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1. Einleitung und Motivation

Anorganische, nichtmetallische Werkstoffe werden unter dem Sammelbegriff
der Keramiken zusammengefasst. Innerhalb dieser Werkstoffgruppe kommt es
zu einer weiteren Einteilung in Strukturkeramiken und Funktionskeramiken.
Unter Strukturkeramiken versteht man Materialien mit besonderen mechani-
schen und thermischen Eigenschaften wie Al,0;, ZrO,, SiC oder Si;N4. Den
Funktionskeramiken werden Keramiken mit speziell eingestellten elektrischen
oder magnetischen Eigenschaften zugeordnet. Im Bereich der Funktionskera-
miken haben Materialien aus der Klasse der Perowskite heute eine herausra-
gende, technologische Stellung eingenommen. Diese Materialien kristallisieren
nach der Summenformel ABO;, wobei A und B fiir mindestens zwei unter-
schiedliche Kationen mit einer summierten Wertigkeit von sechs stehen. Das
breite Anwendungsgebiet dieser Werkstoffe erstreckt sich von Feststoffelekt-
rolyten fir Lithium- (La;,LiTiO3) und Sauerstofftransport (SrTi,.Fe,Os), Uber
Piezoelemente (PbTi,.Zr,0;) fir Aktor- und Sensoranwendungen, bis hin zu
Kondensatoren (BaTiO;) und elektrischen Thermistoren (PTC-Elemente) [1-3].
Flr die mechanischen Eigenschaften eines strukturkeramischen Bauteils ist die
Ausbildung der Mikrostruktur, charakterisiert durch die Dichte und die Korn-
groRe, auschlaggebend. Besonders wichtig aber wird die Ausbildung des Gefii-
ges und der Korngrenzen fiir Funktionskeramiken. Deren Eigenschaften sind,
beispielsweise bei den Kondensatoren und den Thermistoren, ausschlieflich
von der Ausbildung und den Eigenschaften der Korngrenze abhangig. Auch die
Leitfahigkeit der Feststoffelektrolyte wird mafigeblich durch die Korngrenze
und deren Defektchemie vorgegeben.

Die Herstellung polykristalliner, keramischer Bauteile erfolgt tiber eine pulver-
metallurgische Prozessroute. Der Ablauf einer typischen Herstellungsroute ist
in Abbildung 1.1 dargestellt. Sintern und Kornwachstum sind die zwei pragen-
den Prozesse fur die Entwicklung der Mikrostruktur eines pulvermetallurgisch
hergestellten Materials. Als Ausgangspulver stehen entweder natirliche Roh-
stoffe (z.B. Ton, Kalk) oder synthetisch erzeugte Pulver (Al,03, SrTiOs, TiO,) zur
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Verfligung, die im Anschluss in die gewlinschte Form gebracht werden. Der
Grunkorper kann trocken, beispielsweise Uber einen Pressprozess, erzeugt
werden. Alternativ dazu bietet das nasschemische Prozessieren eine grofie
Vielfalt an Moglichkeiten, wie zum Beispiel FoliengieRen, Extrudieren, Schli-
ckerguss oder SpritzgielRen.

Sintern

Pulversynthese Formgebung

¢ Synthese  Trockenformgebung . * Verdichtung ’ Endbearbeitung
* Prozessierung * Nassformgebung
¢ Griinkérper

* Kornwachstum

Abbildung 1.1: Schema eines einfachen pulvermetallurgischen Prozesses.

Der Grinling wird im Anschluss typischerweise bei hohen Temperaturen im
Bereich 0,6—0,7 der Schmelztemperatur gebrannt beziehungsweise gesintert.
Ziel des Sinterprozesses bei den meisten keramischen Anwendungen ist es, die
vorhandene Porositat im Grinkorper moglichst vollstandig zu beseitigen. Dies
geschieht grundsatzlich in den drei Phasen des Anfangsstadiums, mit der Kon-
taktausbildung im Partikelsystem, dem mittleren Sinterstadium in dem der
Hauptteil der Verdichtung ablauft und dem Endstadium in dem die Restporosi-
tat beseitigt wird und Kornwachstum eintritt.

Bis heute ist es nicht gelungen, den Sinterprozess umfassend, analytisch zu
erfassen. Die meisten Sintermodelle beschrdanken sich auf eine theoretische
Betrachtung einzelner Sinterstadien. Diese basieren auf vereinfachten, geo-
metrischen Annahmen fir die Mikrostrukturentwicklung. Auch komplexere
Modelle mit numerischen LOsungsansatzen gelten oftmals nur fur einge-
schrankte Anwendungen und Teilprozesse. Die meisten experimentellen Daten
zu Sinterprozessen findet man an einfachen Materialsystemen, wie Kupfer,
Eisen, ZnO, SiO,, sowie an Strukturkeramiken (Al,Os, ZrO,). Fir diese, umfas-
send charakterisierten Materialien, gibt es in der Regel nur wenige Untersu-
chungen zur Defektchemie, da diese Informationen flr Strukturkeramiken und
Metalle in der Regel keine Relevanz besitzen. Fiir komplexe Materialsysteme
wie perowskitische Funktionskeramiken hingegen, ist der Sinterprozess oft-



1 Einleitung und Motivation

mals kompliziert und von UnregelmaRigkeiten im Kornwachstum oder der
Verdichtung begleitet [4-10]. Es existieren kaum umfassende Untersuchungen
liber den Sinterprozesses und die gesamte Mikrostrukturentwicklung fiir diese
Materialien. Im Gegensatz dazu sind viele der eingesetzten Materialsysteme
flr Funktionskeramiken sehr gut hinsichtlich der elektrischen Eigenschaften
charakterisiert. Daher liegen fiir diese umfassende Daten (iber die Defektche-
mie, Leitfahigkeit und Diffusion vor.

Im Spannungsfeld aus Mikrostrukturentwicklung wéhrend des Sinterprozesses
und der Defektchemie an der Korngrenze, leitet sich die Zielsetzung dieser
Arbeit ab.

Zielsetzung:

Im Rahmen dieser Arbeit wird die Arbeitshypothese aufgestellt, dass die Diffu-
sion beim Sinterprozess eng mit der Defektchemie des Materials verknipft ist
und hautsachlich nahe der Korngrenze, in dem von der Raumladungszone do-
minierten Volumen ablauft. Um die Hypothese zu belegen soll eine computer-
gestltzte Berechnung der Defektchemie und der Raumladungszone erfolgen.
Diese werden Uber die Diffusionskonstante mit einem analytischen Sintermo-
dell verknilipft. Die berechneten Daten aus dem modifizierten Modell, sollen
mit experimentellen Untersuchungen zum Sinterverhalten bei unterschiedli-
chen defektchemischen Zustanden des Materials verglichen werden. Als Mo-
dellsystem wird SrTiO; ausgewahlt, fiir das eine Vielzahl von Daten zum Sinter-
verhalten und Kornwachstum vorliegen. Zudem existieren umfassende Unter-
suchungen bezuglich der Defektchemie und deren Berechnung im Korninneren
und an der Korngrenze. Ziel ist es eine moglichst isolierte Betrachtung des
Einflusses der Defektchemie und der Raumladungszone auf den Sinterprozess
im Vergleich zu den (brigen Parametern des Prozesses zu erhalten. Diese Be-
trachtung erfolgt sowohl auf Basis der Sinterrate, sowie durch die Betrachtung
der dominierenden Sintermechanismen, indem das Verhéltnis zwischen der
Breite der Raumladungszone und PartikelgroRRe variiert wird. Die Defektchemie
wird Uber eine Variation der Dotierung und des Sauerstoffpartialdruckes be-
einflusst.






2. Grundlagen und Stand
der Technik

Dieses Kapitel stellt die notwendigen Grundlagen zur Verknlpfung des Sinter-
prozesses mit der Defektchemie eines Materials dar. Im Speziellen wird dabei
auf das fur diese Arbeit relevante Modellsystem Strontiumtitanat (SrTiO3) ein-
gegangen. Grundlegende Phanomene der Mikrostrukturentwicklung bei kera-
mischen Werkstoffen werden ebenso betrachtet, wie die notwendigen Grund-
begriffe der defektchemischen Berechnung einer oxidischen Keramik.

2.1 Sintern und Kornwachstum

Grundsatzlich Idsst sich der Sinterprozess als die Gesamtheit der physikalischen
und chemischen Vorgange beschreiben, die wahrend der Warmebehandlung
eines lose gebundenen Pulverhaufwerkes zur Verdichtung und Ausbildung der
Mikrostruktur fiihren. Hierbei kommt es durch das Auffillen des Porenraumes
zu einer Schwindung des Griinkorpers, wobei die duRere Form erhalten bleibt.
Auch Partikelvergroberung und Kornwachstum sind eng mit dem Sinterprozess
verbunden und tragen entscheidend zur Ausbildung der Mikrostruktur bei.
Eine klare und einheitliche Definition des Sinterprozesses kann in der Literatur
aufgrund der Komplexitat dieses wissenschaftlichen Gebietes nicht gefunden
werden. Bei der hier verwendeten Definition handelt es sich deshalb um eine
Zusammenfassung einiger Betrachtungsweisen [2, 11].

2.1.1 Phidnomenologie des Sinterns

Der Sinterprozess wird unterteilt in Festphasensintern und Fliissigphasensin-
tern. Dabei kann das Festphasensintern sowohl einphasig wie auch mehrphasig
sein. Fir Sinterprozesse mit flissiger Phase sind zwingend mindestens zwei
Phasen notwendig, von denen eine Phase aufschmelzen muss. Bei mehrphasi-
gen Sinterprozessen wird zudem noch in Sinterprozesse mit und ohne chemi-
sche Reaktion unterschieden. Im Rahmen dieser Arbeit wird hauptsachlich das
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einphasige Festphasensintern behandelt. Deshalb werden hier nur die Grund-
lagen dieses Prozesses beschrieben. Ablauf und Theorie der mehrphasigen
Sinterprozesse sind umfassend in der Literatur zu finden [2, 11-13].

Eine weitere Unterteilung ergibt sich aus dem aufgepragten Temperaturprofil
zu nicht-isothermen Sintervorgangen mit T(t) # konstant und isothermen
Sintervorgdngen bei konstanter Temperatur mit T(t) = konstant. Dabei be-
inhaltet ein isothermer Sintervorgang auch immer eine nicht-isotherme Auf-
heiz- und Abkihlphase (Abbildung 2.1 a). Viele Erkenntnisse tber den Sinter-
prozess sind an einphasigen Materialien wie Oxidkeramiken (Al,0;, MgO),
Glasern (SiO,) und Metallen (Kupfer, Wolfram, Silber) entstanden. Im Fokus
dieser Arbeit stehen die keramischen Werkstoffe, Aspekte wie viskoses Flieflen
oder plastische Verformung, die vor allem bei Glasern und Metallen auftreten,
werden deshalb nicht betrachtet.

Eine typische Darstellung des Sinterablaufes ist die zeitliche Zunahme der Dich-
te des Sinterkorpers in Kombination mit dem aufgeprdgten Temperaturprofil
(siehe Abbildung 2.1 a). Das einphasige Festphasensintern wird in drei Sinter-
stadien eingeteilt, die schon in den ersten grundlegenden Studien Uber das
Sinterverhalten festgelegt wurden und bis heute Bestand haben [11, 12, 14,
15]. Nach Abbildung 2.1 a) wird das Anfangsstadium gekennzeichnet durch die
Kontaktbildung und -abflachung, gefolgt von dem mittleren Stadium der inten-
siven Schrumpfung, sowie dem Endstadium mit Abschluss der Porositdat und
einsetzendem Kornwachstum. Grundlegende Triebkraft fir alle drei Bereiche
ist es, die anfanglich sehr groRe, freie Oberflache des Pulvers zu verringern.Die
theoretischen Moglichkeiten zur Minimierung der Grenzflichenenergie des
Pulvers sind in Abbildung 2.1 b) nach Kang [13] abgebildet. Dabei kann sowohl
die Verkleinerung der Partikeloberflache (A) durch Wachstum der Korner als
auch eine Verringerung der Grenzflachenenergie (y) durch Bildung von Korn-
grenzen diese Minimierung herbeifihren. Diese prinzipiellen Phdnomene tre-
ten sowohl fir Heizraten wie auch fir konstante Temperaturprofile auf, Unter-
schiede gibt es dabei allerdings in der Kinetik der jeweiligen Prozesse. Die Sin-
terstadien werden nachfolgend hinsichtlich der charakteristischen Mikrostruk-
turentwicklung und des Materialtransportes beschrieben. Hierbei wird der
Schwerpunkt auf das Schwindungsstadium gelegt.



2.1 Sintern und Kornwachstum

Anfangsstadium des Sinterns (Kontaktbildung)

Das Anfangsstadium ist flr den Bereich definiert, fiir den die Punktkontakte
der oftmals als , harte Kugeln“ idealisierten Partikel, durch Diffusionsvorgange
zu Kontaktflachen anwachsen (Abbildung 2.1 a). Die Kontaktausbildung be-
ginnt bereits in der Aufheizphase, bei einer fiir die notwendige Diffusion aus-
reichenden Temperatur. Dabei werden die starken Krimmungen an den Sin-
terhalsen durch Wachstum und Abrundung des Kontaktbereiches verringert. Es
erfolgt eine erste Anndherung der Partikelzentren durch eine beginnende Ver-
dichtung. Der Materialtransport kann entweder Uber die Gasphase und die
Partikeloberflache, oder Uber das Partikelvolumen erfolgen. Dabei dient die
Partikeloberflache als Quelle und der Sinterhals als Senke fiir die Atome. Fir
die Verdichtung erfolgt der Materialtransport entlang der gebildeten Kontakt-
flache oder Uber das Partikelvolumen. Auch hier ist der Sinterhals die Senke fir
die Atome und das Zentrum der Kontaktflache dient als Quelle. Abbildung 2.3
fasst die Materialtransportmechanismen an Ausschnitten der idealisierten
Gefligegeometrien zusammen.

Ubergangskriterien zum nachfolgenden Stadium werden meist an der relativen
Dichte, dem Verhaltnis der Durchmesser von PartikelgréRe zu Sinterhals, oder
der Ausbildung einer bestimmten Porengeometrie festgemacht [11, 12, 14,
15].

Mittleres Stadium des Sinterns (Schrumpfung)

Im mittleren Stadium des Sintervorganges erfolgt der grofite Anteil der Ver-
dichtung des Prozesses. Mikrostrukturell hat sich ein offenes, kontinuierliches
Porennetzwerk gebildet und die einzelnen Kérner beginnen durch die Verdich-
tung und das einsetzende Kornwachstum ihre urspriingliche Form zu veréan-
dern. Die Poren verlaufen entlang der freien Oberflachen der Kérner und neh-
men in diesem Sinterabschnitt den Gleichgewichtszustand fiir ein offenes
Netzwerk an. Diese Gleichgewichtsform der Poren wird meist als Zylinder oder
bei komplexeren Betrachtungen durch ein schlauchférmiges Netzwerk mit
kreisformigem Querschnitt idealisiert. Die Verdichtung erfolgt in diesem Stadi-
um als Anderung des Porenvolumens, also als Abnahme des Radius der zylind-
rischen Pore. An den ausgebildeten Kontaktflachen kommt es durch Volumen-
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und Korngrenzdiffusion zum Materialtransport in das Porennetzwerk, infolge-
dessen sich die Partikelzentren anndahern und das Porenvolumen abnimmt
(Abbildung 2.3 b).Durch die Haufung und das Wachstum der Korngrenzen,
nehmen auch die Kérner eine Gleichgewichtsform ein. Diese kann geometrisch
am besten durch einen Polyeder beschrieben werden, wobei der Oktaeder-
stumpf als Idealisierung der Korngeometrie eines Realgefliges am néachsten
kommt. Je nach Material, beziehungsweise der Oberflachen- und Korngren-
zenergien, andern sich die Kontaktwinkel des Systems [12, 13] und damit die
auftretenden Gleichgewichtsformen, die zur Idealisierung herangezogen wer-
den [16]. Wenn das Realgeflige von der idealisierten Form stark abweicht er-
schwert dieser Umstand die analytische Erfassung des Sinterprozesses.

Das Ende dieses Stadiums ist eindeutig durch den Ubergang von offener zu
geschlossener Porositat definiert. Dies bedeutet, dass das Porennetzwerk sich
abschniirt und isolierte Poren im Geflige, meist an den Tripelpunkten, vorlie-
gen. Dieser Ubergang liegt im Bereich von 90% bis 95% der relativen Dichte
(11, 12, 14, 15].

Endstadium des Sinterns (Porenabschluss und Kornwachstum)

Das Endstadium des Sinterprozesses ist gekennzeichnet durch eine sehr lang-
same Abnahme der geschlossenen Restporositdt und ein in der Regel ausge-
pragtes Kornwachstum. Das Kornwachstum wird im nachsten Kapitel genauer
beschrieben, deshalb wird in diesem Abschnitt nur qualitativ auf die Mikro-
strukturentwicklung eingegangen. Durch das Abschniiren der Poren im mittle-
ren Stadium liegen im Endstadium abgeschlossene Poren an den Tripelpunkten
vor. Diese Poren sind bestrebt, auch in der abgeschlossenen Form einen
Gleichgewichtszustand anzunehmen, der vor allem von dem Verhaltnis der
Grenzflachenenergien und damit dem Kontaktwinkel abhangt [12, 13]. Das
Geflige wird zur analytischen Betrachtung auf Kérner in Polyederform mit iso-
lierten Poren an den Ecken reduziert, deren einfachste Naherung einer Kugel-
form entspricht. Im Endstadium kann grob in zwei Falle unterschieden werden.
Zum einen das Schrumpfen der Pore, wobei die Triebkraft durch die Krim-
mung der Oberflache und eine entsprechende Oberflichenenergie bereitge-
stellt wird. Der zweite Fall ist die Stabilisierung der Pore. Beispiele dafiir sind
der Gleichgewichtzustand unter Einfluss des Poreninnendruckes durch im Git-



2.1 Sintern und Kornwachstum

ter unlésliche Gase, oder das Uberwachsen einer Pore durch rasches Korn-
wachstum und damit verbunden lange Diffusionswege fiir das Gas durch das
Korn [15, 18-20]. Je nach vorliegendem Fall kann eine vollstandige Verdichtung
mit nahezu 100 % relativer Dichte erfolgen, oder es miissen weitere Triebkraf-
te, beispielsweise durch isostatischen Aussendruck, bereitgestellt werden, um
die stabilisierte Restporositat zu eliminieren [12, 21].

Triebkrdfte des Sinterprozesses

Nach Abbildung 2.1 b) kann man die Triebkrafte fir den gesamten Sinterpro-
zess wie folgt unterscheiden:

e Verringerung der Grenzflachenenergie y durch Ausbildung von niederener-
getischen Grenzflachen. In der Regel ist die Energie von freien Oberflachen
ysy hoher als die der Korngrenze ygg [12, 22, 23]. Aufgrund der Verdichtung
des Materials kommt es zu einer Minimierung der freien, inneren Energie
des Pulvers.

e Verringerung der Grenzflachen A des Systems durch die Verringerung klei-
ner Radien. Dies erfolgt iber die Verdichtung des Materials an den Sinter-
halsen und in Poren oder Uiber Partikel- und Kornwachstum.

Im einfachsten Fall kann dieser Zusammenhang mit der Young-Laplace-
Gleichung [12, 13, 24] am Zweiteilchenmodell erfasst werden (Abbildung 2.3).

Ap =2y - (1/7) (2.1)

Mit dieser Gleichung wird der Druckunterschied Ap zwischen einer gekrimm-
ten und einer ebenen Fldche, als Funktion der Grenzflachenenergie y und des
Krimmungsradius r beschrieben. Der Gleichung folgend kommt es durch den
Druckunterschied zwischen den konvexen Materialoberflachen (r > 0) und
den konkaven Sinterhdlsen (r < 0) zu einem gerichteten Materialtransport.
Auch die Triebkraft fir den Materialtransport aus der ebenen Korngrenze
(r =0) zu den gekrimmten Poren (r < 0) ist grundlegend mit dieser Glei-
chung zu erklaren (Abbildung 2.3).
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Abbildung 2.1: a) Schematischer Dichte und Temperaturverlauf eines isothermen Sinterpro-
zesses. Eingezeichnet sind das Zweiteilchenmodells nach Frenkel [17] und die idealisierten
Gefligegeometrie nach Coble [14] flr den jeweiligen Sinterabschnitt. b) Moglichkeiten zur
Reduzierung der freien Oberflachenenergie in einem Griinkorper durch Kornwachstum und
Verdichtung nach Kang [13].

Sinterkorper

10



2.1 Sintern und Kornwachstum

Materialtransportmechanismen wdhrend des Sinterprozesses

Die Diffusionspfade fiir den Materialtransport sind schematisch in
Abbildung 2.3 a) fiir das Anfangsstadium am Zweiteilchenmodell, sowie in
Abbildung 2.3 b) fir das mittlere Stadium und das Endstadium zwischen zwei
zylindrischen Poren, dargestellt. Grundsatzlich kénnen die Atome Ulber die
Gasphase (i = VK), entlang von duReren (Oberflache, i = Of) und inneren
(Korngrenzen, i = KG) Grenzflaichen oder Uber das Kristallgitter (i = V) dif-
fundieren. Je nach Atomsorte und Material ergeben sich verschiedene Diffusi-
onskoeffizienten D; nach Gleichung ( 2.2 ) entlang der Pfade i.
D; =Dy - e(_%) (2.2)

Durch die Unterschiede in den materialspezifischen Konstanten der Aktivie-
rungsenergie E; und dem Vorfaktor D, ;, haben diese Mechanismen verschie-
dene Diffusionsgeschwindigkeiten bei gleicher Temperatur fir eine diffundie-
rende Spezies (Abbildung 2.2). Abhdngig von diesen Parametern dndert sich
mit steigender Temperatur der dominierende Transportmechanismus, auf-
grund der hoheren Aktivierungsenergie der Volumendiffusion gegeniber einer
Grenzflachendiffusion. Bei der experimentellen Bestimmung der Diffusions-
konstanten ergibt sich in der Regel die Summe aller aktiven Diffusionsmecha-
nismen, beispielsweise in den Ubergangsbereichen zwischen zwei Diffusions-
pfaden oder durch die Diffusion unterschiedlicher Spezies. Dies macht eine
isolierte Bestimmung einzelner Koeffizienten sehr schwierig. In der Literatur
werden die Grenzflichendiffusionen nach Abbildung 2.2 im Allgemeinen
schneller als die Volumendiffusion eingeschéatzt [12, 25].

Neben der Temperatur, die nach Gleichung ( 2.2 ) bendtigt wird um die Atom-
bewegung zu ermdglichen, muss im Falle einer gerichteten Diffusion auch eine
Triebkraft fir die Richtung der Diffusion vorhanden sein. Diese Triebkraft wird
durch die Unterschiede in der Krimmung zwischen Partikeloberflache und
dem Sinterhals beziehungsweise einem Gradienten der Leerstellenkonzentra-
tion entlang der Korngrenze in Richtung des Sinterhalses bereitgestellt. Der
Sinterhals dient also als Leerstellenquelle und die Partikeloberflache sowie das
Zentrum der Kontaktflache als Leerstellensenke [14, 26].

11
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Dy < Dy < Do

Dif fusionskonstante

Abbildung 2.2: Schematische Vergleich der Diffusionskonstanten fiir Oberflachen-, Korn-
grenzen- und Volumendiffusion und deren Aktivierungsenergien entsprechend einer Ein-
ordnung nach Rahaman [12] und Chiang et al. [25].

In der Fachliteratur [2, 12, 13, 25] werden die beschriebenen Diffusionswege
im Falle des Festphasensinterns in Mechanismen eingeteilt, welche nicht zur
Verdichtung beitragen (1, 2, 3) und solche, die zu einer Verdichtung (4, 5) fuh-
ren. Die Diffusion von der Oberflaiche zum Sinterhals tritt hauptsachlich im
Anfangsstadium auf, um die groRen Unterschiede in der Krimmung auszuglei-
chen. Durch die von der Partikeloberflache ausgehenden Diffusionsprozesse
kommt es allerdings nicht zu einer Annaherung der Partikelzentren und somit
auch nicht zu einer Verdichtung. Diese Effekte sind primér fiir die Anderung
der Morphologie des Systems verantwortlich, wodurch aber auch die Trieb-
kraft zur Verdichtung verringert wird. Die fiir die Verdichtung verantwortlichen
Diffusionspfade gehen vom Zentrum der Kontaktflache aus und transportieren
Material zum Sinterhals. Durch den Materialfluss nahern sich die Partikelzen-
tren an und der Sinterkorper schrumpft. In der Betrachtung des mittleren und
des Endstadiums treten nur die zur Verdichtung beitragenden Diffusionspfade
der Korngrenzen- und Volumendiffusion auf.

12
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=== Mechanismen mit Verdichtung

4. Korngrenzendiffusion

e

93 5. Volumendiffusion aus Korngrenze

==== Mechanismen ohne Verdichtung
1. Verdampfung-Kondensation

2. Oberflachendiffusion

3. Volumendiffusion v. Oberflache
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Abbildung 2.3: a) Materialtransport Giber die wirksamen Diffusionsmechanismen im Sinter-
prozess am Zweiteilchenmodell. b) Diffusionsbeitrdge zur Verdichtung im mittleren Sinter-
stadium zwischen zwei zylindrischen Porenkanalen.

2.1.2 Einflussparameter auf den Sinterprozess

Die Komplexitat des realen Sinterprozesses wird in diesem Kapitel anhand
einer Zusammenfassung seiner wichtigsten Parameter und deren qualitativen
Einfluss aufgezeigt. In Tabelle 2.1 sind die flr diese Arbeit wichtigen Prozess-
und Materialparameter aufgefiihrt. AnschlieRend wird ein Uberblick anhand
ausgewahlter Untersuchungen gegeben. Dabei werden nur oxidische, einpha-
sige Materialien betrachtet, die einem Festphasensintern unterliegen und bei
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2 Grundlagen und Stand der Technik

denen eine moglichst isolierte Betrachtung der jeweiligen Parameter realisiert
werden konnte.

Die Reduzierung der Grenzflache als Triebkraft korreliert direkt mit der freien
Oberflache des Pulvers und dem Volumenanteil an Korngrenzen. Damit ergibt
sich eine direkte Abhangigkeit der Triebkraft von der Partikel- und KorngroRe
des Griinkorpers und der Mikrostruktur. Wenn man diese Parameter isoliert
betrachtet, flihren kleinere KorngréRen, aufgrund der gréReren spezifischen
Oberflache, zu einem verbesserten Verdichtungsverhalten und héheren End-
dichten.

Ubersicht wichtiger Prozess- und Materialparameter

KorngroRe G,
KorngréRenverteilung o
Griindichte p,

Prozessparameter
Temperatur T
Heizrate T
Atmosphare atm
Materialparameter Dotierung [D]

Tabelle 2.1: Ubersicht ausgewéhlter Prozess- und Materialparameter des Sinterprozess. Die
Auswahl ist auf die Parameter eingeschrankt, denen im Rahmen dieser Arbeit ein Einfluss
zugeschrieben wird.

Dieser Zusammenhang wurde ausfiihrlich von Coble und Gupta an Al,03 [18],
Zn0 [27] und MgO [28] in isothermen Abbruchversuchen bei verschiedenen
Temperaturen untersucht. Aus der Korrelation zwischen der Dichteentwicklung
und der KorngroRe wurde ein analytisches Sintermodell entwickelt, welches
ausfihrlich in Kapitel 2.1.4 beschrieben wird. Auch in Heizratenexperimenten
konnte ein starker Effekt der KorngrofRe auf die Verdichtungskinetik festge-
stellt werden. Isolierte Betrachtungen wurden von Zhou und Rahaman an CeO,
[29], mit AusgangskorngroRen zwischen 10 nm bis 1 um, sowie von Young und
Cutler an Al,O; [30], mit KorngrofRen von 1-2 um und 5-8 um, vorgelegt. Beide
Untersuchungen zeigen hohere Verdichtungsgeschwindigkeiten bei kleineren
KorngréRen.
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2.1 Sintern und Kornwachstum

Vereinfacht ldsst sich dies als antiproportionalem Zusammenhang zwischen
der Verdichtungsgeschwindigkeit dp/dt und der KorngréRe G darstellen [12-
14, 31].

o 1 23)
dt G

Der Exponent n ist dabei abhdngig von dem dominierenden Mechanismus fiir
den Materialtransport.

Nicht nur die mittleren KorngroRe, sondern auch die Verteilungsbreite, bei-
spielsweise resultierend aus der Pulveraufbereitung, hat einen nicht zu ver-
nachladssigenden Einfluss auf den Sinterprozess. Eine breitere KorngroRenver-
teilung erhoht zu Beginn des Prozesses die Verdichtungsgeschwindigkeit,
durch den Anstieg der Griindichte und eine Haufung der Partikelkontakte [12].
Aufgrund des im Laufe des mittleren und Endstadium einsetzenden Korn-
wachstums passen sich die verschiedenen Verteilungsbreiten einander an und
die Enddichte ist davon unbeeinflusst. Dies konnte experimentell von Yeh und
Sacks an Al,0; [32] nachgewiesen werden. O’Hara und Cutler [33] ermittelten
an Mischungen von zwei Al,O5-Pulvern mit etwa einer GroRenordnung Unter-
schied in der PartikelgréRen, dass schon ab einem Anteil von 50 % kleiner Par-
tikel die Verdichtungsrate nur noch von der feinkérnigen Fraktion dominiert
wird. Theoretische Analysen der Verdichtung von Coble [34] und Yan et al. [35]
unterstiitzen diese Ergebnisse und stellen den Einfluss der PartikelgroRenver-
teilung im Anfangsstadium in den Vordergrund. Aus Monte Carlo Simulationen
von kugelférmigen Partikeln mit variierender Verteilungsbreite leiten Bjork et
al. [36] dahingegen eine Verschlechterung der Sinterfahigkeit ab. Hier zeigt
sich, dass die Enddichte und die Verdichtungsrate mit steigender Anzahl klei-
ner Partikel im System abnehmen, da Materialtransportmechanismen die nicht
zur Verdichtung beitragen dominant werden. Neben dem Einfluss der Partikel-
groRenverteilung auf die Griindichte, besteht auch ein komplexer Zusammen-
hang der Sinterfahigkeit eines Griinkorpers mit dessen herstellungsbedingter
Packungsdichte, der Partikelmorphologie sowie der Porenverteilung und —
morphologie wahrend des Sinterprozesses [12, 15]. So beobachtet Woolfrey in
Heizratenexperimenten an UO, [37] einen Anstieg der Verdichtungsrate mit
steigender Griindichte.
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In den isothermen Sinterversuchen von Coble an Al,0; [18] zeigen sich stei-
gende Enddichten mit zunehmender Grinkoérperdichte. In beiden Fallen wur-
den KorngréRe und Sinterparameter konstant gehalten, wodurch eine isolierte
Betrachtung der Griinkdrperdichte als Parameter erfolgt.

Da die Diffusion nach Gleichung ( 2.2 ) ein temperaturgetriebener Prozess ist,
flhrt eine steigende Temperatur zu einer schnelleren Verdichtung und héhe-
ren Enddichte. Aus den grundlegenden Untersuchungen zu isothermen [14, 27,
28, 38-42] und nicht-isothermen [30, 43, 44] Sinterversuchen wurden eine
Vielzahl von analytischen Sintermodellen entwickelt, von denen einige in den
folgenden Kapiteln betrachtet werden. Dabei ist allerdings nicht nur die abso-
lute, isotherme Sintertemperatur relevant. Das gesamte Temperaturprofil
muss betrachtet werden, speziell die Aufheizrate.

Auch die Sinteratmosphare hat auf viele Materialien einen wichtigen Einfluss.
Eine Anderung des Sauerstoffpartialdruckes, kann bei oxidischen Keramiken
den Sinterverlauf durch eine Anderung der Defektchemie, der Anderung von
Oxidationsstufen und der Gasloslichkeit beeinflussen [7]. Der Einfluss des Sau-
erstoffpartialdruckes auf die Enddichte und eine Verbindung mit der Leerstel-
lenkonzentration wurde von Yan an Fe;0, [45] ermittelt. In Abhadngigkeit von
der Atmosphare wird der Diffusionsprozess und damit der Materialtransport
fir die Verdichtung durch die sich einstellende Defektkonzentration erhoht
oder eingeschrankt. Neben der Defektchemie andert sich, in Abhangigkeit vom
verwendeten Gasgemisch auch die relative Oberflachenenergie zwischen der
Sinteratmosphare und dem Material. Dies kann sich sowohl positiv als auch
negativ auf die Triebkraft des Sinterprozess auswirken. Choi und Kang sowie
Lee et al. [6, 46] konnten zeigen, dass eine Anderung der Grenzflichenenergie
in BaTiO; mit dem Sauerstoffpartialdruck korreliert und in Abhangigkeit von
der Atmosphare die Verdichtung und das Kornwachstum beeinflusst werden.
Ergebnisse zu dem Einfluss von unterschiedlichen Gasatmospharen auf die
Enddichte in isothermen Sinterexperimenten an Al,O; liegen von Coble [19]
und Peak et al. [47] vor.
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Da hier nur der einphasige Prozess des Festphasensinterns betrachtet wird,
spielt neben der Sinterfahigkeit des eingesetzten Pulvers, die Dotierung oder
Substitution durch Fremdatome eine wichtige Rolle. Dabei werden eine oder
mehrere Atomsorten des Materials in kleinen Mengen durch Fremdatome
anderer Ladung, GroRe oder chemischen Potentials ersetzt. Dadurch Iasst sich,
abhangig von der Dotierung, beispielsweise die Defektchemie und die Gitter-
verzerrung andern, was die Sinterfahigkeit sowohl in positiver wie auch negati-
ver Weise beeinflussen kann. So kommt es beispielsweise in SrTiOs, bei iso-
thermer Sinterung, durch eine Dotierung mit Niob zu einer Verringerung [48]
und durch eine Magnesiumdotierung zu einer Erhéhung der Enddichte [49]. An
Blei-Zirkonat-Titanat wurde von Hammer und Hoffmann [4] ein Sintermodell
unter Einbezug der Leerstellenkonzentration an den Korngrenzen entwickelt,
um die Veranderung der Verdichtungskinetik durch die Dotierung mit Lanthan
zu erklaren. In allen Fallen hat die Dotierung allerdings auch einen grof3en Ein-
fluss auf die KorngroRenentwicklung, sodass keine klare Zuordnung zu der
Defektchemie des Systems erfolgen kann.

Weitere Effekte einer Dotierung auf den Sinterprozess sind Segregationen an
der Korngrenze, Anderungen der Grenzflichenenergien, Beeinflussungen der
Diffusionskoeffizienten, sowie die bereits erwdhnte Anderung des Kornwachs-
tums. Die Beeinflussung der Mikrostrukturentwicklung ist fir Al,0; mit MgO
als Dotierung besonders ausfihrlich untersucht [18, 20, 50-53]. Dabei kommt
es durch die Dotierung zu einer Unterdriickung des Kornwachstums, sowie
héheren Verdichtungsraten und Enddichten. In SrTiO; hingegen wird mit stei-
gender Dotierung durch Eisen sowohl die Verdichtung, wie auch das Korn-
wachstum unterdrickt [54].

Auch eine geringe Abweichung von der Stochiometrie kann dhnliche Auswir-
kungen auf die Gefligeentwicklung haben wie es bei einer Dotierung der Fall
ist. Biurer et al. [9] und Amaral et al. [55] konnten bei SrTiO; eine Anderung
des Kornwachstums und der Verdichtung, abhingig von dem Sr/Ti-Verhaltnis
nachweisen. Diese Beobachtung konnte direkt mit dem Einfluss der Konzentra-
tion von Strontiumleerstellen verknilipft werden. In beiden Fallen kommt es zu
einer Verringerung der Verdichtungsrate und der Enddichte flir Zusammenset-
zungen mit geringem Uberschuss an Titan.
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In allen Fallen ist es schwer die einzelnen Parameter des Sinterprozesses iso-
liert voneinander zu betrachten, da diese sowohl die Verdichtung, wie auch
das Kornwachstum verandern, welche sich wiederum gegenseitig stark beein-
flussen. Wahrend Verdichtung und Kornwachstum nahezu immer parallel ab-
laufen, kann das Kornwachstum bei dichten Proben isoliert untersucht werden.
Dies ist Gegenstand des nachfolgenden Kapitels.

2.1.3 Kornwachstum und Gefiigeentwicklung
wahrend des Sinterprozesses

Allgemeines zu Kornwachstum

Unter Kornwachstum versteht man das Wachstum von Kdrnern und das Parti-
kelwachstum im pordsen Korper durch die bereits vorgestellten Diffusionsme-
chanismen. Triebkraft des Prozesses ist das Bestreben eines polykristallinen
Korpers, seine innere Energie durch den Abbau von Grenzflachen zu minimie-
ren. Nach Gleichung ( 2.1 ) haben die kleinsten Kérner des Systems, durch ihre
héhere Krliimmung r, die hochste Triebkraft. Dadurch sind die groRen Koérner
auf Kosten der kleinen Kdrner bestrebt zu wachsen.

Dieser Prozess wurde von Burke und Turnbull [56] zu einem Kornwachstums-
modell fur einen polykristallinen, dichten Kérper, entwickelt. Dabei wird die
Verringerung der Kriimmung der Korngrenze als Triebkraft fir den Wachs-
tumsprozess angenommen.

GM—G'=k-t (2.4)

Diese Gleichung beschreibt das zeitliche Wachstum der KorngroRRe G, ausge-
hend von der AnfangskorngroRe G,. Als Parameter beinhaltet die Gleichung
den Wachstumsexponent m, welcher im urspriinglichen Modell zu zwei ge-
setzt wurde, sowie den Wachstumskoeffizient k = 2 - a - ygy - M. Der Wachs-
tumskoeffizient beinhaltet hauptsachlich die Grenzflachenenergie yg, und die
Mobilitdat M der Grenzflache, die proportional zur Diffusion ist. Das hier be-
schriebene Kornwachstumsverhalten ldsst sich nur fir nahezu dichte Korper
anwenden. Der spezielle Fall der Vergroberung des Gefliges in porésen Mate-
rialien wird im Folgenden behandelt.
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Abhangig von Material, Geflige sowie den Sinterbedingungen kann der Expo-
nent m auch Werte zwischen zwei und vier annehmen, wie experimentell Un-
tersuchungen zeigen [18, 27, 28, 57]. Abweichungen vom parabolischen
Wachstumsgesetz konnen durch der Triebkraft entgegenwirkenden Krafte
auftreten. Beispiele dafiir sind Segregationen von Fremdatomen an den Korn-
grenzen oder eine erhdhte Porositat [12, 13]. Fir porose Sinterkdrper zeigt in
der Regel das Wachstumsgesetz mit einem Exponenten von m = 3 die beste
Ubereinstimmung mit den Messdaten (Tabelle 2.2).

In Abbildung 2.4 ist ein typisches Verhalten des Kornwachstums wahrend des
Verdichtungsprozesses nach Yan [7] fur TiO, abgebildet. Es wird deutlich, dass
schon im Verdichtungsstadium erhebliches Kornwachstum auftreten kann.
Zudem kommt es, sobald sich die Verdichtungsgeschwindigkeit verringert zu
einer starken Beschleunigung des Kornwachstums.
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Abbildung 2.4: Darstellung der Gefligeentwicklung (rel. Dichte und KorngréRe) von TiO2,
Uiber der Temperatur eines nicht-isothermen Sinterprozesses nach Yan [7].
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Neben der Wachstumsgeschwindigkeit lasst sich das Kornwachstumsverhalten
auch sehr gut iber den Wachstumsexponent charakterisieren. Die Abweichung
von der urspriinglichen Gleichung mit m = 2 in einer dichten Mikrostruktur,
wird besonders deutlich bei Kornwachstumsexponenten wahrend des Sinterns
(Tabelle 2.2).

Messmethodik und Material fir
Exponent Quelle
Kornwachstumsmessung
Temperaturabhangige Messun
P . 818 & m=2,5—45 | Kothari [58]
an dichtem W
Messung aus isothermen Sinterversuchen
an porgsem :
A|203 m = 2,6 - 3,2 Coble [18]
ZnO m=3—4 Gupta [27]
MgO m=2 Gupta [28]
Fe30O, m=2-3 Yan [45]

Tabelle 2.2: Kornwachstumsexponenten an pordsen und dichten oxidischen Materialien

Zusammenhang zwischen Kornwachstum und Dichte

Das Kornwachstum zeigt eine starke Korrelation mit der Dichte des Materials.
Diesen Zusammenhang hat German [59] als Ubersicht zur mikrostrukturellen
Entwicklung zusammengefasst. Dabei wird zum einen ein linearer Zusammen-
hang vorgeschlagen, der vor allem im Schrumpfungsstadium des Sinterns gilt
und sich beispielsweise aus Abbildung 2.4 ableiten I&sst.

G=C, p+Gpo (2.5)

Sowohl die Steigung C; der linearen Gleichung, wie auch die extrapolierte
,StartkorngrofRe szo” bei verschwindender Dichte, lassen sich nur experimen-
tell bestimmen und nicht analytisch erfassen. Dieser lineare Zusammenhang ist
also empirischer Natur, wurde aber an einer Vielzahl an Systemen fiir nicht-
isothermes und isothermes Sintern in verschiedenen Temperaturbereichen
nachgewiesen. So zeigte Samant [60] dies fir Silberpulver, Gupta [61] findet
sehr dhnliche Zusammenhéange fiir Sinterexperimente an Cu, ZnO, BeO und
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Al,Os3. Auch in neueren Untersuchungen von Kim [62] sowie Mazaheri et al.
[63] an nanokristallinem, heiRgepresstem TiO, lasst sich ein linearer Zusam-
menhang zwischen Dichte und KorngroRe ermitteln. Die lineare Gleichung
verliert aber ihre Giiltigkeit, sobald die Dichte des Grlinkérpers Werte zwi-
schen 85-90 % relativer Dichte erreicht (Abbildung 2.4).

Eine genauere Gleichung zur Beschreibung des Zusammenhangs von Dichte
und KorngroRe liefert eine inverse Wurzelfunktion [59] mit der Ausgangskorn-
grofe G, und einer Konstanten Cy,~0,6.

C
G =G, -pTVQ (2.6)

Auch Gleichung ( 2.6 ) basiert auf experimentellen Ergebnissen und deckt im
Gegensatz zu Gleichung (2.5) den Bereich bis zur vollstdndigen Verdichtung
ab (entspricht Bereich 111 in Abbildung 2.4). Auch fiir diese Gleichung gibt es
eine Vielzahl an experimentellen Daten, beispielsweise fiir kommerzielles Y,0;
und Al,03 [64]; auch die Daten von Gupta [61] zeigen vergleichbare Verldufe ab
85 % relativer Dichte.

Einfliisse auf das Kornwachstum

Neben der Porositdt zeigen auch die Dotierung und die Sinteratmosphare ei-
nen Einfluss auf das Kornwachstumsverhalten. Da es sich sowohl beim eigent-
lichen Sinterprozess wie auch beim Kornwachstum um einen diffusionsgetrie-
benen Materialtransport handelt, sind die Einflisse vergleichbar mit denen auf
das Sinterverhalten.

Beispielsweise berichtet Coble [18] Uber den Einfluss einer MgO-Dotierung zur
Unterdrickung von abnormalem Kornwachstum und damit auch zur besseren
Verdichtung. Neben MgO gilt auch CaO in geringen Mengen als Dotierung zur
Kontrolle der Mikrostruktur von Al,O; [20, 47, 51, 53]. Eine Vielzahl an Unter-
suchungen [9, 48, 49, 54, 65-67] zeigen den Einfluss von Dotierungen und der
Stochiometrie auf die Mikrostruktur von SrTiO;, und berichten von defektche-
misch induzierten Effekten auf die Gefiigeentwicklung. Yan gibt in einem Uber-
sichtartikel den Einfluss von Dotierungen und der Atmosphare auf die Mikro-
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2 Grundlagen und Stand der Technik

strukturentwicklung von Elektrokeramiken [7] wieder. Dabei werden Dotierun-
gen zusammengefasst, die auf das Kornwachstum in BaTiO; hemmend wirken,
was durch die Gitterverzerrung durch die Dotierungsatome erklart wird. Der
Einfluss der Atmosphare kann bei Oxidkeramiken auf den Einfluss des Sauer-
stoffpartialdruckes und dessen Zusammenhang mit der Defektchemie zurlick-
gefliihrt werden. Gupta und Coble [27] korrelieren den Materialtransport in
Zn0O mit dem Partialdruck, auch Yan [45] findet einen direkten Zusammenhang
der Korngrenzmobilitdt mit den Sauerstoffpartialdruck in Fe;0,4. Laut Chung et
al. [65] korreliert die Kornmorphologie und die Korngrenzstruktur mit der De-
fektchemie des Materials, beeinflusst durch Dotierung und den Sauerstoffpar-
tialdruck. Dieser Zusammenhang konnte in Studien von Rheinheimer [68] be-
statigt werden. In beiden Fallen wird zudem das Kornwachstum in reduzieren-
der Atmosphare beschleunigt.

2.1.4 Analytische Erfassung des Verdichtungsprozesses

Erste Ansatze zur Erfassung einer Gefligednderung wurden von Herring [31] als
Skalierungsgesetze formuliert. Dabei werden geometrisch gleiche Strukturen,
zum Beispiel Kugelpackungen, betrachtet, die sich um einen Skalierungsfaktor
Ainihren AbmalRien A; (Lénge, Radius, Flache usw.) unterscheiden.

_ Abmaf A,
"~ AbmaR A,

Das Skalierungsgesetz beschreibt dabei die Zeit At die bendtigt wird, um die

mit A <A, (2.7)

Geometriedanderung in Abhangigkeit des jeweiligen AbmaRes durchzufihren.
Atz = /’{Tl ' Atl ( 2.8 )

Herring leitet folgende Exponenten zur Identifikation des jeweils dominieren-
den Materialtransportes ab:

e n =1 flr den Fall des viskosen FlieRens

e n = 2 fir den Fall der Verdampfung und Kondensation

e n = 3 fiir den Fall einer Volumendiffusion

e n = 4 fir den Fall der Diffusion entlang von Grenzflachen
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2.1 Sintern und Kornwachstum

Die Herleitung erfolgt nach Gleichung ( 2.1 ) unter der Voraussetzung, dass nur
die Krimmung, aufgrund des Unterschiedes in den Abmalien, als Triebkraft
vorhanden ist. Es werden keine material- und prozessspezifischen Einfllsse,
wie eine Temperaturdnderung, die Diffusion oder eine Anderung der Grenzfla-
chenenergie bericksichtigt. In den nachfolgend beschriebenen, geometrisch
abgeleiteten Sintermodell, wurde versucht moglichst viele dieser Parameter
einzubeziehen. So lassen sich aus den idealisierten Geometrien fiir die Mikro-
struktur wahrend des Sinterprozesses, analytische Gleichungen fur die einzel-
nen Sinterstadien ableiten. Grundlegende Arbeiten fiir das Anfangsstadium
wurden unter anderem von Frenkel [17], Kuczynski [69], Kingery und Berg
[26], Coble [70] und Johnson [40] gelegt und basieren groRtenteils auf dem
Zweiteilchenmodell. Hier soll allerdings nur auf das mittlere Sinterstadium und
die zur Verdichtung beitragenden Transportmechanismen der Volumen- und
Korngrenzdiffusion eingegangen werden.

Das von Coble entwickelte Modell fiir das mittlere Sinterstadium stellt bis heu-
te die am hdaufigsten verwendeten Gleichungen zur Analyse des Schrump-
fungsverhalten von Sinterkorper bereit [14]. Die Herleitung erfolgt anhand
eines idealisierten Gefliges aus Kérnern in Form eines Tetrakaidekaeders, mit
zylindrischen Porenkanalen entlang der Kanten (Abbildung 2.5).

Die Porositdt P und damit die Dichte p des idealisierten Gefiiges, ergibt sich
aus dem Volumenverhaltnis der beiden Geometrien.
1
P=(1—0p) Vp §'(36'TT'1P'7”13) Lo6 2
= — = — = =~ ) T —
P Vi 8-2- lf, lzz>

Die Kantenlange des Korpers entspricht dabei der Lange einer zylindrischen

(2.9)

Pore lp, mit dem Durchmesser 1. Aus diesen AbmaRen lasst sich das Kornvo-
lumen Vi und Porenvolumen V, entlang der 36 Kanten berechnen. Weil die
Poren an einer Tripellinie zwischen drei Kérnern liegen, werden die Poren nur
jeweils zu einem Drittel beriicksichtigt.
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2 Grundlagen und Stand der Technik

Porendurchmesser rp

Abbildung 2.5: Geometrische, idealisierte Darstellung eines Korns und der zylindrischen
Poren, sowie der Diffusionspfade, die im mittleren Stadium zur Verdichtung beitragen nach
Coble [14].

Eine Anderung der Dichte wird als Volumenédnderung der Poren angenommen.
Dabei wird der Materialtransport durch den Konzentrationsunterschied AC
zwischen der ebenen Mitte der Polyederflachen (Leerstellensenke Cy) und der
gekrimmten Oberflache der zylindrischen Poren (Leerstellenquelle Cpgre)
bestimmt [69].

SEMUMUHEY (210)

AC = Cpore = Cp = kg -T ;
Die Herleitung von Gleichung (2.10) erfolgt nach der Kelvin-Thomson-
Gleichung fiir den Dampfdruck Gber gekriimmten Oberflachen [12, 71] mit der
Oberflachenenergie zwischen dem Feststoff und dem Umgebungsgas ysy,
sowie der Gitterkonstante des Materials a,.
Der zeitlichen Volumendnderung der Poren wird der normierte Materialfluss
des Polyeders Jp,iyeqer gleichgesetzt, wobei fir die komplette Herleitung des
Materialflusses auf die Originalliteratur verwiesen wird [12-14]

dvp

szp"lyeder =112 7" Dy reer. " AC - 1p (2.11)
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2.1 Sintern und Kornwachstum

Die zeitliche Anderung des Porenvolumens Vp ergibt sich demnach aus der
Porengeometrie, der Diffusionskonstanten der Leerstellen Dy ;... und dem
Unterschied in der Leerstellenkonzentration zwischen Pore und Korngrenze
AC.

