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Kurzfassung

Nickel gehort zu den am hdufigsten verwendeten galvanischen Struktur-
materialien fiir Mikrosysteme bzw. MEMS (Mikro-Elektro-Mechanische-
Systeme). Allerdings verschlechtern sich gerade bei Nickel die mechani-
schen Eigenschaften unter hohen Temperaturen durch mikrostrukturelle In-
stabilitéten.

Neue Anforderungen an MEMS, darunter eine hohe Stabilitiit in rauen
und abrasiven Umgebungen und bei hohen Temperaturen erfordern die Ent-
wicklung neuer Materialien fiir die LIGA-Technik, die ein breiteres Spek-
trum neuer Anwendungen fiir MEMS er6ffnen kann.

Nickel-Aluminium-Superlegierungen sind bekannt fiir ihren Einsatz in
den heiflen Bereichen der Flugzeug-Motoren z.B. als Turbinenschaufeln, da
sie hervorragende mechanische Eigenschaften unter Hochtemperaturbelas-
tung zeigen. Die galvanische Abscheidung von Ni mit Al-Partikeln als Kom-
posit mit einer anschlieBenden Wirmebehandlung erhielt Aufmerksamkeit,
da damit eine einfache und kostengiinstige Moglichkeit geboten wird, Nickel-
Superlegierungen in der Beschichtung von Bauteilen einzusetzen.

Das Ziel dieser Arbeit ist die Entwicklung von thermisch stabilen LIGA
Nickel-Aluminium-Werkstoffen fiir Hochtemperatur-MEMS-Anwendungen.
LIGA Ni-Al-Folien wurden mit verschiedenen Zusammensetzungen aus €i-
ner Nickelsulfatsalz-Elektrolytlosung nach Watts mit zugesetzten Alumi-
nium-Nanopartikeln elektrochemisch abgeschieden. Zur Stabilisierung der
Al-Partikel im Elektrolyten wurde die Wirkung verschiedener Additive ge-
testet und der Einfluss der Prozessbedingungen auf die Zusammensetzung
und die Eigenschaften des Materials analysiert. Die abgeschiedenen Schich-

ten zeigen eine nahezu gleichméBige Verteilung der Al-Partikel im Material,



die unterschiedlichen Additive haben Auswirkungen auf den Partikeleinbau
und die Mikrostruktur des Komposits. Um die y/y’ Phase in den abgeschie-
denen Ni-Al-Schichten zu erzeugen, wurden Wirmebehandlungen bei Tem-
peraturen von 600 - 1100 °C fiir unterschiedliche Zeitdauern durchgefiihrt.
Die erhaltenen Mikrostrukturen wurden dann analysiert und mit denen vor
der Wirmebehandlung und der des reinen LIGA Nickels nach gleicher Wir-
mebehandlung verglichen. Vor und nach der Wirmebehandlung zeigen die
untersuchten Schichten eine feinere Mikrostruktur im Vergleich zu der des
reinen LIGA Nickels. Nach der Wirmebehandlung zeigt die Mikrostruktur
der Ni-Al-Schichten eine Zunahme der mittleren Korngrofle, das Alumini-
um ist im y-Mischkristall geldst mit értlichen /-Ausscheidungen.

Die abgeschiedenen Mikrozugpriifproben wurden bei Raumtemperatur
und bei hohen Temperaturen mit einer Priifmaschine fiir Mikrozug- sowie
Mikrokriechversuche zur Bestimmung ihrer mechanischen Eigenschaften
getestet. Hier zeigten die wirmebehandelten Ni-Al-Proben eine deutlich
verbesserte thermische Stabilitit gegen plastische Verformung im Vergleich
zu den wirmebehandelten LIGA Nickel-Proben.
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Abstract

Nickel is one of the most electrodeposited structural materials for Micro
Electrical Mechanical Systems (MEMS). However, nickel’s mechanical pro-
perties degrade at high temperatures due to microstructural instabilities.
New requirements for MEMS capable of operating in harsh and abrasive
high temperature environments require the development of new LIGA ma-
terials, which may create also a wide range of new applications for MEMS.
Nickel-aluminum superalloys are well known for their use in the hot stages
of air plane engines because they show excellent high temperature mecha-
nical properties. In this work, the electrodeposition of Ni with Al particles
composite coatings received extensive attention because it provides - with
a following heat treatment - a simple and low cost way to produce Nickel
superalloy coatings.

The aim of this work is the development of thermally stable LIGA Ni-Al
materials for high temperature MEMS applications. LIGA Ni-Al foils for
thermally stable LIGA materials were electrodeposited with different com-
positions ranging from 4 to 10 at% aluminum in a nickel sulphate electrolyte
with added aluminum nano particles. For stabilization of the aluminum par-
ticles in the electrolyte, the effect of different additives was tested. The influ-
ence of process conditions on the composition and properties of the material
was analyzed. The as-deposited coatings show a nearly uniform distribution
of Al particles in the material.

In order to create the y/Y phase, the received Ni-Al layers were solutio-
nized at high temperatures (900 - 1100 °C) and annealed (500 - 750 °C) for
different durations. Their microstructures were then analyzed and compared

with those before annealing and those of pure LIGA nickel subjected to the
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same heat treatment. Prior to heat treatment, the observed microstructures
show a finer grained microstructure compared to the pure LIGA nickel. Af-
ter heat treatment the grain size is increased and the aluminum is dissolved
in solid solution with small y/y'-phase precipitations.

For material characterization, Ni-Al micro tensile testing samples and
TEM discs were electrodeposited. The as-deposited micro tensile testing
samples were then heat treated and tested at room temperature and eleva-
ted temperatures using a testing machine for microtensile and microcreep
testing to determine their mechanical properties. Here, the heat treated Ni-
Al samples show significantly improved thermal stability compared to the

annealed LIGA nickel samples.
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1 Einleitung

Der Beginn der Entwicklung von Superlegierungen geht bis in die Anfinge
des letzten Jahrhunderts zuriick, als sie aufgrund des Bedarfs an hochtem-
peraturfestem Material fiir Flugzeugmotoren begonnen wurde. Die weitere
Entwicklung von Gasturbinen fiihrte zu einem weiten Anwendungsfeld fiir
hochtemperaturfeste Werkstoffe.

TEMPERATURE (C)
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Abb. 1.1: Werkstoff-Auswahldiagramm nach Ashby (5)



1 Einleitung

Superlegierungen sind ein hiufig dort eingesetzter Konstruktionswerstoff,
wenn hohe Festigkeiten in Verbindung mit hoher Temperaturstabilitit ge-
fordert werden [Abb. 1.1], da die selben hohe Festigkeiten in homologen
Temperaturen bis 0,9 T /T zeigen.

