in der Zelle flieBenden Stromstarken
jede Sekunde erfasst. Uber eine Schnittstelle zur Messdatenerfassung am PC konnten
Stromstarken sowie Spannungen kontrolliert und dadurch die Reproduzierbarkeit der
Versuche garantiert werden.

o 1: Pt-Kathode

1omm  2:Ausgleichskammer
3: Suspensionskammer
4: Membran
5: Pt-Anode
6: Silikonformen

l—>—
10 mm 10 mm

Abbildung 3.11: Schema der verwendeten Elektrophoresezelle

Nach der Abscheidung auf der Membran wurden die Grinkorper durch Abziehen von
der Membran entformt und bei Raumtemperatur Uber einen Zeitraum von 24 Stunden
getrocknet. Die Sinterung fand anschlieBend im Zonensinterofen statt.

3.4.1.1 Herstellung und Charakterisierung der Suspension

Zur Erzeugung einer stabilen Suspension ist das Verstandnis der Vorgange im Zuge
der Dispergierung der nanoskaligen Partikel notwendig. Da in dieser Arbeit erstmals
nanoskaliges Borosilicatglaspulver dispergiert wurde, waren grundlegende Messun-
gen durchzufihren. Die Messung des pH-Wertes (pH-Elekirode N 64, Fa. Schott) des
Pulvers bei Zugabe in deionisiertes Wasser sollte Auskunft Uber die Ausbildung von
Ladungen auf der Pulveroberflache geben. Um ausschlie3en zu kdnnen, dass Verun-
reinigungen im Borosilicatglaspulver eine pH-Wert-Verschiebung verursachen, wurde
das Pulver auf verschiedene Arten thermisch vorbehandelt bzw. gewaschen und die
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pH-Werte Uberprift. Der Beweis, dass der pH-Wert von Borosilicatglaspulver in deio-
nisiertem Wasser unabhangig vom jeweiligen Herstellungsverfahren ist, sollte die pH-
Wert Messung eines gemahlenen, mikroskaligen BSG-Pulvers erbringen. Als weite-
re Vergleichspulver kamen ein flammhydrolytisch hergestelltes SiO,-B,O3-Pulver (Fa.
Evonik Degussa) und ein reines SiO,-Pulver (OX50, Fa. Evonik Degussa) zum Einsatz.
Des Weiteren war es notwendig sicherzustellen, dass die einzelnen Komponenten
des Borosilicatglaspulvers in Wasser nicht in Lésung gehen. Zur Uberpriifung wur-
de eine spezielle Leitfahigkeitsmessung durchgefiihrt. Dazu trennte, ahnlich wie im
EPD-Versuch, eine ionenpermeable Membran eine Zelle in zwei Kammern. In die eine
Kammer wurde eine stark verdiinnte Suspension bestehend aus BSG-Pulver in deioni-
siertem Wasser (Fullgrad: 0,3 Gew.-%) mit einer Ausgangsleitfahigkeit von 242 uS/cm
gebracht. Danach wurde die zweite Kammer mit deionisiertem Wasser der Leitfahigkeit
2,4 uS/cm aufgefiillt und die Anderung der Leitfahigkeit des Wassers (iber einen Zeit-
raum von 24 Stunden gemessen. Bei einer Auslésung von lonen aus der Oberflache
des Nanopulvers sollte aufgrund der Diffusion der lonen durch die ionenpermeable
Membran in die Nachbarkammer ein Anstieg der Leitfahigkeit des deionisierten Was-
sers beobachtbar sein.

Die Messsung des Zetapotenzials der Partikel sollte letztlich Auskunft Gber die Moglich-
keiten der Stabilisierung des Pulvers geben. Die Ermittlung des Zetapotenzials erfolg-
te sowohl mit einem Zetasizer (3000, Fa. Malvern) als auch mit einem Acoustosizer
(DT 120, Fa. Quantachrome). Nach der Analyse des Einflusses verschiedener Ti-
trationsldésungen als Dispergierhilfsmittel, wurden als Titriermittel, wenn nicht anders
gekennzeichnet, HCI und TMAH (Tetramethylammoniumhydroxid) verwendet. Zur Si-
cherstellung einer geeigneten Leitfahigkeit der Ausgleichslésung nach Gleichung 2.14
fir den Abscheideprozess, ist die Bestimmung der Leitfahigkeit (LF 340/Set, Fa. WTW
GmbH) der verwendeten BSG-Suspension notwendig. Zum besseren Verstandnis wur-
den auch hier die im ersten Abschnitt dieses Kapitels genannten Vergleichspulver un-
tersucht.

In einem suspensionsbasierten Formgebungsfahren sind der Flllgrad und die rheo-
logischen Eigenschaften der Suspension in Abhangigkeit von der Dispergierung ent-
scheidend. Es musste eine optimale Dispergiertechnik entwickelt werden, um einen
maximalen Fullgrad der Suspension zu erreichen. Bei dem Fullgrad der Suspensi-
on ist die Viskositat der begrenzende Faktor, d.h. ein maximaler Fllgrad ist erreicht,
wenn die Suspension noch verarbeitbar ist. Demnach sind Fullgrad und Viskositat so
einzustellen, dass die elekirophoretische Wanderungsgeschwindigkeit und somit die
Abscheiderate maximal sind. Trotz der Realisierung der filternden Abscheidung im La-
bormafstab stand nur eine geringe Pulvermenge von einigen Gramm zur Verfligung.
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Daher mussten die ersten Abscheideversuche mit Mini-Suspensionen von 1000 pl
durchgefuhrt werden. In die kleine Menge an deionisiertem Wasser als Dispergierme-
dium konnte das Pulver mittels Magnetriher eingebracht und anschlieBend im Ultra-
schallbad fur 15 min behandelt werden. Anhand dieser Abscheideversuche mit einer
kleinen Pulvermenge sollten die Abscheideparameter, wie die angelegte Spannung
und die Abscheidezeit, zunachst eingegrenzt werden.

Eine Optimierung der Dispergierung fand anschlieBend unter Verwendung einer gro-
Beren Pulvermenge mit einem Dissolver (Dispermat N1-SIP, VMA-Getzmann GmbH)
statt. Durch die schnelle Drehung (30 % der Maximalleistung, 10 min) der Zahnschei-
be in einer 10 ml-Suspension und die dadurch entstehende Scherstrdomung konnte ei-
ne mechanische Desagglomeration der Teilchen erreicht werden. AnschlieBend wurde
die Suspension mit einem Ultraschalldesintegrator (Sonifier W-450 D, Fa. G. Heine-
mann) fir eine Minute bei 30 % der Maximalleistung unter Rihren weiter dispergiert.
Sowohl wahrend der mechanischen Dispergierung als auch wahrend der Ultraschall-
Behandlung wurde die Suspension in Eiswasser geklhlt, um eine Erwarmung und so-
mit einen Anstieg der Viskositat zu verhindern.

3.4.1.2 Ergebnisse der EPD

Im Folgenden war es notwendig den Einfluss der Prozessparameter auf die Abscheide-
rate und die Eigenschaften des Grinkdrpers zu analysieren. Unter Prozessparametern
sind sowohl die Abscheideparameter, d.h. neben der angelegten Spannung auch die
Abscheidedauer, als auch die Suspensionsparameter, wie Stabilisierung der Suspen-
sion, Feststoffanteil der Suspension und Leitfahigkeitsverhaltnis von Suspension und
Ausgleichslosung zu verstehen. Da die Abnahme der Abscheiderate mit zunehmender
Abscheidedauer bereits bekannt ist [91], wird hier auf eine weitere Untersuchung ver-
zichtet.

Die Analyse der Eigenschaften der Griinkérper in Abhangigkeit von den angelegten
Spannungen sollte die optimale Abscheidespannung festlegen. Zur Uberpriifung der
Prozessstabilitat wurde der zeitliche Stromstarkeverlauf wahrend der elektrophoreti-
schen Abscheidung aus den wassrigen BSG-Suspensionen bei jeder Abscheidung
aufgenommen. Zur reproduzierbaren Herstellung von Formkérpern mit maximaler Aus-
beute ist die Kenntnis der Abscheiderate von Bedeutung, weswegen der Einfluss der
elektrischen Feldstarke auf die Abscheiderate untersucht wurde. Die Mini-Suspensi-
onen besitzen einen maximalem Fillgrad von 20 Gew.-%, die wassrige TMAH-Aus-
gleichslésung eine Leitfahigkeit von 200 mS/cm. Die Abscheidedauer betragt jeweils
10 min. Die abgeschiedenen Grinkorper wurden mittels Quecksilber-Porosimetrie cha-
rakterisiert und die Ergebnisse durch Sinterung im Zonensinterofen bei entsprechen-
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der Temperatur verifiziert. Nach der Eingrenzung der Prozessparameter mit Hilfe von
Abscheidungen aus den Mini-Suspensionen wurden anschlieBend die BSG-Suspensi-
onen mit groBerem Volumen zur Abscheidung verwendet. Hier war es nétig, neben
der TMAH-Ausgleichslésung andere Lésungen zur elekirophoretischen Abscheidung
mit einer hdheren elektrischen Leitfahigkeit auszuwahlen und deren Einfluss auf die
Grankorpereigenschaften sowie die Sintertemperatur zu bestimmen.

AnschlieBend erfolgten verschiedene Versuche, um die Grindichte der Formkérper zu
erhbéhen, die Porengréf3e zu verringern und somit die Sintertemperatur weiter zu re-
duzieren. Es wurden bimodale Pulvermischungen eingesetzt, um auf diese Weise die
Porenradienverteilung in den Formkdrpern zu verandern.

3.4.2 Sintern unter Helium-Atmosphare

Eine andere Mdglichkeit die Sintertemperatur zu reduzieren, stellt die Veranderung
der Ofenatmosphare dar. Helium besitzt eine héhere Permeation in Glas als Stick-
stoff (vgl. Kapitel 2.1.2), wodurch die blasenfreie Sinterung unter Helium-Atmosphare
bereits bei niedrigerer Temperatur als an Luftatmosphare mdglich sein sollte. Daher
wurden sowohl gepresste als auch Gber EPD hergestellte Grinkdrper an Helium-
Atmosphare gesintert. Der Gasfluss im Zonensinterofen ist Uber einen Gasdurchfluss-
messer (PR3000, Fa. MKS Instruments GmbH) kontrollierbar. Die Gasdurchflussmen-
ge wahrend der Sinterung betrug 1 I/min. Zur Kontrolle des Gasflusses wurde das Gas
aus dem Ofen durch eine mit Wasser gefillte Waschflasche geleitet.

3.5 Einbau funktionaler Nanopartikel in die Glasmatrix

Offenporige Griinkorper bieten die Mdglichkeit der Dotierung mit funktionalen Zweit-
phasen. Es wurde untersucht, inwiefern eine homogene Dotierung mit Gold mdglich
ist und ob neue Wege zur Herstellung von Cd-freiem Rotglas méglich sind.

3.5.1 Goldrubinfarbung

Eine definierte Dotierung des Borosilicatglases mit Gold soll eine homogene und re-
produzierbare Rotfarbung ermdglichen. Zunachst wurden dazu Presslinge aus na-
noskaligem Borosilicatglaspulver in alkoholische Goldchloridlésung getrankt. Alkoholi-
sche LOsungen fanden anstelle von Wasser Einsatz, da deren vergleichsweise geringe
Oberflachenspannung (< 25 mN/m bei 20 °C) die Neigung zur Rissbildung wahrend
der Trocknung verringert. Insgesamt war es notwendig, die moglichen Einflussfakto-
ren auf die Farbung des Sinterglases, wie Konzentration der Dotierlésung, Trankzeit,
Trocknungsumgebung, -zeit und Sintertemperatur zu untersuchen. An die gefarbten
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Glaser werden funf wesentliche Anforderungen gestellt. Einerseits sollen sie transpa-
rent, homogen und rot gefarbt sein. Andererseits sollen die Glaser komplett rissfrei
und frei von Cristobalit-Kristallen sein. Die Proben wurden zur besseren Ubersicht mit
Zahlenwerten von 1 bis 6 bewertet. 1 bedeutet die Probe ist perfekt (erflllt alle Anfor-
derungen), 3 bedeutet die Probe ist noch akzeptabel (zwei Anforderungen nicht erfillt)
und 6 bedeutet die Probe ist extrem schlecht (keine Anforderung ist erfillt). Die Zah-
lenwerte werden in allen Fotografien der Proben angegeben.

Die Korrelation zwischen den Einflussfaktoren auf die Farbung und den Anforderungen
an die Farbung des Glases wurden systematisch untersucht. Die jeweiligen Glasei-
genschaften wurden in Abhangigkeit von den Einflussfaktoren visuell, mittels UV-VIS-
Spektroskopie, TEM- und XRD-Analyse untersucht. Die Farometrik bietet die Mdglich-
keit, die Rotfarbung messtechnisch zu erfassen. Mit Hilfe der Software Cary WinUV
Color (Fa. Agilent) kdnnen Farbwerte aus den gemessenen UV-VIS-Spekiren berech-
net und miteinander verglichen werden. Durch Auswertung der UV-VIS-Spektren wur-
de jeder Glasfarbe eine Farbkoordinate x und y zugeordnet, die dem jeweiligen Anteil
an den Primarfarben entspricht. Durch Eintrag in die von der internationalen Beleuch-
tungskomission CIE (Commission Internationale d’éclairage) eingeflihrte zweidimen-
sionale Farbtafel CIE 1931 [150] wurden die berechneten Farbwerte x und y eines
Glases visualisiert.

Einfluss der Trankzeit

In einem ersten Schritt wurde der Einfluss der Trankzeit auf die Farbung untersucht.
Dazu wurden Presslinge Uber einen Zeitraum von 60 min, 30 min, 10 min und 10 s in
eine 0,0025 Gew.-%-ige AuCls/Methanol-Lésung getrankt, bei 120 °C fir 2 h im Tro-
ckenschrank getrocknet und anschlieBend im Zonensinterofen gesintert. Das verwen-
dete Methanol besal3 eine Reinheit von 98 %. Eine Trankzeit von 10 s entspach dabei
gerade der Zeit, nach der die komplette Probe mit Tranklésung durchsetzt schien.

Einfluss der AuCl;-Konzentration in der Tranklosung

AnschlieBBend sollte durch Variation der Dotierldsungskonzentration die ideale AuCls-
Konzentration zur Rotfarbung ermittelt werden. Dazu wurde die Konzentration an AuCls
in Methanol von 0,0025 Gew.-% bis 0,45 Gew.-% variiert.

Einfluss der Trocknungsparameter

Auch der Einfluss der Trocknungsparameter auf die Rotfarbung wurde untersucht. Da-
zu wurden in 0,23 Gew.-%-ige AuCls;-Lésung getrankte Proben entweder fiir verschie-
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dene Zeitspannen (2 h, 24 h, 48 h) bei Raumtemperatur oder im Trockenofen fliir 2 h
bei 120 °C oder kombiniert bei Raumtemperatur (2 h, 24 h, 48 h) und im Ofen (2 h,
120 °C) getrocknet.

Einfluss des Losemittels

AbschlieBend wurde der Einfluss der Art des LOsemittels der Dotierlésung auf die
Farbung anhand des Einsatzes von Methanol mit einer Reinheit von 98 %, Methanol
mit einer Reinheit von 99,9 % und Ethanol mit einer Reinheit von 99 % Uberprift. Ziel
war es durch Veranderung des Ldsemittels eine homogene Farbung zu erzeugen.

3.5.2 Simulation der Transmission

Zusatzlich wurde mit Hilfe der Software SPRAY (Fa. M. Theiss Hard- and Software) so-
wohl der Transmissionsverlauf als auch die Absorptionskoeffizienten der golddotierten
Borosilicatglaser in Abhangigkeit von der Gro3e der Goldkolloide simuliert. Die gesam-
te optische Konfiguration kann in der Software in Analogie zu den Farbeexperimenten
ausgewahlt werden. Es wurden zylindrische Proben aus Borosilicatglas (Durchmesser:
10 mm, Dicke: 1 mm) mit einem bestimmten Volumenanteil an spharischen, gau3ver-
teilten Goldteilchen bestimmter mittlerer GréBe (10 bis 70 nm) ausgewahlt. Die op-
tischen Eigenschaften der Materialien werden Uber die entsprechende Auswahl der
dielektrischen Konstanten festgelegt. Nach Auswahl der Mie-Streuung, der Lichtquel-
le und des Detektors kdnnen die optischen Spektren simuliert werden. Die Simulati-
on wurde nur zur qualitativen Analyse der Transmissionsspektren betrachtet. Um die
Ubereinstimmung von Experiment und Simulation zu tiberpriifen, wurde die GréBe der
Goldkolloide in den Glasproben im TEM analysiert.

3.5.3 Farbung mit Cersulfid

Zur Erzielung einer Cd-freien Rotfarbung eines Glases wurde eine Dotierung eines
BSG-Formkdrpers mit Cersulfid tber einen Trankprozess durchgefiihrt. Eine Trank-
l6sung kénnte direkt aus kommerziell erhaltlichen x-Ce,S3 hergestellt werden. Dies ist
wenig sinnvoll, da die Phase nur in verdinnter Saure unter Entstehung von H,S, d.h.
unter Verdampfen der Schwefelkomponente, I8slich ist. Eine andere Mdglichkeit ist ein
Cersalz, wie z.B. CeCl3 in Ethanol zu I6sen, den Grinkdrper mit der LOsung zu tranken
und anschlieBend unter Schwefel-Atmosphare zu sintern. Im Rahmen dieser Arbeit be-
stand jedoch keine Maglichkeit unter Schwefel-Atmosphare zu sintern. Letztlich blieb
daher nur die Moglichkeit in Anlehnung an [134] die Tatsache zu nutzen, dass Metall-
salze mit Thiourea Komplexe bilden. Es wurden verschiedene Ethanol-LOsungen aus
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Cersalz (Cerium(lll)nitrathexahydrat) und Thiourea hergestellt. Die mit den Lésungen
getrankten Grinkdrper wurden anschlieBend gesintert und die Ergebnisse analysiert.

3.6 Lasersintern von Glasschichten

Die Temperaturabsenkung zur Glasherstellung ist nicht nur im Bereich der endmaf3-
nahen Formgebung, sondern auch im Bereich der Beschichtungen interessant. Ei-
ne Absenkung der Herstellungstemperatur fihrt im Rahmen der Schichtherstellung
zu einer deutlich geringeren thermischen Belastung der Substrate. Es wurde bereits
in [35, 109] gezeigt, dass hochreine Kieselglasschichten aus Nanopulvern tber Dip-
Coaten und anschlieBendes Lasersintern hergestellt werden kénnen. Da die Anwen-
dung von Kieselglasschichten aufgrund des sehr geringen thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten begrenzt ist, ist es wiinschenswert, Glasschichten aus nanoskaligem Bo-
rosilicatglaspulver auf gleiche Weise herzustellen. Die Anwendung des nanoskaligen
BSG-Pulvers im Bereich der Schichten bietet sich aus wirtschaftlicher Sicht an, da eine
geringere Menge an Pulver Einsatz findet. Bereits in [4] wird darauf hingewiesen, dass
mittels Borosilicatglasschichten auf Kalknatronglas dessen chemische Bestandigkeit,
Biegefestigkeit und mechanische Festigkeit erhdht werden kann.

Zur Herstellung der Schichten mittels Tauchbeschichtung wurden zunachst wassrige
BSG-Suspensionen, wie in Kapitel 3.4.1.1 beschrieben, hergestellt. Um die Applikati-
on einer Schicht mittels Dip-Coating zu ermdoglichen, wurde Methylcellulose (mittlere
Molmasse 14000 g/mol, Fa. Sigma-Aldrich) als Binder zugesetzt. Einerseits konnte so
die geeignete Viskositat zur Tauchbeschichtung eingestellt und andererseits die Riss-
bildung wahrend der Trocknung verhindert werden. Um eine optimale Suspension zur
Tauchbeschichtung zu erreichen, wurde der Fillgrad in Gew.-% und der Binderanteil
an Methylcellulose in Gew.-% bezogen auf die Pulvermasse variiert. Durch Zugabe des
Entschaumers Contraspum KWE (Fa. Zschimmer & Schwarz) wurde eine Blasenfrei-
heit und durch anschlieBendes Filtern durch eine Siebfolie mit einer Maschenweite von
27 um eine Agglomeratfreiheit der Suspension garantiert. Auf eine Viskositatsmessung
der Suspension musste aufgrund der geringen Menge verzichtet werden. Im anschlie-
Benden Dip-Coating-Prozess wurden gereinigte Flachglasproben (BSG- und KNG-
Substrate) in die jeweilige Suspension eingetaucht und nach kurzer Verweilzeit mit
einer maximalen Geschwindigkeit von 33 mm/s aus der Suspension herausgezogen.
Die als optimal bestimmten Beschichtungsparameter aus [35] wurden Ubernommen.
Die beschichteten Substrate wurden anschlieBend hangend an Raumatmosphéare ge-
trocknet. Die Dicke der Grinschichten wurde rasterelektronenmikroskopisch bestimmt.
Qualitativ wurden die Schichten im Lichtmikroskop (DM LM, Fa. Leica) und optisch im
Gegenlicht beurteilt. Vor der Lasersinterung wurden die Grinschichten im Kammer-
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ofen bei 500 °C fir 20 min entbindert. Zur Lasersinterung wurde der gleiche CO,-Laser
wie zur Pulverherstellung verwendet. Im Falle der Lasersinterung ermdéglicht allerdings
eine nachgeschaltete Scannereinheit die Umlenkung, die Fokussierung und das Ab-
fahren eines genauen Scanweges des Laserstrahls. Der Brennfleckdurchmesser des
Strahls kann je nach Abstand der Probe vom Fokus verandert werden und wurde in den
Versuchen auf 1000 um eingestellt. Um eine Beschadigung der Substrate wahrend
der Lasersinterung aufgrund von thermischen Spannungen durch die schnelle loka-
le Erhitzung und Abkihlung zu verhindern, wurden die Glassubstrate vor der Laser-
behandlung mit einer Heizplatte auf eine Temperatur von 540 °C erwarmt. Die Para-
meter Scangeschwindigkeit vscan, und Leistung P wurden in verschiedenen Bereichen,
wie in Abbildung 3.12 schematisch dargestellt, variiert, um eine transparente Schicht
zu erzeugen. Um eine homogene Temperaturverteilung Uber eine groBBe Flache zu
gewahrleisten, wurde die in Abbildung 3.12 dargestellte Ansteuerungsmaoglichkeit in
allen Versuchen gewahlt. Wahrend der Lasersinterung wurde die Temperatur mit ei-
ner Thermokamera (InfRec Thermo Gear G120, Fa. ebs ATuS GmbH) gemessen und
kontrolliert. Die gesinterten Schichten wurden qualitativ im Licht- und Rasterelektro-
nenmikroskop charakterisiert.

Glassubstrat
Grinschicht
gesinterte Schicht

— Scannen des
pt Laserstrahls
— Ruickstellen des
Laserstrahls
(P=0)

00
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_ >

Vscan l

Abbildung 3.12: Schema der Lasersinterung einer beschichteten Probe mit ausgewahlter
Laseransteuerung

3.7 Perspektive: Lotglaser

Die Motivation war es, die Moglichkeit zur Erzeugung bleifreier Lotglaser aufzuzeigen,
die sich zur Herstellung von Glas-Glas- und Glas-Keramik-Verbunden eignen. Optimal
ware ein Lotglas mit einem geringen thermischen Ausdehnungskoeffizienten und ei-
ner geringen Lottemperatur. Der Einsatz von sinteraktiven Teilchen anstelle von Fluss-
mitteln konnte zu einer Absenkung der Prozesstemperatur ohne Erhéhung des ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten flihren. Des Weiteren konnte durch einen Ersatz



3.8 Flammhydrolytisch hergestellte Pulver 61

bzw. zumindest durch eine Reduktion des PbO-Anteils sowohl die Toxizitat gesenkt als
auch die chemische Bestandigkeit der Glaslote erhdht werden. Gerade im Bereich des
Létens von SiC in der Sensorik [145, 146] bietet nanoskaliges Borosilicatglaspulver
die Mdglichkeit bei Temperaturen unterhalb der aktuell veréffentlichten 1150 °C [145]
zu loten.

Ziel war es zu Uberprifen, ob die Mdglichkeit besteht, durch den Einsatz des nano-
skaligen Borosilicatglaspulvers das Léten zweier Glasplatten zu ermdglichen. Dazu
sollten Glaslote mit Hilfe einer Lotsuspension basierend auf Borosilicatglaspulver her-
gestellt werden. Zunachst wurde Uberprift, inwiefern ein transparentes Sintern der
Létsuspension in einem Kammerofen maéglich ist. AnschlieBend wurde die Suspension
durch Dip-Coaten auf die gereinigten Glasplatten aufgebracht. Um eine Létverbindung
zu erzeugen, wurden jeweils zwei Glasplatten zwischen denen sich die Schicht befin-
det unter Variation der Lotparameter wie Temperatur, Zeit und Druck erhitzt.

3.8 Flammhydrolytisch hergestelite Pulver

In Zusammenarbeit mit Evonik Degussa, dem Hersteller des kommerziell erhéltlichen
OX50-Pulvers, wurden erste Versuche durchgefihrt ein nanoskaliges Borosilicatglas-
pulver Uber den Prozess der Flammhydrolyse herzustellen. Nachdem eine transparen-
te Sinterung mit einem laserabladierten Pulver ermdglicht wurde, bestand das Ziel dar-
in, Uber einen kostengunstigeren Herstellungprozess ein Pulver mit ahnlichen morpho-
logischen und chemischen Eigenschaften herzustellen. Im Vergleich zur Laserablation
bietet die Flammhydrolyse neben einer hoheren Energieeffizienz eine hohere Produk-
tionsrate des Pulvers in der GroBenordnung von Kilogramm pro Stunde. Die Flamm-
sprihsynthese ist ein etabliertes Verfahren zur Herstellung von gro3en Mengen an
Nanopulver [151], wobei die Kontrolle der Morphologie der Partikel und deren GroBen-
verteilung sich als schwierig erweist [152]. Betrachtet man nur den Stromverbrauch
des in dieser Arbeit verwendeten 100 W-CO,-Lasers, so kostet die Herstellung 170
Euro pro Kilogramm Pulver. Im Vergleich dazu kostet ein flammhydrolytisch hergestell-
tes OX50-Pulver nur 10 Euro pro Kilogramm. Der Preis fir ein laserabladiertes Pulver
kann, wie in [152] gezeigt, durch einen Laser mit hdherer Ausgangsleistung und durch
die dadurch bedingte hohere Verdampfungsrate von 1 kg/h reduziert werden. An der
eidgendssischen Material- und Forschungsanstalt (EMPA) wurde ebenfalls versucht
flammhydrolytisch BSG-Nanopulver herzustellen. Die Morphologie, Partikelgroenver-
teilung und chemische Zusammensetzung der flammhydrolytisch synthetisierten Pul-
ver wurden im Vergleich zu dem laserbladierten Pulver untersucht. AuBerdem wurden
Formkdrper hergestellt, im Zonensinterofen gesintert und die Sinterergebnisse analy-
siert.



4 Experimentelle Ergebnisse

In diesem Kapitel werden die wichtigsten experimentellen Ergebnisse vorgestellt. Pri-
mares Ziel dieser Arbeit war das transparente Sintern eines nanoskaligen Borosilicat-
glaspulvers zu ermoglichen. Dabei stand zunachst der Prozess der Laserablation und
die Charakterisierung des elektrostatisch abgeschiedenen Pulvers im Vordergrund.
Eine Fehleranalyse der anschlieBend hergestellten und charakterisierten Grin- und
SinterkOrper sollte zeigen, ob eine weitere Optimierung des nanoskaligen Pulvers not-
wendig ist. Neben der elektrostatischen Abscheidung wurde eine Anlage zur filternden
Abscheidung des laserabladierten Pulvers realisiert, um eine Optimierung des Pulvers
sowie der hergestellten Grin- und Sinterkérper zu erreichen.

AnschlieBBend stand die weitere Reduzierung der Sintertemperatur im Vordergrund der
Arbeit. Einerseits wurde Uberprift, ob mittels elekirophoretischer Abscheidung der Par-
tikel aus einer wassrigen Suspension eine verbesserte Formgebung madglich ist. Im
Zuge dessen sollten die Moglichkeiten und Grenzen der Nassformgebung eines na-
noskaligen Borosilicatglaspulvers aufgezeigt werden. Andererseits wurde neben der
Verbesserung der Formgebung auch der Einfluss einer Helium-Atmosphare auf die
Sintertemperatur untersucht. In einem weiteren Schritt erfolgten Untersuchungen zum
Einbau einer nanoskaligen Zweitphase in die Sinterglasmatrix. Neben der Realisie-
rung der Goldrubinfarbung wurde der Einsatz von Cersulfid zur Rotfarbung als Alter-
native zur cadmiumhaltigen Rotfarbung getestet und kritisch hinterfragt. Des Weiteren
wurde Uberprift, ob eine transparente Lasersinterung von tber Dip-Coaten hergestell-
ten Borosilicatglas-Griinschichten mdéglich ist. Mit ersten Versuchen in dem Bereich
der Glaslote sollte gezeigt werden, dass der Einsatz von Borosilicatglaspulver im Be-
reich der Lotglaser eine Perspektive zu bleihaltigen Loten oder auch Glasuren sein
konnte. AbschlieBend wurde die alternative Herstellungsmoglichkeit des Pulvers tber
die Flammhydrolyse untersucht.

4.1 Laserablation von Borosilicatglas

Der nichtlineare Zusammenhang zwischen der einwirkenden Laserleistung und der
Verdampfungsrate des Borosilicatglases ist in Abbildung 4.1 dargestellt. Ein maxima-
ler Energieeintrag fihrt demnach zu einer maximalen Verdampfungsrate. Laserleis-
tungen unterhalb von 20 W, d.h. unterhalb von einer Leistungsdichte von 2,5 kW/cm?,
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reichen zur Ablation des Glases nicht aus. Die Wahl der Laserleistung ist prozessbe-
dingt durch den maximal moglichen Vorschub des Glasstabes in den Laserstrahlfokus
begrenzt. Eine Laserleistung von 40 W gewahrleistet durch ein optimales Verhaltnis
zwischen Verdampfungsgeschwindigkeit und Vorschub des Glases einen kontinuierli-
chen Prozess.