Ersetzt man in der Gleichung fiir den Materialfluss das Porenvolumen Vp durch
Gleichung (2.9 ) und die Differenz der Leerstellenkonzentration AC durch Glei-
chung (2.10), lasst sich Gleichung ( 2.11 ) wie folgt integrieren.

tEnde

(2.12)

36, TEnae=0 1127 Dy reer.” Co * Vsv * Qg
3 l”] - kg T

Tp B t
Die Integrationsgrenzen sind dabei die Radien der zylindrischen Poren zu Be-
ginn und Ende des Schwindungsstadiums, und die dazugehorigen Zeiten. Dies
entspricht dem mittleren Sinterstadium in dem das schlauchférmige Netzwerk
offener Poren auftritt, beziehungsweise dem Endstadium, in dem die Poren
abgeschlossen vorliegen, also die offene Porositat verschwindet.

Durch Umstellen der Gleichung und Einsetzen des Zusammenhanges der Leer-
stellendiffusion mit der Atomdiffusion Dy = Dy ¢y * Co [12, 14, 25], I8sst sich

die zeitliche Abhdngigkeit des Porenradius berechnen:

2_112'Dv'ysv'a8 (t
T2 kTl Ende

Durch die Erweiterung mit der Kantenldange des Polyeders wird die Gleichung

—t) (2.13)

mit der relativen Dichte verkniipft (Gleichung (2.9)). Die Kantenldange kann
auBerdem nach Coble [38] durch die gemessene, mittlere KorngréRe ermittelt
werden lp £ 0,0463 - G55 Daraus folgt die Gleichung fir die Dichtezunahme
in einem Zeitraum At
_ 1,06 - 1? _ 1,06-112-m- Dy -y - a3
A=) = = " T 70,0463 - Goy

Die zeitliche Ableitung dieser Gleichung ergibt die endgiiltige, analytische Glei-

At (2.14)

chung zur Bestimmung der Verdichtungsrate beziehungsweise eine Gleichung
zur Ermittlung von Diffusionskonstanten aus Sinterversuchen [38].
dp 720Dy ysy - ag
dt kg T Gl

(2.15)
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Die Herleitung der analytischen Gleichung flr Sinterprozesse, die durch Korn-
grenzdiffusion dominiert werden, erfolgt analog zu dem bisherigen Ablauf. Der
Unterschied liegt in der verwendeten Gleichung fiir den Materialfluss, da fir
diesen nur die Dicke der Korngrenze & zur Verfligung steht:

A

dr Jpotyederkg =4 T " Dkg Leer. " Ok " AC " 7p (2.16)

Nach Durchfiihren der bereits dargestellten mathematischen Operationen
ergibt sich die Verdichtungsrate im Falle der Korngrenzdiffusion:

@~119'5KG'DKG'VSV"13
dt

1 (2.17)
1- ,0)5 kg T- GT?‘L@SS

Mit den Exponenten der KorngroRe als geometrisches Mal3 des Gefliges erge-
ben sich die bereits von Herring [31] vorhergesagten Werten von n = 3 fir
Volumendiffusion (Gleichung (2.15)) und n = 4 fir Grenzflaichendiffusion
(Gleichung ( 2.17)).

In erster Linie wurden diese Gleichungen ohne die Bericksichtigung von Korn-
wachstumseffekten (G # f(t)) abgeleitet, was die Integration stark verein-
facht. Da in den meisten Fallen das Kornwachstum bereits im Schrumpfungs-
stadium nicht mehr vernachlassigt werden kann, schlagt Coble [18] die Integra-
tion unter Einbeziehung eines kubischen Kornwachstumsgesetzes vor. Ein ku-
bisches Wachstumsgesetz (m = 3) beschreibt nach Tabelle 2.2 das
Kornwachstum in pordsen Strukturen des mittleren Sinterstadiums am besten.
Durch Einsetzen von Gleichung (2.4) mit m = 3 in die Gleichung fir Volu-
mendiffusion (Gleichung ( 2.15)) erhalt man:

dp 720Dy -ysy - aj
dt kg T-(k-t+Gd)

Eine Integration dieser Gleichung ergibt eine logarithmisch von der Zeit abhan-

(2.18)

gige Zunahme der Dichte, was sehr gut mit den experimentellen Beobachtun-
gen Ubereinstimmt [18, 27, 28].
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2.1 Sintern und Kornwachstum

Den theoretischen Uberlegungen von Coble folgend sind in der Zwischenzeit
eine Vielzahl von geometrisch abgeleiteten, analytischen [42, 44, 72] oder
numerischen [73-75] Losungen der Sinterproblematik entstanden. Neben der
getrennten Betrachtung der einzelnen Diffusionsmechanismen, schldagt John-
son eine einheitliche Betrachtung der Volumen- und Korngrenzdiffusion vor
[40, 41]. Diese Modellbetrachtung wurde von Hansen et al. [39] zu einem ein-
heitlichen Sintermodell fiir alle Sinterstadien ausgeweitet. Fir den Schwin-
dungsprozess im mittleren Sinterstadium wird der Materialfluss wie folgt aus-
gedriickt:

_%'(AV'DV + Akc " Dke) (2.19)
Als Grundlage dienen die in Abbildung 2.6 dargestellten Geometrien direkt am
Korn-Poren-Kontakt. Dabei ist H = f(1p) eine treibende Kraft aufgrund der
Krimmung. Der Durchmesser der Korngrenze x entspricht der Diffusionslange

] =

des Systems, unter der Voraussetzung einer konstanten Geometrie. Die Para-
meter Ay, und Ak, stehen fiir die jeweiligen Flachen die fir den Volumen- oder
Korngrenzdiffusionsprozess bereit stehen.
In einem realen Geflige unterliegen diese GroRen einer statistischen Vertei-
lung. Somit werden die Parameter durch messbare, mittlere Effektivwerte
ersetzt.

X dV _ 8-ysy-ap

AL, vdt ~ kz-T

Die Effektivwerte J?,F,LV und Sy kénnen anhand einer quantitativen Gefu-

Sy
*(Dy T + bk * Dke) (2.20)
v

geanalyse nach [41] bestimmt werden.

Vorteile dieser Methode sind zum einen die Berlcksichtigung beider Material-
transportmechanismen und die Moglichkeit, Abweichungen von einer ideali-
sierten Mikrostruktur zu bertcksichtigen, indem nur die fiir die Verdichtung
»aktiven” Bereiche analysiert werden.
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2 Grundlagen und Stand der Technik

Abbildung 2.6: Schematische Darstellung der relevanten Gefligeparamter des kombinieten
Sintermodells fir alle drei Stadien nach Johnson [41]. Betrachtet werden nur Porenradien
die fur den Sinterprozess aktiv sind.

2.1.5 Aktivierungsenergie des Sinterprozesses

Bei den beschriebenen Teilprozessen des Sinterns handelt es sich um diffusi-
onsgetriebene Prozesse. Entsprechend Gleichung (2.2 ) haben all diese Abldu-
fe eine Aktivierungsenergie E;, die zur Charakterisierung des Prozesses heran-
gezogen werden kann. Neben der direkten Messung der Diffusionskonstanten
liber Tracerexperimente und simulative Methoden haben sich Methoden be-
wahrt, die die Aktivierungsenergien direkt aus Sinterversuchen ableiten.

Bestimmung der Aktivierungsenergie aus Sinterversuchen

Grundlage der Auswertung ist in der Regel eine der hier vorgestellten, analy-
tisch abgeleiteten Gleichungen fur die Verdichtung. Es wird zwischen isother-
men und nicht-isothermen Methoden unterschieden. Bei der isothermen Me-
thode erhdlt man die Aktivierungsenergie direkt durch eine Arrheniusauftra-
gung des genutzten Sintermodells (zum Beispiel Gleichung (2.15) oder Glei-
chung (2.20)) bei verschiedenen Temperaturen. Voraussetzung dafiir ist die
Gleichheit des Gefliges bei den ausgewahlten Sintertemperaturen. Dies wird in
der Regel durch die Auswahl von Messpunkten bei gleicher Dichte realisiert,
unter der Annahme, dass die Mikrostruktur bei gleicher Dichte selbstdhnlich
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2.1 Sintern und Kornwachstum

ist. Falls kein Kornwachstum auftritt, erhalt man direkt die Aktivierungsenergie
der Diffusion, die zur Verdichtung fiihrt.

Die nicht-isotherme Methode (Constant-Heating-Rate, CHR) wurde erstmals
von Young und Cutler [30] an Al,O3 entwickelt. Die Anwendbarkeit konnte in
weiteren Untersuchungen an Al,0;-ZrO,-Mischkeramiken [76, 77] oder SrTiO;
[55] gezeigt werden.

Fir die Analyse kommen analytische Sintermodelle zum Einsatz und die kon-
stante Temperatur wird durch eine zeitabhdngige Temperatur mit der Heizrate
als Parameter ersetzt (T(t) =T-t=dT/dt- t).

()
dp _ ..e =" fp) (2.21)
dt T(t) G"
Bei Gleichung (2.21) handelt es sich um eine Verallgemeinerung von Glei-
chung ( 2.15) die um eine rein von der Dichte abhéngige Funktion f(p) erwei-
tert wurde. Durch Logarithmieren und Erweiterung mit T" ergibt sich

In <T - d—p) o kBEf == n-1n(6) + In(f(¢)) + In(C) (2.22)

dT

Mit der entwickelten Gleichung lasst sich die Aktivierungsenergie E; des Sin-
tervorganges aus der Arrheniusauftragung bestimmen. In dieser Darstellung
wird deutlich, dass die Aktivierungsenergie fiir den Sinterprozess nur zu ermit-
teln ist, wenn die KorngréRe konstant bleibt. Falls Kornwachstum auftritt, ent-
spricht die Aktivierungsenergie einer Summe aus Verdichtung und Kornwachs-
tum. Der Exponent n bietet zudem die Mdglichkeit den dominierenden Diffu-
sionsmechanismus zu identifizieren [30, 55], mit n = 2 fur Volumen- und
n = 3 fir Korngrenzdiffusion. Auch bei der nicht-isothermen Versuchsfiihrung
wird die Auswertung bei konstanter Dichte durchgefiihrt, sodass die
on f(p) nicht von der Zeit und der Temperatur abhéngt.

Eine weitere Moglichkeit die Aktivierungsenergie zu bestimmen, bietet der von
Su und Johnson [43] publizierte Ansatz der Master-Sintering-Curve (MSC) fur
isotherme wie nicht-isotherme Versuche. Die Anwendbarkeit konnte unter
anderem an Al,0; [43, 78, 79], TiO, [80] und BaTiO; [81] nachgewiesen wer-
den. Dabei bildet das von Hansen et al. entwickelte Sintermodell (Gleichung

29
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(2.20)) die Grundlage. Die Sintergleichung wird in dichteabhangige (CD(p))
und temperaturabhdngige beziehungsweise zeitabhdngige Anteile G)(t,T(t))
des Prozesses getrennt.

kg fp G(p)™
po 3P f(P)

Die Anwendung ist ausfiihrlich in den angegebenen Quellen und in Kapitel 3

t i
f %-e(_ki_'T)dt =0(t,T(t) = @(p) = dp (2.23)
0 Y.

.q3 .
sv " ap Do

beschrieben und erfordert eine iterative Anpassung der Aktivierungsenergie E;
zur Bestimmung der Werte von @(t,T(t)). Die Aktivierungsenergie ergibt sich
bei der geringste Abweichung zwischen den Messdaten und den berechneten
Kurven der Temperatur-Zeit-Funktion.

2.2 Modellsystem SrTiO3

Das Materialsystem SrTiO; dient in vielerlei Hinsicht als Modellwerkstoff. Dabei
reprasentiert SrTiO; zum einen die Materialklasse der Perowskite (BaTiOs, PZT,
KNN), aber auch die physikalischen Eigenschaften von Elektrokeramiken, las-
sen sich stellvertretend fiir viele andere Materialsysteme untersuchen. Dabei
werden seit langem die defektchemischen Eigenschaften und die Mikrostruk-
tur von SrTiO; analysiert. Arbeiten der Forschungsgruppe um Hardtl [82-86],
auf dem Gebiet der Defektchemie, der Arbeitsgruppe von Waser [87-93], im
Bereich der elektrischen Bulk- und Korngrenzeigenschaften, sowie Veroffentli-
chungen von De Souza et al. [1, 94-97] zur Untersuchung der Sauerstoffleitung,
zeigen die vielfaltigen Einsatzmoglichkeiten als Modellsystem. Weiterhin wur-
den Diffusionsvorgange, wie Kornwachstum [5, 10, 65, 66, 68, 98, 99] oder
Segregation [54, 100-102] in einer Vielzahl von Arbeiten stellvertretend fir
viele Perowskite untersucht. Praktische Anwendung findet SrTiO; vor allem als
Sauerstoffsensor, Varistor oder als Photoelektrode [1].

Atomare Struktur von SrTiO3

Strontiumtitanat kristallisiert unterhalb von 2040 °C in der Raumgruppe
Pm3m, was einer kubischen Elementarzelle mit Sr2* auf den Ecken und ei-
nem Ti**-lon im Zentrum der Elementarzelle entspricht. Die Sauerstoffionen
02~ besetzen die Seitenfliachen der Elementarzelle (siehe Abbildung 2.7 b). Im
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Vergleich zu einigen anderen Perowskiten zeigt SrTiO; erst bei sehr niedrigen
Temperaturen (T = —168 °C) eine tetragonale Verzerrung des Gitters [103],
was einen weiteren Vorteil fiir ein Modellsystem darstellt. Die Gitterkonstante
bei Raumtemperatur betragt a, = 3,905 A [104], die theoretische Dichte be-
tragt p = 5,13 g/cm®.

Eine Substitution durch Fremdatome kann sowohl auf dem A-Platz wie auch
auf dem B-Platz der Elementarzelle (Abbildung 2.7) durchgefuhrt werden. Wird
ein hoherwertiges Atom eingesetzt, spricht man von einer Donatordotierung,
beispielsweise Nb°* auf dem Ti**-Platz. Das Einsetzen von niederwertigeren
Atomen, z.B. Fe3* auf dem Ti**-Platz, wird als Akzeptordotierung bezeichnet.

a) [’ " 2040° ' ' b)
2000°C | - ‘
1830° 1
1830° 1830°
1800°C |- e ‘ ‘
()
o -
= 1640°
1600°C |-—-—- — ) .
LS13Ti 07
- 1SrTio; ]
QS 1440°
5 & ; )
1400°C | g 3 SrTiOs + Ti0, -
L L L _ . o2+ . _ .4t
20 20 60 80 100 ‘ A — Platz : Sr B —Platz : Ti
« Sr0 Mol [%] TiO,

[ 4- platzleerstelle : v, @ 0-Platz: 0%~

Abbildung 2.7: a) Phasendiagramm SrO-TiO, mit Stabilitdtsbereich fir die Ruddlesden-
Popper-Phase. b) Perowskitische ABOs-Elementarzelle mit A-Platzleerstelle fir SrTiOs.

Das Verhéltnis von Strontium zu Titan ist im Phasendiagramm (Abbildung 2.7
a) auf eine absolute Stéchiometrie von 1:1 festgelegt. Es existiert allerdings ein
Stabilitatsbereich von Sr/Ti = 0,997 — 1,003 in dem keine Fremdphasen
nachweisbar sind [9, 67, 105]. In den Bereichen kleiner 0,997 konnte Baurer et
al. [9] die Bildung von TiO, nachweisen und in Bereichen groRer 1,002 kommt
es zu der Bildung von SrO [105]. Das lberschissige Titan liegt hierbei oftmals
als isolierte Zweitphase vor und beeinflusst die Mikrostrukturbildung [9, 66,
67]. Uberschiissiges SrO tritt nicht als isolierte Fremdphase auf, sondern als
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Stapelfehler in der Struktur, welche als Ruddlesden-Popper-Phase bezeichnet
wird [106]. Die Phase zieht zwar nach Balachandran und Eror [105] keine An-
derung der Defektchemie nach sich, doch auch hier konnten Einflisse auf die
Mikrostruktur nachgewiesen werden [9, 98].

2.2.1 Aktivierungsenergie aus Diffusions-
und Tracerdaten in SrTiO3

Aufgrund seiner hervorragenden Eigenschaften als Sauerstoffleiter gibt es eine
Vielzahl an Untersuchungen zur oxidischen Diffusion und Leitfahigkeit an
SrTiOs. Paladino et al. [107] bestimmt durch 80-Tracer-Diffusion die Aktivie-
rungsenergie im Temperaturbereich 800°C < T <1500°C zu Epo =
0,67-1,27 eV an undotierten Einkristallen. Eine Variation des Sauerstoffparti-
aldruckes zeigt keinen Einfluss, allerdings wird ein Zusammenhang mit der
Versetzungsdichte des Materials vermutet. Diese Messwerte konnten mit der
gleichen Methode von Yamaji [108] bestatigt werden. Hier wird von Aktivie-
rungsenergien von Epo =0,99-1,06 eV fir Einkristalle und Epo =
0,69-2,69 eV fur polykristalline Proben im Temperaturbereich 1000°C < T <
1300 °C berichtet. Der Wertebereich ergibt sich aus der Erh6hung der Aktivie-
rungsenergie bei zunehmender Dotierung mit Gadolinium (Einkristall) und
Dysprosium (Polykristall). Eine weitere Moglichkeit die Aktivierungsenergie der
Sauerstoffdiffusion zu bestimmen, bieten Leitfahigkeitsmessungen bei hoher
Temperatur. Walters und Grace [109] ermitteln mit dieser Methode an Einkris-
tallen Epo = 1,5 eV bei 900°C < T < 1300 °C und Chan et al. [110] an Po-
lykristallen Werte zwischen Epo = 0,7 — 1,2 eV bei 800°C < T < 1000 °C.
Beide Ergebnisse zeigen keine Anderung durch die Variation des Sauerstoffpar-
tialdruckes, aber Chan et al. beschreiben eine Abhadngigkeit der Aktivierungs-
energie von der Stdchiometrie (Sr/Ti). Die Werte der Sauerstoffdiffusion
konnten in Simulationen von Akhtar et al. [111] mit E o = 0,75 eV bestatigt
werden.

Die Bestimmung der Kationendiffusion ist erst bei wesentlich hheren Tempe-
raturen moglich und erfolgt entweder durch Tracermethoden oder die Analyse
der Mikrostruktur, beispielsweise nach Gleichung (2.4) oder Gleichung
(2.21)-(2.22).
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2.2 Modellsystem SrTiO3

So messen Rhodes und Kingery [112] eine Aktivierungsenergie von Esr/ri =

6,1 eV fir die Diffusion entlang von Versetzungen von °°Sr- bzw. **Ti-
Traceratomen bei T = 1875 °C, sowohl fur einkristallines wie auch polykristal-
lines Material. Auch hier wird von einer starken Abhangigkeit der Diffusion von
der Versetzungsdichte berichtet. Eine umfassende Untersuchung der Diffusion
von Titan- (**Ti, °°Ti) und Strontium- (®6Sr) Traceratomen in
SrTiOs-Einkristallen fihrten Gomann et al. [113, 114] durch. Im Temperaturbe-
reich zwischen 1300°C < T < 1500°C betragt die Aktivierungsenergie
Epri = 3,33 eV fir die Titandiffusion und Esr = 3,86-4,03 eV fiir die Stronti-
umdiffusion. Mithilfe von Vergleichen verschiedener La-Dotierungen und ei-
ner theoretischen Abschatzung der Defektchemie kann die Diffusion der Ti-
Atome als Leerstellendiffusion Gber Strontiumleerstellen V¢, nachgewiesen
werden [113]. Diese Ergebnisse werden durch die Aktivierungsenergien fiir die
Sr-Diffusion Epsr = 2,52 eV und die Ti-Diffusion E ri = 11,59 eV aus den
Simulationen von Akhtar et al. [111] gestitzt. Die von Gomann et al. ermittel-
ten Werte flr die Titandiffusion, die nahe der simulierten und experimentellen
Aktivierungsenergie E s liegen, zeigen nicht die hohe Aktivierungsenergie
einer Titanselbstdiffusion Uber Titanleerstellen.

Die aus Sinterstudien von Amaral et al. [55] ermittelten Aktivierungsenergien,
fur Heizraten zwischen 2 °C/min und 20 °C/min, zeigen bei verschiedener St6-
chiometrie Sr/Ti = 0,997-1,002 Werte zwischen Esr = 5,60-6,99 eV. Auch
diese Werte weisen auf einen dominierenden Materialtransport liber Stronti-
umleerstellen und eine Abhangigkeit der Diffusion von der Stéchiometrie hin.
Die etwas hoheren Werte im Vergleich zur Tracerdiffusion, sind vermutlich auf
die Verwendung der theoretischen Sintergleichung, ohne Berlicksichtigung des
auftretenden Kornwachstums zuriickzufiihren. Im Gegensatz dazu konnte Bau-
rer [66] aus Kornwachstumsexperimenten an dichten SrTiOs-Proben mit Stoch-
iometrien zwischen Sr/Ti = 0,996-1,005 sehr hohe Werte der Aktivierungs-
energie von Epsr = 9-15 eV im Temperaturbereich 1200 °C < T < 1460 °C
ableiten. Diese Werte liegen eher im Bereich der theoretischen Aktivierungs-
energie einer Ti-Diffusion.
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2 Grundlagen und Stand der Technik

Im Falle einer Leerstellendiffusion besteht zwischen der Atomdiffusion D4 ei-
ner Spezies A und der Diffusion DV4 der Leerstellen V, folgender Zusammen-
hang [12, 25]

DA = @DVA (2.24)
[A4,]
In der Literatur lassen sich zur Leerstellendiffusion im System SrTiOz nur zwei
Werte finden. Meyer et al. [93, 115] bestimmt Uber die Verkniipfung eines
defektchemischen Berechnungsmodells mit 0-Tracermessungen die Leer-
stellendiffusion von Strontium zu

_35eVy [em?2
.= 10_36( kB'T) [—] (2.25)

D
v s

S

im Temperaturbereich 1050°C < T < 1300°C.

Aus der Messung des Wachstums einer Oxidationsschicht an der Korngrenzen
im Mischsystem (Sr, Ca)(Ti, Nb)O5 mittels Impedanzspektroskopie, ermitteln
Poignant und Juda [116] die Leerstellendiffusion von Strontium als:

=5. 10—56(_21;2—?;/) ﬁ]

D
v s

(2.26)

S

Dabei wurde die Temperatur zwischen 1030°C < T < 1169°C variiert.

2.2.2 Hochtemperaturdefektchemie
im ungestorten Korn

In diesem Kapitel sollen die Grundlagen fir die defektchemischen Berechnun-
gen im System SrTiO3 bei hohen Temperaturen diskutiert werden. Zur Darstel-
lung der jeweiligen Defektkonzentrationen wird die Kréger-Vink Notation [117]
verwendet. GrofRe Buchstaben stehen dabei fiir die jeweilige Atomsorte z.B. Sr
oder Leerstellen V. Tiefgestellte Indices geben die Gitterposition an, hochge-
stellte Indices die Ladung des Defektes. Die Schreibweise in eckigen Klammern
zeigt an, dass von der Konzentration der jeweiligen Defekte, meist in [1/cm3],
gesprochen wird.
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2.2 Modellsystem SrTiO3

Aus den jeweils ablaufenden Defektreaktionen

a-A+b-B=c-C+d-D (2.27)
werden defektchemischen Gleichungen mithilfe des Massewirkungsgesetzes
abgeleitet.

[C]C . [D]d _AHReakt
— — — —K(M =K, kgT 2.28
e = KD =Hove 5 (228)

Dabei stehen a,b,c,d fur die Anteile der Edukte (A4,B) und der Produkte
(C,D) an der Reaktion, K(T) ist die temperaturabhdngige Bildungskonstante
der Reaktion. Diese ldsst sich in einen temperaturunabhdngigen Anteil K, und
einen exponentiellen Anteil zerlegen. Der Exponentialterm enthalt dabei im
einfachsten Falle eine Aktivierungs- bzw. Bildungsenergie, im Falle einer Reak-
tion, die Reaktionsenthalpie AHgq:- Falls die Edukte (A4, B) im Vergleich zu
den Produkten (C, D) eine konstant grolRe Menge annehmen, wird deren Anteil
vernachlassigt.

Da in der vorliegenden Arbeit die Verknlipfung der Defektchemie mit dem
Sintervorgang behandelt wird, ist die Betrachtung von Hochtemperaturprozes-
sen (1100°C < T < 1500 °C) notwendig. Fur die Defektchemie in diesem
Temperaturbereich ergeben sich einige Vereinfachungen. So kénnen zum ei-
nen komplexe Defektverbindungen (z.B. V; — V4" — V) vernachlassigt wer-
den, da diese mit steigender Temperatur instabil werden [118]. Zudem kénnen
bei hohen Temperaturen die auftretenden Defekte [Vq,], [V4{'] und [V;] als
voll ionisiert angesehen werden, da die niederwertigeren lonisationsstufen
erst bei tieferen Temperaturen (< 600 °C) und extremen Sauerstoffpartialdri-
cken relevant werden [82]. Ebenso liegen Dotierungen in einwertiger, ionisier-
ter Form vor, beispielsweise Eisen als Akzeptor mit [Fer;] = [A’] oder Donato-
ren als [D’]. Dies konnte fiir eisendotiertes SrTiO; durch Untersuchungen mit-
tels TEM [54] und EPR [119] nachgewiesen werden. In einer sehr dicht mit
Atomen besetzten Elementarzelle wie dem kubischen Perowskit, sind Zwi-
schengitterdefekte nach Frenkel energetisch héchst unwahrscheinlich, da es
kaum unbesetzte Gitterllcken fiir die Atome gibt. Grundlage dieses Unterkapi-
tels bilden die Arbeiten von Moos und Hardtl [82, 84], in der die Gleichge-
wichtskonstanten zu den nachfolgenden Defektreaktionen bestimmt wurden.
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2 Grundlagen und Stand der Technik

Die grundlegenden Gleichungen zu der Defektchemie in ABOs-Systemen wer-
den zudem ausfiihrlich in den entsprechenden Fachliteratur behandelt [25,
118, 120].

Mit steigender Temperatur wird der Sauerstoff mobil genug, um seine Gitter-
platze zu verlassen. Daraus folgend, kann sich ein Gleichgewicht zwischen der
Sauerstoffkonzentration im Gitter des Materials und dem Sauerstoffpartial-
druck der umgebenden Atmosphare einstellen.

1
05 = V5 +2e' +50, (2.29)

Bei den betrachteten Temperaturen >600 °C liegen die entstehenden Sauer-
stoffleerstellen zweifach ionisiert vor und es entstehen zwei freie Elektronen.
Die resultierende Massenwirkungsgleichung (MWG) ergibt sich zu

_AHRed
W51 n2 - [Po, = Kopea e o) (2:30)

Der exponentielle Anteil beinhaltet in diesem Falle die Reduktionsenthalpie
AHpg,4 und einen konstanten Vorfaktor K geg.

Die Bildung eines Elektronen-Loch-Paares kann Uber das Generations-
Rekombinations-Gleichgewicht beschrieben werden. Das Elektron (e') verlasst
seinen Platz im Valenzband und geht in das Leitungsband Uber, dabei hinter-
lasst das Elektron ein Defektelektron oder Loch (h').

nil=e' +h (2.31)
Damit Iasst sich die zugehorige MWG wie folgt beschreiben

(_Eg(T)> (_Eg(T=0K)—Bg-T)
nep=Ky(T) e\ 7/ = Ny(T) - Ny(T) e et

Der Vorfaktor K ;(T) ist temperaturabhangig und beschreibt die effektive
Zustandsdichte im Valenz-(Ny,) bzw. Leitungsband (N;) [82]. Fur die ,Aktivie-
rungsenergie” dieser Reaktion, die der Bandliicke Eg(T) zwischen Valenz- und

(2.32)

Leitungsband entspricht, |dsst sich eine lineare Abhangigkeit von der Tempera-
tur mit der Steigung 3, finden.

Die dritte und letzte Reaktionsgleichung beschreibt den Zusammenhang der
Bildung von Leerstellen im Kationen- und Anionengitter. Die Bildungsreaktion
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2.2 Modellsystem SrTiO3

kann im Allgemeinen nach Frenkel und Schottky erfolgen. Wie bereits erklart,
wird die Bildung von Frenkel-Defekten im Perowskitsystem nicht favorisiert,
was durch Simulationen an BaTiO3 [121] und SrTiO; [111] belegt werden kann.
Fur die Schottky-Reaktion kommen die vollstandige Reaktion (2.33) und die
Schottky-Teilreaktionen ( 2.34 ) und ( 2.35) in Frage.

Sr& +Tif, + 05 = Vg, + V"' + 3V + SrTiO; (2.33)
Sr& + 05 = Vs, +V;+SrOg_p (2.34)
Ti; +2-05 =2V +2-Vy +Ti0O, (2.35)

Energetisch wird im Modellsystem SrTiO; die Bildungsreaktion nach Gleichung
(2.34) mit der Kompensation durch Ruddlesden-Popper-Phasen (SrOg_p)
bevorzugt. Dies konnte sowohl experimentell [84] wie auch simulativ [111]
nachgewiesen werden. Die zugehorige MWG ist in Gleichung (2.36) darge-
stellt.

Die Schottkykonstante K ist temperaturunabhangig, Es ist die Bildungsenergie
der Schottky-Teilreaktion. Verschiedene experimentelle und simulative Ergeb-
nisse zu den einzelnen Konstanten und Vorfaktoren sind in der Literatur be-
schrieben. In dieser Arbeit wird allerdings nur auf die Arbeit von Moos und
Hardtl [82, 84] eingegangen, da hier innerhalb einer Untersuchungsreihe alle
Konstanten ermittelt und diskutiert wurden. In Tabelle 2.3 werden die gemes-
senen Konstanten und die zur Ermittlung verwendeten experimentellen Me-
thoden angegeben. Alternative Quellen fiir die jeweilige Bildungsenthalpie sind
vergleichend aufgefiihrt. Alle auftretenden Defektreaktionen sind zudem
schematisch in Abbildung 2.8 dargestellt und mit den Reaktionsgleichungen
zusammengefasst.

Va1 V5] = Ks - el T (2.36)
Die defektchemischen Gleichungen lassen sich tber die Elektroneutralitdtsbe-
dingung (ENB) verkniipfen, um mithilfe der experimentellen Daten aus
Tabelle 2.3 ein vollstandiges Berechnungsmodell zu erstellen.
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2 Grundlagen und Stand der Technik

Parameter

Messmethodik

vbar
Kopgea =5-107" [ 9]
’ cm

AHg,q = 6,1 [eV]

Berechnung aus Leitfahigkeitsdaten
an undotierten Ein- und Polykristallen
Variation des Sauerstoffpartialdru-
ckes und der Temperatur
Vergleichswerte

o AHg.q = 5,0 [eV] [122]

Kl,S
Ny(T) = 4,1-10%6 - T15 [—3]
cm

Kl,S
N,(T) = 3,5-1016 - T [—3]
cm

E,(T = 0K) = 3,17 [eV]

. rev
By =566-107* [7]

N, (T) bestimmt aus Thermokraft-
messungen [123]
Ny (T) bestimmt aus Thermokraft-
und Leitfahigkeitsmessungen [124]
Messung der Bandlicke aus dem
intrinsischen Minimum der elektri-
schen Leitfahigkeit
Temperaturabhdngige Messungen an
Ein- und Polykristallen
Vergleichswerte
o E4(T = 0K) = 3,3 [eV] [125]
o By =566-10"*[eV /K] [125]

1
Ks =3-10% [—]
S cm?®

Es = 2,5 [eV]

Berechnung aus Leitfahigkeitsdaten
an polykristallinem SrTiO; bei hohem
Sauerstoffpartialdruck
Variation der Temperatur und Dotie-
rung (Lanthan).
Vergleichswerte

o Eg=1,53[eV][111]

Tabelle 2.3: Zusammenfassung der Reaktionskonstanten und deren Messmethodik nach
Moos und Hardtl [82, 84], sowie Vergleichswerte aus der Literatur.
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2.2 Modellsystem SrTiO3

1
0,1

.2

(1)

(1) 0F =V +2e+50,
(2) nil=e+h
(3) Sr& + 0% = Vil +V; + SrOp_p

Grenzfliche

Abbildung 2.8: Vereinfachte Darstellung der defektchemischen Reaktionen im Gitter
von SrTiOs.

Die ENB hat dabei fur einen nach auBen neutralen Kristall die Bedingung p =
0. Dies bedeutet, dass sich positive wie negative Gitterdefekte ausgleichen
mussen:

p=e(n+2-[Vg]+[A]l-p—-2-[Vo]-[D]D=0 (2.37)

Dabei ist p die Ladungstragerdichte und e, die Elementarladung. Die Umset-
zung des Berechnungsmodells fir die Kristalldefektchemie wird in Kapitel 4
genauer beschrieben. Das folgende Teilkapitel behandelt den Fall p # 0, durch
ein Korngrenzpotential, sowie das dazugehorige Raumladungskonzept in
SrTiOs.

2.2.3 Defektchemie an Korngrenzen
und Raumladungskonzept

Das in Kapitel 2.2.2 vorgestellte Berechnungsmodell gilt fiir den ungestorten
Kristall, auch wenn Parameter teilweise an Bulkkeramiken ermittelt wurden.
UnregelmaRigkeiten im Kristall wie zum Beispiel Korngrenzen und deren Effek-
te, werden allerdings nicht berlicksichtigt. Wenn man Mikrostrukturuntersu-
chungen oder elektrische Messungen durchfiihrt, zeigen diese allerdings ein
anderes Bild.
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2 Grundlagen und Stand der Technik

Der gestorte Bereich einer Korngrenze kann grob in drei Typen eingeteilt wer-
den [126]:

e Typ I ist gekennzeichnet durch einen gestérten Bereich mit einer Aus-
dehnung von wenigen Atomlagen. In diesem Bereich werden Verunrei-
nigungen und Dotierungen adsorbiert. Es kann zu Abweichungen von
der reguldren Stochiometrie kommen.

o Typ Il weist eine eigenstandige Phase zwischen zwei Kdrnern auf, die
strukturell und chemisch stark von dem Hauptmaterial abweicht. Dies
resultiert beispielsweise aus eingebrachten Sinteradditiven oder groRen
Mengen an Verunreinigungen. Die Ausdehnung dieser Zweitphase be-
tragt mehrere Nanometer und liegt oftmals amorph vor.

e Bei Typ III handelt es sich um einen strukturellen Korngrenzentypus
nach I oder II, dem ein ausgepragter Segregationsbereich bis in das
Korninnere angehangt ist.

Fir SrTiO; kann der strukturell gestorte Bereich anhand von TEM-Messungen
auf eine Ausdehnung von wenigen Nanometer eingegrenzt werden
(~1,2nm [5], ~0,7nm [127], < 2nm [54, 66, 128]). Elektrische Messungen und
gemessene Segregationsprofile zeigen hier jedoch Einflussbreiten von
10-100 nm, beidseitig des strukturell gestérten Bereiches [89, 100, 129, 130].
Bei SrTiO; kann also in den meisten Fallen von Korngrenzen des Typ III ohne
groBere Mengen an Zweitphase ausgegangen werden. Diese Erkenntnisse
flhren zur Entwicklung des Raumladungskonzeptes an Grenzflachen im unge-
storten Kristall. In diesem Kapitel wird das Konzept von Korngrenzen mit einer
sich anschlieenden Raumladungszone, sowie deren Einfluss auf die Defekt-
chemie eines ionischen Materials aufgezeigt. Konkrete Beispiele werden dabei
am Modellsystem SrTiO; gegeben, da auch auf diesem Themengebiet eine
Vielzahl an grundlegenden Untersuchungen stellvertretend fir Titanate durch-
geflihrt wurden.
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2.2 Modellsystem SrTiO3

Raumladungskonzept in ionischen Festkérpern

Defekte wie die aus der Schottky-Reaktion kdnnen in einem ionischen Material
nur in Kombination mit Grenzflachen, also an Oberflachen, Korngrenzen oder
Versetzungen entstehen (Abbildung 2.8). Dieser ,freie” Platz im Material ist
notwendig, um als Senke die Schottky-Atompaare aufzunehmen. Bei jeder
Schottky-Reaktion kann die Bildungsenergie aufgeteilt werden in die Bildung
der Anionen- und die der Kationenleerstellen, die sich je nach Materialsystem
unterscheiden. Im Gleichgewicht bilden sich nahe der Grenzflachen die Leer-
stellen mit der kleinsten Bildungsenergie am haufigsten aus, dadurch ergibt
sich ein Ungleichgewicht. Es entsteht ein Potential an der Grenzflache, das
durch eine angrenzende Raumladungszone mit gegenteilig geladenen Defek-
ten ausgeglichen wird. Damit erscheint der Kristall nach aufRen hin wieder
neutral [25, 118]. Im Falle von SrTiO; wird die in Abbildung 2.9 dargestellte
Verteilung der Defekte als Modell aus TEM-Messungen abgeleitet [100]. In
SrTiO; sind die Korngrenzen in allen bekannten Fallen positiv geladen [54, 66,
100, 130], was durch die Messung von titanreichen Lagen in der Korngrenze
begriindet werden kann.

unbewegliche, titanreiche,
positiv geladene Korngrenze

[Tike]

Segregation mobiler,
negativer Ladungstrager
Vsrl. [e'] [A]

oo+ + F ooy o+ o+ o+ +
1

Verarmung mobiler,
positiver Ladungstrager

Vol [R].[D]

Abbildung 2.9: Schematische Darstellung der Defektverteilung innerhalb der Raumladungs-
zone an einer titanreichen Korngrenze nach Chiang und Takagi [100].
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2 Grundlagen und Stand der Technik

Den Zusammenhang zwischen dem Korngrenzpotential und den vorhandenen
Defekten schafft die Poisson-Gleichung [25, 100, 101] fiir das elektrische Feld
im eindimensionalen Raum.
2
o) _ _p() (2.38)
6%x €

Diese verkniipft den Potentialverlauf ®(x) mit der Ladungstragerdichte p(x)

und der Permitivitat €. Die Loésung der Differentialgleichung 2. Ordnung wird in
Kapitel 4 ndher beschrieben. Der Einfluss dieses Potentials auf die planare
Defektverteilung [91, 92, 120] ergibt:

) _ (245

(2.39)
Ci,Bulk

Flr ein positives Potential an der Korngrenze kommt es somit zu der in Abbil-
dung 2.9 dargestellten Verteilung der positiven und negativen, mobilen Defek-
te. Durch die temperaturabhangige Defektmobilitdt, wird bei der Berechnung
dieser Defektverteilungen zwischen einer Lésung mit Mott-Schottky- und Guy-
Chapman-Approximation unterschieden. Fiur SrTiO; bei Temperaturen grofRer
1000 °C wird die analytische Losung nach Guy-Chapman vorgeschlagen, da die
extrinsische und intrinsische Dotierung als hinreichend beweglich angenom-
men werden kann [131]. In dieser Arbeit erfolgt allerdings eine numerische
Losung der Poisson-Boltzmann-Gleichung (Kapitel 4). Deshalb wird nur auf die
Grundannahme der Approximation zurilickgegriffen, die besagt, dass alle rele-
vanten Ladungstrager zur Kompensation des Potentials beitragen kdnnen.

Einfluss der defektchemischen Parameter auf die Raumladungszonen

Das Potential ®(x) folgt dem Verlauf einer Poissonverteilung mit der Korn-
grenze als Mittelpunkt. Charakteristische GréRen zur Bewertung der Raumla-
dungszone sind dabei die Potentialhdhe ®(x = 0) = &, und die Breite des
Profils 4 beziehungsweise der ,Korngrenze” dg;. Die physikalischen GréRen
des gestorten Korngrenzbereichs wurden bereits angegeben. Im Folgenden soll
vor allem auf die Abhangigkeit des Raumladungs- und Segregationsprofils von
der Temperatur, dem Sauerstoffpartialdruck und der Dotierung eingegangen
werden.
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Umfassende Untersuchungen der Potentialbreite iber Impedanzspektroskopie
flihrten Vollmann und Waser [89] an Nb-Dotiertem SrTiO; durch. Die Breite der
Raumladungszone zeigt keine Abhangigkeit vom Sauerstoffpartialdruck. Mit
steigender Temperatur zwischen ca. 100-700 °C verringert sich die Breite etwa
um Faktor Zwei. Auch mit steigender Dotierung von 0,1 At.-% bis 1 At.-% tritt
etwa eine Verringerung um den Faktor Zwei auf. Insgesamt berichten Voll-
mann und Waser [89] von Breiten im Bereich 30-200 nm. Die Profilhdhe wurde
von De Souza et al. [95] an SrTiOs-Einkristallen mit 18O-Tracerexperimenten
untersucht. Dabei wurde allerdings das Oberflachenpotential und nicht das
Korngrenzpotential untersucht. Auch bei der Potentialhéhe wird keine Abhan-
gigkeit vom Sauerstoffpartialdruck gemessen. Im Temperaturbereich
675°C < T <850 °C nimmt die Potentialhdhe @, minimal ab. Der Absolut-
wert wird mit @, = 0,4 — 0,5V angegeben. Auch impedanzspektroskopische
Ergebnisse von De Souza [97] bestatigen diese Werte von &, = 0,51 — 0,58 V.

[EY
T

PR
+++++

=
T T

+++++

++++ 4
o)
A
N
U
=
Q

44+
Q
A
N
U
=
QO

rel.Defektkonzentration
o

0 2

norm. Grenzflachenabstand
Abbildung 2.10: Einfluss einer Raumladungszone auf die Defektkonzentration zwischen

zwei Korngrenzen mit unterschiedlichen Abstdanden, beziehungsweise KorngroRe
nach Maier [132].
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Die Segregationsmessungen von Chiang und Takagi [100] an abgeschrecktem
SrTiO; mittels TEM zeigen fir die meisten verwendeten Dotierungen
(Aly;, Fer;, Ygi, Nig;) eine Uberhéhung um einen Faktor 5-15 je nach Wertig-
keit der Dotierung. Die Hohe des Segregationsprofils ldsst sich aus Gleichung
(2.39) zu etwa @, = 0,3 V berechnen. Die gemessene Breite des Segregati-
onsprofils betrdgt ca. 20-40 nm. Ahnliche Werte wurden durch Messungen von
Wilcox et al. [130] und Kraschewski [54] mit @, = 0,5 — 0,7 V angegeben.

Der GroRReneffekt des Materials (KorngréRe, Filmdicke usw.) auf das Verhalten
der Raumladungszone ist schematisch in Abbildung 2.10 nach Maier [132]
dargestellt. Falls die KorngréBe G kleiner ist als die Gesamtbreite der Raumla-
dungszone 2 - dg¢, liegt das gesamte Korn in deren Einflussbereich. Dies be-
deutet, dass die Defektkonzentration im Korn weit Gber dem ,,Normalniveau”
liegt. Diese theoretischen Uberlegungen konnten an nanoskaligem SrTiO; an-
hand von Leitfahigkeitsmessungen und Simulationen, zumindest in erster Na-
herung, bestatigt werden [131, 133, 134].

Einfluss von Raumladungen auf die Mikrostrukturentwicklung

Der Einfluss der Raumladungszone auf die Mikrostrukturentwicklung und den
Materialtransport ist nur bedingt untersucht, da eine klare Trennung der Ein-
flussparameter schwer durchfiihrbar ist. Speziell der Ladungstransport bei
elektrischen und ionischen Leitfahigkeitseffekten ist so weit untersucht und
modellhaft beschrieben, dass diese Modelle als Grundlage fiir die Untersu-
chung der Diffusion dienen kdnnen. Am Modellsystem SrTiO; besteht an der
positiv geladenen Korngrenzen fiir den elektronischen Ladungstransport iber
die Grenzflache eine Potentialbarriere. Entlang der Korngrenzen kann es aller-
dings durch eine Uberhéhung der elektronischen Ladungstrigerkonzentration
[e'] zu einem starken Anstieg der Leitfahigkeit kommen [135, 136]. Auch die
Sauerstoffleitfahigkeit wird durch die Verarmung von Sauerstoffleerstellen
nahe der Korngrenze beeinflusst. So berichtet Gou et al. [137] von einer stark
verringerten ionischen Leitfdhigkeit im Vergleich zum Korninneren. Dieses
Verhalten kann durch ein Brick-Wall-Modell (siehe Abbildung 2.11 b) beschrie-
ben werden. Dabei werden fiir das Korninnere und die Korngrenze unter-
schiedliche Werte fiir die Leitfahigkeit oder die Diffusion angenommen. Ab-
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2.2 Modellsystem SrTiO3

hangig von der KorngroRe kann es durch den Einfluss der Raumladungszone
sogar zu einem Wechsel der Leitfahigkeitsmechanismen kommen. So ist es
moglich, die Verschiebung des elektronischen Leitfahigkeitsminimums Gber
dem Sauerstoffpartialdruck, bei nanoskaligen Koérnern experimentell und mo-
dellhalft Gber die Raumladungszone zu erklaren [131, 133].

Bei dem Einfluss auf die Mikrostrukturentwicklung muss ein Hauptaugenmerk
auf die Diffusion in der Raumladungszone gelegt werden. Ein schematisches
Konzept (siehe Abbildung 2.11 a) schlagen Yan et al. [138] vor. Hierbei wird in
die Diffusion im Korngrenzkern D, der sich anschliefenden Raumladungszo-
ne D(x) und dem Korninneren D (x = o) = Dy, unterschieden. Wird ein einfa-
cher Zusammenhang zwischen der Diffusion und der Defektkonzentration nach
Gleichung ( 2.24 ) angenommen, hat der Einfluss der Raumladungszone auf die
Defektkonzentration einen direkten Einfluss auf die Diffusion der jeweiligen
Spezies nahe der Korngrenze. Nach Abbildung 2.9 wird der Transport von
Strontiumatomen gegeniiber dem Korninneren erhéht und der Transport von
Sauerstoff entlang der Korngrenze unterdriickt. Diese Annahme entspricht
zumindest fir die Anionendiffusion den bereits beschriebenen Beobachtungen
aus experimentellen Leitfahigkeitsmessungen. Zu der Kationendiffusion in
Raumladungszonen gibt es nur sehr wenige experimentelle Untersuchungen,
beispielsweise von Yan et al. [138] an Kaliumchlorid. Eine theoretische Berech-
nung der Erhéhung von Diffusionsraten in der Raumladungszone stellen Chung
et al. [139] vor. Beide Autoren berichten von einer Uberhéhung der Diffusions-
koeffizienten. Da sowohl Kornwachstum wie auch die Verdichtung mafigeblich
von der Diffusion abhangen, missen diese beiden Mechanismen hinsichtlich
des Einflusses von Raumladungszonen betrachtet werden. Fir den Zusam-
menhang von Verdichtung und Raumladungszonen gibt es keine explizite Lite-
ratur. Einige Untersuchungen beschéftigen sich allerdings mit dem Einfluss auf
das Kriechverhalten von Al,03-Keramiken [140, 141], welches dem Sintern sehr
ahnlich ist. Hier wird auf den positiven Effekt, also einer Verbesserung der
Kriechbestdandigkeit, durch den Beitrag der Sauerstoffverarmung in korngrenz-
nahen Bereichen verwiesen. Auch das Kornwachstum kann durch die Raumla-
dungszone beeinflusst werden. Dazu zdhlen Segregationseffekte, Veranderun-
gen der Oberflachenenergie sowie Barrieren fiir die Diffusion lber die Korn-
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grenze. Die wichtigsten Effekte wurden bereits in Kapitel 2.1.2 flr den Sinter-
prozess und in Kapitel 2.1.3 fiir das Kornwachstum beschrieben, wenn auch
nicht in konkretem Zusammenhang mit der Raumladungszone. Analog zu ei-
nem Brick-Wall-Modell kann somit in Effekte senkrecht zur Raumladungszone
und parallel dazu unterschieden werden (Abbildung 2.11 b). Kornwachstumsef-
fekte entstehen dabei senkrecht zur Raumladungszone. Die Verdichtungsme-
chanismen, als Materialtransport aus der Korngrenze zu den Poren, verlaufen
parallel zur Korngrenze. Eine systematische Untersuchung dieses Aspekts exis-
tiert in dieser Form nicht. Die Raumladungszone kann, in Zusammenhang mit
der sich ergebenden Defektchemie des Systems, die Geschwindigkeit fir
Kornwachstum und Verdichtung jeweils erhdhen, verringern oder in beiden
Fallen keinen Einfluss haben.

Im Rahmen dieser Arbeit sollen entsprechende Zusammenhange am Modell-
system SrTiO; untersucht und evaluiert werden. Dazu werden defektchemi-
sche Rechnungen und Simulationen der Raumladungszone mit einem Sinter-
modell verkniipft. Die damit vorhersagbaren Effekte auf die mikrostrukturelle
Entwicklung werden experimentell untersucht.

46



2.2 Modellsystem SrTiO3

Oca
a) < >
/ A

d Dg¢ 0
// Z A // :
-’ { I
1 1 1
1 1 1
1
i De) | D) | |
1
| | :
| | |
1 1 P
| D(c0) Dlee) 1 v
| |,’
1 v > X

Y

b)
Dif fusion

Abbildung 2.11: a) Schema des Zusammenhanges zwischen Diffusion und Raumladungszone
an einer Korngrenze nach Yan et al. [138]. b) Brick-Wall-Modell fiir die Diffusion in einem
einzelnen Korn.
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3. Experimentelle Methoden

Im folgenden Kapitel werden die angewandten Methoden zur Materialsynthe-
se, Probenherstellung und —charakterisierung beschrieben. Dabei liegt ein
Hauptaugenmerk auf der Analyse des Sinterprozesses mittels Dilatometrie
sowie der anschlieRenden Auswertung der Ergebnisse der analytischen Sinter-
gleichung.