Abb. 1.2: Mikro-Wirmetauscher (2) und Mikro-Reaktor (97)

Zur Klassifizierung von Superlegierungen lassen sich diese in die Grup-
pen der Nickel-basierenden, Kobalt-basierenden und Eisen-basierenden Su-
perlegierungen aufteilen, wobei die Nickel-basierenden Superlegierungen
den grofiten Stellenwert einnehmen. In neuerer Zeit werden Nickel-basieren-
de Superlegierungen nicht mehr nur in Flugzeugmotoren und Gasturbinen
eingesetzt, sie finden auch Anwendung in Kernreaktoren, Dampfkraftwer-
ken, petrochemischen Anlagen und in der Raumfahrttechnik.

Grund fiir den Einsatz gerade von Nickel-basierenden Superlegierungen
ist der Erhalt der guten mechanischen Eigenschaften wie Hirte, Zugfestig-
keit und Zahigkeit bei hohen Einsatz-Temperaturen.

In dieser Arbeit soll versucht werden, Superlegierungen auch in der Mi-
krosystemtechnik fiir Mikrosysteme bzw. fiir MEMS (engl.: micro electrical
mechanical systems) nutzbar zu machen, da auch das Feld der moglichen
Anwendungsgebiete fiir Mikroanwendungen in den letzten Jahrzehnten deut-
lich gewachsen ist. Anwendungen finden konnten diese tiberall dort, wo
Mikrosysteme heiflen und oxidierenden Medien ausgesetzt sind, etwa in der
Sensorik und in Mikro-Wérmetauschern [Abb. 1.2].



1.1 Motivation und Aufgabenstellung

1.1 Motivation und Aufgabenstellung

MEMS oder Mikrosysteme sind heutzutage in vielen Produkten wie Han-
dys, Smartphones, Computern, aber auch in Fahr- und Flugzeugen zu fin-
den, und der stindig wachsende Markt fiir diese Mikrosysteme wird gemaf
einer Studie des Ministeriums fiir Bildung und Forschung gegenwirtig welt-
weit auf ein Volumen von 200 Milliarden US-$ geschitzt (14). Der Markt-
anteil Deutschlands am weltweiten Gesamtumsatz der Mikrosystemtechnik
diirfte dabei bis 2020 von derzeit 10 auf 21 Prozent wachsen. Zur Zeit
werden hauptséchlich tiber CVD oder PVD hergestellte, zweidimensionale
Diinnschicht-Sensoren und dreidimensionale, tiber den Boschprozess her-
gestellte Sensoren als Druck- und Beschleunigungssensoren eingesetzt. Die
Anwendungen der nichsten Generation MEMS wird aber voraussichtlich
iber zweidimensionale Sensoren und Materialien hinausgehen. Beispiele
fiir Materialien, die in Diinnschicht-MEMS eingesetzt werden sind (ohne
Anspruch auf Vollstindigkeit): Silizium-Einkristallstukturen, Siliziumcar-
bid, Siliziumnitrid, Silizium-Beryllium, amorpher Diamant, CMOS, LIGA
Nickel, Kupfer und Permalloy sowie SU8 und andere Polymere. Was viele
der aufgezihlten Materialien vereint, ist eine Sensibilitét fiir hohe Einsatz-
temperaturen, was sich in einer starken Abnahme der mechanischen Festig-
keiten duBert.

Hohere Freiheitsgrade in Herstellung und Dimension von Materialien mit
zu entwickelnden neuen Herstellungsrouten und mit verbesserten mechani-
schen und physikalischen Eigenschaften werden benétigt, um den Anforde-
rungen an neue MEMS zu geniigen. Es lassen sich drei Faktoren nennen, die
die Grundlage fiir die Entwicklung neuer Materialien fir MEMS darstellen
und damit die Aufgabenstellung definieren (112):

* Auf Silizium basierte Mikrosysteme sind teilweise zu sprode fiir An-
wendungen, die Krifte erfordern, die dhnlich denen in der Makrowelt
sind. Die Techniken fiir die Ubertragung von Kriften in MEMS beru-

hen z.Z. auf elektrostatischen oder thermischen Kraftmaschinen, die
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1 Einleitung

aber nur relativ kleine Krifte und eingeschrinkte Stellwege bewilti-
gen konnen. Somit miissen andere Materialien als diejenigen der ty-
pischen Silizium-IC’s in MEMS integriert werden, um Anwendungen

mit hoheren Kriften oder groeren Stellwegen zu ermoglichen.

* Der zweite Faktor, der die Verwendung von neuen Techniken bzw.
Materialien erfordert, ist der Bedarf an High-aspect-ratio-Strukturen,
d.h. Strukturen, in denen das Verhiltnis von Hohe zur Grundfliche
der Struktur sehr grof ist. Silizium ist durch seine Materialparameter
fiir einige dieser Anwendungen nicht geeignet.

¢ Faktor drei ist der Bedarf an Materialien, die in rauen und hochtem-
perierten Umgebungen stabil bleiben. Neue MEMS-Anwendungen in
der chemischen Analyse, der Fluidtechnik und fiir andere Zwecke
sind klar in der Automobiltechnik und in der Elektro- und Atomindus-
trie identifiziert. Diese Anwendungen erfordern jedoch auch einen si-
cheren Betrieb bei hohen Temperaturen und in korrosiven Umgebun-
gen, z. B. in Automotoren, Autoreifen, Kernreaktoren, chemischen
Anlagen und Triebwerken, da in diesen Einrichtungen ein hoher Si-

cherheitsstandard benotigt wird.

Diese Faktoren stellen deutlich hohere Anforderungen an die einzusetzen-
den Materialien und lassen sich iiber die traditionellen Diinnschichtsensoren
aus Silizium nur eingeschrinkt bedienen, vielmehr erfordern sie die Ent-
wicklung neuer Materialien iiber alternative Herstellungswege.

Die Erfindung der LIGA-Technik (LIGA ist ein Akronym aus Lithographie,
Galvanik und Abformung) am ehemaligen Forschungszentrum Karlsruhe
(FZK), jetzt Teil des Karlsruher Institut fiir Technologie (KIT), in den acht-
ziger Jahren eroffnet einen neuen Herstellungsweg fiir MEMS aus neuen
Materialien (11). Heute werden iiber LIGA hergestellte Ni-Strukturen mit
hohen Aspektverhiltnissen in einer Vielzahl von Mikro-Sensoren und Akto-
ren sowie fiir Formwerkzeuge zur Herstellung polymerer und keramischer

Mikrobauteile eingesetzt. Die Tatsache, dass Mikro-Strukturen nach dem

4



1.1 Motivation und Aufgabenstellung

LIGA-Verfahren hergestellt werden konnen, ermoglicht die Gestaltung ro-
buster Strukturen aus einer groen Anzahl von elektrochemisch abscheid-
baren Werkstoffen. Das Gleichgewicht der Eigenschaften, die tiber LIGA
hergestellte Metalle bieten konnen (hohe elektrische und thermische Leit-
fahigkeit, relativ hohe Steifigkeit und Festigkeit bei Raumtemperatur und
eine sehr hohe Bruchzéhigkeit) macht sie attraktiv fiir eine grole Reihe von
MEMS-Anwendungen.