* Verdampfungsrate

—Log. Trendlinie

Verdampfungsrate (g/h)
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Abbildung 4.1: Verdampfungsrate in Abhangigkeit von der Laserleistung

4.2 Feldunterstitzt abgeschiedenes Pulver

4.2.1 Charakterisierung des Pulvers

Die Morphologie des laserabladierten und feldunterstitzt abgeschiedenen nanoska-
ligen Glaspulvers ist in den TEM-Aufnahmen der Abbildung 4.2 zu erkennen. Zwar
ist Uber den Prozess der Laserablation eine Herstellung von ausnahmslos globula-
ren Teilchen mdglich, allerdings findet im Zuge der feldunterstitzten Abscheidung eine
kettenformige Agglomeration dieser Primarpartikel statt. Die sich ausbildenden Sin-
terhalse zwischen den nanoskaligen Teilchen sind in Abbildung 4.2 eindeutig sichtbar.

Abbildung 4.2: TEM-Aufnahmen des nanoskaligen Borosilicatglaspulvers
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Sowohl das Elektronenbeugungsbild des Pulvers als auch die pulverdiffraktometrische
Untersuchung in Abbildung 4.3 zeigen, dass keine kristallinen Phasen im synthetisier-
ten Pulver vorliegen.

Intensitét (a.u.)

20 (Grad)

Abbildung 4.3: XRD-Analyse und TEM-Beugungskontrast des feldunterstiitzt abgeschiedenen
Borosilicatglaspulvers

Das XRD-Spektrum des Pulvers mit einem breiten Peak hoher Intensitat zwischen 20
und 30° und einem zweiten Peak geringer Intensitat bei 45° ist fir ein Borosilicatglas
charakteristisch [45]. Die GroBenverteilung der Primarteilchen in Abbildung 4.4 konnte
mit Hilfe der Software ,analySIS* durch Ausmessen von rund 1000 Teilchen bestimmt
werden. Die Bezeichnung BSG (fu) steht im Folgenden stets flr feldunterstiitzt abge-
schiedenes Borosilicatglaspulver. Der mittlere Teilchendurchmesser des Pulvers liegt
mit 35 nm unterhalb des mittleren Durchmessers des OX50-Pulvers von 50 nm.
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Abbildung 4.4: PartikelgroBenverteilung des synthetisierten Nanopulvers im Vergleich zu
OX50-Pulver
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Die monomodalen Verteilungen beider Pulver lassen sich mit der in Kapitel 2.3.4 er-
wahnten logarithmischen Normalverteilung nahern. Im Vergleich zum flammhydroly-
tisch hergestellten OX50-Pulver zeichnet sich das laserabladierte Pulver durch eine
sehr schmale Verteilung mit einer Halbwertsbreite von nur 10 nm aus. Die BET-Mes-
sung des elektrostatisch abgeschiedenen Pulvers ergab eine spezifische Oberflache
von 38,5 m?/g.

Die ICP-AES-Analyse des synthetisierten Pulvers im Vergleich zum Referenz-Aus-
gangsglasstab ergab die in Tabelle 4.1 aufgeflihrte Zusammensetzung. In den Haupt-
komponenten des Borosilicatglases SiO,, B,O3; und Na,O unterscheiden sich Pulver
und Referenzglas nur unwesentlich. Der mittlere Anteil an SiO, liegt zwischen 82 und
83 Gew.-%, der an B,O3 bei rund 12 Gew.-% und der an Na,O und K,O zusammen bei
ca. 4 Gew.-%. Lediglich der Al,O3-Anteil ist im laserabladierten Pulver mit 0,4 Gew.-%
wesentlich geringer als im Ausgangsmaterial.

Tabelle 4.1: Vergleich der Zusammensetzung in Gew.-%

Ausgangsglas ‘ BSG (fu) ‘

SO, 82,3 82,9
B,O3 12,3 12,3
Na,0+K,O | 30+10 |32+09
Al,O4 1,7 0,4

Das Ergebnis der TG-DSC-Messung des feldunterstitzt abgeschiedenen Borosilicat-
glaspulvers in Abbildung 4.5 zeigt, dass die Pulverprobe bis zu einer Temperatur von
400 °C einen Anteil von 3,93 % an Masse verliert bevor das TG-Signal konstant bleibt.
Die DSC-Kurve zeigt neben den Effekten unterhalb von 260 °C und zwischen 500 und
780 °C eine starke Drift der Grundlinie insbesondere bei hGheren Temperaturen. Um
die Richtigkeit der DSC-Messung zu gewahrleisten, wurde der horizontale Verlauf der
DSC-Grundlinie Gberprift und bestatigt (siehe Abbildung 4.5). Die Analyse der Re-
aktionsgase mittels FTIR ergab bis zu einer Temperatur von 260 °C eine Freisetzung
an H,O. Dies passt zu dem endothermen Signal im Bereich von Raumtemperatur bis
260 °C. AuBerdem besitzt die DSC-Kurve des Borosilicatglaspulvers zwischen 500 und
780 °C ein verschmiertes exothermes Signal.
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Abbildung 4.5: TG- und DSC-Messkurven des feldunterstltzt abgeschiedenen BSG-Pulvers

4.2.2 Formgebung und Sinterung des Pulvers

Das laserabladierte Nanopulver wurde mit einer zuvor bestimmten, optimalen Press-
kraft von 1,1 kN flr einen Zeitraum von jeweils einer Minute trockengepresst. Die
Archimedes-Messung der zylindrischen Presslinge aus Borosilicatglaspulver mit ei-
ner Dicke von 1 mm und einem Durchmesser von 10 mm ergab eine Grindichte von
39,9 %. In Analogie dazu besitzen aquivalent gepresste OX50-Formkérper eine Grin-
dichte von 40,9 %. Die Quecksilber-Porosimetrie (Hg-Porosimetrie) liefert fur in glei-
cher Weise verpresste Grinkorper die in Abbildung 4.6 gezeigte Porenverteilung.
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Abbildung 4.6: Porenverteilung eines OX50- und eines BSG (fu)-Presslings

Es ist zu erkennen, dass die monomodale Porenverteilung des BSG-Griinkérpers im
Vergleich zu der des OX50-Grlinkdrpers eine breitere Verteilung mit geringerem Ma-
ximum besitzt. AuBerdem ist das Maximum der Verteilung zu kleineren PorengrdBen
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hin verschoben. Die mittlere Porengrée des BSG-Presslings betragt 25,5 nm, die des
OX50-Presslings 33,0 nm. Das spezifische Porenvolumen eines BSG-Presslings liegt
mit 930 mm?/g oberhalb des Porenvolumens von 750 mm?3/g eines OX50-Presslings.
Das Ergebnis der REM-Analyse von identisch gepressten Griinkérpern aus BSG- und
OX50-Pulver in Abbildung 4.7 stellt die Unterschiede im Geflige dar.

Abbildung 4.7: REM-Gefligeanalyse von a) OX50- und b), ¢c) BSG-Presslingen

Ein OX50-Grinkdrper besitzt im Vergleich zu einem BSG-Pressling eine vollkommen
homogene Mikrostruktur (siehe Abbildung 4.7 a) bzw. b)). Die aus dem BSG-Pulver ge-
pressten Griinkdrper sind vollkommen inhomogen. Die Pressstruktur mit Rissen und
Hohlraumen und somit die Dichteschwankungen sind in Abbildung 4.7 c) deutlich sicht-
bar. Die Betrachtung der Presslinge bei hdherer VergréBerung in Abbildung 4.7 a) und
b) zeigt, dass der BSG-Pressling aus kettenférmigen Agglomeraten aufgebaut ist. Auch
die aufgrund des Herstellungsprozesses entstandenen Sinterhalse zwischen den Par-
tikeln sind sichtbar. Im Gegensatz dazu zeichnet sich das nanoskalige Geflige des
OX50-Presslings durch gréBere Partikel aus, die nicht Gber Feststoffbriicken agglome-
riert sind. In Abbildung 4.8 ist das mittels Dilatometrie bestimmte Sinterverhalten des
laserabladierten, nanoskaligen BSG-Pulvers dargestellt.
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Abbildung 4.8: Dilatometrische Bestimmung des Sinterverhaltens eines BSG (fu)-Presslings



4.2 Feldunterstiitzt abgeschiedenes Pulver 68

Die Kurve lasst sich in funf Bereiche einteilen: Im Temperaturbereich zwischen 100
und 260 °C ist eine erste Schwindung sichtbar. Ab einer Temperatur von 500 °C im
Bereich Il beginnt die relative Langenanderung sich aus ihrem horizontalen Verlauf
herauszuheben. Dieser Bereich des Sinterbeginns geht bei 580 °C in einen Bereich Il
mit einer starken Zunahme der Schwindung Uber. Die Bereiche Ill und IV werden
bei 710 °C durch einen Knick getrennt. Oberhalb von 760 °C nimmt der Grad der
Langenanderung ab und strebt ab 840 °C einen konstanten Endwert an. Es stellt sich
eine relative Enddichte von 63 % ein. In Abbildung 4.9 werden Sinterproben, die mit
einer Standardgeschwindigkeit von 10 mm/min bei Temperaturen von 600 bis 1000 °C
gesintert wurden, miteinander verglichen.
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Abbildung 4.9: Links: Vergleich der Sinterproben, rechts: Transluzente Probe

Es ist offensichtlich, dass die Sinterproben nicht optisch transparent sind. Mit zuneh-
mender Sintertemperatur nimmt der Schrumpf der Sinterproben zu, bis diese schlief3-
lich bei einer Sintertemperatur von 1000 °C vollkommen ihre Formstabilitat verlieren.
Eine genauere Betrachtung der 800 °C-Sinterprobe in Abbildung 4.9 rechts zeigt, dass
die Schrift BSG im Hintergrund erkennbar und somit die Probe zumindest translu-
zent ist. AuBer der Sinterprobe, die bei 600 °C gesintert wurde, besitzen alle Pro-
ben glanzende Oberflachen. Die Proben zeigen mit fortschreitender Sinterung eine
einheitliche Schrumpfung des Probendurchmessers. In Abbildung 4.10 ist der Sinter-
schrumpf Ad verschiedener Sinterproben in Abhangigkeit von der Sintertemperatur
dargestellt. Bei einer Sintertemperatur von 900 °C ist der maximale Sinterschrumpf er-
reicht. Die Sinterung bei 1000 °C und die damit verbundene Geometrieanderung der
Probe (vgl. Abbildung 4.9) lasst keine geometrische Bestimmung des Sinterschrump-
fes zu. In Abbildung 4.10 ist neben dem Sinterschrumpf die relative Dichte der Sinter-
proben in Abhangigkeit von der Sintertemperatur dargestellt. Von 600 bis 800 °C steigt
die relative Sinterdichte bis auf eine maximale, relative Dichte von 94,2 % an. Bei einer
hoheren Sintertemperatur von 900 °C nimmt die relative Dichte zunachst ab bevor sie
bei einer Sintertemperatur von 1000 °C wieder ansteigt. Um diesen Verlauf zu verste-
hen und den Grund fur die Transluzenz der Probe bei 800 °C zu verstehen, wurden die
Bruchflachen der Sinterproben im REM untersucht.
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Abbildung 4.10: Sinterschrumpf und relative Dichte der Sinterproben

In Abbildung 4.11 sind die REM-Aufnahmen der Bruchflachen der gesinterten Proben
gezeigt. Die Aufnahmen bei identischer VergroBerung belegen den wesentlichen Un-
terschied in der Mikrostruktur der Sinterproben. Aus Abbildung 4.11 a) und b) geht her-
vor, dass eine Sinterung bei 600 °C zur vollstandigen Verdichtung eines Griinkérpers
nicht ausreichend ist, da durchweg einzelne Partikel in dem Geflige der Sinterprobe
ersichtlich sind. Zusatzlich ist die gesamte Bruchflache von langlichen Poren durch-
setzt. Die REM-Aufnahme der bei 700 °C gesinterten Bruchflache in Abbildung 4.11 c)
zeigt helle und dunkle, streifenférmige Bereiche auf. Eine nahere Betrachtung dieser
Streifen in Abbildung 4.11 e) bis f) verdeutlicht, dass es sich bei den hellen Streifen um
ungesinterte Stellen und bei den dunklen Bereichen um bereits gesinterte Bereiche
der Probe handelt. Die Poren besitzen sowohl elliptische als auch spharische Formen
und erscheinen insgesamt groB3er als in der Bruchflache in Abbildung 4.11 a). Bei einer
Sinterung bei 800 °C sind keine ungesinterten Bereiche mehr in den Proben vorhan-
den (siehe Abbildung 4.11 d)). Das homogene Geflige ist von Blasen mit ausschlielich
runder Geometrie durchsetzt. Die maximale Blasengrdf3e erscheint groBer als in der
Bruchflache bei 700 °C in Abbildung 4.11 c). Die Blasengré3e variiert von wenigen um
bis hin zu einer maximalen Gréf3e von 30 pm.

Die Bruchflache einer Probe, die bei 900 °C gesintert wurde, in Abbildung 4.11 g) und
h) zeigt eine hohere Anzahl an groB3en Blasen. Zusatzlich durchsetzen Streifen mit
sehr vielen kleinen, wenige pm-grof3en Blasen die gesamte Bruchflache (siehe Ab-
bildung 4.11 g)). In Abbildung 4.11 h) sind diese Streifen bestehend aus Blasen bei
hoherer VergroBerung zu sehen. SchlieB3lich geht aus Abbildung 4.11 i) hervor, dass
diese Blasen in den Streifen bei einer héheren Sintertemperatur von 1000 °C gréBer
werden.
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Abbildung 4.11: Geflige der Bruchflachen bei verschiedener Sintertemperatur

Eine nahere Betrachtung der Poren, die sich bei einer Sinterung bei 600 °C bereits
ausbilden, wird in Abbildung 4.12 gezeigt. Es ist zu erkennen, dass die Sinterung
der Nanopartikel am Rand der Poren beginnt. Um die Poren herum hat sich eine
mehrere 100 nm-breite Zone ausgebildet, in der die Nanopartikel bereits zu einem
Glas gesintert sind. Der Ubergang von gesintertem zu ungesintertem Bereich wird in
Abbildung 4.12 b) bei héherer VergroBerung gezeigt.

Abbildung 4.12: Porenbildung bei der Sinterung bei 600 °C
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4.3 Fehleranalyse

Im Rahmen der Fehleranalyse galt es zu klaren, welche Glasfehler eine transparen-
te Sinterung des Nanopulvers verhindern. Die Entstehung glastechnischer Fabrika-
tionsfehler erstreckt sich haufig tber die verschiedenen Stufen der Glasherstellung.
Die Verhinderung dieser Fehler durch die sichere Identifizierung des Entstehungsorts
erweist sich daher haufig als schwierig. Oftmals bestehen wahrend der Glasherstel-
lung in verschiedenen Stufen Bedingungen, die kollektiv die Ausbildung eines Fehlers
beglnstigen. Im Rahmen der Fehleranalyse sollten nun einerseits die wahrend der
Herstellung der Borosilicat-Sinterglaser auftretenden Fehler diagnostiziert und ande-
rerseits deren Fehlerherd festgestellt werden. Zur Bestimmung des Fehlerherdes wur-
den die Stérungsquellen in den Bereichen Pulverherstellung, Formgebung und Sinte-
rung eingehend untersucht. Der erste Schritt der Fehleranalyse besteht in der Identifi-
kation der Glasfehler. Die bei 800 °C gesinterten Proben besitzen zwar keine Transpa-
renz, eine genaue Betrachtung in Abbildung 4.13 a) zeigt aber zumindest eine Translu-
zenz. Die Analyse der Bruchflachen der Sinterproben mittels REM ergab, dass in dem
transluzenten Glas sowohl Blasen (siehe Abblidung 4.13 c)) als auch spharolithische
Kristallite (siehe Abblidung 4.13 b)) enthalten sind. AuBerdem bilden sich die Kristallite
bevorzugt in der Umgebung der Gasblasen aus.

Abbildung 4.13: Fehleranalyse: a) Transluzente Sinterprobe; REM-Analyse der Bruchkante der
Probe aus a) mit b) Spharolithen und ¢) Gasblasen

4.3.1 Fehlerdiagnose

Sowohl die Gasblasen als auch die Kristallite im Glas verursachen eine Lichtstreuung
und damit den Verlust der Transparenz des Sinterglases. Im Rahmen der Fehlerdia-
gnose werden diese beiden Glasfehler nun ausfihrlich untersucht.

Gasblasenproblematik

Der Inhalt der Gasblasen in den Sinterglasern wurde zerstdérungsfrei mit Hilfe der
Mikro-Ramanspektroskopie bestimmt. Dabei wird ein Nd:YAG-Laserstrahl mit einer
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Wellenlange von 523 nm und einer Leistung von 1,5 W in eine Blase fokussiert und das
Ramanspektrum gemessen. Die Peaks des Blaseninhaltes Uberlagern das eigentliche
Ramanspektrum des Glases. Anhand der Peaklage lasst sich der Blaseninhalt identi-
fizieren und mit einem Auswerteprogramm die Gasgehalte quantifizieren. Eine andere
Moglichkeit, den Blaseninhalt zu bestimmen, ist das Aufbrechen der Probe im Vakuum
und die Analyse des aus der Probe entweichenden Gases mittels Massenspektrosko-
pie [31, 153]. Die Analyse von mehreren Gasblaseninhalten wurde zerstérungsfrei in
Zusammenarbeit mit der Schott AG durchgefihrt. In Abbildung 4.14 ist exemplarisch
ein Ramanspektrum des Gasinhaltes einer Blase dargestellt.

Ramanintensitit (a.u.)

Wellenzahl (cm™)

Abbildung 4.14: Ramanspektrum des Gasinhaltes einer Blase

Das Ramanspektrum ist aufgrund der schwachen Signale der Gase stark vergroBert
dargestellt. Die Ramanbanden zwischen 1000 und 1500 cm~" sind in einem Borosi-
licatglas erst bei einer flinffachen Vergro3erung des Ramansignals zu erkennen. Die
Bande im Bereich zwischen 1460 und 1470 cm~" entspricht der Dehnungsschwingung
der B-O-Bindung [154, 155]. Im Bereich zwischen 1080 und 1100 cm~" tritt ein Peak
aufgrund der Dehnung von ebenen SiOs »-Einheiten, d.h. SiO,-Tetraedern mit einem
nicht-briickengebundenen Sauerstoff auf [156, 157]. Die Peaks, die das eigentliche
Ramanspektrum des Glases Uberlagern, konnten eindeutig identifiziert werden. Die
Schwingungen bei Wellenzahlen von 1284 und 1387 cm~' kdnnen CO,-Molekiilen zu-
geordnet werden. Ein Signal bei der Wellenzahl von 1555 cm~' wird durch die O,-
Schwingung verursacht, das bei 2330 cm~" entspricht der N,-Schwingungsbande.
Die quantitative Gasanalyse erfolgte am Beispiel von finf Blasen (siehe Tabelle 4.2).
Es ist offensichtlich, dass in den Blasen die Luftbestandteile enthalten sind. Es liegt
allerdings kein einheitlicher Inhalt und keine stochiometrische Luftzusammensetzung
vor. Der Anteil an O,, N> und CO, variiert zwischen 0 und 61,9 %, 38,2 und 75,4 %
und 0 und 44,7 %.
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Tabelle 4.2: Ergebnisse der quantitativen Blasenanalyse in Gew.-%

’ \ Blase 1 \ Blase 2 \ Blase 3 \ Blase 4 \ Blase 5 ‘

N2 55,3 55,4 75,4 63,6 38,2
CO, | 447 30,2 9,0 - -
Oz - 14,4 15,7 36,4 61,9

Aus den EDX-Mapping-Aufnahmen in Abbildung 4.15 geht hervor, dass der Sauer-
stoffanteil im Randbereich der Blasen im Zuge der Sinterung zunimmt, wohingegen
der Anteil an Silizium im Glasnetzwerk homogen verteilt bleibt.

Abbildung 4.15: EDX-Mappings von Sauerstoff und Silizium im Bereich der Gasblasen

Kristallisationsproblematik

Zur |dentifikation der kristallinen Phase im Sinterglas wurden XRD-Spektren der Sin-
terglaser bei unterschiedlichen Sintertemperaturen aufgenommen (siehe Abbildung
4.16). Bereits bei der Sinterung bei 800 °C liegt «-Cristobalit als kristalline Phase im
Glas vor. Mit zunehmender Sintertemperatur nimmt die Signalhdhe des «-Cristobalits
zu. Neben Cristobalit tritt keine weitere kristalline Phase auf. Die Kristallisation fin-
det sowohl im Volumen des Glases (vgl. Abbildung 4.13) als auch an der Oberflache
(siehe Abbildung 4.17) statt. Die REM-Aufnahmen der Bruchkanten zeigen, dass die
Kristallisation im Volumen an den Storstellen, den Blasen, beginnt und es sich daher
im Volumen um heterogene Keimbildung handelt. In Abbildung 4.17 wird deutlich, dass
nach einer Sinterung bei einer Temperatur von 600 °C und 700 °C nach wie vor eine
Mikrostruktur aus Nanopartikeln vorhanden ist. Bei héherer Auflosung ist zu erkennen,
dass bei 700 °C in bestimmten Bereichen der Oberflache ein Ansintern der Nanoparti-
kel stattgefunden hat. Eine vollstandige Sinterung der Nanopartikel an der Oberflache
ereignet sich erst ab einer Sintertemperatur von 800 °C.



4.3 Fehleranalyse 74

+ a-Cristobalit

o
hooo ¢~ 2 U e
900°C_%
R ———
R —
eoocc

X .

* *
NN A

Intensitat (a.u.)

20 (Grad)

Abbildung 4.16: XRD-Diagramme der Sinterproben bei verschiedener Sintertemperatur

Allerdings sind bei dieser Sinterung bereits erste spharolithische Kristallite (kreisfor-
mige Markierung in Abbildung 4.17 c)) zu erkennen. Sintertemperaturen von 900 °C
(siehe Abbildung 4.17 d)) verursachen gréBere und zahlenmaBig mehr Kristallite auf
der Oberflache. Bei 1000 °C wachst sowohl die Anzahl als auch die Gr6Be der Kristal-
lite und die Oberflachen der Sinterproben sind zusatzlich von Rissen durchsetzt.

Abbildung 4.17: Geflige der Oberflachen bei unterschiedlicher Sintertemperatur

Die Diffusionsvorgange wahrend der Kristallisation werden in den EDX-Mapping-Auf-
nahmen in Abbildung 4.18 deutlich. Im Bereich des Kristallits befindet sich kaum Natri-
um, um den Kristallit herum ist hingegen eine Anreicherung an Natrium zu erkennen.
Im Vergleich dazu bleibt Silizium homogen im Glas verteilt.
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Abbildung 4.18: EDX-Mappings von Natrium und Silizium im Bereich eines Spharoliths

Ziel war es nun, sowohl die Blasenbildung als auch die Kristallisation zu verhindern. Da
offenbar die Kristallisation Uber heterogene Keimbildung an den Gasblasen entsteht,
sollte eine Eliminierung der Blasen zu einer Unterdriickung der Kristallisation flhren.
Die Gasblasen selbst sollten durch Verbesserung der Homogenitat der Formkorper,
durch héhere Grindichten sowie eine schmale Porenverteilung und geringe Poren-
gréBe im Grinkorper verhindert werden.

4.3.2 Bestimmung des Fehlerherdes

Primar war es notwendig herauszufinden, wo der Entstehungsort der Glasfehler im
Laufe der Glasherstellung liegt. In Abbildung 4.19 sind die moglichen Stérungsquellen
der Blasenbildung und der Entglasung, das bedeutet der Kristallitbildung im Glas, ta-
bellarisch dargestellt. Der Einfluss der Stérungsquellen auf die Glasfehler, d.h. die ein-
zelnen Felder der Tabelle, wurden untersucht. Das Ergebnis dieser Untersuchungen
wird in Kapitel 5.3.2 tabellarisch zusammengefasst.

Stoérungsquellen
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Glasfehler und
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Abbildung 4.19: Mégliche Ursachen der Glasfehler in den Stufen der Glasherstellung

Zunachst wurden die Sinterparameter variiert und deren Einfluss auf die Kristallisa-
tion und Blasenausbildung untersucht. Durch Variation von Sintertemperatur, Sinter-
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geschwindigkeit und -atmosphéare sind Gasblasen und Kristallisation beeinflussbar.
Wie bereits bei der Sinterung mit einer Geschwindigkeit von 10 mm/min festgestellt
wurde (vgl. Abbildung 4.11), steigt die Blasengrof3e mit zunehmender Temperatur an
(siehe Abbildung 4.20). Eine geringere Sintergeschwindigkeit von 3 mm/min fihrt bei
allen Sintertemperaturen zu groBeren Gasblasen, eine héhere Geschwindigkeit von
33 mm/min verringert hingegen die Blasengroe.

:., mm/min = 3 mm/minf;
1,[700°C RIAR S 300 °C |

33 mm/min
N 300°C

S

Abbildung 4.20: Bruchflachen in Abhangigkeit von Temperatur und Geschwindigkeit

Die Bruchflache der Sinterprobe in Abbildung 4.20 c) zeigt ein stark zerkliiftetes Ge-
fuge. Die XRD-Analyse dieser Proben in Abbildung 4.21 und 4.22 zeigt, dass bei einer
langsameren Geschwindigkeit von 3 mm/min bereits bei 800 °C kristalline Peaks hoher
Intensitat auftreten.

:

Volumen

800 °C s e . w

Intensitat (a.u.)
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Abbildung 4.21: XRD-Diagramme der Proben bei einer Geschwindigkeit von 3 mm/min
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Bei einer 800°C- und 900 °C-Sinterung ist sowohl im Volumen als auch an der Ober-
flache eine starke Kristallitbildung zu beobachten. Bei einer hdheren Sintergeschwin-
digkeit von 33 mm/min kann die Kristallisation bei 800 °C verhindert werden. Erst bei
einer Sinterung bei einer Temperatur von 900 °C bilden sich an der Oberflache ver-

einzelt Kristallite aus, wie in Abbildung 4.22 zu erkennen ist. Im Volumen waren keine
Kristallite feststellbar.
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Abbildung 4.22: XRD-Diagramme der Proben bei einer Geschwindigkeit von 33 mm/min

Die Messung der SpharolithgréBe bestatigt das Kristallitwachstum mit steigender Tem-
peratur und abnehmender Sintergeschwindigkeit:
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Abbildung 4.23: SphérolithgréBen in Abhangigkeit von Temperatur und Zeit

Bei einer Sintergeschwindigkeit niedriger als 10 mm/min steigen sowohl die Blasen-
gréBen als auch die Kristallisationsneigung. Eine hdhere Geschwindigkeit kann die
Kristallisation bei 800 °C verhindern und die Blasengrofe verringern. Letztlich kann ei-
ne Variation der Sintergeschwindigkeit die Gasblasen zwar verandern aber nicht elimi-
nieren. Eine Erhdhung der Geschwindigkeit flhrt gleichzeitig, wie in Abbildung 4.24 zu
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erkennen ist, zu einer Reduzierung des Sinterfortschrittes. Die einheitliche Schrump-
fung des Probendurchmessers mit fortschreitender Sinterung ist bei kleinen Geschwin-
digkeiten, d.h. langeren Sinterzeiten, hoher. Eine schnellere Sintergeschwindigkeit von
33 mm/min fihrt dazu, dass das Maximum der relativen Sinterdichte zu hoheren Tem-
peraturen verschoben wird. Im Bezug auf das Sinterverhalten kann ein Faktor von drei
in der Geschwindigkeit durch eine Temperaturerhohung um etwa 40 °C kompensiert
werden. Weder eine geringere noch eine hdhere Sintergeschwindigkeit als 10 mm/min
verbessert die maximale relative Dichte.
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Abbildung 4.24: Sinterdichte und -schrumpf der Sinterproben in Abhangigkeit von der Sinter-
geschwindigkeit

AnschlieBend wurde die Ofenatmosphéare wahrend der Sinterung variiert und der Ein-
fluss auf die Glasfehler untersucht. Da Helium den gréBten Gasdiffusionskoeffizienten
in Borosilicatglas besitzt (vgl. Tabelle 2.2) und damit die Moglichkeit besteht, dass auch
gréBere Gasblasen wahrend der Sinterung kollabieren, wurde unter Helium-Atmo-
sphare gesintert. In Abbildung 4.25 werden Proben, die bei 800 °C jeweils an Luft und
unter Helium-Atmosphare gesintert wurden, miteinander verglichen. Die Sinterung un-
ter Helium-Atmosphare ergab ein inhomogenes graues, nicht transparentes Sinterglas.
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Abbildung 4.25: Sinterung bei 800 °C, 10 mm/min: a) Pressling an Luft, b) Pressling in He-
Atmosphare, c) ausgeheizter Pressling in He-Atmosphare, d) Probe aus a) (links) und c)
(rechts) im Durchlicht
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Eine Mdéglichkeit war es, das Sinterglas durch eine zweistufige Sinterung zu verbes-
sern. In der ersten Stufe wurde bis zu einer Temperatur von 600 °C unter Luftatmo-
sphare gesintert, um maogliche Verunreinigungen aus dem Pressling zu entfernen.
Die zweite Stufe von 600 °C bis zur gewollten Sintertemperatur wurde danach un-
ter Helium-Atmosphare durchgefihrt, um eine optimierte Verdichtung und damit ei-
ne transparentes Sinterglas zu erreichen. Das Ergebnis der Zwei-Stufen-Sinterung in
Abbildung 4.25 c) zeigt, dass die Verunreinigungen aus dem Pressling entfernt wer-
den konnen. Ein transparentes Sinterglas konnte jedoch trotzdem nicht hergestellt
werden. Bei Betrachtung der beiden Proben aus Abbildung 4.25 a) und c) im Durch-
licht in Abbildung 4.25 d), wird allerdings deutlich, dass die unter Helium-Atmosphare
gesinterte Probe (rechts) eine héhere Transluzenz und Homogenitat besitzt als die
an Luft gesinterte Probe. AuBBerdem zeigten XRD-Messungen, dass die unter Helium-
Atmosphare gesinterte Proben bei 800 °C keinerlei Kristallisation aufweisen.

In einem nachsten Schritt wurde der Einfluss des Formgebungsprozesses auf die Bla-
senbildung und Kristallisation im Sinterglas untersucht. Die REM-Aufnahmen der Pul-
verpresslinge (vgl. Abbildung 4.7) zeigen eindeutig die Pressstruktur und die schlechte
Homogenitat der Grinkdrper, wodurch die Blasenbildung begunstigt wird. Die Mikro-
skopieaufnahmen der Presslinge zeigen, dass sowohl Abrieb der Pressstempel, Ver-
unreinigungen wie Mikrofasern als auch Pulver-Agglomerate in den Griinkorpern vor-
handen sind (siehe Abbildung 4.26). Diese Stdrstellen kdnnen zusatzlich zu den Gas-
blasen als Kristallisationskeime dienen und beginstigen demnach die Kristallisation im
Glas. Ziel war es daher die elektrophoretische Abscheidung als Formgebungsverfah-
ren einzusetzen, um diese Storstellen im Grinkdrper zu eliminieren.