3.1 Herstellung und Charakterisierung
der Ausgangspulver

Als Ausgangsstoffe zur Herstellung der untersuchten Materialien dienten SrCO;
(>99,9 % Reinheit, Sigma Aldrich, Batches: #MKBF9318V, #MKBH9324V), TiO,
(>99,9 % Reinheit, Sigma Aldrich, Batches: #MKBD7537V, #BCBF4537V) sowie
Fe,0; (>99 % Reinheit, Merck, Batch: A741624506) als Dotierstoff. Des Weite-
ren kam ein kommerziell zugekauftes SrTiOs-Pulver (>99 % Reinheit, Sigma
Aldrich, Batch: #MKBC9123V) mit einer PartikelgroRe <5 um zum Einsatz. Die
Materialsynthese erfolgt nach einer etablierten Mischoxidroute. Die Rohstoffe
werden dazu in den gewlinschten Stochiometrien und Dotierungen auf 150 g
Gesamtmasse eingewogen und anschlieBend fiir vier Stunden in einem Poly-
amidbecher (Fullvolumen ca. 700 mm3) mit 1200 g ZrO,-Kugeln (2 mm, YSZ,
Tosoh Corporation) und Isopropanol bei 1000 U/min attritiert. Die Suspension
wird durch ein grobes und ein feines Sieb (Maschenweiten 63 um und 160 um,
Fa. Retsch) von den Kugeln und eventuellem Polymerabrieb getrennt und an-
schliefend in einem Rotationsverdampfer bei 55 °C getrocknet. Zur abschlie-
RBenden Trocknung kommen die Kolben mit dem Pulver nochmals fiir mindes-
tens zwolf Stunde bei 60 °C in einen Vakuumtrockenschrank. Die getrockneten
Pulver werden durch ein weiteres grobes Sieb (Maschenweiten 160 um, Fa.
Retsch) gerittelt, um sie von Trocknungsagglomeraten zu befreien und
schlieRRlich bei 975 °C fiur sechs Stunden an Luft zu kalzinieren (Kammerofen
HT04/17, Fa. Naber). Im Anschluss erfolgt ein 16 stiindiger Mahlprozess, um
die entstandenen Agglomerate aufzubrechen. In einer Planetenkugelmihle
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werden 40 g-80 g Pulver mit 200 g ZrO,-Kugeln (10 mm, YSZ, Tosoh Corporati-
on) und Isopropanol in einen Polyamidbecher (Fiillvolumen ca. 400 mm?3) ge-
geben und bei 300 U/min gemahlen. Die entstandenen Pulversuspensionen
werden wiederum im Rotationsverdampfer bei 55 °C getrocknet und danach
fir mindestens zwolf Stunden bei 60 °C im Vakuumtrockenschrank gelagert,
gefolgt von einem weiteren Siebdurchgang. Um grobkérnigere Pulver zu erhal-
ten, erweist sich eine zweite Temperaturbehandlung nach dem Mahlprozess
bei 1250 °C und zwdlf Stunden Haltezeit (Kammerofen HT04/17, Fa. Naber) als
zielfihrend. Auch danach wird ein Mahlprozess analog zum vorher beschrie-
benen Prozess angeschlossen, allerdings mit nur vier Stunden Dauer. Hierbei
werden vor allem versinterte Partikelbereiche und Agglomerate aufgebrochen,
doch es erfolgt keine starke, mechanische Zerkleinerung der Partikel wie bei
dem 16 stiindigen Mahlvorgang. Die fiir diese Arbeit relevanten Pulveransatze
sind in nachstehender Tabelle zusammengefasst.

Pulveransatz | STO-996 STO-1000-2Fe | STO-1000-5Fe

feinkornig 0,57 um 0,42 um 0,51 um

grobkérnig 0,93 um 0,93 um -

Tabelle 3.1: Ubersicht der hergestellten Pulveransitze. Die Bezeichnungen werden entspre-
chend der Stochiometrie und Dotierung im Folgenden weiterverwendet.

Dabei steht das Kirzel STO fir SrTiOs, die nachfolgende Zahl fir das Verhaltnis
Strontium zu Titan, (Sr/Ti = 0,996 und Sr/Ti = 1,0). Das letzte Kirzel ver-
weist auf eine eventuelle Dotierung mit Eisen. Die Dotierung mit Fe,03 erfolgt
als Einwaage in Mol-%, bezogen auf den Titanplatz auf dem es sich als dreiwer-
tiges Substitutionsatom einbaut und somit als Akzeptordotierung fungiert [54].
Die Einwaage fiir undotierte Materialien mit leichtem Titaniberschuss hat sich
aufgrund der Verunreinigungen des SrCO; mit Ca und Ba, welches sich auf den
Strontiumplatzen einbaut, als praktikabel erwiesen, um stéchiometrisches
SrTiO; zu erhalten [66]. Da sich der ZrO,-Abrieb aus dem Mahlprozess auf dem
Titanplatz einbaut und damit die Stéchiometrie auf die titanreiche Seite ver-
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schiebt [9, 66], wurde bei den eisendotierten Proben keine Korrektur des Ver-
haltnis vorgenommen, um die Einwaage der Dotierung zu erleichtern.
Alle Pulver wurden in einem PartikelgréRenmessgerat (Particle Size Analyzer

1064, Cilas) mittels Laserbeugung vermessen.
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Abbildung 3.1: Mahlergebnis nach dem Kalzinieren bei 975 °C flr alle Ausgangspulver (a)
und der exemplarische Vergleich eines Ausgangspulvers mit der grob gegliihten Variante (b).
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Bei den feinkornigen Pulvern aller Ansatze (Abbildung 3.1 a) ist nur eine gerin-
ge Abweichung der mittleren PartikelgrofRe bei der Variante mit 2 % Eisen zu
erkennen. Die mittleren PartikelgrofRen sind in Tabelle 3.1 aufgefiihrt. Durch
das Gliihen der Pulver konnte eine Verdoppelung der PartikelgréRe erreicht
werden (Abbildung 3.1 b). Die Herstellungsroute erwies sich als sehr gut re-
produzierbar und scheint nicht von der Dotierung beeinflusst zu werden.Alle
Pulver wurden nach dem Kalzinieren hinsichtlich Phasenreinheit an einem
Rontgengerat (D500, Siemens) im Winkelbereich 26 = 12° — 75° untersucht.
Sowohl bei den undotierten als auch bei den eisendotierten Pulvern zeigt sich
die voll ausgebildete Perowskitstruktur ohne messbare Fremdphasen
(Abbildung 3.2).

—— STO-996
—— STO-1000-2Fe
—— STO-1000-5Fe

Intesitat [ - ]

A A A

1
:kJLJ:JJ:

15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75
20[°]

Abbildung 3.2: Rontgenspektren fiir die verwendeten Ausgangspulver nach dem kalzinieren.

Alle Pulvervarianten wurden zusatzlich mit einem Rasterelektronenmikroskop
(NanoSEM, Fa. FEI) untersucht. Dargestellt sind die eingesetzten Pulvervarian-
ten STO-996 (Abbildung 3.3), STO-1000-2Fe (feinkornig: Abbildung 3.4 a),
grobkoérnig: Abbildung 3.4 b) und STO-1000-5Fe (Abbildung 3.5).
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Vor allem bei den feinkdrnigen Varianten ist sehr gut die breite Verteilung um
die mittlere KorngrofRe von etwa 500 nm zu erkennen. Ein GrofRteil der Partikel
scheint unter 200 nm zu liegen. Dieses Ergebnis wird durch die Partikelgro-
Renmessung nicht eindeutig belegt, allerdings ist ein starkes Agglomerations-
verhalten der kleinen Partikel festzustellen, welche die Messgenauigkeit ein-
schrankt. Zudem treten bei den feinkdrnigen Varianten, neben der ersichtli-
chen Agglomeration, auch immer stark versinterte Bereiche auf. Diese konnten
trotz der langen Mahldauer nicht aufgebrochen werden.

Abbildung 3.3: REM-Aufnahme der STO-996 Pulvervariante.

Die bei 1250 °C vergroberte Variante des mit 2 % Eisen dotierten Pulvers
(Abbildung 3.4 b) zeigt sowohl im REM als auch in der PartikelgroRenmessung
wesentlich groRere Partikel. Die PartikelgroRe scheint hier, auch aufgrund der
geringeren Anzahl von Agglomeraten, besser Ubereinzustimmen. Auf den
elektronenmikroskopischen Aufnahmen lasst sich die PartikelgrofRe zu etwa
1 um abschatzen. Zudem kann man erkennen, dass die groRen Partikel im
Gegensatz zu der feinkdrnigen Variante kaum versinterte Bereiche aufweisen.
Im Gegensatz zu den groRen Partikeln im ungeglihten Zustand sind hier also
keine Korngrenzen vorhanden.

53
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Die beiden dotierten, feinkornigen Pulver zeigen trotz der gleichen Mahlbedin-
gungen auf den REM-Bildern eine héhere Anzahl kleinster Partikel. Als mogli-
che Ursache kdnnte die Dotierung mit Fe,0; dienen, allerdings wurde dies im
Rahmen dieser Arbeit nicht weiter untersucht und es sind auch in der Literatur
keine Ergebnisse dazu bekannt. AuRerdem zeigen beide eisendotierte Pulver
eine groRe Menge an gesinterten Bereichen dieser kleinen Partikel, welche

nicht durch den Mahlprozess aufgebrochen werden konnten.

Abbildung 3.4: REM-Aufnahme der STO-1000-2Fe Pulvervariante a) feinkornig, b) grobkérnig.

Bei der undotierten und der grobgegliihten, eisendotierten Pulvervariante ist
die Morphologie der Partikel anndhernd als rund anzusehen. Die beiden do-
tierten, feinkdrnigen Varianten lassen sich eher als Plattchen idealisieren. Auch
die zersplitterte Form der Partikel lasst, im Gegensatz zu den Messergebnissen,
auf eine feinkornigere PartikelgroBe schlieRen, da es zu einer wesentlich star-
keren Zertrimmerung durch den Mahlprozess kam als bei dem undotierten
Pulver.
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Abbildung 3.5: REM-Aufnahme der STO-1000-5Fe Pulvervariante.

3.2 Herstellung der Proben

Die Proben fir die Dilatometerversuche wurden uniaxial mit freischwebender
Matrize bei 20 MPa vorgepresst (hydraulische Handpresse, Weber). Zur An-
wendung kamen zwei zylindrische Matrizen mit 8 mm und 10 mm Durchmes-
ser. Diese Proben wurden mit mindestens 10 mm Hohe hergestellt. AuBerdem
wurden zur Uberpriifungen des Einflusses der Probengeometrie einige Proben
mit einer rechteckigen Matrize und den AbmaRen 5x8x12 mm hergestellt.
Nach dem Vorpressen wurden die Proben bei 400 MPa fir 15 Sekunden kal-
tisostatisch nachverdichtet, um Dichtegradienten zu beseitigen. AnschlieRend
erfolgt ein vorsichtiges Abschleifen der Probenoberflache, um den Matrizenab-
rieb an der Probenoberfliche zu entfernen und eine ungewollte Verunreini-
gung der Randbereiche zu vermeiden. Vor dem Sinterprozess wurden alle Pro-
ben vermessen, mindestens fir zwolf Stunden bei 60 °C im Vakuumtrocken-
schrank getrocknet und im Anschluss in einem Exsikkator gelagert, um eventu-
elle Feuchtigkeit durch die Herstellung und Handhabung zu beseitigen.
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3.3 Aufbau eines proben-
geregelten Dilatometers

Die Charakterisierung des Sinterprozesses erfolgte an einem Schubstangendila-
tometer (402 E, Fa. Netzsch). Da der bisher vorhandene Aufbau eine unzu-
reichende Mess- und Regelungstechnik hinsichtlich Genauigkeit der Tempera-
turfihrung und Reproduzierbarkeit aufwies, wurde der Dilatometeraufbau
modifiziert. Die Erfassung des durch den Wegaufnehmer induzierten Spulen-
stroms erfolgt nun direkt iber einen Datenlogger (34972A, Fa. Agilent). Die
Temperaturregelung erfolgt Gber eine neu integrierte Kaskadenregelung (2-
Kanal-Regler DICON touch, Fa. Jumo, Schema siehe Abbildung 3.6 a). Zur Tem-
peraturerfassung wurde das Signal des Probenthermoelements mit dem Da-
tenlogger aufgezeichnet. Die Temperaturmessung in Abbildung 3.6 b) zeigt die
sehr exakte Regelung und Messung des genutzten Temperaturprogrammes fir
verschiedene Haltezeiten. Da Versuche sowohl unter Luft als auch in reduzie-
render Atmosphdre durchgefiihrt wurden, mussten zur Einhaltung der Tempe-
raturgenauigkeit die PID-Parameter des Reglers jeweils angepasst werden. Dies
begriindet sich vor allem in den unterschiedlichen Eigenschaften der Warme-
Ubertragung durch Luft beziehungsweise dem verwendeten Gasgemisch. Zur
Anwendung kamen dabei die bereitgestellte Hausdruckluft sowie eine Gasmi-
schung bestehend aus 80 % Argon und 20 % Wasserstoff (Varigon®H20, Linde).
Die Versuche wurden alle bei konstantem Gasdurchfluss von ca. 15 I/h durch-
gefiihrt.

Da fir die Defektchemie des Modellsystems der Sauerstoffpartialdruck wichtig
ist, wurde dieser mittels einer Lambdasonde gemessen. Die verwendete Gas-
mischung (Varigon®H20, Linde) erzeugte einen Sauerstoffpartialdruck von
7,6 - 10713 par. Dieser Wert wurde bis 1350 °C in einem Rohrofen (HTRH70-
600/17, Fa. Gero) mit einer A-Sonde (XS20B-800, Fa. Zirox GmbH) und einem
Sauerstoffmessgerat (SGM5T-3, Fa. Zirox GmbH, Deutschland) bestimmt.
Vergleichende Messungen waren aufgrund der Platzbeschrankung des Proben-
raumes am Dilatometer leider nicht moglich. Literaturwerte geben allerdings
dhnliche Werte flr etwas geringere Wasserstoffgehalte an [65, 83].
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Abbildung 3.6: a) Schemazeichnung des verwendeten Dilatometerofens mit Kaskadenrege-
lung. b) Vollstandige Darstellung des an der Probe gemessenen Temperaturverlaufes einer
Abbruchversuchsreihe bei konstanter Temperatur von 1280 °C.

Zur Korrektur der Warmedehnung des Dilatometeraufbaus wurden vor jeder
Messserie drei Aufnahmen mit einem Saphir bekannter Lange und Warme-
dehnung durchgefiihrt (Haltezeiten 10 min, 60 min und 120 min oder 240 min).
Die gemessene Wegdnderung wird anschlieRend um die Saphirmessung und
um die aus der Abkuhlkurve ermittelte Warmedehnung der Probe korrigiert.
Aufgrund der inhomogenen Temperaturverteilung im Probenraum wahrend
der Aufheizphase bis ca. 900 °C, lasst sich mit dieser Korrektur vor allem der
Bereich der Haltezeit und Abkihlphase einer Messung korrigieren.
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Alle Messungen erfolgten nach den in Abbildung 3.6 b) gezeigten Temperatur-
profilen. Um moglichst schnell den isothermen Bereich zu erreichen, wird mit
60 °C/min auf 1280 °C aufgeheizt. Zur Bestimmung der KorngroRe Ulber der
Sinterdauer wurden Abbruchversuche nach Haltezeiten zwischen 5-240 Minu-
ten durchgefiihrt. Dies entspricht etwa 2 % Dichtezunahme zwischen den ver-
schiedenen Zeiten; die maximalen Haltezeiten wurden auf eine relative End-
dichte <95 % ausgelegt. Nach der Haltezeit wurde der Ofen abgeschaltet, um
weitere Anderungen des Gefiiges nach der isothermen Phase zu umgehen. Die
Abkuhlkurve folgt einem exponentiellen Verlauf (Abbildung 3.6).

3.4 Dilatometermessungen zur Bestimmung
der Aktivierungsenergie

Flr die Bestimmung der Aktivierungsenergie kamen die drei bereits beschrie-
benen Methoden (isotherm, CHR, MSC) zum Einsatz, die hinsichtlich der sich
ergebenden Aktivierungsenergie miteinander verglichen werden sollten. Das
eisendotierte und das undotierte, an Luft gesinterte Material wurde als Zylin-
der mit 8 mm Durchmesser verpresst (siehe oben). Das in reduzierender Atmo-
sphare gesinterte Material wurde als rechteckige Probe gepresst. AnschlieRend
erfolgte die Durchfiihrung der isothermen Experimente und der Experimente
mit Heizrate am modifizierten Schubstangendilatometer (402 E, Fa. Netzsch).
Die isothermen Versuche wurden mit hohen Heizraten von 60 °C/min auf
1250 °C-1350 °C gefahren und dort fiir mindestens 120 Minuten gehalten. Die
Heizratenexperimente wurden mit Temperaturrampen zwischen 5 °C/min —
60 °C/min auf 1450 °C gefahren. Im Anschluss an das jeweilige Programm wur-
de der Ofen direkt ausgeschaltet und kiihlte innerhalb von 2 Stunden auf unter
50 °C ab. Zum Einsatz kamen das feinkoérnige Material STO-996 an Luft und in
reduzierender Atmosphare, sowie das Material STO-1000-5Fe an Luft. In fol-
gender Tabelle (Tabelle 3.2) sind alle durchgefiihrten Versuche zur Bestim-
mung der Aktivierungsenergie und die jeweiligen Auswertemethoden aufge-
flihrt. Neben dem Vergleich bezlglich des Einflusses der Defektchemie sollten
somit auch die Auswertemethoden miteinander verglichen werden. Zudem hat
man durch den Vergleich des undotierten und des mit 5% Eisen dotierten
Materials die Moglichkeit, den Einfluss des Kornwachstums wahrend der Ver-
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dichtung heraus zu arbeiten. Bei dem hochdotierten Material ist bekannt, dass
wahrend der Verdichtung kein messbares Kornwachstum auftritt [54]. Im Ge-
gensatz zum undotierten Pulver sollten fiir dieses Material folglich die gefor-
derten Einschrinkungen aus Kapitel 2.1.5 zu der Ahnlichkeit der Mikrostruktur
bei gleicher Dichte gelten.

STO-996 STO-996 STO-1000-5Fe
(Luft) (80 % Ar + 20 % H,) (Luft)
Isotherm | Heizraten | Isotherm | Heizraten | Isotherm | Heizraten

2°C/min o o

. . 5°C/min . 5°C/min
1250°C/6h | 5°C/min | 1250 °C/2h . 1 1250°C/6h . .
. o . 10 °C/min . 10 °C/min
1280 °C/2h | 10 °C/min | 1280 °C/2h . _11280°C/2h . .
. o . 20 °C/min . 20 °C/min
1300 °C/2h | 20 °C/min | 1300 °C/2h . 11300 °C/2h . .
. o . 35 °C/min . 35 °C/min
1330 °C/2h | 30 °C/min | 1330 °C/2h . 1 1330°C/2h . .
. 50 °C/min 50 °C/min
1350 °C/2h | 40 °C/min | 1350 °C/2h . 11350°C/2h .

. . 60 °C/min 60 °C/min
50 °C/min

Isotherm, Isotherm, Isotherm,
CHR, MSC CHR, MSC CHR, MSC
MSC MSC MSC

Tabelle 3.2: Ubersicht der isothermen Haltetemperaturen und der Heizraten zur Bestim-
mung der Aktivierungsenergie.

3.5 Charakterisierung und Auswertung
des Sinterprozesses

Als Ergebnis aus einem Dilatometerexperiment erhdlt man die zeitabhangige
Weganderung Algesqm: der Probe

Algesamt(t) = (lProbe(t) - lo) - AlGesténge(t) (3.1)

mit [, als Ausgangslénge. Diese wird um die Warmeausdehnung des Gestédnges
Algestange Und der Probe Aliyerm korrigiert und durch die Ausgangslange ge-
teilt, um die relative Weganderung der Probe zu berechnen.
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AlProbe (t) — Algesamt(t) + AlGesténge (t) _ Altherm(t)

3.2
Lo Lo Lo (32)

Unter der Annahme einer isotropen Schwindung wird die relative Langenande-
rung der Probe in eine Dichte p als Funktion der Zeit umgerechnet.

[ )
\(1 -+ Slesae )

Da die Anfangsdichte py nur geometrisch bestimmt und daher sehr fehlerbe-

p(t) = (3.3)

haftet ist, wird diese angepasst. Dazu wird p, variiert, bis die Dichte zum jewei-
ligen Ende des Versuches p(tgnqe) der gemessenen Archimedesdichte ent-
spricht. Bei der Messung der Dichte nach dem Auftriebsprinzip von Archimedes
wurden die Proben, aufgrund der teilweise hohen Porositat, vor der Messung
mindestens 30 Minuten in einem Wasserbad unter Vakuum infiltriert. Als Er-
gebnis der Messung erhdlt man die absolute und relative Dichte der Proben,
sowie die offene und geschlossene Porositat.

Exponential-Anpassung Coble-Anpassung

Y0) = yo + Ay - e84, - (8 | p(®) = po +C-D/k - In(1 + k- t/63)

(3.4) (3.5)
Zuordnung und Erkldrung der Parameter
y(x) 2 p(t) Dichte p(t) Dichte
Vo £ Po Anfangsdichte Po, Go AnfangS((j\llc::ge;bI;())rngroBe
X2t Zeit t Zeit
Anpassungspa- Kornwachstumsfaktor
A Ayt L k
rameter (Parameter)
D Diffusionskonstante
(Parameter)
C Konstanten

Tabelle 3.3: Zusammenfassung der Anpassungsfunktionen in Origin zur Anpassung
der Dichtekurven.
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3.5 Charakterisierung und Auswertung des Sinterprozesses

Zur Analyse des Verdichtungsverhaltens wird die Verdichtungsrate als Ablei-
tung der Dichte nach der Zeit p = dp(t)/dt, Gber der mittleren KorngréRe
(siehe folgender Abschnitt) aufgetragen. Die Messung der KorngroRe wird
nachfolgend in einem gesonderten Abschnitt behandelt. Dazu werden die Ver-
laufe der Dichtekurven auf den rein isothermen Zeitbereich zugeschnitten, mit
einem Analyseprogramm (Origin 9.1G, OriginLab) angepasst und anschliefend
abgeleitet. Zum Einsatz kamen dabei eine in Origin integrierte Exponential-
funktion sowie die analytische Gleichung des Coble-Modells. Hierzu wurde
nach Gleichung (2.18) und (3.5) ein kubisches Wachstumsgesetz fiir die
KorngréRenentwicklung zugrunde gelegt. In Tabelle 3.3 sind beide Funktionen
mit den jeweiligen Parametern fiir die Anpassung und den Konstanten aufge-
flhrt und erklart. Die Anpassungsparameter Ay, A,,t; und t, entsprechen
Vorfaktoren und Abklingkonstanten. Die exponentielle Gleichung wurde aus
den bereitgestellten Anpassungsfunktionen des Analyseprogramms ausge-
wahlt und zeigt von allen getesteten Funktionen die beste Ubereinstimmung
mit den experimentellen Daten. Dies kann durch die zwei exponentiellen An-
teile erklart werden, welche den exponentiellen Zusammenhang der Diffusion
mit der Verdichtung und dem Kornwachstum gut abbilden (Abbildung 3.7).
Auch die implementierte Coble-Funktion (3.5) zeigt eine gute Ubereinstim-
mung mit den Messdaten. Die Anpassung mit einem Polynom sechsten Grades
ist von der Qualitat der Anpassung ebenfalls geeignet, scheidet aber aufgrund
des grolRen Fehlers in der Ableitung aus, der mathematisch durch die grol3e
Anzahl an Extremwerten der Funktion entsteht.

Den Vorgabewerten fiir die analytische Gleichung wurden die gemessene An-
fangsdichte sowie die gemessene mittlere Partikelgrée zugrunde gelegt. Die
Konstante C des Coble-Modells wird wie folgt berechnet:

.23
C=720-V;V 2 =2,0695-10" m mit
.
_J s_ -9..33 (3.6)
ySV—IW,aO—(O,395-1O m)?, .

kg = 1,38065- 10723 %,T = 1553K
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3 Experimentelle Methoden

Dabei ist yg, die Oberflichenenergie, a3 das Volumen der Elementarzelle fiir
SrTiOz und kg die Boltzmannkonstante. Die Temperatur wird entsprechend der
Versuchsfiihrung zu 1280 °C gewahlt.
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X
9L 854
= ]
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O 80 -
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L 75 Anpassungsfunktion
] doppelte Exponentialfunktion
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] einfache Exponentialfunktion
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65— OVIOm> PrETeT
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b) Zeit [min]
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X F X
S S =
i - mn
§ | : § Fitab(\)Ngézhung
| H Fitabweichung | ’
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1 X/
S :
: o] ¢
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Abbildung 3.7: a) Anpassung des Dichteverlaufs aus den Dilatometermessungen mit ausge-
wahlten Funktionen. b) Abweichung zwischen Messdaten und der Anpassungsfunktion; die
besten Ergebnisse wurden mit der doppelten Exponentialfunktion erzielt.
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3.5 Charakterisierung und Auswertung des Sinterprozesses

Nach dem Anpassen des Dichteverlaufes konnten die erhaltenen Kurven direkt
mit Origin abgeleitet werden. Fir den Messwert der Verdichtungsrate wurden
die letzten finf Werte am Ende der jeweiligen Haltezeit gemittelt. Dies ent-
spricht einem Zeitraum von flinf Sekunden, tUber den die Verdichtungsrate als
konstant angesehen werden kann. Zur Verbesserung der Statistik wurden zu-
dem bei allen Messkurven mit ldngeren Haltezeiten, im gleichen Zeitraum
Werte entnommen. Die Verdichtungsrate wird also aus den Messwerten meh-
rerer Dilatometerkurven im Zeitraum des Sinterabbruchs gemittelt. Die erhal-
tenen Verdichtungsraten wurden anschlieBend doppellogarithmisch als Funk-
tion der KorngrofRe aufgetragen.

log(Verdichtungsrate) [1/s]

KorngrofRe [um]
Abbildung 3.8: Schema des Coble-Diagramms zur Bestimmung des Diffusionsmechanismus,
als Auftragung der Verdichtungsrate Gber der KorngroRe, die der Triebkraft entspricht.

Aus den sich ergebenden Geradensteigungen kann der Exponent der Korngro-
Re in der Coble-Gleichung bestimmt werden, welcher im Idealfall die Werte
n =3 oder n =4 annimmt (siehe Abbildung 3.8). Gleichzeitig erhdlt man
durch die Anpassung mit der analytischen Gleichung ( 3.5 ) sowohl den Diffusi-
onskoeffizienten des Sinterprozesses als auch den Kornwachstumsfaktor.
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3 Experimentelle Methoden

Die Steigungen n der ermittelten Geraden im doppellogarithmischen Dia-
gramm ergeben sich durch die Anpassung mit einer Potenzfunktion in Origin:

y=a-x" (3.7)

Die Anpassung erfolgt dabei unter Einbeziehung des ermittelten Fehlers aus
der Auswertung der Messdaten.

3.6 Auswertung der Aktivierungsenergien

Die Auswertung der isothermen Sinteranalysen erfolgte wie in vorherigem
Kapitel dargelegt. Die Heizratenexperimente wurden im Temperaturbereich
von ca. 1150 °C-1450 °C ausgewertet. Die Anpassung erfolgte bei den nicht-
isothermen Experimenten mit einer in Origin implementierten Sigmoidfunkti-
on:

y=A2

Ay — 4
(0, (A1+A2)/2 y=——=x 14, (3.8)
1+e dx

v"=(A2-A1)/4dx
y=A1

Dabei steht x, fur den zentralen Wendepunkt, A;, A, stehen fur die Anfangs
und Endplateaus der Funktion und dx ist eine Zeitkonstante, die der ,Stei-
gung” der Funktion am Wendepunkt entspricht. Um die Verdichtungsrate zu
erhalten, erfolgte die Ableitung der Kurven wiederum direkt mit der in Origin
implementierten mathematischen Funktion.

Bei der Auswertung der Aktivierungsenergien wird in der Regel nicht die Korn-
groRRe, sondern die Dichte als Kriterium der Mikrostrukturentwicklung heran-
gezogen. Daher sind keine Abbruchversuche zur Bestimmung der KorngroRRe
notwendig. Unter der Annahme, dass bei gleicher Dichte die Mikrostruktur
gleich ist, werden Bereiche gleicher Dichte zur Auswertung verwendet. Sowohl
bei den isothermen Experimenten wie auch bei den Heizratenexperimenten
nach der CHR-Methode bedeutet dies, dass die Aufstellung der Arrheniusgra-
phen fir jeweils einen festen Wert der Dichte bei verdnderter Temperatur
beziehungsweise Heizrate erfolgt (schematische Darstellung in Abbildung 3.9).
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3.6 Auswertung der Aktivierungsenergien

Die Messwerte wurden im Bereich der relativen Dichte zwischen 70-92 %, in
Schritten von 2 % ausgewertet.

¢ ¢ ¢ ¢
& O > 5
oV > % %
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Abbildung 3.9: Auswerteprinzip zur Bestimmung der Aktivierungsenergie bei zwei verschie-
denen Isodichten, fir die isotherme Methode. Die Aktivierungsenergie entspricht in der
Arrheniusauftragung der Steigung m.

Bei den isothermen Experimenten wird der natiirliche Logarithmus der Ver-
dichtungsrate Uber 1/kg - T aufgetragen, bei der CHR Methode erfolgt die
Auftragung entsprechend Gleichung ( 2.22 ) in der bekannten Arrheniusauftra-
gung. Die Aktivierungsenergien der jeweils ablaufenden Prozesse in Elektro-
nenvolt ergeben sich aus den Steigungen m im Arrhenius-Diagramm, entspre-
chend einer Anpassung mit einer linearen Gleichung (y = m - x + b) in Origin.

Bei der MSC-Auswertung erfolgt der Auftrag der relativen Dichte aller Heizra-
ten iber der von Su und Johnson [43] vorgeschlagenen Funktion @(t,T(t)) mit
der Aktivierungsenergie als variablem Parameter. Die Werte der Funktion
konnten sowohl fir die isothermen Messungen als auch fir die Heizratenexpe-
rimente, direkt aus dem gemessenen Temperatur-Zeit-Verlauf nach folgender
Funktion ermittelt werden:

o 7r®) (%)

t
G)(t,T(t))zJ; O dt:E-e Ry (3.9)
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3 Experimentelle Methoden

Im isothermen Fall ist die Temperatur unabhingig von der Zeit (T(t) =
Tronst. )- Im Falle der nicht-isothermen Experimente ist die Zeitabhangigkeit
der Temperatur T(t) = T * t mit T als Heizrate in den gemessenen Tempera-
turdaten implizit schon enthalten. Dadurch vereinfacht sich in beiden Fallen
die Integration zu der dargestellten Form, mit diskreten Messwerten fir die
Zeit (t;) und die Temperatur (T,). In das entstandene Diagramm wurde die
bereits vorgestellte Sigmoidfunktion mit Origin angepasst. Die Aktivierungs-
energie erhalt man durch eine iterative Anndherung von Q bis ein Minimum
der Abweichung aller Messpunkte von der Anpassungsfunktion erreicht ist. Die
berechneten Aktivierungsenergien (Q [k//mol]) werden im Anschluss Uber die
Boltzmannkonstante in Elektronenvolt umgerechnet.

3.7 Probenpraparation
und Elektronenmikroskopie

Alle gesinterten Proben aus den Dilatometerversuchen wurden nach Bestim-
mung der Dichte quer zur Messrichtung in zwei Halften gesagt (Prazisionssage
Accutom-5, Fa. Struers). Nachdem die Schnittflaichen von eventuellen Graten
befreit wurden, erfolgte das Einbetten der Proben. Da der Hauptteil der Pro-
ben pords beziehungsweise offenporig war, kam ein fliissiges Einbettmittel
bestehend aus Einbettharz und Hérter (EpoThin2, Fa. Buhler) zum Einsatz. Um
neben den Proben auch die Poren mit der Einbettmasse zu fiillen, wurde das
Harz unter Vakuum abgegossen. Nach etwa zwolf Stunden war das Harz aus-
gehartet und die Proben konnten ausgebettet werden. AnschlieRend erfolgte
die Politur an einer automatischen Poliermaschine. Die in Tabelle 3.4 aufge-
flhrten Schleif- und Poliermedien kamen bei allen Proben zu Anwendung. Der
erste Polierschritt diente primar der Beseitigung von Einbettmittel. Alle fol-
genden Schritte wurden nach der angegebenen Zeit an einem Lichtmikroskop
auf eventuell noch vorhandene Kratzer Uberprift. Bei deutlich sichtbaren De-
fekten durch die Prdparation wurden die entsprechenden Polierschritte mit
gleicher Dauer wiederholt.
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3.7 Probenpraparation und Elektronenmikroskopie

Polierscheibe Diamantkornung Zeit
metallgebunden (Diamant) 20 um 5-10 min
kunstharzgebunden (Diamant) 30 um 20 min
kunstharzgebunden (Diamant) 10 um 20 min
kunstharzgebunden (Diamant) 2 um 20 min

. 1 um Diamantsuspension .
Zeta-Poliertuch . . 30 min
(MetaDi Supreme, Fa. Buhler)

. 0,25 pm Diamantsuspension .
Zeta-Poliertuch . . 30 min
(MetaDi Supreme, Fa. Buhler)

Tabelle 3.4: Zusammenfassung der Praparationsparamter zur Mikrostrukturauswertung.

Nach der Politur wurden die Proben auf einer Heizplatte bei ca. 120 °C vorsich-
tig aus dem Einbettmittel entfernt. Da chemisches Atzen fiir SrTiO; nicht mog-
lich ist, erfolgte anschlieBend ein thermisches Atzen, um die Korngrenzen
sichtbar zu machen. Die Proben weisen in der Regel aufgrund der verschiede-
nen Haltezeiten eine grofRe Bandbreite an KorngroRBen auf und sind teilweise
stark bimodal. Zumal die Auspragung des thermischen Atzens unter anderem
von der KorngrofRe abhangt, musste eine optimale Temperatur und Haltezeit
ermittelt werden, bei der die Korngrenzen der groRen Kérner gerade noch
angeatzt und die kleinen Koérner nicht zu stark tberatzt sind. Das thermische
Atzen erfolgte bei 1075 °C fiir 2 Stunden an Luft (Kammerofen HT04/17, Fa.
Naber). Im Anschluss an die Praparation erfolgte die Mikrostrukturuntersu-
chung der Proben an einem Rasterelektronenmikroskop (NanoSEM, Fa. FEIl).
Dazu wurden die einzelnen Scheiben mit einem Graphitklebestreifen auf einen
Probentrager aufgeklebt und mithilfe eines Kupferbandes und Leitsilber kon-
taktiert.

Ein Besputtern der Proben mit Gold war nicht notwendig. Fir alle Bilder kam
der CBS-Detektor (Concentric-Back-Scattered) zur Anwendung, ein Ringdetek-
tor speziell fiir relativ niedrige Anregespannungen und hohen Kontrast. Bei den
gewdhlten REM-Parametern tritt neben der angedtzten Topographie zusatzlich
ein Orientierungskontrast auf, der eine sehr gute Unterscheidung der einzel-
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3 Experimentelle Methoden

nen Koérner ermdglicht. Von jeder Probe wurden mindestens vier zuféllige Ge-
figeaufnahmen gemacht. Die VergroRerung wurde so gewahlt, dass bei vier
Aufnahmen mindestens 500 Korner erfasst werden konnten.

3.8 Auswertung der Korngrof3e

Zwei Verfahren wurden zur Ermittlung der KorngroRe eingesetzt. Die mittlere

KorngrofRe wurde durch das Linienschnittverfahren nach DIN EN 623-3 ausge-

wertet:

[L(t) — L(p)] - 10°
N(@)-m

Die mittlere Schnittlinienlange der Kérner g,,;; ergibt sich aus der Anzahl der

(3.10)

Imaulum] =

Schnittpunkten N (i), der VergréRerung m und der um die Porositat korrigier-
ten Linienlange (L(¢) — L(p)).

Um eine KorngroRenverteilung und weitere Auswertemaoglichkeiten zu erhal-
ten, wurden die Bilder zusatzlich mithilfe einer automatischen Analysesoftware
(AnalysSiS, Fa. Olympus) ausgewertet. Dazu mussten die Korngrenzen und Po-
ren der Gefligebilder auf eine Folie Gibertragen werden. Diese wurden darauf-
hin digitalisiert und binarisiert. Bei der automatischen Gefligeanalyse erhalt
man die Daten fiir den mittleren Durchmesser der einzelnen Korner, welche
weiter ausgewertet wurden, um die KorngrofRenverteilung zu erhalten. Die
Summenverteilung einer Auswertung erhalt man durch die Auftragung der
Anzahl Kornern kleiner eines bestimmten Durchmessers Gber dem mittleren
Korndurchmesser. Um den Einfluss der KorngroRe auf den Sinterprozess bei
pordsen Strukturen auszuwerten, wurden zusatzlich zu der standardmaRigen
Auswertung alle Kérner ohne direkten Porenkontakt entfernt. Diese Methodik
verringert zwar die statistische Genauigkeit, gibt jedoch unter Umstdnden eine
qualitative Aussage Uber die fiir die Verdichtung ,aktiven” KorngroRen. Ein
Beispiel fur diese Auswertemethodik ist in Abbildung 3.10 dargestellt. Die Ge-
samtauswertung ergibt sich aus roten und weiRen Bereichen, wobei fiir die
Auswertung an den Poren nur die rot markierten Kérner bericksichtigt wer-
den.
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Abbildung 3.10: Beispiel einer automatischen Gefligeanalyse und KorngréRenauswertung.
Poren sind schwarz eingefarbt, rot eingefarbte Kérner haben direkten Porenkontakt.

3.9 Herstellungsmethode zur
Untersuchung der Diffusionswege

Da Tracerexperimente zur Bestimmung der Diffusionskonstanten im Rahmen
dieser Arbeit als zu aufwendig angesehen wurden, wird im Folgenden ein ein-
facheres Modellexperiment beschrieben, um qualitative Aussagen Ulber die
Diffusion in SrTiO; treffen zu kénnen. Die grundsétzliche Uberlegung bestand
darin, ein eisendotiertes SrTiO; mit einem undotierten SrTiO; durch Diffusions-
flgen zu verbinden. Bei hohen Temperaturen fiihrt der chemische Gradient
zwischen den beiden Halften zu einer Diffusion des Eisens in den undotierten
Bereich. Dazu wurden die Materialpaare anschlieBend bei hohen Temperatu-
ren und langen Haltezeiten ausgelagert. Damit man den Einfluss von Korngren-
zen beziehungsweise der KorngréRe abschatzen konnte, wurden zwei Diffusi-
onspaare hergestellt, bei denen die undotierte Seite einen Unterschied in der
KorngroRe aufwies.
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Die Ausgangsmaterialien und Herstellungsbedingungen sind in Tabelle 3.5
gezeigt. Neben den weiter oben aufgeflihrten Materialien kam fir das grob-
kornige, undotierte Geflige ein kommerzielles SrTiO; (>99 % Reinheit, Partikel-
groBe >1 um, Fa. Sigma Aldrich) mit groBerer AusgangspartikelgroBe zum Ein-
satz, um einen moglichst groRen Unterschied in der KorngroRe des dichten
Gefliges zu erreichen. Die Proben wurden als Zylinder bei gleichen Bedingun-
gen wie die Dilatometerproben gepresst. Anschliefend wurden die Proben in
reinem Sauerstoff zu moglichst hoher Dichte gesintert (Rohrofen F 70-500/13,
Fa. Gero). Die in Tabelle 3.5 angegebenen Temperaturen und das Sintern in
Sauerstoff fuhrt in der Regel zu einem dichten und gleichzeitig feinkdrnigen
Geflige [68]. Die kommerzielle Variante wurde anschliefend fiir zwei Stunden
bei 1600 °C ausgelagert (Kammerofen HT04/17, Fa. Naber), sodass eine starke
Vergroberung des Gefliges eintrat. Bei der mit 5% Eisen dotierten Variante
mussten hohere Temperaturen gewahlt werden, da das Pulver ein sehr
schlechtes Verdichtungsverhalten zeigte.

undotiert, undotiert, 5 %-eisendotiert,
feinkornig grobkérnig feinkornig
STO-996 Kommerzielles SrTiO; STO-1000-5Fe
1425°C/ 1h, 02, 1425°C/ 1h, 02, 1500 °C/ 2h, 02,
abgeschreckt abgeschreckt abgeschreckt
1600 °C 2h, ausgelagert

Tabelle 3.5: Zusammenfassung der Herstellungsparameter fir die einzelnen Proben
der Diffusionspaare.

Nach der Verdichtung wurde die Enddichte bestimmt und aus der Probenmitte
jeweils ca. 1 mm dicke Scheiben gesagt. Die Probenpradparation erfolgte analog
zu der REM-Préparation. Da das Diffusionsfiigen eine hohe Oberflachengiite
erfordert, wurden die Proben zuséatzlich 10 Minuten mit einer basischen, silizi-
umbasierten Suspension (MasterMet, Fa. Biihler) endpoliert. Gefiigt wurden
jeweils die polierten Flachen einer eisendotierten Probe mit der des undotier-
ten, feinkérnigen Materials und der des kommerziellen, grobkdrnigen Materi-
als. Die vollstdndige Durchfiihrung des Verfahrens zum Diffusionsfiigen wurde
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in einer vorangegangenen Doktorarbeit beschrieben und entwickelt [68]. Zu-
sammenfassend wurden beide Verbunde bei 1430 °C fiir 20 Minuten und ei-
nem Pressdruck von 1 MPa gefiigt. Im Anschluss wurden beide Verbunde senk-
recht zur Fligezone an der Prazisionssage halbiert. Jeweils eine der Halften
wurde zur Praparation zuriickgehalten, die andere Halfte wurde in einem Roh-
rofen (HTRH70-600/17, Fa. Gero) fiir 500 Stunden bei 1425 °C an Luft ausgela-
gert. Nach Versuchsende wurden die vier Proben nach dem bereits bekannten
Programm eingebettet und prapariert.

Zum Vergleich der verschiedenen Temperaturbehandlungen wurden sowohl
die Ausgangsgefiige nach dem Sintern sowie die beiden Halften des Verbundes
vor und nach dem Auslagern mikroskopiert. In Abbildung 3.11 ist der Versuch
zusammengefasst und die praparierten und mikroskopierten Schnitte schema-
tisch (rote Kasten) dargestellt. Da keine Veranderung durch eine weitere Tem-
peraturbehandlung erfolgen sollte, wurden die Proben erneut mit der Silizi-
umsuspension endpoliert. Die anschlieBenden REM-Bilder zur Bestimmung der
KorngroRen wurden somit unter Ausnutzung des bereits erwdhnten Orientie-
rungskontrastes des CBS-Detektors aufgenommen.

STO-996 - fumi.... R O
1425°C/1h i . ﬁ—\ 1
ws0c/20min - N o
1MPa
Oh 1425°C/500h
STO-1000-Fe " . ______ .

1500°C/2h ... :
1430°C/20 min ‘
1MPa :
SrTiO; (kommerz.) v
1425°C/1h o ] Oh  1425°C/500h
o  om -

Abbildung 3.11: Ablauf der Herstellung und Untersuchung zur Bestimmung der Eisendiffusi-
on in ein undotiertes Gefuige.
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Wie in Abbildung 3.11 zu erkennen, werden nach dem Sintern, nach dem Fu-
gen und nach der Auslagerung Gefligeaufnahmen angefertigt. Die Korngro-
RBenbestimmung erfolgt entsprechend dem bereits beschriebenen Linien-
schnittverfahren (Kapitel 3.8). Neben der Entwicklung der KorngroRe tber die
einzelnen Schritte sollte die Morphologie und Giite der gefligten Grenzflache
beurteilt werden. Hierbei wurde ein besonderes Augenmerk auf die Verschie-
bung beziehungsweise ein Wachstum der Grenzflache in Richtung eines der
beiden Geflige durch die Auslagerung gelegt.

Um eine Verdnderung des Eisengehaltes zwischen den beiden Probenhélften
zu messen, kam die Energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX, Quantax,
Fa. Bruker) zum Einsatz. Bei gleicher VergroRerung wurden Aufnahmen von
der gefligten Grenzflache angefertigt und senkrecht zur Fligeflache mit einem
Linienprofil vermessen. Die Proben wurden davor mit Kohlenstoff bedampft
(SEM Coating Unit-PS3, Fa. Agar Aids), um Aufladungen zu vermeiden und die
notwendigen hohen Probenstréme zu realisieren. Alle Linienprofile wurden mit
einem Punktabstand von nominell 0,05 um (ca. 250 Punkte / Linie) und einer
Messzeit von insgesamt 30 Minuten aufgenommen. AnschlieRend erfolgte eine
Quantifizierung der Messung entsprechend der Einwaage auf dem Titanplatz
nach den beiden Elementen Titan und Eisen. Bei dem grobkoérnigen Verbund
konnten zudem Messungen innerhalb eines Korns und entlang einer Korngren-
ze im undotierten Material durchgefiihrt werden. Dabei sollte ein eventuell
vorhandener Unterschied zwischen der Diffusion des Eisens (iber ein ungestor-
tes Gitter und entlang der Korngrenzen tberprift werden.

Die Auswertung des gemessenen Profils erfolgte mit der Software Origin. Da-
bei wurden fiir jeden Messpunkt das Verhéltnis Fe/Ti bestimmt und Gber dem
Abstand zur Korngrenze aufgetragen. Die Bewertung der Messung erfolgte
anhand einer Anpassung mit der bereits beschriebenen Sigmoidfunktion (Glei-
chung (3.8 )). Zur Bestimmung des Abstandes von Anfang- und Endpunkt des
Linienprofils zur Grenzflache, wurde die Position der Grenzflache auf den REM-
Bildern vermessen und mit den Messdaten korreliert. Damit konnten alle Pa-
rameter der Sigmoidfunktion zur Beurteilung der Veranderung des Profils her-
angezogen werden. Die Plateauwerte (44, 4,) entsprechen dabei der Eisen-
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konzentration auf den jeweiligen Seiten, fernab der Grenzflache, x, kann als
Verschiebung des Gesamtprofils relativ zur Grenzflache interpretiert werden.
Da eine konkrete Verschiebung eines Diffusionsprofils eher bei klassischen
Tracerexperimenten mit ,unendlicher” Quelle an Tracer zu erwarten ist, wurde
hauptséachlich die Steigung dx als Verbreiterung des Profils als Kriterium zur
Charakterisierung betrachtet.
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4. Defektchemische Simulation
zur Beschreibung des
Schrumpfungsstadiums

Dieses Kapitel gibt Einblick in die angewandte Simulations- und Berechnungs-
methodik anhand exemplarisch vorgestellter Resultate. Dabei sollen vor allem
grundlegende Abhdngigkeiten in der Defektchemie von SrTiO; anhand von
Parametervariationen im Modell aufgezeigt werden. Das Kapitel ist chronolo-
gisch nach der Entwicklung des Simulationsmodells aufgebaut, angefangen mit
der Berechnung der Defektchemie ohne Korngrenzen, Gber die Implementie-
rung des Raumladungskonzeptes. Abgeschlossen wird das Kapitel mit der
Uberfiihrung der berechneten Defektchemie in Diffusionskonstanten und der
Kombination mit der analytischen Sintergleichung. Die meisten Berechnungen
wurden, soweit nicht analytisch 16sbar, mit der kommerziellen Software MAT-
LAB (Fa. The MathWorks) schrittweise numerisch in einzelnen Skripten gel6st.
An komplexeren Stellen wurde der Programmcode mit der Algebrasoftware
Maple 17 (Fa. Waterloo Maple Inc.) kontrolliert und gegengerechnet. Nachste-
hend wird nicht explizit auf den Programmcode, sondern auf die Funktionswei-
se und den Zusammenhang zwischen den einzelnen Skripten eingegangen.

4.1 Berechnung der Bulkdefektchemie

Im Grundlagenkapitel 2.2.3 wurden bereits die von Moos und Hardtl [82] er-
mittelten Ergebnisse und Gleichungen zur Beschreibung der Hochtemperatur-
defektchemie in SrTiO; vorgestellt. Um Defektkonzentrationen wie beispiels-
weise in Abbildung 4.1 zu berechnen, muss ein Gleichungssystem mit den ent-
sprechenden Defekten geldst werden. Im Folgenden werden ausschlielRlich
Prozesse bei hohen Temperaturen betrachtet. Entsprechend werden nur Sau-
erstoffleerstellen [V;], Strontiumleerstellen [Vg,.], Elektronen n, Lécher p,
sowie einwertige Akzeptoren [A'] und Donatoren [D’] zur Betrachtung heran-
gezogen. Die Bildung von Titanleerstellen [V7] ist mit einer sehr hohen Akti-
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4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

vierungsenergie verbunden [111] und der betrachtete Temperaturbereich wird
von Strontiumleerstellen dominiert [82]. Deswegen ist die Messung der ent-
sprechenden Bildungsenergie und -konstanten nicht zuganglich. Der Titanplatz
wird somit in der defektchemischen Betrachtung von SrTiO; meist vernachlas-
sigt und tragt nicht zu den Defektgleichungen bei. Es ist also nach der in Kapitel
2.2.2 vorgestellten Defektchemie ein Gleichungssystem mit den Gleichungen
(4.1)-(4.3) und den Unbekannten [Vi,], [V;], n, und p zu lésen:
AHge,
Vs = (KRed e kBR-Td)>- Ll —2 (4.1)

JPo P, ™

. (_kEST) . (_kES-T)
"o KS e B — KS e 5 . N2 = . .2
Vsr] = AR By /P02 n? = B(T) /POZ n® (4.2)

KREd . e(_ kp'T

(_Eg(OK)—Bg-T) 1 1
p=<Nc(T)'NV(T)'€ kel >-£=C(T)-; (4.3)
Alle drei Gleichungen werden nach der Elektronenkonzentration n umgestellt
und in die Elektroneutralitatsgleichung (2.37) mit der Randbedingung
Peuir = 0 eingesetzt.