Die Einschrinkungen und Herausforderungen der aktuellen LIGA Tech-
nologie mit Nickel sind jedoch neben der Empfindlichkeit der Materialei-
genschaften von den Herstellungsbedingungen (z.B. Stromdichte, Badtem-
peratur und chemische Zusammensetzung des Elektrolyten) vor allem die
schlechte Kriechfestigkeit, mikrostrukturelle Instabilitdten und der Verlust
der mechanischen Festigkeit bei erhohten Temperaturen.

Die vorliegende Arbeit beschiftigt sich mit der Herstellung und Charak-
terisierung von Hochtemperatur-LIGA-Materialien, im Besonderen von LI-
GA Ni-Al-Legierungen fiir MEMS. Mogliche Einsatzgebiete fiir diese neu-
en Materialien sind: mechanische und physikalische Sensoren, Gyroskope
fiir Fithrungssysteme, chemische und biologische Systeme, RF-Filter fiir
Telekommunikationsgerite, Mikrowédrmetauscher und biomedizinische Mi-
kroinstrumente zum Einsatz in korrosiven Medien und bei hohen Tempe-
raturen. Dazu wird zu Beginn der Stand der Forschung in den Bereichen
der Herstellung von LIGA-Mikrostrukturen, von Nickel-Superlegierungen
und in der Werkstoffpriifung im Mikrobereich dargestellt. Anhand des kon-
zeptionellen Vorgehens in Kapitel 2 wird die Strategie zur Aufgabenlosung
chronologisch aufgefiihrt. Anschliefend werden in Kapitel 3 bis Kapitel
5 die erarbeiteten Ergebnisse aus Dispersionsabscheidung, Wirmebehand-
lung und mechanischer Charakterisierung prisentiert und diskutiert. Zum
Abschluss werden die erhaltenen Ergebnisse zusammengefasst und ein Aus-
blick fiir mogliche Vertiefungen bzw. Fortfithrungen gegeben.
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1.2 Stand der Forschung

1.2.1 Herstellung von Mikrostrukturen mittels LIGA

Das LIGA-Verfahren wurde Ende der 1980-er Jahre durch die Dres. E.W.
Becker und W. Ehrfeld zur Herstellung von Separationsdiisen in der Uran-
anreicherung entwickelt (10) (11), und ermoglicht die Herstellung von me-
tallischen Strukturen mit vertikalen Dimensionen in der Grofenordnung
von mehreren hundert Mikrometern mit einer Genauigkeit der Seitenwand-
abmaBe von 0,1 pum pro Millimeter [Abb. 1.3]. Das daraus resultierende
Hohe-zu-Breite- Verhiltnis oder auch Aspektverhiltnis kann bis zu 100 be-

tragen und ist duBerst relevant fiir die Herstellung von MEMS-Komponenten

sowie bei der Abformung und das Prigen von Polymer- und Keramik-
MEMS-Strukturen (175), (101), (99), (100) aus tiber Galvanotechnik herge-
stellten Mikroformen (37), (40), (58), (165).

Abb. 1.3: Potential der LIGA-Abscheidung (11)

In dem urspriinglichen LIGA-Verfahren wird Rontgenstrahlung aus ei-
nem Synchrotron verwendet, um Strukturen iiber eine Maske in einen PMMA-
Resist (Polymethylmetacrylat) zu iibertragen, und diese Strukturen konnen
nach dem Entwickeln durch Galvanisieren mit Metallen gefiillt werden. In

neueren Anwendungen wird als Resist auch SU-8 eingesetzt, bestehend aus
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Epoxy-Harz und Triarylsulfoniumhexafluoroantimonat. SU-8 ist ein Nega-
tivresist und kann auch mittels UV-Strahlung belichtet werden. Uber das
LIGA-Verfahren konnen eine Vielzahl High-Aspect-MEMS, z. B. aus Ni-
ckel und Nickel-Eisen produziert und angewendet werden.

Zur Herstellung von Komponenten fiir Mikrogetriebe mit hohem Aspekt-
verhiltnis (151), (96) (74) eignet sich die LIGA-Technik genauso wie zur
Herstellung von Mikromotoren (28) und Mikropumpen (61) sowie von La-
gern und Gleitringdichtungen (139).

Bewegliche Teile lassen sich iiber das sogenannte Opferschicht-Verfahren
herstellen wie z.B. Mikro-Beschleunigungssensoren (138), (127), (12) und
mechanische Mikro-Verstiarker zur Dehnungsmessung (118).

Die Herstellung von Mikrodiisen aus Nickel zur Produktion von Mikro-
und Nanofasern sind ebenso moglich (22), (154), (136), (21). In der Ront-
gentechnik werden tiber den LIGA-Prozess elektrochemisch abgeschiedene
Nickel-Mikrospiegellinsen fiir Weltraum-Rontgenteleskope erfolgreich her-
gestellt (56).

Edelmetalle wie Gold, Palladium und Silber werden in der galvanischen
LIGA-Abscheidung fiir die Herstellung von Rontgenoptiken und fiir hoch-
prézise Uhrenteile fiir die schweizer Uhrenindustrie eingesetzt (32).

Die Herstellung von Mikrowarmetauschern aus PMMA, Nickel und Ke-
ramik wurde durch Kelly 2001 untersucht (72), wobei Nickel als Abform-
werkzeug fiir die Herstellung der PMMA- und Keramikwirmetauscher wie
auch als Wirmetauscher-Material selbst eingesetzt wurde. Ein Ausblick
auf mogliche verbesserte Wirmeiibertragungsraten bei Warmetauschern aus
temperaturfesteren Ni-Legierungen und Keramiken gibt Anlass zur Etablie-

rung von Ni-Superlegierungen im MEMS-Einsatzbereich.

1.2.2 Nickel und Nickel-Aluminium

Nickel gehort durch seine chemischen wie physikalischen, insbesondere

mechanischen und thermischen Eigenschaften zu den am haufigsten tech-
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nisch eingesetzten Metallen. Dabei ist Nickel sowohl als Basismetall als
auch als zulegierter Bestandteil in einer iiberwiltigenden Anzahl wichtiger
Werkstoffe vertreten, so z.B. in korrosionsbestidndigen und hochwarmfesten
Stihlen und Uberziigen.