Abbildung 4.26: Mikroskopieaufnahmen der Presslinge: a) Abrieb; b) Mikrofaser; c¢) Agglome-
rate

Im Rahmen der Pulverherstellung kdnnen sowohl die chemischen als auch die mor-
phologischen Eigenschaften des Pulvers einen Einfluss auf die Glasfehler besitzen.
Die Optimierung der morphologischen Eigenschaften des Pulvers Gber den Aufbau
einer filternden Abscheidung im Laserablationsprozess stand im Vordergrund. Durch
Reduktion der Sinterhélse zwischen den Partikeln sollten homogenere Grinkorper mit
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héheren Grindichten und verbessertem Verdichtungsverhalten hergestellt werden. Die
Optimierung im Bereich der Pulverherstellung und Formgebung wird in den folgenden
Kapiteln 4.4 und 4.5.1 thematisiert.

4.4 Filternd abgeschiedenes Pulver

Eine erhdhte Abscheiderate wurde mit Hilfe einer filternden Abscheidung im Ablations-
prozess erreicht. Die Effizienz der Abscheidung konnte von 20 % (feldunterstitzt) auf
tber 90 % gesteigert werden (siehe Abbildung 4.27). Ohne einen zusatzlichen Volu-
menstrom (0 m/s) konnte bei der filternden Abscheidung, je nach Standzeit des Filters,
eine Abscheideeffizienz zwischen 50 und 90 % erreicht werden. Bei jeder filternden
Abscheidung wurde die Effizienz gemessen und somit die Filterqualitat Gberprift. So-
bald eine Effizienz von 85 % unterschritten wurde, fand ein Filterwechsel statt. Auf
diese Weise konnten stets Effizienzwerte von Uber 85 % garantiert werden. Durch
einen zusatzlichen Volumenstrom unterschiedlicher Geschwindigkeit von 0,5 bis hin
zu 10 m/s, eingesetzt zur Variation der PartikelgroBe, kann die Effizienz der Abschei-
dung konstant Uber 90 % gehalten werden.
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Abbildung 4.27: Abscheideeffizienz der Anlage in Abhangigkeit von der Geschwindigkeit des
zusatzlichen Volumenstroms

Im Folgenden werden die Eigenschaften des filternd abgeschiedenen Pulvers und der
daraus hergestellten Form- und Sinterkérper im Vergleich zu dem bereits bekannten
elektrostatisch abgeschiedenen Pulver sowie dessen Form- und Sinterkdrpern ana-
lysiert. Die Abkdrzungen ,fil* und ,fu“ stehen dabei stets fur das filternd und feldun-
terstlitzt abgeschiedene Pulver.
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4.4.1 Charakterisierung des Pulvers

Die TEM-Aufnahmen in Abbildung 4.28 zeigen den Vergleich zwischen dem laserabla-
dierten feldunterstitzt und filternd abgeschiedenen nanoskaligen Glaspulver im Bezug
auf deren Morphologie. Es ist offensichtlich, dass sich die beiden ausnahmslos glo-
bularen Pulver in ihrer Gré3e unterscheiden (Aufnahmen a) und b)). Im Vergleich zu
den Partikeln in den Abbildungen 4.2 b) und 4.28 a) besitzt das filternd abgeschiedene
Pulver keine Sinterhalse. Die Partikel in Abbildung 4.28 b) liegen zwar locker agglo-
meriert vor, Feststoffbriicken zwischen den Partikeln sind allerdings nicht vorhanden.
Auch einzelne, nicht agglomerierte Partikel, wie in Abbildung 4.28 c) zu sehen, konn-
ten gefunden werden. Sowohl im Elektronenbeugungskontrast als auch pulverdiffrak-
tometrisch konnte gezeigt werden, dass auch das filternd abgeschiedene Pulver keine
kristalline Phase enthalt.

Abbildung 4.28: Vergleich der Pulver: a) feldunterstitzt, b) und c) filternd abgeschieden

Das Ergebnis der Messung der PartikelgréBenverteilung in Abbildung 4.29 bestatigt
den GréBenunterschied der unterschiedlich abgeschiedenen Glaspulver.
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Abbildung 4.29: PartikelgroBenverteilung des filternd abgeschiedenen Nanopulvers im Ver-
gleich zu dem feldunterstitzt abgeschiedenen Pulver und zu OX50-Pulver



4.4 Filternd abgeschiedenes Pulver 82

Die monomodale PartikelgroBenverteilung des filternd abgeschiedenen Pulvers ist im
Vergleich zum elektrostatisch abgeschiedenen Pulver zu groBeren Durchmessern ver-
schoben und besitzt eine groBere Halbwertsbreite. Der mittlere Durchmesser ist mit
50,2 nm 1,4-mal so gro3 wie der des feldunterstiitzt abgeschiedenen Pulvers von
35 nm. Die neue Abscheidemethode flhrt zu einem Pulver, dessen GroBBenverteilung
sowohl in der Breite als auch in der Position dem flammhydrolytisch hergestellten
OX50-Pulver sehr ahnlich ist. Die spezifische BET-Oberflache des filternd abgeschie-
denen Pulvers betragt 36,1 m2/g. Die Unterschiede in der chemischen Zusammenset-
zung der Pulver sind minimal (vgl. Tabelle 4.3). In den Hauptkomponenten des Boro-
silicatglases unterscheiden sich die Pulver und das Ausgangsglas nur unwesentlich.
Lediglich der Al,O3-Anteil ist auch hier wieder im laserabladierten Pulver wesentlich
geringer als im Ausgangsglas.
Tabelle 4.3: Vergleich der Zusammensetzungen in Gew.-%

‘ Duran® ‘ Ausgangsglas ‘ BSG (fu) ‘ BSG (fil) ‘ Transparentes Sinterglas

SiOy 81,0 82,3 82,9 82,8 83,2
B2O3 13,0 12,3 12,3 12,3 11,6
Na,O + KoO 4,0 3,0+1,0 32+09|28+0,7 2,8+0,7
Al>O3 2,0 1,7 0,4 0,2 0,2

Beim Erhitzen verliert das filternd abgeschiedene Pulver bis zu einer Temperatur von
400 °C eine Masse von 5,0 % (siehe Abbildung 4.30). Die Effekte in der DSC-Kurve
ahneln denen der Messkurve des elektrostatisch abgeschiedenen Pulvers. Das endo-
therme Signal bis 260 °C entspricht laut FTIR-Analyse der Freisetzung von Wasser.
Zwischen 620 und 760 °C gibt es auch hier ein verschmiertes exothermes Signal.
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Abbildung 4.30: TG- und DSC-Messkurven des filternd abgeschiedenen Pulvers
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Um zu Gberprifen, ob die chemische Zusammensetzung jedes einzelnen Partikels der
eines Borosilicatglases entspricht, wurden einzelne Partikel lokal im TEM mittels EDX-
Analyse untersucht. Es wird deutlich, dass die Partikel zwar eine ahnliche, aber kei-
neswegs eine identische Zusammensetzung besitzen.

Tabelle 4.4: Zusammensetzungen einzelner Partikel im Vergleich zur Referenz in At.-%

Referenz | Partikel 1 | Partikel 2 | Partikel 3 | Partikel 4
O 71,4 66,2 66,9 66,1 63,1
Si 271 32,9 33,5 32,8 29,8
Na 1,2 0,0 0,0 0,8 6,1
K 0,2 0,8 0,0 0,3 1,1
Al 0,1 0,0 0,0 0,0 0,0

4.4.2 Variation der PartikelgroBe

Die Auswirkung des zusatzlichen Luftstroms auf die Partikelgrée ist in Abbildung 4.31
zu erkennen. Mit zunehmender Abzugsgeschwindigkeit des Pulvers nimmt die GréBe
der Partikel deutlich ab.

Abbildung 4.31: TEM-Aufnahme des abladierten Pulvers mit zusatzlichem Luftstrom: a) 1 m/s;
b) 5m/s und ¢c) 10 m/s

Die Verschiebung der PartikelgréBBenverteilung im Vergleich zu dem filternd abgeschie-
denen Pulver ohne zusatzlichen Luftstrom ist in Abbildung 4.32 zu erkennen. Mit zu-
nehmender Geschwindigkeit des Luftstroms verschiebt sich der mittlere Teilchendurch-
messer zu kleineren Werten und die Halbwertsbreite der Verteilung wird kleiner. Der
mittlere Durchmesser der Partikel betragt bei den Geschwindigkeiten von 10 m/s, 5 m/s
und 1 m/s jeweils 16 nm, 22 nm und 30 nm. Helium wurde aufgrund seiner hohen
Warmeleitfahigkeit auch als zusatzliches Tragergas eingesetzt. Es konnte allerdings
bei gleicher Geschwindigkeit kein Unterschied in der Partikelgro3e festgestellt werden.
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Abbildung 4.32: PartikelgréBenverteilungen des filternd abgeschiedenen Pulvers mit zusatz-
lichem Luftstrom

4.4.3 Einfluss der relativen Luftfeuchte auf die Pulverqualitat

In Abbildung 4.33 sind zwei Verlaufe der gemessenen Temperatur, der gemessenen re-
lativen und der berechneten absoluten Luftfeuchtigkeit wahrend einer zehnmindtigen
Ablation dargestellt. In beiden Fallen nimmt die Umgebungstemperatur mit zunehmen-
der Ablationszeit bis auf Gber 25 °C zu und die relative Luftfeuchtigkeit demnach ab.
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Abbildung 4.33: Verlaufe der relative Luftfeuchtigkeit (RH), der absoluten Luftfeuchtigkeit (AH)
und der Temperatur wahrend der zehnmindtigen Ablation

Um einen Uber den Ablationsprozess konstanten Grenzwert der Feuchtigkeit bestim-
men zu konnen, wurde die absolute Luftfeuchtigkeit berechnet. Das linke Diagramm
zeigt den Verlauf bei sehr trockener Umgebungsluft. In diesem Fall betragt die absolute
Luftfeuchtigkeit 5 g/m3. Zur problemlosen Pulverherstellung ist dieser Wert zu gering,
das Pulver Iadt sich elektrostatisch auf und kann nicht verwendet werden. Das rechte
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Diagramm zeigt das Ergebnis nach der Optimierung der Umgebungsbedingungen. Mit
einem Luftbefeuchter konnte die Feuchtigkeit der Umgebung so erhéht werden, dass
eine absolute Luftfeuchtigkeit von 10 g/m?® einstellbar war. Auf diese Weise lies sich
das Pulver problemlos herstellen und vom Filtermaterial abstreifen. Der Grenzwert der
absoluten Luftfeuchtigkeit wahrend des Ablationsprozesses liegt bei 8 g/m3. Wahrend
jedes Ablationsprozesses wurde die Luftfeuchtigkeit gemessen und bei Bedarf mittels
Luftbefeuchter erhoht.

4.4.4 Formgebung und Sinterung des Pulvers

Die Analyse der Sinterkinetik im Falle des Pulvers ohne Feststoffbriicken ist fir das
Prozessverstandnis entscheidend. Nach dem Pressen des filternd abgeschiedenen
Pulvers wurden die Bruchflachen analysiert. Der Vergleich identisch gepresster Grin-
kérper (1,1 kN, 1 min) in Abbildung 4.34 zeigt die Unterschiede in den Gefligen. Ahn-
lich wie bei einem OX50-Grinkdérper in Abbildung 4.34 a) besitzt der Pressling in c)
eine vollkommen homogene Mikrostruktur. Es sind weder Pressstruktur noch Dichte-
schwankungen, d.h. keine Risse und Hohlraume, sichtbar. Bei hdherer Vergré3erung
zeigt sich auBerdem, dass der Pressling in Abbildung 4.34 c) im Gegensatz zu dem
Geflige in b) nicht aus kettenférmigen Agglomeraten aufgebaut ist.

Abbildung 4.34: REM-Gefligeanalyse: a) OX50-Pressling; b) BSG-Pressling (feldunterstitzt
abgeschiedenes Pulver); ¢) BSG-Pressling (filternd abgeschiedenes Pulver)

Die Grlndichte der Presslinge aus dem Pulver, das in der Filteranlage abgeschie-
den wurde, ist mit 46,2 % hoher als die eines identisch gepressten OX50-Griinkérpers
(40,9 %) und als die eines Presslings aus dem elektrostatisch abgeschiedenen Pulver
(39,9 %). Statt einer breiten Porenverteilung zeigt die Hg-Porosimetrie eines Press-
lings aus dem filternd abgeschiedenen Pulver BSG (fil) eine schmale Verteilung, wobei
das Maximum der Verteilung zu gréBBeren Porenradien von 42 nm verschoben ist (sie-
he Abbildung 4.35). Das spezifische Porenvolumen eines BSG (fil)-Presslings liegt mit
560 mm?3/g unterhalb des Porenvolumens von 930 mm?3/g eines BSG (fu)-Presslings
und unterhalb des Volumens von 750 mm?3/g eines OX50-Presslings.
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Abbildung 4.35: Porenverteilung eines BSG (fil)-Presslings im Vergleich zu einem OX50- und
einem BSG (fu)-Pressling

Das Sinterverhalten des Pulvers, das frei von Sinterhalsen ist, wurde ebenfalls mittels
Dilatometrie bestimmt (siehe Abbildung 4.36). Das optimierte Pulver zeigt, genau wie
das feldunterstitzt abgeschiedene Pulver, finf Bereiche in der relativen Langenande-
rung. Oberhalb von 100 °C bis zu einer Temperatur von 260 °C ist eine Schwindung
sichtbar. Oberhalb von 260 bis 580 °C ist die Variation der Langenanderung nur mini-
mal bis sie dann ab 580 °C im Bereich Ill und IV stark zunimmt. Diese Bereiche wer-
den in beiden Dilatometerkurven durch eine Knick bei einer Temperatur von 710 °C
getrennt. Bei 760 °C erreicht die Schwindung ihren maximalen Wert.

n

| I LIV Y

o

]
a
T

N
o
T

-15

—Pressling (fu)
25 [ | —Pressling (fil)
_30 1 : 1 1 |: 1 1 1 1 [ | 1 11 |: 1 1 1

0 200 400 600 800 1000
Temperatur (°C)

Relative Langenanderung (%)

Abbildung 4.36: Dilatometrische Bestimmung des Sinterverhaltens der Presslinge aus filternd
abgeschiedenen und feldunterstitzt abgeschiedenem Pulver

BetragsmaBig ist die Schwindung des Presslings aus dem filternd abgeschiedenen
Pulver mehr als doppelt so gro3 wie die des Presslings aus dem elektrostatisch
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abgeschiedenen Pulver. Die Schwindung des filternd abgeschiedenen Pulvers nimmt
oberhalb von 760 °C stark zu, weswegen die Messung abgebrochen werden musste.

Die Sinterung eines optimierten Formkorpers gepresst aus diesem optimierten Pul-
ver ermdglichte die Herstellung des weltweit ersten Borosilicat-Sinterglases bei einer
Temperatur von nur 800 °C. Die chemische Zusammensetzung des transparenten Sin-
terglases wurde mittels ICP-AES-Analyse (siehe Tabelle 4.3) bestimmt und entspricht

3G BSC
BSG B
3G BSC

Abbildung 4.37: Erstes transparentes Sinterglas bei 800 °C

Den Unterschied des Sinterverhaltens der verschieden abgeschiedenen laserabladier-
ten Pulver ist in Abbildung 4.38 dargestellt. Der Pressling aus dem filternd abgeschie-
denem Pulver besitzt zu Beginn eine hdhere Griindichte und erreicht nach einem An-
stieg bei 800 °C die maximale relative Sinterdichte von 100 %. In Analogie zu den
Proben aus dem feldunterstitzt abgeschiedenem Pulver nimmt die Dichte der Proben
nach Durchlaufen dieses Maximums wieder ab. Um die Sinterproben bestehend aus
den verschiedenen Pulvern miteinander vergleichen zu kénnen, wurden die relative
Schrumpfungen Ad/Adnma.x aufgetragen. Der Sinterschrumpf ist bei dem weniger ag-
glomerierten Pulver bei niedrigerer Temperatur hdher.
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Abbildung 4.38: Sinterschrumpf und relative Dichte der Sinterproben

Der Sinterfortschritt wurde durch die Analyse der Bruchflachen bei Sintertemperaturen
von 600 bis 1000 °C verdeutlicht. Die REM-Aufnahmen des Gefliges der Sinterproben
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zeigen qualitativ die Veranderungen wahrend des Sintervorganges. Die Geflige der
Proben nach einer Sinterung bei 600 °C und 700 °C in Abbildung 4.39 sehen bei klei-
ner VergroBerung im Vergleich zum Ausgangspressling vollkommen unverandert aus.
Eine nahere Betrachtung zeigt allerdings, dass die Sinterung bereits bei 600 °C be-
gonnen hat und erste Partikel ihre Individualitat verlieren. Durch Sinterung bei 700 °C
sind im Geflige Bereiche zu erkennen, in denen keine einzelnen Partikel mehr vorlie-
gen. Die 800 °C-Sinterung liefert ein komplett gesintertes, homogenes und fehlerfreies
Glas, wohingegen bei 900 °C sowohl kleine Blasen als auch erste Kristallite zu erken-
nen sind. Diese Blasen und Kristallite wachsen bei einer Sintertemperatur von 1000 °C
groBBen- und zahlenmanig weiter an (siehe Abbildung 4.39).

Abbildung 4.39: Geflige der Bruchflachen bei verschiedener Sintertemperatur
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Um zu zeigen, dass bei 800 °C tatsachlich ein kristallitfreies Glas vorliegt, wurden
XRD-Messungen, deren Ergebnisse in Abbildung 4.40 dargestellt sind, durchgeflhrt.
Es ist offensichtlich, dass die Kristallisation erst bei einer Sintertemperatur von 900 °C
auftritt.
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Abbildung 4.40: XRD-Diagramme der Sinterproben bei verschiedener Sintertemperatur

AuBerdem war es notwendig die Ursache der Blasenbildung bei Temperaturen ober-
halb von 900 °C zu bestimmen. Die quantitative Gasanalyse mittels Mikro-Ramanspek-
troskopie erfolgte sowohl an den Blasen in Glasern der 900 °C-Sinterung als auch in
Glasern der 1000 °C-Sinterung. In Tabelle 4.5 sind die Gasinhalte von finf Blasen dar-
gestellt, deren Inhalte reprasentativ flr die Blasen bei der jeweiligen Sintertemperatur
sind. Die Blasen, die sich bei einer Sinterung bei 900 °C ausbilden, enthalten neben
Stickstoff und CO» teilweise auch SO,. Sauerstoff konnte in keiner der Blasen nach-
gewiesen werden. Die Analyse der Blasen in Glasern der 1000 °C-Sinterung ergab,
dass in ihnen neben Stickstoff und CO, auch Sauerstoff enthalten ist. Auch bei dieser
Blasenanalyse lag kein einheitlicher Gasinhalt in den Blasen vor.

Tabelle 4.5: Ergebnisse der quantitativen Blasenanalyse in Gew.-%

\ Blase 1 \ Blase 2 \ Blase 3 \ Blase 4 \ Blase 5 ‘

Sintertemperatur 900 °C 1000 °C
No 44,0 40,1 30,2 57,5 85,3
CO; 56,0 43,5 69,8 29,1 -
O, - - - 13,4 14,7
SO; - 16,4 - - -
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Um zu Gberprifen, ob tatsachlich eine Sintertemperatur von 800 °C die minimale Tem-
peratur flr eine transparente Sinterung darstellt, wurden Proben im Bereich zwischen
750 und 800 °C gesintert und deren Transparenz mittels UV-VIS-Spektroskopie be-
stimmt. Visuell erkennt man in Abbildung 4.41 eindeutig bei den Sinterproben der 750
und 760 °C-Sinterung eine geringere Transparenz im Vergleich zur 800 °C-Sinterprobe.
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Abbildung 4.41: Fotos der Proben bei einer Sinterung zwischen 750 und 800 °C

Eine prazise Aussage Uber die Transparenz der Sinterproben aus Abbildung 4.41 lie-
fern die Ergebnisse der UV-VIS-Messungen in Abbildung 4.42. Tatsachlich kann erst
bei einer Sintertemperatur von 800 °C eine maximale Lichtdurchlassigkeit erreicht wer-
den.
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Abbildung 4.42: UV-Vis-Spektren der Proben bei einer Sinterung zwischen 750 und 800 °C

Die Veranderungen der Porenverteilung mit fortschreitender Sinterung kann durch
Messung mittels Hg-Porosimetrie gezeigt werden. Mit zunehmender Sintertemperatur
findet eine einheitliche Schrumpfung der Poren, d.h. Verkleinerung der Porenradien,
statt, bis schlieBlich bei einer Sintertemperatur von 750 °C kaum noch Poren messbar
sind.

Zum detaillierten Verstandnis und zur Kontrolle der Vorgange wahrend der Sinterung
des nanoskaligen Borosilicatglaspulvers sind optische Spektroskopie-Verfahren von
Bedeutung. Vorhandene Bindungen kdonnen mittels Raman- und FTIR-Spektroskopie
eindeutig identifiziert werden.
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Abbildung 4.43: Entwicklung der Porenverteilung wahrend der Sinterung

Die IR-aktiven Vibrationsbanden eines Borosilicatglases sind in Abbildung 4.44 zu
erkennen [50, 158, 159]. Neben den Banden des SiO,-Netzwerkes, d.h. der Defor-
mationsschwingung der O-Si-O-Bindungen bei 470 cm~', der asymmetrischen Si-O-
Dehnungsschwingung im transversalen Mode bei 1090 cm~', der asymmetrischen Si-
O-Dehnungsschwingung im longitudinalen Mode bei 1198 cm~" und der Schwingung
der [SiO4]-Tetraeder-Ringe bei 804 cm~', sind die Schwingungen der Bindungen der
Boratome im Netzwerk sichtbar. Sowohl die Deformations- und die Dehnungsschwin-
gung der Si-O-B-Bindung bei 672 cm~" und 898 cm~' als auch die B-O-Dehnungs-
schwingung bei 1396 cm~"' konnten in den IR-Spekiren identifiziert werden.
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Abbildung 4.44: FTIR-Messungen der BSG-Proben im Vergleich zu einem Referenzglas

Zudem wird die Entwicklung wahrend der Sinterung von einem pordsen Griinkdrper
zu einer transparenten Glasprobe in den FTIR-Spektren sichtbar, da die mikroskopi-
sche Topologie in porésen Glasproben einen Einfluss auf die Spektren besitzt [160].
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Die Spektren des Presslings sowie der bei 600 °C und 700 °C gesinterten Proben
in Abbildung 4.44 zeigen das mittlere optische Verhalten von Glas- und Luftphase.
Mit zunehmender Sintertemperatur wird der Reflexionspeak der Deformationsschwin-
gung der O-Si-O-Bindung starker und schmaler. AuBerdem gibt es in dem Wellenzahl-
bereich zwischen 1000 und 1200 cm~" strukturelle Veranderungen. Im Pressling liegt
der dominante Peak bei 1130 cm~'. Bei der Sinterung einer Probe bei 600 °C bil-
det sich bei 1050 cm~" eine wachsende Schulter aus. Mit zunehmender Temperatur
baut sich diese Schulter wieder ab und ein Reflexionspeak bei Wellenzahlen tber
1050 cm~' bildet sich wieder aus. Bei der Sinterung der BSG-Presslinge bei 800 °C
erreicht dieser Peak die Position von einem dichten Uber die Schmelzphase herge-
stellten BSG-Referenzglas bei 1130 cm~'. Eine zu hohe Sintertemperatur wird eben-
falls in den FTIR-Messungen sichtbar (siehe Abbildung 4.45). Die Intensitat des Re-
flexionssignals nimmt bei einer 900 und 1000 °C-Sinterung wieder ab. Bei einer Sin-
tertemperatur von 1000 °C sind einerseits die Reflexionspeaks der gebundenen Bor-
atome im Netzwerk fast vollkommen verschwunden. Andererseits sind erste kristalline
Peaks sichtbar, die das Glasspektrum Uberlagern. Die Schulter des Referenzglases
bei 1198 cm~' verschiebt sich bei einer Sinterung bei 1000 °C zu einer kleineren Wel-
lenzahl von 1160 cm~'. Im Gegensatz dazu verschiebt sich der Peak der asymme-
trischen Si-O-Dehnungsschwingung im transversalen Mode bei 1090 cm~' zu einer
hoheren Wellenzahl von 1100 cm~". Eine Verschiebung des Signals der Schwingung
der [SiO,4]-Tetraeder-Ringe bei 804 cm~" ist nicht feststellbar. Bei einer Wellenzahl von
620 cm~! entsteht ein neuer Peak. Das Signal der Deformationsschwingung der O-Si-
O-Bindungen bei 470 cm~" verschiebt sich in Richtung der Wellenzahl von 480 cm~'.

018 "¢ T r "1 rrr1rorrrrrrrryrrerprrry
o7k ——900 °C, 10 mm/min
Top i i — 1000 °C, 10 mm/min
06F AR R 900 °C, 3 mm/min
E .| | ——Referenzglas

T
..

Foo i\ - 0-Cristobalit

Reflexion

Wellenzahl (cm'1)

Abbildung 4.45: FTIR-Messungen kristalliner BSG-Proben im Vergleich zu einem Referenzglas
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Um zu zeigen, wie sich das Glasspektrum mit zunehmenden Anteil an kristalliner Pha-
se weiterentwickelt, ist ein Sinterglas, das bei 900 °C mit einer geringen Geschwindig-
keit von 3 mm/min gesintert wurde, mit den Peaks der kristallinen «-Cristobalit-Phase
aufgefihrt. Die Ramanspektroskopie lieferte aufgrund der starken Fluoreszenz des
Glases kein erganzendes Messergebnis. Der eindeutige Nachweis, dass es sich bei
dem Sinterglas um Borosilicatglas handelt konnte jedoch mittels FTIR-Spektroskopie
und ICP-AES-Anlayse erbracht werden.

4.5 Reduzierung der Sintertemperatur

4.5.1 Elektrophoretische Abscheidung
4.5.1.1 Herstellung und Charakterisierung der Suspension

Da erstmalig nanoskaliges Borosilicatglaspulver dispergiert wurde, war die Bestim-
mung grundlegender GroBen, wie die Oberflachenladung und das Zetapotenzial der
Partikel, sowie der pH-Wert und die Leitfahigkeit der Suspension fir eine erfolgreiche
Formgebung notwendig.

Um eine Auskunft Gber die Ausbildung der Oberflachenladung auf den Borosilicatglas-
partikeln zu erlangen, wurden verschiedene pH-Wert-Messungen durchgefihrt (siehe
Abbildung 4.46). Bei Zugabe des laserabladierten, nanoskaligen BSG-Pulvers in deio-
nisiertes Wasser stellt sich ein basischer pH-Wert von 8,8 ein. Im Vergleich dazu besitzt
ein nanoskaliges SiO,-Pulver (OX50) einen sauren pH-Wert von 6,6.

BSG vorbehandelt

BSG ks
BSG (200 °C, 3 h)
BSG (400 °C, 1 h)
BSG (400 °C, 3 h)
BSG (500 °C, 3 h)
BSG (gewaschen) | ==
Mikro-BSG
SiO, (0OX50)
Evonik BSG ===

| Degussa SiO,-B,0, | 5

12 3 456 7 8 9 101112
pH-Wert

Einfluss von Na* im Netzwerk?
Abbildung 4.46: Ergebnisse der pH-Wert-Messungen

Weder eine thermische Vorbehandlung noch mehrere Waschvorgange verandern den
pH-Wert des BSG-Pulvers. Das gemahlene, mikroskalige BSG-Pulver und das flamm-
hydrolytisch hergestellte, nanoskalige Evonik BSG-Pulver weisen den selben basi-
schen pH-Wert von 8,8 auf. Das flammhydrolytisch hergestellte Evonik BSG-Pulver
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wird in Kapitel 4.9 ausfihrlich vorgestellt. Offensichtlich besitzt die Na,O-Komponente
im Glasnetzwerk des Pulvers einen entscheidenden Einfluss auf den basischen pH-
Wert der Suspension, da ein zweikomponentiges Degussa SiO,-B,O3-Pulver bei Zu-
gabe in deionisiertes Wasser einen sauren pH-Wert von 6,4 zeigt.