Peuik = 0 =
11 .
et @10 L4
03

Durch Erweitern der Gleichung (4.4 ) mit Po, -n?, ergibt sich ein Polynom

n+ 2B(T) [Py,n* — C(T)%— 2A(T)

vierten Grades, in das die Bildungsenergien und —konstanten aus der Literatur
[82] (Tabelle 2.3) eingesetzt werden:

0 = 2B(T)Py,n*+ /P02n3

+([A'1 = [D']) |Po,n* = C(T) |Po,n — 2A(T)

(4.5)

Die Temperatur T, der Sauerstoffpartialdruck P,,und die Dotierung ([A’]-[D'])
bleiben als frei wahlbare Parameter erhalten. Fir einen vorgegebenen Para-
metersatz liefert die Lésung der Gleichung die Nullstellen des Polynoms und
somit das Ergebnis fiir die Elektronenkonzentration in 1/cm3.
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4.1 Berechnung der Bulkdefektchemie

Bei der mathematischen Lésung mit einem MATLAB-Skript ergeben sich vier
Nullstellen, zwei komplexe Losungen sowie eine negative und eine positive
reale Lésung. Die positive, reale Nullstelle wurde als Lésung und entsprechend
als Elektronenkonzentration gewdhlt, da aus physikalischer Sicht weder die
negative noch die beiden komplexen Losungen Sinn ergeben. Alle weiteren
Defektkonzentrationen lassen sich aus den Gleichungen (4.1)-(4.3) zurlick-
rechnen. Um das Rechenmodell auf Fehler zu Gberprifen, wurde das Defektdi-
agramm aus der Arbeit von Moos und Héardtl [82] fiir undotiertes SrTiO; bei
1450 °C nachgerechnet (Abbildung 4.1).

T = 1450°C = 1450°C

A A A N NN

Defektkonzentration [1/cm?]

15

.20 45 -10 -5
Sauerstoffpartialdruck [bar] 1g(p0,) [bar]

Abbildung 4.1: Vergleich der simulierten Defektchemie (a) mit den Daten nach Moos und
Hardtl [82] in der Brouwer-Darstellung (b).

Die berechneten Defektkonzentrationen sind liber dem Sauerstoffpartialdruck
doppellogarithmisch aufgetragen. Mit dem Rechenmodell nach Gleichung
(4.1)-(4.5) lassen sich die in der Literatur vorgegebenen Diagramme exakt
abbilden, wobei eine vollstandige Lésung der Gleichungen ohne Vereinfachun-
gen implementiert wurde. Mit dieser Validierung kann von der Richtigkeit des
Programms ausgegangen werden.

In Abbildung 4.2 sind vier Diagramme mit ausgewahlten Kombinationen der
variablen Parameter fiir SrTiO; dargestellt. Es sind jeweils die Defektkonzentra-
tionen logarithmisch iber der Temperatur im Bereich 1000 °C bis 1500 °C auf-
getragen. Verglichen wird der Einfluss einer reduzierenden Atmosphére b), mit
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4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

einer 1 prozentigen Akzeptordotierung auf einem Anionenplatz c), sowie einer
Kombination aus beiden Parametern d) im Vergleich zu undotiertem SrTiO; a)
an Luft. In allen Darstellungen ist eine Zunahme aller Defektkonzentrationen
mit steigender Temperatur zu erkennen. Da fiir die weitere Betrachtung
hauptsachlich die Strontiumleerstellen von Bedeutung sind, soll kurz auf deren
Entwicklung eingegangen werden.

}21522 ?1522

S 1{a) S 1ib)

= =

= 1E20 = 1E20

Rel Rel

© st ©

g g

£ 1E18 < 1E181

e —— Q

c c e

£ 1e16] £ 16
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K] ] K] ] /

J ] o

O 1E14 : : : : : ‘ O 1E14 ; ; ‘ : : ‘
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Temperatur [K] Temperatur [K]

Ewszz Ewszz

S ¢ S {d)

= =

= 1E20 = 1E20

g | §

= =

@ ®

= 1E18 1 = 1E18

c c

o) o)

N N 4

5 5

< 1E16 < 1E16

=L x

L 1 Q ]

o} o}

0 1E14 : r - - : - 0 1E14 : ‘ - - : ‘
1200 1300 1400 1500 1600 1700 1800 1200 1300 1400 1500 1600 1700 1800

Temperatur [K] Temperatur [K]

Elektronen, n
Locher, p
Sauerstoffleerstellen [V{]

—— Strontiumleerstellen, [V ]

—— Akzeptordotierung, [A]

Abbildung 4.2: Darstellung der berechneten Defektkonzentration liber der Temperatur
fiir: a) Po,=0,2 bar, [A']=0 %, b) Po,=10"" bar, [A]=0 %, ¢) P,=0,2 bar, [A']=1 %,
d) Po,=10""° bar, [A]= 1%
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4.2 Simulation der Defektverteilung in der Raumladungszone

Eine Verringerung des Sauerstoffpartialdruckes um 15 GréRenordnungen fihrt
zu einer Reduzierung der Strontiumleerstellenkonzentration um mehr als eine
GroRRenordnung. Die Akzeptordotierung wird hauptsachlich durch Sauerstoff-
leerstellen kompensiert; im Vergleich zur reduzierenden Atmosphére bilden
sich noch wesentlich weniger Strontiumvakanzen. Die Kombination beider
Parameter verstarkt den aufgezeigten Effekt und es bilden sich etwa 2-3 Gro-
Renordnungen weniger Strontiumleerstellen.

4.2 Simulation der Defektverteilung
in der Raumladungszone

Der Einfluss und das Verhalten der Korngrenze auf den Sinterprozess soll im
Rahmen dieser Arbeit durch das Raumladungskonzept erfasst und beschrieben
werden. Der theoretische Hintergrund wurde bereits beschrieben (Kapitel
2.2.2). Die Umsetzung erfolgte aufbauend auf den in MATLAB realisierten
Skripten fiir die Berechnung der Volumen-Defektchemie und orientiert sich an
dem von Hagenbeck et al. entwickelten Simulationsmodell [92]. In Abbil-
dung 4.3 sind die wichtigsten Punkte eines Simulationsdurchganges darge-
stellt.

T Profil und Startwerte fur das Potential

Initialisierung der o _ —_

p t * Schrittweite und Randbedingungen der Simulation
arameter l * Berechnung der Bulk-Defektchemie

. « Startwerte aller Defekte als Funktion des Potentials
Numerische ) o , .
. * Losung des nicht-linearen Gleichungssystems an jedem Punkt
Losung N . .
* Iterative Losung der Poisson-Boltzmann-Gleichung

* Berechnungder Defektkonzentrationen an jedem Punkt

Ausgabe der
Daten

* Extrapolation des Profils zu groBen Abstanden von der
Korngrenze

Abbildung 4.3: Schematischer Ablauf der Simulation.
Die Berechnung des Profils fiir das Korngrenzpotential kann sich aus Symmet-

riegriinden auf eine Seite der Korngrenze beschrdankt werden. In einem ersten
Schritt wird das Potential der Korngrenze mit einem diskreten Werteverlauf
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4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

entsprechend einer gauRformigen Kurve als Ausgangsprofil versehen. Randbe-
dingungen sind dabei das Potential an der Korngrenze ®(x;) = ®, und fernab
der Korngrenze ®(xy) = ®gu i = 0 V. Weitere Parameter sind die Anfangs-
breite der GauRkurve (o = 0,01-107°m), die Anzahl der diskreten Punkte
(N =5000), sowie der Maximalabstand von der Korngrenze (xy = 0,150 -
107° m). Diese Startparameter wurden empirisch fiir die Simulation mit MAT-
LAB entwickelt, um eine méglichst gute Punktauflésung (Ax = x/N) bei ge-
ringer Rechenzeit zu erreichen. Dabei zeigt sich fir die Defektberechnung ein
Abstand von 150 nm als ausreichend, damit das Potential den Grenzwert der
Randbedingung erreicht (lim,_150nm (P (X)) = Ppyui). Nach folgender Glei-

chung wurde das Anfangsprofil des Korngrenzpotentials in Abbildung 4.4 be-
rechnet:

1/x;)\?
D(x;) = Dy - ) miti=1. N una x,=0..150nm  (46)

Randbedingungen
(DO = <I>(x1) =0,5V
] Dpyir = P(xn=s000) = OV
] q’(xz) = qJZ
E 0’4_ ] q)(x3) = CI)3
% 0,3 .. """"""""""""""" Ply-1) = Pr-1
g
D 021 m
g .
-
0,1+ I-
% O
0,0 : s B M e
X4 X1000 X2000 Xs5000
Abstand x,

xy = 0,150-10"%m

Abbildung 4.4: Randbedingungen und Diskretisierung des Startprofils fir das
Korngrenzpotential.
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4.2 Simulation der Defektverteilung in der Raumladungszone

Der ndchste Schritt berechnet die Defektkonzentrationen fernab der Korngren-
ze (Volumen), entsprechend Abschnitt 4.1. Dies ist verbunden mit einer Abfra-
ge der zu verwendenden GroRen flir Temperatur, Sauerstoffpartialdruck, Do-
tierung und das Potential an der Korngrenze ®:

Nguiks Peutks Vol pukr Vsl guk = f (T, Po [A' 1 guiks [D 1 k) (4.7)

Mit den Anfangswerten des Potentials kann nun die Defektverteilung an jedem
Punkt eines von der Raumladungszone beeinflussten Bereiches berechnet
werden:

ci(x) = Cipuk e<_%#) (4.8)

Hierbei ist c¢;(x;) die Konzentration der Spezies i, ¢;py, die dazugehdrige
Bulkkonzentration und z; die effektive Ladung des Defektes. Die GroRen kg, e,
haben die bekannte Bedeutung. Aus diesen Berechnungen ergeben sich die

Startprofile fiir jede Defektkonzentration:

n(x), p(), Vol (o), [Vsr1 (), [A'](x), [D"](x;) miti=1..N  (4.9)
Der Zusammenhang zwischen dem Potential und der Ladungsdichte wird durch
die eindimensionale Poisson-Boltzmann-Gleichung beschrieben.

5O _ p(®)
852x

Von Vollmann und Waser [89] konnte die Temperaturabhangigkeit von ¢, fiir

1
mit & = gye, und &, = 9,19 -107* T (4.10)

niobdotiertes SrTiO; ermittelt werden. AuRerdem wurde bei einer Variation
der KorngroRe Uber drei GroRenordnungen keine Anderung der Permittivitit
festgestellt, weshalb diese als statisch tber den Abstand von der Korngrenze
angenommen werden kann.

Die linke Seite der Gleichung muss aufgrund der diskreten Parameter ebenso
diskretisiert werden. Dies geschieht mithilfe des zentralen Differenzenquotien-
ten zweiter Ordnung:

P (P(xi-q) = 20 (x) + P(x141))
82x Ax?

(4.11)
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4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

Weil die Anfangswerte nicht die Losung dieser Gleichung wiedergeben, wird
der von Hagenbeck [91] vorgeschlagene iterative LOsungsweg mit einem
Newton-Algorithmus in MATLAB implementiert. MATLAB bietet dabei den
groBen Vorteil, direkt Rechenoperationen mit Vektoren und Matrizen ausfuh-
ren zu konnen. Wegen der Rechenvorteile mit MATLAB und der wesentlich
verbesserten Rechnerleistung seit der Arbeit von Hagenbeck kann auf viele
komplizierte Umformungen verzichtet werden. Die Umsetzung der Grundidee
einer Losung der Poisson-Boltzmann-Gleichung mit dem Newton-Algorithmus
bleibt allerdings bestehen und wird im Folgenden ausgefiihrt.

Das Newtonsche Naherungsverfahren beschreibt einen iterativen Lésungsweg,
zur Bestimmung von Nullstellen einer Funktion f(x) in n Schritten [142] wie
folgt:

Xn+1 =xn_]% (4.12)
Flir unseren speziellen Fall bedeutet dies:
(Dn i
D11(x) = D) — % (4.13)

Da die Poisson-Boltzmann-Gleichung an jedem Punkt der Koordinate x; mit
Ausnahme der Randpunkte geldst werden soll, stellt sich die zu I6sende Glei-
chung an diesem Punkt folgendermalien dar:

(Pn(ximg) = 2D, (x;) + Pp(xi41))  p(x)
fi(@n(x)) = Ax? e T (e

miti=2..N—-1

Die Elektroneutralitatsbedingung p(x;) kann im Gegensatz zur Defektchemie

im Volumen auch Werte ungleich Null annehmen. Daraus ergibt sich fur die
Ladungsdichte an jedem Punkt x; aus den Konzentrationsprofilen nach Glei-
chung (4.9):

p(x) =

. (4.15)
eo(p(x) + 2[V51(x;) + [D71(x;) — n(x;) — 2[Ver 1 (xi) — [A'](x))
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4.2 Simulation der Defektverteilung in der Raumladungszone

In vektorieller Schreibweise ergibt sich das zu l6sende Gleichungssystem fiir
jeden Iterationsschritt mit N — 2 Gleichungen:

2 (@(x2)
\ [

\fzv 1(‘1’(961\1 1))/

(Cb(xl) —2®(xy) + CD(x3)) p(xz)

(4.16)
Ax? £
(CIJ(xz) —2®0(x3) + ¢(x4)) p(x3)
+
Ax? €
I : |
I s I
\(‘D(xzv—z) —2®(xy_1) + Cb(xN)) p(xy-1)
+
Ax?
Die Ableitung eines Funktionsvektors ( 4.16 ) ergibt die Jacobi-Matrix:
5f; 5f; 5f;
5P (x2) 8P (x3) 8P (xy-1)
5f3 5f3
. 5P (x2) 8P (x3)
f= ]} - (4.17)

5D (x,) 0P (xy-1)

Dazu wird die Ladungsdichte ( 4.15 ) an jedem Punkt nach dem Potential ®(x;)
abgeleitet.

8p(x;) _
5D (x;) B

- ,:?LT (p(x) + 41V51Cx) + [D71(x) + nlx) + 4V () + [A'1(x)

(4.18)
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4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

Aus dem Auflésen des Gleichungssystems nach Gleichung (4.13) ergibt sich
der Losungsvektor fiir das Potential nach dem Iterationsschritt n + 1:

Ad, D" (xry) — D™ (x,)
_ ( A, \| ( ¢n+1(x3) — ™ (x3) \‘
AD= : = : (4.19)
\ACD.N—Z/ \CD"“(xN_l)‘— CD"(xN_l)}

Im Anschluss wird die Jacobi-Matrix wie folgt berechnet:

: \
T Ax? 1
5p(x) | mz 0 0
6P (x7)
2
1 T Ax?
ﬁ 6p(x3)
6P (x3)
J; = 0 1 0 (4.20)
Ax?
1
Ax?
2
1 T Ax?
0 0 iz , 8pCay-)
8P (xy-1)

Die Losung eines Gleichungssystems der Form Ax = b in MATLAB erfolgt mit
dem integrierten Befehl ,mldivide” durch Operation x = A\b:

AD=]\(-f) (4.21)
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4.2 Simulation der Defektverteilung in der Raumladungszone

Das Potential nach einem lterationsschritt an jedem Punkt ergibt sich zu:

D, 1 (%) = Op(x) + AD(x;) miti=2..(N—1) (4.22)
Die Iteration erfolgt nach diesem Schema, bis eine der folgenden Abbruchbe-
dingungen erreicht ist: Entweder die maximale Abweichung zwischen den Er-

gebnissen zweier Iterationsschritte an allen Punkten erweist sich als genligend
klein (siehe Abbildung 4.5 b)

max|A®| < 1-107° (4.23)

oder es wurden mehr als 100 Iterationschritte durchgefihrt.

a) os — b) o0 —
—_— n=1...n=9 ——n=1...n=8
>, 04 < 008
c _ i}
S £
= 03 57006
= 1
S 02 Zunehmende I 004 Zunehmende
< — .
° Iterationsdauer g Iterationsdauer
Q- o1 0,02
0,04 ; , . . 0,00 , , . :
000 001 002 003 004 005 006 000 001 002 003 004 005 006
Abstand x [um] Abstand x [um]

Abbildung 4.5: a) Verdanderung des Potentialprofils Gber einem Iterationsablauf mit
neun Schritten. b) Minimierung der Differenz zwischen den Iterationsschritten nach
Gleichung ( 4.23).

Im ersten Fall wird das Ergebnis als ausreichend genau bewertet, im zweiten
Fall konvergiert das Newton-Verfahren nicht und die Startparameter mussen
besser geschatzt werden. In Abbildung 4.5 ist exemplarisch ein Verlauf des
Potentials a) und des Losungsvektors b) wahrend der Iteration zu sehen.

Man kann deutlich den Ubergang von der anfinglichen GauRform zu der cha-
rakteristischen Form eines Raumladungspotentials erkennen (vergleiche Abbil-
dung 2.9). Die Veranderung des Losungsvektors AD zeigt deutlich die Konver-
genz des Newton-Verfahrens, da die Unterschiede zwischen den Lésungen des
Gleichungssystems ab dem siebten Iterationsschritt bereits sehr gering sind.
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4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

4.3 Parameter der Simulation

Abbildung 4.6 zeigt vier Diagramme mit den gleichen Kombinationen der vari-
ablen Parameter, wie sie in Abbildung 4.2 fiir das Korninnere durchgefiihrt
wurden. Durch die Einbindung des Raumladungskonzeptes soll vor allem der
Einfluss einer Anderung der Defektchemie auf die Ladungstridger nahe der
Korngrenze aufgezeigt werden. Es sind jeweils die Defektkonzentrationen loga-
rithmisch Gber dem Abstand von der Korngrenze aufgetragen, die Temperatur
betragt bei allen Diagrammen 1300 °C und das Korngrenzpotential ®, = 0,5 V.

xg 1E22 gE—ﬂazz
S a)| s b)
= 1E20 ] —.1E20
c [=
2 g
= 1E18 = 1E18
g £
= c
R 116 © 1E16
[ c
S o
T 1E14 < 1E14
0 1E12 r : r " . 0 1121 . . . ; .
000 001 002 003 004 005 0,06 000 001 002 003 004 005 0,06
Abstand x [um] Abstand x [um]
?1522 2-1522
5 C) S 3 d)
L L
. 1E20 =, 1E20 ]
£ c ]
=] K]
S 1E18 5 1E181
8 8
= =
c < k
8 1E16 8 1E16 4
= (=
S s [
4 4
< 1E14 < 1E14]
0 1E121 - - ; . . 0 1E12 ; ; . - .
0,00 001 002 003 004 005 006 000 001 002 003 004 005 0,06
Abstand x [um] Abstand x [um]

—— Elektronen, n
—— Lécher, p
— Sauerstoffleerstellen [V ]

—— Strontiumleerstellen, [V, ]

—— Akzeptordotierung, [A]

Abbildung 4.6: Darstellung der simulierten Defektprofile mit dem Volumenmodell Giber
dem Abstand von der Korngrenze fiir: a) Pp,=0,2 bar, [A]1=0 %, b) Po,=10"" bar, [A]=0 %,
¢) Po,=0,2 bar, [A]=1 %, d) Po,=10""" bar, [A]=1 %
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4.3 Parameter der Simulation

Gegeniibergestellt sind undotiertes SrTiO; an Luft a), eine Variation des Sauer-
stoffpartialdruckes (Pp, = 1-107'° bar, b)), die 1 %-ige Akzeptor-dotierung
c), sowie eine Kombination aus beiden Parametern d).

Die Zustdnde fernab der Korngrenze ab etwa 50 nm sind direkt mit der Defekt-
konzentration bei 1573 K in Abbildung 4.2 vergleichbar und @ndern sich auch
bis zum maximalen Simulationsabstand von 150 nm nicht mehr. Aus der Deby-
e-Hickel-Theorie Uber die Wechselwirkung von lonen in Elektrolytlésungen
kann hier der Begriff der Abschirmlange (ibernommen werden. Dieser Begriff
wird nicht definitionsgemaR eingesetzt oder direkt berechnet, sondern soll im
Folgenden den Abstand von der Korngrenze beschreiben, bei dem die Defekt-
konzentration der jeweiligen Spezies auf ¢;(x;)/c; gy = 1,1 abgesunken be-
ziehungsweise auf ¢;(x;)/c; puir = 0,9 angestiegen ist. Im hier simulierten
Falle eines positiven Potentials an der Korngrenze kommt es zu einer Verar-
mung der positive Ladungstrager (p, [V,]), sowie einer Erhéhung der negativen
Ladungstragerkonzentration (n, [Vs,],[A"]) an der Korngrenze. Die jeweiligen
Abschirmldngen sind in Tabelle 4.1 als Mittelwerte fir einwertige und zwei-
wertige Defekte zusammengefasst.

1300 °C, 1300 °C, 1300 °C, 1300 °C,
undotiert, | undotiert, | 1 % Akzeptor,| 1 % Akzeptor,
0,2 bar | 10715 par 0,2 bar 10715 bar
Abschirmldnge
. 15,08 nm 4,50 nm 3,46 nm 2,95 nm
fiir |z=1]
Abschirmlange
. 18,83 nm 5,37 nm 4,13 nm 3,48 nm
fur |z=2|

Tabelle 4.1: Abschirmldnge fir ein- und zweiwertige Ladungstragerprofile nach
Abbildung 4.6.

In den Diagrammen lasst sich die Abschirmung durch die Anderung der defekt-
chemischen Parameter sehr gut erkennen. Die Breite der Raumladungszone
verringert sich in reduzierender Atmosphdre und in Anwesenheit von Akzepto-
rionen um das Drei- bis Fiinffache im Vergleich zu undotiertem Material an
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4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

Luft. Dabei zeigt sich eine steigende Tendenz dieses Effektes von reduzierender
Atmosphare zu einer Dotierung und der Kombination aus beiden Parametern.
Das positive Potential an der Korngrenze schlagt sich in einem Unterschied der
Defektkonzentrationen zwischen Korngrenze und Korninneren nach der For-
mel (4.8 ) nieder. Da dieser Effekt nur von der Ladung des lons, dem Potential
und der Temperatur abhangig ist, ist die Anreicherung oder Verarmung der
Korngrenze fir die einzelnen Ladungstrager unabhéngig von den variierten
Parametern (Tabelle 4.2).

Nge

Npuik PBulk Vo lpuik WVerlpue | [A'lpuik
40 \ 2,50+ 102 \ 6,25-10~* \ 1,60 - 103 \ 40

Tabelle 4.2: Uberhéhung oder Verarmung der Ladungstriger zwischen Korngrenze und
Korninnerem aus Abbildung 4.6.

Pkc Volka [Vsrlke ‘ [A']ke

Vor allem die zweiwertigen Ladungstriger zeigen dabei eine Anderung iber
mehrere GroRBenordnungen. Die fur diese Arbeit wichtige Konzentration der
Strontiumleerstellen erfdhrt eine sehr starke Uberhéhung in der Korngrenze
von (Uber drei GroRenordnungen bei 1300°C und einem Potential von
@, =0,5V. Um den Einfluss der Temperatur und des Potentials zwischen
Korngrenze und Korninneren auf die Defektverteilung detaillierter zu betrach-
ten, wurden beide Parameter variiert.

Das sich ergebende Profil fiir ein undotiertes SrTiO; bei einem Sauerstoffparti-
aldruck von Py, = 0,2 bar ist in Abbildung 4.7 a) fir den Temperaturbereich
T =1000...1500°C und in Abbildung 4.7 b) fir &, = 0,10...0,75 V simuliert
worden. Mit steigender Temperatur zeigt sich eine Erhéhung der Defektkon-
zentration im Korn und an der Korngrenze, wobei in Tabelle 4.3 abzulesen ist,
dass der Gesamtunterschied [V, lxa/[Vsrlguie Um mehr als eine GréRenord-
nung abnimmt. Im Diagramm ist deutlich zu sehen wie stark die Reichweite der
Raumladungszone abnimmt. Die aufgefiihrten Werte verdeutlichen, dass fur
den simulierten Temperaturbereich die Breite der Raumladungszone mit stei-
gender Temperatur von Uber 50 nm auf unter 20 nm abnimmt.
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4.3 Parameter der Simulation

a) 1E22 b) 1E24
e T " d,=0,1..0,75V
7 o 1E22
Sie0l\ T =1000°C..1500°C | &
~ 1E19] ~ 1E20,
< 118 S
g 8 1E18]

1E17 ]

1E16 : : 1E16 : :

0,00 0,02 0,04 0,06 0,00 0,01 0,02 0,03
Abstand x [um] Abstand x [um]

Abbildung 4.7: Entwicklung des Leerstellenprofils fur Strontiumleerstellen in Abhangigkeit
von der Temperatur (a) und des Korngrenzpotentials (b).

Fiir eine Variation des Korngrenzpotentials zeigt sich, dass die Breite wesent-
lich weniger stark beeinflusst wird. Eine Erhohung des Potentials von
o, =0,10V auf &, = 0,75 V verbreitert die Raumladungszone nur um 5 nm.
Daflir schlagt sich ein hoheres Potential, entsprechend Gleichung (4.8), in
einer wesentlich stirkeren Uberhéhung der Strontiumleerstellen um bis zu vier
GroRRenordnungen an der Korngrenze nieder. Die Variation des Raumladungs-
potentials bis ®, = 0,75 V entspricht dabei nur einer theoretische Uberlegung
und dient nur der Verdeutlichung des Effektes. Ein so hohes Potential fiihrt an

der Korngrenze zu einer Defektkonzentration von {iber 10%3cm™2 und liegt
damit weit Uber der verfiigbaren Anzahl an Gitterplatzen.
Abstand Ve ke . Abstand Ve ke
Temp. R— o1 Potential T TV
fur [Vg,] | [V lpum fur [Vg,] | [V lu

1000°C | 55,51 nm | 9,10-10% | &, =0,10V | 13,98 nm | 4,37 - 10°
1100°C | 36,94nm | 4,68-10% | &, = 0,25V | 17,64 nm | 4,00 10!
1200°C | 25,93 nm | 2,64-10%3 | &, =0,50V | 18,99 nm | 1,60 - 103
1300°C | 18,99 nm | 1,60-10% | &, =0,75V | 19,20 nm | 6,40 - 10*
1400°C | 14,40 nm | 1,03 - 103
1500°C | 11,25nm | 6,96 - 102

Tabelle 4.3: Zusammenfassung der Abklingweiten und der Uberh&hung der Strontiumleer-
stellen nach Abbildung 4.7.
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4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

4.3.1 Verifizierung der Raumladungszone
mit TEM-Messungen

An dem hier verwendeten Material wurden TEM-Messungen der Raumla-
dungszone an den Korngrenzen von S. Kraschewski [54] durchgefiihrt. Die ent-
sprechenden Mess- und Auswertemethoden kénnen dort nachgelesen werden
und werden im Rahmen dieser Arbeit nicht weiter erldutert. Ein gemessenes
Konzentrationsprofil einer STO-1000-5Fe Probe wurde fiir diese Arbeit bereit-
gestellt und ist in Abbildung 4.8 dargestellt. Aus dem Realprofil wurden mit
einer exponentiellen Anpassung das gemittelte Dotierungsniveau fernab der
Korngrenze zu [Fef; gy | = 8,42 - 1018 cm™3 ermittelt. Durch Umstellung von
Gleichung ( 4.8 ) wurde das Potential ®, = 0,85 V berechnet.

[Ferixe] )

kg« T-In(—TKGL
g ([F eTi,Bulk]

ZFre " €9

(4.24)

cb():_

Die Proben wurden bei 1350 °C in Sauerstoff gesintert und anschliefend abge-
schreckt um das Hochtemperaturprofil zu konservieren. Diese Temperatur,
sowie die bereits bekannten Werte fir die Konstanten zg,, kg sowie ey, wur-
den in Gleichung ( 4.24 ) eingesetzt. Die Konzentration direkt an der Korngren-
ze lieR sich aus den Messwerten mit [Fer; x| = 3,90 - 102! cm™3 ablesen.
Die Simulation des Akzeptorprofils erfolgte mit dem vorgestellten Programm in
MATLAB, die Initialisierung mit den berechneten und gegebenen Parametern
aus dem Experiment. Uberpriift werden sollte die richtige Einstellung der
Raumladungszone hinsichtlich des Profilverlaufes. Da die Potentialhdhe schon
als Eingangsparameter gegeben ist, kann man aus diesem Vergleich nur deren
Breite und Form bewerten. Die Breite der Raumladungszone wird wieder bei
[A"1/1A 1 gue = 1,1 ermittelt und betrégt in der Simulation etwa 11 nm.

Im Experiment ist die Bestimmung aufgrund der starken Schwankungen der
Messung im Bereich des Korninneren nicht genau moglich, kann aber mithilfe
einer Anpassung auf etwa 10 nm abgeschatzt werden. Die Form zeigt eine gute
Ubereinstimmung mit den Messdaten, wurde jedoch nur qualitativ bewertet.
Auch wenn dies ein eher qualitativer Vergleich ist, kann das Modell hinsichtlich
der Simulation des korngrenznahen Bereiches als valide angesehen werden.
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4.4 Uberfiihrung in einen Diffusionskoeffizienten fiir das analytische Sintermodell
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Abbildung 4.8: Vergleich der TEM-Messung einer Eisensegregation in 5 %-Dotiertem SrTiO;
mit dem simulierten Akzeptorprofil.

4.4 Uberfithrung in einen Diffusionskoeffi-
zienten fiir das analytische Sintermodell

Im Folgenden sollen der Transfer und die Anwendung des entwickelten Simula-
tionsmodells auf den Sinterprozess erfolgen. Es wird zuerst der Fall der reinen
Volumen-Defektchemie betrachtet. Dazu wird als einfache Annahme die Cob-
le-Gleichung flr den Fall der Volumendiffusion herangezogen:
v-aby
kB " T G3
J

v=12 (4.25)

a3 = (0,395-107°m)3,

p =720

kg = 1,38065 - 10_23é

91



4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

Der limitierende Faktor fiir die Diffusion Dy, bei jedem Sintervorgang ist die am
langsamsten diffundierende Atomsorte [12, 13, 25]. Da SrTiOs als Sauerstofflei-
ter bekannt ist [1, 95], kommen nur die besetzten A- und B-Platze als lang-
samste Spezies in Frage. Wie bereits erldutert, ist der relevante Temperaturbe-
reich stark dominiert von der Bildung der Strontiumleerstellen. Des Weiteren
wurde von Gomann et al. [113, 114] gezeigt, dass die Diffusion von Strontium
und Titan etwa gleichschnell ist und bevorzugt tber die vorhandenen Leerstel-
len auf dem A-Platz ablauft. Dieser Argumentation folgend wird fir die Be-
trachtung des Sinterprozesses vereinfachend die Selbstdiffusion von Strontium
als limitierender Faktor angenommen.

Da der Materialtransport tiber einen Leerstellenmechanismus erfolgt, kann die

Diffusionskonstante direkt aus der berechneten Defektkonzentration
[V§y]/[Sr&] und der Leerstellendiffusion ijgr. errechnet werden [12, 25].

V51 e,
[57”5’?] Leer.
Dieser Zusammenhang wurde mit den verflgbaren Literaturwerten fir die
Leerstellendiffusion in SrTiO; bereits in Kapitel 2.2.2 vorgestellt.

1
D, = Di" = mit [Sr&] = 1,684 - 1022 [%] (4.26)

Die verwendeten Koeffizienten der Leerstellendiffusion sind in Tabelle 4.4 mit
den jeweiligen experimentellen Methoden zur Ermittlung zusammengefasst:

Poignant 2,86V [em? Impedanzmessung an
und Juda Dfesgr =5- 10_58(_ kBT) —] polykristallinem
: s
r,La I, 3

[116] ((Sr,Ca)(Ti,Nb)O3)
Meyer et ) (_3’581/) em? Tracerd|ffus.|onsmessungen
L. [115] D;or =1073e\ kT —~ und Simulation

’ (Sr(Ti,Nb)Os-Einkristall)

Vsr . .

Akhtar et EDiSff = 2,52eV, Simulationsmethode
al. [111] El‘)’inif = 11,59¢V (SrTiO;)

Tabelle 4.4: Zusammenfassung der verfligbaren Literaturdaten zur Leerstellendiffusion

in SrTiOs.
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4.4 Uberfiihrung in einen Diffusionskoeffizienten fiir das analytische Sintermodell

In Abbildung 4.9 a) sind die mit dem Bulk-Modell berechneten Diffusions-
konstanten fir ein undotiertes SrTiO; an Luft bei 1300 °C dargestellt. Verglei-
chend wurde die gemessene Leerstellendiffusion von Poignant und Juda sowie
der von Meyer et al. bestimmte Wert zugrunde gelegt. Die hohere Aktivie-
rungsenergie der am Einkristall bestimmten Werte driickt sich dabei in einem
starkeren Anstieg mit steigender Temperatur und einer insgesamt niedrigeren
Diffusionskonstanten im Vergleich zum Polykristall aus. Der Unterschied zwi-
schen den beiden berechneten Konstanten betragt in Abhdngigkeit von der
Temperatur etwa eine GroRenordnung. Da in diesem Abschnitt zuerst die Dif-
fusion im Korninneren analysiert wird, wurde fir die Variation der defektche-
mischen Parameter nur die von Meyer et al. ermittelte Leerstellenbeweglich-
keit im Einkristall betrachtet (Abbildung 4.9 b). Als Referenz wurde die nach
Meyer et al. berechnete Kurve aus Abbildung 4.9 a) bei Py, = 0,2 bar genutzt.
Bei einer Anderung des Sauerstoffpartialdruckes oder der Dotierung, ergeben
sich, bei gleicher Temperatur, jeweils niedrigere Diffusionskoeffizienten im
Vergleich zur Referenz. Es zeigt sich, dass auch die Steigung beziehungsweise
die Temperaturabhingigkeit eine Anderung erfihrt. Dies begriindet sich vor
allem durch die Anderung der Bildungsenergie der Strontiumleerstellen bei
den gewdhlten Bedingungen.

—1E-18 - —1E-18
a) K% ——Poignant b) ® v

€ 1E-19 Meyer € 1E_201 D, nach Meyer

= 1E-20 =

(7} @ 1E-22 4

N 16211 N |

5 1822 %1E241

S e i

1E-23 4

Z @ 1E.26{

2 1E-24 K<) 4 Referenz, P =0,2 bar

3 8 1E-28 10 b

& 1E-254 = —PO:—‘]O bar

ES E ] c A

0O 426 : . i . i . 0O 4e.30 : L — 1% szept?rdotlerllmg
1000 1100 1200 1300 1400 1500 1000 1100 1200 1300 1400 1500

Temperatur [°C] Temperatur [°C]

Abbildung 4.9: Berechnete Diffusionskonstanten einer A-Platz-Diffusion ohne Raumla-
dungszone im Vergleich der beiden Leerstellendiffusionskoeffizienten (a) und fur die Varia-
tion der defektchemischen Parameter (b).

Die berechneten Diffusionskonstanten werden entsprechend Gleichung ( 4.25)
in eine Verdichtungsrate umgerechnet. Hierbei wurden, wie im folgenden Dia-
gramm (Abbildung 4.10) dargestellt, der Sauerstoffpartialdruck, die Tempera-
tur und die Dotierung variiert. Als Referenz dient das undotierte SrTiO; bei
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4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

T =1300°C und Py, = 0,2 bar. Die Verdichtungsrate wird im Coble-
Diagramm doppellogarithmisch Uber der KorngroRe aufgetragen. Dabei wer-
den fir die KorngroRe G Werte zwischen 10 nm und 10 um eingesetzt.

Da nur die Sintergleichung fiir die Volumendiffusion verwendet wurde, betragt
die Steigung bei allen Kurven m = —3. Sowohl fir die Akzeptordotierung als
auch fur den Einfluss reduzierender Atmosphare wird eine um etwa eine Gro-
RBenordnung geringere Verdichtungsrate vorhergesagt. Neben der Dotierung
sollte auch der geringere Sauerstoffpartialdruck aufgrund einer Verarmung von
Strontiumleerstellen im Material (vergleiche Abbildung 4.2) zu eine langsame-
ren Verdichtung fihren. Dahingegen ist die durch steigende Temperatur er-
hohte Sinterrate ein trivialer Effekt, welcher nur der Vollstandigkeit halber
eingezeichnet ist.

100
: = /— = Referenz P,=0,2 bar
E —  P,=10"bar
- \ 2
1E-3 + ~ —_— 1% Akzeptordotierung
-
= 1E-81
o >
O— -
S, ~ ~ T =1500°C
1E-13 }r = 1300°c
i[ prsr T~ T=1000C
3 D, ... nach Meyer
T e —
0,01 0,1 1 10 100

KorngréRe [um]

Abbildung 4.10: Verdichtungsraten aus den ermittelten Diffusionskonstanten nach
Abbildung 4.9.
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4.5 Modifikation des analytischen Sintermodells um den Einfluss der Korngrenze

4.5 Modifikation des analytischen Sinter-
modells um den Einfluss der Korngrenze

Um den Einfluss der Korngrenze aufzuzeigen, waren einige Modifikationen im
Vergleich zur Berechnung der Sinterrate mit dem Bulk-Modell notwendig:
1. Berechnung des Diffusionskoeffizienten als D = f(x)
2. Erweiterung des simulierten Bereiches fir x > 150nm, um in der analy-
tischen Sintergleichung KorngrofRen bis 10 um abzudecken.
3. Berechnung einer Diffusionskonstanten fiir das Coble-Modell aus D (x)

Die Berechnung des abstandsabhangigen Diffusionskoeffizienten erfolgt durch
Gleichung ( 4.26 ) an jedem Punkt x;:
[Ver] ()

DST(x,) = —2—"2 VST it [Sr&] = 1,684 - 1022 [L] (4.27)
i [ST‘S);] Leer. Sr ’ cm3

Dabei kénnen fir die Leerstellendiffusion DZ:;K die bereits vorgestellten Wer-
te aus Tabelle 4.4 eingesetzt werden. Da die Werte der Leerstellendiffusion
von Poignant und Juda fir ein polykristallines Material, also mit Korngrenzen,
bestimmt wurden [116], wird in diesem Abschnitt nur mit diesen Werten ge-
rechnet. In Abbildung 4.11 sind die Diffusionskoeffizienten D57 (x) fiir eine
Variation der Parameter Sauerstoffpartialdruck, Dotierung und Temperatur
abgebildet. Die Referenz wurde mit T = 1300°C und Py, = 0,2 bar fiir ein
undotiertes SrTiO; berechnet. Zuséatzlich wurde fir diese Referenz, zum Ver-
gleich mit dem vorherigen Kapitel, die Diffusion nach den Literaturwerten von
Meyer et al. eingefiigt. Da die Diffusionskoeffizienten an jedem Punkt x; direkt
aus dem Verlauf der [Vg,](x;)-Werte nach Gleichung ( 4.27 ) ermittelt werden,
sind die Werte fir die Abklingweiten und der Unterschied zwischen Korngren-
ze und Volumen identisch mit den in Tabelle 4.3 dargestellten Ergebnissen.

Wie fiir die Referenzparameter dargestellt, unterscheiden sich die Diffusions-
koeffizienten um etwa eine GroRenordnung, je nachdem welche Leerstellen-
diffusion zugrunde gelegt wird. Dies liegt an der Wahl des verwendeten Litera-
turwertes und ldsst sich genauso auch aus Abbildung 4.9 a) bei 1300 °C able-
sen. Auf die Abklingweite und den Unterschied von ,Korngrenzdiffusion” zu
den Werten im Volumen hat diese Wahl allerdings keinen Einfluss. Entspre-
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4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

chend den bereits gezeigten Ergebnissen fihren sowohl eine Akzeptordotie-
rung als auch der niedrige Sauerstoffpartialdruck zu geringeren Diffusionswer-
ten fir Strontium, sowie einem starken Einschniren der Raumladungszone.
Ebenso deckt sich der Einfluss steigender Temperatur auf den Verlauf der Dif-
fusionskoeffizienten mit den bisher gezeigten Ergebnissen (vergleiche Abbil-
dung 4.6 und 4.9). In Abbildung 4.11 ist zudem deutlich zu erkennen, dass fiir
das Erreichen einer konstanten Volumendiffusion der maximale Abstand von

der Korngrenze mit xy = 150 nm fir die Simulation vollkommen ausreichend
ist.

1E-15
- /= = Referenz, P, =0,2 bar
D; 5 nach P =10"p :
1E-17 Poignant o~ ar
—_ — 1% Akzeptordotierung
~
é 1E-19
e N N e e e e e e - . T = 1500°C
2=
~V1E-21
. DZ’:E’T. nach Meyer T = 1300°C
1E-23 -
-~ —~— -
T == == = — ~ T =1000°C
1E-25 4 - T ' | T T , T
0,0 0,02 0,04 0,06

Abstand x [um]

Abbildung 4.11: Simulierte Diffusionskonstanten einer A-Platz-Diffusion als Funktion des
Abstandes von der Korngrenze im Vergleich der beiden Leerstellendiffusionskoeffizienten
und fur die Variation der defektchemischen Parameter Temperatur, Dotierung und Sauer-
stoffpartialdruck.

Zur weiteren Nutzung der Daten im Coble-Modell muss der Simulationsbe-
reich, genauer gesagt der Bereich mit konstanter Volumendiffusion, erweitert
werden. Dies begriindet sich in der Verwendung von KorngroRRen, die grofRer
als die doppelte Simulationsbreite von 300 nm sind. Ein Korn setzt sich im 2-
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4.5 Modifikation des analytischen Sintermodells um den Einfluss der Korngrenze

dimensionalen Schnitt aus zwei symmetrischen Simulationsbereichen mit je
150 nm und einem sich anschlieBenden, ,unendlich” breiten Bereich mit
DPpur = 0V zusammen (siehe Abbildung 4.12). Auch hier kann man sich aus
Symmetriegriinden fir die weiteren Berechnungen auf eine Kornhilfte, mit
einer maximalen KorngréRe von 0,5 - G = 100 pm beschranken.

Der Bereich fur 150 nm < x < 100 um wird also in den gleichen Abstanden
Ax wie der Simulationsbereich mit den konstanten Werten fir die Volumendif-
fusion Dy, aufgefiillt. Zusammengefasst ergibt sich folgendes diskretes Diffu-
sionsprofil:

DS (x) mit x im Bereich 0 nm < x < 100 um (4.28)

Die Anwendung des Coble-Modells sieht in der urspriinglichen Variante nur
eine Diffusionskonstante als Parameter vor und kein kontinuierliches Diffusi-
onsprofil. Zur Berechnung der Verdichtungsrate wurde infolgedessen die
grundsatzliche Idee entwickelt, einen von der KorngrofRe abhangigen Mittel-
wert der Diffusion abzuleiten.

Korngrofie G

| P(x; = 0nm) = P, |

Korn1l | : Korn3
: | @Coy = 150 mm) = Dpe |

Y,z
x i S Korn2*
Y
ASY
Simulations - Simulations -
bereich bereich
P R T Q- PRk >
erweiterter
Bulkbereich

Abbildung 4.12: Simulationsbereich (rote, durchgezogenen Linien) und erweiterter Bereich
zwischen zwei Korngrenzen, durch di Erweiterung des Bulkbereiches bis 100 um.
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Flr das Coble-Diagramm sollte ein Bereich mit diskreten Werten der Korngro-
RBe G zwischen 10 nm und 10 um abgedeckt werden. Daraus ergibt sich fir jede
KorngroBe G, eine mittlere Diffusionskonstante D_Vl = f(G;), wobei der Index [
die Anzahl verwendeter KorngroRen fir das Coble-Diagramm wiedergibt. Es
ergibt sich durch Einsetzen in Gleichung ( 4.25 ) die folgende Notation:

(4.29)

Die Berechnung der mittleren Diffusion kann man sich als Integration vorstel-
len, wobei die Integrationsgrenzen von der KorngréRe abhdngen. Ein Beispiel
fir den Ablauf ist in Abbildung 4.13 fiir zwei unterschiedliche KorngréBen ge-
geben.

Unter der Annahme eines symmetrischen Korns reicht es aus, den Mittelwert
der Diffusion lber der Halfte des Korndurchmessers zu bilden. Das Coble-
Modell geht von einer konstanten Diffusion im Korn beziehungsweise in der
Korngrenze aus (Gleichungen (2.15) und (2.17)). Geometrisch wird dies
durch ein Boxprofil mit der Hohe der jeweiligen Diffusionskonstanten und der
Breite des Korns beziehungsweise der Korngrenze beschrieben. Die Konse-
quenz flr das entwickelte Modell ist, dass das kontinuierliche Diffusionsprofil
in ein Boxprofil umgerechnet werden muss. Aus geometrischer Sicht bedeutet
das, dass die Flache A unter dem Diffusionsprofil fir eine bestimmte Korngro-
Re G /2 gleich der Flache B unter dem Boxprofil sein muss. Die geometrischen
Gegebenheiten sind in Abbildung 4.13 schematisch dargestellt. Die Flache des
Boxprofils fiir eine gegebene KorngréRe lasst sich also wie folgt berechnen:

B = D_Vz % (4.30)
Fir das kontinuierliche Diffusionsprofil ergibt sich die Flache durch eine In-
tegration, die aufgrund der Verwendung von diskreten Werten in unserem
Modell durch eine Summe einzelner ,Boxprofile” angendhert werden kann
(vergleiche Abbildung 4.13 c):

x=% =G
2 Xi=5

A= f DI ()dx = Y DI (x) - (4%) (4.31)
x=0 x1=0
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Die Schrittweite Ax = (x;,1; — x;) wurde in der Simulation und der anschlie-
Renden Erweiterung des Simulationsbereiches konstant gehalten. Daraus
ergibt sich flr die jeweilige KorngrofRe:

Gy o
5 =% = Ax-i miti=1..Ngpeitert (4.32)
Fligt man die beiden Gleichungen zusammen, ergibt sich fiir die Berechnung

der mittleren Diffusion:

(le (ZJDST(x) AX)

l Ax i

n=g
Z DSr(x ) (4-33 )

Dy, =

b)

DSr (x)

Abbildung 4.13: Schema der mittleren Diffusion fiir zwei verschiedene KorngroRen (a,b) und
Berechnung der mittleren Diffusion Dy als Funktion der KorngréRe (c).
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Aus Abbildung 4.13 kann man erkennen, dass mit steigender KorngroRe die
mittlere Diffusion immer kleiner wird. In anderen Worten heif3t das, der Ein-
fluss der Raumladungszone an der Korngrenze verliert im Vergleich zum Korn-
inneren an Bedeutung. Dies lasst sich wie folgt zusammenfassen:

1

D_Vl~a (4.34)

Diese Abhangigkeit wird durch die Simulationsergebnisse in Abbildung 4.14
verdeutlicht. Als Referenz dient das bereits bekannte undotierte SrTiO; bei
T = 1300°C und PO2 = 0,2 bar. Variiert wurden die Temperatur, der Sauer-
stoffpartialdruck und die Dotierung. Die Berechnung der mittleren Diffusion
erfolgt nach Gleichung ( 4.33), mit diskreten Werten der KorngroRRe fiir den
Bereich 10 nm < 0,5+ G; < 100 pm. Aufgrund der doppellogarithmischen
Skalierung des Diagramms wurde keine konstante Differenz zwischen zwei
KorngréRen verwendet, sondern feste Schrittweiten fur jeden GréRenord-
nungsbereich vorgegeben:

AG, =0,5-10" ymmitn = -2,-1,0,1 (4.35)
1E-15 +
‘ DI‘,/:gr Baih = [/ = Referenz, Poz=0,2 bar
1E-17] | Poignant ) P, =10"° bar
o . 1% Akzeptordotierung
2 ] =,
NE 1E-194 , T~ .
—_— ] ", S —— e o — = e — = e
= ] ~— .. T = 1500°C
&3~ 1E-21 : \ N~ e
= ] fEm _ o
|Q 3 *-..§:::: T = 1300°C
] " — H- -
1E-231§ .\ A— 0 8 A —
; T e 7 =1000%
1E-25---”| T T vrro T T LR I LR IR
0,01 0,1 1 10 100 1000

Korngrofie G; [um]

Abbildung 4.14: Gemittelte Diffusionskonstanten als Funktion der KorngroRe fir die be-
kannte Variation der defektchemischen Parameter der Simulation. Als Leerstellendiffusion
wurden die Werte von Poignant und Juda [116] verwendet.
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4.5 Modifikation des analytischen Sintermodells um den Einfluss der Korngrenze

Anhand der Kurven kann man etwa abschatzen, ab welcher KorngroRe der
Einfluss der Raumladungszone auf die Diffusion keinen beziehungsweise nur
noch sehr geringen Einfluss hat. Flr niedrige Temperaturen hat die Raumla-
dungszone Einfluss auf KorngréRen bis circa 10 um, in den lbrigen Fallen nur
auf Korner bis etwa 1 um. Der Einflussbereich korreliert also mit der Breite der
Raumladungszone (vergleiche Tabelle 4.1 und Tabelle 4.3).

Durch Einsetzen der berechneten mittleren Diffusion erhdlt man nach Glei-
chung (2.15) fiir jede KorngroRe eine Verdichtungsrate. Im Coble-Diagramm
werden die Verdichtungsraten doppeltlogarithmisch Gber der KorngréRe dar-
gestellt (Abbildung 4.15). Unter Verwendung der mittleren Diffusionskonstan-
ten aus Abbildung 4.14 ergibt sich fir jede KorngrofRe G, eine Verdichtungsrate
abhéngig von der Temperatur (Abbildung 4.15 a), dem Sauerstoffpartialdruck
und der Dotierung (Abbildung 4.15 b). Als Referenz dient ein undotiertes SrTi-
O3 bei T = 1300°C an Luft.

a ) 14 T=1000°C ) 14 = Referenz, P, =0,2 bar
1 \ = T=1300°C » P, =10"bar
1E-4: = T=1500°C 1E-4 n 1%; Akzeptordotierung
a 3 B — 3 "
L Esim=4 . L esim=14 '|§
e : ., e 1 I.
° 5 ] "5
2 1E123 3 1E12] NS
° } ° E m=4..3
1E-16 + 1E-16 +
5 | Dresgn nach Poignant ‘ 3 ‘ D,‘fesgr' nach Poignant |
1E-20 L m . J . 1E-20 1oy - : ‘ :
0,01 0,1 1 10 100 0,01 0,1 1 10 100
KorngréRe [pm] Korngréfe [pm]

Abbildung 4.15: Verdichtungsraten, basierende auf den Diffusionskonstanten aus
Abbildung 4.14 fir die Variation der Temperatur (a), Dotierung und Sauerstoffpartial-
druck (b). Es existieren drei Bereiche der Steigung zwischen mit m=4, m=3 und
einem Ubergangsbereich.