Nickel ist wie Eisen und Kobalt ferromagnetisch und kristallisiert in einer
kubisch-flichenzentrierten (fcc) Kristallstruktur [Abb. 1.4, links]. Die Mi-

Abb. 1.4: Elementarzelle von Nickel (links), Ni-Al-Mischkristall (y-Phase) (Mitte)
und Ni3 Al (Y -Phase) (rechts) (103)

krostruktur von elektrochemisch abgeschiedenem Nickel ist sehr stark von
der Badzusammensetzung und der Abscheideparameter abhiingig. So kann
die KorngréB3e von wenigen Nanometern bis zu Mikrometern differieren.
Uber die Hall-Petch-Beziehung 1.1 lassen sich iiber

K

Res_00+\/07k (1.1)
mit R,g Streckgrenze, og Startspannung fiir Versetzungsbewegung im Ein-
kristall, K materialabhéngiger Parameter und d; Korndurchmesser die unter-
schiedlichen Festigkeitswerte fiir Nickel erklidren (115), (116), (98). Durch
eine Kornfeinung im elektrochemisch abgeschiedenen Material im Ver-
gleich zu anderen Herstellungsarten kommt es durch ein Anheben der Streck-
grenze zu einer Erhohung der Festigkeit, da die Korngrenzen eine natiirliche
Behinderung fiir die Versetzungsbewegung darstellen und somit die plasti-

sche Verformung behindern. Ebenso bewirkt die Verminderung des Scher-

8
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moduls an Korngrenzen, dass die Bildung neuer Versetzungen erleichtert
wird (77).

Die mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur von LIGA-Ni-
Strukturen wurde in einer Reihe von Studien untersucht. Es konnte doku-
mentiert werden, dass sich die zugrundeliegenden Abscheidebedingungen
auf die Mikrostruktur und damit auf die mechanischen Eigenschaften der
LIGA-Ni-Strukturen auswirken.

Sowohl durch eine Ausbildung einer kristallographischen Textur wéhrend
der Abscheidung (52), (147), (122), (18), (8) als auch durch LIGA-bedingte
Reduktion der Korngrofe (52), (24) im abgeschiedenen Material konnte ei-
ne Beeinflussung des E-Moduls und der Festigkeit nachgewiesen werden.

Die Reduktion der Festigkeit zeigt sich verstérkt, wenn LIGA-Ni-Struktu-
ren Temperaturen iiber 400 °C ausgesetzt werden, denn Streckgrenze, Zug-
festigkeit und Dehnung sind bei Nickel sehr stark temperaturabhingig. Bei
hochreinem Nickel konnte eine deutliche Reduktion der Festigkeitswerte an
Proben aus Bulk-Material nachgewiesen werden (67). Elektrochemisch ab-
geschiedenes Nickel zeigt Zugfestigkeiten zwischen 500 MPa und 1,3 GPa
bei Raumtemperatur (137), (53). Nach einer Wiarmebehandlung bei hoher
Temperatur liegen die Festigkeiten bei Raumtemperatur bei maximal 450 -
500 MPa mit einer Bruchdehnung zwischen 30-45 %. An wiarmebehandel-
ten Nickelproben gemessene Hartewerte nach Brinell liegen um die 80 HB
(Brinell-Hirte) (75).

Gleiches gilt bei Nickel fiir die Erhohung der Einsatztemperaturen. Mikro-
Zugversuche, die ohne vorherige Exposition bei hoher Temperatur an reinen
Nickelstrukturen bei 200 °C durchgefiihrt wurden, zeigten ebenso schon
einen signifikanten Verlust an Festigkeit. Bei Erhohung der Temperaturbe-
lastung fallen Streckgrenze und Zugfestigkeit weiter deutlich ab [Abb. 1.5],
(25), (163), (52), (23), (24).

Ursichlich fiir die Abnahme der Festigkeiten von LIGA-Nickel, das ho-
hen Temperaturen ausgesetzt ist, ist die deutliche Verdnderung der Mi-
krostruktur durch starkes Kornwachstum (62), (78), (31).
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Abb. 1.5: Festigkeitsverlust von Nickel bei Erhchung der Temperatur: nach Ausla-
gerung (links) (158), bei hohen Temperaturen (rechts) (24)

Kriechversuche bei erhohter Temperatur zeigen einen starken Zusam-
menhang von zeitabhingiger Plastizitdt und Temperatur zwischen 200-300
°C (23). Dieser signifikante Verlust an Warmfestigkeit wird durch eine Ver-
groberung der abgeschiedenen Mikrostruktur verursacht, die sich weit en-
fernt von ihrem Gleichgewichtszustand befindet (23). Bereits bei Tempera-
turen ab 70 °C wird diese instabil (78).

Die Konsequenz dieser Temperaturinstabilitit ist, dass galvanisch abge-
schiedenes LIGA-Nickel derzeit nicht als geeigneter Kandidat fiir MEMS-
Anwendungen bei erhohter Temperatur (wie z. B. thermische Aktoren, Wir-
metauscher, und Mikro-Gasturbinen) gilt.

Gerade bei Mikrobauteilen wird das Kornwachstum bei hohen Tempera-
turen zu einem Problem, da es dort zur Bildung von Einkristallen im belas-
teten Querschnitt kommen kann.

Da der Elastizitdtsmodul £ von Nickel stark von der Belastungsrichtung
abhéngt (Ejsorrop=207 MPa, E(100y=137 MPa, E11,=305 MPa, Anisotropie-
faktor 2,5) (121), kann sich bei Nickel eine Kornvergroberung daher unter
Lasteinwirkung sehr stark in den elastischen Eigenschaften bemerkbar ma-
chen.

Die Anfilligkeit fiir Kriechen zeigt sich bei nanokristallinem Nickel schon

10
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deutlich unterhalb von 0,4 T; (Schmelztemperatur). Die Mechanismen, die
diesen Effekt verursachen, sind noch nicht gidnzlich verstanden (42). Wang
(158) schlief3t aus seinen Untersuchungen aus Kurzzeit-Kriechversuchen bei
Raumtemperatur [Abb. 1.6] in nanokristallinem Nickel in Abhingigkeit der
Korngrofle auf Korngrenzengleiten und -Diffusion (Coble-Kriechen) ent-
lang interkristalliner Komponenten wie Korngrenzen, Tripelpunkten und
Vierfach-Knoten als dominanten Verformungs-Mechanismus fiir priméres
Kriechen. Yin (170) konnte diese Annahme mit weiteren Versuchen un-
termauern. Bei einer Erhohung der Temperatur (100 °C) dndern sich die
Kriechmechanismen; Versetzungskriechen und Korngrenzengleiten konnen
eine Rolle spielen, ein dominanter Mechanismus konnte aber nicht eindeutig

identifiziert werden.
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Abb. 1.6: Kriechkurven von nanokristallinem Nickel (links), Verformungs-
mechanismus-Diagramm Nickel (rechts) (158)

Zur Verbesserung der thermischen Stabilitiit galvanisch abgeschiedenen

Nickels wird in der Literatur folgendes vorgeschlagen:

1. Zugabe von festen Partikeln zur Erzeugung von Dispersionsschichten:

Zum Beispiel konnen dem Elektrolyten zugesetzte harte Keramikpar-

11
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tikel bei der Abscheidung einen Nanokompositen aus Ni und Partikel
erzeugen und so durch eine Behinderung der Versetzungsbewegung

zu einer Festigkeitssteigerung fiihren (36), (82), (111).