Um eine Diffusion der Na*-lonen aus dem Pulver zu kontrollieren, wurde die Verande-
rung der Leitfahigkeit einer Suspension Uber die Zeit untersucht. In Abbildung 4.47 ist
die zeitliche Anderung der Leitfahigkeit der Suspension und des dionisierten Wassers,
die durch eine ionenpermeable Membran getrennt waren, gezeigt. Der anfanglich fast
lineare Anstieg der Leitfahigkeit des deionisierten Wassers wird mit zunehmender Zeit
langsamer. Nach 24 Stunden konnte eine Leitfahigkeit von 110 uS/cm gemessen wer-
den. Die Leitfahigkeit der Suspension sinkt in diesem Zeitraum von anfanglich 242 auf
145 uS/cm ab. Es wird deutlich, dass sich die Leitfahigkeiten mit zunehmender Zeit
annahern. Sowohl das Wasser als auch die Suspension besitzen nach 24 Stunden
den selben pH-Wert von 8,7.
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Abbildung 4.47: Anderung der Leitfahigkeiten (iber die Zeit

In Abbildung 4.48 sind die Ergebnisse der Zetapotenzial-Messungen dargestellt. Die
vertikal gestrichelte Linie kennzeichnet den basischen pH-Wert der Suspension oh-
ne Zugabe von Saure oder Base. Die Zetasizer-Messkurve (ZS) zeigt, dass der Ze-
tapotenzialwert von BSG-Pulver bei Zugabe in deionisiertes Wasser mit -50 mV be-
tragsmanig hoher ist, als der eines OX50-Pulvers in Wasser (pH-Wert: 5, Zetapoten-
zial: -20 mV). AuBerdem wird deutlich, dass sich der Wert des Zetapotenzials weder
mit der Saure HCI noch mit der Base TMAH zu betragsmafig hoheren Werten ver-
schieben lasst. Auf eine Stabilisierung der Suspension durch deren Zugabe kann da-
her verzichtet werden. Im Gegensatz dazu kann bei einer OX50-Suspension durch
Zugabe von TMAH und durch Verschiebung des pH-Wertes ins Basische eine be-
tragsmafige Erhohung des Potenzials auf bis zu 80 mV erreicht werden. Die Messung
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mittels Acoustosizer (AS) flihrt zu einem héheren Zetapotenzialwert des BSG-Pulvers
in deionisiertem Wasser und lauft bei hohen basischen pH-Werten auf den gleichen
betragsmafigen Zetapotenzialwert wie bei OX50 hinaus.
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Abbildung 4.48: Zetapotenzial-Messungen von nanoskaligem OX50- und BSG-Pulver

Die gemessenen Leitfahigkeiten stark verdinnter Suspensionen mit einem Fillgrad
von 0,3 Gew.-% sind in Abbildung 4.49 zu erkennen. Das nicht vorbehandelte BSG-
Pulver besitzt in deionisiertem Wasser mit 256 uS/cm im Vergleich zu einem SiO,
(OX50)-Pulver mit einer Leitfahigkeit von 1,4 uS/cm eine extrem hohe Leitfahigkeit.
Sowohl durch eine thermische Vorbehandlung als auch durch einen Waschvorgang
konnte die Leitfahigkeit des Pulvers auf einen Bereich zwischen 130 und 165 uS/cm
reduziert werden. Im Vergleich zu der Leitfahigkeit des flammhydrolytisch hergestellten
Evonik BSG-Pulvers von 62 uS/cm ist auch die Leitfahigkeit des vorbehandelten BSG-
Pulvers immer noch hoch. Das Mikro-BSG-Pulver und das zweikomponentige Degussa
SiO,-B,03-Pulver besitzen eine ahnlich geringe Leitfahigkeit wie das OX50-Pulver.
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Abbildung 4.49: Ergebnisse der Leitfahigkeits-Messungen
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Unter Annahme eines linearen Zusammenhanges zwischen Fillgrad und Leitfahigkeit
der Suspension, kann die Leitfahigkeit einer BSG-Suspension mit einem Fullgrad von
20 Gew.-% auf 17 mS/cm abgeschatzt werden. Laut Gleichung 2.14 misste die Aus-
gleichsldsung, die im Zuge der EPD Einsatz findet, mindestens eine Leitfahigkeit von
170 mS/cm besitzen, um eine elektrophoretische Abscheidung zu ermdéglichen. Im Ver-
gleich zur BSG-Suspension hat eine OX50-Suspension gleichen Flllgrades eine rund
zehnfach geringere Leitfahigkeit von nur 1,3 mS/cm.

Nach der Optimierung der Dispergiertechnik war bei einem Flllgrad der BSG-Suspen-
sion von 20 Gew.-% das Maximum erreicht. Eine Dispergierung nur mittels Dissolver
fihrte zu einem strukturviskosen Verhalten der Suspension. Erst durch die zusatzliche
Behandlung der Suspension mit Ultraschall-Pulsen konnte ein newtonsches Verhalten,
was ein Zeichen flir eine stabile Suspension ist, festgestellt werden.

4.5.1.2 Ergebnisse der EPD

Zur Uberpriffung der Prozessstabilitit wurde der zeitliche Verlauf der elektrischen
Stromstarke bei konstanter Spannung wahrend jeder elektrophoretischen Abschei-
dung aus den wassrigen BSG-Suspensionen, wie in Abbildung 4.50 zu erkennen ist,
aufgenommen. Unabhangig von allen anderen Prozessparametern nimmt die Strom-
starke in allen Abscheideversuchen nahezu linear Uber die Zeit zu.
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Abbildung 4.50: Zeitlicher Verlauf der Stromstarke mit abgeschiedenen Grinkorpern

Bei einer angelegten, mittleren Feldstarke von 5 und 6 V/cm waren bereits visuell im
abgeschiedenen Formkorper Blasen zu erkennen (siehe Abbildung 4.50). Dagegen
konnte bei einer Feldstarke von 2 bis 4 V/cm ein homogener, blasenfreier Formkorper
erzeugt werden. Da mit zunehmender Feldstarke, wie in Tabelle 4.6 gezeigt, die Ab-
scheiderate ansteigt, wurde eine mittlere Feldstarke von 4 V/cm als Optimum gewahilt.
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Tabelle 4.6: Abscheiderate in Abhangigkeit von angelegter Feldstarke (Fullgrad: 20 Gew.-%)

E (V/cm) 2 4 6

Abscheiderate (mg/(cm?-min)) | 1,74 + 0,08 | 4,85+ 0,29 | 8,2 + 0,13

Alle elektrophoretischen Abscheidungen erfolgten Uber einen Zeitraum von zwei Mi-
nuten. Den Einfluss der Prozessparameter auf die Eigenschaften der Grinkorper zei-
gen die Sinterergebnisse in Abbildung 4.51. Die Sinterung einer bei 4 V/cm aus einer
Mini-Suspension abgeschiedenen Probe zeigt, dass eine transparente Sinterung im
Zonensinterofen erst bei einer Temperatur von 900 °C mdglich ist. Die Untersuchung
mittels Hg-Porosimetrie (siehe Abbildung 4.52) gibt Aufschluss tber die Porenvertei-
lung der EPD-Probe im Vergleich zu der eines Presslings.
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Abbildung 4.51: Sinterergebnisse der aus den Mini-Suspensionen abgeschiedenen Grln-
korper
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Abbildung 4.52: Porenverteilung eines EPD-Formkorpers und eines Presslings im Vergleich;
REM-Aufnahmen der Mikrostruktur der jeweiligen Proben

Beide Porenradienverteilungen sind monomodal, wobei die Verteilung des Presslings
im Vergleich zu der des EPD-Formkorpers eine geringere Breite besitzt. Der mittlere
Porenradius liegt mit 50 nm bei der EPD-Probe ber dem Porenradius von 40 nm des
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Presslings. Auch das spezifische Porenvolumen der EPD-Probe ist hoher als das des
Presslings. Die Ergebnisse der REM-Analyse in Abbildung 4.52 lasst keine qualitati-
ve Aussage Uber die Mikrostruktur zu. In beiden Fallen weisen die Bruchkanten der
Formkdrper eine ahnliche Mikrostruktur auf.

Um die Eigenschaften der EPD-Grunkorper zu verbessern, mussten die Suspensi-
onsparameter optimiert werden. Da durch die Optimierung der Dispergiertechnik, d.h.
die vollstandige Desagglomeration der Pulverpartikel, die Leitfahigkeit der BSG-Sus-
pension auf Uber 25 mS/cm anstieg, erwies sich der Einsatz dieser optimierten BSG-
Suspensionen als problematisch. Es musste eine Ausgleichslésung gefunden werden,
deren Leitfahigkeit hoch genug ist um Gleichung 2.14 zu erflillen. Es wurden ver-
schiedene Ausgleichslésungen getestet, indem die Abscheideraten und Grinkoérper-
eigenschaften in Abhangigkeit von den Leitfahigkeiten ermittelt wurden (siehe Abbil-
dung 4.53). Nach der Optimierung der Suspension reicht die Leitfahigkeit von
200 mS/cm der TMAH-L6sung zur Erzeugung einer Abscheidung nicht mehr aus. Im
Vergleich zu den Abscheideergebnissen vor der Optimierung sinkt die Abscheidera-
te auf unter 1 mg/(cm?-min) ab. Erst ab einer Leitfahigkeit von 250 mS/cm konnte
eine nennenswerte Abscheidung erzeugt werden. Statt TMAH- wurden NaOH- und
KOH-L&sungen als Ausgleichslésungen verwendet und durch deren Einsatz flinffach
hohere Abscheideraten ermoglicht. Mit zunehmender Leitfahigkeit der Losung steigt
die Abscheiderate an. Allerdings konnte bei einer Leitfahigkeit der Ausgleichslosung
von 500 mS/cm kein Formkdrper mehr abgeschieden werden. Trotz der optimierten
Dispergierung konnte der Fiillgrad nicht Gber 20 Gew.-% erhdht werden, da die Visko-
sitat der Suspension mit zunehmender Pulvermenge zu stark anstieg.

Fillgrad: 20 Gew.-%
KOH (o =500 mS/cm) Feldstarke: 4 Vicm

KOH (o =350 mSicm) |7
NaOH (o = 350 mS/cm)
NaOH (o = 300 mS/cm) !
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( )
TMAH (o = 200 mS/cm) &
( )

TMAH (o = 200 mS/cm)(E=

vor Optimierung 02 46 81012141618202224
Abscheiderate (mg/(cm2. min))

Abbildung 4.53: Abscheiderate in Abhangigkeit von der Leitfahigkeit o der Ausgleichslosungen

Falls nicht anders gekennzeichnet, wurde die NaOH-Ausgleichslésung mit der héchs-
ten Leitfahigkeit von 350 mS/cm zur Abscheidung verwendet. Die Formkdrper wurden
Uber einen Zeitraum von zwei Minuten abgeschieden. Da laut [91] das Leitfahigkeits-
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verhaltnis von Suspension und Ausgleichsldsung Einfluss auf die Abscheiderate sowie
auf die Porenradienverteilung im Grinkorper und damit auf dessen Sintertemperatur
hat, wurden Grin- und Sinterkorper ausfihrlich analysiert. Die auf diese Weise herge-
stellten Grinkérper kbnnen ab einer Sintertemperatur von 770 °C transparent gesintert
werden (siehe Abbildung 4.54). Eine Sintertemperatur von 760 °C reicht zur vollkom-
men transparenten Sinterung nicht mehr aus.
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Abbildung 4.54: Sinterung der optimierten EPD-Grinkdrper

Die Bestimmung des Porenvolumens zeigte, dass durch eine optimierte Dispergierung
der Suspension das Volumen von Gber 900 auf 300 mm3/g reduziert werden kann
(siehe Abbildung 4.55). AuBerdem wird die monomodale Porengro3enverteilung ver-
schmalert und zu kleineren Radien von unter 40 nm verschoben. Durch die Optimie-
rung konnte eine Grindichte von 44,1 % erreicht werden. In den REM-Aufnahmen der
Bruchkanten ist kein Unterschied in der Struktur festzustellen. Es war zu Gberprifen, ob
tatsachlich die Verbesserung der Eigenschaften des Griinkdrpers fir die Reduzierung
der Sintertemperatur verantwortlich sind oder ob sich die chemische Zusammenset-
zung des Grunkorpers verandert hat. In Tabelle 4.7 ist die mittels ICP-AES-Analyse
bestimmte Zusammensetzung der gesinterten EPD-Probe im Vergleich zum nanoska-
ligen Ausgangspulver dargestellt.
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Abbildung 4.55: Porenverteilung von optimierter und nicht optimierter EPD-Probe im Vergleich;
REM-Aufnahmen der Mikrostruktur der jeweiligen Proben
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Tabelle 4.7: Zusammensetzung der gesinterten EPD-Proben in Gew.-% im Vergleich zum
Ausgangspulver

| SiO; | B,03 | Na0 | Ke0 | Al,Os |
Ausgangspulver BSG (fil) 82,8 | 12,3 2,8 0,7 0,2
EPD-Probe (NaOH-Ausgleichslésung) | 82,3 | 8,7 76 | 04 | 02
EPD-Probe (KOH-Ausgleichslésung) 846 | 7,8 1,4 4.4 0,4

Es wird deutlich, dass mit einer NaOH-L&sung als Ausgleichsldsung der Anteil an Na,O
im Glas von 2,8 auf 7,6 Gew.-% ansteigt und sich dadurch die Anteile der anderen
Komponenten verringern. Eine Kristallisation der Sinterglaser aufgrund des hoheren
Na,O-Anteils konnte nicht festgestellt werden. Im Vergleich dazu wurden KOH-Aus-
gleichslésungen mit der selben Leitfahigkeit von 350 mS/cm zur Abscheidung verwen-
det. Es musste festgestellt werden, dass keine transparente Sinterung der Abschei-
dungen bei 800 °C mehr moglich war (siehe Abbildung 4.56). Die Bestimmung der
Zusammensetzung mittels ICP-AES-Analyse zeigte, dass sich der Anteil an Kalium
im Sinterglas gegenlber dem im Ausgangspulver mehr als versechsfacht hat (siehe
Tabelle 4.7). Dieser erhdhte Kaliumanteil im Glas verursachte, wie XRD-Messungen
zeigten, bereits eine frihzeitige Kristallisation bei 800 °C.
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Abbildung 4.56: Foto eines mit einer KOH-Ausgleichslésung abgeschiedenen Sinterkérpers

Um die Porenradienverteilung in den Formkérpern zu optimieren und somit die Sin-
tertemperatur zu reduzieren, wurden Suspensionen aus bimodalen nanoskaligen Pul-
vern zur elektrophoretischen Abscheidung verwendet. Ein optimales Mischungs- und
GroBenverhaltnis der Partikel fihrt im Vergleich zur Verwendung monomodal verteilter
Pulver zu héheren Grindichten. Das im Zuge der Laserablation durch einen zusatz-
lichen Volumenstrom von 10 m/s hergestellte Pulver mit einer mittleren Teilchengro3e
von 16 nm wurde neben dem ohne zusatzlichen Volumenstrom hergestellten Pulver
mit einem mittleren Teilchendurchmesser von 50 nm eingesetzt. Die kleineren Par-
tikel sollten sich wahrend des Abscheideprozesses in die Hohlrdume zwischen den
gréBeren Partikeln einlagern. In Analogie zu Versuchen mit OX50-Pulver in [91] wur-
den verschiedene Gewichtsverhaltnisse der Partikel (50 nm/16 nm) in der Suspen-
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sion von 90/10 und 75/25 gewahlt. Noch kleinere Verhaltnisse, wie beispielsweise
50/50, wurden aufgrund des zu hohen Schrumpfes der Grinkérper nach der Form-
gebung und der damit verbundenen geringen Formstabilitat nicht weiter betrachtet.
Aufgrund der hohen Leitfahigkeit der Suspension musste erneut mit NaOH-Ausgleichs-
l6sungen abgeschieden werden. Sowohl die REM-Analysen als auch die Porosimeter-
Messungen bestatigen, dass sich kleinere Partikel in den Hohlrdumen der 50 nm gro-
Ben Teilchen anlagern (siehe Abbildungen 4.57 und 4.58). Allerdings ist aus Abbil-
dung 4.57 auch ersichtlich, dass das gesamte Porenvolumen durch die bimodale Pul-
vermischung nur geringfugig verandert werden konnte. AuBBerdem ist zwar die Poren-
radiusverteilung zu kleineren Werten verschoben, die breite Verteilung deutet aber auf
Agglomerate hin. In den REM-Aufnahmen (siehe Abbildung 4.58) wird diese Vermu-
tung bestatigt. Der Grinkoérper, hergestellt aus einer bimodalen Pulvermischung, er-
scheint zwar auf den ersten Blick dichter, eine hohere VergroBerung zeigt allerdings,
dass die kleineren Partikel die Hohlraume nicht homogen auffillen. Auch mit den bi-
modalen Pulvermischungen konnten die Grundichten der EPD-Formkdrper nicht Gber
44 % gesteigert und somit die Sintertemperatur nicht reduziert werden.
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Abbildung 4.57: Porenverteilung von EPD-Proben aus mono- und bimodalen Pulvern (90/10)

Abbildung 4.58: REM-Analyse der EPD-Formkdérper: a) Mono- und b) Bimodales Pulver (90/10)
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Ein weiteres Ziel war es nun, die Leitfahigkeit der BSG-Suspension zu senken, um
erneut TMAH in der Ausgleichslosung zu verwenden und somit eine Modifikation der
Grankorper verhindern zu konnen. Zunachst wurde das BSG-Pulver bei 400 °C flr drei
Stunden thermisch vorbehandelt und eine Suspension hergestellt. Mit dieser Suspen-
sion wurden Abscheideversuche durchgefihrt. AnschlieBend wurde die Suspension fir
24 und 48 h in eine Zelle geflllt, die durch eine ionenpermeable Membran von einer
mit deionisiertem Wasser gefillten Nachbarzelle getrennt wurde. Wie bereits in Kapitel
4.5.1.1 beschrieben, nimmt die Leitfahigkeit der Suspension mit zunehmender Na*-
Diffusion ab. Es wurde Uberprift, ob die Leitfahigkeit so sehr absinkt, dass durch diese
Vorbehandlung der Suspension eine Abscheidung mit einer TMAH-Ausgleichslésung
noch einmal mdglich ist. Tatsachlich konnten durch diese Vorbehandlung der Suspen-
sion Formkorper mit TMAH als Ausgleichlésung elektrophoretisch abgeschieden wer-
den. Wie in Tabelle 4.8 gezeigt, hat die Vorbehandlung der Suspension einen Einfluss
auf die Abscheiderate.

Tabelle 4.8: Abscheideraten nach der Vorbehandlung des Pulvers (4 V/cm (TMAH), 10 min)

‘ Abscheiderate (mg/(cm? - min)) ‘

Therm. Vorbehandlung 4,12 + 0,06
lonendiffusion (24 h) 8,3 + 0,08
lonendiffusion (48 h) 7,9 +0,78

Die Leitfahigkeit der Suspension konnte von 25 mS/cm auf 600 uS/cm reduziert wer-
den. Das Sinterergebnis, das in Abbildung 4.59 dargestellt ist, zeigt jedoch, dass eine
Sintertemperatur von 800 °C zur transparenten Sinterung der auf diese Weise herge-
stellten EPD-Griinkérper nicht mehr ausreichend ist. Selbst nach einer Sinterung bei
einer Temperatur von 900 °C liegt kein vollkommen transparentes Sinterglas vor.
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Abbildung 4.59: Sinterung der Griinkérper aus vorbehandeltem Pulver

Die REM-Analyse der Bruchflache der Sinterprobe nach einer Sinterung bei 800 °C
zeigt, dass die gesamte Probe noch eine partikulare Mikrostruktur besitzt (siehe Abbil-
dung 4.60 c)). Die Partikel sind nur teilweise miteinander versintert, d.h. der Sinterfort-
schritt in der Sinterprobe ist gering. In Abbildung 4.60 a) und b) wird der Grinkérper,
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der aus der vorbehandelten Suspension und mit einer TMAH-LOsung als Ausgleichs-
I6sung abgeschieden wurde, mit dem Grinkorper verglichen, der aus einer optimierten
Suspension und mit einer NaOH-Ldsung als Ausgleichslésung abgeschieden wurde.
Im Griinkdrper a) sind die einzelnen Partikel sehr viel dichter angeordnet als im Grin-
kérper b).

Abbildung 4.60: REM-Analyse: a) EPD-Grinkdrper aus vorbehandelter Suspension mit TMAH
in der Ausgleichslésung; b) EPD-Grinkdrper aus optimierter Suspension mit NaOH in der Aus-
gleichslésung; c) EPD-Grinkdrper aus a) gesintert bei 800 °C

Das Ergebnis der Hg-Porosimetermessung in Abbildung 4.61 bestatigt den Eindruck
der REM-Analyse. Das Maximum der PorengréBenverteilung ist bei dem Grinkdrper
aus Abbildung 4.60 a) zu einem kleineren mittleren Porenradius von 22 nm verscho-
ben, d.h. die Partikel sind dichter gepackt. Durch die Reduzierung der Leitfahigkeit der
Suspension konnte auBerdem das spezifische Porenvolumen der Griinkérper von 300
auf 270 mm?3/g reduziert werden. Statt einer Grlindichte von zuvor 44,1 % konnte mit
TMAH als Ausgleichslosung eine Dichte der Grinkorper von 56,2 % erreicht werden.
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Abbildung 4.61: Porenverteilung der GriinkGrper aus Abbildung 4.60 a) und b) im Vergleich
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Trotz dieser optimierten Eigenschaften der EPD-Formkdrper verschiebt sich die Sin-
tertemperatur zu héheren Werten. Um zu Uberprifen, ob die Ursache dieser Verschie-
bung in einer Veranderung der Zusammensetzung der Grinkorper liegt, wurde die-
se mittels ICP-AES-Analyse bestimmt. Die Zusammensetzung der Sinterproben ent-
spricht nicht mehr der Zusammensetzung des Ausgangspulvers (siehe Tabelle 4.9). Im
Fall dieser Probe ist der Anteil an K;O und Al,O3; im Glas mit 0,7 und 0,2 Gew.-% im
Vergleich zum Ausgangspulver unverandert. Stark verandert sind hingegen die Anteile
an SiO,, B,O3 und Na,O. Der Na,O- und der B,Os-Anteil sind mit 1,0 und 4,2 Gew.-%
im Sinterglas im Vergleich zum Ausgangspulver um zwei Drittel gesunken. Die Re-
duktion an Na,O und B,O; fiihrt dazu, dass sich die Menge an SiO, im Sinterglas
von 82,8 im Pulver auf 93,6 % erh6ht. Die lonendiffusion aus dem Pulver ist men-
genmanig so hoch, dass die erwlnschte Borosilicatglas-Zusammensetzung nach der
elektrophorethischen Abscheidung nicht mehr vorliegt und daher das Sinterverhalten
der Formkorper verandert ist.

Tabelle 4.9: Zusammensetzung des Ausgangspulvers und der gesinterten EPD-Probe in
Gew.-% aus vorbehandeltem Pulver

| SiOz | B203 | Naz0 | Ke0 | Al,Os |
Ausgangspulver BSG (fil) 82,8 | 12,3 2,8 0,7 0,2
EPD-Probe (vorbehandeltes Pulver) | 93,6 | 4,2 1,0 0,7 0,2

Da es im Zuge der Nassformgebung des nanoskaligen Borosilicatglaspulvers zu einem
Herauslosen der Bor- und Natriumkomponenten kam, wurden keine weiteren EPD-
Untersuchungen durchgefinhrt.

4.5.2 Sinterung unter Helium-Atmosphare

Die Sinterung unter Helium-Atmosphare sollte aufgrund der héheren Permeation von
Helium im Glas eine Reduktion der Sintertemperatur unter 800 °C ermdglichen. Die
Sinterung eines optimal verpressten Pulvergriinkdrpers bei 800 °C unter Helium-Atmo-
sphare zeigt jedoch, dass das Pulver Verunreinigungen beinhaltet und das transpa-
rente Glas von Mikrofasern durchsetzt ist (siehe Abbildung 4.62 b)). Eine thermische
Vorbehandlung des Pulvers fir zwei Stunden bei 400 °C (Ausheizen nach Verlauf in
Abbildung 4.62 rechts) sollte die Fasern entfernen. Eine anschlieBende Sinterung von
Grunkorpern aus diesem thermisch vorbehandelten Pulver fihrte allerdings sowohl
unter Helium-Atmosphéare als auch an Luft zu nicht vollstdndig transparenten Sin-
terglasern (vgl. Abbildung 4.62 c) und d)).
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Abbildung 4.62: Sinterung: a) Unbehandeltes Pulver an Luft, b) Unbehandeltes Pulver in

Helium-Atmosphare, ¢) Thermisch vorbehandeltes Pulver (2 h, 400 °C) in Heliumatmosphare,
d) Thermisch vorbehandeltes Pulver (2 h, 400 °C) an Luft gesintert

Die UV-Vis-Spektren in Abbildung 4.63 der Proben aus Abbildung 4.62 zeigen den Ver-
gleich der Proben in ihrer Transparenz. Nach der Temperaturbehandlung des Pulvers
sind die Verunreinigungen im Glas makroskopisch nicht mehr zu erkennen. Allerdings
verbessert sich die Transmission des Sinterglases c) im Vergleich zu der des Sinter-
glases aus thermisch unbehandeltem Pulver nicht. Bei einer Wellenlange von 500 nm
besitzt dieses Glas nur eine Transmission von 55 %. Die Sinterung des vorbehandelten
Pulvers an Luft fihrt zu einem Glas mit einer etwas héheren Transparenz von 58 % bei
einer Wellenlange von 500 nm. Eine thermische Vorbehandlung des Pulvers entfernt
die Verunreinigungen makroskopisch, die Transmission erreicht allerdings nicht die des
Sinterglases a).
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Abbildung 4.63: UV-Vis-Spektren der Proben aus Abbildung 4.62

Ausgehend von dieser Erkenntnis wurde nun eine zweistufige Sinterung durchgefihrt.
In der ersten Stufe wird bis zu einer Temperatur von 600 °C unter Luftatmosphare ge-
sintert, um die Verunreinigungen aus dem Pressling zu entfernen. Die zweite Stufe
von 600 °C bis zur endgtiltigen Sintertemperatur wird dann unter Helium-Atmosphare
durchgefihrt, um eine schnellere Verdichtung und damit eine Reduktion der Sintertem-
peratur zu erreichen.
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Abbildung 4.64: UV-Vis-Spektren der zweistufig gesinterten Proben

Es wird deutlich, dass durch die Sinterung in Helium-Atmosphare die Sintertemperatur
um 10 °C gesenkt werden kann. Lediglich die Probe der Sinterung bei 790 °C erreicht
eine optimale Transparenz. Eine geringere Sintertemperatur verschlechtert die Trans-
mission der Glaser.

Die Sinterung der EPD-Grinkorper in Helium-Atmosphare flhrt bei 750 °C zu einem
homogen dunklen, aber transparenten Glas (siehe Abbildung 4.65 links). Die zweistu-
fige Sinterung einer EPD-Probe flihrt hingegen bei einer Sintertemperatur von 750 °C
zu einem transparentes Glas in qualitativer Analogie zu Probe a) in Abbildung 4.63.
Diese Probe (siehe Abbildung 4.65 rechts) wurde bis zu einer Temperatur von 600 °C
an Luft und ab 600 bis 750 °C unter Helium-Atmosphare gesintert.
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Abbildung 4.65: Sinterung der EPD-Proben unter He-(links) und Luft-/He-Atmosphére (rechts)

4.6 Einbau funktionaler Nanopartikel in die Glasmatrix

4.6.1 Goldrubinfarbung

Alle experimentellen Schwierigkeiten der Rotfarbung der nanopordsen Glasgriinkdrper
Uber den Trankprozess werden bei Betrachtung der Probe in Abbildung 4.66 deut-
lich. Diese Probe weist weder eine homogene noch eine intensive Rotfarbung auf.
Zusatzlich sind Risse im transparenten Glas sichtbar, an deren Ende eine intensivere
Farbung zu erkennen ist. Auf den ersten Blick erfillt diese Probe bereits drei der flnf
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Anforderungen an eine gelungene Farbung nicht. Aus diesem Grund war es notwen-
dig, die Einflussfaktoren auf die Rotfarbung zu untersuchen.

I\

€

Abbildung 4.66: ,Extrem schlechte (6)* Probe getrankt in 0,0025 Gew.-%-ige AuCl3-Lésung

Einfluss der Trankzeit

In Abbildung 4.67 sind Proben gezeigt, die in einer 0,025 Gew.-%-igen AuCls/Methanol-
Lésung Uber verschiedene Zeitrdume getrankt wurden. Probe a) zeigt, dass eine Sin-
tertemperatur von 800 °C zur transparenten Sinterung in diesem Fall der Trankung
nicht mehr ausreichend ist. Erst bei einer Erhohung der Temperatur auf 900 °C kénnen
transparente Sinterglaser hergestellt werden. Entscheidend ist hier allerdings, dass op-
tisch kein Unterschied zwischen den Proben b) und c) zu erkennen ist und demnach die
unterschiedliche Trankzeit keinen Einfluss auf die Farbung besitzt. Die fast deckungs-
gleichen UV-VIS-Spektren der Sinterglaser bei Trankzeiten von 10 s bis 60 min in Ab-
bildung 4.68 bestatigen den optisch visuellen Eindruck. Die berechneten xy-Farbwerte
der Glaser sind alle identisch (x-Farbwert: 0,45; y-Farbwert: 0,40).
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Abbildung 4.67: Variation der Trankzeit: a) 60 min (800 °C); b) 60 min und c¢) 30 min (je 900 °C)
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Abbildung 4.68: UV-VIS-Spektren von Sinterproben, die bei unterschiedlicher Trankzeit in ver-
schiedene AuClz-Lésungen getréankt wurden
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Um den Farbemechanismus zu verstehen, wurden die rosafarbenen Proben im TEM
analysiert. Die Aufnahme in Abbildung 4.69 a) zeigt einerseits, dass die Kolloidpartikel
in einem GrdéBenordnungsbereich von 20 nm liegen und andererseits in b), dass die
Konzentration an Goldpartikeln in der Glasmatrix sehr gering ist.

a)

20nm

Abbildung 4.69: TEM-Aufnahmen einer rosafarbenen Probe

Einfluss der AuCl;-Konzentration in der Tranklésung

In Abbildung 4.70 sind die wesentlichen Ergebnisse der Farbung im Bezug auf die
Variation der Konzentration dargestellt. Visuell ist zu erkennen, dass eine Verdopp-
lung der AuCls-Konzentration von 0,0025 Gew.-% auf 0,005 Gew.-% keinen Unter-
schied auf die Farbung hat. Eine intensive Rotfarbung kann bei einer Konzentration
von 0,25 Gew.-% erzeugt werden. Die Konzentration der Tranklésung von 0,45 Gew.-%
fihrt zu einem lebrigen, nicht transparenten Glas. Die Grenzkonzentration der Leb-
rigkeit liegt bei 0,4 Gew.-%. Auffallig ist die inhomogene Farbung der Probe c), die
einen dunkelrot gefarbten Randbereich und eine rubinrote Mitte besitzt. Das UV-VIS-
Spektrum der Probe c) ist ebenfalls in Abbildung 4.68 dargestellt. Die Probe zeigt
eine geringe Transmission im violetten Bereich, eine komplette Absorption im Wel-
lenlangenbereich von 520 bis 540 nm und eine Transmission oberhalb der Wellenlange
von 550 nm. Bei allen Proben in Abbildung 4.70 ist auBerdem ein aufgeschaumter, ris-
siger Rand zu erkennen. Die AuCl;-Konzentration von 0,23 Gew.-% wurde als ideale
Konzentration zur Goldrubinfarbung festgelegt.
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Abbildung 4.70: Rotfarbung in Abhangigkeit von der AuClz-Konzentration

Die TEM-Aufnahme der lebrigen Probe in Abbildung 4.71 zeigt, dass die Kolloidgro3e
stark variiert. Neben den (blichen Kolloiden in einem GréBenordnungsbereich von
20 nm sind gréBere Kolloide von bis zu 60 nm zu erkennen.
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Abbildung 4.71: TEM-Aufnahmen einer lebrigen Probe: a) Ubersicht; b) und c) Goldkolloide

Einfluss der Trocknungsparameter

Trotz Variation der Trocknungsparameter konnte keine Veranderung der Proben fest-
gestellt werden. In allen Fallen waren die selben Farbwerte und auch die selben Inho-
mogenitaten im Randbereich der Proben beobachtbar.