In den Diagrammen wird deutlich, dass sich keine konstante Steigung mehr
einstellt. Es lasst sich eine Abflachung aller Kurven hin zu groReren KorngrofRen
erkennen. Die Kurven wurden in den dargestellten Randbereichen mit einer
Potenzfunktion y = A - x? (vergleiche Gleichung ( 3.7 )) angepasst.
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4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

Die Tabelle mit den Steigungen fiir die jeweiligen Bereiche der Kurven ist nach-
folgend aufgefiihrt (Tabelle 4.5):

Bereich < 0,1 um | Bereich > 10 pm
T =1000°C m = —3,95 m = —3,30
T =1300°C m = —3,94 m = —3,06
Py, =1-" 10715 bar m = —3,97 m = —-3,04
1% Akzeptor m = —-3,96 m = —-3,03
T = 1500 °C m=-393 m = —3,02

Tabelle 4.5: Steigung der angepassten Daten in den simulierten Coble-Diagrammen
(Abbildung 4.15).

Es zeigt sich, dass im ersten Bereich alle Kurven eine Steigung von m = —4
aufweisen. Die Steigung verdndert sich mit ansteigender KorngréfRe bis zu
m = —3. Einzige Ausnahme ist die Simulation bei 1000 °C, bei der die Steigung
mit m = —3,30 groRer ist. Die Ubergangsbereiche ergeben sich aus den Ein-
flussbereichen der Raumladungszone auf die mittlere Diffusion
(Abbildung 4.14). Durch die Modifikationen der Gleichung fir Volumendiffusi-
on ( 2.15) mit einer korngroRenabhangigen Diffusionskonstanten ergeben sich
also beide, fiir die Verdichtung relevanten, Materialtransportmechanismen.
Die Steigung m =~ —4 ergibt sich, wenn der Einfluss der Raumladungszone
einen groRen Anteil des Korns dominiert. Dieser Fall Iasst sich mit der Korn-
grenzdiffusion in Verbindung bringen, fir den die Steigung m = —4 gilt. Falls
der Einfluss der Raumladungszone auf die jeweilige KorngrofRe verschwindet
und D_Vl gegen den Bulkwert D]fr strebt, ergibt sich die urspriingliche Steigung
der Ausgangsgleichung m = —3. Abschliefend soll der Unterschied zwischen
den Verdichtungsraten aufgezeigt werden, wenn das Berechnungsmodell flr
die Bulkdefektchemie mit dem Simulationsmodell unter Einbeziehung der
Korngrenze verglichen wird (Abbildung 4.16). Zur Ubersicht werden hier stell-
vertretend drei unterschiedliche Temperaturen fiir ein undotiertes SrTiO; ver-
glichen (Py, = 0,2 bar). Die Kurven fiir das Korngrenz- und das Volumenmo-
dell, gehen fir groRe KorngréRen, je nach Temperatur im Bereich 1-10 um,
ineinander Uber. Besonders deutlich wird der Einfluss der Raumladungszone
fiir kleine KorngréRe <100 nm, bei denen der Unterschied zwischen den beiden
verwendeten Modellen etwa 2-3 GroRBenordnungen in der Verdichtungsrate
ausmacht.
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4.6 Aktivierungsenergie der simulierten Daten

Auch hier wird der Ubergang von der charakteristischen Steigung m =~ —4 fiir
Korngrenzendiffusion zu der Steigung m ~ —3 im Volumenbereich gut abge-
bildet. Zur besseren Vergleichbarkeit wurde fir alle Kurven die Leerstellendif-
fusion von Poignant und Juda [116] zugrunde gelegt. Basieren die Messwerte
far das Volumenmodell auf den Daten von Meyer et al., werden die Differen-
zen zwischen den Bulkwerten der beiden Berechnungsmethoden noch starker
betont und die Kurven gehen nicht ineinander tber.

1E-5 : Dgggr_ nach Poignant
o 1 ;
—, 1E-81
=
D 1E114
o= 1
ST
1E'14E Korngrenze / Volumen
+ | === T=1500°C
1BA7Y — ) --- T=1300°C
E / T=1000°C
1E'20:"”I rorrTTTe o o LR |
0,01 0,1 1 10 100

KorngréRe [um]

Abbildung 4.16: Vergleich der Verdichtungsraten fir die Simulation mit (durchgezogen) und
ohne Raumladungszone (gestichelt) fiir drei Temperaturen.

4.6 Aktivierungsenergie der
simulierten Daten

Die Aktivierungsenergien aus den Simulationen ergeben sich groRtenteils aus

den verwendeten Literaturwerten, also den Werten fiir die Defektbildung und
—bewegung (Tabelle 2.3, Tabelle 4.4). Da durch den Einfluss der Raumladungs-
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4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

zone allerdings eine weitere Triebkraft auftritt, soll zur besseren Vergleichbar-
keit mit den experimentellen Ergebnissen auch dieser Aspekt beleuchtet wer-
den. Im Gegensatz zur experimentellen Auswertung der Verdichtungsraten
wird durch die Verwendung der Coble-Gleichung in der Simulation kein weite-
rer Einfluss auf die Aktivierungsenergie, beispielsweise durch Kornwachstum,
hinzugeflgt. Deshalb kann die defektchemisch berechnete Volumendiffusion
mit den simulierten mittleren Diffusionskonstanten aus dem modifizierten
Modell direkt verglichen werden.

E

E
D =Dy BT  und Dy = Dy e o) (4.36)

In Abbildung 4.17 a) sind die berechneten Aktivierungsenergien des Bulkmo-
dells Giber den Temperaturbereich 1000 °C bis 1500 °C dargestellt. Dabei dient
wieder das undotierte SrTiO; bei POZ = 0,2 bar als Referenz. Die Berechnung
der Aktivierungsenergie fir reduzierende Atmosphare und eine Akzeptordotie-
rung erfolgte mit der von Meyer et al. gemessenen Leerstellendiffusion. Zu-
satzlich ist die Referenz mit den von Poignant und Juda [116] ermittelten Da-
ten dargestellt. Die lber drei verschiedenen KorngrofRen gemittelten Diffusi-
onskonstanten D_Vl(Gl) sind in Abbildung 4.17 b) eingezeichnet.

Temperatur [°C] Temperatur [°C]

a ) 1550 1350 1150 950 b) 1550 1350 1150 950
-40 T T T T -40 T T T T
B / W Referenz P:::U.Z bar
-45 - oY L] P, =107 bar .45
. 1% Akzeptordotierung —
@ 50 %.50, E=29eV
bl
E = o E=34eV
&3 E=40¢eV O E=40¢eV
g - =
£ -60 - E=47ev 2 -60 - > Volumenmodell
E=40eV £ Raumladungsmodell
K Re G= 10 . - ,
-65 - | Volumenmodell mit E=60eV -65 - : Kz[::z&z o :: VSzmulatlon mit
Dl‘./:; nach Meyer B KorngroRe G:=100 um D’-:er”- nach Poignant
-70 T T T T -70 T T T T
6 7 9 10 10

8
1k, T eV

8 9
1Uk,T [eV']

Abbildung 4.17: Aktivierungsenergien aus der defektchemischen Rechnung ohne Raumla-
dungszone (a). Abhangigkeit der Aktivierungsenergie von der KorngroRRe fiir ein undotiertes
SrTiO; aus der Simulation mit Raumladungszone (b).
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4.6 Aktivierungsenergie der simulierten Daten

Die Aktivierungsenergie wurde auch hier tiber dem Temperaturbereich 1000 °C
bis 1500 °C simuliert. Die von Poignant und Juda [116] angegebene Leerstel-
lendiffusion diente als Grundlage zur Berechnung der Diffusionskonstanten
und wurde als Referenzwert fir die Bulkdiffusion aus Diagramm a) Gbernom-
men.

Aus den angegebenen Aktivierungsenergien kann man nach Logarithmieren
der Gleichung (4.26) die beiden Anteile der Aktivierungsenergie fur die De-
fektbildung und deren Bewegung unterscheiden:

[Vsr]
[S75r]

mit EBildung = E[VS’” und EBewegung = EMeyer/Poignant

In(DS) = ln( ) + ln(DZeserr,) = Eiiaung + Epewegung

(4.37)

Nach Tabelle 4.4 ist die Aktivierungsenergie fiir die Bewegung der Strontium-
leerstellen im Einkristall Epeyer = 3,5€V und im polykristallinen Material
Epoignant = 2,8 €V. Der Unterschied der beiden Referenzen in Abbildung 4.17
a) liegt bei 0,7 eV und ist auf die Differenz in der Leerstellenmobilitat der bei-
den Literaturwerte zurlckzufiihren. Die Aktivierungsenergie von 4,7 eV bezie-
hungsweise 4,0 eV ergibt sich durch Addition der Aktivierungsenergie zur De-
fektbildung der Strontiumleerstellen Ej,r). Diese errechnet sich fiir die drei

Falle der reinen Volumendefektchemie zu E[Vs'” = 1,2 eV bei der Referenz, zu
E[VS’;] = 0,5 eV fur reduzierende Atmosphare und zu E[Vs’;] = 2,5 eV bei einer

Akzeptordotierung. Diese Veranderung der Defektbildungsenergie mit der
Temperatur zeigt sich genauso auch in den Diagrammen in Abbildung 4.2 a)-c).
An den Resultaten der Simulation mit Raumladungszone erkennt man den
Einfluss der steigenden KorngrofRRe auf die Aktivierungsenergie der gemittelten
Diffusionskonstanten. Die Veranderung der Aktivierungsenergie von 2,9 eV auf
4,0 eV deutet darauf hin, dass die Bildungsenergie im Bereich der Raumla-
dungszone (G; = 10 nm) keine Rolle mehr spielt, da deren Anteil nur noch
0,1 eV betragt. Bei sehr groBen Kérnern (G; = 100 pum) sind die Aktivierungs-
energien des Simulationsmodells und des defektchemischen Rechenmodells
identisch.
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4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

4.7 Diskussion iiber Abschitzungen
und Vereinfachungen der Simulation

Die Implementierung der defektchemischen Gleichungen und die Realisierung
der Simulation an der Korngrenze wurde zwar im Rahmen dieser Arbeit in Mat-
lab umgesetzt, ist aber bereits in der Literatur beschrieben und konnten dem-
entsprechend verifiziert werden (Abbildung 4.1). Auch die simulierte Breite
und Form der Raumladungszone konnte mit TEM-Messungen an dem simulier-
ten Material abgeglichen und bestatigt werden (Kapitel 4.3.1).

Im Folgenden sollen also nur die Umsetzung dieser Rechnungen in Diffusions-
konstanten und die Verkniipfung mit dem analytischen Sintermodell diskutiert
werden. Dabei wird ein Fokus auf die getroffenen Annahmen und Vereinfa-
chungen gelegt. Ein direkter Vergleich der simulierten Daten mit den experi-
mentellen Ergebnissen und die Diskussion des gefundenen Zusammenhanges
werden in einem abschlieRenden Kapitel diskutiert.

Im Parameterraum (T = 1000°C — 1500°C, P,, = 107> — 1 bar, [A'] =
0 — 5 %) wurden die folgenden Annahmen und Vereinfachungen getroffen:

Defektchemische Berechnungen

e Bei der Berechnung der Defektchemie im Korn und an der Korngrenze wer-
den mogliche Komplexbildungen sowie Verdnderungen in der lonisations-
stufe ignoriert.

e Die Bildung von Titanleerstellen als Kompensationsmechanismus wird aus-
geschlossen.

Ti-Leerstellen sind nur geringfligig vorhanden und treten somit nicht in der
Elektroneutralitatsbedingung auf.

Simulation der Raumladungszone und Diffusionskonstante

e Die Simulation der Raumladungszone erfolgt einseitig fiir eine Korngrenze
und wird als spiegelsymmetrisch betrachtet.
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4.7 Diskussion Giber Abschdtzungen und Vereinfachungen der Simulation

Flr die Simulation der Raumladungszone wird die fir die jeweiligen Para-
metersdtze berechnete Defektkonzentration im Volumen als konstant und
unendlich vorausgesetzt.

Mégliche Anderungen der Bildungsenergie und der Gitterparameter durch
eine Segregation werden nicht berticksichtigt.

Der Maximalwert der Defektkonzentration an der Korngrenze wird festge-
halten. Ein ausgedehntes Plateau dieses Maximums, beispielsweise auf-
grund einer Loslichkeitsgrenze, wird nicht bericksichtigt. Die Loslichkeits-
grenze, beziehungsweise eine Instabilitdt der Perowskitstruktur an der
Korngrenze, wird fiir die Potentiale unterhalb ®, = 0,5 V ignoriert.

Bei der Uberlappung der Raumladungszonen werden keine Interaktionsef-
fekte, wie zum Beispiel Summation der Potentiale, beachtet. Entsprechend
werden die Raumladungszonen bei G /2 abgeschnitten.

Das Potential an der Korngrenze gilt in erster Naherung als konstant, Gber
alle verdnderlichen Parameter (Temperatur, Dotierung, Sauerstoffpartial-
druck und KorngrofRe).

Anwendung in einem analytischen Sintermodell

Die Verwendung des Coble-Modells als analytisches Sintermodell schrankt
die Anwendung auf einphasige Sinterprozesse ohne Fliissigphase im mittle-
ren Sinterstadium ein.

Die Mikrostruktur wird geometrisch zu Kérnern in Form gleichgroRer Po-
lyeder vereinfacht.

Die Berechnung von Diffusionskonstanten erfolgt auf Basis der A-
Platzatome, die Ti-Diffusion wird der Sr-Diffusion gleichgesetzt.

Die materialspezifischen Konstanten im analytischen Modell y und a, wer-
den zur Vereinfachung als konstant Gber den Parameterraum betrachtet.

Einige dieser Annahmen kdnnen mit experimentellen und simulativen Ergeb-

nissen aus der vorhandenen Literatur zu SrTiO; bestatigt werden oder wurden

aus diesen Erkenntnissen abgeleitet. Fiir Strontiumtitanat wird der Einflussbe-

reich von niedrigen lonisationsstufen der Sauerstoff- und Strontiumionen auf

unter 600 °C eingeschrankt [82, 84]. Auch konnte an den im Rahmen dieser

107
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Arbeit hergestellten Materialien durch TEM-Untersuchungen nur die erwarte-
ten Oxidationszustande Sr*2,Ti**, 072 und Fe™3 festgestellt werden [54].
Diese Proben wurden sehr schnell aus dem Hochtemperaturbereich auf unter
1000 °C abgekiihlt, um den Hochtemperaturzustand des lonengitters einzufrie-
ren. Damit sind diese Ergebnisse reprasentativ fir die durchgefiihrten Unter-
suchung und Simulationen. Die Bildung von Komplexen sowie lonisationsstufen
kann also ausgeschlossen werden. Aus der mangelnden Verfligbarkeit von
experimentellen Diffusionsdaten und Aktivierungsenergien hinsichtlich der
Bewegung und Bildung von Titanleerstellen im System SrTiOs, leitet sich schon
ein erster Hinweis auf die geringe Relevanz und die Schwierigkeiten bei der
Ermittlung dieser Daten ab. Auch aus Simulationen ergibt sich ein dhnliches
Bild, da sowohl fiir die Bildungsenergie wie auch die Diffusion sehr hohe Akti-
vierungsenergien berechnet werden [111]. Die Erhdéhung der interstitiellen
Titanatome in der Korngrenze tragt zwar malRgeblich zu der Ausbildung der
Raumladungszone bei (Abbildung 2.9), die Relevanz der B-Platzdefekte zur
Ausbildung des defektchemischen Gleichgewichts und der Beitrag zur Kom-
pensation der Raumladungszone gilt in der Literatur aber einheitlich als ver-
nachlassigbar [82, 84, 100]. Die ersten beiden Punkte der Liste kdnnen somit
zweifelsfrei belegt werden und schranken das Modell in seiner Anwendbarkeit
und Genauigkeit nicht ein.

Die Simulation der Raumladungszone erfolgt ausgehend von einer Korngrenze
im 2-dimensionalen Raum. Diese Vereinfachung reduziert die Rechenzeit und
ist fir den Korn-Korn-Kontakt eines einphasigen Materials vollkommen ausrei-
chend, da die Raumladungszone (iber die Korngrenze hinweg spiegelsymmet-
risch ist. Flr ein isotropes Material lasst sich diese Berechnung auch auf den
3-dimensionalen Fall ibertragen. Diese Annahme macht erst dann Probleme,
falls die Raumladungszone eine Abhangigkeit von den Eigenschaften der
Grenzflache zeigt. Allgemeine Zusammenhange zwischen der Auspragung der
Raumladungszone und der Grenzflaichenenergie oder deren Orientierung sind
jedoch nicht bekannt. Auch der Unterschied zwischen Raumladungszonen an
Oberflachen Korn-Gas- und Korn-Korn-Kontakten ist nicht genauer untersucht.
Messungen an Einkristalloberflachen [95] und Korngrenzen [94] in SrTiO; flih-
ren aber zu vergleichbaren Ergebnissen bezlglich der Auspragung der Potenti-
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alhdhe (@, = 0,5 V). Die Raumladungszone wird einseitig 2-dimensional be-
rechnet und fiir ein isoliert betrachtetes Korn als symmetrisch tber alle Grenz-
flachen angesehen. Alle Einfliisse und Effekte lassen sich, ausgehend von der
berechneten Raumladungszone, geometrisch auf das Volumen des Kornes
umrechnen. Das Simulationsmodell ist also prinzipiell auf ein isotropes, homo-
genes, einphasiges Material anwendbar.

Zur Simulation der Raumladungszone missen die Randbedingungen aus Abbil-
dung 4.4 erfillt sein. Das Potential in der Korngrenze wird zu @, festgehalten,
im Volumen gilt die Elektroneutralitatsbedingung mit @ = 0 V. Daraus resul-
tiert fir die betrachtete Defektkonzentration eine Erhéhung der positiven,
beziehungsweise eine Abnahme der negativen Ladungstrager hin zur Korn-
grenze. Formal betrachtet fiihrt die Raumladungszone zu einer Segregation der
Defekte und nicht zu einer zusatzlichen Bildung. Grundvoraussetzung fir eine
einfache numerische Losung dieses Problems ist ein konstantes Niveau der
Defekte fernab der Korngrenze als , Quelle”. Diese Einschrankung fiihrt dazu,
dass den im Volumen berechneten Defekten, die eigentlich der Gesamtkon-
zentration fur ein normiertes Materialvolumen entsprechen, zuséatzliche Defek-
te hinzugefligt werden. Flr hinreichend grofRe Korner ist diese Annahme
durchaus korrekt, allerdings entsteht ein Fehler, sobald das Volumen der
Raumladungszone im Vergleich zum Kornvolumen grof ist und die Konzentra-
tion der Gesamtdefekte dadurch ansteigt. Ein wesentlich komplexerer, iterati-
ver Losungsansatz, der die Randbedingungen des Potentials und der Defekt-
konzentrationen unter einer konstanten Gesamtkonzentration fiir ein Korn
anpasst, wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht verfolgt. Hierbei sollte bei
gleichbleibendem Potential, durch die Segregation der Defekte an die Korn-
grenze die Defektkonzentration im Korninneren verringert werden. Systemati-
sche Untersuchungen dazu liegen nicht vor, aber an der mit 5% Eisen dotier-
ten Probe, kommt es zu einer starken Abnahme der Eisenkonzentration im
Volumen auf ungefdhr 0,5 % Eisen durch die Segregation an die Korngrenze
[54]. Zusatzlich ist nicht auszuschlieBen, dass dadurch eine Veranderung des
Potentialunterschiedes zwischen Korngrenze und Korninnerem auftritt. Trotz
der hohen Segregation konnte an dem verwendeten Material keine Anderung
der Korngrenzstruktur beispielsweise in Form von Monolagen oder einer Ent-

109



4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

mischung des SrTiO; in TiO, beziehungsweise SrO gefunden werden [54, 66]. Es
ist davon auszugehen, dass durch die Segregation und mogliche Verzerrung
durch die Eisenatome keine fiir die Simulation relevanten Anderungen im Git-
ter eingebracht werden. Das Verhéltnis der Strontium- zu Sauerstoffleerstellen
in Abbildung 4.6 konnte bei festgehaltener Titankonzentration nahe der Korn-
grenze auch als einzelne Lage TiO, interpretiert werden. Da aber in den ange-
sprochenen Untersuchungen keine Anderung der Perowskitstruktur {iber der
Korngrenze festzustellen ist, Iasst sich daraus schlieRen, dass die Kristallstruk-
tur auch extreme Abweichungen von der Stochiometrie kompensieren kann
und dabei erhalten bleibt.

Durch die Randbedingung eines konstanten Niveaus der Defektkonzentration
im Korninneren, wird also auch fir kleine Kérner keine Korrektur vorgenom-
men. Der simulierte Bereich wird bei G /2 abgeschnitten und symmetrisch auf
das Korn Ubertragen (Abbildung 4.18). Dieses Vorgehen ist physikalisch nicht
korrekt, konnte jedoch durch Leitfdahigkeitsmessungen (siehe Abbildung 2.10)
in erster Naherung bestatigt werden [131, 133] und sollte somit auch fur Diffu-
sionsablaufe eine hinreichend genaue Annaherung darstellen.

z Z hohe

Leerstellenkonzentration
®(x) @(x)

niedrige
Leerstellenkonzentration

4

——p

kleines Korn

-

groRes Korn

Abbildung 4.18: Schematische Darstellung des Einflusses der Raumladungszone auf die
Defektverteilung innerhalb eines idealisierten Kornes wahrend dem Sinterprozess.
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Eine Verdanderung der Potentialhdhe in Abhangigkeit von der KorngrofRe ist
nicht bekannt. Theoretisch sollte diese auch nicht auftreten, da die Ursache fir
die Ausbildung der Raumladungszone in der Struktur und Zusammensetzung
der Korngrenze liegt, im Fall SrTiOsz in der Anreicherung mit Titanatomen. Die
Ausbildung der Korngrenze sollte keine Abhdngigkeit von der KorngroRe auf-
weisen. Anders sieht es fiir den Potentialunterschied A® aus, welcher bei-
spielsweise aufgrund der Absenkung der Defektkonzentration im Kornvolumen
durchaus veranderlich ist. Eine direkte Korrelation mit der KorngroRe ist aber
auch hier nicht bekannt. Die Raumladungszone kann also im Rahmen einer
analytischen Betrachtung nur als unabhangig von der KorngréRe behandelt
werden.

Die Abhangigkeit der Raumladungszone von den Parametern der Simulation
wurde bereits im Theorieteil (Kapitel 2.2.3) dargelegt. Dementsprechend kann
die Hohe der Potentialbarriere mit ®, = 0,5 V fir SrTiO; als konstant tiber den
Parameterraum (T, Py, und Dotierung) angesehen werden [94, 95]. Da dieser
Wert als experimentell belegt angesehen werden kann, wird er fur die Auswer-
tung der Diffusionskonstante und die Sintergleichung beibehalten. Fiir die
Variation der Potentialhdhe in Abbildung 4.7 zeigt sich aufRerdem, dass die
Leerstellenkonzentration [Vs,.] bis @, = 0,5V etwa bei der Hélfte der verfig-
baren Strontiumplitze von [ST&] = 1,684 - 1022 cm™3 liegt. Somit erreicht
man bei Verwendung dieser Potentialhohe fir die Defektkonzentration nie
einen Grenzwert, fir den die Raumladungszone einen in das Korn ausgeweite-
ten Plateaubereich ausbilden wiirde oder fur den eine Instabilitdt der Struktur
auftritt. Diese Erkenntnis ldsst sich ebenfalls mit dem Vergleich der simulierten
und gemessenen Konzentrationsprofile belegen (Abbildung 4.8). Aus den
exemplarischen Parametervariationen der Simulationen in Kapitel 4.3 ergeben
sich folgende Tendenzen fir die Profilform der Raumladungszone:

1. Eine Erhohung der Temperatur fihrt zu der Verringerung der
Einflusszone.

2. Bei konstanter Temperatur nimmt die Breite der Raumladungszone mit
abnehmendem Sauerstoffpartialdruck und mit zunehmender Dotierung
ab. Die Dotierung zeigt dabei den groReren Einfluss.

3. Je hoher die Wertigkeit des Defektes, desto groRer ist die resultierende
Reichweite des Konzentrationsprofils.

111



4 Defektchemische Simulation zur Beschreibung des Schrumpfungsstadiums

4. Der Volumenwert der einzelnen Defektkonzentrationen ist stark abhan-
gig von der Defektchemie. Die Uberhéhung oder Abnahme der Defekt-
konzentration gegeniliber dem Korninneren ist nur von der Potentialh6-
he und der Wertigkeit des Defektes abhangig.

Diese Tendenzen belegt Vollmann [89, 90] in einer umfassenden Arbeit zur
Korngrenzendefektchemie in SrTiO; auch experimentell. Die starke Beeinflus-
sung der Raumladungszone durch die zweiwertigen, ionischen Ladungstrager
[V4y] und [V,] gibt hier schon einen ersten Beleg fiir den méglichen Einfluss
der Raumladungszone auf die Diffusion und die Mikrostrukturentwicklung in
SrTiO;. Die Ubereinstimmung der Simulationsergebnisse mit den angegebenen
Literaturdaten von Vollmann [89, 90], Moos und Hardtl [82, 84], Lupetin et al.
[131, 133] und Kraschewski [54] zeigen, dass die getroffenen Annahmen die
defektchemischen Rechnungen und Simulationen nicht malgeblich verfal-
schen oder einschranken.

Den Zusammenhang zwischen der Defektchemie und der Gefligeentwicklung
wird Uber die Diffusion nach Gleichung ( 4.27 ) und der Coble-Gleichung ( 4.29)
als analytisches Sintermodell hergestellt. Die Auswirkung der Annahmen und
Vereinfachungen des analytischen Modells, sowie die fiir die Anwendung der
Sintergleichung getroffenen Annahmen, werden in einem spateren Kapitel im
direkten Vergleich mit den experimentellen Ergebnissen diskutiert.

Aus den Simulationen ergeben sich folgende Vorhersagen fir den Sinterpro-
zess bei gleicher KorngroRe (siehe Abbildung 4.15 und 4.17), die im nachfol-
genden Kapitel experimentell Giberpriift werden sollen:

1. Eine steigende Temperatur fiihrt zu héheren Sinterraten.

2. Die Erhohung der Akzeptordotierung und Verringerung des Sauerstoff-
partialdruckes fihren zu niedrigeren Verdichtungsgeschwindigkeiten.

3. Eine Akzeptordotierung fiihrt zu héheren Aktivierungsenergien fiir die
Diffusion, wahrend die Aktivierungsenergie fiir reduzierende Atmospha-
re geringer wird.

4. Eine vorhandene Raumladungszone erhoht die Verdichtungsrate mit ab-
nehmender KorngréRe, da groRere Bereiche des Kornes von der Raum-
ladungszone beherrscht werden.
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4.7 Diskussion Giber Abschdtzungen und Vereinfachungen der Simulation

5. Es entsteht ein Ubergangsbereich von Korngrenzdiffusion zu Volu-
mendiffusion als Materialtransportmechanismus von kleinen zu grof3en
Kérnern. Der Ubergangsbereich verschiebt sich in Abhédngigkeit von der
Defektchemie und liegt dabei zwischen 0,3-3 um.

6. Die Aktivierungsenergie nimmt mit sinkender KorngréRe ab, da inner-
halb der Raumladungszone die Defektbildungsenergie keine Rolle mehr
spielt.

Die Punkte 1,2 und 3 sind hauptsachlich dem Einfluss der Bulkdefektchemie

zuzuschreiben, wahrend die restlichen Punkte Effekte des direkten Einflusses
einer Raumladungszone sind.
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5. Experimentelle Ergebnisse

In diesem Kapitel werden die experimentellen Ergebnisse zu den Verdich-
tungsexperimenten und der Bestimmung der Aktivierungsenergie aus den
Dilatometeruntersuchungen vorgestellt. Abgeschlossen wird das Kapitel mit
den Ergebnissen aus den Versuchen mit den Diffusionspaaren
(Abbildung 3.11). Die Methoden zur Ermittlung der Ergebnisse und die Darstel-
lungsarten der jeweiligen Diagramme sind ausfuhrlich in Kapitel 3 erklart.

5.1 Sinterexperimente an
undotiertem SrTiO3; an Luft

Abbruchversuche bei 1280 °C fiir die Zusammensetzung STO-996 wurden unter
Umgebungsatmosphare durchgefiihrt mit Haltezeiten zwischen 5-240 Minuten
fir das feinkoérnige Material und 120-720 Minuten fiir die grobgegliihte Varian-
te. Die kontinuierliche Dichtezunahme aus den Dilatometermessungen sind in
Abbildung 5.1 a) zusammen mit den angepassten Kurven (rot) dargestellt. Die
Ubereinstimmung zwischen der Anpassungsfunktion und der Experimentalkur-
ve ist sehr gut. Aus den Abbruchversuchen lassen sich zu den jeweiligen Zeiten
die Enddichten (®) und die KorngroRe (¥ ) bestimmen (Abbildung 5.1 b). Die
Male der Griinkorper beider Pulvervarianten waren vergleichbar, allerdings
zeigten die grobkornigen Pulver eine leicht hohere geometrische Griindichte
mit circa 67 % im Vergleich zu 64 % mittlerer Ausgangsdichte der feinkdrnigen
Variante. Zu Beginn der isothermen Haltezeit haben alle Proben noch nahezu
ihre Grindichte. Wahrend des Aufheizprozesses kommt es somit nur zu einer
sehr geringen Verdichtung von etwa 1-2 %. Innerhalb einer Versuchsreihe er-
geben sich, trotz der exakten Temperaturfiihrung an der Probe, leichte
Schwankungen der Verdichtungskurven und der Enddichte. Der gemittelte
Unterschied zwischen den Dichtekurven der feinkdrnigen Variante bei gleicher
Haltezeit betrdgt etwa 0,4 %. Dies deckt sich mit den Schwankungen in der
geometrisch bestimmten Anfangsdichte von p, = 64,2 £+ 0,5 %. Die feinkorni-
ge Variante zeigt eine Dichtezunahme von 76,6 % auf 93,6 % bei KorngroRen
zwischen 0,33 um und 1,05 um. Das grobe SrTiO; weist bei wesentlich lange-
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5 Experimentelle Ergebnisse

ren Haltezeiten eine maximale Enddichte von 82,2 % und KorngréRen zwischen
0,97 um und 1,41 um auf und zeigt damit eine wesentlich niedrigere Verdich-
tung als die feinkornigeren Pulverpresslinge. Fir die feinkornige Variante wur-
de die KorngroRenbestimmung sowohl mit dem Linienschnittverfahren als
auch mit der automatischen Bildauswertung durchgefihrt.
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o\'?' 90 feinkornig
O
6 80
a grobkornig
75
Q7
65 a5 Min - 720 Min
60 —— Fit-Kurve
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b) 100 e / v feinkdrnig, Dichte / KorngréRe 1 5,0
95 © / v grobkdmig, Dichte / KorngroRe 14,5 —_—
3 . ¢ 140 £
[=) 1 =
= 90 - _ 3,5 —_
[0} ¢ ®
£ 85 o 1302
O g0 1°® — " o250
O 80+ ° 120 @
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o 75T ° 415 G
— v v e
- ¥ —_— 41,0
'V" 40,5
65 0,0
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Abbildung 5.1: a) Kontinuierlicher Verlauf der Dichte aus den Dilatometer Daten, b)
relative Dichte und KorngroRe zu den jeweiligen Abbruchzeiten fuir das undotierte SrTiO3
(STO-996) an Luft bei 1280 °C. Dargestellt sind die grobgegliihte und die feinkérnige
Variante des Materials.
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5.1 Sinterexperimente an SrTiO3;

Die grobkornige Variante wurde nur per Linienschnitt ausgewertet. Der Unter-
schied zwischen den beiden Verfahren innerhalb der feinkdrnigen Variante
wies nur eine geringe Abweichung auf, die innerhalb des Fehlers der jeweiligen
Auswertemethode liegt. Die Ableitung der dargestellten Dichtekurven ergibt

die Verdichtungsrate in s™1

, welche im Coble-Diagramm Uber der gemessenen
KorngroRe dargestellt ist (Abbildung 5.2). Mit zunehmender Haltezeit, bezie-
hungsweise steigender Korngrol3e, verringert sich die Sinterrate um etwa zwei

GréRenordnungen von p~0,01 %/min auf p~1-107* %/min.

1E-3 5

® feinkoérnig
O grobkérnig

m
I8

m
&

m
&

Verdichtungsrate [1/s]

1E'7 T L L T T
0,2 0,6 1 14 1,8 2,2

KorngréRe [um]

Abbildung 5.2: Verdichtungsrate tber der KorngroRRe in der Coble-Darstellung fiir das undo-
tierte SrTiOz (STO-996).

Die Steigungen, ermittelt durch die Anpassung nach Gleichung ( 3.7 ), ergeben
sich sowohl fiir das feinkornige wie auch das grobkdrnige Material zu ungefahr
m = 4, was auf eine Verdichtung tUber Korngrenzdiffusion schlieRen ldsst. Die
Kurven der feinkornigen und der grobkornigen Variante gehen nahezu inei-
nander Uber. Die Dichtekurven der beiden Varianten bei 120 und 240 Minuten
zeigen zwar einen Unterschied von circa 15 % in der relativen Dichte, aber die
Steigungen sind nahezu gleich. Die erhdhte Verdichtungsgeschwindigkeit der
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5 Experimentelle Ergebnisse

grobkoérnigen Variante hdngt vermutlich mit der geringeren relativen Dichte
bei gleicher KorngréRe und damit der etwas héheren Triebkraft zusammen.

In Abbildung 5.3 sind zwei ausgewahlte Gefligebilder der feinkdrnigen Variante
nach 5 Minuten a) und 240 Minuten b) Haltezeit dargestellt. Man kann deut-
lich das Kornwachstum um etwa einen Faktor drei erkennen. Auch der Uber-
gang von einem offenen Porennetzwerk zu geringer, nahezu abgeschlossener
Porositat lasst sich abbilden. Als schematische Diagramme sind die Veradnde-
rungen der KorngréRenverteilung eingefiigt. Deutlich zu erkennen ist die Zu-
nahme des mittleren Korndurchmessers und die Verbreiterung der Vertei-
lungskurve. Die anfanglich sehr scharfe Verteilungsdichte nach 5 Minuten ent-
spricht in etwa dem Ausgangszustand des Pulvers, wobei im Hinblick auf die
gemessene PartikelgroRe (Abbildung 3.3) auch hier schon Vergroberungseffek-
te der kleinsten Partikel eingetreten sein missen.

Abbildung 5.3: Gefligebilder des feinkdrnigen, undotierten SrTiO; (Luft) fir 5 Minuten (a)
und 240 Minuten (b) Haltezeit. Die KorngroRenverteilungen sind schematisch eingeblendet.
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5.2 Sinterexperimente an SrTiO3

5.2 Sinterexperimente an undotiertem
SrTiO; in reduzierender Atmosphire

Auch in reduzierender Atmosphdre (80 % Ar + 20% H,) wurden Abbruch-
versuche bei 1280 °C mit Haltezeiten zwischen 5-300 Minuten durchgefiihrt.
Um den Einfluss der Probengeometrie im Vergleich zu einer Anderung des
Sauerstoffpartialdruckes abzuschatzen, wurden hier die im Experimentalteil
beschriebenen zylindrischen und rechteckigen Probengeometrien verglichen.
Aufgrund der gewahlten MaRe und der isostatischen Nachverdichtung, waren
die verwendeten Probenvolumen und Griindichten mit etwa 62 % nahezu
identisch. In den Dichtekurven in Abbildung 5.4 a) ist, unabhangig von der
Probengeometrie, ein systematisches Abkippen mit ldngeren Haltezeiten zu
erkennen. Auch hier ist die Temperaturfiihrung wahrend der Haltezeit, mit
einer geringen Abweichung von Ts = 1280,6°C + 0,82°C, nicht als Begriin-
dung auszumachen. Eine mogliche Begriindung basierend auf dem Einfluss der
reduzierenden Atmosphdre wird in Kapitel 5.7.4 diskutiert. Nach 120 Minuten
wird bei den zylindrischen Proben eine maximale Enddichte von 88,1 % er-
reicht. Die KorngroRen (Vv ) dieser Proben liegen zwischen 0,29 um und
0,91 um. Bei gleicher Haltezeit fillt die Verdichtung der rechteckigen Proben
um etwa 2 % geringer aus (Abbildung 5.4 a) und auch die KorngréRen (V)
liegen mit 0,27 um — 0,68 um unter denen der zylindrischen Proben. Erst nach
mehr als der doppelten Haltezeit erreichen die rechteckigen Proben vergleich-
bare Mikrostrukturen wie die zylindrischen Proben (Abbildung 5.4 b). Auch in
dieser Versuchsreihe zeigen die Proben nur eine geringfligige Verdichtung
wahrend des Aufheizvorganges, auf etwa 65 % relativer Dichte.

Die KorngroéBenauswertung bei den zylindrischen Proben erfolgte nach dem
Linienschnittverfahren und mithilfe der automatischen Auswertesoftware.
Auch die in reduzierender Atmosphare gesinterten Proben zeigen keinen signi-
fikanten Unterschied zwischen beiden Methoden (siehe Kapitel 5.7.4). Die
KorngréRen der rechteckigen Proben wurden daher nur mit dem Linienschnitt-
verfahren ausgewertet. Die Verdichtungsraten liegen fir die zylindrischen
Proben zwischen p~0,01 — 0,001 %/min, die der rechteckigen Geometrie
etwa um einen Faktor flnf niedriger.
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5 Experimentelle Ergebnisse
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Abbildung 5.4: a) Kontinuierlicher Verlauf der Dichte aus den Dilatometerdaten bei 1280 °C,
b) relative Dichte und KorngroRe zu den jeweiligen Abbruchzeiten fir das undotierte SrTiO3
(STO-996) in Argon-Wasserstoff fur die rechteckige und zylindrische Probengeometrie.

Die Anpassung mit der Potenzfunktion ergibt fiir beide Probengeometrien in

reduzierender Atmosphare eine Steigung nahe dem Wert m = 3. Dieser Wert

lasst nach Coble [14, 18] auf eine Volumendiffusion als dominierenden Materi-

altransportmechanismus schlieRen.
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5.2 Sinterexperimente an SrTiO3;

Bei gleicher KorngréRRe liegen die Verdichtungsraten der rechteckigen Proben
aufgrund der geringeren Steigung der Dichteverlaufe (Abbildung 5.4 a), unter-
halb der zylindrischen Proben. Der Einfluss der Probengeometrie wird eben-
falls in Kapitel 5.7.4 diskutiert.
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Abbildung 5.5: Verdichtungsrate tiber der KorngroRRe in der Coble-Darstellung fiir das undo-

tierte, reduzierend gesinterte SrTiO; (STO-996) mit rechteckiger und zylindrischer Griinkor-
pergeometrie.

Die Mikrostrukturentwicklung der zylindrischen Proben fir die Haltezeiten von
5 und 120 Minuten ist in Abbildung 5.6 abgebildet. Es zeigt sich, dass im Ver-
gleich zu den an Luft gesinterten Proben bei gleicher Haltezeit sowohl die mitt-
lere KorngroRRe als auch die Dichte geringer ausféllt. Die Verteilungskurven wie
auch der qualitative Eindruck deuten auf eine geringfiigig bimodale Korngro-
Renverteilung hin. Die mittlere KorngréRe steigt mit der Haltezeit an und es
kommt zu einer sehr starken Verbreiterung der Verteilungsdichte. Im REM-Bild
nach 120 Minuten Haltezeit ist zu erkennen, dass Proben unterhalb von 90 %
relativer Dichte noch ein ausgepragtes, zusammenhangendes Porennetzwerk
aufweisen. Die veranderte Kornmorphologie der porésen Probe ergibt sich zu
gewissen Anteilen durch das thermische Atzen.
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5 Experimentelle Ergebnisse

a)

Abbildung 5.6: Gefligebilder des feinkornigen, undotierten SrTiO3 (Argon-Wasserstoff) fiir 5
Minuten (a) und 120 Minuten (b) Haltezeit. Die KorngréRenverteilungen sind schematisch
eingeblendet.

5.3 Sinterexperimente an
eisendotiertem SrTiO3 an Luft

Die mit 2 % Eisen dotierten Proben wurden bei 1280 °C fiir verschiedene iso-
therme Haltezeiten (5 -120 Minuten) in Umgebungsatmosphare gesintert. Zum
Einsatz kamen ein feinkdrniges Pulver und eine grobgegliihte Variante des
gleichen Pulvers. Die Grindichten der feinkdrnigen Variante liegen bei etwa
62 %, im Gegensatz zu den vorherigen Experimenten kommt es allerdings
schon vor der isothermen Haltezeit zu einer signifikanten Verdichtung von 7-
8 %. Die Proben aus dem gegliihten Pulver zeigen leicht héhere Anfangsdich-
ten mit 65 %, welche auch zu Beginn der Haltezeit noch so vorzufinden sind
(Abbildung 5.7 a). Die Dichtekurven zeigen bei diesem Experiment keine signi-
fikanten Verdanderungen mit steigender Haltezeit und stimmen, vor allem bei
der feinkdrnigen Variante, hervorragend tberein. Die Enddichten (® /O ) nach
dem Sinterabbruch liegen zwischen 78-95 % fir die kleinere PartikelgroBe und
um 4-5 % niedriger bei der grobgegliihten Variante. Im Vergleich zu den Versu-
chen mit undotiertem Pulver, weist das mit 2 % Eisen dotierte Pulver ein stark
gehemmtes Kornwachstum (¥ /V ) auf.
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5.3 Sinterexperimente an SrTiO3

Das feingemahlene Pulver zeigt wahrend des Sinterns eine Verdopplung der
KorngréRe von 0,17 um auf 0,33 um. Die kleinere AnfangskorngrdRe, bei glei-
cher Aufbereitung aller Pulver, wurde schon im Experimentalteil dargestellt
(Abbildung 3.4).
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Abbildung 5.7: a) Kontinuierlicher Verlauf der Dichte aus den Dilatometerdaten, b) relative
Dichte und KorngroRe zu den jeweiligen Abbruchzeiten fiir das mit 2% eisendotierte SrTiO;
(STO-1000-2Fe) bei 1280 °C an Luft, fur die grob- und feinkornige AusgangspartikelgroRe.
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5 Experimentelle Ergebnisse

Die grobgegliihte Variante zeigt kein messbares Kornwachstum tber den Zeit-
raum der kompletten thermischen Behandlung. Die mittlere KorngréRe
schwankt hier innerhalb des Messfehlers um die AusgangskorngréBe von etwa
0,6 um. Die Dichteverlaufe beider gemessenen Pulvervarianten tber der Zeit
unterscheiden sich erheblich (Abbildung 5.7 a). Die Steigung der feinkdrnigen
Proben verringert sich kontinuierlich und geht tiber 90 % relativer Dichte nahe-
zu in ein Plateau Uber. Die Proben aus dem grobkoérnigen Pulver starten mit
einer wesentlich geringeren Verdichtungsgeschwindigkeit, weisen aber schon
nach 30 Minuten eine anndhernd lineare und konstante Sinterrate auf. Das
Iasst sich auch an der Ableitung der Dichteverlaufe in Abbildung 5.8 erkennen.
Die Verdichtungsraten der feinkdrnigen Proben verringern sich im Coble-
Diagramm mit zunehmender Haltezeit und zunehmender KorngroRe.
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Abbildung 5.8: Verdichtungsrate liber der KorngréRRe in der Coble-Darstellung fur das
mit 2 % eisendotierte, an Luft gesinterte SrTiO3 (STO-1000-2Fe) mit feiner und grober
AusgangspartikelgroRe.

Als Steigung ergibt sich etwa m = 4, fiir eine dominierende Diffusion entlang

der Korngrenzen. Da der letzte Datenpunkt nach 120 Minuten schon sehr nahe
an der Dichte von 95 % liegt, konnen die Gleichungen fur das mittlere Sinter-

124



5.3 Sinterexperimente an SrTiO3

stadium hier nicht angewandt werden, der Punkt wurde aus der Anpassung
ausgeschlossen. Die grobkornige Variante zeigt kein Kornwachstum und nur
eine geringe Abnahme der Sinterrate (iber die Zeit, weshalb die Datenpunkte
keinen messbaren Trend aufweisen. Hier ldsst sich ein Sintergesetz nach Coble
nicht anwenden. Die Absolutwerte der Sinterrate der eisendotierten Proben
liegen zwischen p~0,01 — 0,001 %/min und damit in einem vergleichbaren
Wertebereich wie die Rate der undotierten Proben (siehe Abschnitt 5.1 und
5.2).

Die Mikrostruktur der eisendotierten Proben weist einige nennenswerte Un-
terschiede zu den undotierten Proben auf. So sind die Kérner mit einem Mit-
telwert von 0,17 um nach 5 Minuten Haltezeit im Vergleich zum Ausgangszu-
stand des Pulvers nur geringfligig gewachsen (vergleiche Abbildung 3.4). Auch
die Porenstruktur zeigt sich stark verandert. Nach fiinf Minuten Haltezeit sind
sehr groRRe Bereiche erkennbar, die dicht gesintert sind. Hier sind die Poren
sehr klein, abgeschlossen und liegen an den Tripelpunkten zwischen den Kor-
nern. Im Vergleich zu der grobgegliihten Variante (Abbildung 5.9 a) zu c) und
den undotierten Materialien gibt es kein ausgeprdgtes Porennetzwerk. Die
mittlere KorngroBe weist bei der feinkdrnigen Variante nur ein geringes
Wachstum nach 120 Minuten Haltezeit auf. Sowohl in der Verteilungsdichte
wie auch im direkten Vergleich der Mikrostrukturen zeigt sich ein stark bimo-
dales Wachstum. Es entwickelt sich ein Netzwerk aus kleinen Kérnern, die zur
Clusterbildung neigen, in das eine geringere Anzahl groRer Kérner eingebettet
sind. Es liegt etwa eine GréRenordnung Unterschied zwischen den beiden Klas-
sen der KorngroBe. Aufgrund der vergleichsweise geringen Anzahl groRer Kor-
ner, entsteht in der Verteilungsdichte nur eine geringe Verschiebung des Mit-
telwertes, jedoch eine ausgepragte Verbreiterung der Kurve hin zu grofRen
KorngréRen.

Im Vergleich der KorngroRen nach fiinf Minuten Haltezeit in Abbildung 5.9 a)
und c), kann man den deutlichen Anstieg der KorngroBe durch den Glihpro-
zess erkennen. Die mittlere KorngroRRe der gegliihten Variante zeigt allerdings
kein erfassbares Kornwachstum innerhalb der Haltezeiten. Zu geringen Antei-
len sind ebenfalls Cluster aus kleineren Kdérnern zu erkennen, welche auch
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5 Experimentelle Ergebnisse

nach 120 Minuten noch im Geflige vorhanden sind, ohne Kornwachstum zu
zeigen (markierte Bereiche in Abbildung 5.9 c) und d). Die grobkornige Varian-
te zeigt bei der Veranderung der Porenmorphologie ein vergleichbares Verhal-
ten wie die undotierten Materialien. Das Porennetzwerk ist auch nach 120
Minuten noch nicht abgeschlossen. Neben der KorngréfRe sind auRerdem die
PorengrofRen qualitativ betrachtet wesentlich gréRer als die der feinkdrnigen
Variante.

o~ N , - ". 8 Ly =
Abbildung 5.9: Gefligebilder des feinkdrnigen (a,b) und des grobkérnigen (c,d) SrTiOs mit
2 %-tiger Eisendotierung fur jeweils 5 Minuten (a,c) und 120 Minuten (b,d) Haltezeit. Die
KorngroRenverteilungen des feinkdrnigen Materials sind schematisch eingeblendet.
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5.4 Vergleich der Daten im
einheitlichen Zeitbereich

AbschlieBend werden in diesem Abschnitt ausgewahlte Messergebnisse direkt
verglichen. Dazu werden die Messdaten zur besseren Darstellung einheitlich
liber der Zeit aufgetragen. Ausgewdhlt wurden Messungen der Dichtezunahme
aus den Dilatometerexperimenten bei 1280 °C mit Haltezeiten von 120 Minu-
ten. In Abbildung 5.10 a) sind die Temperaturverldufe aus jeder Versuchsreihe
abgebildet. Im Experimentalteil konnte bereits die hervorragende Reprodu-
zierbarkeit der Temperaturfihrung durch die etablierte Kaskadenregelung
gezeigt werden (Abbildung 3.6), welche auch bei einer Anderung der Sinterat-
mosphare erhalten bleibt. Daraus lasst sich ableiten, dass alle nachstehend
beschriebenen Unterschiede zwischen den Versuchsreihen nicht durch Unter-
schiede in der Sintertemperatur zu erklaren sind.

Neben den Temperaturprofilen sind die dazugehérigen Dichtekurven im direk-
ten Vergleich eingezeichnet. Bis auf die grobgegliihte, undotierte Materialvari-
ante starten alle Dichtekurven bei der gleichen Griindichte. Die hochste Dich-
tezunahme ist bei eisendotiertem SrTiO; zu verzeichnen, gefolgt von der undo-
tierten Variante an Luft und dem in reduzierender Atmosphéare gesintertem
Material. Die Dichtekurven der beiden grobgegliihten Pulver sind stark nach
unten verschoben. Bemerkenswert ist die fast senkrecht nach oben verlaufen-
de Dichtezunahme der feinkornigen Variante in den ersten Minuten. Diesem
schlieRt sich der Ubergang in einen Verdichtungsbereich an, der qualitativ fur
alle Messungen identisch aussieht, aber je nach Materialvariante verschoben
ist. Der Hauptunterschied in der relativen Dichte scheint ein Resultat der Ver-
dichtungskinetik der ersten Minuten zu sein. Da der steile Anstieg in der Dichte
bei beiden grobgeglihten Pulvervarianten nicht auftritt, liegt nahe, dass dieser
Umstand eng mit der AnfangskorngréRe verknipft ist. Besonders deutlich wird
dies bei den Versuchen mit grobkdrnigem, eisendotiertem SrTiOs. Hier beginnt
die Verdichtung direkt mit dem zweiten, wurzelférmigen Verlauf. Die Kurve ist
bis auf den steilen Anfangsbereich nahezu identisch mit dem Verlauf der fein-
kérnigen Messungen, allerdings um den Betrag der schnellen Dichtezunahme
im Anfangsbereich nach unten verschoben.
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Abbildung 5.10: Darstellung des Temperaturverlaufs (a) und der relativen Dichte (b) Gber
der Zeit fir den gesamten Versuchsablauf der 120 minutigen Abbruchversuche.