2. Gezieltes Einstellen eines Mischkristallgefiiges: Eine Legierungsab-
scheidung von Nickel mit Wolfram, Eisen oder Phosphor fiihrt zu ei-
nem Ni-X-Mischkristall, der deutlich bessere Temperaturfestigkeiten
zeigen kann. Die zugesetzten Elemente segregieren bevorzugt an den
Korngrenzen und behindern somit das Kornwachstum bei hohen Tem-
peraturen (51), (6).

3. Bildung einer zweiten Phase: Durch Zulegieren bestimmter Elemente
liegt diese zweite Phase als kohidrente oder teilkohdrente Ausschei-
dung im Material vor, und kann iiber die Wiarmebehandlung in Grofie
und Verteilung gezielt eingestellt werden und behindert die Verset-
zungsbewegung (63), (141), (173).

Ein Element, das die Bildung dieser kohérenten Ausscheidungen begtinstigt,
ist Aluminium. Abb. 1.7 zeigt das Phasendiagramm fiir Ni-Al.

Durch das Zulegieren von Al bildet sich bei Gehalten von x<8 % die
sogenannte y-Phase aus, die nahezu die gleichen Gitterparameter aufweist
wie die Nickelphase [Abb. 1.4, Mitte]. Weiteres Zulegieren bis 25 % fiihrt
zur Ausscheidung der y-Phase [Abb. 1.4, rechts], die eine geordnete Phase
im Gittertyp L1, mit der theoretischen Zusammensetzung NijAl aufweist,
d.h. die Ni-Atome besetzen die Flichenmitten der fcc-Zelle, und die Al-
Atome nehmen die Eckpositionen ein.

Prinzipiell werden die Substitutions-Elemente zur Bildung einer zwei-
ten Phase in drei Klassen eingeteilt, und zwar in solche, die die Ni-Atome,
die Al-Atome oder beide Atomsorten im Atomgitter substituieren. Durch
die Substitution von Al durch Ti, Nb, Ta, V, Mn und Si wird die y'-Phase
stabilisiert, daher bezeichnet man diese Elemente im Zusammenhang mit
Nickel ebenso wie Aluminium als ¥’-Bildner. Co und Cu, die in der Ni;Al-

Elementarzelle die Ni-Atome substituieren, befinden sich in der zweiten

12
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Abb. 1.7: Phasendiagramm Aluminium-Nickel (107)

Gruppe. Zur dritten Gruppe zidhlen schlieflich Fe, Cr, W und Mo, die so-
wohl an die Stelle von Nickel als auch Aluminium treten konnen (75). Durch
das Zulegieren der genannten Elemente wurden die daraus resultierenden
Nickel-Legierungen zu Nickel-Superlegierungen.

1.2.3 Nickelsuperlegierungen

Makro Ni-Basis-Superlegierungen werden in tragenden Konstruktionen auf
der hochsten homologen Temperatur (0,9) von allen géngigen Legierungen
eingesetzt und werden ausgiebig in den heillgehenden Abschnitten von Tur-
binen verwendet, sie umfassen derzeit mehr als 50% des Gewichts der Flug-

zeugmotoren (1).
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Moderne Nickelbasis-Superlegierungen sind aus jahrzehntelanger For-
schung und Entwicklung von neuen Werkstoffen hervorgegangen und sind
hochkomplexe Legierungen mit nicht unerheblichen Anteilen an Al, Cr, Co
und Ti und geringen Mengen von B, Zr, C, Mo, W, Ta, Hf und Nb (66). Ihre
Festigkeit bei hohen Temperaturen resultiert aus der Bildung einer zusam-
menhingenden y— y'-Mikrostruktur. Die zusitzlichen Elemente haben nicht
nur positiven Einfluss auf die Mischkristallverfestigung, die Karbidbildung,
die Korrosionsbestdndigkeit und andere wichtige Eigenschaften der Nickel-
legierungen, sondern verbessern primér die Hochtemperatur-Festigkeit und
-Stabilitét [Abb. 1.8] (109) (66).
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Abb. 1.8: Festigkeitsverhalten der Ni-Superlegierung CMSX-4 in Abhingigkeit der
Dehnrate (109)

Um eine Verbesserung des Hochtemperatur-Verhaltens von elektroche-
misch abgeschiedenem Nickel durch die Bildung von 7~ bzw. Ni;Al-Aus-
scheidungen wie in Ni-Superlegierungen herbeizufiihren, wird die Zugabe
von Y -Bildnern wie Al erforderlich. Aluminium ist jedoch ein unedles Me-
tall und kann aus einer wissrigen Elektrolytlosung nicht elektrolytisch re-
duziert werden, da vorher Wasser in Wasserstoff und Sauerstoff umgesetzt
wird.
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Zwar konnen organische Losungsmittel verwendet werden, um Alumini-
um elektrochemisch abzuscheiden (93), dies wiirde aber gravierende Ande-
rungen fiir den Prozess der LIGA-Abscheidung von Ni und Al nach sich
ziehen, da eine Kompatibilitdt zwischen den verwendeten Losungsmitteln
und den im LIGA-Prozess verwendeten Resisten nicht gegeben ist (71).

Weitere Moglichkeiten sind die Aluminisierung von aus konventionellen
LIGA-Abscheidungen erhaltener MEMS (19), oder das Sputtern iiber ein
Superlegierungs-Target in eine LIGA-Struktur (19), (88). Meng et al. (95)
haben iiber Magnetronsputtern Mehrschichtfolien mit y — y-Mikrostruktur
mit guten mechanische Eigenschaften herstellen konnen, Li et al. (88) stell-
ten #hnliche y — ¥ Mikro-Laminate mit EB-PVD her, jedoch lassen sich
Filme oder Strukturen, die dhnlich dick oder robust genug sind wie diejeni-
gen, die tiber LIGA hergestellt werden konnen, mit keiner dieser Techniken
produzieren.

Stand der Forschung ist die Co-Abscheidung von Nickel-Aluminium-
Kompositen bzw. Nickel-Metallpartikel-Abscheidung durch die Zugabe von
Mikro- und Nanopartikel zu géngigen Nickel-Elektrolyten, um Beschich-
tungen von z.B. Turbinenschaufeln zur Erhohung der Korrosionsbestindig-
keit zu erzeugen.

Izaki (63) und Susan et al. (141), (145), (146), (142), (143), (144) setzten
dem Elektrolyten unterschiedliche Mengen von Al-Mikropartikeln von 2-5
um GroBe zu und wandten die vertikale Anordnung von Kathode und An-
ode in einem Nickel-Sulfamat-Bad an. Damit konnten sie Al-Volumenanteile
von 12-20 vol-% in den abgeschiedenen Schichten erreichen.