Einfluss des Losemittels

Eine Problematik, die in Abbildung 4.72 a) dargestellt ist, ist die zeitliche Instabilitat
einer AuCls/Methanol-Tranklésung. Sie kann nicht Gber einen langeren Zeitraum zur
Trankung verwendet werden, da bereits nach einem Tag keine Rotfarbung mehr méglich
ist. Die gesinterte Probe a) ist grau-schwarz und inhomogen gefarbt. Probe b) ist zwar
rosafarben, besitzt allerdings einen schwarzen, punktférmigen Rand.

Bei dem Versuch das Methanol mit einer Reinheit von 99,9 % als Losemittel zu ver-
wenden, stellte sich heraus, dass sowohl bei der Trocknung als auch bei der Sinterung
Probleme auftreten. Die Proben neigten unabhangig von der Trocknungsart zu einer
starken Rissbildung bzw. zum Bruch (siehe Probe c)).
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Abbildung 4.72: Einfluss des Losungsmittels auf den Farbeprozess

Letztlich wurde Ethanol als Losemittel eingesetzt. Wie in Abbildung 4.73 gezeigt, kann
nach einer Trankung von 10 s in einer 0,23 Gew.-%-igen AuCls/Ethanol-Lésung, nach
einer Trocknung fir 2 h bei 120 °C und nach einer Sinterung bei 800 °C eine homoge-
ne, transparente, goldrubinrote und rissfreie Glasprobe hergestellt werden.
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Abbildung 4.73: ,Perfekte (1) Goldrubinprobe getrankt in 0,23 Gew.-%-ige AuCls/Ethanol-
Lésung und gesintert bei 800 °C

Durch Variation der Konzentration der AuCls/Ethanol-Lésung kann der Farbwert der
Sinterglaser verandert werden (siehe Abbildung 4.74). Die Trocknungsparameter ha-
ben auch im Falle des Ethanols als Losemittel keinen Einfluss auf das Farbergebnis.
Mit steigender Konzentration an AuCl; in der alkoholischen Lésung sinkt die Transmis-
sion der Sinterglaser im violetten Bereich. Die Probe, die in einer 0,23 Gew.-%-igen
Losung getrankt wurde, zeigt, nachdem das Minimum bei 530 nm im Spektrum erreicht
ist, kaum mehr einen Anstieg bei kleineren Wellenlangen.
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Abbildung 4.74: UV-VIS-Spektren der Goldrubinglaser bei verschiedener Konzentration der
verwendeten AuCls/Ethanol-Tranklésung

Die Farbwerte dieses rubinroten Glases kommen, wie in der Farbtafel in Abbil-
dung 4.75 dargestellt, am nachsten an den Farbwert eines Cadmiumsulfoselenid-Rot-
glases heran. Mit steigendem Transmissionsmaximum im violetten Spektralbereich
geht die rubinrote Farbe in ein Magentarot Uber und die Farbwerte der Glaser verschie-
ben sich entsprechend. Die Konzentration an Gold in den Sinterglasern aus Abbildung
4.74 und in einem lebrigen Sinterglas wurde mittels ICP-AES-Analyse bestimmt. Die
mit einer 0,1, 0,23 und einer 0,45 Gew.-%-igen AuCls/Ethanol-Lésung getrankten Pro-
ben besitzen eine Goldkonzentration von 0,002, 0,004 und 0,028 Gew.-%.
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Abbildung 4.75: xy-Farbwerte der Goldrubinglaser im Vergleich zu mit Cadmiumsulfoselenid
gefarbten Rotglasern in der CIE 1931 Farbtafel

Die XRD-Spektren der Goldrubin-Sinterglaser sind in Abbildung 4.76 dargestellt. Es
wird deutlich, dass mit erhdhter Konzentration der AuCls-Lésung die Intensitat der
Goldpeaks, die das Glasspektrum Uberlagern, zunimmt.
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Abbildung 4.76: XRD-Spektren der Goldrubinglaser mit TEM-Aufnahmen der Goldkolloide

Um zu zeigen, dass mit einer steigenden Konzentration an Gold lediglich die Dichte der
Kolloide zunimmt und nicht deren GrdoBe, wurden die Glaser im TEM analysiert. Ein
wesentlicher Unterschied in der Kolloiddichte konnte nicht festgestellt werden (siehe
Abbildung 4.77). Die Abstande der Kolloide wurden in Abhangigkeit von der Goldkon-
zentration im Glas unter Annahme eines aquidistanten Abstandes der Kolloide berech-
net. Demnach unterscheiden sich die Abstande der Kolloide in den beiden betrachteten
Glasern nur um 0,1 um. Dieser Unterschied ist so gering, dass er auf diese Weise nicht
feststellbar ist.
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Abbildung 4.77: TEM-Aufnahmen der Goldkolloide: a) 0,10 Gew.-%-Lésung, b) 0,23 Gew.-%-
Lésung

4.6.2 Simulation der Transmission

In den Abbildungen 4.78 und 4.79 sind die Ergebnisse der Simulation der spektrosko-
pischen Eigenschaften der Goldrubin-Borosilicatglaser dargestellt. Das Absorptions-
maximum bei einer Wellenlange von 530 nm nimmt mit zunehmender Kolloidgro3e ab.
Eine charakteristische Rotfarbung wird durch eine hohe Absorption erreicht, weswegen
eine KolloidgréBe von maximal 20 nm in der Glasmatrix vorliegen sollte. Bei groBeren
Kolloiden sinkt die Absorption, was eine Verschiebung der Farbung von rot nach violett
zur Folge hat.
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Abbildung 4.78: Simulation der Absoprtionskoeffizienten von Goldkolloiden in einer BSG-Matrix

Im Falle von 70 nm grof3en Kolloiden ist eine maximale Transmission bei einer Wel-
lenlange von 700 nm von 10 % maglich. Im Falle von 40 nm groBen Kolloiden in ei-
ner BSG-Matrix erhéht sich dieser Wert auf 30 %. Allerdings wird dieses Glas einen
Violettstich haben, da die Transmission nach dem Minimum bei 530 nm im violetten
Bereich (400-500 nm) wieder bis auf 10 % ansteigt. Fur Kolloide, die kleiner als 20 nm
sind, liegt eine relativ steile Absoptionskante, eine geringe Transmission im violetten
Bereich (< 10 %) und somit eine Rotfarbung vor.
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Abbildung 4.79: Simulierte Transmission von Goldrubin-Borosilicatglasern mit unterschiedlich
groBBen Goldkolloiden

Bei dem Vergleich des gemessenen UV-VIS-Spektrums des optimalen Rubinglases
(0,23 Gew.-%-Lbésung) mit den simulierten Transmissionen in Abbildung 4.80, kann die
GroBe der Goldkolloide in der Glasmatrix auf zwischen 10 und 20 nm abgeschatzt
werden.
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Abbildung 4.80: Vergleich von gemessener und simulierter Transmission

4.6.3 Farbung mit Cersulfid

Das Farbergebnis nach der Sinterung eines in Cerium(lll)nitrathexahydrat/Ethanol-L6-
sung getrankten Griinkérpers bei 800 °C ist in Abbildung 4.81 dargestellt. Statt der
erwlnschten Rotfarbung des Glases ist ein gelblicher Farbton entstanden.
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Abbildung 4.81: Vergleich eines gefarbten Glases (rechts) mit einem Transparenten (links)

Das gemessene XRD-Spektrum der gelblichen Probe zeigt, dass neben einigen nicht
zuzuordnenden Peaks vor allem CeO,-Peaks das Glasspekirum Uberlagern (siehe Ab-
bildung 4.82). Es besteht demnach die Problematik, dass die Schwefelkomponente
wahrend der Sinterung verdampft, was auch durch eine strenge Geruchsentwicklung
der Probe wahrend des Sintervorganges bestatigt wurde.
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Abbildung 4.82: XRD-Spektrum der gelblichen Sinterprobe

Wie in Abbildung 4.83 gezeigt, kann weder eine Sinterung bei einer héheren Tempe-

ratur von 900 °C, noch eine Sinterung unter Helium-Atmoshphare das Farbergebnis
verbessern.
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Abbildung 4.83: Sinterproben: a) 800 °C; b) 900 °C; ¢) an He-Atmosphare bei 800 °C

4.7 Lasersintern von Glasschichten

In Abbildung 4.84 sind beschichtete Substrate, die mit unterschiedlichen BSG-Suspen-
sionen bei gleichen Beschichtungsparametern hergestellt wurden, dargestellt. Die
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Schicht in Abbildung 4.84 a) wurde mit einer Suspension erzeugt, die einen Fillgrad
von 13 Gew.-% und einen Binderanteil von 10 % besitzt. Durch Erhdhung des Bin-
deranteils der Suspension auf 20 % kann die Schicht in Abbildung b) hergestellt wer-
den, die aufgrund ihrer ausreichenden Dicke und Homogenitat die Anspriche fiir eine
Weiterverarbeitung mittels Laser erfillt. Eine Erhdhung des Fullgrades der Suspensi-
on auf 20 Gew.-% war nur unter Reduktion des Binderanteils auf 5 % moglich, was
allerdings zu inhomogenen Schichten fihrte (siehe Abbildung 4.84 c)). Eine Erh6hung
des Binderanteils war aufgrund des starken Viskositatsanstiegs der Suspension nicht
maoglich. Die Grinschicht in Abbildung 4.84 d), gedippt aus einer Suspension mit einem
Fallgrad von 15 Gew.-% bei einem Binderanteil von 20 %, zeigt Blasen und Risse.

| .

Abbildung 4.84: Griinschichten gedippt aus unterschiedlichen BSG-Suspensionen

Weitere Untersuchungen und letztlich die Lasersinterung fanden an Schichten statt,
die in Analogie zu der Schicht in Abbildung 4.84 b) hergestellt wurden. Die raster-
elektonenmikroskopischen Aufnahmen dieser Schicht in Abbildung 4.85 zeigen, dass
rissfreie und homogene Grlinschichten aus nanoskaligem Borosilicatglaspulver tber
das Dip-Coating Verfahren herstellbar sind.

Abbildung 4.85: REM-Aufnahmen einer BSG-Griinschicht: a), b) Oberflachen; c) Bruchkante

Die Dicke der Grinschichten ist entscheidend flr die Wahl der Parameter im Zuge
der Lasersinterung. Die Dicke der Grinschichten, die aus einer Suspension mit einem
Fallgrad von 13 Gew.-% und einem Binderanteil von 20 % hergestellt wurden, sind in
Abbildung 4.86 als Funktion des Abstandes von der Probenunterkante aufgetragen.
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Zum Vergleich dazu ist der Schichtdickenverlauf einer OX50-Grlnschicht, fir die die
optimalen Laserparameter bereits in [35] bestimmt wurden, aufgetragen. Die Schicht-
dicke nimmt mit zunehmendem Abstand von der Probenunterkante ab. Die Dicke der
BSG-Grinschicht liegt aufgrund des geringeren Fiillgrades der Suspension im Ver-
gleich zur OX50-Suspension mit rund 10 um unterhalb der der OX50-Griinschicht.
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Abbildung 4.86: Schichtdickenverlauf einer BSG-Grunschicht mit 13 Gew.-% Fullgrad

In einem nachsten Schritt wurden die optimalen Laserparameter zur Sinterung ei-
ner OX50-Grlnschicht aus [35] auf die BSG-Grinschichten Gbertragen. Eine Leis-
tungsdichte von 3500 W/cm? bei einer Scangeschwindigkeit von 200 mm/s flihrt be-
reits zu einer Verdampfung der BSG-Griinschicht. Die rasterelektronenmikroskopische
Aufnahme dieser laserbehandelten Bruchkante in Abbildung 4.87 a) zeigt das unbe-
schichtete Substrat. Da das nanoskalige Borosilicatglaspulver einen geringeren Anteil
an Al,O3 besitzt als das Substrat, musste die Schicht in der EDX-Mapping-Aufnahme
in Abbildung in Abbildung 4.87 b) sichtbar sein. Durch eine Verringerung der Leistungs-
dichte auf 2300 W/cm? konnte das Verdampfen der Schicht verhindert werden (siehe
Abbildung 4.87 c) bis f). Die Schicht aus Abbildung 4.87 c) ist von Gasblasen durch-
setzt. Eine Erhdhung der Scangeschwindigkeit von 200 auf 300 mm/s reduziert die
Temperatur in der Schicht wahrend der Lasersinterung und verhindert die Ausbildung
der Gasblasen. Bei dieser hdheren Scangeschwindigkeit bleibt eine Restporosiat in der
Schicht erhalten (siehe Abbildung 4.87 d) und e)). Die EDX-Aufnahme von Aluminium
in Abbildung 4.87 f) zeigt deutlich den Unterschied zwischen Schicht und Substrat.
Um eine transparente Lasersinterung der Grinschichten zu ermdglichen, war eine
Anpassung der Sinterparameter notwendig. Eine vollstandige blasen- und porenfreie
Schicht ergibt sich bereits bei geringeren Leistungsdichten. Bei einer Leistungsdichte
von 1300 W/cm? und einer Scangeschwindigkeit von 30 mm/s konnte ein transparen-
tes Sinterglas erzeugt werden.
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2300 W/cm?2
200 mm/s

Abbildung 4.87: REM-Aufnahmen und EDX-Mappings der gesinterten BSG-Schichten

In Abbildung 4.88 ist ein beschichtetes Substrat zu erkennen in dem neun Bereiche
mit verschieden kombinierten Parametern laserbehandelt wurden. In den Zeilen wur-
de die Leistungsdichte E konstant gehalten und die Scangeschwindigkeit variiert. Bei
niedrigeren Leistungsdichten ist eine geringere Scangeschwindigkeit zur transparen-
ten Sinterung noétig. So waren die Scangeschwindigkeiten der transparenten Proben
A3, B3 und C3 500 mm/s, 200 mm/s und 30 mm/s.
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Abbildung 4.88: Transparente Lasersinterung der Borosilicatglasschichten

Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen der Schichten B1, B2 und B3 zei-
gen den Sinterfortschritt mit abnehmender Scangeschwindigkeit von 1000 mm/s bei B1
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tber 600 mm/s bei B2 bis 200 mm/s bei B3 (siehe Abbildung 4.89). Die Schicht in Qua-
drat B1 ist zwar an der Oberflache angeschmolzen, unter dieser Oberflachenschicht
bleibt aber eine partikulare Struktur erhalten. Durch eine Reduzierung der Scange-
schindigkeit auf 600 mm/s kann die partikulare Struktur reduziert werden, eine Rest-
porositat bleibt allerdings erhalten (siehe Abbildung 4.89 c¢) und d)). Im Gegensatz dazu
zeigt die Schicht B3 bei einer Scangeschwindigkeit von 200 mm/s eine blasen- und po-
renfreie Oberflache. Durch die EDX-Mapping Aufnahme des Aluminiums der Schicht
B3 in Abbildung 4.89 wird die transparent gesinterte Borosilicatglasschicht sichtbar.

Abbildung 4.89: Verdichtungsstadien der Schichten: a), b) B1; c¢), d) B2; e),

4.8 Perspektive: Lotglaser

Die Glasplatten in Abbildung 4.90 wurden homogen mit Suspension beschichtet und
bei 800 °C fur 15 min im Kammerofen warmebehandelt. Es wird deutlich, dass die
Zwischenschicht zwar transparent ist, aber bereits eine Verformung der Glassubstrate
stattgefunden hat. Aus diesem Grund wurden weitere Proben bei geringeren Tempe-
raturen von 700 °C und 750 °C Uber langere Zeitraume von 30 und 60 min erhitzt und
zusatzlich eine Presskraft von 5 N aufgebracht (siehe Abbildung 4.91). Eine Tempe-
ratur von 700 °C reicht unabhangig von der Létzeit und dem Létdruck nicht zur Her-
stellung eines transparenten Lotglases aus. Ein Verbund konnte bei dieser Temperatur
nur unter einem appliziertem Druck hergestellt werden. Eine Létdauer von 30 min bei
einer Presskraft von 5 N flihrt zu einem Verbund, eine Lotdauer von 60 min bei dieser
Presskraft verformt bereits das Glassubstrat.
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Abbildung 4.90: Glasverbund bei 800 °C und einer Haltezeit von 15 min ohne Presskraft

Bei einer Temperatur von 750 °C Uber eine Létdauer von 30 min ohne zusatzliche
Presskraft wurde ein transluzenter Glas-Glas-Verbund erreicht. Ein zusatzlicher Druck
fihrte bei 750 °C zu einer Verformung der Glassubstrate.

700 °C 700 °C 700 °C 700 °C 750 °C 750 °C

30 min 30 min 60 min 60 min 30 min 30 min
5N 5N 5N

Abbildung 4.91: Glasverbunde bei verschiedenen Létparametern

4.9 Flammhydrolytisch hergestellte Pulver

Im Folgenden werden auszugsweise die Ergebnisse der ersten Versuche, nanoskalige
Borosilicatglaspulver Gber den Prozess der Flammhydrolyse herzustellen, aufgezeigt.
In Abbildung 4.92 sind die Morphologien der besten Pulver dargestellt. Unabhangig
voneinander konnten sowohl bei Evonik Degussa als auch an der Empa nanoskali-
ge Pulver synthetisiert werden. Die Morphologien waren allerdings weder vollkommen
globular noch agglomeratfrei. Zwischen den Partikeln sind in Abbildung 4.92 c) Sin-
terhalse zu erkennen.
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Abbildung 4.92: REM- und TEM-Aufnahmen der flammhydrolytisch hergestellten Pulver: a), b)
Evonik-Pulver; c) Empa-Pulver

Die Ergebnisse der chemischen Analyse in Tabelle 4.10 zeigten, dass es sich bei den
Pulvern um Mehrkomponenten-Pulver handelt. Die Zusammensetzungen entsprachen
allerdings nicht der eines kommerziell erhaltlichen Borosilicatglases.

Tabelle 4.10: Vergleich der Zusammensetzung in Gew.-%

| Duran® | BSG (fil) | Evonik-Pulver | Empa-Pulver

SiO» 81,0 82,8 84,7 75,3
B2O3 13,0 12,3 7,8 13,1
NaxO + KO 4,0 2,8+0,7 40+0 11,2+0
Al>O3 2,0 0,2 2,0 0

Neben der chemischen Zusammensetzung zeigten die Untersuchungen in den Abbil-
dungen 4.93, 4.94 und 4.95 weitere Probleme auf. Die Pulver von Evonik Degussa be-
sitzen eine sehr schmale PartikelgréBenverteilung und in einigen Fallen eine bimodale
Verteilung. AuBerdem wurde festgestellt, dass in diesen Pulvern fast immer kristalline
Phasen enthalten sind. Das Empa-Pulver, in dem keine kristalline Phasen festgestellt
werden konnten, zeigte hingegen eine recht breite ParikelgréBenverteilung bei einem
mittleren Durchmesser von 30 nm. Die Formkdrper aus den flammhydrolytisch her-
gestellten Pulvern besitzen im Vergleich zu denen aus laserabladiertem Pulver eine
breitere Porengro3enverteilungen und hohere Porenvolumen.

Auch mit den jeweils optimalen Pulvern konnte keine transparente Sinterung erreicht
werden. In Abbildung 4.95 a) ist die Bruchflache einer Sinterprobe von sehr vielen
kleinen Blasen durchsetzt. Die Bruchflache in Abbildung 4.95 b) zeigt eine sehr in-
homogene Struktur mit ungesinterten Bereichen, Blasen und eingeschlossenen Ver-
unreinigungen. In diesem Pulver konnten mittels EDX-Analyse Eisenverunreingungen
nachgewiesen werden. Visuell beobachtet ist die Probe zwar transluzent, allerdings
gelblich verfarbt und inhomogen.
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Abbildung 4.93: PartikelgroBBenverteilung der flammhydrolytisch hergestellten BSG-Pulver
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Abbildung 4.94: XRD-Diagramme der flammbhydrolytisch hergestellten BSG-Pulver

Abbildung 4.95: REM-Analyse der bei 800 °C gesinterten Proben: a) Empa-Pulver; b) Evonik-
Pulver



5 Diskussion

5.1 Laserablation von Borosilicatglas

Auch im Falle der Laserablation von nanoskaligem BSG-Pulver tritt der in Kapitel 2.3.2
erlauterte logarithmische Zusammenhang zwischen Verdampfungsrate und Laserleis-
tung auf. Eine ausreichende Intensitat zur Laserablation des BSG-Stabes wird ab einer
Leistungsdichte von 2,5 kW/cm? erreicht. Dieser Wert liegt um den Faktor 100 unter-
halb des von Staupendahl festgestellten Grenzwertes von 250 kW/cm? zur Laserab-
lation einer BSG-Platte. Die Geometrie des Targets kann ausschlaggebend fir diese
Differenz sein. In [56] wird beispielsweise erwahnt, dass der Ablationsgrenzwert fir ein
flaches Substrat hoher ist als der fir Mikrokugeln.

Die maximale Verdampfungsrate liegt bei einer maximalen Laserleistung von 99 W. Die
Differenz zwischen der Intensitat /|, und der Schwellintensitat /s ist in diesem Fall am
gréBten, wodurch die Verlustleistungen minimiert werden kénnen. Leistungen bis zu
100 W sind flr das in Kapitel 2.3.2 erwahnte Phanomen des Abldsens eines Plasmas
zu gering. Dessen Beachtung kann daher, im Bezug auf die Bestimmung der optima-
len Verfahrensparameter, vernachlassigt werden. Wie Kato in [66] erwahnte, ware eine
hohere Verdampfungsrate mit einem CO,-Laser mit Leistungen im kW-Bereich zu er-
warten. Allerdings stand ein Gerat héherer Ausgangsleistung nicht zur Verfligung.

Die Verdampfungsrate des Glasstabes, d.h. die Laserleistung, muss der maximalen
Vorschubgeschwindigkeit des Glasstabes angepasst werden, um einen kontinuierli-
chen Ablationsprozess zu gewahrleisten. In allen Versuchen wurde die flr den vorlie-
genden Prozess optimale Laserleistung von 40 W zur Pulversynthese eingesetzt.

Der Laserstrahl wird im System (ber Linsen so fokussiert, dass er einen konstanten
Strahldurchmesser von einem Millimeter besitzt. Eine Steigerung der Verdampfungs-
rate durch Veranderung des Fokus des Laserstrahls ist somit nicht moglich.

5.2 Feldunterstiitzt abgeschiedenes Pulver

Auch nach der Optimierung der Abscheideparameter ist die Effizienz der Anlage bei
Nutzung der elektrostatischen Abscheidung des Pulvers mit 20 % gering. Ein GroBteil
des Pulvers wird trotz anliegender Hochspannung nicht elektrostatisch abgeschieden.
Sobald die Abscheideplatte mit einer Pulverschicht bedeckt ist, wirkt die Schicht als
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Isolator. Durch die Unterbrechung des elektrischen Feldes kann kein weiteres Pulver
feldunterstitzt abgeschieden werden.

Bei der Wahl der Abscheidespannung sind zwei Dinge zu beachten. Einerseits soll die
Spannung so hoch wie mdglich sein, da mit zunehmender Spannung die Abscheide-
menge zunimmt. Je héher die Spannung ist, umso starker ist die wirkende Feldstarke
und somit die Kraft, mit der die Teilchen zum Abscheideblech hinbewegt werden. Dem-
nach kdnnen mehr Teilchen elektrostatisch abgeschieden werden. Gleichzeitig wird
auch die Anzahl der Uber StoBionisation ionisierten Teilchen mit wachsender Span-
nung gréBer, d.h. es sind mehr geladene Teilchen vorhanden, die abgeschieden wer-
den kénnen. Andererseits wird die maximal mogliche Spannung durch eine auftreten-
de Funkenentladung begrenzt. Bei einer Laserleistung von 40 W flihrt eine Spannung
oberhalb von 1,8 kV zu einem Zusammenbruch der Spannung.

Es kann ein Zusammenhang zwischen Laserleistung, anliegender Hochspannung und
Funkenentladung beobachtet werden. Je hoher die anliegende Hochspannung ist, um-
so geringer ist die Laserleistung bei der bereits eine Funkenentladung auftritt. Hohere
Abscheidespannungen flhren zu einer erhdhten StoBionisation von Partikeln durch
freie Elektronen. Das bedeutet, dass bei einer gleichen Anzahl an Partikeln im Mate-
rialdampf bei héherer anliegender Spannung mehr geladene Partikel erzeugt werden
kénnen. Aus diesem Grund sinkt mit wachsender Spannung die Grenze der Funken-
entladung bezlglich der Laserleistung.

Mit den optimierten Verfahrensparametern konnte insgesamt eine Pulvermenge von
5 g zur Weiterverarbeitung elektrostatisch abgeschieden werden. Zur Herstellung der
Pulvermenge eines Presslings von 10 mm Durchmesser und 5 mm H6he wurde ein
Zeitraum von finf Stunden bendtigt.

5.2.1 Charakterisierung des Pulvers

Die signifikanten Eigenschaften des laserabladierten und feldunterstiitzt abgeschiede-
nen Pulvers wurden bestimmt. Mit Hilfe der TEM-Aufnahmen (siehe Abbildung 4.2)
kann gezeigt werden, dass sich im Falle der Laserablation eines BSG-Stabes nano-
skalige und nicht kristalline Partikel ausbilden. Der Partikelbildungsmechanismus im
Zuge der Laserablation Gber Verdampfung und Rekondensation fiihrt, wie in Kapitel
2.3.4 beschrieben, zu einer globularen Morphologie der Partikel.

Die Agglomeratbildung der Nanopartikel (siehe Abbildung 4.2) deutet darauf hin, dass
die erzeugten Teilchen zum Zeitpunkt des ZusammenstofBens hochviskos und nicht
mehr flieBfahig sind. Die Sinterhalsbildung zwischen den Pulverpartikeln kann da-
zu fuhren, dass Inhomogenitaten im spateren Formkdrper entstehen und dement-
sprechend das Sinterverhalten beeintrachtigt wird. Die enge monomodale Partikel-
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gréBenverteilung des abladierten Pulvers spricht fiir die Stabilitat des Ablationsprozes-
ses und dessen Betriebsparameter. Es kann davon ausgegangen werden, dass keine
Temperatur- oder Druckschwankungen im Ablationsbereich auftreten, die zu einer Ver-
breiterung der PartikelgroBenverteilung fihren wirden. Eine schwankende Laserleis-
tung wirde beispielsweise zu Temperaturunterschieden flhren. Die GroBenverteilung
kann, wie in Kapitel 2.3.4 beschrieben, mittels logarithmischer Normalverteilung ab-
gebildet werden. Die gemessene mittlere PartikelgroBe von rund 35 nm mit der ermit-
telten spezifischen Oberflache von 38 m?/g (vgl. Kapitel 4.2.1) sollte eine hohe trei-
bende Kraft zur Sinterung bieten. Die Berechnung der spezifischen Oberflache eines
35 nm groBBen, sphérischen Teilchens ergibt allerdings einen Wert von 77 m?/g. Dem-
nach besaBen sehr viel groBere Partikel eine spezifische Oberflache von 38 m?/g. Dies
zeigt, dass die Messung der spezifischen Oberflache durch die Sinterhalse zwischen
den Teilchen verfalscht wird.

Sowohl die EDX-Analyse als auch die ICP-AES-Analyse geben Auskunft Uber die
chemische Zusammensetzung des synthetisierten Pulvers. Die ICP-AES-Analyse ist
aufgrund der Moglichkeit der Bordetektion zur quantitativen Oxidbestimmung verlass-
licher. Bei Betrachtung der Zusammensetzung des Nanopulvers in Tabelle 4.1 wird
deutlich, dass ein BSG-Pulver hergestellt wurde, das in seiner Zusammensetzung
dem kommerziell erhaltlichen Borosilicatglas sehr ahnlich ist. In Tabelle 5.1 ist ein
Vergleich der Zusammensetzungen des hergestellten, nanoskaligen BSG-Pulvers und
eines kommerziell erhaltlichen Duran®-Glases aufgefiihrt.

Tabelle 5.1: Vergleich der Zusammensetzung von BSG-Nanopulver und Duran®-Glas

‘ Duran® (Gew.-%) | Nanopulver (Gew.-%)

SO, 81,0 82,9
B,O3 13,0 12,3
Na,O + K0 4,0 4,2
Al,O4 2,0 0,4

Es ist anzunehmen, dass aufgrund der Vergleichbarkeit der Zusammensetzung die
Viskositatsverlaufe des Nanopulvers und des kommerziellen Borosilicatglases ahnlich
sind. Die erforderliche Sintertemperatur fir ein Nanopulver dieser Zusammensetzung
kann aus der Viskositatskurve eines Duran®-Glases (vgl. Abbildung 2.21) auf den
Temperaturbereich zwischen 600 und 700 °C abgeschatzt werden. Die geringen Ab-
weichungen in der Zusammensetzung von Nanopulver und Duran®-Glas lassen eine
Verschiebung der Viskositatkurve vermuten. Der geringere B,Os-Anteil spricht flir eine
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héhere Viskositat, der groBere Anteil an Alkalioxiden und der geringere Anteil an Al,O3
hingegen fur eine niedrigere Viskositat des Nanopulvers (vgl. Kapitel 2.1). Die Bestim-
mung dieses genauen Viskositatsverlaufes lag nicht im Fokus dieser Arbeit. Trotzdem
kann durch die Bestimmung der chemischen Zusammensetzung tendenziell die Lage
des Sintertemperaturbereichs festgelegt werden.

Die Zusammensetzungen von Targetmaterial und synthetisiertem Pulver unterschei-
den sich ebenfalls nur wenig. Es kann demnach ein Pulver hergestellt werden, das
verglichen mit dem Ausgangsmaterial fast identische Oxidanteile besitzt. Der deutlich
geringere Anteil an Al,O3 im Glaspulver kann unter Beriicksichtigung der Siedetem-
peraturen der einzelnen Komponenten erklart werden. So ist festzustellen, dass Al,O3
mit einer Siedetemperatur von 2980 °C weit Gber denen der anderen Oxide liegt (SiO:
2200 °C, B,03: 2250 °C, Na,0: 1950 °C, K0 zersetzt bei 350 °C). Die Korrelation von
Oxidanteil im Nanopulver und Siedetemperatur (vgl. Kapitel 2.3.4) besagt, dass der
Anteil des Bestandteils mit der h6chsten Siedetemperatur, hier Al,O3, im Pulver ge-
ringer als im Ausgangsmaterial ist. Das Messergebnis der chemischen Analyse zeigt
deutlich, dass im Rahmen der Laserablation kein Verlust an Boroxid auftritt und reines
Borosilicatglas ohne Verunreinigungen synthetisiert werden kann.