Die KorngréBen wund relativen Dichten aus den Abbruchversuchen
(Abbildung 5.1, 5.4 und 5.7) sind in den nachfolgenden Diagrammen zusam-
mengefasst. Die Gefligeentwicklung der KorngrofRe und Dichte wurden bereits
ausreichend beschrieben, weshalb hier nur auf die Ermittlung der analytischen
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Parameter durch das Anpassen der Messpunkte eingegangen wird. Die Aus-
gleichskurven wurden mit den analytischen Gleichungen fir das Kornwachs-
tum (2.4 ) und der angepassten Coble-Gleichung fiir die Dichte ( 3.5 ) berech-
net (Abbildung 5.11).

a) 200 i & / a STO-996 (Luft), fein/grob
—1,75- A STO-996 (80% Ar +20% H,)
® / ¢ STO-1000-2Fe (Luft), fein / grob
31,50— o --@
1,25 - L
3
:0 1,00
| —
00,75 -
-
o 0,50
X 0,25
0,00 T L) T x T T T X T g T 5 T X T L)
0 100 200 300 400 500 600 700 800
Zeit [min]
_____ 5]
-—— a- -
a---

O STO-996 (Luft), fein / grob
65 A STO-996 (80% Ar +20% H,)

60 ® / © STO-1000-2Fe (Luft), fein / grob
0 100 200 300 400 500 600 700 800
Zeit [min_]

Abbildung 5.11: Entwicklung und Anpassung der KorngroRe (a) und der relativen Dichte (b)
mit den jeweiligen analytischen Gleichungen.
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Die ermittelten Parameter aus den jeweiligen Ausgleichsrechnungen sind in
Tabelle 5.1 zusammengefasst. Die AusgangskorngrofRe G, und der Wachstums-
koeffizient k ergeben sich aus der Anpassung mit dem Kornwachstumsgesetz.
Der Kornwachstumsexponent wurde zu m = 3 gewahlt, da sich eine etwas
bessere Anpassung ergibt als bei einem Exponent von m = 2. Die Ausgleichs-
kurven fir die gemessenen KorngréRen sind in Abbildung 5.11 a) eingetragen.
Wenn man den Exponenten m als Parameter in der Anpassung frei lasst, erge-
ben sich Werte zwischen 2,4 und 3. Dieses Ergebnis stimmt gut mit den in Ta-
belle 2.2 angegebenen Literaturwerten fir Kornwachstum in porésen Struktu-
ren Uberein [18, 27, 28, 45].

Auch die ermittelte AnfangskorngroRe ergibt fir die einzelnen Materialien
libereinstimmende Werte, unabhéangig von der gewahlten Ausgleichsfunktion.
Die Werte decken sich in guter Naherung mit den gemessenen Daten aus der
PartikelgroRenbestimmung.

Anpassung mit Coble-Anpassung

Kornwachstumsgleichung D t
)=po+C-—In|1+k —
(63 =G =k-t) (p() ok “( GS))

Golum] | k[m®/s] | Golum] | k[m®/s] | Dy[m?/s]
STO-996 (Luft)

fein 0,22 7,5-10723 022 [73-107%5] 1,6-1072°
grob| 0,85 51-10728 085 |85-10"25| 1,4-1072°
STO-996 (80 % Ar + 20 % H,)
fein 018 | 89-107% | 018 [12:107%| 32-107%
STO-1000-2Fe (Luft)
fein | 014 | 49-107%* [ 014 |20-1072°| 52-1072

Tabelle 5.1: Ergebnisse der Parameteranpassung fiir das Kornwachstum und die Dichte.

AnschlieBend wurden die ermittelten Parameter in der Anpassung der Daten
fir die relative Dichte mit der Coble-Gleichung (3.5) als Konstanten Uber-
nommen, um die Diffusionskonstante D, zu berechnen. Da sich fir die resul-
tierenden Anpassungskurven keine ausreichende Ubereinstimmung mit den
Messdaten und zum Teil keine Konvergenz der Anpassungsfunktion ergab,
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5.4 Vergleich der Daten im einheitlichen Zeitbereich

wurden die Daten erneut mit der Coble-Gleichung ( 3.5 ) angepasst. Die Vorga-
bewerte fir die AnfangskorngréfRe G, ergibt sich aus der Anpassung in Abbil-
dung 5.11 a), die Anfangsdichte p, wurde aus der geometrischen Vermessung
der Proben gemittelt. Der Wachstumskoeffizient k und die Diffusionskonstante
D wurden dabei entsprechend den Angaben in Tabelle 3.3 frei anpassbar ge-
halten. Die sich ergebenden Ausgleichskurven stimmen sehr gut mit den
Messwerten lberein (Abbildung 5.11 b).

Fir den Wachstumsexponent k ergeben sich die hochsten Werte fiir den Fall
der reduzierenden Atmosphare, die geringsten Werte werden bei eisendotier-
tem SrTiO; ermittelt. Zwischen den Messwerten liegt mehr als eine GroRRen-
ordnung, dies lasst sich auch aus den Gefligebildern in den Kapiteln 5.1-5.3
erkennen. Fir die grobkornigen Varianten sind die angepassten Parameter
vergleichbar zu den feinkérnigen Materialien. Die Anpassung des eisendotier-
ten, grobkornigen Materials, welcher kein messbares Kornwachstum zeigt,
wurde nur der Vollstandigkeit halber eingefligt. Prinzipiell ist dies mit der Cob-
le-Gleichung physikalisch nicht sinnvoll, da sich eine zeitabhdngige Abnahme
der Diffusionskonstanten ergibt.Werden alle Datenpunkte der relativen Dichte
mit der Coble-Gleichung angepasst, ergeben sich fir den Kornwachstumsex-
ponent sehr eng beieinander liegende Werte. Diese sind etwa um zwei Gro-
Renordnungen kleiner als die Messungen aus der direkten Anpassung der
KorngroRen. Die errechnete Diffusionskonstante ist bei den an Luft gesinterten
Proben am gréRten. Bei den in reduzierender Atmosphare gesinterten sowie
den eisendotierten Proben, ist die Diffusionskonstante um etwa eine GrolRen-
ordnung niedriger. Die Werte der undotierten, an Luft gesinterten Varianten
sind nahezu identisch und unabhéangig von der eingesetzten Ausgangskorngro-
Be. Dies deckt sich mit den Erkenntnissen aus Abbildung 5.2, die Verdichtung
und das Kornwachstum weisen einen direkten Ubergang auf.

Bei der Anpassung der grobkdrnigen, eisendotierten Variante mit der Coble-
Gleichung ergeben sich Werte, die sich nicht in das experimentelle Bild einfi-
gen. So lasst sich die Dichtekurve nur durch die Nutzung von hohen Wachs-
tums- und Diffusionskoeffizienten anpassen, dies wiederspricht den bisherigen
experimentellen Erkenntnissen. Es ist also davon auszugehen, dass die Auswer-
tung mit einer analytischen Gleichung fiir das Sintern und das Kornwachstum
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bei dieser Materialvariante nicht durchfihrbar ist, weil die KorngréRe keine
Veranderung tiber den Prozess aufweist.

AbschlieBend sind die Verdichtungsraten aus den Diagrammen 5.2, 5.5 und 5.8
im direkten Vergleich Gber der Zeit aufgetragen (Abbildung 5.12). Trotz der
erheblichen Unterschiede zwischen den verschiedenen Materialvarianten, die
in den beiden vorangegangenen Diagrammen zur Gefligeentwicklung aufge-
zeigt werden konnten, sind die Verdichtungsraten in ihrer zeitlichen Entwick-
lung nahezu identisch. Die Verdichtungsraten nehmen Uber der Zeit um etwa
zwei GréRenordnungen ab. Dieser Trend lasst sich qualitativ mit einer Zunah-
me der Dichte und in den meisten Féllen auch mit einer Vergréberung des
Gefluiges erklaren. Diskutiert werden muss hier die Erkenntnis, dass diese bei-
den Effekte sehr grofRe Unterschiede zwischen den Versuchsreihen aufweisen,
was jedoch in den Verdichtungsraten nicht erkennbar ist (Kapitel 5.7.3). Um
die Gefligeentwicklung zu beschreiben, eignen sich die vorgestellten Coble-
Diagramme wesentlich besser. Diese werden im ndchsten Unterkapitel im
direkten Vergleich genauer beleuchtet und mit den Simulationen aus Kapitel 4
korreliert.

1E-3
E W / D STO-996 (Luft), fein / grob
A

STO-996 (80% Ar +20% H,)
& / O STO-1000-2Fe (Luft), fein / grob

m
s

Verdichtungsrate [1/s]

1E-7 . . — T . T T

0 100 200 300 400 500 600 700 800
Zeit [min]

Abbildung 5.12: Uberblick zur zeitlichen Entwicklung der Verdichtungsrate aller

Versuchsreihen.
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5.5 Bestimmung der Aktivierungsenergie

Neben den isothermen Experimenten bei 1280 °C wurden zur Bestimmung der
Aktivierungsenergie des Sinterprozesses Haltezeiten bei isothermen Tempera-
turen zwischen 1250 °C und 1350 °C sowie Heizratenexperimente entspre-
chend Tabelle 3.2 durchgefiihrt. Zum Einsatz kamen die feinkérnigen, undo-
tierten Pulvervarianten, gesintert an Luft und reduzierender Atmosphére sowie
ein mit 5% Eisen dotiertes SrTiO;. Die Messergebnisse wurden entsprechend
den im Experimentalteil vorgestellten Methoden (isotherm, CHR und MSC)
ausgewertet.

5.5.1 Isotherme Bestimmung der Aktivierungsenergie

Die Darstellungen in Abbildung 5.13 zeigen die kontinuierliche Dichtezunahme
innerhalb der isothermen Haltezeit, bei Temperaturen zwischen 1250 °C und
1350 °C. Alle Experimente wurden mit hohen Heizraten von 50 °C/min durch-
gefiihrt. Trotzdem zeigt sich zu hoheren Temperaturen bereits in der Auf-
heizphase eine teilweise hohe Zunahme der relativen Dichte. Die Dichtezu-
nahme steigt erwartungsgemal mit steigender Temperatur. Nimmt die Dichte
sehr schnell auf Gber 90 % zu, kommt es zu einer charakteristischen Verande-
rung des Dichteverlaufs. Anstelle der sich kontinuierlich verlangsamenden
Dichtezunahme existiert dann ein Plateau mit zeitlich konstanter Dichte. Bei
1330 °C in reduzierender Atmosphédre (b) kommt es durch dieses Verhalten
sogar zu einer geringeren Enddichte im Vergleich zu den niedrigeren Tempera-
turen von 1280 °C und 1300 °C. In der Gegeniiberstellung der Dichtekurven
zeigt sich ein deutlicher Einfluss durch die Verdanderung der Sinteratmosphare
(b) oder einer Dotierung (c) auf die Verdichtungscharakteristik, welche in Kapi-
tel 5.7 diskutiert wird.

Dem in Kapitel 3 beschriebenen Vorgehen folgend (siehe Abbildung 3.9) wur-
den die Verdichtungsraten aus den Dilatometermessungen abgeleitet. Fiir den
jeweils erfassbaren Bereich der relativen Dichte wird der natirliche Logarith-
mus der Sinterrate in den folgenden Arrhenius-Diagrammen dargestellt. Fir
jede isotherme Temperatur ergeben sich Sinterraten bei konstanter Dichte,
gekennzeichnet durch gleiche Symbole.
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Abbildung 5.13: Dichteverlauf aus den isothermen Dilatometerexperimenten zur
Bestimmung der Aktivierungsenergie. Abgedeckt wurde der Temperaturbereich
zwischen 1250 °C-1350 °C.
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Abbildung 5.14: Arrhenius-Diagramm der Verdichtungsraten zur Bestimmung der mittleren
Aktivierungsenergie, bei konstanter Dichte zwischen 70-92 %.
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Die durch eine lineare Anpassung der Messwerte bestimmte Steigung ergibt
die Aktivierungsenergie fiir eine konstante Dichte. Zur Bestimmung der Akti-
vierungsenergie des gesamten Sinterprozesses werden die Steigungen gemit-
telt. Die Werte der Aktivierungsenergien sind in den Diagrammen dargestellt,
wobei die undotierten Materialien mit einer gemittelten Aktivierungsenergie
von 11-12 eV sehr nahe beieinander liegen. Die Aktivierungsenergie fur das
eisendotierte SrTiO; liegt mit 8,5 eV signifikant niedriger. Fir das an Luft gesin-
terte SrTiO; (a) zeigt sich ein kontinuierlicher Anstieg der Aktivierungsenergie
mit zunehmender Dichte von 8 auf 13 eV. In den Schaubildern der beiden an-
deren Materialvarianten ldsst sich zuerst ein Anstieg und anschliefend wieder
eine Abnahme der Aktivierungsenergie erkennen. In reduzierender Atmospha-
re (b) liegen die Werte zwischen 8-16 eV und fiir das dotierte SrTiO; (c) zwi-
schen 5-10 eV.

Zum besseren Vergleich mit Literaturwerten wurden die Messergebnisse zu-
satzlich mithilfe der Master-Sintering-Kurve ausgewertet. Dazu werden alle
Messwerte der relativen Dichte zwischen 68 % und 90 % aus den Dilatome-
termessungen (iber der berechneten Temperatur-Zeit-Funktion nach Glei-
chung (3.9) aufgetragen. Die Aktivierungsenergie ergibt sich bei minimaler
Abweichung der jeweiligen Sigmoidalfunktion (weile Linien in Abbildung 5.15
a) von den Messwerten. Flr eine Variation der Aktivierungsenergien zwischen
500 und 2000 kJ/mol I4sst sich der korrekte Wert aus Abbildung 5.15 b) able-
sen und in Elektronenvolt umrechnen. Die Werte fir die mittlere Abweichung
der Anpassung von den Messdaten ergibt sich direkt aus der Anpassung mit
der Auswertesoftware Origin. Die ermittelten Aktivierungsenergien liegen alle
etwas Uber den Werten der isothermen Methode. Da bei der MSC-Methode
der gesamte Wertebereich der Dichteverlaufe aus Abbildung 5.13 genutzt wird
und nicht nur die Messwerte gleicher Dichte, wirkt sich die Veranderung der
Verdichtungscharakteristik etwas starker auf das Ergebnis aus. Die Aktivie-
rungsenergien der Sinterexperimente in reduzierender Atmosphare liegen mit
15 eV lber den Werten des eisendotierten Materials mit 11,1 eV und der und-
otierten SrTiO; mit 12,1 eV. In den drei Kurven ist zu Beginn des isothermen
Temperaturbereichs ein Abknicken der Messwerte zu erkennen. Aufgrund
eines kurzen Uberschwingers bei der Temperaturregelung kommt es hier bei
der Berechnung der Temperaturfunktion G)(t,T(t)) zu einem Fehler, der die
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Anpassung durch die Sigmoidfunktion erschwert. Da dieses Verhalten aber bei
allen Messungen auftritt, kann die resultierende Aktivierungsenergie trotzdem

als hinreichend genau angenommen werden.
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Abbildung 5.15: Anpassung der relativen Dichte mit der MSC-Gleichung (a) zur Bestimmung
der Aktivierungsenergie bei der minimalsten, mittleren Abweichung (b) der Anpassung von

den Experimentaldaten.
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5.5.2 Nicht-isotherme Bestimmung
der Aktivierungsenergie

Die Dichtezunahme der Heizratenexperimente ist in Abbildung 5.16 fiir alle
untersuchten Heizraten dargestellt. Da es sich um Heizratenexperimente han-
delt, wird der Bereich zur Auswertung anhand der Dichte der Proben einge-
grenzt. Flr den Startwert kann einheitlich eine relative Dichte von 65 % ge-
wahlt werden, der maximale Abschlusswert wird zu 95 % festgelegt.

Der in den isothermen Experimenten ersichtlich gewordene Unterschied in der
Verdichtungskinetik wird auch in den Heizratenexperimenten deutlich. Die
Versuche unter Umgebungsatmosphéare mit undotiertem SrTiO; (a) zeigen eine
kontinuierlich ansteigende Dichte und Verdichtungsrate (iber der Zeit. Die
Verdichtung beginnt fiir alle Heizraten bei etwa 1230 °C, 95 % Dichte werden
bei etwa 1380 °C erreicht. Dabei kann die Sinterrate ab etwa 75 % relativer
Dichte als nahezu konstant angesehen werden. In reduzierender Atmosphéare
(b) nimmt die Dichte ab etwa 1240 °C linear zu. Bei etwa 85 % relativer Dichte
kommt es zu einer teilweise starken Verringerung der Sintergeschwindigkeit,
wodurch bis 1400 °C bei allen Proben nur 92 % Verdichtung erreicht werden
konnte. Uberraschend ist, dass bei den eisendotierten Proben (c) zwar die
Enddichte mit unter 80 % im Vergleich zu den undotierten Proben wesentlich
niedriger liegt, die Verdichtung selbst aber schon bei 1140 °C und damit fast
100 °C niedriger einsetzt. Die maximalen Dichten werden mit etwa 80 % bei
Uber 1400 °C erreicht. Die Verdichtungsraten kann man Uber der Zeit als anna-
hernd konstant bezeichnen. Obwohl keine Unterschiede in der Griinkérper-
dichte innerhalb der eisendotierten Versuchsreihe erkennbar waren und trotz
der exakten Temperaturfihrung der Versuche kommt es bei diesen Proben zu
einer ungewohnlichen Verteilung der Enddichte. So zeigen sich bei langsamen
Aufheizraten (5-10 °C/min) zum Teil um 5 % hohere Dichten bei gleicher Tem-
peratur gegeniiber den mittleren Heizraten (20-35 °C/min). Dieser Unterschied
wird zu sehr hohen Heizraten (50-60 °C/min) wieder geringer.

Diese Besonderheiten in der Verdichtungskinetik sind auch deutlich in der
Ableitung der Kurven sichtbar (Abbildung 5.17). Messpunkte mit gleichen
Symbolen, entsprechen Sinterraten (T - dp/dt) bei konstanter Dichte.
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Abbildung 5.16: Dichteverlauf aus den Dilatometerexperimenten mit Heizraten zwischen

2 °C/min und 60 °C/min zur Bestimmung der Aktivierungsenergie. Angegeben sind die Be-
reiche mit konstanter Heizrate ab 65 % rel. Dichte.
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Abbildung 5.17: Arrhenius-Diagramm der Verdichtungsraten zur Bestimmung der mittleren

Aktivierungsenergie bei konstanter Dichte zwischen 68-90 %.

140



5.5 Bestimmung der Aktivierungsenergie

Die gleiche Dichte wird bei hoheren Heizraten erst bei héheren Temperaturen
erreicht. Daher nehmen entlang einer isodichten Messlinie in den Diagrammen
die Heizraten von rechts unten nach links oben zu. Bei niedrigen Heizraten
kann man die bereits beschriebene Erhohung der Verdichtungsrate mit zu-
nehmender Dichte erkennen (a). Im Gegensatz dazu verringert sich die Sinter-
rate durch einen Wechsel der Atmosphare mit zunehmender Dichte (b). Fir
das dotierte SrTiO3 (c) ist die Verdichtungsgeschwindigkeit unabhangig von der
relativen Dichte. Bei allen Messungen ergeben sich fir héhere Heizraten, ho-
here Werte des Produktes aus Temperatur und Sinterrate.

Die lineare Anpassung der Messpunkte ergibt ebenso wie bei der isothermen
Auswertung die gemittelte Aktivierungsenergie mit deren Standardabwei-
chung. Die aus allen Steigungen gemittelten Aktivierungsenergien sind in den
Diagrammen eingefligt. Tendenziell ergibt sich ein dhnliches Bild wie bei den
isothermen Versuchen, wobei die Werte der undotierten Proben hoher und
die der eisendotierten Proben etwas niedriger ausfallen. Die Aktivierungsener-
gien in reduzierender Atmosphére (b) liegen mit etwa 20 eV signifikant Uber
den Werten von SrTiOsz;, welches an Luft gesintert wurde (a) mit etwa 13 eV.
Beide Auswertungen zeigen eine gute Ubereinstimmung mit der Anpassung.
Fir die eisendotierten Proben ergeben sich mit 7 eV wesentlich niedrigere
Aktivierungsenergien (c). Die Messung dieser Probenreihe unterliegt innerhalb
der linearen Anpassung wesentlich groReren Schwankungen, welche sich je-
doch im Mittelwert und der Standardabweichung nicht bemerkbar machen.

Auch die Messergebnisse aus den Heizratenexperimenten wurden mit der
MSC-Methode analysiert. Bei minimaler Abweichung der Sigmoidfunktion
(weiBe Kurve) von den Messdaten wird die Aktivierungsenergie bestimmt
(Abbildung 5.18). Im Vergleich zu der isothermen Durchfiihrung der Auswer-
tung zeigen hier alle MSC-Kurven das in der Literatur beschriebene Verhalten.
Die Aktivierungsenergien liegen fiir jede Variation etwa zwei Elektronenvolt
liber den Ergebnissen aus der CHR-Methode, sind aber bis auf diesen Umstand
identisch. Die mittlere Abweichung der Anpassung ergibt im Gegensatz zu den
isothermen Versuchen, nur bei SrTiO; an Luft ein klar definiertes Minimum.
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Abbildung 5.18: Anpassung der relativen Dichte mit der MSC-Gleichung zur Bestimmung der
Aktivierungsenergie (a) bei der minimalsten, mittleren Abweichung (b) der Anpassung von
den Experimentaldaten.
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Die Messungen der Aktivierungsenergien durch Heizratenexperimente resul-
tiert im Vergleich zu der isothermen Methode in hoheren Werten, teilweise
kommt es zu einer Verdopplung der Werte. Ausnahme ist das dotierte Materi-
al, welches im Rahmen der Messgenauigkeit Werte der Aktivierungsenergie
zwischen 7-11 eV ergibt. Dieser Aspekt wird in Kapitel 5.7.2 ausfiihrlich disku-
tiert. Eine Besonderheit des dotierten Materials ist das verdanderte Kornwachs-
tum. Um diesen Einfluss zu kldren, werden im Folgenden exemplarisch die
Mikrostrukturen der niedrigsten und héchsten Sintertemperaturen verglichen.
Analog dazu werden die Gefilige der kleinsten und grofRten Heizrate beleuch-
tet. Abbruchversuche zur Bestimmung der Gefligeentwicklung wurden in An-
betracht des Messaufwandes nicht durchgefihrt.

5.5.3 Kornwachstum in Aktivierungsenergieversuchen

Die Bedeutung der KorngrofRe und der Einfluss des Kornwachstums auf den
Sinterprozess konnte bereits in den vorherigen Kapiteln dargelegt werden.
Auch gelten die vorgestellten analytischen Gleichungen ( 2.21 )-( 2.23), streng
genommen nur flr eine minimale Vergroberung des Gefliges, sodass die Antei-
le des Kornwachstums f(G) und p(G) konstant bleiben und nicht in die Be-
stimmung der Aktivierungsenergie einfliefen. Um eine Abschatzung des Korn-
wachstums auf die Aktivierungsenergie zu untersuchen, wurden von den drei
Versuchsreihen jeweils Mikroskopieaufnahmen von einer hohen und einer
niedrigen isothermen Sintertemperatur (Abbildung 5.19-5.21 a und b), sowie
von einer langsamen und einer schnellen Heizrate (Abbildung 5.19-5.21 c und
d) aufgenommen und qualitativ ausgewertet.

Die in Abbildung 5.19 dargestellten Mikrostrukturen zeigen fiir das undotierte,
an Luft gesinterte Material eine Zunahme der Dichte (vergleiche Diagramm
Abbildung 5.13) und der KorngroRe von 1250 °C zu 1350 °C Sintertemperatur.
Bei niedrigen Sintertemperaturen ist noch das offene Porennetzwerk zu er-
kennen, bei dem die Poren in etwa der gleichen GroRenordnung liegen wie die
KorngréRen. Die hohe Sintertemperatur zeigt nur noch wenige, isolierte Poren
an den Tripelpunkten, welche wesentlich kleiner als die Korner sind. Die mittle-
re KorngroRe ist bei niedrigen Heizraten etwa doppelt so groR wie bei hohen
Heizraten (Abbildung 5.9 ¢ und d). Auch die Dichte ist bei niedrigen Heizraten
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geringfugig hoher, die Poren sind etwa gleich groR und an den Korngrenzen
und den Tripelpunkten des Gefliges verteilt.

Die mittleren KorngroRen sind in Tabelle 5.2 zusammengefasst. Einzig fur die
hohe isotherme Sintertemperatur zeigt sich eine starke Standardabweichung
der mittleren KorngrdéRe, was auf eine grof3e Breite der KorngréRenverteilung
schliefen ldsst. Die PorengrofRe ist in allen Aufnahmen etwa vergleichbar mit
der Tendenz zu kleineren Poren bei zunehmender Dichte.

Abbildung 5.19: Ausgewahlte Gefligebilder des undotierten, an Luft gesinterten SrTiO3 aus
den Versuchen zur Bestimmung der Aktivierungsenergie. Dargestellt sind die Geflige nach
den isothermen Versuchen bei a) 1250 °C/6h und b) 1350 °C/2h, sowie den Heizratenexpe-
rimenten mit ¢) 5 °C/min und d) 50 °C/min auf 1450 °C.
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Der Trend in der Gefligeentwicklung zwischen niedrigen und hohen isother-
men Temperaturen ist in reduzierender Atmosphare identisch zu den an Luft
gesinterten Proben (Abbildung 5.20). Allerdings ist das Kornwachstum in Ar-
gon-Wasserstoff starker und die Verdichtung etwas geringer ausgepragt. Auch
hier zeigt sich fiir die gleiche Haltezeit der erwartete Ubergang von einem
zusammenhangenden Porennetzwerk bei niedriger Temperatur zu einem ab-
geschlossenen Porennetzwerk an den Korngrenzen bei hoher Temperatur.

Abbildung 5.20: Ausgewahlte Gefligebilder des undotierten, reduzierend gesinterten SrTiOs
aus den Versuchen zur Bestimmung der Aktivierungsenergie. Dargestellt sind die Gefuige
nach den isothermen Versuchen bei a) 1280 °C/2h und b) 1350 °C/2h, sowie den Heizraten-
experimenten mit ¢) 5 °C/min und d) 50 °C/min auf 1450 °C.
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Wahrend bei niedriger Temperatur Poren und Kdérner im gleichen GroRenbe-
reich liegen, sind die Poren- und KorngrofRen bei hohen Temperaturen stark
unterschiedlich. Qualitativ entsteht der Eindruck, dass die Poren bei zuneh-
mender Dichte wachsen und nicht abnehmen. Die Mikrostruktur aus den
Heizratenexperimenten unterscheidet sich sehr stark von allen bisher gezeig-
ten Gefligen. Bei niedrigen Heizraten bilden sich sehr groRRe Kérner, die Poren
sind zu grofRen Teilen intergranular, wurden also von den Korngrenzen iber-
wachsen und es liegen wenige Poren an den Korngrenzen vor. Fiir schnelle
Heizraten ergibt sich ein stark bimodales Gefiige, bei dem die groRen Koérner
mit dem Geflige der langsamen Heizraten vergleichbar sind. Das Matrixgefiige
zeigt um etwa eine GréRenordnung geringere KorngrofRen. Die abnormal ge-
wachsenen Korner haben in der Regel intergranulare Poren, wahrend in der
feinkdrnigen Matrix auch die Poren klein und an den Korngrenzen verteilt sind.
Die Poren sind in beiden Gefligen sehr klein und fein verteilt, die Porenform
der Uberwachsenen Poren zeigt in vielen Fallen eine abgerundete Gleichge-
wichtsform.

Der KorngréBenunterschied zwischen hohen und niedrigen Heizraten bzw.
Temperaturen ist wesentlich starker ausgepragt als bei den an Luft gesinterten
Proben (Tabelle 5.2). Mit Ausnahme der niedrigen, isothermen Sintertempera-
tur zeigen sich grofRen Abweichungen vom Mittelwert bei allen KorngréRen in
Form eines bimodalen Gefliges. Im Temperaturbereich oberhalb 1280 °C muss
es daher zu einer Anderung des Kornwachstums mit starkem Einfluss auf die
KorngroRenverteilung kommen. Die ausgeprdgte Bimodalitat bei hohen Heiz-
raten legt zudem eine kinetische Abhangigkeit nahe.

Die in Abbildung 5.21 dargestellten Mikrostrukturen fir das mit 5 % Eisen do-
tierte SrTiO; lassen sich einheitlich beschreiben, da beziglich des Kornwachs-
tums keine Anderungen iiber der Temperatur oder Heizrate erkennbar sind.
Die KorngrofRen liegen bei etwa 120 nm und damit wesentlich unter den ermit-
telten KorngroRen der beiden anderen Versuchsreihen. Die Standardabwei-
chung von der mittleren Korngrofle ist bei den Heizratenexperimenten und
den isothermen Versuchen identisch und sehr gering. Die Dichte nimmt mit
hoéheren Temperaturen und niedrigen Heizraten zu. Dies entspricht den in
Abbildung 5.11 und 5.13 abgebildeten Verlaufen der relativen Dichte. AuBer-
dem ist die Porenform und —gréRe in allen REM-Aufnahmen gleich. Ein wichti-
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ger Unterschied liegt bei diesem Material im Verhaltnis PorengrofRe zu Korn-
groRe. Die Poren sind wesentlich groRer als die Korner und es bildet sich ein
offenes Netzwerk aus. Invers dazu findet sich ein nahezu vollstdndig verdichte-
tes Materialnetzwerk aus kleinen Kérnern, bei dem sich selbst bei hoher Auflo-
sung keine Poren mehr aufzufinden sind. Die Materialmatrix ist von der Korn-
groRe und der clusterformigen Ausbildung her, der feinkérnigen Matrix des mit
2 % Eisen dotierten Materials sehr dhnlich (Abbildung 5.9 b).

Abbildung 5.21: Ausgewahlte Gefligebilder des 5 % eisendotierten, an Luft gesinterten
SrTiO3 aus den Versuchen zur Bestimmung der Aktivierungsenergie. Dargestellt sind die
Geflige nach den isothermen Versuchen bei a) 1250 °C/6h und b) 1350 °C/2h, sowie den
Heizratenexperimenten mit c) 5 °C/min und d) 60 °C/min auf 1450 °C.
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AbschlieBend fasst die folgende Tabelle die gemessenen, mittleren KorngréfRen
und die Abweichungen von diesem Mittelwert fir die drei Versuchsreihen
zusammen. Sowohl an den Aufnahmen der Mikrostruktur wie auch an den
ermittelten KorngréRen (Tabelle 5.2) erkennt man die hervorragende Eignung
des eisendotierten Materials fur die Ermittlung der Aktivierungsenergie, da
eine Verdichtung ohne messbares Kornwachstum auftritt. Die undotierten
Materialien zeigen zum Teil ausgepragtes Kornwachstum, wobei fiir das SrTiO3
in reduzierender Atmosphére zuséatzlich eine ausgepragte Bimodalitat auftritt.
Die Auswirkungen des parallel zur Verdichtung auftretenden Kornwachstums
auf die Berechnung der Aktivierungsenergie wird abschliefend in Kapitel 5.7.2

diskutiert.

STO-996-Luft STO-996-ArH20 STO-1000-5FE
niedrig T,
isotherm 0,70 £ 0,4um | 0,63 + 0,4um | 0,12 + 0,1 um
i

(1250 °C/6h) (1280 °C/6h) (1250 °C/6h)
(Abb. a)
Hohe T,
. 1,81 + 1,1uym | 3,00 £ 1,4pm | 0,12 + 0,1 um
isotherm

(1350 °C/2h) (1350 °C/2h) (1350 °C/2h)
(Abb. b)
langsame

) 1,17 £ 0,6 ym | 537 + 2,4um | 0,13 + 0,1 um
Heizrate (5 °C/min) (5 °C/min) (5 °C/min)
(Abb. c)
schnelle
. 0,68 £+ 03um | 0,68 + 09 um | 0,13 + 0,1 um

Heizrate (50 °C/min) (50 °C/min) (60 °C/min)
(Abb. d)

Tabelle 5.2: Mittlere KorngréRe und Standardabweichung der in Abbildung 5.19-5.21 darge-

stellten Geflige.

5.6

In Kapitel 3 wurde die Herstellung und Untersuchung der Diffusionspaare be-
schrieben. Die Zielsetzung dieser Versuchsreihe war, die Entwicklung des Ge-
fliges nahe der Fligezone zu untersuchen und einen qualitativen Eindruck der
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5.6 Versuche Diffusionspaare

Diffusion von einem hochdotierten, feinkdrnigen Geflige in ein feinkdrniges
und ein grobkdrniges Geflige zu erhalten. Die Ausgangsgefige sind in Abbil-
dung 5.22 dargestellt. Die beiden undotierten Varianten erreichen nach den
angegebenen Sinterprogrammen tiber 99 % der theoretischen Dichte. Die mitt-
lere KorngréRRe im Ausgangszustand (a) liegt im Bereich 1-2 um und zeigt zum
Teil abnormal gewachsene Kérner, markiert durch rote Pfeile. Das kommerziel-
le, grobe SrTiO; hat nach dem Auslagern bei 1600 °C wesentlich gréRere Kor-
ner mit einem mittleren Durchmesser um 50 um (b). Das eisendotierte Materi-
al weist eine wesentlich schlechtere Verdichtung auf und erreicht nur etwa
95 % relative Dichte (c). Die KorngroRe dieser Materialvariante ist trotz der
hohen Sintertemperaturen kaum gestiegen und liegt im Bereich um 200 nm.
Allerdings scheint das Geflige auch hier abnormal gewachsene Kérner aufzu-
weisen (rote Pfeile). Damit unterscheiden sich die KorngroRen der drei Aus-
gangsgeflige um jeweils etwa eine GroRenordnung.

Abbildung 5.22: Ausgangsgefilige zur Herstellung der Diffusionspaare, markiert sind im
Vergleich zur Matrix abnormal gewachsene Kérner. a) undotiertes SrTiO3; (STO-996) bei
1425 °C/1h, b) undotiertes SrTiO3 (kommerziell) bei 1425 °C/1h und 1600 °C/2h, c) 5 %
eisendotiertes SrTiO3 (STO-1000-5Fe) bei 1500 °C/2h.

5.6.1 Diffusionspaar mit feinkoérnigem SrTiO3

Das Ergebnis aus dem Fligeprozess der beiden feinkdrnigen Proben
(Abbildung 5.22 a und c) bei 1430 °C fir 20 Minuten ist in den nachstehenden
REM-Bildern abgebildet. Dabei sind die Geflige direkt nach dem Figen
(Abbildung 5.23 a und b) und dem Auslagern bei 1425 °C fur 500 Stunden
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(Abbildung 5.23 c und d) in zwei VergréBerungsstufen dargestellt. Die Fligezo-
ne ist deutlich in beiden Ubersichtsaufnahmen (a, c) zu erkennen, ebenso die
Veranderung des Gefiiges durch die Warmebehandlung. Auf der vergroRerten
Aufnahme b) wird die sehr gut ausgefiihrte Fiigung durch einen scharfen Uber-
gang zwischen den beiden Gefligen deutlich. Auf der eisendotierten Seite bil-
det sich von der Grenzflache ausgehend eine Lage stark gewachsener Korner
entlang der Fiigezone aus, gefolgt von einem kontinuierlichen Ubergang zu den
kleinen Kérnern des Ausgangsgefiiges. Diese Lage entsteht bereits im Flgepro-
zess und wachst durch die Warmebehandlung von etwa 10 um auf 50 um an.
Der Ubergangsbereich hat eine Ausdehnung von mehr als 100 um, bevor wie-
der das Ausgangsgeflige vorliegt. Bemerkenswert ist das stangelformige
Wachstum der ersten Kornlage senkrecht zur Grenzflache. Entgegen den bis-
her vorgestellten Ergebnissen zeigt die eisendotierte Seite eine erhebliche
Zunahme der KorngroRe durch die Warmebehandlung um fast zwei GréRen-
ordnungen, begleitet von einer Abnahme der feinverteilten Poren. Das undo-
tierte Geflige dahingegen bleibt in der mittleren KorngrofRe nahezu konstant,
sodass nach der Temperaturbehandlung die eisendotierte Seite eine wesent-
lich groRere KorngroRe aufweist (Abbildung 5.23 c). Eine Verschiebung oder
ein Wachstum der Grenzflache ist auf keiner der Aufnahmen festzustellen. Sie
kann also fur die EDX-Messungen als Trennstelle zwischen den beiden Materi-
alvarianten angenommen werden.

5.6.2 Diffusionspaar mit grobkoérnigem SrTiO;

Die Grenzflache nach dem Fligeprozess zwischen dem grobgegliihten SrTiO3
und dem eisendotierten Material ist identisch gut ausgebildet wie bei der fein-
kornigen Materialkombination. Im Gegensatz dazu zeigt sich nach dem Flge-
prozess keine ausgepragte Anomalie des Kornwachstums in der Fligezone.
Auch hier ist durch die Fligung eine Zunahme der Dichte nahe der Grenzflache
erkennbar, zudem scheint sich dieser Effekt auf die Haufigkeit der abnormal
gewachsenen Korner auszuwirken. Die Auslagerung bei 1425 °C fur 500 Stun-
den fuhrt im dotierten Gefiligebereich ebenfalls zu einer starken Vergréberung,
die aber um ungefahr eine GréRBenordnung geringer ausfallt als bei der Kombi-
nation der beiden feinkérnigen Varianten (vergleiche Abbildung5.23 und
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5.24 c). Die grobkérnige, undotierte Seite zeigt keine auffilligen Veranderun-
gen durch den Figevorgang oder die Temperaturbehandlung. Wahrend nach
dem Fugevorgang noch eine sehr scharfe Trennlinie ohne Anomalien zu erken-
nen ist (b), scheint sich die Grenzflache durch Wachstum der groRen, undotier-
ten Korner in Richtung des eisendotierten Bereichs ausgedehnt zu haben (c). In
der héheren VergrofRerung und unter Ausnutzung des Orientierungskontrastes
kann man allerdings weiterhin eine scharfe Grenzflache erkennen (d).

10x VergroRBerung

Yoos 2,S¢vT

> ; )
‘_.)\0 ‘&\o ‘—.}0 @

Abbildung 5.23: Grenzflache der beidseitig feinkérnigen Diffusionspaare nach dem
Flgen bei 1430 °C flr 30 min (a,b) und dem anschlieBenden Auslagern bei 1425 °C fir
500 Stunden (c,d).
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Durch die Unterschiede in den Grauwerten der abgebildeten Kérner kann er-
neut eine Kornlage mit einer Kornwachstumsanomalie sichtbar gemacht wer-
den (rot umrandet), die aufgrund der klaren Abtrennung zu den grofRen Kor-
nern dem eisendotierten Material zugeordnet werden muss. Auch diese Kor-
ner zeigen eine ausgepragte Anisotropie in ihrer Wachstumsrichtung, welche
jedoch parallel zur Grenzflache verlauft und sich damit von der feinkdrnigen
Variante unterscheidet.

5x VergrolRerung
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Abbildung 5.24: Grenzflache der feinkdrnig-grobkornigen Diffusionspaare nach dem
Fligen bei 1430 °C fiir 30 min (a,b) und dem anschlieRenden Auslagern bei 1425 °C flr
500 Stunden (c,d).
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Unabhéangig von der Richtung der Anisotropie sind die Wachstumslangen der
Koérner entlang der gestreckten Achse, bei beiden Experimenten vergleichbar
im Bereich 20-50 um. Die Ausdehnung der gestauchten Achse dieser Kérner
liegt in etwa im gleichen GroRenbereich wie die mittleren Durchmesser des
angrenzenden Gefliges, wie man in Abbildung 5.23 c) und 5.24 d) erkennen
kann.

Zusammenfassend ergeben sich aus der Gefligebetrachtung unterschiedlich
ausgepragte Wachstumsanomalien entlang der Grenzflache und Unterschiede
im Kornwachstum des eisendotierten Materials durch die Temperaturbehand-
lung. Dabei lasst sich der Hauptunterschied zwischen den beiden Experimen-
ten hauptséachlich auf die unterschiedlichen Ausgangsgefiige (Abbildung 5.22)
zurilickfiihren. Sowohl fiir das feinkdrnige wie auch das grobkérnige undotierte
SrTiO; ldsst sich keine nennenswerte Anderung des Gefiiges durch die Fiigung
oder Auslagerung erkennen. Um Verbindungen mit Diffusionseffekten und
moglichen Einflissen der Korngrenzen und der Defektchemie herauszuarbei-
ten, werden im folgenden Abschnitt qualitative EDX-Messungen senkrecht zur
Grenzflache vorgestellt.

5.6.3 EDX-Messungen im Vergleich

Die EDX-Messungen wurden alle bei gleichen Strahleinstellungen und 30 Minu-
ten Messzeit durchgefiihrt. Aus dem gemessenen Verhaltnis von Titan zu Eisen
wurde die Eisenkonzentration berechnet und mit einer Sigmoid-Funktion an-
gepasst. Um die qualitative Verteilung der Eisenatome (rote Kurven) tiber der
grinen Messlinie besser vergleichen zu kénnen, wird die Eisenkonzentration
auf das Ausgangsniveau der eisendotierten Seite normiert und tber den ver-
messenen Gefligebildern aufgetragen (Abbildung 5.25). Die Messung erfolgte
stets von der eisendotierten Seite zur undotierten Seite. Die Messkurven wur-
den entsprechend der Ldange der Linienmessung auf den REM-Bildern ausge-
richtet.

Um die Kurven besser vergleichen zu kénnen, schneiden die EDX-Messlinien

die Diagramme einheitlich bei 50 % des normierten Wertes. Die linke Seite
zeigt Messungen direkt nach dem Flgevorgang (a,c,e), die rechte Seite die
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Messungen nach 500 Stunden Auslagerung bei 1425 °C (b,d,f). Die ersten bei-
den Bilder zeigen die Messungen an den feinkdrnigen Diffusionspaaren. Nach
der Temperaturbehandlung zeigt sich ein Ubergang von einem sehr scharfen
Konzentrationsprofil (a) zu einem diffusen Profil (b). Bezlglich der Messlinie
sind beide Profile leicht nach oben verschoben, dies deutet auf ein erhdhtes
Grundniveau der normierten Eisenkonzentration in beiden undotierten Gefi-
gen hin, kann aber mit dieser ,einfachen” Messmethode nicht quantitativ be-
legt werden.

Die Bilder c) bis f) zeigen die EDX-Messungen von der eisendotierten Seite in
das grobkornige Geflige, wobei auf der undotierten Halfte einmal entlang ei-
ner Korngrenze zwischen zwei groRen Kornern (c,d) und einmal mittig in ein
groBes Korn (e,f) gemessen wurde. Hierbei tritt ausschlieflich bei der Messung
entlang der Korngrenze nach der Temperaturbehandlung eine Verbreiterung
des Diffusionsprofils auf (d). Sowohl nach der Fligung wie auch bei der Mes-
sung in das Volumen des groRen Kornes ergeben sich sehr scharfe Profilkurven
entlang der Grenzflache. Die Detektion dieser Grenzflache gestaltet sich bei
den fir die EDX-Messung notwendigen Mikroskopeinstellungen als schwierig,
da der notige Kontrast zur Unterscheidung der Korner nicht vorhanden ist (e).
Wie sich bereits bei der Gefligeuntersuchung gezeigt hat, kommt es parallel zu
der Fligezone zu einer Kornwachstumsanomalie. Auffallig ist zudem die starke
Erhohung der Konzentration von Eisenatomen entlang der Korngrenze, die
weit Gber den Werten der Gbrigen Messungen liegt.

Trotz der hohen Ungenauigkeit der gezeigten Messung und der Problematik,
die gemessenen Profile Uber der Grenzflaiche anzuordnen (b und c), zeigen
diese Ergebnisse einen eindeutigen Trend fir die Diffusion. Wenn entlang ei-
ner Korngrenze (d) oder im Falle des feinkornigen Gefliges im Mittel Gber meh-
rere Korngrenzen (b) gemessen wird, zeigt sich eine starke Veranderung des
Konzentrationsprofils. Dies deutet auf eine erhohte Diffusion entlang von
Korngrenzen hin, da sich sowohl im Ausgangszustand wie auch bei der Mes-
sung in ein ungestdrtes Gitter ein scharfer Ubergang der Verteilung von Eisen-
atomen ergibt.
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1425°C / 500h

normierte Eisenkonzentration

SrTiO;+5% Fe SrTiO, SrTiO3+ 5% Fe SrTiO,

Abbildung 5.25: Grenzflache aller untersuchten Diffusionspaare vor (a,c,e) und nach der
Auslagerung (b,d,f). Entlang der griinen Linie wurden die in rot dargestellten Eisenverlaufe
gemessen. a,b) feinkorniges Diffusionspaar, c,d) Messung entlang einer Korngrenze im
groben SrTiOs, e,f) Messung in ein undotiertes, grobes Korn.
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5.7 Diskussion der experi-
mentellen Ergebnisse

AbschlieBend sollen in diesem Kapitel einige Erkenntnisse aus den Experimen-
ten beleuchtet und diskutiert werden. Dabei werden die Ergebnisse aus den
drei Versuchskomplexen miteinander verknipft. Es ergeben sich drei Aspekte,
anhand derer die vorgestellten Ergebnisse diskutiert werden. Die Verdich-
tungskinetik und die Entwicklung der KorngrofRe bilden dabei das Spannungs-
feld fiir die Mikrostrukturentwicklung. Die Bestimmung der Aktivierungsener-
gie wird hinsichtlich der angewandten Methoden verglichen und es wird ver-
sucht, die Ergebnisse hinsichtlich der konkurrierenden Prozesse zu trennen. Als
letzter und wichtigster Aspekt werden die untersuchten Einflisse auf Verdich-
tungsraten und die Diffusionskoeffizienten verglichen.

5.7.1 Verdichtungskinetik und Korngréfdenentwicklung

Betrachten wir zundchst die Entwicklung der einzelnen Dichtekurven fir die
drei isothermen Versuchsreihen bei 1280 °C in Abbildung 5.10. Prinzipiell zei-
gen alle Kurven ein fiir den Sinterprozess normales Verhalten. Es kommt zur
Zunahme der Dichte liber der Zeit und die Verdichtungsgeschwindigkeit nimmt
mit steigender Dichte ab, weil die freie Oberflache als Triebkraft durch Korn-
wachstum und die Schrumpfung abnimmt. Die feinkdrnigen Proben haben zu
Beginn jeweils einen starken Anstieg, der zum Teil noch in die Aufheizphase
fallt und unterschiedlich ausgepragt ist (Abbildung 5.26 a).

Eine genauere Betrachtung der Steigung dieser Kurven zeigt, dass die eisendo-
tierten Proben schon erheblich friiher in der Aufheizphase mit der Verdichtung
beginnen (Abbildung 5.26 b). Alle Proben erreichen die maximale Verdich-
tungsgeschwindigkeit zu Beginn der isothermen Haltezeit und zeigen danach
einen exponentiellen Abfall (iber der Zeit. Diese Entwicklung lasst sich direkt
mit der Anderung der KorngréRe im Aufheizprozess und dem unterschiedli-
chen Kornwachstum der Versuchsreihen erklaren.
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Abbildung 5.26: Kontinuierliche Darstellung der Dichte (a) und der Verdichtungsrate (b) in
der Aufheiz- und Haltephase des isothermen Sinterns bei 1280 °C, fiir die drei unterschied-
lich gesinterten, feinkérnigen Materialien.

Die eisendotierten Proben sind in der AusgangspartikelgroRe etwas feiner als
die undotierten Varianten und zeigen bei der ersten Abbruchzeit von fiinf Mi-
nuten noch keine Anzeichen von Kornwachstum (Abbildung 5.3, 5.6, 5.9 a). Die
beobachtete Unterdriickung des Kornwachstums im Sinterprozess ist daher
schon im Kalzinationsprozess zu vermuten und verschiebt den Beginn des Sin-
terprozesses um 200 °C, von etwa 1100 °C auf 900 °C. Die hohere Dichte der
eisendotierten Variante ldsst sich hier sowohl beim Aufheizen wie auch im
isothermen Bereich durch die héhere Triebkraft der kleinen Partikel eindeutig
erklaren. Dieses Argument wird durch die Bestimmung der Korngrenzdiffusion
als dominierender Mechanismus fiir die beiden an Luft gesinterten Varianten
unterstiitzt. Die kleineren Koérner der eisendotierten Variante stellen dabei
wesentlich mehr Korngrenzen fiir den Materialtransport bereit und daraus
resultieren héhere relative Dichten.

Auch die Porenstruktur zeigt einen wichtigen Unterschied. Wahrend die undo-
tierten Varianten ein durchgehendes Porennetzwerk im GréRenbereich der
angrenzenden Koérner aufweisen, sind die Poren der eisendotierten Variante
zum Teil sehr klein und feinverteilt. Daher sind die Diffusionswege sowohl
durch das Volumen, als auch entlang der Korngrenze, bei der eisendotierten
Variante wesentlich kiirzer. Der groRe Einfluss der Anfangspartikelgrofle und
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des Kornwachstums zeigt sich ebenfalls bei der Gegeniiberstellung der fein-
kornigen und der grobkoérnigen Proben in Abbildung 5.10. Bei beiden grobkor-
nigen Varianten fehlt der starke Anstieg der Dichte zu Beginn des Sinterprozes-
ses vollstandig. Die dotierte Variante dient dabei als Beispiel fiir einen Verdich-
tungsprozess ohne Kornwachstum, die Veranderung der Verdichtungsge-
schwindigkeit ist hier nur von der Zunahme der Dichte abhdngig. Die
undotierten Materialvarianten kénnen von der Entwicklung der Mikrostruktur
prinzipiell als selbstdhnlich betrachtet werden (vergleiche Abbildung 5.3 und
5.6). Sowohl in der Aufheizphase wie auch in der isothermen Haltezeit zeigen
die Dichtekurven und deren Ableitungen nahezu identische Verldaufe. Der Un-
terschied in der relativen Dichte kann bei dieser Variante daher nicht wie bei
der dotierten Variante direkt lber die KorngréRenentwicklung erklart werden.
Grund fir die verschiedenen Dichtezunahmen bei der Verdanderung der Atmo-
sphare ist der Wechsel des Materialtransportmechanismus (Abbildung 5.2 und
5.5). Die Volumendiffusion in reduzierender Atmosphare, als langsamere Diffu-
sion, muss bei identischen Diffusionslangen in einer geringeren Dichte resultie-
ren als die Korngrenzdiffusion der an Luft gesinterten Proben. Auch in den
Ableitungen der Dichtekurven ist dies durch einen starkeren Abfall im isother-
men Bereich erkennbar. Gegen Ende der Verdichtung kann es zudem bei den
bereits abgeschlossenen Poren zum Einschluss des Formiergases kommen,
welches die Poren aufgrund der geringen Loslichkeit des Gases stabilisiert und
der Verdichtung entgegenwirkt.