Budniok (105), (106) erreichte mit Sulfat und Sulfamatbidern unter An-
wendung der Sedimenttechnik (horizontale Anordnung von kathode und
Anode) einen Gewichtsanteil von 5-44 Gew-%, allerdings sind die so zu
erzielenden Schichten sehr rau und poros. Im Anschluss an Glithungen wur-
den Zusammensetzung und Hérte der Schichten untersucht. Ebenfalls iiber
die Sedimenttechnik konnte Cui (30) einen Al-Gehalt von 8 Gew-% erzie-

len. Auch dabei zeigte sich eine deutliche Porositit und Oberflichenrauheit,
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die so fir MEMS nicht brauchbar ist.

Zhou et al. (173), (172) entwickelten eine Ni-28Al (Gew%) Nanokompo-
sitbeschichtung fiir die Oxidationsbestindigkeit von Ni-Teilen durch galva-
nische Abscheidung von Ni aus einem Sulfatbad mit zugesetzten 75 nm Al
Nanopartikel in unterschiedlichen Gewichtsanteilen. Allerdings bezieht sich
die Al-Gewichtsangabe im Ni-Al-Film auf EDX-Messungen an der Oberfli-
che der Schichten. Messungen in Schliffen der hergestellten Schichten zeig-
ten spiter einen Gewichtsanteil von 6-8 Gew-% (171). In Glithversuchen un-
ter Atmosphire konnte eine deutlich verbesserte Oxidationsbestindigkeit in
hohen Temperaturen festgestellt werden. Es wurde jedoch weder versucht,
die Mikrostruktur des Materials zu untersuchen oder zu beeinflussen, noch
wurden die mechanischen Eigenschaften der Schichten aufgeklirt.

Liu et al. (91), (89) untersuchte das zyklische Oxidationsverhalten von
elektrochemisch abgeschiedenen, pordsen Ni-Al-Schichten mit zugesetzten
3 pm-Al-Partikeln nach dem Sediment-Verfahren. Auch hier wurde bedau-
erlicherweise versdumt, die Festigkeitseigenschaften der erzielten Schichten
zu analysieren.

Zuletzt verfolgten Yang et al. (167), (168), (169) und Ghanbari (44) das
gleiche Ziel, die Oxidationsbestindigkeit von hei3gehenden Teilen aus Ni-
ckellegierungen durch Beschichtungen zu erhdhen. Es gelang ihnen, mit ei-
nem Sulfat-Ansatz und Zugabe von Al-Mikro- und Nanopartikeln in Gro-
Be von 85 nm und 3 bzw. 5 um einen Al-Gewichtsanteil von bis zu 7,4
Gew-% erzielen. Der Einfluss der Partikelgrofle auf die Porenbildung und
die Oxidationsbestindigkeit wurde untersucht, allerdings wurden die Aus-
wirkungen weder der Abscheideparameter noch der Partikelgrofie, des Alu-
miniumgehalts, der Zusammensetzung und Wirmebehandlung auf die Mi-
krostruktur und die mechanischen Eigenschaften des erzeugten Materials
erhoben. Haj-Taieb (49), auf deren Ergebnissen diese Arbeit aufbaut, hat
iiber die Material-Systeme Ni-W und Ni-Al,O; einen Elektrolyten aufge-
baut und auf metallische Al-Partikel angewendet. Erste Ergebnisse zeigten

auch hier eine deutliche Oberflichenrauheit und Porositiat mit Abnahme der
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Elektrolytstabilitit. Die erzielten Al-Gehalte in den Schichten betrugen etwa
4 at-%.

1.2.4 Priifmethoden zur mechanischen Charakterisierung im
Mikrometerbereich

LIGA-Bauteile sind in erster Linie tragende Strukturen mit mechanischer
Funktionalitdt. Zur korrekten Charakterisierung von neu entwickelten LI-
GA Ni-Basis-Superlegierungen wird eine Messung des gesamten Spek-
trums ihrer mechanischen Eigenschaften benotigt. Mikro-Zugversuche bie-
ten durch den dabei vorliegenden einachsigen Spannungszustand die ein-
fachste diagnostische Testmethode, um neue Materialien zu charakterisie-
ren. Dazu wird ein an der Johns Hopkins Universitit in Baltimore, USA
entwickeltes Mikro-Zug-Messverfahren in Verbindung mit Digital Image
Correlation (DIC) verwendet, um folgende Parameter zu bestimmen: ther-
mischer Ausdehnungskoeffizient (CTE), Elastizititsmodul (E), Streckgren-
ze (Rp02%), Zugfestigkeit (R,;) und Bruchdehnung (&p).

Die jiingste Weiterentwicklung der Mikrozugpriifmaschine nach Sharpe
(130), (135), (134), (133), (131) sowie die anschlieBende Erweiterung des
Temperaturbereichs bei den Messungen durch Hemker (176), (178) erleich-
tern wesentlich das mechanische Testen von sehr kleinen Proben [Abb. 1.9].
Bereits angewendet wurde das Mikrozug-Priifverfahren in Verbindung mit
der DIC bei Polysilizium (134), SiC (64), Siliziumnitrid (35), SiO, (45),
(132), in den Wirmeeinflusszonen von Stahlschweilteilen (84), sowie an
Haftvermittlern fiir Warmeddmmschichten (TBC) (113); an einkristallinen,
voll lamellaren und polysynthetischen Zwillingen in TiAl (15), (176), (177),
elektronenbestrahltem 316 Edelstahl und Fe-Cu-Mn-Legierungen (26), so-
wie an nanokristallinem Ni, Cu und Al (86), (160), (46).

Kriechexperimente im Mikrometerbereich geben Aufschuss iiber das Tem-
peraturverhalten unter konstanter Belastung und unterscheiden sich nur

durch die Skalierung von Kriechversuchen im makroskopischen Bereich.
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Abb. 1.9: Mikro-Zugpriifmaschine nach Sharpe und Hemker

Allerdings lassen sich Korngrofeneffekte und anisotropes Werkstoffverhal-
ten deutlicher darstellen. Die KorngroBenabhéngigkeit des Kriechens bei
elektrochemisch abgeschiedenem Nickel konnte von (158), (170), von elek-
trochemisch abgeschiedenem Ni-Wolfram von (164) dargestellt werden.

Die Nanoindentation ist als eine Weiterentwicklung der konventionellen
Hartepriifung anzusehen, welche eine sehr hiufig eingesetzte Methode in
der Materialpriifung ist. Bei der Hértepriifung wird ein Priifkdrper mit einer
bestimmten Kraft in das Probenmaterial gedriickt und iiber den gemessenen
Widerstand die Hirte und E-Modul bestimmt.