Die irreversiblen Effekte in der DSC-Kurve beim Erwarmen des Pulvers kénnen un-
abhangig von der Drift interpretiert werden, da auch bei Vergleichsmessungen an auf-
geschmolzenen BSG-Proben die zuvor beobachtete Drift auftrat. Bis 260 °C findet eine
Freisetzung von physikalisch adsorbiertem Wasser statt. Zwischen 500 und 780 °C ist
ein verschmiertes exothermes Signal zu erkennen. Dieses Signal kann dem Bereich
der Sinterung des Presslings zugeordnet werden. Das Ergebnis der DSC-Messungen
an Proben des abladierten Pulvers ist demnach, dass bei deren Erwarmung neben
Wasserdampf keine weiteren gasférmigen Produkte freigesetzt werden. AufBBerdem
kann auf einen Sinterbereich von 500 bis 780 °C geschlossen werden.

Die charakteristischen Eigenschaften des laserabladierten Pulvers erfullen im Bereich
der feinstteiligen Partikel, der monomodalen PartikelgroBenverteilung und der chemi-
schen Zusammensetzung die Anforderungen fiir eine erfolgreiche Formgebung und
Sinterung. Die morphologisch festgestellten Sinterhalse kdnnen hingegen zu Proble-
men im Formgebungs- und Sinterprozess flhren.

5.2.2 Formgebung und Sinterung des Pulvers

Eine Voraussetzung flr das Trockenpressen ist ein gut rieselfahiges Pulver. Diese An-
forderung erflillt das laserabladierte, elektrostatisch abgeschiedene Pulver nur bedingt.
Einerseits behindern die vorhandenen Agglomerate im Pulver die freie Beweglichkeit
der Partikel. Andererseits fuhren die aufgrund der elektrostatischen Abscheidung vor-
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handenen Oberflachenladungen im Pulver zu einer schlechten Rieselfahigkeit. Zusatz-
lich kann mit dem laserabladierten Pulver keine hohe Schittdichte erzeugt werden. Die
Schittdichte ist abhangig von der Partikelform, d.h. mit runden Partikeln sind héhere
Schuttdichten als mit kantigen Partikeln gleichen Volumens erreichbar. Die Sinterhalse
zwischen den Partikeln und somit die komplexen Agglomerate im Pulver fihren dazu,
dass die Masse der Schittung pro Schittvolumen nur gering ist. Eine kleine Masse
von 80 mg flllt daher bereits die gesamte Pressform von 10 mm Durchmesser und
100 mm Hoéhe aus. Durch Nachpressen beim Beflllen der Form kann die Masse an
Pulver in der Form erhdht werden. Allerdings werden durch Nachpressen Spannun-
gen in das Pulver eingebracht, die sich bei der anschlieBenden Sinterbehandlung in
Form einer inhomogenen Schichtbildung im Sinterkdrper zeigen. Demnach wurde auf
ein Nachpressen des Pulvers verzichtet und infolgedessen 1 mm dinne Proben her-
gestellt.

Es besteht eine Proportionalitat zwischen Sinterrate und Griindichte. Eine Abweichung
von der maximalen Grindichte muss demnach durch eine Temperaturerhdhung kom-
pensiert werden. Um bei moglichst niedriger Temperatur sintern zu konnen, ist da-
her die Einstellung der maximalen Grindichte notwendig. Durch uniaxiales Pressen
von OX50-Pulver wird eine maximale Grindichte von 40,9 % erreicht. Die maxima-
le Grindichte eines BSG-Presslings liegt bei 39,9 %. Diese unterschiedlichen Grin-
dichten spiegeln sich in der gemessenen Porenverteilung wider. Die mittlere Poren-
gréBe wird sowohl von der Griindichte als auch von der TeilchengréBe bestimmt [31].
Eine geringe Grindichte lasst eine hdhere, eine geringere Teilchengré3e eine niedri-
gere mittlere Porengro3e vermuten. Die geringere Grindichte und die geringere Teil-
chengréBe des BSG-Presslings im Vergleich zum OX50-Pressling fihren im Zusam-
menspiel zu einer kleineren mittleren Porengrdé3e. Die breitere Porengréf3enverteilung
des BSG-Presslings deutet auf einen groBen Anteil an Agglomeraten hin. Diese An-
nahme wird durch die REM-Aufnahmen des BSG-Presslings bestatigt. Es sind fast
ausnahmslos kettenformige Partikel zu einem Pressling verpresst. Laut [31] fUhren
OX50-Presslinge mit Poren von 0,3 bis 1 um durch Sinterung zu visuell klaren Glasern.
Die PorengrofBBe des BSG-Presslings befindet sich demnach in einem Bereich, in dem
das Sintern zu visuell transparenten Glasern moglich sein sollte. Das geringere spezifi-
sche Porenvolumen eines OX50-Grinkdrpers im Vergleich zum BSG-Pressling bedeu-
tet, dass die Porositat des Formkdrpers aus OX50-Pulver geringer ist. Es ist anzuneh-
men, dass die kettenférmigen Agglomerate des BSG-Pulvers keine geringere Porositat
im Pressvorgang ermdglichen.

Die in Abbildung 4.8 dargestellte Dilatometerkurve des BSG-Pulvers verschafft einen
Eindruck vom Sinterverhalten des Pulvers. Ab 500 °C beginnt die Sinterung mit
einer Teilchenumordnung im Grinkorper. In dem Bereich zwischen 600 und 760 °C
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versintern die Pulverteilchen miteinander und verlieren sukzessiv ihre Individualitat.
Ab 840 °C ist die Langenanderung und somit auch die Sinterung abgeschlossen. Die
Enddichte von 63 % deutet auf eine hohe Restporositat hin. Die Temperaturen, bei de-
nen die Sinterversuche des Pulvers durchgefiihrt werden missen, kdnnen auf einen
Bereich von 600 bis 900 °C eingeschrankt werden. Aus der chemischen Analyse des
BSG-Pulvers kann die erforderliche Sintertemperatur auf einen Bereich zwischen 600
und 700 °C abgeschatzt werden. Das exotherme Signal der DSC-Kurve des Pulver-
presslings lasst auf einen Temperaturbereich der Sinterung zwischen 500 und 820 °C
schlieBBen. Diese Ergebnisse hatten zur Folge, dass Sinterungen bei 600, 700, 800 und
900 °C zur Analyse des Sinterverhaltens des Pulvers durchgefihrt wurden. Zusatzlich
wurde zum besseren Verstandnis bei einer Temperatur von 1000 °C gesintert. Die Sin-
terergebnisse bei einer Verfahrgeschwindigkeit von 10 mm/min wurden analysiert. Die
glanzenden Oberflachen ab einer Sintertemperatur von 700 °C deuten bereits auf zu
Glas gesinterte Oberflachen hin. Die Vermutung, dass die Glanzlosigkeit der Probe
nach einer Sinterung bei 600 °C darauf beruht, dass die Temperatur zur Sinterung der
Nanopartikel nicht ausreichend ist, wird durch die REM-Analyse der Proben bestatigt.
Nach einem Minimum der relativen Dichte bei 900 °C kommt es bei einer Sinterung
bei 1000 °C zu einem erneuten Anstieg (vgl. Abbildung 4.10). Die Ausdehnung der
Gasblasen mit erhéhter Temperatur vergroBert das Volumen der Probe und senkt die
Dichte. Neben der VergroBerung von bereits vorhandenen Blasen entstehen, wie in
Abbildung 4.11 zu erkennen, neue Gase, die zu einem Aufschdumen des Glases und
zu einem Absenken der Sinterdichte flihren. Die Ursache fur dieses Aufschaumen wird
in Kapitel 4.3.1 und 5.3.1 und der erneute Anstieg der Dichte in Kapitel 4.4.4 und 5.4.4
thematisiert. Um die Vorgange wahrend der Sinterung zu verstehen, wurden neben der
Schrumpfung und der relativen Dichte, auch die Bruchflachen der Proben mittels REM
untersucht. Eine eindeutige Interpretation konnte allerdings erst nach der Analyse des
Gasblaseninhaltes in Kapitel 4.3 und 4.4 erfolgen.

5.3 Fehleranalyse

5.3.1 Fehlerdiagnose
Gasblasenproblematik

Bei dem Inhalt der Blasen handelt es sich um eingeschlossene Luft. Dies ist ein Zei-
chen dafir, dass die Ursache der Blasenbildung die Restporositat ist. Zwar liegt keine
stochiometrische Luftzusammensetzung in den Blasen vor, aber wie bereits in [153]
beschrieben, kann es durch die unterschiedlichen Diffusionskoeffizienten der Gase im
Glas zu einer starken Verschiebung der Gasinhalte kommen.
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Die Betrachtung der Pulvereigenschaften einerseits macht deutlich, dass die Partikel
aufgrund der vorhandenen Sinterhalse wahrend des Sintervorganges in ihrer Bewe-
gung gehemmt sind. Das bedeutet, dass eine vollkommen homogene SchlieBung des
Grankdrpers nicht moglich ist. Andererseits verhindern die starken Dichteschwankun-
gen im Grinkorper ein gleichmaBiges SchlieBen des Grinkdrpers. Um die Porenbil-
dung aufgrund vorhandener Restporosiat zu verhindern, missen sowohl Pulver- als
auch Grunkorpereigenschaften verbessert werden.

Ein einheitlicher Gasinhalt in den Blasen war nicht zu erwarten. Aus [30] ist bekannt,
dass unabhangig von der Blasenart, d.h. egal ob Lauter-, Reboilblasen oder Blasen
aus Verunreinigungen, ein bestimmter Fehler nie einen einheitlichen Gasinhalt hervor-
ruft, sondern immer bestimmte Haufigkeitsverteilungen von Inhalten vorliegen. AuB3er-
dem findet eine zeitliche Veranderung des Blaseninhalts als Funktion der BlasengrofB3e
und Temperatur statt. In Tabelle 4.2 tritt in drei von finf Blasen ein recht hoher CO,-
Anteil auf, was durch die Diffusionsvorgange von CO, erklart werden kann. Bereits in
[30] wird von der zeitlichen Veranderung des Blaseninhalts von Blasen in einem Glas
berichtet. Sowohl der N»- als auch die O,-Anteil in Blasen verandern sich mit der Zeit.
Die Loslichkeit von Stickstoff in Glas ist sehr gering und daher auch dessen Permea-
tionsstrom von einer Blase in die Glasmatrix. Allerdings diffundiert CO, in die Blase
hinein. Die hohe Loéslichkeit des Sauerstoffs in Glas flihrt dazu, dass Sauerstoff aus
den Blasen in das Glas diffundiert und sowohl der N»- als auch der CO,-Anteil an-
steigt. [30]

Dass diese Diffusionsvorgange tatsachlich um die Blasen herum stattfinden, zeigt die
EDX-Mapping-Aufnahme der Sauerstoff-Verteilung in Abbildung 4.15. Es wird deut-
lich, dass an den Blasenrandern ein erhohter Sauerstoffanteil feststellbar ist. Das deu-
tet darauf hin, dass Sauerstoff je nach Blasengro3e aus den Blasen diffundiert, die
Blaseninhalte verschoben werden und daher von der stochiometrischen Luftzusam-
mensetzung abweichen. Dass die Ursache fiir das intensive O,-Signal am Rande der
Blasen nicht in einer Kantentberh6hung liegt, zeigt die SE-Kontrast-Aufnahme und
auch die gleichmaBige Verteilung von Silizium an gleicher Stelle in der Umgebung der
Blasen in der EDX-Mapping-Aufnahme. Die Méglichkeit, dass kohlenstoffhaltige Ver-
unreinigungen aus dem Ablations- oder Formgebungsprozess zu einem erhdhten CO,-
Anteil fihren, kann ausgeschlossen werden, da die TG-DSC-MS-FTIR-Messungen an
Pulver und Pressling (vgl. Abbildung 4.5) keine Abgabe von CO, zeigen.

Mit diesen Kenntnissen lassen sich auch die REM-Aufnahmen in den Abbildungen 4.11
und 4.12 interpretieren. Die treibende Kraft der Vorgange wahrend der Sinterung ist
die Verringerung der Oberflachenspannung der Partikel. Durch die Umlagerung und
Zusammenlagerung der Nanopartikel bilden sich im Sinterkdrper bei tiefen Tempe-
raturen Bereiche aus, in denen sich die bei der PorenschlieBung des Griinkorpers
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verdrangten Gase ansammeln. Dadurch entstehen bei einer Sinterung bei 600 °C Bla-
sen, die eine langliche, nicht spharische Form besitzen und auf die Restporositat des
Grinkorpers zurtickzuftiihren sind. Durch Erhéhung der Sintertemperatur verandern
diese Blasen ihre Form. Diese Formanderung geschieht durch die Bewegung ihrer
Umgebung durch Sinterung oder durch Umlagerung von noch vorhanden Teilchen. Die
Blasen kdnnen elliptische und rundliche Gestalten annehmen. Bei weiterer Tempera-
turerh6hung und vollstandiger Sinterung bei 800 °C sind ausschlieBlich kugelférmige
Gasblasen im Glas vorhanden. Eine weitere Temperaturerh6hung der Sinterung verur-
sacht ein gasférmiges Reaktionsprodukt im Glas (vgl. Abbildung 4.11). Da diese Gase
bei einer Temperatur entstehen, bei der der Sinterkérper schon soweit gesintert ist,
dass keine offenen Poren mehr vorhanden sind, kdnnen diese Gase nicht mehr ent-
weichen und flihren in Form von kleinen Blasen zu einem Aufschaumen des Glases.
Der Inhalt und die Ursache dieser Blasen wird in Kapitel 4.4.4 und 5.4.4 thematisiert.
Durch eine Erhdéhung der Sintertemperatur auf 900 und 1000 °C dehnt sich die Luft in
den Restporositats-Poren weiter aus, was eine VergréBerung der Blasen verursacht.
Eine Sinterung bei 1000 °C reicht noch nicht aus, um die Viskositat des Glases so
abzusenken, dass eingeschlossene Gase entweichen kdnnen und ein transparentes
Glas entstehen kann.

Da sich die Poren bereits bei 600 °C ausbilden und in diesem Temperaturbereich der
Sinterkérper noch eine offene Porositat besitzt, stellt sich die Frage, warum das in den
Poren vorhandene Gas nicht wie in Kapitel 2.5.2 theoretisch beschrieben entweicht.
Eine Erklarung ware, dass es an den Poren, wie in Abbildung 5.1 veranschaulicht,
aufgrund der geringen Warmeleitfahigkeit von Luft im Vergleich zu Borosilicatglas zu
einem Warmestau kommt.

Formkorper

TT

Poren

Abbildung 5.1: Warmestau an den Poren

Durch diesen Warmestau kann an den Poren die Sinterung beginnen. Ist also die axia-
le Erwarmung schneller als das Entweichen des Gases, entwickelt sich ein Warmestau
an den Poren, wodurch an diesen Stellen die Sinterung beginnt. Dieser in Ab-
bildung 4.12 belegte Sinterbeginn an den Poren verhindert das Entweichen der Gase
aus dem Sinterkorper. Im Gegensatz zu einem OX50-Pressling wird bei einem BSG-
Pressling die Umlagerung der Pulverpartikel durch die Sinterhalse behindert. Dement-
sprechend ist die Verdichtung des BSG-Presslings im Anfangsstadium der Sinterung
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geringer. Es bilden sich langliche Poren durch Umlagerung der agglomerierten Pulver-
ketten aus, die nicht geschlossen werden kénnen. Dies erklart, warum im Gegensatz
zum BSG-Pressling ein OX50-Pressling ohne die Problematik der Bildung von Blasen
gesintert werden kann.

Kristallisationsproblematik

Die charakteristische Inkubationszeit der Kristallitbildung von Cristobalit sinkt mit stei-
gender Temperatur [12]. Daher nimmt der Anteil an Cristobalit-Phase im Glas mit stei-
gender Sintertemperatur Gber 800 °C zu, wie die Untersuchungen zur Kristallisation
zeigen. Ein Auflésen der Kristallite, also eine erneute Abnahme der Intensitat des XRD-
Signals bei erhdhter Sintertemperatur, kann nicht festgestellt werden (vgl. Abbildung
4.16). Die Inkubationszeit wird durch die Diffusion der Atome, die nicht in die kristalline
Phase eingebaut werden kénnen, bestimmt. Es konnte gezeigt werden, dass Natrium
aus dem Bereich, an dem es zu einer Kristallitbildung kommt, herausdiffundiert, der
Kristallisation also eine Entmischung vorausgeht [12]. Mit steigender Sintertemperatur
andern sich die Keimbildungs- und -wachstumsbedingungen im Glas, was zu einem
Anstieg der Anzahl und GréBe an Kristalliten flhrt.

Die Rissbildung auf der Glasoberflache durch Sinterung bei 1000 °C wird durch das
unterschiedliche Warmeausdehnungsverhalten von «-Cristobalit und Glasmatrix her-
vorgerufen. Der héhere thermische Ausdehnungskoeffizient von Cristobalit flihrt bei
der Abkihlung des Glases zu einem groBeren Schrumpf der Kristallite im Vergleich
zur Glasmatrix. Lokal um die Kristallite herum entstehen Spannungen, die eine Riss-
bildung verursachen (vgl. Abbildung 4.17 f)). Zusatzlich fihrt die mit einer Volumen-
abnahme verbundene Umwandlung von 3- zu «-Cristobalit im Zuge der Abkihlung zu
Spannungen im GPa-Bereich [161] und letztlich zur Rissbildung.

5.3.2 Bestimmung des Fehlerherdes

Durch die Sinterung mit einer geringeren Sintergeschwindigkeit sollte eine homoge-
ne SchlieBung der Grinkorper erreicht werden. Die langsamere Erwarmung sollte der
restlichen Luftmasse in den Poren des Formkorpers mehr Zeit zum Entweichen ge-
ben und die Blasenbildung verhindern. Die groBeren Blasen im Sinterkérper zeigen
allerdings, dass die Restgase sich ansammeln und nicht durch eine gleichmaBige
Umordnung die Partikel entweichen kdénnen. Eine hdhere Sintergeschwindigkeit bie-
tet im Gegenzug dazu weniger Zeit zur Umordnung der Partikel und des Restgases im
Grunkorper, was die Ausbildung vieler kleiner Blasen im Sinterglas zur Folge hat. Wie
bereits festgestellt, flihrt auch im Falle dieser Proben eine Erhdhung der Sintertempe-
ratur stets zu gréBeren Blasen im Glas aufgrund der Ausdehnung der Gase.
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Die Variation der Sintergeschwindigkeit beeinflusst auch die Kristallisation. Die Wachs-
tumsrate der Kristallite steigt mit zunehmender Sintertemperatur an. Bei gleicher Sin-
tertemperatur fihrt eine Reduzierung der Geschwindigkeit zu einer Erhdhung der In-
tensitat des XRD-Signals des Cristobalits (vgl. Abbildung 4.21 und 4.22). Die Kris-
tallitdichte andert sich Uber die Zeit nicht, d.h. es findet keine Veranderung in den
Keimbildungs- und -wachstumsbedingungen wahrend der Kristallisation statt [13]. Die
Anzahl an Kristalliten bleibt daher gleich, lediglich die Gré3e der Kristallite nimmt mit
zunehmender Sinterzeit zu. Es konnte ein linearer Zusammenhang zwischen Kristallit-
groéBe und Sinterzeit gefunden werden (vgl. Abbildung 4.23). Die Wachstumsrate steigt
mit der Sintertemperatur von 0,17 um/min bei 800 °C bis auf 0,79 pm/min bei 1000 °C
an. Da die OH- und O-Gruppen sowohl in der Umgebung als auch im Glasnetzwerk
die Kristallisation begunstigen [13], liegen diese Werte zwei bis drei GréBenordnungen
Uber den theoretisch berechneten Werten fir Cristobalit in Borosilicatglas nach Turn-
bull et al. in [13].

Die Sinterdichte der Glaser wird von gegenlaufigen Mechanismen beeinflusst. Einer-
seits vergroBert die Ausdehnung der Gasblasen und das Aufschaumen des Glases mit
erhOhter Temperatur das Volumen der Probe und senkt die Dichte. Andererseits flhrt
die Ausbildung der Cristobalit-Kristallite mit einer hohen Dichte (Cristobalit: 2,32 g/cm?
und BSG: 2,23 g/cm?® [7]) zu einer Verringerung des Probenvolumens und damit bei
gleichbleibender Masse zu einer hdheren Dichte der Gesamtprobe. Bei der Sinterung
bei 1000 °C Uberwiegt die Dichteerhéhung aufgrund der Kristallisation, was zu einem
erneuten Anstieg der relativen Dichte in Abbildung 4.24 flhrt.

Die Anderung der Ofenatmosphére verbessert zwar das Verdichtungsverhalten des
Pulvers, eine vollkommene Transparenz kann allerdings nicht erreicht werden. Die
|dee, dass eine Sinterung der Proben unter Helium-Atmosphare sowohl den Warme-
stau als auch die Sinterung um die Poren herum verhindert und somit ein vollkomme-
nes Entweichen des Restgases ermoglicht, konnte nicht realisiert werden. In Helium-
Atmosphare kann allerdings der katalytische Effekt durch OH- und O-Gruppen der Um-
gebungsatmosphare [7] verhindert und damit die heterogene Keimbildung und Kristal-
lisation des Glases bei 800 °C vollkommen unterdrlickt werden.

Nachdem der Einfluss aller Stérungsquellen auf die Glasfehler untersucht wurde, liegt
der Fehlerherd weder im Bereich der Sinterung noch im Bereich der Formgebung, son-
dern im Bereich der Pulverherstellung. Die schlechten morphologischen Eigenschaften
des feldunterstitzt abgeschiedenen Borosilicatglaspulvers beglnstigen die Blasenbil-
dung und Kristallisation im Zuge der Sinterung. Das Ergebnis der Untersuchung des
Einflusses der Storungsquellen auf die Glasfehler ist in Abbildung 5.2 zusammenge-
fasst. Eine Moglichkeit das feldunterstitzt abgeschiedene Pulver zu einem transparen-
ten Glas zu sintern kdnnte die druckunterstitzte Sinterung darstellen. Sowohl Sintern
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unter uniaxialem Druck als auch heiBisostatisches Pressen sollten trotz der schlechten
Morphologie des Pulvers zu einer transparenten Sinterung fihren.

Storungsquellen
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Abbildung 5.2: Ergebnis der Untersuchung des Fehlerherdes

5.4 Filternd abgeschiedenes Pulver

5.4.1 Charakterisierung des Pulvers

Die Ausbildung der Sinterhalse zwischen den Pulverpartikeln kann durch eine Opti-
mierung der Synthesemethode verhindert werden. So ist es mdglich, durch ein Ab-
saugen einen Abtransport der Teilchen zu erzwingen. Auf diese Weise wird den visko-
sen Teilchen, wie in Kapitel 2.3.4 erlautert, die Zeit zur Sinterhalsbildung genommen.
Trotz dieses schnellen Abtransports der Teilchen entstehen auf dem Wege der filtern-
den Abscheidung Nanopartikel mit groBerem Partikeldurchmesser als bei der feldun-
terstitzten Abscheidung. Der Grund hierfur liegt in den unterschiedlichen Effizienzen
der Abscheidungen. Die hohe Abscheideeffizienz der Filteranalge von Uber 85 % be-
deutet, dass im Vergleich zur feldunterstitzten Abscheidung mit 20 % Effizienz mehr
Materialdampf in eine Richtung abgesaugt wird. Bei einem hdheren Anteil an Dampf-
phase ist die Moglichkeit des ZusammenstoBens von Clustern und des Anlagerns von
weiteren Elementarteilchen sehr viel grof3er, was zu einer Ausbildung von Partikeln
mit groBerem Durchmesser fihrt. Die breite PartikelgroBenverteilung in Analogie zu
der des OX50-Pulvers entsteht durch den veranderten Partikelbildungsmechanismus
bei der filternden Abscheidung. Einerseits konnen durch die Absaugung kleine Partikel
andererseits durch die gesteigerte Effizienz und den damit verbundenen hohen Anteil
an Gasphase groBere Partikel, also insgesamt eine breite GroBenverteilung, entste-
hen.

Die gemessene spezifische Oberflache des Pulvers von 36,1 m2/g entspricht ungefahr
dem berechneten Wert von 36,82 m?/g der spezifischen Oberflache eines Partikels mit
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einem Durchmesser von 73 nm. Der Wert von 73 nm entspricht gerade dem Mittelwert
aller gemessenen Teilchendurchmesser. Diese Ubereinstimmung zeigt, dass die BET-
Messung nicht, wie im Fall des elektrostatisch abgeschiedenen Pulvers, durch Sin-
terhalse verfalscht wird. Das beweist wiederum, dass tatsachlich keine kettenférmigen
Agglomerationen der Partikel im Zuge der filternden Abscheidung entstehen. Die Parti-
kelgréRe unterhalb von 100 nm und eine spezifische Oberflache von 36,1 m2/g sollten
eine optimale treibende Kraft zur Sinterung bieten.

Die chemische Analyse mittels ICP-AES zeigt, dass auch in diesem Fall der Abschei-
dung ein nanoskaliges Glaspulver mit der Zusammensetzung eines Borosilicatglases
hergestellt werden kann. Im Vergleich zum Ausgangsmaterial kann, wie schon bei dem
laserabladierten elektrostatisch abgeschiedenen Pulver, ein geringerer Al,Oz-Anteil
festgestellt werden. Grund hierfiir ist die bereits in Kapitel 5.2.1 beschriebene Kor-
relation zwischen Oxidanteil im Glaspulver und Siedetemperatur der jeweiligen Kom-
ponente. Der Unterschied der chemischen Zusammensetzung der einzelnen Partikel
ist gering und kann im Gesamtergebnis der Sinterung, namlich der Zusammensetzung
des Sinterglases, vernachlassigt werden.

Das Verhalten des Pulvers im Zuge der thermischen Analyse in Abbildung 4.30 zeigt,
dass bis zu einer Temperatur von 260 °C physikalisch adsorbiertes Wasser frei wird.
Das exotherme Signal zwischen 620 und 760 °C kann auch hier dem Bereich der Sin-
terung des Presslings zugeordnet werden. Ein Signal aufgrund der Kristallisation des
Glases kann nicht festgestellt werden. Da die Aufheizrate mit 10 °C/min im Dilatome-
ter geringer ist als die Aufheizrate eines Presslings im Zonensinterofen bei einer Ge-
schwindigkeit von 10 mm/min, kdnnen sich die Sintertemperaturen beim Zonensintern
zu héheren Werten verschieben.

Die charakteristischen Eigenschaften des laserabladierten und filternd abgeschiede-
nen BSG-Pulvers erfillen in allen Bereichen die Anforderungen fiir eine erfolgreiche
Formgebung und Sinterung. Es kénnen feinstteilige Partikel mit einer monomodalen
PartikelgroBenverteilung, die frei von Sinterhalsen sind und die die erwinschte chemi-
sche Zusammensetzung eines Borosilicatglases besitzen, hergestellt werden.

5.4.2 Variation der PartikelgroBe

Eine Verschiebung der Verteilungskurve der PartikelgroBBe entlang der x-Achse ist
maoglich, indem die Teilchen mit einem zusatzlichen Gasstrom abtransportiert werden.
Uber eine Erhéhung der Strémungsgeschwindigkeit kann die Wachstumszeit der Par-
tikel verringert und die GroBenverteilung zu kleineren Durchmessern hin verschoben
werden. Eine exakte Einstellung der mittleren Partikelgro3e ist somit durch Variation ei-
nes zusatzlichen Gasstroms mdglich. Helium als Tragergas hoherer Warmeleitfahigkeit
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sollte im Vergleich zu Luft zu einer geringeren Partikelgro3e fiihren. Diese Vermutung
kann im Rahmen der Ablation von Borosilicatglas nicht bestatigt werden. Eine Partikel-
groBe kleiner als 16 nm sollte durch eine noch hohere Absaugleistung erreichbar sein.
Die Herstellung von Nanopartikeln in dieser Gréenordnung war jedoch nicht Ziel der
Arbeit.

5.4.3 Einfluss der relativen Luftfeuchte auf die Pulverqualitat

Wahrend des Laserablations-Prozesses darf die absolute Luftfeuchtigkeit von 8 g/m?
nicht unterschritten werden. Die zunehmende Temperatur der Umgebung wahrend des
Prozesses wird durch die Abwarme verursacht, die bei der Wechselwirkung zwischen
Laserstrahlung und Glasstab entsteht.

Wie in Kapitel 4.5.1.1 gezeigt, besitzt das nanoskalige BSG-Pulver eine sehr hohe
Oberflachenladung, weswegen das Pulver extrem empfindlich gegeniber der Luft-
feuchtigkeit der Umgebung ist. Im Normalfall sind die freien Sauerstoffleerstellen an
der Glasoberflache mit OH-Gruppen abgesattigt [162, 163]. Ist die relative Feuchtig-
keit der Umgebungsluft zu gering, sind weniger Leerstellen abgesattigt. Demnach ist
die Oberflachenladung erhdht, die Partikel sind elektrostatisch geladen und sto3en
sich gegenseitig ab. Ein effizientes Abstreifen des nanoskaligen Pulvers vom Filterma-
terial wird dadurch unmoglich.

5.4.4 Formgebung und Sinterung des Pulvers

Die optimierte Pulverqualitat zeigt sich im Zuge einer verbesserten Formgebung. Auf-
grund der Verringerung der Agglomeration ist das Pulver rieselfahiger und erlaubt eine
héhere Schittdichte als das elektrostatisch abgeschiedene Pulver.

Trotz des gréBeren mittleren Partikelradius im Vergleich zum elektrostatisch abgeschie-
denen Pulver kann mit dem filternd abgeschiedenen Pulver eine hdhere Griindichte
von 46,2 % erzeugt werden. Dies liegt an der breiteren PartikelgréBenverteilung des
Pulvers, da wahrend der Formgebung kleine Partikel die entstehenden Hohlraume zwi-
schen den groBeren Partikel auffillen kdnnen und somit eine hohere Packungsdichte
erreichbar ist. Da Grindichte und Sinterrate proportional sind, sollte das filternd abge-
schiedene Pulver im Vergleich zum feldunterstitzt abgeschiedenen Pulver eine hohere
Sinterrate besitzen.