Betrachtet man die Dichtekurven bei den Versuchen zur isothermen Bestim-
mung der Aktivierungsenergie, bestatigen sich diese Argumente im Wesentli-
chen. Besonders die Argumentation, dass eingeschlossenes, unlésliches Gas
zur einer Stabilisierung der Porositat fuhrt, zeigt sich bei den reduzierend ge-
sinterten Proben durch das Auftreten eines unverdanderlichen Dichteplateaus
bei hohen Temperaturen und hohen, relativen Dichte (Abbildung 5.13).

Die eisendotierte Variante mit einem héheren Dotierungsgehalt von flinf Pro-
zent zeigt allerdings ein Verhalten, welches die Argumentation hinsichtlich des
Einflusses der KorngroRe erschwert. Bei diesen Proben bleibt die Ausgangs-
korngroRe mit 0,12 um unabhangig von der Haltezeit und Temperatur erhal-
ten. Damit sind die KorngroRen bei der mit 2 % und 5 % Eisen dotierten Probe
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gleich. Die Verdichtung ist allerdings grundsatzlich verschieden, da die héher
dotierten Proben, selbst bei wesentlich hoheren Temperaturen, geringere
relative Dichten erreichen. Neben dem Einfluss der KorngréRe muss also auch
eine starke Verringerung des Diffusionskoeffizienten auftreten. Zudem wird
klar, dass die Bimodalitat des mit 2 % Eisen dotierten Materials fur die Verdich-
tung wichtig ist. Die eisendotierten Proben sind innerhalb des Netzwerks der
kleinen Kérner bereits nach kurzer Zeit stark verdichtet, librig bleibt ein Poren-
netzwerk, mit im Vergleich zur KorngroBe, wesentlich grofReren Poren
(Abbildung 5.7 a) und Abbildung 5.21). Falls die Kérner nun vereinzelt wachsen
kénnen, besteht die Moglichkeit, die Poren durch die Bimodalitat zu Uberbri-
cken und weiter zu verdichten. Uber diesen Effekt wird aus theoretischen
Uberlegungen und Experimenten in der Literatur berichtet, wobei hier sogar
die Vergroberung als limitierender Faktor flir die Verdichtung ermittelt wurde,
falls die Poren nicht sinterfahig sind [143-145]. Die hoher dotierten Proben
haben diese Moglichkeit nicht, weil hier das Geflige homogen feinkornig bleibt.
Eine Erklarung fiir die Veranderung des Kornwachstums tber ein bimodales
Geflige hin zu einer vollstandigen Unterdriickung des Kornwachstums, konnte
im Rahmen dieser Arbeit nicht gefunden werden. Als Hypothese kann die Zu-
nahme der Segregation des zugegebenen Eisens in die Korngrenze und die
damit verbundene Veranderung der Mobilitdt beispielsweise durch Solute-
Drag oder die Korngrenzenergie yss angefiihrt werden.

In den Heizratenexperimenten zur Bestimmung der Aktivierungsenergie zeigen
sich klare Unterschiede in der Dichtezunahme (Abbildung 5.27) und der Korn-
groRenentwicklung. Ausfihrliche Untersuchungen der Mikrostrukturentwick-
lung konnten wegen des extrem hohen Aufwandes von Abbruchversuchen
innerhalb dieser Arbeit nicht durchgefiihrt werden. Die hier getroffenen Aus-
sagen erschlieBen sich aus den vorgestellten Messkurven und Gefligeuntersu-
chungen. Die eindeutigste Erklarung findet sich fiir die eisendotierte Variante.
Da kein Kornwachstum auftritt, ist die Verdichtung hauptsachlich von der Dich-
te als Triebkraft und der Temperatur abhangig. Dabei fihrt eine Erhéhung der
Dichte zu einer Abnahme der Triebkraft, die mit der Heizrate steigende Tem-
peratur zu einer Zunahme der Diffusion. Daraus resultiert der nahezu lineare
Anstieg der Dichte Gber der Zeit. Aufgrund der wesentlich kleineren Korngrof3e
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der eisendotierten Proben, startet auch bei diesen Versuchen die Verdichtung
etwa 100 °C friher. Die Enddichten sind jedoch selbst bei langsamer Heizrate
und Endtemperaturen tber 1400 °C noch sehr gering, was wiederum auf eine
starke Anderung der Diffusion hindeutet.

STO-996 STO-996 STO-996-5Fe
100 ) (Luft) b) (so%Ar-20%H, C) (Luft)
—_ —— 5°C/min —— 5°C/min —— 5°C/min
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Abbildung 5.27: Darstellung der Dichteverlaufe und deren Ableitung fir langsame
(5 °C/min) und schnelle Heizraten (50 °C/min) Gber der Temperatur aus den Heizratenexpe-
rimenten zur Bestimmung der Aktivierungsenergie.

Die undotierten Varianten zeigen gegenldaufige Tendenzen. Unterhalb 90 %
relativer Dichte nimmt die Verdichtungsgeschwindigkeit der an Luft gesinter-
ten Proben stetig mit der Temperatur zu. Erst ab hoheren Dichten, etwa im
Bereich von 1350 °C kommt es zu einer Abnahme der Verdichtungsgeschwin-
digkeit, da sich die Proben im Endstadium des Sinterns befinden. In diesem
Bereich wird die Mikrostrukturentwicklung von stark einsetzendem Korn-
wachstum dominiert und es steht nur noch sehr wenig Triebkraft zur Verdich-
tung bereit.
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Die reduzierend gesinterten Proben zeigt Giber der Temperatur einen ausge-
pragten S-formigen Verlauf. Die Erklarung fur den anfanglichen Anstieg ergibt
sich aus der Zunahme der Diffusion mit steigender Temperatur. Ab etwa
1300 °C nimmt die Verdichtungsrate drastisch ab, was wiederum mit der Ver-
ringerung der Triebkraft durch Kornwachstum und Verdichtung erklart werden
kann. Eine wichtige Erkenntnis ergibt sich aus den Gefligebildern
(Abbildung 5.19 und 5.20 c, d). Es zeigt sich eine starke Inhomogenitat in der
KorngréRenentwicklung, welche in ihrer Auspragung von der Kinetik, also der
Heizrate, abhangt. Fiir langsame Heizraten kommt es zu einem ausgepragten,
abnormalen Kornwachstum, welches bei einigen Kérnern auch fiir schnelle
Heizraten auftritt und in einem stark bimodalen Geflige resultiert. Hier zeigt
sich, dass die Korngrenzen der groRen Kérner schneller als die Poren migrieren,
womit diese liberwachsen und aus dem Verdichtungsprozess ausgeschlossen
werden. Wegen der geringen Loslichkeit des Formiergases kénnen sowohl die
liberwachsenen, wie auch die abgeschlossenen, stabilisierten Poren nicht wei-
ter verdichten und es kommt zu den dargestellten Verlaufen der relativen
Dichte und der Verdichtungsrate.

Die Anomalitdt im Kornwachstum wurde sowohl fiir SrTiO5 an Luft wie auch in
reduzierender Atmosphare eingehend untersucht [10, 66, 68]. Dabei wird von
zwei Mobilitdtsbereichen fiir das Kornwachstum berichtet, es liegt ein Uber-
gangsbereich bei Temperaturen zwischen 1300 °C bis 1400 °C, von hoher zu
niedriger Mobilitat, vor. Fiir die isothermen Sinterversuche bei 1280 °C, sowie
die stark eisendotierten Proben, ist die Veranderung der Korngrenzmobilitat
nicht von Relevanz. Fir den Sinterprozess zur Bestimmung der Aktivierungs-
energie und fir die Verdichtungskinetik bei Heizratenexperimenten ist, mit der
Anderung der Mobilitat, von einer Beeinflussung der Triebkraft beziiglich des
Sinterprozesses auszugehen. Da die Proben wegen der langsamen Heizraten
lange im Bereich der hohen Korngrenzmobilitat verweilen, ist damit das Abkni-
cken der Dichtekurven im Heizratenexperiment zu erklaren, zumal der Effekt
fir diese Heizraten starker ausgepragt ist (Abbildung 5.27). Aus den Mikro-
strukturen der an Luft gesinterten Proben lasst sich keine solche Aussage ablei-
ten, da der Ubergangsbereich des Kornwachstums mit einer hohen Enddichte
zusammenfallt.
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Schlussendlich wiirde neben dem Segregationseffekt genauso eine Mobilitats-
anderung dhnlich der hier ausgefiihrten Art flr die Bimodalitat und die Beein-
flussung der Sinterkinetik bei den mit 2 % Eisen dotierten Proben eine Erkla-
rung liefern. Durch die Dotierung kdnnte beispielsweise eine Verschiebung des
Ubergangsbereichs zu niedrigeren Temperaturen auftreten, dhnlich wie dies
fir reduzierende Atmosphére der Fall ist. Dies ist eine Hypothese, zu der es in
der Literatur keine Daten gibt. In der nachfolgenden Diskussion der Diffusions-
paare ergeben sich aber weitere Hinweise auf ein solches Verhalten.

Eine Besonderheit in der Gefligeentwicklung tritt bei den Diffusionspaaren fir
die mit 5 % Eisen dotierte Halfte auf. Man kann im Vergleich der drei Geflige-
aufnahmen bei héheren Temperaturen erkennen, dass es durchaus zu Korn-
wachstum kommt. Im Temperaturbereich der durch die Versuche zur Bestim-
mung der Aktivierungsenergie abgedeckt wurde, ldsst sich in den isothermen
Experimenten bis 1350 °C und den Heizratenexperimenten bis 1450 °C kein
Kornwachstum ermitteln (Abbildung 5.28 a). Die Herstellung des Ausgangsma-
terials fir die Diffusionsversuche bei 1500 °C fur zwei Stunden resultiert in
einer Zunahme der Dichte und man kann deutlich die Anderung der Korngré-
Renverteilung hin zu einem bimodalen Geflige erkennen (Markierung in Abbil-
dung 5.28 b). Die Porenstruktur ist ahnlich und die hohere Verdichtung kann
vermutlich durch eine Kombination aus der héheren Temperatur und das ein-
tretende Kornwachstum erklart werden. Wird diese Probe bei 1425 °C fur 500
Stunden ausgelagert vergrobert das eisendotierte Geflige wesentlich starker
als das undotierte Geflige (vergleiche Abbildung 5.23 b zu d). In Anbetracht der
hemmenden Wirkung der Eisendotierung auf das Kornwachstum, die in Sinter-
versuchen vorgefunden wurde, ist dies Gberraschend.

Die Daten lassen auch hier fiir die eisendotierten Proben auf eine starke Ver-
anderung der Korngrenzmobilitat schlieBen, dhnlich des beschriebenen Verhal-
tens fiir undotiertes SrTiO;. Allerdings scheint diese Anderung erst bei sehr
hohen Temperaturen Uber 1400 °C aufzutreten. Diese Beobachtung unter-
stltzt die Vermutung, dass es in Abhadngigkeit von der Dotierung zu einer Ver-
schiebung des Ubergangs zwischen den beiden Mobilitdtsbereichen kommt.
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Abbildung 5.28: Vergleich der Gefligeentwicklung bei den mit 5 %-Eisen dotierten SrTiOs-
Proben nach 1350 °C/2h (a), nach 1500 °C /2h (b) und ein Gefuige (b) nach weiteren
1425 °C/500h.

Das Wachstum einer Reihe von groRen Kornern in die eisenhaltige Seite des
Diffusionspaares wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht weiter untersucht. Auf-
grund der Diffusionsprofile in Abbildung 5.25 kann auch fir dieses Verhalten
eine Hypothese zur weiteren Untersuchung aufgestellt werden. Entsprechend
der Beobachtungen in Abbildung 5.23 und 5.24 c) zeigt sich eine starke Abhan-
gigkeit dieses Effektes von der KorngréRe des angrenzenden, undotierten Ge-
flges. Die Anomalie des Kornwachstums zeigt zumindest auf den REM-Bildern
eine Korrelation mit der Haufigkeit an Korngrenzen des undotierten Gefliges,
die auf die Grenzflache treffen. Da sich in den Diffusionsprofilen zeigt, dass
Eisen entlang dieser Transportwege in die undotierte Seite diffundiert, wird
mit steigender Anzahl an Korngrenzen mehr Eisen aus der dotierten Seite ab-
gezogen.

Eine Verringerung des Eisens im Korn und der Korngrenzen fiihrt zu teilweise
ausgepragtem Kornwachstum, wie durch die TEM-Untersuchungen [54] und
die vorgestellten Sinterversuche (Kapitel 5.3) belegt werden kann. Somit &n-
dert sich die Mobilitdt der Korngrenze fir die eisendotierten Kérner entlang
der Grenzflachen und diese beginnen zu wachsen. Durch den GroéRenvorteil
der grenzflachennahen Schicht kénnen die Kérner wahrend der Haltezeit wei-
ter in die eisendotierte Seite wachsen, da sich aus energetischer Sicht hier ein
Vorteil durch die Verringerung der Korngrenzenergie ergibt. Im Falle des we-
sentlich grobkdrnigeren, undotierten Gefliges, tritt ein vergleichbarer Effekt
nur in der Umgebung vorhandener Korngrenzen auf.
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5.7.2 Aktivierungsenergie und Kornwachstum

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Aktivierungsenergie fiir den Sinterprozess
in oxidierender und reduzierender Atmosphare bestimmt. Zusatzlich wurde
das mit 5% Eisen dotierte SrTiO; als Modellsystem fiir einen Sinterprozess
ohne Kornwachstum herangezogen. Die einzelnen Ergebnisse der Aktivie-
rungsenergie aus der isothermen und nichtisothermen Methode, mit der ana-
lytischen Gleichung des Coble-Modells ausgewertet, sowie die Auswertung
nach der MSC-Methode sind in der nachfolgenden Tabelle fir die jeweilige
relative Dichte aufgefuhrt. Grundsatzlich ergeben sich zwei wesentliche
Trends. Die Aktivierungsenergie nimmt fiir reduzierende Atmosphdre hohere
und fir den dotierten Fall niedrigere Werte im Vergleich zu dem undotierten
Material an Luft an. Dies gilt unabhdngig von der Mess- und Auswertemetho-
dik. Zudem ergeben sich fiir die undotierten Materialien in den Heizratenexpe-
rimenten zum Teil stark erhohte Werte im Vergleich zu den isothermen Versu-
chen. Fur die eisendotierten Proben zeigt sich dieser Effekt in umgekehrter
Reihenfolge. Auch dieses Verhalten tritt unabhéngig von der Auswertemetho-
de auf.

5.7.2.1 Vergleich der Mess- und Auswertemethoden

In der zusammenfassenden Tabelle 5.3 kann man erkennen, dass die Auswer-
temethode in den weiter oben beschriebenen Trends der Aktivierungsenergie
keinen Unteschied aufweist. Es ergeben sich fir die Auswertung mit der MSC-
Methode immer Aktivierungsenergien, die etwa 1,5-3 eV Uber den mit der
Coble-Gleichung bestimmten Werten liegen. Da sich dieser Effekt unabhangig
von der Atmosphére, der KorngréRe, der Dotierung und der Verdichtungskine-
tik zeigt und zudem sowohl im isothermen wie auch im nicht isothermen Fall
auftritt, liegt die Ursache vermutlich in der zugrunde gelegten analytischen
Sintergleichung. Die Coble-Gleichung geht dabei von einem dominierenden
Materialtransportmechanismus aus, die MSC beriicksichtig sowohl die Volu-
men- wie auch die Korngrenzendiffusion. Eine genauere Untersuchung dieses
Faktes ist in der Literatur bisher nicht erfolgt. Allerdings ist flr Al,O; bekannt,
dass die Aktivierungsenergien aus der MSC-Methode durch einsetzende Ober-
flachendiffusion, beispielsweise fiir langsame Heizraten oder niedrige Tempe-
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raturen, im Vergleich zur Coble-Auswertung nach oben verschoben werden

konnen [43]. Fir ZrO, wurden im Vergleich der beiden Auswertemethoden

CHR und MSC, ebenso wie in dieser Arbeit, nur geringfligige Unterschiede fest-

gestellt [146]. Diese Differenz muss daher nicht weiter diskutiert werden. Die

Messergebnisse kdnnen unabhdngig von der Messmethodik als hinreichend

genau betrachtet werden.

rel STO-996 STO-996 STO-1000-5Fe
Dich'te (Luft) (80 % Ar+ 20 % H,) (Luft)
isotherm | Heizrate | isotherm | Heizrate |isotherm | Heizrate
68 % - 11,4 eV - 16,5 eV - 7,0 eV
70 % 8,0evV | 12,1eV - 18,0 eV - 7,2eV
72 % 8,8eV | 125eV | 8,3eV 19,2 eV 5,4eV 7,0 eV
74 % 9,5evV | 12,8eV | 9,5eV 20,2 eV 7,9 eV 6,6 eV
76 % 10,5eV | 12,9eV | 11,3 eV 21,2 eV 10,4eV | 5,1eV
78 % 10,1eV | 13,4eV | 12,0eV 22,1 eV 9,8 eV -
80 % 11,0eV | 13,6eV | 15,0eV 22,9eV 8,6 eV -
82 % 10,9eV | 14,0eV | 16,1eV 23,5eV - -
84 % 11,4eV | 14,3eV | 16,0eV 23,3 eV - -
86 % 11,9eV | 14,5eV | 12,0eV 21,5eV - -
88 % 11,7eV | 15,6 eV | 12,4eV 16,7 eV - -
90 % 12,0eV | 15,6eV | 10,6 eV - - -
Coble-
10,7eV | 13,6eV | 12,1eV 20,5eV 8,4 eV 6,6 eV
Modell
MSC 12,1eV | 15,1eV | 15,1eV 22,5eV 11,1eV | 9,0eV
Korn- Ja Ja Ja Ja . .
wachstum | (normal) | (normal) | (normal) | (abnormal) Nein Nein

Tabelle 5.3: Ubersicht der Aktivierungsenergien aus den verschiedenen Experimenten und
Auswertemethoden und Zusammenfassung des Kornwachstumverhaltens.

Der Umstand, dass sich die Aktivierungsenergie mit der Messmethode adndert,

ist etwas komplizierter zu erklaren. In der Literatur finden sich dazu nur wenige
systematische Untersuchungen. Vergleichende Untersuchungen von isother-
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men und nicht-isothermen Messungen der Aktivierungsenergie sowohl an
Al,03 und ZrO, [143, 146] bestatigen die Entwicklung fur die beiden undotier-
ten Materialien mit hoheren Aktivierungsenergien fiir die nicht-isothermen
Versuche. In beiden Fallen wird argumentiert, dass der Ubergang zwischen
Volumen- und Korngrenzdiffusion als dominierendem Materialtransport, bei
den nicht-isothermen Versuchen fiir den Unterschied verantwortlich ist. Dieses
Argument ist umso gewichtiger, da in den isothermen Sinterversuchen schon
gezeigt werden konnte, dass beispielsweise die Atmosphire den Ubergang
zwischen den beiden Diffusionsarten bewirkt. Zudem ist der Ubergang von der
Temperatur sowie dem einsetzenden Kornwachstum und damit von der Zeit
abhangig. Erstaunlich ist, dass die Unterschiede in den Aktivierungsenergien
bei den Heizratenexperimenten in reduzierender Atmosphare sehr stark aus-
fallen und bei den dotierten Proben sogar niedrigere Werte als in den isother-
men Versuchen auftreten. Betrachtet man die stark unterschiedliche Geflige-
entwicklung und deren Effekt auf die Verdichtungsrate, speziell fiir die Heizra-
tenexperimente in Abbildung 5.27, liegt es nahe, eine Korrelation dieses Effek-
tes mit der KorngroRenentwicklung zu suchen. Young und Cutler [30] betonen
die Sensitivitat der Heizratenexperimente bezlglich des Einflusses der Partikel-
und KorngroRenverteilung und schlagen die CHR-Methode sogar als Messme-
thode fir diese Verteilungen vor. Der Aspekt des KorngrofReneinflusses auf die
Bestimmung der Aktivierungsenergie wird spater in einem gesonderten Ab-
schnitt diskutiert. Zudem wird die Auftragung der linearen Schrumpfung lber
der inversen Temperatur vorgeschlagen, um bei niedrigeren Temperaturen
den Einfluss der Oberflachendiffusion aufzuzeigen [30]. Die Trennung der Vo-
lumen- und Korngrenzdiffusion ist auch mit dieser Methode nicht moglich.
Entsprechend der schematischen Darstellung in Abbildung 5.29 b) ergibt sich
ein charakteristischer Verlauf, falls es zu einer ausgepragten Oberflachendiffu-
sion zu Beginn des Sinterprozesses kommt. Sowohl fir langsame (5 °C/min)
wie auch fur schnelle (50 °C/min) Heizraten ergibt sich ein klarer Einfluss der
Oberflachendiffusion fiir die reduzierend gesinterten Proben. An Luft ist dieser
Einfluss weniger stark ausgepragt und verschwindet im Falle der eisendotier-
ten Proben vollstandig. Der Temperaturbereich in dem sich die Oberflachendif-
fusion auswirkt, ist in reduzierender Atmosphare mit 900-1050 °C fast doppelt
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so breit wie an Luft. Die anschlieRende Steigung ist gepragt durch die Anteile
an Volumen- und Korngrenzdiffusion.

In Abbildung 5.29 zeigt sich, dass die undotierten Proben etwa gleiche Steigun-
gen haben und die eisendotierte Probe sich dazu stark unterscheidet. Eine
quantitative Zuordnung der Diffusionsanteile ist nicht moglich.

Temperatur [°C]

a) 10 12 00 11 00 1000
1<
0,14 b)
0,01 E g:
1E-3] - E
Feaat | O
+ STO-996 (Luft) S a0
1E-47 . STO-996 (80% Ar+20% H,) |1 g =
) STO-1000-5Fe (Luft) . ¥ )
5 10 w4
- N/
< 1l o
= e
S o1 EL %
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o 0014 3 S Sinterhalswachstum durch \\‘
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Abbildung 5.29: Einfluss der Oberflachendiffusion bei langsamen und schnellen Heizraten
(a) im Vergleich zu einer schematischen Darstellung der wirksamen Diffusionsmechanismen
(b) nach Young und Cutler [30].

Die Oberflachendiffusion fiihrt zu einer Anderung der Poren- und Kornmorpho-
logie zu Beginn des Sinterprozesses und in der Regel zu ausgepragtem Wachs-
tum des Sinterhalses, ohne zur Verdichtung beizutragen. Dadurch wird die
Aktivierungsenergie des Sinterprozesses beeinflusst [143], da sich beispiels-
weise die Triebkraft durch die Krimmung am Sinterhals stark verringern kann.
Eine quantitative Bestimmung des Einflusses flr SrTiO; ist in Ermangelung
entsprechender Daten leider nicht mdglich. Als Ergebnis dieser Auswertung
lasst sich festhalten, dass der Wechsel der Atmosphdre zu einer ausgepragten
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Oberflachendiffusion und dadurch zu erhohten Werten der Aktivierungsener-
gie fihrt. Im Gegensatz dazu wird dieser Effekt von der Eisendotierung voll-
standig unterdriickt und der Diffusionsweg unterscheidet sich stark von den
undotierten Proben. Da bei diesen Proben unabhangig von der Temperaturbe-
handlung die gleiche Mikrostruktur auftritt (Abbildung 5.21), kann man mit
den Resultaten aus den isothermen Versuchen die Korngrenzdiffusion als do-
minierenden Mechanismus identifizieren.

Ein weiterer Unterschied liegt in der thermischen Behandlung der Proben. In
den isothermen Experimenten und bei schnellen Heizraten kommt es anfang-
lich zu einer starken Uberhitzung der Probenoberfliche, welche in einer inho-
mogenen Temperaturverteilung in den Proben resultiert. Die dadurch entste-
henden Spannungen zwischen der Oberflache der Proben und dem Probenin-
neren konnten sowohl den Sinterprozess wie auch die Aktivierungsenergie
entsprechend beeinflussen. Dieser Einfluss wiirde die stark ausgepragten Un-
terschiede der reduzierend gesinterten Proben erklaren, da die rechteckigen
Proben mehr Oberflache im Verhaltnis zum Probenvolumen aufweisen. Aller-
dings ist nicht bekannt, ob und wie die angesprochenen Spannungen sich auf
die Aktivierungsenergie auswirken. Falls sie allerdings als zusatzliche Triebkraft
wirken, sollten die Aktivierungsenergien im isothermen Fall und bei schnellen
Heizraten niedriger ausfallen. Fir die Messwerte der Aktivierungsenergie bei
niedrigen Dichten trifft dies auch zu. Betrachtet man nur die schnellen Heizra-
ten in Abbildung 5.17, knicken die Kurven etwa ab 30 °C/min hin zu geringeren
Steigungen ab. Dieser Aspekt wird besonders bei den reduzierend gesinterten
Proben deutlich.

Es ergeben sich im Rahmen dieser Arbeit somit drei wesentliche Aspekte, die
Einfluss auf die Bestimmung der Aktivierungsenergie haben.

1. Einfluss der Diffusionspfade im Probenkérper (Oberflachen-, Korngren-
zen- und Volumendiffusion)

2. PartikelgroRe und —verteilung zu Beginn des Sinterprozesses, sowie
Kornwachstum wahrend des Prozesses.

3. Abhangigkeit der Verdichtungskinetik von der Temperaturfiihrung und
der Probengeometrie.
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Eine genaue Unterscheidung dieses komplexen Zusammenhanges kann im
Rahmen dieser Arbeit nicht gegeben werden, da die Daten auf eine Kombina-
tion all dieser Effekte hindeuten. Lediglich das eisendotierte SrTiO; kann als
Modellsystem fiir eine Gefligeentwicklung unabhangig von Kornwachstumsef-
fekten dienen.

AbschlieRend werden die gemessenen Aktivierungsenergien mit Messwerten
aus der Literatur verglichen. Die Datenbasis fiir SrTiO;, besonders fiir dotierte
Varianten oder Sintervorgadnge in reduzierender Atmosphare, ist sehr klein. In
einer vergleichbaren Studie an undotiertem SrTiO; mit unterschiedlichen
Sr/Ti-Verhaltnissen messen Amaral et al. in Heizratenexperimenten mittlere
Aktivierungsenergien von E4 = 5,60 — 6,99 eV [55]. Die Daten sind in Abbil-
dung 5.30 b) den Messdaten aus dieser Arbeit (a) gegenlibergestellt.

a b
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Abbildung 5.30: Entwicklung der Aktivierungsenergie mit steigender Dichte fir alle unter-
suchten Experimente und Auswertemethoden (a) im direkten Vergleich mit den Ergebnissen
aus Heizratenexperimenten nach Amaral et al. [55] (b).

Fiir die Anfangsbereiche, in denen kein Kornwachstum eintritt, sind die Litera-
turwerte gut mit den Messwerten der eisendotierten Variante vergleichbar. Ab
70 % relativer Dichte ergibt sich bei den undotierten Varianten mit leichtem Ti-
Uberschuss (A ) ein mit den Literaturdaten identischer Anstieg in der Aktivie-
rungsenergie von 7 eV auf 16 eV. Dieser Wertebereich ist zudem vergleichbar
mit den fir das Kornwachstum gemessenen Aktivierungsenergie von 9-15 eV
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[66], was wiederum ein Hinweis darauf gibt, dass eine Betrachtung des Sinter-
prozesses nicht losgeldst vom Kornwachstum erfolgen kann. Damit legen die
mit der relativen Dichte ansteigenden Messwerte der Aktivierungsenergie
nahe, dass anfanglich der Beitrag zu Verdichtung betont wird und spater der
des Kornwachstums. Die Aktivierungsenergien der Diffusion aus Tracerexperi-
menten liegen in der Literatur mit etwa 2,5 bis 6 eV niedriger als in den Sinter-
experimenten [111-114]. Die Diffusion Uber die B-Platze wird mit circa 12 eV
angegeben [111]. Damit konnte der Schluss naheliegen, dass die hohen Werte
der Aktivierungsenergie der Titandiffusion als langsamste Spezies zuzuschrei-
ben sind.

Die drei aufgezdhlten Einfllisse auf die Aktivierungsenergie werden innerhalb
der Tracermessungen und der Simulationen nicht bericksichtigt. Damit ist ein
direkter Vergleich mit Aktivierungsenergien aus Sinterexperimenten nicht
moglich. Betrachtet man die eisendotierten Proben als Modellsystem zur Be-
stimmung der Aktivierungsenergie, sprechen diese Werte fiir eine Diffusion
Uber die A-Platze. Ohne klare Trennung der drei aufgezdhlten Effekte kann
keine eindeutige Aussage Uber die Aktivierungsenergie getroffen werden, des-
halb wird im folgenden Abschnitt versucht, die Aktivierungsenergien analytisch
in Beitrdge zum Sinter- und Kornwachstumsprozess zu trennen. Eine Abschat-
zung der Beitrdge verschiedener Diffusionspfade wurde bereits in
Abbildung 5.29 durchgefiihrt. Dabei kann nur fir das eisendotierte SrTiO; die
Oberflachendiffusion zu Beginn des Prozesses vernachldssigt werden. Eine
Unterscheidung zwischen Volumen- und Korngrenzdiffusion ist im Rahmen der
durchgefiihrten Untersuchungen nicht moglich. Der Einfluss der Probengeo-
metrie wird in Kapitel 5.7.4 diskutiert.
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5.7.2.2 Analytische Betrachtung zur
Bestimmung der Aktivierungsenergie

Will man das Kornwachstum in die Gleichungen des Coble-Modells integrieren,
verwendet man im isothermen Fall Gleichung ( 2.15 ) und im nicht-isothermen
Falle Gleichung (2.21). Fiir die KorngréRe setz man das Kornwachstumsgesetz
fir pordse Korper (G2 — G3 = k - t) ein. Durch Logarithmieren ergeben sich
folgende Gleichungen:

. dp C-D E E
isotherm F) = V) ~ __ _<__">
ln(dt) In ( In(C) + kB-T Ky T

Ey (5.1)

(T Td—) (£ (p)) + In(C) — k - (—kB_T

Wenn im Sinterprozess nun Verdichtung und Kornwachstum gleichzeitig auf-

nicht-
isotherm

treten, ist die gemessene Aktivierungsenergie Ey,.ss eine Differenz aus beiden
Prozessen und lasst sich wie folgt zerlegen:
EMess _ EK - ES
kg T kg-T
Amaral et al. ermittelt fiir den Sinterprozess ohne Kornwachstum (Bereich | in
Abbildung 5.30) eine Aktivierungsenergie von etwa Eg = 6,5 eV [55]. Setzt

(5.2)

man diesen Wert in Gleichung (5.2 ) ein und legt die gemessenen Aktivie-
rungsenergien fur das undotierte SrTiO; aus den Heizratenexperimenten an
Luft aus Tabelle 5.3 zugrunde, lasst sich eine Aktivierungsenergie fur das
Kornwachstum von Ey = 18 — 22 eV berechnen. Dieser Wert liegt etwas ho-
her als vergleichbare Werte fiir Kornwachstum in dichtem SrTiO; aus isother-
men Experimenten mit Ex = 9 — 15 eV [8, 66, 98]. Ein direkter Vergleich zwi-
schen Daten aus isothermen Versuchen und Heizratenexperimenten ist wegen
der bereits angesprochenen Kornwachstumsanomalie nur eingeschrankt mog-
lich. Allerdings liegen sowohl der berechnete, wie auch der gemessene Wert
nicht sehr weit auseinander und kdnnen als grobe Abschatzung verwendet
werden.

Legt man in dieser einfachen Abschatzung die Messwerte der Aktivierungs-
energie fir Kornwachstum mit Ex = 15 eV zugrunde, kann man die isother-
men Messwerte aus Tabelle 5.3 ebenfalls umrechnen. Da die Aktivierungs-
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energien fir Kornwachstum nur fir undotierte Proben bei isothermen Tempe-
raturen gemessen wurden, bleibt die Umrechnung auf die isothermen Sinter-
versuche beschrankt. Speziell fir die Heizraten und das Kornwachstum in re-
duzierender Atmosphare fehlen entsprechende Untersuchungen zur Aktivie-
rungsenergie vollstandig.

Flr eine korrekte Analyse des KorngroReneinflusses missten aus den Sinter-
vorgadngen bei verschiedenen isothermen Temperaturen und Heizraten die
Kornwachstumsexponenten k ermittelt werden. AnschlieRend kénnte eine
Korrektur mit den analytischen Gleichungen erfolgen, die dazu benétigte Da-
tenbasis ist aber unverhaltnismaRig groR. Entsprechend den bisherigen Kennt-
nissen ist fir das eisendotierte Material eine solche Korrektur nicht notwendig,
da in keinem der Versuche Kornwachstum messbar war.

Dichte[%] | 70 | 72 | 72 | 76 | 78 | 80 | 82 | 84 | 86 | 88 | 90
Eslevl [7062|5545]49[40|41/[36|31|33]30

Tabelle 5.4: Aktivierungsenergie der Verdichtung nach Korrektur um den Beitrag zum Korn-
wachstum fiir das undotierte, isotherm an Luft gesinterte SrTiOs.

Tabelle 5.4 zeigt die um die Aktivierungsenergie des Kornwachstums korrigier-
ten Werte der Aktivierungsenergien nach Gleichung ( 5.2 ) fiir undotierte, iso-
therm gesinterte Proben. Aus dieser einfachen Abschatzung ergeben sich zwei
wichtige Erkenntnisse. Zum einen sind die Aktivierungsenergien vergleichbar
mit den Messungen an den eisendotierten Proben ohne Kornwachstum, was
dafir spricht, dass sich die beiden Prozesse auf die vorgestellte Art trennen
lassen. Damit sind die Werte auch gut mit den Messwerten aus der Tracerdif-
fusion vergleichbar und der Diffusionspfad Uber A-Platze und ldsst sich fir
undotiertes SrTiO; bestatigen. Zum anderen nehmen die Aktivierungsenergien
nun mit steigender Dichte nicht mehr zu, sondern zeigen einen umgekehrten
Trend. Eine Ursache dafiir liegt in der Annahme einer konstanten Aktivierungs-
energie flir das Kornwachstum, was in einer pordsen Probe vermutlich falsch
ist. Dies wird vor allem durch die gute Ubereinstimmung der Aktivierungsener-
gien mit den Tracer- und Simulationswerten bei hohen Dichten bestatigt, da

172



5.7 Diskussion der experimentellen Ergebnisse

hier die Poren fiir das Kornwachstum keine hemmende Kraft mehr ausiben.
Speziell fir héhere Dichten lasst sich diese Vereinfachung als hinreichend ge-
nau annehmen. Mit dem Resultat, dass sich Kornwachstum und Verdichtung
bei der Messung der Aktivierungsenergie gegenseitig liber eine Subtraktion
beeinflussen, lassen sich auch die Verlaufe der Aktivierungsenergie in Abbil-
dung 5.30 phdanomenologisch erklaren. Mit steigender Dichte erfolgt ein Uber-
gang von reiner Verdichtung, bei sehr geringen Dichten, zu reinem Kornwachs-
tum, bei sehr hohen Dichten. Dazwischen liegt ein Ubergangsbereich, in dem
sich die Aktivierungsenergien beider Prozesse gegenseitig beeinflussen.

SchlieBlich lasst sich (iber die Diffusionsprozesse fiir Verdichtung und Korn-
wachstum aus den Aktivierungsenergien folgende Hypothese aufstellen.

Die hohen Aktivierungsenergien des Kornwachstums sprechen fiir eine Diffusi-
on Uber den B-Platz als limitierenden Prozess. Die Korngrenze ist, entspre-
chend Abbildung 2.9, in der Regel titanreich, daher muss dieses Profil bei einer
Bewegung nach dem Solute-Drag-Prinzip [12] mitgeschleppt werden. Es han-
delt sich nach Abbildung 2.11 um einen Prozess senkrecht zur Korngrenze und
damit senkrecht zur Raumladungszone.

Die Verdichtung ist ein Prozess, der innerhalb des Raumladungsprofils und
parallel zur Raumladungszone verlauft. Die Aktvierungsenergien sprechen hier
fur eine Diffusion Uber die A-Platze, sowohl fiir die Strontium- wie auch die
Titanatome, und damit flir eine Abhangigkeit von der Konzentration der Stron-
tiumleerstellen nach Gleichung ( 2.24 ).

AbschlieBend lassen sich die beiden, wahrend des Sinterns auftretenden Pro-
zesse aus den vorgestellten Ergebnissen anhand der Aktivierungsenergie wie
folgt klassifizieren:

e Kornwachstum als B-Platz-Diffusion, bestimmt durch Titan als langsams-
te Spezies, senkrecht zur Korngrenze und zur Raumladungszone.

e Verdichtung als A-Platz-Diffusion, bestimmt durch die Leerstellenkon-
zentration, parallel zur Korngrenze und damit in der Raumladungszone
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5.7.3 Verdichtungsrate und Diffusionskoeffizienten

In diesem Abschnitt sollen die gemessenen Verdichtungsraten und deren In-
terpretation mit dem Coble-Modell diskutiert werden. Aus den Sinterversu-
chen kann mithilfe der Gleichung (2.15) die Verdichtungscharakteristik, also
der Zusammenhang der Verdichtungsrate mit der KorngroRRe, sowie der domi-
nierende Materialtransportweg ermittelt werden. Diese Erkenntnisse werden
mit den qualitativen Ergebnissen aus den Diffusionsversuchen abgeglichen.
Der Zusammenhang der Verdichtungskinetik mit der Entwicklung der jeweili-
gen Mikrostruktur wurde bereits im ersten Abschnitt der Diskussion beschrie-
ben. Das Hauptaugenmerk liegt im Folgenden auf dem Vergleich der Verdich-
tungsraten und der Diffusionskonstanten.

5.7.3.1 Einordnung und Vergleich der Verdichtungsraten

Prinzipiell unterscheiden sich die Verdichtungsraten fir die einzelnen Abbruch-
zeiten nicht, wenn man sie ber der Zeit vergleicht (Abbildung 5.12). Die Ein-
flisse der Dotierung und der Atmosphare werden in dieser Darstellung nicht
ersichtlich, da kein Zusammenhang mit der Triebkraft abgebildet wird. Die
Verdichtungsgeschwindigkeiten liegen mit p = 10™* — 107¢ [1/s] in der glei-
chen GréRenordnung wie Daten aus der Literatur [9, 55] mit p = 107* —
1075 [1/s], welche allerdings in Heizratenexperimenten bestimmt wurden
und bei denen ebenfalls keine Information Uber die Triebkraft gegeben ist. Bei
den Literaturdaten kann man fur 1280 °C von einem vergleichbaren Geflige
und damit der gleichen Triebkraft wie in den ersten 10 Minuten der isother-
men Versuchsreihen in dieser Arbeit ausgehen.

Um die Daten hinsichtlich des Einflusses der KorngroRRe, der Dotierung und der
Atmosphdre zu vergleichen, wird die Coble-Darstellung gewahlt
(Abbildung 5.2, 5.5 und 5.8). Bei den undotierten Proben gibt es hinsichtlich
der Verdichtungsraten durch Grobgliihen des Ausgangspulvers keinen Einfluss.
Die Methode zur Gefligevergroberung eignet sich also um den KorngréRBenbe-
reich des Coble-Modells zu erweitern. Aus der Steigung in der Coble-
Auftragung ergibt sich fiir das undotierte SrTiO; die Diffusion entlang der Korn-
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grenze als dominierender Mechanismus. Auch dieser Aspekt wird in der Litera-
turdaten bestatigt [55].

Fiir die in reduzierender Atmosphare gesinterten Proben ergeben sich nahezu
identische KorngrofRen und Sinterraten, allerdings ergibt sich aus der Coble-
Anpassung eine Steigung von m = 3, welcher der Volumendiffusion zuzuord-
nen ist. Flir dieses Verhalten lasst sich keine vergleichbare Untersuchung in der
Literatur finden. Der niedrige Sauerstoffpartialdruck hat jedoch einen direkten
Einfluss auf die Eigenschaften der Korngrenze. Im abschlieRenden Vergleich
des modifizierten Sintermodels mit den erarbeiteten Experimentaldaten wird
in einem gesonderten Kapitel versucht, diesen Umstand der Defektchemie und
der Raumladungszone zuzuordnen. Weitere mogliche Einfllsse, wie beispiels-
weise die Verdanderung der Oberflachenenergie durch das reduzierende Gas
[147] oder ein Facettieren der Korngrenze [65] und damit verbunden eine di-
rekte Beeinflussung der Triebkraft, wurden im Rahmen dieser Arbeit nicht
untersucht. Mogliche Effekte auf die Korngrenze und die Kornmorphologie
waren im Gefiige durch den thermischen Atzvorgang nicht mehr nachweisbar.

Bezliglich der Steigung in der Coble-Darstellung, ergibt sich bei den reduzie-
rend gesinterten Proben kein Einfluss der Grunkdrpergeometrie. Allerdings
sind die Sinterraten der rechteckigen Proben etwas niedriger als die der zylind-
rischen. Eine mogliche Erklarung ist der in der Diskussion zur Aktivierungsener-
gie angesprochenen Unterschiede im Oberflachen- zu Volumenverhaltnis und
daraus resultierende Inhomogenitat in der Verdichtung zwischen Probenober-
flache und Probenkern. Auch die Warmedbertragung des reduzierenden Gases
an die Probenoberflache kénnte von der Probengeometrie abhangig sein und
wird in Kapitel 5.7.4 diskutiert. Ein systematischer Fehler in der KorngréRen-
analyse durch das Linienschnittverfahren kénnte zu einer Verschiebung der
Kurven Uber der X-Achse flihren. Dieser Aspekt wird im abschlieRenden Kapitel
zur Fehlerbetrachtung gesondert diskutiert. Es kann vorweggenommen wer-
den, dass der Unterschied in der Verdichtungsrate zu grof} fiir den Einfluss des
Messverfahrens ist.

Deutliche Unterschiede ergeben sich im direkten Vergleich der eisendotierten
Variante mit dem undotierten SrTiO;. Die Steigung der beiden Kurven in der
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Coble-Auftragung sind mit (m = 4) gleich. Dem eisendotierten Material kann
damit ebenfalls die Korngrenzdiffusion als dominierender Mechanismus zuge-
ordnet werden. Die Absolutwerte der Sinterrate sind etwa gleich, allerdings ist
die Kurve des dotierten Materials zu kleineren KorngroRen verschoben. Wenn
bei theoretisch groRerer Triebkraft wegen der kleineren KorngroRRe die Mess-
punkte der Raten gleich sind, muss nach Gleichung (2.15) entweder in der
Oberflachenenergie ysy, in der Gitterkontante a, oder in der Diffusionskon-
tante eine drastische Anderung erfolgt sein. Eine Verdoppelung der Triebkraft
durch eine Halbierung der KorngréRe fiihrt nach Gleichung (2.15) zu einer
Verachtfachung der Verdichtungsrate. Nach der Gleichung fiir Korngrenzdiffu-
sion (2.17 ) sogar zu einer Erhhung um den Faktor 16. Demnach muss dieser
Unterschied durch eine niedrigere Diffusionskontante, Oberflachenenergie
oder Gitterkontante ausgeglichen werden. Eine Gitterverzerrung durch die
Dotierung ist zwar méglich, die Anderung der Gitterkonstanten liegt jedoch
meist im Bereich < + 1 % und ist damit nicht geeignet, den KorngréRenunter-
schied zu kompensieren. Die Anderung der Oberflichenenergie durch die Do-
tierung ist speziell im Falle einer Segregation, héchst wahrscheinlich, allerdings
gibt es dazu keine reprdsentativen Daten in SrTiOs. Flr Al,O3 zeigen Untersu-
chungen, dass sich bei einer Dotierung die relativen Grenzflachenenergien um
wenige Prozent [148, 149] und bei konservativer Abschdatzung um maximal
einen Faktor von zwei [22] unterscheiden konnen. Damit kdnnen beide Para-
meter zwar einen Beitrag liefern, die einzige Moglichkeit einen Unterschied
von etwa einer GrofRenordnung auszugleichen, ist aber eine Verringerung der
Diffusionskonstante durch die Eisendotierung. Die Leerstellendiffusion ist nach
Gleichung (2.24) eng mit der Konzentration an Strontiumleerstellen und da-
mit der Defektchemie verkniipft. Eine detailliertere Diskussion einer Anderung
der Defektchemie durch die Dotierung und dem Zusammenhang mit der Ver-
dichtungsrate erfolgt in Kapitel 0.

Das Verhalten der grobgegliihten, eisendotierten Variante ist mit dieser Argu-
mentation nicht erklarbar, da sich trotz gleicher Temperaturbehandlung wie
bei der undotierten Variante zwar eine Verdichtung, aber kein Kornwachstums
bemerkbar macht. In diesem Fall ist das Coble-Modell nicht anwendbar, was
die Interpretation der Ergebnisse hinsichtlich der wirksamen Triebkrafte und
Diffusionspfade erheblich einschrdnkt. Die Verringerung der Verdichtungsrate
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mit langerer Haltezeit ist dann nur durch eine Zunahme der Dichte zu erklaren.
Offenbar kommt es schon durch die Vergroberung der Partikel zu einer Veran-
derung des Pulvers, welches weiteres Kornwachstum unterbindet. Bei der
hohen Kalzinationstemperatur von 1250 °C flir 12 Stunden kommt es moglich-
erweise zu einer Veranderung der Eisenverteilung. Beispielsweise konnte eine
ausgepragte Segregationsschicht an der Partikeloberfliche die Verdichtung
und das Kornwachstum dhnlich wie bei der 5 %-eisendotierten Variante beein-
flussen. Ein starker Gradient der Dotierung wiirde demnach zu einer hochdo-
tierten Randschicht und einem undotierten Korninneren fiihren. Dies konnte
zum Teil durch TEM-Messungen an grofRen Kérnern im Bereich 0,5 um der mit
2 % Eisen dotierten Proben gezeigt werden [54]. Die grobgegliihte Variante
hatte dann im Korninneren einen groRen, undotierten Volumenanteil mit er-
hohter Diffusion. Damit konnte die vergleichbare Sinterrate des undotierten
und der grobgegliihten dotierten Variante bei etwa 0,5 um KorngroRe erklart
werden (vergleiche Abbildung 5.12). Nachweise fiir diese Hypothese konnten
jedoch mit den in dieser Arbeit angewandten Methoden nicht erbracht wer-
den.

5.7.3.2 Berechnung der Diffusionskonstanten und Einordnung

In Tabelle 5.1 sind die Kornwachstumsexponenten und die aus den Abbruch-
versuchen angepassten Diffusionskonstanten aufgelistet. Zusatzlich kénnen
aus den experimentellen Verdichtungsraten (ber die beiden Coble-
Gleichungen

(2.15) und (2.17 ) mit der zugehorigen KorngroRe und Dichte die Diffusions-
konstanten abgeschatzt werden.Fir die Anpassung wurden Anfangswerte fir
k, G, und p, benotigt. Die Kornwachstumsparameter aus dem kubischen
Wachstumsgesetz sind zwar fir den pordsen Korper gut geeignet, lassen sich
jedoch nicht mit der Literatur vergleichen, da hier meist quadratische Wachs-
tumsgesetze angenommen werden.

Aus der quadratischen Anpassung der gemessenen KorngrofRen

(Abbildung 5.31), ergeben sich je nach Experiment Werte zwischen
k=101 — 1071 m? /s, wobei die héchsten Werte in reduzierender Atmo-
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sphare ermittelt werden. In Abbildung 5.31 zeigen diese Ergebnisse eine sehr
gute Ubereinstimmung mit den Ergebnissen aus Kornwachstumsexperimenten
an undotiertem SrTiOs; in Sauerstoff [66, 68]. Da die Qualitdt der Anpassung fir
die quadratische und die kubische Kornwachstumsfunktion vergleichbar gut
sind, kdnnen die in Tabelle 5.1 berechneten Werte als hinreichend genau zur
Bestimmung der Diffusionskonstante angenommen werden.

1E-14 5 , ,
i Kornwachstumsstudien an SrTiO,
1 A Rheinheimer et. al.
1E-15. @ Baureret al. A
7 M Sinterexperimente aus dieser Studie ‘,/’
'a‘ 1E-16 - $TO-996 { reduzierend > /’/
N ) oxidierend >~
Z1E-17 ] L © ® ST0-1000-2Fe
] e
1E-18 4
1E-19 . - | - | - |
1200 1250 1300 1350

Temperatur [°C]

Abbildung 5.31: Darstellung der Kornwachstumsexponenten k aus den Sinterexperimenten
dieser Studie bei 1280 °C. Zum Vergleich sind die Exponenten fiir dichtes SrTiO; aus Korn-
wachstumsexperimenten nach Baurer et al. an Luft [66, 98] und Rheinheimer et al. an Luft
[68, 147] Uber der Temperatur eingezeichnet.

In der nachstehenden Tabelle sind die gemittelten Werte der Diffusion aus den
experimentellen Sinterraten nach Gleichung (2.15) fur Volumendiffusion Dy,
und nach Gleichung (2.17) fir die Korngrenzdiffusion Dy, dargestellt. Nach
Gleichung (2.17) ergibt sich das Produkt aus Korngrenzdiffusion und Breite
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der Diffusionszone D * k. Die Oberflachenenergie und die Gitterkonstante
wurden entsprechend Gleichung ( 4.25 ) als Konstanten eingesetzt.