Die Nanoindentation stellt eine ausgezeichnete Methode dar, um kleine
Materialvolumina zu untersuchen, da ein sehr spitzer Eindruckkdorper, eine
dreiseitige Pyramide (Berkovich-Spitze) verwendet wird. Bei dieser weiter-
entwickelten Technik wird die direkte Bestimmung der Eindruckfliche ver-
mieden, sondern die aufgebrachte Kraft sowie die Verschiebung des Priif-
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1.2 Stand der Forschung

korpers wird kontinuierlich wihrend des Eindruckexperiments aufgezeich-
net. Aus den Kraft-Verschiebungs-Daten und einer vorher durchgefiihrten
Kalibrierung der Spitzengeometrie kann die Kontaktfliche im Material be-
stimmt werden, ohne dass die Eindriicke unter einem Mikroskop vermessen
werden miissen. Eingesetzt wird die Nanoindentation heutzutage im gesam-
ten Feld der Materialforschung, vor allem im Bereich diinner Schichten, als
Beispiele sind erwihnt (110), (129), (76), (128) und (174). Allerdings bleibt
zu erwihnen, dass gerade die Nanoindentation gro3e Anforderungen an die
Probenpriparation stellt, da sich die Eindringtiefe der Berkovich-Spitze in
den Priitkorper im Micrommeterbereich befindet. Ebenso nehmen duflere
Einfliisse wie Temperaturdnderungen und Erschiitterungen Einfluss auf die

Messergebnisse.
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2 Konzeptionelles Vorgehen

2.1 Elektrochem. Abscheidung von Ni-Al-Dispersionsschichten

Ziel dieser Arbeit ist die Herstellung und Charakterisierung von elektroche-
misch abgeschiedenen LIGA Ni-Al-Legierungen fiir MEMS-Anwendungen
mit einer ¥ — y'-Mikrostruktur. Da eine elektrochemische Abscheidung von
Aluminium in wéssriger Losung aufgrund der hohen Potentialdifferenz nicht
moglich ist, 1dsst sich eine Abscheidung von Nickel mit Aluminium nur aus
nichtwissriger Losung durchfiihren, was eines fiir die Herstellung mittels
LIGA-Technik deutlich hoheren Aufwands bedarf. Ein alternativer Herstel-
lungsweg ist eine Co-Abscheidung von Nickel mittels Elektrolyse mit im
Elektrolyt dispergierten Aluminium-Partikeln. Prinzipiell lassen sich alle
Arten von Kompositschichten durch Zugabe unterschiedlicher metallischer
und inerter Partikel iiber eine Co-Abscheidung herstellen. Dazu werden die
Partikel mit Hilfe eines geeigneten Additivs dem Elektrolyten zugesetzt,
dispergiert und mit abgeschieden.

Die grundlegenden Mechanismen sind dabei:

Konvektion aufgrund der Badbewegung, durch sowohl die Partikel als
auch die gelosten Ionen mitgefiihrt und in Richtung der Kathode transpor-
tiert werden.

Migration und Diffusion als die grundlegende, gerichtete Bewegung so-
wohl der Partikel als auch der gelosten Ionen im innerhalb des Elektrolyten
angelegten elektrischen Feld.

Adsorption an der Kathodenoberfliche, unter anderem durch den Ein-
fluss der van-der-Waals-Krdifte.
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2 Konzeptionelles Vorgehen
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Abb. 2.1: Co-Abscheidung von Metallen mit Partikeln in wéssriger Losung mit ver-
tikaler Elektrodenanordnung

Grundsitzlich lassen sich einige Metalle aus wissrigen Losungen ihrer
Salze auf ein Substrat auf elektrochemischem Wege abscheiden [Abb. 2.2],
allerdings lassen sich zumindest bislang nicht alle mikrotechnisch nutzen.
Am hiufigsten zum Einsatz kommen in der Mikrotechnik Kupfer, Nickel
und Edelmetalle wie Gold und Silber. Zur Einstellung von Bad sowie Bad-
parametern und zur Materialcharakterisierung wurden Abscheidungen von
Ni-Al-Schichten der Groe von 10 mm x 10 mm bis zu 20 mm x 20 mm her-
gestellt. Zum Vergleich wurden aus dem gleichen Elektrolyten ohne Zugabe
von Partikeln reine Nickelschichten abgeschieden. Alle Schichten wurden
mit einer kalkulierten Dicke von 100 um £ 10 um auf Messing, auf Edel-
stahl, spater dann auf Si/Ti/TiO,-Substrat abgeschieden. Der Verlauf und der
Erfolg der Co-Abscheidung von Ni-Al-Dispersionsschichten ist sehr stark
abhingig von den gewéhlten Abscheidebedingungen (92).

Die prinzipielle Reaktion bei der elektrochemischen Abscheidung von
Nickel ist an der Kathode:

Ni*™ +2¢ — Ni(s). (2.1)
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2.1 Elektrochem. Abscheidung von Ni-Al-Dispersionsschichten
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Abb. 2.2: Periodensystem der Elemente mit elektrochemisch abscheidbaren Metal-
len; rot: mikrotechnisch genutzt, blau: zugénglich; griin: nichtwéssrig

Die entsprechende Anodenreaktion ist:
Ni(s) — Ni** 4 2¢~ (2.2)

Verwendet wurde ein Nickelsulfat-Elektrolyt nach Watts [Tab. 2.1], der
schon erfolgreich in der Erzeugung von Schichten eingesetzt werden konnte
(167), (168).

Tabelle 2.1: Elektrolyt-Zusammensetzung Nickelabscheidung
Nickel-Elektrolyt \

’ Bezeichnung \ Summenformel \ Herkunft \ Konz. [mol/1] ‘
Nickelsulfat p.a. NiSO, * 6H,0O Merck 0,534
Ammoniumchlorid p.a. NH,Cl Merck 0,28
Borséure p.a. H;BO, Merck 0,25

Als Anodenmaterial wurden entweder nicht aktives Reinnickel (INCO-
Nickel 99,97 %), oder Stahl als inerte Anode verwendet.
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2 Konzeptionelles Vorgehen

Der Elektrolyt wurde in unterschiedlichen Volumina von 250 ml bis 2 L
angesetzt. Vor Zugabe der Al- bzw. Ti-Nanopartikel wurden dem Elektrolyt
die nachfolgend aufgefiihrten Additive in unterschiedlichen Konzentratio-
nen zugesetzt [Tab. 2.2]: Natrium-Dodecyl-Sulfat (SDS) - Phosphonsiuren
mit unterschiedlichen C-H-Kettenldngen (OPA, DPA, nDP), einem Additiv
mit positiv geladener Endgruppe, 1-Dodecyl-Trimethylammoniumchlorid
(MAC), und verschiedene kommerzielle Additive aus der Metalliclack-
(D655, D750, W500) und der Aluminiumoxidkeramikherstellung (Dola-
pix). Da die Loslichkeit der Phosphonséuren sehr stark vom pH-Wert abhén-
gig ist, wurde im Unterschied zu SDS fiir die DPA- und OPA-Beschichtung
vorab eine Ethanol-Additivmischung hergestellt, die Partikel dieser zuge-
setzt und fiir 48 Stunden bei RT geriihrt, damit das Additiv auf die Ober-
flache der Partikel aufziehen kann. AnschlieBend wurde in einer Zentrifuge
bei 1500 U/min Alkohol und iiberschiissiges Tensid von den beschichteten
Partikeln getrennt und die Partikel darauthin dem Elektrolyten zugegeben.