Die Veranderung der Pulverqualitat und der Qualitat der Presslinge spiegelt sich auch
in der gemessenen Porenverteilung wider (vgl. Abbildung 4.35). Der gréBere Teilchen-
durchmesser Iasst eine hohere, die hohere Grindichte eine niedrigere mittlere Poren-
gréBe vermuten. Tatsachlich fihren die hdhere Griindichte und hdhere TeilchengréBe
des optimierten Presslings im Zusammenspiel zu einer hdheren mittleren Porengrdie.
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Die sehr schmale PorengroBenverteilung deutet darauf hin, dass keine Agglomerate
im Pressling vorhanden sind und eine Verbesserung des Sinterverhaltens mit dem fil-
ternd abgeschiedenen Pulver moglich ist. Die Porenverteilung wird demnach schmaler,
sobald die Agglomeration der Nanopartikel durch eine Absaugung verhindert wird. Die
Agglomeratfreiheit des Presslings wird durch die homogene Struktur der Bruchkante
in der REM-Aufnahme bestatigt (vgl. Abbildung 4.34). Insgesamt liegt die Porengro3e,
wie in Kapitel 5.2.2 erwahnt, in einem Bereich, in dem eine transparente Sinterung
maoglich sein sollte. Es kann mit dem optimierten Pulver ein geringeres spezifisches
Porenvolumen als mit einem OX50-Pulver und dem feldunterstiitzt abgeschiedenen
Pulver erreicht werden, was wiederum bestatigt, dass eine geringere Porositat und ei-
ne héhere Grindichte vorliegen.

Die unterschiedlichen Bereiche der Dilatometerkurve in Abbildung 4.36 kdnnen den
verschiedenen Verdichtungsmechanismen zugeordnet werden. Die Schwindung in Be-
reich | entsteht passend zum Ergebnis der DSC-Analyse des Pulvers durch kapillare
Kontraktion aufgrund des Verlustes des physikalisch adsorbierten Wassers. Im Be-
reich Il reicht die Temperatur nicht aus, um die Aktivierungsenergie zur Umordnung
der Teilchen zu liefern, weswegen die Lange der Probe sich nicht verandert. Im Be-
reich Il reicht die Temperatur zur Verdichtung des Presslings durch Umordnen der
Partikel aus, bis schlieB3lich im Bereich IV das viskose Flie3en eintritt. Die unterschied-
lichen Steigungen in den Bereichen Il und IV kénnen durch diese unterschiedlichen
Mechanismen wahrend der Sinterung erklart werden. Im Bereich V ist die Sinterung
abgeschlossen. Allerdings wird bei dem agglomeratfreien Pulver unter diesen Bedin-
gungen die FlieBtemperatur Uberschritten, weswegen die Schwindung stark ansteigt.
Da auch hier mit 10 K/min aufgeheizt wird und bei der Standardgeschwindigkeit im Zo-
nensinterofen eine hdhere Heizrate vorliegt, ist diese Kurve wahrend des Zonensintern
zu hoheren Temperaturen verschoben.

Die drei Bereiche lll, VI und V lassen sich eindeutig den REM-Aufnahmen der Bruch-
flachen bei 600, 700 und 800 °C in Abbildung 4.39 zuordnen. Bei 800 °C kann, wie
Abbidlung 4.38 bestatigt, ein dichtes transparentes Borosilicat-Sinterglas mit einer re-
lativen Dichte von 100 % erzeugt werden. Wie bereits vermutet, flihrt die hdhere Grin-
dichte der BSG-Presslinge (fil) zu einer h6heren Sinterrate, d.h. zu einer Verschiebung
der Kurven der relativen Dichte und des Sinterschrumpfes zu kleineren Temperatur-
werten. Die Verbesserung des Sinterverhaltens war méglich. Die Schrumpfung zeigt
eine bessere Verdichtung, d.h. die Umordnung der filternd abgeschiedenen Partikel ist
nicht durch Agglomerate gehemmt, was schlieB3lich zu einer 100 %-igen Verdichtung
der Formkorper fahrt.

Die beiden Glasfehler Kristallisation und Gasblasenbildung treten bei dem optimier-
ten Pulver erst oberhalb von einer Sintertemperatur von 900 °C auf. Im Zuge der ho-
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mogenen SchlieBung der Poren wahrend der Sinterung sind keine Fehlstellen vor-
handen, an denen es zu einer heterogenen Keimbildung und somit zur Kristallisati-
on kommen kann. Es blieb zu klaren, warum trotz der transparenten Sinterung bei
800 °C bei erhdhter Sintertemperatur erneut Blasen auftreten. Die Analyse des Gas-
inhaltes der Blasen zeigt, dass die Ursache der Blasenbildung im thermischen Reboil-
effekt liegt. Mit steigender Temperatur nimmt die Loslichkeit der chemisch gelosten
Gase mit Ausnahme von Wasserstoff in einem Glas ab [30]. In einem gelauterten
Glas sollte daher der Anteil an gelésten Gasen so gering wie moglich sein, er liegt
Ublicherweise zwischen 0,01 bis 0,5 Gew.-% [30]. Riickstande an CO., Stickstoff, Sau-
erstoff und SO, im Glas kénnen aus Karbonat-, Nitrat- oder Sulfatzersetzungsreak-
tionen im Schmelz- und Lauterprozess herriihren. Der Konzentrationsunterschied ge-
genuber dem durch Temperatur, Druck oder Zusammensetzung vorgegebenen Gleich-
gewichtswert [30] fUhrt zu einer Diffusion der Gase aus dem Glas und somit zu einer
Blasenbildung. Bei einer 900 °C-Sinterung wird die Ldslichkeit von Stickstoff, CO, und
SO, im Glas Uberschritten, weswegen sich diese Gase in den Blasen befinden. Im
Gegensatz zu Stickstoff, der fir seine geringe Loslichkeit bekannt ist, flihrt die hohe
Léslichkeit von Sauerstoff im Borosilicatglas dazu, dass eine Uberséttigung erst bei
1000 °C stattfindet und Sauerstoff erst dann in den Blasen vorhanden ist. Es ist anzu-
nehmen, dass auch das Aufschaumen der Sinterglaser (vgl. Abbildung 4.39), die mit
dem feldunterstitzt abgeschiedenen Pulver hergestellt wurden, auf dem thermischen
Reboilefffekt beruht.

Die Veranderung der Porenverteilung mit fortschreitender Sinterung zeigt eindeutig,
dass oberhalb von 700 °C die offene Porositat drastisch abnimmt (vgl. Abbildung 4.43).
Passend zu den vorherigen Untersuchungen der Sintervorgange mittels Dilatometrie
und REM, findet ab 710 °C eine Verdichtung durch viskosen Fluss statt. Die Tatsa-
che, dass wahrend der Sinterung keine bimodalen Porenverteilungen entstanden sind
spricht daflr, dass kein Zusammenwachsen von Poren stattfindet. Die hohe Grindichte
und die gute Homogenitat der Formkérper fihren zu einer homogenen Sinterung mit
gronBtmaoglicher Geschwindigkeit [31].

Die FTIR-Messungen in Abbildung 4.44 von Griinkérper und Glasproben nach Durch-
laufen verschiedener Sintertemperaturen zeigen, dass die neuen Peaks und Verschie-
bungen in den Reflexionsspekiren wahrend der Sinterung hauptsachlich durch topo-
logische Effekte verursacht werden. Die Spektren zeigen das mittlere optische Ver-
halten von Glas- und Luftphase in den Proben [160]. Im Laufe der Sinterung verlie-
ren die Glaspartikel mehr und mehr ihre Individualitat. Eine Verdichtung der Struktur
Uber den viskosen Fluss findet statt. Mit steigendem Anteil an Glasphase und abneh-
mendem Anteil an Poren wird der Reflexionspeak der Deformationsschwingung der O-
Si-O-Bindung daher starker und schmaler. Die Veranderungen im Wellenzahlbereich
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zwischen 1000 und 1200 cm~' kénnen ebenfalls anhand morphologischer Effekte er-
klart werden. Die lose Packung der Partikel im Pressling und der grof3e Volumenanteil
an Poren flihren zu einem dominanten Peak bei 1130 cm~'. Mit abnehmender Poro-
sitat bei der Sinterung einer Probe bei 600 °C bildet sich bei 1050 cm~" eine wach-
sende Schulter aus. Die Umordnung und Koagulation der Partikel, gewinnt mehr und
mehr an Bedeutung. Mit einem zunehmenden Volumenanteil der Glasphase, d.h. zu-
nehmender Starke der Schwingungen, baut sich diese Schulter wieder ab und ein
Reflexionspeak bei Wellenzahlen tber 1050 cm~" bildet sich wieder aus. Bei der kom-
pletten Dichtsinterung des Presslings bei 800 °C, d.h. der kompletten SchlieBung der
Poren, entspricht das Spekitrum des Sinterglases exakt dem eines dichten Uber die
Schmelzphase hergestellten Referenzglases.

Die FTIR-Spektren der bei 900 und 1000 °C gesinterten Proben zeigen aufgrund der
Blasen und der damit vorhandenen Luftphase in den Sinterglasern erneut topolo-
gische Effekte und eine geringere Reflexionsintensitat (vgl. Abbildung 4.45). Bei ei-
ner 1000 °C-Sinterung sind erste Peaks der kristallinen «-Cristobalit-Phase im Spek-
trum zu erkennen. Da die Boratome im Netzwerk im Zuge der Kristallisation von «-
Cristobalit aus dem Netzwerk diffundieren, nehmen die entsprechenden Signale der
Borbindungen ab. Je groBer der Anteil an kristalliner Phase im Glas ist umso inten-
siver Uberlagern die kristallinen Reflexionssignale das Glasspekirum und umso mehr
nahern sich die Peaks einem reinen «-Cristobalit an.

Die FTIR-Analyse zeigt, dass topologische Effekte und keine Veranderungen in der
Glasstruktur die IR-Spektren verandern. Es ist bekannt, dass im Spektrum von Glas
aufgrund der starken Schwingungen im IR-Bereich eine Verschiebung des Reflexions-
maximums zu héheren Wellenzahlen im Vergleich zur eigentlichen Schwingungsfre-
quenz vorliegt. Um diese Verschiebung zu eliminieren, misste eine Kramers-Kronig-
Analyse (KK-Analyse), d.h. eine Berechnung der dielektrischen Funktion aus den Re-
flexionsspektren durchgefihrt werden. Diese KK-Analyse ist haufig in IR-Software-
Paketen enthalten, eine Anwendung fuhrt jedoch zu unbefriedigenden Ergebnissen
und eine eigene Festlegung der Extrapolation ist unumganglich [160]. Zur Interpre-
tation der topologischen Effekte im Zuge der Sinterung sind die Reflexionsspektren
allerdings ausreichend.

5.5 Reduzierung der Sintertemperatur

5.5.1 Elektrophoretische Abscheidung

Nachdem eine ausreichende Pulvermenge durch die Optimierung der Abscheidung
des laserabladierten Nanopulvers und infolgedessen Suspensionen hergestellt wer-
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den konnten, wurde versucht, mittels elektrophoretischer Abscheidung Griindichten
von Uber 46,2 % und homogenere Formkorper zu erreichen.

5.5.1.1 Herstellung und Charakterisierung der Suspension

Die pH-Wert-Messungen des BSG-Pulvers zeigen deutlich, dass wahrend der Dis-
pergierung in deionisiertem Wasser keine Verunreinigungen im Pulver den pH-Wert
verfalschen. Die Tatsache, dass ein gemahlenes mikroskaliges BSG-Pulver den sel-
ben basischen pH-Wert aufweist, bestatigt diese Feststellung. Laut [92] misste sich
auf den BSG-Partikeln aufgrund des basischen pH-Wertes eine positive Oberflachen-
ladung ausbilden. Sowohl die Zetapotenzial-Messungen, als auch die Wanderung der
Partikel zur Anode wahrend der Abscheideversuche, sprechen allerdings fur eine ne-
gative Oberflachenladung. Die Frage, wie ein basischer pH-Wert der Suspension und
eine negative Oberflachenladung der Partikel zusammenpassen, muss geklart werden.

1. =Si-OH+H,0 = =Si-O- +H*

2. =Si-ONa*+H,0 = =Si-OH + Na*+ OH-

«Si QA 00 00 ONa*oB

Abbildung 5.3: Schematische Netzwerkstruktur des Borosilicatglases nach [164]

Eine Erklarungsmoglichkeit bietet die Betrachtung der schematischen Netzwerkstruk-
tur des Borosilicatglases zusammen mit den Gleichungen in Abbildung 5.3. In Wasser
befinden sich an der Oberflache in Analogie zum reinen SiO,-Pulver Hydroxidgruppen,
die durch Deprotonierung eine negative Oberflachenladung ausbilden und den HzO*-
Anteil im deionisiertem Wasser erhéhen. Eigentlich mlsste sich daher ein saurer pH-
Wert der Suspension einstellen. Die Messung des pH-Wertes des SiO,-B,O3-Pulvers
in Abbildung 4.46 zeigt, dass Bor keinen Einfluss auf die Verschiebung des pH-Wertes
ins Basische hat. Eine Erklarung, warum sich bei dem SiO,-B,O3-Na,O-Pulver ein
basischer pH-Wert einstellt, kann im Bereich der Korrosion von Glasoberflachen ge-
funden werden [165]. Dort wird das Auslésen von Alkaliionen an der Glasoberflache
thematisiert. Demnach ist es bekannt, dass Na*-lonen an der Oberflache durch H*-
lonen ersetzt werden. Na*-lonen gehen in Lésung, der Anteil an OH~-Gruppen und
demnach auch der pH-Wert in der Losung steigen an [166—168]. Demnach besteht
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die Mdglichkeit, dass Na*-lonen an der Oberflache der Nanopartikel in einer Suspen-
sion in Losung gehen. Diese Aufldsung wurde durch das Messergebnis in Abbildung
4.47 bestatigt. Na*-lonen losen sich aus der Partikeloberflache heraus und diffundie-
ren aufgrund des Konzentrationsgefalles durch die ionenpermeable Membran in die
mit Wasser geflllte Kammer. Daraufhin steigt die Leitfahigkeit des Wassers an und die
der Suspension sinkt. Dies musste solange der Fall sein, bis sich ein Gleichgewicht
der Na*-lonen in beiden Kammern einstellt. Aufgrund des Diffusionsausgleiches stellt
sich nach 24 Stunden in beiden Kammern die selbe Konzentration an OH~ und H3;O*
und somit der selbe mittlere pH-Wert von 8,7 ein.

Das hdhere Zetapotenzial des BSG-Pulvers bei Zugabe in deionisiertes Wasser lasst
sich durch den héheren OH~-Anteil in der Losung erklaren, d.h. das Pulver verschiebt
den pH-Wert ins Basische. Je mehr OH™-lonen in der Losung sind, umso mehr O~ -
Stellen kdnnen sich an der Oberflache ausbilden, umso hoher ist die Oberflachen-
ladung und umso hoher das Zetapotenzial. Daher ist die Ausgangsoberflachenladung
des nanoskaligen BSG-Pulvers héher als die des nanoskaligen OX50-Pulvers. Bei dem
OX50-Pulver bendtigt man eine OH~-Zugabe in Form von TMAH, um mehr O~-Stellen
an der Oberflache zu bilden. Bei Zugabe von TMAH zur BSG-Suspension kann kei-
ne Erhéhung des Zetapotenzials stattfinden, da bereits alle O~-Stellen an der Ober-
flache ausgebildet sind. Dass das OX50-Pulver ein hoheres Zetapotenzial im basi-
schen pH-Bereich besitzt, kann in der Dispergierung begriindet liegen. Diese Ver-
mutung wird durch die Vergleichsmessung mit dem Acoustosizer bestatigt, die zeigt,
dass bei Dispergierung des BSG-Pulvers mittels Ultraschall die Zetapotenzialwerte im
GroBenordnungsbereich derer des OX50-Pulvers liegen (vgl. Abbildung 4.48). Auch
die Verwendung von anderen Basen fuhrt zu keiner betragsmafigen Erhdhung des
Zetapotenzials. Auf eine Stabilisierung der BSG-Suspension mit einer Base kann da-
her verzichtet werden. Durch Zugabe des laserabladierten, nanoskaligen Borosilicat-
glaspulvers in Wasser ergibt sich bereits eine stabile Suspension aufgrund der hohen
Oberflachenladung der Partikel. Im Vergleich dazu ist OX50-Pulver in Wasser nicht sta-
bil und muss mit TMAH stabilisiert werden.

Eine hohere Leitfahigkeit einer Suspension bedeutet im Normalfall, dass die dispergier-
ten Partikel eine hdhere Oberflachenladung besitzen und im Zuge der Leitfahigkeits-
messung mehr Ladungen an die Elektroden abgeben konnen. Im Falle des laserab-
ladierten BSG-Pulvers spielt allerdings die Tatsache, dass sich Alkaliionen aus der
Partikeloberflache herauslosen, eine entscheidende Rolle, denn durch diese freien
lonen wird die Leitfahigkeit der Suspension erhoht. Das Ergebnis der Leitfahigkeits-
messungen (vgl. Abbildung 4.49) zeigt, dass durch einen Waschvorgang und eine
thermische Vorbehandlung des Pulvers die Leitfahigkeit der Suspension verringert
werden kann. Der Waschvorgang verringert den Anteil an Alkaliionen in der Sus-
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pension und damit die Leitfahigkeit. Die thermische Vorbehandlung scheint die Netz-
werkstruktur im Pulver zu stabilisieren, so dass weniger Na*-lonen in Losung gehen.
Weitere Untersuchungen inwiefern dies der Fall ist erscheinen lohnenswert. Die ho-
he Leitfahigkeit der BSG-Suspension stellt ein Problem fur die elektrophoretische Ab-
scheidung dar. Laut Gleichung 2.14 wird zur Durchflihrung einer erfolgreichen Abschei-
dung der Partikel aus einer Suspension eine Ausgleichslésung mit einer Leitfahigkeit
von Uber 170 mS/cm bendtigt. Die im Rahmen der EPD von OX50-Partikeln erfolgreich
verwendete TMAH-Ausgleichslosung [31] kann aufgrund der geringen Leitfahigkeit zur
Abscheidung der BSG-Partikel nicht eingesetzt werden. Wie die Untersuchungen in
Kapitel 4.5.1.2 zeigen, war es nicht méglich eine Ausgleichslésung zu finden, die den
Grankorper nicht modifiziert.

Die Frage, ob die EPD als nasschemisches Formgebungsverfahren fir das nano-
skalige BSG-Pulver trotz des Herauslosens der Alkaliionen sinnvoll ist, wird in Kapi-
tel 5.5.1.2 thematisiert. Dies ware nur dann der Fall, wenn das Auslosen der lonen
anteilsmaBig so gering ist, dass die exakte Glaszusammensetzung nach der Formge-
bung noch gewahrleistet ist.

5.5.1.2 Ergebnisse der EPD

Die Untersuchung der Veranderung der Stromstarke mit der Zeit wahrend der Abschei-
dung aus einer BSG-Suspension in Abbildung 4.50 zeigt, dass auch hier im Zuge der
Membranmethode ein nahezu linearer Anstieg der Stromstarke erfolgt. Eine Abnahme
der Permittivitat durch die Bildung des Grinkdrpers wird in [91] als Ursache flir diesen
Stromstarkeverlauf genannt. Die Aufnahme des Verlaufs der Stromstarke wahrend je-
der Abscheidung ist zur Prozesskontrolle notwendig.

Die Mini-Suspensionen mit einem Volumen von 1000 pl dienten der Eingrenzung der
Prozessparameter. Als Standard-Feldstarke zur Abscheidung wurde 4 V/cm gewahlt.
Bei einer Feldstarke von 6 V/cm ist die Zersetzung des Wassers und die damit ver-
bundene Blasenentwicklung in dem kleinen Zellenvolumen zu stark, so dass keine bla-
senfreien Formkaorper herzustellen sind. Die Sinterung der aus den Mini-Suspensionen
hergestellten Grinkdrpern zeigt, dass die Grindichten der EPD-Proben geringer sind
als die eines Presslings und eine Dispergierung ohne Ultraschall-Sonotrode nicht aus-
reichend ist. Die EPD-Proben besitzen ein gréBeres spezifisches Porenvolumen und
demnach eine gréBere Porositat. Die hohere Porengro3e bedeutet, dass der Trans-
portweg des Materials wahrend der Sinterung gréBer und eine hdhere Sintertem-
peratur zur SchlieBung der Poren notwendig ist. Die breitere Verteilung der Poren-
gréBe der EPD-Proben im Vergleich zum Pressling weist darauf hin, dass es in der
EPD-Probe einen gréBeren Anteil an Agglomeraten gibt. Da dies ein Zeichen fir ei-
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ne zu schlechte Dispergierung ist, war eine Optimierung der Dispergierung in einem
nachsten Schritt zwingend notwendig. Erst nach einer mechanischen Dispergierung
und einer zusatzlichen Ultraschall-Behandlung (US-Sonotrode) kann ein Newtonsches
Verhalten der Suspension erzeugt werden. Allerdings ist diese Optimierung der Disper-
gierung mit einem Anstieg der Leitfahigkeit der Suspension verbunden. Die Zerst6rung
der Agglomerate in der Suspension bedeutet mehr freie Oberflache, die elektrische
Ladungen abgeben kann. Dies wurde im Zuge der Leitfahigkeitsmessung bestatigt.
Da die Suspension eine elektrische Leitfahigkeit von 25 mS/cm besitzt, kann erst eine
Ausgleichslosung ab einer Leitfahigkeit von 250 mS/cm zu einer Abscheidung flhren.
Der Anstieg der Abscheiderate mit zunehmendem Leitfahigkeitsverhaltnis von Sus-
pension und Ausgleichsfllissigkeit wird durch den Anstieg der effektiven Feldstarke in
der Suspension vor der Membran verursacht [91]. Bei einer zu hohen Leitfahigkeit der
Ausgleichslosung sind allerdings die jouleschen Verluste bei konstanter Spannung und
steigender Stromstarke zu hoch, so dass eine Erwarmung der Suspension stattfindet.
Der abgeschiedene Grinkdrper ist von Blasen durchsetzt. Bei einer Leitfahigkeit der
Ausgeichslosung von 500 mS/cm tritt sogar eine vollkommene Zerstorung des Grin-
kérpers auf. Ein Optimum zwischen maximaler Abscheiderate und optimaler Grin-
kérpereigenschaften wurde bei einer Leitfahigkeit von 350 mS/cm gefunden.

Mit der optimierten Dispergierung der Suspension kdnnen die Eigenschaften der Grin-
kérper optimiert und die Sintertemperatur auf 770 °C reduziert werden. Die optimierten
EPD-Formkdérper besitzen eine geringe Porositat, d.h. eine hohe Griindichte. Die mo-
nomodale, sehr schmale Porenradienverteilung bei einem mittleren Porenradius von
40 nm weist auf eine homogene Struktur frei von Agglomeraten hin. Die Reduzierung
der Sintertemperatur kann einerseits durch diese Verbesserung der Grinkdrpereigen-
schaften bedingt sein. Andererseits wurde gezeigt, dass der Anteil an Natrium im Boro-
silicatglas durch Verwendung von NaOH-Ausgleichsl6sungen ansteigt. Dieser Anstieg
an der Netzwerkwandler-Komponente und die damit verbundene Reduzierung der Vis-
kositat des Glases kann ebenfalls die Ursache flr die reduzierte Sintertemperatur sein.
Der Einsatz von KOH-Lésungen als Ausgleichslosung ist aufgrund der Modifikation
des Grlnkérpers, der damit verbundenen Veranderung der chemischen Zusammen-
setzung des Glases und der darauffolgenden Kristallisation des Glases ungeeignet.
Eine Grindichte der optimierten EPD-Formkorper von 44,1 % entspricht nicht der mit-
tels EPD zu erwartenden Grindichte. Die geringe Grindichte kann in dem gerin-
gen Leitfahigkeitsverhaltnis von Suspension und NaOH-Ausgleichslésung von 20 be-
grindet liegen. Da kein hGheres Verhaltnis einstellbar war, konnte die Grindichte auf
diese Weise nicht weiter erhoht werden. AuBerdem konnen die lonenstrome aus den
Ausgleichslosungen in den Formkorper die Koagulation der Partikel und damit die
Grundichte der Formkorper verringern.
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Mit bimodalen Pulvermischungen sollten hdhere Grindichten und kleinere Poren er-
reicht werden. Die Porengréf3e kann von 40 auf 30 nm verringert werden. Die breite-
re Porenverteilung der Probe aus bimodalem Pulver deutet jedoch darauf hin, dass
keine homogene, dichte Struktur sondern Agglomerate vorliegen. Die Porositat des
Grunkorpers kann nur minimal verringert werden. Die Annahme, dass durch die
kleineren Poren der Transportweg des Materials kleiner wird, eine schnellere Schlie-
Bung der Poren wahrend der Sinterung stattfinden kann und daher die Sintertempe-
ratur reduziert wird, hat sich nicht bestatigt. Es bleibt z.B. mittels BET-Messung zu
Uberprifen, ob die Partikel mit dem kleineren Durchmesser von 16 nm tatsachlich frei
von Sinterhalsen sind oder ob deren Bewegung wahrend der Sinterung durch Fest-
stoffbriicken behindert wird.

Um eine Modifikation der Zusammensetzung des Formkorpers wahrend der EPD voll-
kommen zu vermeiden, war das Ziel, erneut eine TMAH-LA6sung als Ausgleichsldsung
zu verwenden. Die Reduktion der Leitfahigkeit der Suspension kann durch die Diffusion
der in Losung gegangenen Na*-lonen aus der Suspension erreicht werden. Nach Dif-
fusionsvorgangen Uber 24 Stunden kann keine weitere Veranderung der elektrischen
Leitfahigkeit mehr festgestellt werden. Es ist anzunehmen, dass sich ein Gleichge-
wicht der lonenverteilung eingestellt hat. Bereits eine thermische Vorbehandlung des
Pulvers reduziert die Leitfahigkeit und erhoht die Abscheiderate. Die Untersuchung der
genauen Ursache hierflr war nicht Ziel dieser Arbeit.

Eine geringe Leitfahigkeit der Suspension und die Verwendung der TMAH-LG6sung als
Ausgleichslosung verbessert die Eigenschaften der EPD-Griinkdrper. Einerseits kann
diese Verbesserung durch das hohe Leitfahigkeitsverhaltnis von TMAH-Ausgleichs-
l6sung und Suspension von 300 bedingt sein. Im Vergleich dazu kann mit einer NaOH-
Ausgleichslosung und einer unbehandelten Suspension nur ein Verhaltnis von 20 er-
reicht werden. Ein hohes Leitfahigkeitsverhaltnis verursacht laut [91] eine hohe effek-
tive Feldstarke vor der Membran. Eine hohe effektive Feldstarke flhrt zu erhdhten
elektroosmotischen Strémungen, die den Transport und die Koagulation der Partikel
beeinflussen. Erhdhte elektroosmotische Stromungen flhren zu einer starkeren Ko-
agulation der Pulverteilchen und demnach zu einer Erhéhung der Grindichte [91]. An-
dererseits ist bei dem Einsatz der TMAH-L6sung garantiert, dass keine Modifikation
des Grlinkorpers stattfindet. Im Falle der NaOH- und KOH-Lésungen finden lonen-
strome aus der LOsung in den Grunkorper statt, die eine Verringerung der Grindichte
der Formkdrper verursachen.

Die Formkdrper besitzen eine geringere Porositat und damit eine héhere Grindichte,
was beides zu einer geringeren Sintertemperatur fiihren misste. Allerdings hat die Vor-
behandlung der Suspension, d.h. die lonen-Diffusion, einen erheblichen Einfluss auf
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die Zusammensetzung des Formkdrpers. Sowohl die Reduktion der Netzwerkwandler-
Komponente Na,O als auch die Reduktion an B,O3 im Glas flhren zu einer Erh6hung
der Viskositat. Eine héhere Viskositat verringert die Sinteraktivitat des Pulvers und
erhéht damit die fUr eine transparente Sinterung notwendige Temperatur.

Die Auflésung des Glases, d.h. die Veranderung der chemischen Zusammensetzung
des Pulvers, ist ein sehr komplexer Prozess. Sie ist unter anderem abhangig vom pH-
Wert der Losung, der Zusammensetzung und auch der Mikrostruktur des Glases. So
wurde in [166] gezeigt, dass die Auflésung des Glases stark abhangig von der spezi-
fischen Oberflache ist. Es ist zu vermuten, dass die Auflésung des BSG-Pulvers auf-
grund der hohen spezifischen Oberflache gegeniber einem Bulk-Glas stark beschleu-
nigt ist. Die Bestimmung der genauen Losungsvorgange bei der Zugabe des nanoska-
ligen BSG-Pulvers in deionisiertes Wasser bieten viel Potenzial fur zukinftige Unter-
suchungen. Die Tatsache, dass Natrium und Bor eine recht hohe, hingegen Alumini-
um und Silizium eine geringe Tendenz zum Herauslésen aus Borosilicatglas besitzen,
wurde bereits in [169] festgestellt und spiegelt sich in der chemischen Zusammenset-
zung des EPD-Glases wider. Im Allgemeinen sind die Si-O-B- und B-O-B-Bindungen
weniger resistent gegenlber hydrolytischen Vorgangen als Si-O-Si-Bindungen. K*-
lonen sind im Netzwerk zwar schwacher gebunden als Na*-lonen, besitzen aber einen
gréBeren Radius und damit einen hdheren Diffusionswiderstand im Netzwerk. Das Her-
auslésen des Natriums und des Bors wird in der Abnahme der Na,O- und B,O3-Anteile
im Glas deutlich.

Die chemischen Analysen der EPD-Formkorper aus Borosilicatglaspulver zeigen, dass
es im Zuge der elektrophoretischen Abscheidung zu Veranderungen in der Zusam-
mensetzung der Glaser kommt. Die EPD erscheint als Formgebungsverfahren fiir das
nanoskalige Borosilicatglaspulver daher nicht geeignet. Um eine erfolgreiche Abschei-
dung zu gewahrleisten, misste das Pulver stabilisiert oder Ausgleichsldsungen mit
hoheren Leitfahigkeiten, die keine Modifikation der Zusammensetzung des Formkor-
pers verursachen, gefunden werden.

5.5.2 Sinterung unter Helium-Atmosphare

Die Sinterung unter Helium-Atmosphare zeigt, dass faserartige Verunreinigungen im
Pulver enthalten sind. Diese Verunreinigungen konnen im Ablationsprozess durch das
Abstreifen vom Papierfilter oder auch allgemein durch die Absaugung unter Luftatmo-
sphare in das Pulver eingebracht werden.