Zur Berechnung der Diffusionskonstante in der Korngrenze wurden zwei Brei-
ten angenommen. Einmal §x; = 1 nm als Breite der strukturellen Stérung des
Gitters und einmal 8x; = 100 nm als Einflussbereich durch eine Raumla-
dungszone. Tendenziell liegen die analytisch ermittelten Werte um zwei Gro-
Benordnungen Uber den mit der Coble-Anpassung ( 3.5) ermittelten Werten
aus Tabelle 5.1.

Dy [m?/s] | Dgg[m?/s]

D 2
v [m /S] SKG =1nm SKG =100 nm

STO-996 (Luft) 1,8-10718 | 2,2-10°15 2,2-10"Y7

feinkornig
STO-996 (80 % Ar +20 % H
(80% Ar +20% Ha) | ) 3. 1019 | 341075 | 34-1077
feinkdrnig
STO-1000-2Fe (Luft
. (Luft) 2,0-1071 | 9,2-107"7 9,2-1071°
feinkdrnig

Tabelle 5.5: Diffusionskoeffizienten berechnet aus den gemessenen Verdichtungsraten mit
der analytischen Sintergleichung fiir Volumen- und Korngrenzdiffusion. Es werden zwei
unterschiedliche Dicken der Korngrenze angenommen.

Aus der Anpassung (Tabelle 5.1) und der analytischen Berechnung (Tabelle 5.5)
ergibt sich eine niedrigere Diffusionskonstante in reduzierender Atmosphare
und fir dotiertes SrTiO;. Die Auswertung der Dichtedaten mit den angepassten
KorngréRenparametern k und G,, hat eine sehr schlechte Ubereinstimmung
mit den Datenpunkten. Fir die Anpassung mit Gleichung ( 3.5 ) wurde deshalb
der Kornwachstumsexponent k und die Diffusionskonstante D frei wahlbar
gehalten. Dies gibt schon ein Hinweis darauf, dass die Anpassung mit der inte-
grierten Gleichung fehlerbehaftet ist, da die Werte flr k in Tabelle 5.1 eigent-
lich identisch sein missten. Im Gegensatz dazu verwendet die analytische Be-
rechnung bei jeder Verdichtungsrate die dazugehorige KorngréRBe und Dichte
was im Rahmen der Vereinfachungen dieser Gleichungen wesentlich klarer zu
interpretieren ist als eine zweifache Anpassung.
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In allen Fallen zeigen die Diffusionskonstanten des eisendotierten SrTiO; we-
sentlich niedrigere Werte als die undotierten Varianten. Dies bestatigt die
Erkenntnis, dass die Anderung in der Verdichtungsrate durch eine niedrigere
Diffusionskonstante verursacht wird und ist damit eng mit den Anderungen in
der Defektchemie des Systems verbunden. Um die Diffusionskonstanten ein-
zuordnen, sind in Abbildung 5.32 Messungen zur Selbstdiffusion von Strontium
und Titan nach Gomann et al. zusammengefasst [114]. Die Datenpunkte bei
1280 °C Sintertemperatur entsprechen dem gemessenen Wertebereich aller
Proben aus der jeweiligen Auswertemethode.

Temperatur [°C]

1 1500 1400 Ts = 1280
107

3) Berechnung nach
= 10-18 S“E @ Gleichung (2.15)
>~ = -
% ERyed 9
S 10719 N
2 <O o5
S o a0lSE@.. TTTme-as 23
S100|f5@-ai__TTIITee-IIT £3
g 53 1y Tmmen el TTm=s 2
S CEWan Tl ®) S3
2 10~21 TTnseel_ 0 TTee=al__ § §
S | Tl Tl Tl s 7
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Abbildung 5.32: Einordnung der Diffusionskonstanten fiir die Volumendiffusion aus den
Experimenten, in eine Ubersicht zu Tracer-Diffusionsdaten nach Gémann et al. [114].

Trotz der Tracermessung und der Donatordotierung, die den Literaturwerten
zugrunde liegt, lassen die Messwerte sich gut vergleichen. Messdaten aus Sin-
terversuchen haben dabei in der Regel hohere Werte als die entsprechende
Selbstdiffusion aus Tracermessungen [18, 27, 28], was vielfaltige Griinde hat,
wie beispielsweise hohere wirksame Triebkrafte und die Polykristallinitat des
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Materials. Zudem lassen die Vereinfachungen der eingesetzten Messmetho-
den, sowohl fir die Tracerdaten wie auch fiir die Sinterdaten, nur Genauigkei-
ten im Bereich von GréRenordnungen zu [12, 18, 25]. Dem vorgeschlagenen
Modell von Gomann et al. [113, 114] folgend, korrelieren Diffusionskonstanten
in dieser GroRenordnung mit einer A-Platz-Diffusion, sowohl flr Strontium wie
auch Titan. Die Titandiffusion Gber Titanleerstellen sollte wesentlich langsamer
sein. Da im Sinterprozess die langsamste Spezies die Gesamtkinetik bestimmt,
bestatigen die Sinterergebnisse das Modell eines von Strontiumleerstellen
dominierten Prozesses. In Kombination mit den Ergebnissen aus der Bestim-
mung der Aktivierungsenergie, ist der Materialtransport im Sinterprozess eng
mit der Leerstellenkonzentration auf den A-Gitterplatzen verbunden, welche
im Hochtemperaturbereich mit der Defektchemie des Gitters und der Beein-
flussung durch eine Raumladungszone an der Korngrenze verknipft ist.

Prinzipiell ergibt sich aus der analytischen Gleichung fir Korngrenzdiffusion
(2.17) das Produkt aus der Korngrenzbreite und der Diffusionskonstante in
der Korngrenze. Im urspriinglichen Ansatz ist mit der Korngrenzdicke &g die
Breite des gestorten Gitterbereiches gemeint, fir den die Werte in SrTiO; etwa
1-2 nm betragen [5, 54, 66, 127, 128]. Demzufolge muss die berechnete Diffu-
sion in der Korngrenze aufgrund des geringen Querschnittes fiir den Material-
transport, entsprechend hoch sein, um die gemessenen Sinterraten zu errei-
chen. Legt man der Korngrenzdiffusion nicht nur den gestorten Gitterbereich,
sondern zusatzlich den sich anschlieBenden, defektchemisch ,gestorten” Be-
reich in der Raumladungszone mit einer Breite von etwa 100 nm zugrunde [89,
100, 129, 130], sind die sich ergebenden Diffusionskonstanten nur um etwa
eine GroRenordnung Uber den Werten fiir eine Volumendiffusion. Dieser Be-
trachtung wurden die Maximalwerte der Raumladungsbreite zugrunde gelegt.
Realistisch sind bei Sintertemperatur Werte zwischen 10-50 nm wie das Simu-
lationsmodell in Abbildung 4.11 zeigt. Grundsatzlich werden diese Erkenntnis-
se durch die EDX-Messungen der Eisendiffusion aus den Diffusionspaaren ge-
stutzt (Kapitel 5.6.3). Damit lasst sich belegen, dass der Materialtransport
hauptsachlich entlang von Grenzflachen verlauft. Dies fiihrt im Mittel zu einem
Messsignal Uber das gesamte feinkérnige Geflige, bei der Diffusion in das
grobkornige Geflige ist nur entlang der Korngrenze ein Signal messbar.
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Mit diesem Resultat ergibt sich ein neues Bild Gber den Materialtransport in
und nahe der Grenzflache. Man trennt die Diffusionsarten in diesem Fall nicht
mehr klar ab, sondern nutzt eine einheitliche Diffusionskonstante, welche von
der Defektchemie und der Raumladungszone beeinflusst wird. Damit ist die
Diffusion nur noch vom eigentlichen Transportmechanismus (Leerstellen, Zwi-
schengitter usw.) und der passenden Defektchemie des Materialsystems ab-
héngig. Der Unterschied von mehreren GroRenordnungen zwischen der Volu-
men- und Grenzflachendiffusion, der physikalisch nur schwer fassbar ist, ist in
dieser Betrachtung implizit enthalten.

5.7.4 Allgemeine Fehlerbetrachtung

In diesem abschlieBRenden Abschnitt sollen die im Rahmen dieser Arbeit unter-
suchte Effekte auf Fehlerquellen diskutiert werden.

5.7.4.1 Probenherstellung und Durchfiihrung
der Dilatometerexperimente

In Tabelle 5.6 sind die Griinkorperdichten fiir die Versuche mit feinkdrnigem
SrTiO; dargestellt.

STO-996 STO-996 STO-1000-2Fe
(Luft) (80 % Ar + 20 % H,) (Luft)
feinkornig feinkornig feinkornig
geometrische 63,8+ 1,1% (zyl.)
64,2+ 0,59 62,1+0,79
Griunkorperdichte - % 62,4+ 0,5 % (recht.) %
gerechnete 62,8+ 0,2 % (zyl.)
63,0+0,49 63,0+ 0,39
Griinkorperdichte % 63,0 + 0,4 % (recht.) %

Tabelle 5.6: Geometrisch gemessene Griinkdrperdichte nach der Probenherstellung und die
Griinkorperdichte die nach aus den Dilatometerversuchen mit der gemessenen Archime-
desdichte zuriickgerechnet wurde.

Nach den Dilatometerversuchen wurde die Anfangsdichte p, aus der gemes-

senen Archimedesdichte und der Langendnderung angepasst. Die geometri-
sche Dichte unterliegt etwas groReren Schwankungen und ist der ungenaueren
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Messmethodik geschuldet. Auch zwischen den zylindrischen und den recht-
eckigen Grinkorpern tritt kein nennenswerter Unterschied auf. Alle Griindich-
ten liegen eng beieinander, sodass die Probenherstellung der feinkornigen
Pulver als identisch angesehen werden kann. Durch die isostatische Nachver-
dichtung ist in den Proben von einer homogenen Dichteverteilung ohne Vor-
zugsrichtung auszugehen.

Die Unterschiede in der Verdichtungskinetik unter den verschiedenen Ver-
suchsbedingungen, konnte durch die Anderungen in der Gefligeentwicklung
und der Defektchemie erklart werden. Die Herstellungsbedingungen und die
Ausgangsdichte der Proben hat keinen Einfluss. In den Sinterversuchen in re-
duzierender Atmosphare treten allerdings innerhalb der isothermen Versuchs-
reihe Unterschiede auf, die in der bisherigen Diskussion nicht geklart werden
konnten. So sind die Verdichtungsraten der rechteckigen Probengeometrien
niedriger als die der zylindrischen Proben (Abbildung 5.5) und bei gleicher
KorngréRenentwicklung kommt es zu einer systematischen Abnahme der Dich-
te bei gleicher Haltezeit, fiir Proben mit langerer Haltezeit (Abbildung 5.4 a).
Das systematische Abknicken der Kurven kann nicht mit der Probenherstellung
begriindet werden. Alle Proben wurden in unbestimmter Reihenfolge gesin-
tert. Damit ist ein Geratefehler oder eine Verdnderung des Messaufbaus mit
steigender Haltezeit, wie beispielsweise die Degradation des Thermoelemen-
tes, als Fehlerquelle ausgeschlossen. Als mogliche Fehlerquellen bleibt eine
Anderung der Temperaturfiihrung durch das reduzierende Gas und ein syste-
matischer Mess- oder Berechnungsfehler bei der Bestimmung der relativen
Dichte der Proben.

In Abbildung 5.33 sind die Temperaturverldufe an der Probe bei 1280 °C einge-
stellter Reglertemperatur, fir beide Regelarten und zwei verschiedene Sinter-
atmospharen abgebildet. Es wird deutlich, dass sowohl die Regelung wie auch
die Messung im urspringlichen Aufbau starken Schwankungen unterliegt und
um 30 °C bis 60 °C zu hoch ausfallt. Zudem ist die Warmedibertragung durch
das Spulgas deutlich unterschiedlich, da nicht direkt nach dem Probenraum
und damit im Gasstrom gemessen und geregelt wird (Abbildung 3.6 a). Die
Kaskadenregelung beseitigt diese Probleme durch die prazise Regelung des
Heizprozesses direkt an der Probe. Fir die Versuche in reduzierender Atmo-
sphare wurde zusatzlich eine Anpassung der PID-Parameter durchgefiihrt, um
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den Unterschied in der Warmedibertragung auszugleichen. Anhand dieser Dar-
stellung zeigt sich, dass der Umbau fir die Prazision und Vergleichbarkeit der
Messungen zwingend notwendig war und die Temperaturfiihrung als Fehler-
quelle ausgeschlossen werden kann.

Als wichtige Erkenntnis ergibt sich eine Anderung der Warmeiibertragung zur
Probe in Abhadngigkeit von der Atmosphare. Innerhalb des Probenraumes er-
folgt der Warmedibertrag durch Warmestrahlung und die Warmeleitung des
Gases ausgehend vom Probenrohr zur Probe (vergleiche Abbildung 3.6). Die
Warmestrahlung ist unabhangig vom Spilgas aber die Warmeleitfahigkeit von
Luft ist ungefahr halb so grofR wie die des Formiergases [150]. In dem verwen-
deten Ofenaufbau kann von der Warmeleitfahigkeit des Experimentalgases als
Hauptmechanismus zur Warmeibertagung auf die Probe ausgegangen wer-
den, da die Warmestrahlung keinen Unterschied zwischen den beiden Ther-
moelementen hervorruft. Aufgrund der schnellen Heizraten erfolgt die War-
metlbertragung durch das Formiergas wesentlich schneller. Zudem besteht ein
Zusammenhang mit der Probenoberflache, da sich bei groRerer spezifischer
Oberflache eine schnellere Erwdarmung ergibt.
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$ 1000- ol | 5
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5 800 - 1300 L
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Abbildung 5.33: Temperaturverlauf des Dilatometeraufbaus bei Nutzung einer herkdmmli-
chen Ofenregelung im Vergleich zu einer Kaskadenregelung. Abgebildet sind die Verlaufe flr
zwei verschiedene Prozessgase bei auf 1280 °C eingestellter Reglertemperatur.
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Dadurch ergeben sich auch bei der exakten Warmeregelung drei mogliche
Fehlerquellen:

e Warmeulbertragung in Abhangigkeit des genutzten Spllgases

e Einstellung des thermischen Gleichgewichts abhadngig von der Heizrate

e Abhéngigkeit von der Probengeometrie

Diese Effekte wirken sich vor allem auf die Homogenitdt der Dichteverteilung
beim Sintern aus. Eine Auswirkung auf die KorngroRenentwicklung konnte im
Rahmen dieser Arbeit nicht nachgewiesen werden. Die nachstehende Abbil-
dung zeigt den Vergleich zweier Extreme unter dem Lichtmikroskop als binari-
siertes Bild.

Dichtegradient |
v T
zyIindriscHe Probe S B rechteck|ge Probe
isotherm, Luft 0,5mm Heizrate, Formiergas:

Abbildung 5.34: Mikroskopieaufnahmen des Porositatsverlaufes einer zylindrischen, iso-
therm an Luft gesinterten Probe und einer nicht-isotherm, reduzierend gesinterten, recht-
eckigen Probengeometrie.

Zum einen die zylindrische Probe, die isotherm an Luft gesintert wurde, zum
anderen die rechteckige Probe, die mit hoher Heizrate in reduzierender Atmo-
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sphare gesintert wurde. Im direkten Vergleich wird besonders der Dichtegradi-
ent der rechteckigen Probe vom Probenrand zum Probeninneren deutlich,
wahrend die zylindrische Probe, abgesehen von Praparationsfehlern am Rand,
homogen ist. Dieser Effekt fuhrt bei den reduzierend gesinterten Proben zu
einem Dichtegradienten, ausgehend von einem stdrker verdichteten Randbe-
reich zu einem pordseren Probenkern. Auch bei den isotherm in dem Argon-
Wasserstoff-Gemisch gesinterten Proben tritt dieser Gradient auf, ist aber
nicht ganz so stark ausgepragt.

Die Berechnung des Dichteverlaufs aus den Dilatometermessungen, setzt eine
homogenen Dichte und eine isotrope lineare Schrumpfung nach Gleichung
(3.3) voraus. Eine inhomogene Dichteverteilung fihrt zu einem Fehler bei der
Berechnung des Dichteverlaufs aus der linearen Schrumpfung und der Archi-
medesdichte. Je dichter die gesamte Probe wird, desto geringer wird der Feh-
ler durch den Einfluss des Randbereiches, da die Anisotropie verschwindet.

Fiir den Fall der anisotropen Schwindung misste statt der linearen Schwindung
die komplette Volumenschwindung verwendet werden.

p(t) = AV (5.3)

Dafir muss man fir zylindrische Proben eine zweidimensionale Messung
durchflhren, fur rechteckige Proben bendétigt man sogar eine dreidimensiona-
le Volumeninformation. Benutzt man die lineare, eindimensionale Messung fur
die gesamte Volumenschrumpfung, unterschitzt man die Anderung des
Durchmessers. Berechnet man nun aus der Enddichte bei den verschiedenen
Haltezeiten den Dichteverlauf, wird das Ergebnis mit kirrzeren Haltezeiten
einen grolReren Fehler produzieren, da sich die Inhomogenitat der Dichte star-
ker auswirkt. Der Fehler lasst sich mit den eindimensional gemessenen Daten
aus einem Schubstangendilatometer nicht belegen. Die Abweichungen haben
nur eine Verschiebung der relativen Dichte um zwei bis drei Prozent zur Folge.
Es konnten innerhalb einer Messreihe keine Auswirkung auf die Steigung be-
ziehungsweise die Verdichtungsrate festgestellt werden, weshalb auf eine
aufwendige Auswertung tber Mikrostrukturuntersuchungen verzichtet werden
kann (Abbildung 5.5). Bei den rechteckige Proben ergibt sich der gleiche Me-
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chanismus fur den Materialtransport und eine etwas geringere Verdichtungs-
rate. Diese Proben weisen vermutlich eine starkere Inhomogenitat in der Dich-
te auf.

Der S-formige Verlauf der Dichtekurven aus den Heizratenexperimenten in
Abbildung 5.27 b), wird durch einen abgeschlossenen Randbereich starker
betont. Durch die hohe Dichte am Rand der Proben kann bereits vor dem Po-
renabschluss das Gas nicht mehr vollstandig aus dem Probeninneren entwei-
chen. Eine genaue Untersuchung der Porositdt, zur Unterscheidung in offene
und geschlossene Porositat wurde in den Heizratenexperimenten wegen der
Vielzahl an Abbruchversuchen nicht durchgefiihrt. Der Wendepunkt in der
Ableitung der Kurven fallt jedoch sehr genau mit dem Temperaturbereich der
Kornwachstumsanomalie zusammen. Durch das Uberwachsen der Poren
kommt es schon im mittleren Sinterstadium zu einem raschen Gaseinschluss,
sodass die Dichteinhomogenitat vermutlich eine untergeordnete Rolle spielt.
Bis zu diesem Temperaturbereich bei etwa 1280-1300 °C, zeigen die isother-
men Versuche noch mehrheitlich offene Porositat. Damit kann der Einfluss des
Randbereiches auf die Verdichtungsgeschwindigkeit vernachlassigt werden.

5.7.4.2 Fehlerbetrachtung der Anpassung zur Verdichtungsrate

Um die Genauigkeit der Anpassung und der Ableitung der Dichteverldufe zu
verdeutlichen, sind die vollstandigen Daten exemplarisch fir das undotierte,
feinkdrnige SrTiO; (Abbildung 5.1) in den nachstehenden Diagrammen abge-
bildet. Die mittlere Abweichung der Exponentialfunktion von den Messwerten
betragt maximal £0,5 % und ist damit ausreichend genau, um fiir die nachfol-
gende Ableitung der Kurven keine Fehlerkette aufzubauen. Zu Beginn der iso-
thermen Haltezeit ist der Fehler mit ~3 % etwas groRRer, dieser Bereich liegt
aber aulRerhalb der Abbruchzeiten und wird nicht zur Auswertung genutzt. Die
Anpassung mit einem Polynom n-ten Grades ist etwas genauer, zeigt jedoch
aufgrund der unstetigen Steigung eine sehr grofle Fehleranfilligkeit fir die
Ableitung.
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Abbildung 5.35: Mittlere Abweichung der Anpassung von den experimentellen Daten der

relativen Dichte (STO-996) und Verlauf der Datenableitung durch die in Origin integrierte

Funktionalitat.

Die Ableitungen aller Kurven liegen sehr eng libereinander, die Mittelwerte der
Sinterraten fiir die jeweilige Abbruchzeit zeigen eine sehr geringe Streuung.
Dies kann man an den Fehlerbalken fir die Sinterraten in Abbildung 5.2 erken-
nen. Lediglich in den letzten Minuten vor Abbruch des Sinterprozesses geht die
Ableitung in einen linearen Bereich Giber und es kommt zu etwas groReren
Abweichungen von etwa 10-15 %. Die restlichen Versuchsreihen zeigen ein
vergleichbares Verhalten. Daher lassen sich aus der Erstellung der Coble-
Diagramme keine Fehler erkennen, die das Ergebnis und die ermittelten Diffu-
sionskonstanten signifikant verfdlschen oder negativ beeinflussen konnten.

5.7.4.3 Fehlerbetrachtung der Korngréf3enauswertung.

Neben der Durchfiihrung der Sinterversuche und deren Auswertung, besteht
eine weitere Fehlerquelle in der Bestimmung der KorngroRe, die beispielswei-
se zur Auswertung mit dem Coble-Modell zwingend bendtigt wird. Die Korn-
groRe wurde mit einer automatischen Auswertesoftware und dem Linien-
schnittverfahren ausgewertet, wobei mit mehr als 500 Kérnern pro Messpunkt
fir die Mittelwertbildung eine ausreichende Statistik erreicht wird. Die Mess-
ergebnisse aus den beiden Verfahren sind fiir die feinkdrnigen Proben in Ab-
bildung 5.36 dargestellt. Zusatzlich sind die Ergebnisse aus der automatischen
Auswertung der an Poren grenzenden Kérner abgebildet. Die Auswertemetho-
de, mit der untersucht wird ob die fiir den Sinterprozess ,,aktiven” Kérner eine
Anderung in der Verteilung bewirken, ist im Experimentalteil beschrieben. Der
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5.7 Diskussion der experimentellen Ergebnisse

abgebildete Fehlerbalken in den automatisch ausgewerteten Daten ergibt sich
dabei aus der Standardabweichung der Daten vom angegebenen Mittelwert
und gibt in etwa die halbe Breite der KorngrofRenverteilung an. Unabhangig
von der Auswertemethode sind die Verlaufe der KorngrofRen innerhalb einer
Versuchsreihe identisch. Aus dem Linienschnittverfahren ergeben sich etwa
10 % niedrigere Werte, speziell im Bereich groBer Korner. Falls man diese
KorngroRen in der Coble-Darstellung verwendet, fihrt dies zu einer Verschie-
bung lber der X-Achse und damit zu einem Fehler. Die Steigung in der Coble-
Darstellung und die Sinterraten sind davon nicht beeinflusst. Im direkten Ver-
gleich der zylindrischen und rechteckigen Proben in reduzierender Atmosphare
ist der Fehler so gering, dass die Unterschiede in der Verdichtungsrate
(Abbildung 5.5) anders begriindet werden miissen (siehe vorheriger Abschnitt).

E *™ |Linienschnitt / Analysis / Poren

3184 -8- / —B— /-D- STO-99 (Luft)

‘:‘ | -8- | —m— / —D— STO-996 (80% Ar + 20% H,)
O 1,6 —B— / —DO— STO-1000-2Fe (Luft)

w 4

n 1,4

()

€ 1,21 1 i1

g 10 : /I
| - i
_ —

3 08 :
£ 061 Z: T
X 0,4 - u

04 L
£ 0% !

E 0,0 L | L E— .|- — T T T T " 1
0 30 60 90 120 150 180 210 240
Zeit [min]

Abbildung 5.36: Unterschiede in der KorngréRenauswertung nach dem Linienschnittverfah-

ren im Vergleich zur automatischen Auswertung der gesamten KorngroRe und der Kérner in
direktem Porenkontakt.
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5 Experimentelle Ergebnisse

Schrankt man die Auswertung auf die Kérner ein, die direkt an den Poren lie-
gen, werden die KorngroRen leicht nach oben verschoben. Eine starke Veran-
derung der Mittelwerte oder der Verteilung ist jedoch nicht zu beobachten.
Daher ist davon auszugehen, dass die KorngréRenauswertung mit der automa-
tischen Auswertung oder dem Linienschnittverfahren ausreichend ist, um die
Coble-Diagramme zu erstellen. Die Auswertung mithilfe des Aquivalenzdurch-
messers kann anhand der vorgestellten Gefligebilder als hinreichend genau
angenommen werden und verfalscht die Messung nur minimal fir sehr dichte
Geflige, wenn viele Korner einen polyedrischen Gleichgewichtszustand an-
nehmen. Unterhalb von 95 % relativer Dichte spielt dies in der Regel keine
Rolle. Neben der Messmethodik ist das thermische Atzen bei den pordsen
Proben eine weitere potentielle Fehlerquelle. Die Oberflichen der kleinen
Korner werden starker abgerundet (Abbildung 5.6 a) und kénnen somit das
Ergebnis verfalschen. Ein Vergleich ungeatzter und thermisch geatzter Proben
bei den feinkornigen, eisendotierten Gefligen in Abbildung 5.28 a) und b) zeigt
allerdings keinen messbaren Unterschied. Bei der angegebenen Verteilungs-
breite der KorngroRen sollte dieser Effekt den Mittelwert nur geringfiigig be-
einflussen.
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6. Verifizierung des Sinter-
modells und Diskussion

In diesem Kapitel werden die Simulationsergebnisse aus Kapitel 4 mit den ex-
perimentellen Ergebnisse aus Kapitel 5 verkniipft. Die Ergebnisse werden hin-
sichtlich der Verdichtungsrate in Abbildung 6.1 und der Aktivierungsenergie in
Abbildung 6.2 verglichen. Da die grundsatzlichen Entwicklungen bereits in den
jeweiligen Kapiteln diskutiert wurden, liegt hier der Fokus auf dem direkten
Vergleich der Ergebnisse.

In der nachstehenden Abbildung 6.1 sind die Verdichtungsraten aus den drei
Versuchsreihen, bei denen die Coble-Darstellung anwendbar ist, dargestellt
(m). Abhéngig von den Simulationsparametern (Atmosphére, Dotierung, Korn-
groRRe) liegen die Simulationsdaten (®) etwa 3-4 GréRenordnung unterhalb
der experimentellen Daten. Als Eingangswerte fir die Simulation wurden die
experimentell bestimmten Werte fir die Temperatur (Tg = 1280°C), die At-
mosphare (PO2 =7,6-10"13 bar), die Dotierung (2 % Eisen) und die gemes-
sene mittlere KorngréBe aus den Versuchsreihen ibernommen. Die Steigun-
gen stimmen fir einen Sauerstoffpartialdruck von Py, = 0,2 bar gut Uberein,
hier zeigt sich im Experiment eine Korngrenzdiffusion, die Simulation liegt hier
noch im Ubergang zwischen den beiden Bereichen, ebenfalls nahe der Korn-
grenzdiffusion. Die Ergebnisse fir reduzierende Atmosphare zeigen in der Si-
mulation ebenfalls den Ubergangsbereich, wihrend im Experiment bereits
eine Volumendiffusion festgestellt wird. Die linke Seite des Diagramms stellt
die simulierte Verdichtungsrate fir sehr kleine KorngroRen von 10, 50 und
100 nm dar. Neben der mittleren Diffusion lber das Volumen kleiner Korner,
konnen diese Werte auch als mittlere Diffusion fir das korngrenznahe Volu-
men angesehen werden. Prinzipiell geben diese Werte also auch eine Verdich-
tungsrate an, bei der nur eine Randschicht der Kérner mit einer Ausdehnung
von 10, 50 und 100 nm aktiv zum Sinterprozess beitragt. Dies ist dhnlich zu
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6 Verifizierung des Sintermodells und Diskussion

einer Korngrenzdiffusion nach dem Coble-Modell. Die beschriebenen Unter-
schiede werden im Folgenden versucht einzuordnen.
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Abbildung 6.1: Vergleich der Simulationsdaten mit den experimentellen Daten der
Sinterversuche. Fir KorngréRen kleiner 0,1 um sind die simulierten Daten von der
Raumladungszone dominiert und dienen dem Vergleich mit den Sinterdaten tber

eine mogliche Korngrenzdiffusion.

In der Coble-Darstellung der experimentellen Daten werden die gemessenen
Sinterdaten Uber der KorngréRe aufgetragen. In der Diskussion des Experimen-
talteils wurde bereits geklart, dass die Messung und die Auswertung nur gerin-
ge Fehler aufweisen. Auch die Annahmen zur Berechnung der Defektchemie
kénnen als hinreichend genau angenommen werden, um Fehler in der darge-
stellten GroRRenordnung auszuschlieBen. Allerdings zeigt sich in der Einordnung
der berechneten Diffusionskonstanten in Abbildung 5.32, dass diese um einige
GroRenordnungen zu hoch ausfallen, der gleiche Abstand, der auch zwischen
den experimentellen Daten und der Simulation auftritt. Dieser systematische
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6 Verifizierung des Sintermodells und Diskussion

Unterschied kann nur zwei Griinde haben, entweder ein Fehler durch die An-
nahmen und Vereinfachungen des Coble-Modells oder die Berechnung der
mittleren Diffusion im Rahmen der Simulation.

Grundsatzlich sind die Annahmen fiir die Parameter im Coble-Modell in der
Simulation wie auch in der Berechnung der Diffusionskonstanten identisch. Die
Werte fir die Oberflachenenergie y5, und das Atomvolumen () entsprechen
den gédngigen Annahmen und fiihren selbst bei moderaten Abweichungen von
den eingesetzten Werten in der analytischen Gleichung, nicht zu einem Fehler
von mehreren GroBenordnungen.

Die Vereinfachung, die die Diffusionsquerschnitte und die Geometrie des Mo-
dells betreffen, flhren in der Anwendung an Modellsystemen wie Al,0; [18],
MgO [28] und ZnO [27] zu ein bis zwei GroRenordnungen héheren Diffusions-
konstanten aus Sinterexperimenten im Vergleich zu Tracerdaten. Dass dieser
Unterschied in einem komplexeren System beziglich Verdichtung und Korn-
wachstum wie SrTiO; etwas gréRer ausfallt, ist durchaus denkbar aber nicht zu
belegen. Die Unterschiede zwischen Simulation und Experiment in Abbil-
dung 6.1 sind somit auf die Verwendung der Leerstellendiffusionskoeffizienten
Tabelle 4.4 zuriickzufihren.

Die vereinfachte Geometrie des analytischen Modells betrifft vor allem die
Beschreibung einer einheitlichen KorngroRe, welche mit dem mittleren Korn-
durchmesser des realen Gefliges gleichgesetzt wird. Falls die KorngroRe wie in
den hier aufgezeigten Fallen eine breite Verteilung aufweist, stellt sich die
Frage, welche KorngroRe fiir die Verdichtung relevant ist. Durch die Auswer-
tung der porennahen Kérner konnte gezeigt werden, dass sich die mittlere
KorngréRe und die Verteilung nicht grundsatzlich von der des gesamten Gefii-
ges unterscheiden. Damit unterscheiden sich auch die Gefligeanteile die fur
den Verdichtungsprozess zur Verfiigung stehen, nicht. Der Fehler bei der Ver-
wendung des Mittelwertes einer breit verteilten KorngroRe auf das Ergebnis
der analytischen Sintergleichung ist allerdings nicht hinreichend untersucht.
Lediglich an Al,0; konnte bisher experimentell eine Anderung der Verdich-
tungskinetik durch Anderung der Verteilungsbreite der AusgangspartikelgréRRe
qualitativ nachgewiesen werden [32].
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6 Verifizierung des Sintermodells und Diskussion

Schlussendlich kommt noch der fiir den Sinterprozess relevante Diffusions-
querschnitt als Fehlerquelle in Frage. Die Berechnung der Diffusion im Simula-
tionsmodell basiert auf der KorngrofRe und der Bildung des Mittelwertes Uber
den gesamten Kornquerschnitt. Diese Annahme verringert die wirksame Diffu-
sionskonstante vermutlich um mebhr als eine GréRenordnung, da das Kornvo-
lumen in Relation zu den Raumladungszonen stark betont wird.

Aus den Sinterexperimenten und Diffusionsversuchen mit Eisen ergeben sich
deutliche Hinweise, dass ein GroRteil der Diffusion im korngrenznahen Bereich
ablduft. Nutzt man kleine KorngroRen, stellvertretend fir den Randbereich der
Korner, der zur Verdichtung beitragt, erreicht man auch in der Simulation hohe
Sinterraten. In den Ergebnissen in Abbildung 6.1 entspricht dies einer Breite
des Diffusionsbereiches von etwa 50 nm filir das undotierte Material und etwa
10 nm fir das dotierte Material. Diese Breite entspricht in etwa der Ausdeh-
nung der Raumladungszonen im realen System und kdnnte ein Hinweis auf die
Relevanz dieses Bereiches fiir den Sinterprozess sein. Die Vorhersage des do-
minanten Diffusionspfades aus dem Simulationsmodell (siehe Abbildung 4.15
b), trifft im Experiment fur das undotierte und das dotierte Material zu, die in
beiden Fallen einen von der Korngrenze dominierten Sinterprozess ergeben.
Fiir reduzierende Atmosphdre sagt das Modell einen Wechsel zu einem von
Volumendiffusion dominierten Prozess vorher, allerdings erst bei etwas groRe-
ren Kérnern als im Sinterexperiment ermittelt wurde.

Obwohl die absoluten Sinterraten, durch eine Kombination der angesproche-
nen Fehlerquellen nur als Abschadtzung dienen konnen, treffen die relativen
Unterschiede, die das Modell fiir die Anderung der Sinterraten durch eine Ak-
zeptordotierung vorhersagt, sehr genau zu. Fiir reduzierende Atmosphére sind
die relativen Unterschiede im Experiment nicht nachweisbar. Die Anderung
des Diffusionsmechanismus entspricht aber ndherungsweise der Vorhersage
des Modells. Allerdings kann nicht abschlieBend geklart werden, welchen Ein-
fluss die Gefligeentwicklung neben der defektchemischen Anderung durch die
reduzierende Atmosphare und die Dotierung haben, da eine Trennung der
Prozesse nicht vollstandig moglich ist.

194



6 Verifizierung des Sintermodells und Diskussion

Um das Modell hinreichend auf Fehler und Ubereinstimmungen mit dem rea-
len Sinterprozess zu untersuchen, muss im Experiment der KorngréRenbereich
zwischen 10 nm und 10 um abgedeckt werden. Dies ist im Sinterprozess leider
nicht in einem einheitlichen Temperaturbereich méglich, da Nanopulver we-
sentlich niedrigere und grobe Pulver wesentlich héhere Sintertemperaturen
bendtigen. Zusatzlich konnte im Rahmen der Arbeit gezeigt werden, dass sich
mit der Anderung der defektchemischen Parameter auch die Gefiigeentwick-
lung drastisch @ndert. In einem rein analytischen Modell wird diese Komplexi-
tat nicht hinreichend beriicksichtigt. Fir ein solch stark vereinfachtes Sinter-
modell sind die Vorhersagen und die absoluten Werte, trotz der angesproche-
nen Fehler, erstaunlich prazise.

Eine weitere Moglichkeit zur Verifizierung des entwickelten Sintermodells, ist
der Vergleich von berechneten und gemessenen Aktivierungsenergien. Das
Modell betrachtet dabei nur die Beitrage der Leerstellenbildung und -
bewegung. Fiir die experimentellen Werte konnte eine starke Abhangigkeit
von der Gefligeentwicklung aufgezeigt werden. Die Aktivierungsenergien aus
den isothermen Experimenten sind fir 75 % und 85 % relative Dichte in den
nachfolgenden Diagrammen (Abbildung 6.2) dargestellt. Da in der Berechnung
der Verdichtungsrate nach dem modifizierten Coble-Modell keine direkte Ab-
hangigkeit von der Dichte bericksichtigt wird und die vollstandigen experi-
mentellen Daten fiir das Kornwachstum nicht zur Verfligung stehen, wird
exemplarisch die Aktivierungsenergie fir 100 nm und 1 um grof3e Korner be-
rechnet. Die prinzipiellen Trends der Kurven wurden bereits in den jeweiligen
Kapiteln diskutiert, die Erhohung der simulierten Aktivierungsenergie mit der
KorngréRe ist dem kleiner werdenden Einfluss der Raumladungszone zuzu-
schreiben. Man kann dies auch als Ubergang zwischen einer Korngrenzen- zu
einer Volumendiffusion interpretieren, was sehr gut zur der Erkldrung des
Anstiegs in den experimentellen Daten passt. Bei den Materialien mit ausge-
pragtem Kornwachstum wird experimentell eine sehr hohe Aktivierungsener-
gie gemessen. Dies konnte durch die gegenseitige Beeinflussung und Uberlage-
rung von Kornwachstum und Verdichtung erklart werden (Kapitel 5.7.2). Ver-
gleicht man die Simulationswerte fiir das undotierte Material an Luft mit den
um das Kornwachstum korrigierten Aktivierungsenergien aus Tabelle 5.4,
ergibt sich eine sehr gute Ubereinstimmung mit 3-4 eV. Mangels entsprechen-
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6 Verifizierung des Sintermodells und Diskussion

der Daten kann eine solche Korrektur fiir den Fall der reduzierenden Atmo-
sphare nicht durchgefiihrt werden. Betrachtet man die Untersuchung des mit
5 % Eisen dotierten SrTiOs, liegen die Aktivierungsenergien aus Experiment und
Simulation relativ eng beieinander. Durch die Dotierung ergeben sich in der
Simulation héhere Aktivierungsenergien, da die Leerstellenbildung erschwert
wird. Vergleicht man die gemessenen Aktivierungsenergien fiir das eisendo-
tierte Material, welches kein Kornwachstums aufweist, mit den bereinigten
Werten fiir das undotierte Material, bestatigt sich auch dieser Trend. Tenden-
ziell zeigt die Simulation fiir die reduzierende Atmosphdre noch niedrigere
Werte, die sogar unterhalb der Aktivierungsenergie fiir die reine Leerstellendif-
fusion liegen. Dieser Trend lasst sich mit Abbildung 4.2 a) erklaren, bei der man
erkennen kann, dass in stark reduzierender Atmosphare die Bildung von Stron-
tiumleerstellen nahezu keine Temperaturabhadngigkeit mehr zeigt, somit nur
noch vom Sauerstoffpartialdruck abhangt. In der Arrheniusauftragung fihrt ein
solches Verhalten zu sehr geringen Werten fir die Aktivierungsenergie.

Die absoluten Unterschiede entlang der Y-Achse lassen sich wie im vorherigen
Abschnitt Gber die Vereinfachungen des Coble-Modells und der Verwendung
der Tracerdaten fiir die Leerstellendiffusion erklaren. Insbesondere fiir die
Aktivierungsenergie bedeutet die Verwendung der analytischen Gleichung,
ohne eine Anderung der Triebkraft durch die Verdichtung direkt zu beriicksich-
tigen, dass die Aktivierungsenergien ausschliefRlich von der KorngrofRe und der
Defektchemie abhdngen. Betrachtet man den Verlauf der Aktivierungsenergie
als Funktion der Dichte (Abbildung 5.30), wird klar, dass diese Vereinfachung
zu einer Abweichung von 30-50 % fiihren kann. Fiir den Fall einer Dotierung
kénnen auch hier die richtigen Trends durch die Simulation vorhergesagt wer-
den.
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Abbildung 6.2: Vergleich der Aktivierungsenergien aus den drei Versuchsreihen,
mit simulierten Aktivierungsenergien bei 0,1 um und 1 um KorngréRe. Eine
Dichteabhangigkeit wie bei den Experimentaldaten (75 %, 85 % rel. Dichte) wurde
bei den Simulationen nicht bericksichtigt.
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7. Zusammenfassung
und Ausblick

In der vorliegenden Arbeit wurde im Rahmen des kooperativen Promotionskol-
legs "Gefligestrukturanalyse und Prozessbewertung" das Sinterverhalten von
Strontiumtitanat untersucht. Zur analytischen Betrachtung wurde das Sinter-
modell nach Coble [14] mit einer Simulation der Defektchemie im Korninneren
und nahe der Korngrenze verknipft. In Kombination mit experimentellen Un-
tersuchungen zur Entwicklung der Mikrostruktur, war es so moglich den Ein-
fluss der defektchemischen Parameter, wie Dotierung, dem Sauerstoffpartial-
druck und der Raumladungszonen auf den Sinterprozess abzuschatzen. Das
modifizierte Modell bietet die Mdglichkeit einen neuen Ansatz zu verfolgen,
bei dem eine einheitliche Diffussionskonstante fiir den Materialtransport im
Volumen und der Korngrenze verwendet wird. Damit wird ein neues Konzept
bereitgestellt, die hohen Diffusionsgeschwindigkeiten entlang von Grenzfla-
chen, durch den Einfluss von Raumladungszonen auf die Defektkonzentration
und Diffusion des Materials zu erklaren.

Das entwickelte Modell konnte mit den experimentellen Ergebnissen nicht
vollsténdig verifiziert werden, sodass eine absolute Vorhersage von Verdich-
tungsraten nicht moglich war. Es zeigte aber bei der Bestimmung von Trends in
der Entwicklung der Sinterrate vielversprechende Ansatze. Der experimentelle
Beleg fir den Einfluss der Raumladungszonen auf den Sinterprozess konnte
nicht erbracht werden. Durch die Einbindung der Raumladungszone konnten
aber die dominierenden Diffusionsmechanismen in Abhdngigkeit der Defekt-
chemie fiur die jeweiligen KorngréRenbereiche vorherbestimmt und experi-
mentell nachgewiesen werden. Die Kombination der simulativen und experi-
mentellen Ergebnisse aus den Sinter- und Diffusionsversuchen, unterstreicht
wie wichtig Korngrenzen und damit Raumladungszonen fiir den Materialtrans-
port sind. Um einen klaren Beweis fiir den Einfluss der Raumladungszonen zu
finden, wird fir zukiinftige Untersuchungen vorgeschlagen den KorngréRenbe-
reich im Experiment zu erweitern. Um den Ubergangsbereich zwischen reiner
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7 Zusammenfassung und Ausblick

Volumen- und Korngrenzdiffusion besser erfassen zu kénnen, missen Korn-
groflen zwischen 0,1 um und 10 um experimentell abgedeckt werden. Eine
weitere Moglichkeit besteht im Wechsel des Materialsystems von SrTiO3 zu
TiO,. Hier ist die Datenbasis zur Adaption der defektchemischen Rechnungen
gegeben und fir das System TiO, wird von einem isoelektrischen Punkt fr das
Korngrenzpotential im Bereich der Sintertemperatur berichtet [151, 152].

Ein Wechsel und Verschwinden der Raumladungszone, im fir die Mikrostruk-
turentwicklung relevanten Temperaturbereich, bietet ideale Moglichkeiten,
deren Einfluss auf die Verdichtung und das Kornwachstum herauszuarbeiten.

Aus den experimentellen Ergebnissen dieser Arbeit ergab sich eine enge Ver-
knipfung des Kornwachstums mit der Verdichtung. Dieser Zusammenhang
wurde sowohl in den Experimenten zur Bestimmung der Verdichtungsge-
schwindigkeit wie auch bei der Bestimmung der Aktivierungsenergie deutlich.
Anhand der Abbruchversuche konnten gezeigt werden, dass dieser Zusam-
menhang schon im frilhen Stadium des Sinterns essentiell fir die Entwicklung
der Mikrostruktur ist und nicht vernachlassigt werden darf. Hier ergab sich ein
elementares Problem der analytischen Betrachtung, da die Defektchemie in
den experimentellen Untersuchungen nicht nur die Verdichtung, sondern vor
allem auch das Kornwachstums sehr stark beeinflusste. Dieser Umstand konn-
te mit dem bisherigen analytischen Ansatz nicht berticksichtigt werden, bietet
aber die Moglichkeit zur Weiterentwicklung. Dazu sollte zukiinftig ein Fokus
auf Implementierung eines Kornwachstumsmodells gelegt werde, da die Gefi-
geentwicklung an SrTiO; ebenfalls eng mit der Defektchemie des Materials
verbunden zu sein scheint. Grundsatzlich zeigte sich, dass Kornwachstumsef-
fekte senkrecht zur Raumladungszone abliefen und mit der Titanselbstdiffusion
verknlipft waren. Die Verdichtung lief innerhalb der Raumladungszone ab und
wurde von der Diffusion Uber Strontiumleerstellen bestimmt. Zukiinftig bietet
sich an fiir das Kornwachstumsmodell einen defektchemischen Ansatz wie in
dieser Arbeit zu verwenden. Die Anlehnung an ein Brick-Wall-Modell, kénnte
die Trennung des Sinterprozesses ermdglichen. Dieser Ansatz bietet die Mog-
lichkeit einer isolierten Untersuchung von Verdichtung und Kornwachstum und
bringt neue Erkenntnisse (iber deren Zusammenhang.
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7 Zusammenfassung und Ausblick

Die experimentellen Ergebnisse an undotiertem SrTiO3, welches an Luft und in
reduzierender Atmosphare gesintert wurde, zeigte unterschiedliche Diffusi-
onsmechanismen. Der Ubergang von einer Volumendiffusion in reduzierender
Atmosphére zu einer Korngrenzdiffusion an Luft lieR sich Giber die Defektche-
mie erkldaren. Probleme machte bei der Charakterisierung dieser Proben vor
allem das Kornwachstum und die Kornwachstumsanomalie, welche schon im
Sinterprozess einen wichtigen Einfluss zu haben scheint. Dies wurde besonders
bei der Auswertung der Aktivierungsenergie in reduzierender Atmosphéare
deutlich. Hier andert sich die Mikrostrukturentwicklung sowohl mit der iso-
thermen Temperatur, als auch mit der Kinetik der Temperaturfihrung in den
Heizratenexperimenten deutlich. Dieser Umstand machte eine eindeutige
Charakterisierung der wirksamen Transportmechanismen sehr schwierig. Auch
die isolierte Betrachtung des defektchemischen Einflusses wurde im Vergleich
liber den Sauerstoffpartialdruck erschwert, da sowohl die Verdichtung, wie
auch das Kornwachstum von der Anderung im Material betroffen waren. Die
Anderung des Verdichtungsverhaltens bei einer Akzeptordotierung gegeniiber
undotiertem SrTiO;, konnte klar der Defektchemie zugeordnet werden. Das
eisendotierte Material eignete sich zudem sehr gut um Effekte im Verdich-
tungsverhalten losgeldst von der KorngréRenentwicklung zu betrachten, da
mit steigender Dotierung das Kornwachstum fast vollstandig unterdriickt wird.
Mit den vorgestellten Abbruchversuchen bei isothermer Haltezeit, fir ver-
schiedene Temperaturen und Dotierungen waren alle notwendigen Informati-
onen Uber die Verdichtungsrate und die Aktivierungsenergie zuganglich, um
die Mechanismen zur Mikrostrukturentwicklung zu charakterisieren. Mit dem
eisendotierten Material wurde ein Modellsystem etabliert, anhand dessen
sowohl die Defektchemie, wie auch der Einfluss von Raumladungszonen auf
die Verdichtung im Sinterprozess erarbeitet werden konnte. Die Vorhersagen
aus dem Simulationsmodell fiir eine Akzeptordotierung konnten bestatigt
werden. Zusammenfassend konnten die Anderungen im Verdichtungsverhal-
ten bei den dotierten Proben eindeutig einer Anderung der Diffusionskonstan-
ten durch die Defektchemie zugeordnet werden. Bei hohen Temperaturen
ergaben sich in den Diffusionsversuchen auch fiir eisendotiertes SrTiO3; Hinwei-
se auf die Anderung des Kornwachstums. Es wird empfohlen in zukiinftigen
Versuchen den Fokus auf die KorngréRenentwicklung in eisendotierten Syste-

201



7 Zusammenfassung und Ausblick

men zu legen. Moglicherweise ergibt sich auch flr dotiertes SrTiOz eine Korn-
wachstumsanomalie, die sich abhangig von der Defektchemie in einem ande-
ren Temperaturbereich bemerkbar macht. Die Mikrostrukturentwicklung in
reduzierender Atmosphare konnte nicht eindeutig eingeordnet werden. Eine
mégliche Anderung der Diffusionskonstante war nicht eindeutig von Anderun-
gen der Oberflachenenergie, des Kornwachstum und den Einflissen des For-
miergases zu trennen. Hier bieten sich Versuche mit eisendotiertem Material
in reduzierender Atmosphare an, um weitere Informationen unabhéngig von
Kornwachstumseffekten zu erhalten.

AbschlieBend lasst sich festhalten, dass das modifizierte Sintermodell basie-
rend auf der Defektchemie des Materialsystems geeignet ist, die Sinterkinetik
qualitativ vorherzusagen. Die erzielten Ergebnisse zeigen fir den Fall einer
Akzeptordotierung gute Ubereinstimmungen mit den experimentellen Daten,
fur die Anderungen der Atmosphére ist zumindest qualitativ die richtige Ent-
wicklung zu erkennen. Ein Problem beim Vergleich der Daten bleibt die Be-
schrdankung auf eine analytische Sintergleichung und die experimentelle Tren-
nung der Einflussparameter auf den Verdichtungsprozess. Die Verdichtung,
meist begleitet von Kornwachstum, ist zu komplex, um rein defektchemisch
induzierte Veranderungen miteinander zu vergleichen. Die Diffusionskonstante
beeinflusst nicht alleine die Verdichtung, sondern ebenso das Kornwachstum.
Neben der rein auf der Defektchemie basierenden Berechnung von Diffusions-
konstanten zeigt die Implementierung der Raumladungszone einen vielver-
sprechenden Ansatz auf, um die Anderung des Materialtransportes von einer
Volumen- zu einer Korngrenzdiffusion zu erklaren. In der qualitativen Betrach-
tung zeigen die Simulationsergebnisse mit der phanomenologischen Betrach-
tung des Sinterprozesses eine zufriedenstellende Ubereinstimmung.
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