Zwar kann eine thermische Vorbehandlung des Pulvers die Verunreinigungen makro-
skopisch entfernen, die Transmission des unter Luftatmoshpare gesinterten Glases
wird allerdings nicht erreicht. Dies deutet darauf hin, dass die thermische Behandlung
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das Pulver bereits in seiner Morphologie modifiziert und die Sinterkinetik verandert.
Eine zweistufige Sinterung fuhrt letztlich zu einer transparenten Sinterung bei 790 °C.
Die homogenen und dunklen Sinterglaser nach der Sinterung der EPD-Formkorper un-
ter Helium-Atmoshphare lassen sich bei Betrachtung der Formgebung erklaren. Durch
die Ultraschall-Behandlung der Suspension werden nicht nur Agglomerate zerstort,
sondern auch die faserartigen Verunreinigungen zerschlagen. Die fein verteilten Ver-
unreinigungen konnen in Helium-Atmosphare nicht entweichen und verursachen da-
her eine Eindunklung des Glases. Der zweistufige Sinterprozess an Luft- und Helium-
Atmosphare entfernt alle Verunreinigungen und die hdhere Permeation von Helium
verringert die Sintertemperatur von urspringlich 770 auf 750 °C.

5.6 Einbau funktionaler Nanopartikel in die Glasmatrix

5.6.1 Goldrubinfarbung

Um die Rotfarbung des Borosilicatglases Uber den Trankprozess zu verstehen, muss
die Kolloidbildung des Goldes in Abhangigkeit von der Porengro3e verstanden werden.
Die Vorgange in einem BSG-Griinkérper missen dabei von den Vorgangen in einem
OX50-Grunkorper unterschieden werden. In Abbildung 5.4 sind die Unterschiede sche-
matisch dargestellt.

0OX50-Griinkorper BSG-Griinkorper
@30nm (G ) T (
K ’ % @40 nm 3 ® 0
Tsinter= 1500 °C Tsinte:= 800 °C
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Abbildung 5.4: Kolloidbildung in OX50- und BSG-Grinkdrpern

Ein OX50-Griinkérper besitzt eine mittlere Porengré3e von 30 nm. Mit Erhéhung der
Temperatur zersetzt sich AuCl; und Gold bleibt in den Poren zurlick. Das Gold in den
Poren lagert sich aufgrund der Verringerung seiner Oberflachenenergie zusammen.
Je hoher die Temperatur ist, umso grof3er ist die treibende Kraft zur Zusammenlage-
rung und umso gréBer sind die Goldkolloide. Wie in Kapitel 2.6.1 beschrieben wird bei
der Sinterung von OX50-Grunkorpern allerdings bei 1064 °C die Schmelztemperatur
von Gold Uberschritten. Zu diesem Zeitpunkt hat sich die Porenstruktur des OX50-
Grankorpers noch nicht verandert [30] und die nichtbenetzende Schmelzphase fullt
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die kompletten 30 nm groBen Poren aus. Die GoldkolloidgréBe wird in Lage, Form und
GroBe durch die Porenstruktur beschrankt. Die 30 nm groBen Goldkolloide sind al-
lerdings flr eine ideale Rotfarbung zu gro3. Um eine Rubinfarbung der OX50-Probe
Uber den Trankprozess zu erreichen, wird die PorengréBe im Griinkdrper durch eine
bimodale Pulvermischung auf 10 nm verringert. Auf diese Weise kdnnen 10 nm grof3e
Kolloide und somit eine Rubinfarbung erzeugt werden.

Im Falle des BSG-Glinkérpers wachsen die Goldkolloide ebenfalls mit steigender Tem-
peratur. Da die Sintertemperatur hier allerdings geringer ist als die Sintertemperatur
von Kieselglas, ist auch die treibende Kraft des Wachstums der Goldkolloide geringer.
Das bedeutet, es bilden sich allein aufgrund der geringeren Sintertemperatur kleine-
re Kolloide aus als die PorengrdBBe vorgibt. Eine Sintertemperatur von 800 °C flhrt
zu Kolloiden im GroéBenbereich von 20 nm. AuBBerdem wird bei einer Sinterung bei
800 °C keine Schmelzphase des Goldes erzeugt. Zwar nimmt die Schmelztemperatur
von Goldpartikeln in Abhangigkeit von der GréBe ab, vor allem unterhalb von 20 nm
[170], allerdings kann im Falle der Sinterung des Borosilicatglases davon ausgegan-
gen werden, dass keine Schmelzphase entsteht. Eine Schmelzphase wirde namlich
bedeuten, dass wie bei den OX50-Sinterproben der komplette Porendurchmesser aus-
geflllt wird und KolloidgréB3en in Analogie zur Porengréf3e vorliegen. Die Porengrof3e
spielt bei der Rubinfarbung Uber das Trankverfahren bei einem BSG-Griinkorper keine
Rolle. Die KolloidgréBe ist in diesem speziellen Fall unabhangig von der Lage, der Form
und der GroBe der Poren. Den Beweis dafiir liefern die TEM-Analysen der gefarbten
BSG-Proben, in denen stets 20 nm grof3e Kolloide gemessen werden konnten.

Die AuCls-Konzentration der Dotierldsung beeinflusst die Farbung der Probe (vgl. Ab-
bildung 4.70). Laut [127] beeinflusst die Konzentration die GréRe der Kolloide in einem
OX50-Sinterkérper. Im Falle des Borosilicatglases zeigen die TEM-Aufnahmen, dass
die Konzentration nicht die Gré3e der Kolloide, sondern lediglich die Anzahl der Kolloi-
de in der Glasmatrix beeinflusst (vgl. Abbildung 4.76). So besitzen alle rosagefarbten
Proben in der TEM-Analyse Goldkolloide im GrdBenbereich von 20 nm. Lediglich die
geringe Anzahl an Kolloiden in der Probe verursacht die Rosafarbung. Dafir sprechen
die UV-VIS-Spekiren der Proben (vgl. Abbildung 4.68), in denen die geringe Zahl an
Kolloiden nur eine geringe Absorption bei 530 nm verursachen kann.

Auch in allen Goldrubin-Borosilicatsinterglasern liegen 20 nm gro3e Goldkolloide vor
(vgl. Abbildung 4.76). Der unterschiedliche Verlauf der UV-VIS-Spektren in Abbil-
dung 4.74 entsteht durch die unterschiedliche Anzahl an Goldkolloiden in den Glasern.
Die zunehmende Intensitat der Goldpeaks in den XRD-Spektren der Rubinglaser in Ab-
bildung 4.76 spricht flr eine erhdhte Konzentration an Gold, d.h. eine hdhere Anzahl
an Kolloiden in der Glasmatrix. Es kann keine VergréBerung der Kolloide mit steigen-
der Konzentration festgestellt werden. Lediglich die lebrigen Proben zeigen Kolloide
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im GréBenbereich von 20 bis 60 nm. Die Vermutung in [125], dass die Eintriibung
des Glases von einer zu hohen Konzentration an Gold in einer Pore und demnach
von einer Akkumulation der kleinen Kolloiden zu gro3en Kolloiden herrthrt, kann im
Falle des Borosilicatglases bestatigt werden. Der wesentliche Unterschied der Kolloid-
bildung wahrend der Sinterung von OX50- und BSG-Grinkorpern ist, dass bei der
Sinterung des OX50-Pulvers eine Schmelzphase des Goldes entsteht und bei der des
BSG-Pulvers nicht.

Die Wahl des Lésemittels der Dotierldsung beeinflusst die Rotfarbung des Glases er-
heblich. Zunachst wurde Methanol in Analogie zu dem Verfahren in [125] als L6semittel
verwendet. Es stellte sich heraus, dass Ethanol aufgrund seines Verdunstungsverhal-
tens besser als Losemittel geeignet ist. Mit Methanol als Lésemittel kdnnen nur inho-
mogene Farbungen mit intensiv gefarbten Randbereichen erreicht werden (vgl. Abbil-
dung 4.70 c)). Mit AuCls/Ethanol-Lésungen sind hingegen homogene Farbungen, wie
die Probe in Abbildung 4.73 zeigt, mdglich. Ein Griinkdrper trocknet zunachst an den
Ecken und Kanten der Oberflache, dann auf den Flachen der Oberflache und letztlich
im Volumen [171]. Das Lésemittel wird vom Volumen des Griinkorpers an die Ober-
flache transportiert und verdampft. Im Falle der Trocknung einer Dotierlosung kann mit
der Bewegung des Losemittels an die Probenoberflache eine Migration des gel6sten
Dotierstoffes zur Oberflache stattfinden und zu einer inhomogenen Farbung fihren. Da
Methanol eine hohere Verdunstungsgeschwindigkeit als Ethanol besitzt [172], rei3t es
bei der Trocknung einen GrofBteil des Goldchlorides mit sich an die Oberflache, weswe-
gen die Kanten stets intensiver gefarbt sind als das Volumen. Ethanol erweist sich als
optimales Losemittel: Die Verdunstungsgeschwindigkeit ist gering genug, so dass der
Dotierstoff wahrend der Trocknung nicht mittransportiert wird und die geringe Ober-
flachenspannung verhindert im Vergleich zu Wasser als Ldsemittel die Rissbildung
wahrend der Trocknung. Bei der Wahl des reineren Methanols mit 99,9 % Reinheit
als Losemittel ist die Verdunstungsgeschwindigkeit zu hoch, so dass es bei der Trock-
nung zu einer Rissbildung kommt (vgl. Abbildung 4.72). Die Untersuchung, warum mit
Methanol als Lésemittel die Sinterung verzogert wird und erst bei 900 °C eine transpa-
rente Sinterung moglich ist, war nicht Ziel der Arbeit. Die Trocknung selbst ist innerhalb
von wenigen Minuten abgeschlossen, weswegen die Variation der Trocknungsparame-
ter wie Trocknungszeit und -temperatur zu keiner Variation in der Farbung fihren kann.
Noch schneller als die Trocknung verlauft die Trankung. Innerhalb von 10 s ist der ge-
samte Grinkdrper getrankt und ein Gleichgewicht erreicht, weswegen auch durch eine
langere Trankzeit keine erhdhte AuClz-Konzentration im Griinkdrper erzeugt werden
kann.

Die Instabilitat der Dotierlosungen fihrt sowohl bei Methanol als auch bei Ethanol als
Lésemittel zu einer inhomogenen Farbung (vgl. Abbildung 4.72). Die grauliche Farbung
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deutet drauf hin, dass sich in den Dotierlésungen bereits Goldkolloide, die sehr viel
groéBer als 20 nm sind, ausscheiden und durch die Trankung in den Grinkorper einge-
bracht werden.

5.6.2 Simulation der Transmission

Anhand der simulierten Transmission kann die Kolloidgré3e in den gefarbten Glasern
anhand ihrer UV-VIS-Spektren vorhergesagt werden. Fir das Spektrum der optimalen
Rubinprobe kann die KolloidgréBe auf zwischen 10 und 20 nm vorhergesagt werden.
Diese theoretische Vorhersage entspricht der in der TEM-Analyse bestimmten Kolloid-
groBe.

Die Tatsache, dass bei einer konstanten Konzentration an Gold in der BSG-Matrix die
Intensitat der Absorption bei einer Wellenlange von 530 nm mit zunehmender Kolloid-
groBe abnimmt, kann mit dem effektiven Volumenanteil der Goldkolloide beschrieben
werden. Mit zunehmender KolloidgréBe nimmt das Verhaltnis Volumen zu Oberflache
zu. Derselbe Anteil an Gold kann bei gréBerer Kolloidgroie ein kleineres effektives Vo-
lumen abdecken, was zu einer geringeren Absorption und einer hdheren Transmission
fahrt.

5.6.3 Farbung mit Cersulfid

In personlichen Gesprachen mit Anbietern von Pigmenten zur Farbung von Kunststof-
fen wurde erwahnt, dass es bei der Verwendung von Cersulfid-Pigmenten zu einer un-
angenehmen Geruchsbildung kommt und daher organische Pigmente zur Rotfarbung
von Kunststoffen bevorzugt werden. Es ist bekannt, dass sich Cersulfid in feuchter
Umgebung unter Bildung von SO, oder H,S zersetzen kann [128]. Bei der Reakti-
on mit Restwasser in den Kunststoffen kann es daher zu Geruchsproblemen kom-
men. Nach den in dieser Arbeit durchgefiihrten Versuchen Cersulfid zur Rotfarbung
von Glas einzusetzen, wird deutlich, dass vor allem die Mehrphasigkeit des Cersul-
fids und die Flichtigkeit von Schwefel zu Problemen flhren. Eine Mdglichkeit ware
zukUnftig unter Schwefel-Atmosphare zu sintern, um statt einer Ceroxid- tatsachlich ei-
ne Cersulfid-Phase im Glas zu erzeugen. Im Rahmen dieser Arbeit war die Sinterung
an Schwefel-Atmosphare nicht méglich. Allerdings stellt sich noch die kritische Frage,
wie eine Stabilisierung der Hochtemperatur v-Ce,S;-Phase realisiert werden kdnnte.
In dieser Thematik liegt Potenzial fir weiterfiihrende Untersuchungen.

Die transparente Sinterung des nanoskaligen Borosilicatglaspulvers bei 800 °C bietet
die Mdglichkeit ein Rotglas dotiert mit Cadmiumchalkogeniden herzustellen. Der Vor-
teil hierbei ist, dass im Gegensatz zur Farbung im Schmelzprozess bei einer Sinterung
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bei 800 °C die Sublimationstemperatur der Cadmiumchalkogenide von 780 °C nur ge-
ringflgig Uberschritten wird und somit die Entstehung der toxischen Dampfe minimiert
werden kann.

5.7 Lasersintern von Glasschichten

Die bereits in Kapitel 2.4.3 prognostizierte Abnahme der Dicke der BSG-Grlnschicht
mit zunehmendem Abstand von der Probenunterkante aufgrund des nicht kontinuier-
lichen Dip-Coating Prozesses kann auch im Fall der BSG-Grlnschichten festgestellt
werden. Die geringere Dicke der Grinschicht im Vergleich zu den OX50-Grinschichten
entsteht, da die BSG-Suspension im Vergleich zu OX50-Suspension einen geringeren
Fullgrad besitzt. Die Viskositat der BSG-Suspension ist trotz des geringeren Flllgrades
hoher. Dies zeigt sich in der geringen Schichtdickenabnahme in Abhangigkeit vom Ab-
stand zur Probenunterkante. Der Schichtdickenverlust durch ablaufende Suspension
kommt weniger zum tragen.

Im Vergleich zu OX50-Griinschichten ist eine transparente Sinterung der BSG-Griin-
schichten bereits bei einem geringerem Energieeintrag pro Zeit moglich. Dies liegt
einerseits an der geringen Sintertemperatur der nanoskaligen Borosilicatglaspartikel
von 800 °C, die bereits bei einer geringeren Leistungsdichte erreicht wird. Andererseits
ist aufgrund der geringen Schichtdicke von 10 um ein geringerer Energieeintrag not-
wendig. Das nanoskalige Borosilicatglaspulver der Grinschicht kann unter Einwirkung
einer Leistungsdichte Uber 3000 W/cm? verdampfen und gegebenenfalls auf der Sub-
stratoberflache wieder punktuell rekondensieren. Vollstandig transparente Schichten
kdnnen bereits bei einer Leistungsdichte von 1300 W/cm? und einer Scangeschwin-
digkeit von 30 mm/s erzeugt werden. Eine Erhdhung des Energieeintrages pro Zeit
fuhrt zu einem kontinuierlichen Verdichten der Pulverschicht (vgl. Abbildung 4.89).
Die Blasenbildung bei zu hoher Energieeinbringung ist erneut mit dem Reboileffekt
zu erklaren. Sobald Sintertemperaturen tGber 900 °C erreicht werden, wird die Gren-
ze der Loslichkeit der im Glas gelésten Gase Uberschritten, was zu einer Blasenbil-
dung fuhrt. Es konnte gezeigt werden, dass die transparente Lasersinterung von Dick-
schichten aus nanoskaligem Borosilicatglaspulver realisierbar ist. Es bleibt zu zeigen,
dass die Herstellung von BSG-Schichten auf KNG-Substraten oder thermisch weniger
bestandigen Substraten und die Verbesserung der Eigenschaften der Substrate durch
diese Beschichtung mdglich ist.
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5.8 Perspektive: Lotglaser

Es wurde gezeigt, dass ein transparenter Glas-Glas-Verbund mit Hilfe einer Suspen-
sion basierend auf nanoskaligem Borosilicatglaspulver bei 800 °C mdglich ist. Ein
transluzenter Verbund konnte bereits bei 750 °C hergestellt werden (vgl. Abbil-
dung 4.91).

Ein niedrigschmelzendes, bleifreies Glaslot, d.h. ein Glaslot mit Léttemperaturen unter-
halb von 750 °C, mit nanoskaligem Borosilicatglaspulver als Flussmittel kann nur durch
Variation der chemischen Zusammensetzung des Glaslotes erreicht werden. Unter Be-
achtung der Veranderung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten, der Verbesse-
rung der chemischen Bestandigkeit und der Erweichungstemperatur der Glaslotmasse
sollte es moglich sein, die Zusammensetzung einzustellen. Beispielsweise dient laut
[141] ZnO in einem Anteil von 10 bis 12 Gew.-% dazu, die Verarbeitungtemperatur
zu reduzieren. Der Anteil an B,O3 sollte nicht Gber 10 Gew.-% liegen, da sonst die
Lottemperatur steigt. Eine optimale Zusammensetzung das Glaslotes mit einem ge-
eigneten thermischen Ausdehnungskoeffizienten und geringer Kristallisationsneigung
zu finden, war nicht Ziel der Arbeit. Ziel war es stattdessen, diesen moglichen Weg
aufzuzeigen und einen Ansporn fir zukinftige Untersuchungen zu geben. In [173]
wurde bereits die Idee geauBert, Glaslote mittels Laser zu schmelzen und auf die-
se Weise auch Reparaturen an Glasloten beispielsweise in Brennstoffzellen gezielt
durchzufihren, um die Ausschusszahl zu reduzieren. Es ist durchaus denkbar mittels
Lasersintern von nanoskaligem Mehrkomponentenglaspulver zukiinftig Glaslotverbin-
dungen herzustellen. Vorteilhaft ist, dass durch das lokale selektive Erhitzen mittels
Laser die Erweichungstemperatur des Glaslotes héher als die der zu verbindenden
Materialien sein kann.

5.9 Flammhydrolytisch hergestellte Pulver

Die erstmals flammhydrolytisch hergestellten, nanoskaligen Borosilicatglaspulver wur-
den untersucht. Um die Zusammensetzung des kommerziell erhaltlichen Borosilicat-
glases zu erreichen, muss zukinftig eine weitere Optimierung im Bezug auf die Verhalt-
nisse der chemischen Ausgangsverbindungen stattfinden. Ein gréBeres Problem stellt
die Veranderung von Morphologie und Partikelgrof3e dar. Die Prozessbedingungen in
der Flammhydolyse missen sowohl bei den Evonik-Pulvern als auch bei dem Pulver
der Empa optimiert werden, um eine globulare Partikelmorphologie sowie eine Partikel-
groBenverteilung in Analogie zum laserabladierten Pulver herzustellen. Die kristallinen
Verunreinigungen, die zur Verfarbung der Sinterproben fihren, missen au3erdem aus
den Pulvern entfernt werden. Die Agglomerate in den Pulvern, die sich auch in der
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breiten PorengréBenverteilung der Griinkdrper zeigen, verhindern die Herstellung ho-
mogener Grinkodrper. Im Zuge der Sinterung kann keine homogene SchlieBung der
Poren im GrUnkorper stattfinden. Nach einer Prozessoptimierung sollte die flammhy-
drolytische Herstellung eines nanoskaligen Borosilicatglapulvers, das sich bei einer
Sintertemperatur unterhalb von 800 °C transparent sintern lasst, maglich sein.



6 Zusammenfassung und Ausblick

Die vorliegende Arbeit befasste sich mit der Herstellung eines nanoskaligen Borosili-
catglaspulvers und dessen pulvertechnologischer Weiterverarbeitung zu einem Sinter-
glas. Zur Herstellung des nanoskaligen Borosilicatglaspulvers wurde die Laserablati-
on gewahlt, da dieser Prozess die Moglichkeit zur Herstellung kleiner Pulvermengen
mit definierten Eigenschaften bietet. Mittels eines CO,-Lasers wurden nanoskalige,
spharische und chemisch reine Borosilicatglaspulver abladiert. Die Abscheidung der
laserabladierten Nanopartikel aus der Gasphase erfolgte zunachst feldunterstitzt. Um
optimale Sinterergebnisse zu erhalten, fand eine umfassende Charakterisierung des
elektrostatisch abgeschiedenen Nanopulvers statt. Mit einem mittleren Teilchendurch-
messer von 35 nm, einer engen monomodalen PartikelgroBenverteilung mit einer Halb-
wertsbreite von 10 nm und der chemisch reinen Zusammensetzung eines Borosilicat-
glases erflllte das elektrostatisch abgeschiedene Glaspulver wesentliche Anforderun-
gen fur eine erfolgreiche Formgebung und Sinterung. Trotzdem flhrte die Sinterung
der Grinkoérper bei einer Temperatur von 800 °C nicht zu einem transparenten son-
dern zu einem transluzenten Glas. Die Effizienz der elektrostatischen Abscheidung lag
auch nach der Optimierung der Abscheideparameter bei nur 20 %.

Im Rahmen einer Fehleranalyse stellte sich heraus, dass sowohl Gasblasen als auch
eine Kristallitbildung im Glas ursachlich fir den Verlust der Transparenz des Sinter-
glases sind. Die Analyse des Gasblaseninhaltes mittels Mikro-Ramanspektroskopie
fihrte zu dem Ergebnis, dass die Luftbestandteile Stickstoff, Sauerstoff und CO, in
den Blasen enthalten sind und demnach die Restporositat die Ursache der Blasen-
bildung darstellte. AuBerdem zeigte sich, dass die Kristallitbildung Uber heterogene
Keimbildung an den Gasblasen entstand. Da sich die Entstehung solcher Glasfehler
haufig Uber die verschiedenen Stufen der Glasherstellung erstreckt, wurde der Ein-
fluss der drei Prozessschritte Pulverherstellung, Formgebung und Sinterung auf die
Glasfehler untersucht. Durch Variation der Sinterparameter, wie Geschwindigkeit, Sin-
tertemperatur und Sinteratmosphare, konnten die Glasfehler zwar beeinflusst jedoch
nicht eliminiert werden. Die durch das uniaxiale Pressen als Formgebungsverfahren
in den Grunkorper eingebrachten Fehler, wie Abrieb, Agglomerate oder Mikrofasern,
begiinstigten die Ausbildung der Glasfehler. Den gréBten Einfluss auf die Ausbildung
der Gasblasen und die Kristallisation im Sinterglas besaf3 allerdings die Pulverherstel-
lung. Die Sinterhalse zwischen den Partikeln, die prozessbedingt im Zuge der feldun-
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terstitzten Abscheidung entstanden sind, wirkten sich nachteilig auf die pulvertech-
nologische Weiterverarbeitung aus. Sie verursachten eine breite Porenverteilung und
eine inhomogene Porenstruktur im Grinkdrper.

Die Optimierung der morphologischen Eigenschaften des Pulvers erfolgte tber eine fil-
ternde Abscheidung der nanoskaligen Partikel aus der Gasphase. Durch den Einsatz
einer Absaugvorrichtung konnte die Ausbildung der Sinterhalse zwischen den Partikeln
unterbunden werden, indem ihnen die Zeit zur Agglomeration genommen wurde. Die
ausfuhrliche Charakterisierung des filternd abgeschiedenen Pulvers zeigte ein Pulver
mit einem mittleren Teilchendurchmesser von 50 nm bei einer monomodalen, im Ver-
gleich zum feldunterstiitzten Pulver breiteren PartikelgroBenverteilung. Es konnte ein
chemisch reines nanoskaliges Glaspulver mit der Zusammensetzung eines kommer-
ziell erhaltlichen Borosilicatglases hergestellt werden. Durch die Eliminierung der Sin-
terhalse zwischen den Nanopartikeln konnten homogenere Formkorper mit hOheren
Grundichten mit enger PorengréBenverteilung, kleinstmdglichen Poren und einem ver-
bessertem Verdichtungsverhalten wahrend der Sinterung gepresst werden. Die Opti-
mierung des laserabladierten Pulvers und infolgedessen der Griinkérpereigenschaften
ermoglichte die weltweit erste transparente Sinterung eines Borosilicatglases bei einer
Temperatur von 800 °C. Weder eine Ausbildung von Gasblasen noch eine Kristallisati-
on des Glases trat im Falle des filternd abgeschiedenen Pulvers bei dieser Temperatur
auf. Mit Hilfe der filternden Abscheidung im Ablationsprozess konnte au3erdem die Ef-
fizienz der Abscheidung auf Giber 90 % erhdht und somit die Gewinnung einer gro3eren
Pulvermenge zur Weiterverarbeitung ermaoglicht werden.

Nachdem eine transparente Sinterung realisiert wurde, stand die weitere Reduzierung
der Sintertemperatur im Fokus der Arbeit. Es wurde Uberprift, ob mittels elektropho-
retischer Abscheidung der Partikel aus einer wassrigen Suspension eine verbesser-
te Formgebung erreichbar ist. Da in dieser Arbeit erstmals ein nanoskaliges Borosi-
licatglaspulver dispergiert wurde, mussten zur Herstellung einer stabilen Suspension
grundlegende Untersuchungen durchgefihrt werden. Es stellte sich heraus, dass auf
eine Stabilisierung der Suspension mit einer Base verzichtet werden kann. Durch Zu-
gabe des laserabladierten, nanoskaligen Borosilicatglaspulvers in Wasser ergab sich
bereits eine stabile Suspension aufgrund der hohen Oberflachenladung der Partikel.
Allerdings kam es im Rahmen der Dispergierung zu einem Herauslosen der Alka-
lionen. Dadurch besal3 die Suspension eine hohe Leitfahigkeit, weswegen alternati-
ve Ausgleichslésungen zur tblichen TMAH-L6sung mit hoheren Leitfahigkeiten, wie
NaOH- oder KOH-L6sungen, Einsatz fanden, um eine Abscheidung zu erreichen. Auf
diese Weise konnte ein Sinterglas bei 770 °C transparent gesintert werden. Zusatzlich
konnte durch den Einsatz einer Helium-Atmosphare wahrend der Sinterung eine Re-
duktion der Sintertemperatur auf 750 °C erreicht werden. Allerdings fand im Zuge
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der elektrophoretischen Abscheidung eine Veranderung in der Zusammensetzung der
Glaser statt. Somit konnten die Grenzen der Nassformgebung eines nanoskaligen Bo-
rosilicatglaspulvers eindeutig aufgezeigt werden. Gleichzeitig bieten diese Grenzen Po-
tenzial fur zukUnftige Untersuchungen. Durch eine Stabilisierung des Pulvers in Was-
ser oder durch den Einsatz einer Ausgleichslosung hoherer Leitfahigkeit, die keine
Modifikation der Zusammensetzung der Grinkorpers verursacht, kdnnte die Herstel-
lung homogener Formkoérper hoher Grindichte mittels elektrophoretischer Abschei-
dung und somit eine Reduktion der Sintertemperatur ermdglicht werden.

In einem weiteren Schritt wurde der Einsatz der Formkdrper im Bereich der Nano-
komposite Uberpruft. Durch den kontrollierten Einbau einer nanoskaligen Zweitphase
in die Sinterglasmatrix konnte eine homogene Goldrubinfarbung erreicht werden. Der
Einsatz von Cersulfid zur Rotfarbung als Alternative zur cadmiumhaltigen Rotfarbung
wurde getestet und kritisch hinterfragt. Weiterhin sollte zukinftig das Ziel ein Cd-freies
Rotglas mit einer steilen Absorptionskante herzustellen verfolgt werden.

Des Weiteren wurde gezeigt, dass eine transparente Lasersinterung von Grinschich-
ten aus Borosilicatglaspulver maglich ist. Die Schichten wurden Uber das Dip-Coating
Verfahren hergestellt, wozu der Flllgrad und der Binderanteil der verwendeten Sus-
pension optimiert wurden. Aufgrund des hohen Binderanteils der Suspension von 20 %
musste die verwendete Methylcellulose in einem separaten Schritt entbindert werden.
In der nachfolgenden Lasersinterung hat sich gezeigt, dass bei einem zu geringen
Energieeintrag pro Zeit keine vollstandige Verdichtung der Schicht erzeugt werden
kann. Ein zu hoher Energieeintrag hingegen fihrte zur Verdampfung der Griinschicht.
Bei einer Leistungsdichte von 1300 W/cm? und einer Scangeschwindigkeit von
30 mm/s wurde eine geschlossene Schicht mit optischen Eigenschaften in Analogie
zum Substrat erzeugt. Auch diese Ergebnisse bieten Potenzial flir zuklnftige Unter-
suchungen. Weitere Untersuchungen im Bereich der Herstellung von lasergesinterten
Borosilicatglasschichten auf thermisch empfindlichen Substraten und der Verbesse-
rung der Substrateigenschaften durch die Beschichtung aufgrund der hohen thermi-
schen Stabilitat und der hohen Resistenz des Borosilicatglases gegen Temperatur-
wechselbeanspruchung erscheinen lohnend.

Mit ersten Versuchsergebnissen in dem Bereich der Glaslote sollte darauf hingewie-
sen werden, dass der Einsatz von Borosilicatglaspulver im Bereich der Lotglaser eine
Perspektive zu bleihaltigen Loten oder auch Glasuren darstellen konnte. Ein transpa-
renter Glas-Glas-Verbund konnte bei 800 °C, ein transluzenter Verbund bei 750 °C
erreicht werden. Die Herstellung eines niedrigschmelzenden, bleifreien Glaslotes mit
Lottemperaturen unterhalb von 750 °C mit einem nanoskaligem Borosilicatglaspulver
als Flussmittel und veranderter chemischer Zusammensetzung des Glaslotes ist denk-
bar. Bei ausreichender Verfligbarkeit dieses Borosilicatglaspulvers kénnte eine Gla-
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surreparatur durch Auffillen der Fehler mit einer pulverhaltigen Masse und anschlie-
Bender punktueller Lasersinterung erfolgen. Gerade vor dem Hintergrund steigender
Energiepreise wirde dieses Verfahren die derzeit verwendeten Verfahren in ihrer Wirt-
schaftlichkeit Gbertreffen.

Letztlich wurde ein alternativer Herstellungsweg des Pulvers zur Laserablation unter-
sucht. Die Flammhydrolyse bietet die Moglichkeit kostenglnstiger nanoskalige Pul-
ver herzustellen. Die morphologische und chemische Qualitéat des in dieser Arbeit la-
serabladierten, filternd abgeschiedenen Borosilicatglaspulvers konnte bisher jedoch
flammbhydrolytisch nicht erreicht werden. Auch in diesem Fall erscheint eine zuklnftige
Prozessoptimierung der Flammhydrolyse lohnenswert.
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