Zweck der Additivverwendung ist, eine chemische Stabilisierung und
kolloidale Verteilung der zugesetzten Partikel zu erreichen. Eine kolloida-
le Verteilung der Al-Nanopartikel in wissriger Losung ist nur dann stabil,
wenn die Teilchen durch abstoende Krifte auseinandergehalten, oder durch
auf der Oberfliche aufgebrachte bzw. befindliche Makromolekiile auf Ab-
stand gehalten werden.

Bei der hier gewihlten Nickelabscheidung aus einem Sulfat-Ansatz hat
der pH-Wert des Elektrolyten einen starken Einfluss auf die Abscheidung.
Je saurer der Elektrolyt ist (pH 6-pH 2), um so hoher ist die zu erzielende
Stromausbeute und dementsprechend die Abscheiderate der Abscheidung.
Wird der Elektrolyt jedoch zu sauer, wirkt sich das negativ auf die Stabilitit
der zugesetzten Al-Partikel aus, diese beginnen sich im Elektrolyten aufzu-
16sen. Daher darf die Ni-Al-Abscheidung nicht im stark sauren pH-Bereich
durchgefiihrt werden. Auch zeigt ein zu saurer pH-Wert einen Einfluss auf
die Festigkeit des erzeugten Nickels. Ebrahimi (34) konnte eine deutliche
Verminderung der Zugfestigkeit von elektrochemisch abgeschiedenem Ni-
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2.1 Elektrochem. Abscheidung von Ni-Al-Dispersionsschichten

Tabelle 2.2: Partikel und Additive zur Ni-Al-Dispersionsabscheidung
| Partikel \

’ Bezeichnung Formel Zulieferer Menge [g/1] ‘
Al nano 100 Al Omicron 10-30
Al nano 60-80 Al iolitec 10-30
Titan 60-80 Ti iolitec 10-30
Additive Reinstoffe
Bezeichnung | Summenformel Zulieferer \ Konz. [g/1] ‘
SDS C,,H,5SO4Na Merck 0,02-0,18(10g Al)
nDP C,,H,,PO, ABCR 0,1(10g Al)
DPA C,,H,,PO; ABCR 0,1(10g Al)
OPA C,5H3,CIN ABCR 0,1(10g Al)
MAC CgH,oPO4 ABCR 0,1(10g Al)

| Additive kommerzielle Anbieter \
D655 unbekannt degussa 0,1(10g AD
W500 unbekannt degussa 0,1(10g Al
W750 unbekannt degussa 0,1(10g AD)
Dolapix unbekannt Zsch.&Schw. 0,1(10g Al

ckel bei pH-Werten unterhalb 4,5 zeigen. Anderungen des pH-Wertes in den
neutralen bis basischen Bereich fiihrt zu Ausfillungen von Nickelhydroxid
Ni(OH),, das in wissriger Losung nahezu unloslich ist. Wird dieser Fest-
stoff in die erzeugte Schicht mit eingebaut, wirkt er versprodend und nimmt
Einfluss auf die Festigkeitseigenschaften des abgeschiedenen Materials.

Daher wurden die Prozessparameter wie in Tab. 2.3 beschrieben gewihlt.

Tabelle 2.3: Prozessparameter der Ni-Al-Abscheidung

Parameter | Wert | Parameter | Wert \
Stromdichte 1-2 A/dm? Wachstumsrate | 400 nm/min
Temperatur 35°C+1 Zeit 5h
Riihrgeschwindigkeit| 250 U /min Dicke ca 100 um
pH-Wert 5,5-5,0

25



2 Konzeptionelles Vorgehen

Die Wechselwirkungen zwischen Al-Partikeln, Elektrolyt und Additiv
wurden iiber Versuchsreihen mit unterschiedlichen Tensiden und Tensid-
/Partikelkonzentrationen untersucht. Durch Variation von Stromdichte, Ab-
scheiderate, pH-Wert, Riihrgeschwindigkeiten und Partikelkonzentrationen
wurde versucht, alle Parameter der Dispersionsabscheidung Ni-Al zur Her-
stellung stabiler Schichten und Mikrobauteile zu optimieren. Dazu wurden
der Al-Gehalt der abgeschiedenen Schichten, die Oberflichenrauheit, die
Porositit und die Dispersion der Partikel im Material bewertet. Um die zeit-
liche Stabilitit der Elektrolyten zu untersuchen, wurden auch aus dlteren
Elektrolyten Abscheidungen durchgefiihrt und die Schichtqualitit bewertet.

2.2 Herstellung der Mikro-Priifkrper

2.2.1 Erzeugung von Mikrozugpriifkdrpern und
TEM-Priifkérpern mit dem LIGA-Verfahren

Das LIGA-Verfahren ermoglicht mit niedrigem Kosteneisatz die Massen-
produktion von Mikrobauteilen. Heute wird das LIGA-Verfahren hauptséch-
lich in der Herstellung und der Abformtechnik von Mikrosystembauteilen
verwendet. Zur Untersuchung der Materialeigenschaften der hergestellten
Ni-Al-Legierung wurden nach dem LIGA-Verfahren in einem strukturierten
Substrat Mikrozug- und TEM-Proben abgeschieden. Eine Detailzeichnung
der Mikrozugproben in ,,Hundeknochenform* ist in Abbildung 2.3 darge-
stellt. Die Probenlidnge betrédgt 3,9 mm, die Messldnge 0,8 mm. Die Steg-
breite in der Messldnge betrigt 0,3 mm.

Die Herstellung der Mikropriifkdrper (MPK) erfolgte nach dem in Abb.
2.4, links dargestellten Verfahren. Als Substrat wurde ein mit Titan be-
schichteter und anschlieend oxidierter Silizium-Wafer (1)+(2) eingesetzt.
Auf diesen wurde ein PMMA-Resist mit einer Dicke von 300 - 350 um auf-
geklebt (3). Mittels einer Goldmaske (hier Maske 1039_00_AO fiir Mikro-
zugproben) [Abb. 2.4, rechts] und der Rontgenstrahlung der Synchrotron-
quelle ANKA, Karlsruhe, mit einer Wellenlinge kleiner als 0,3 nm wurde
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2.2 Herstellung der Mikro-Priiftkorper
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Abb. 2.3: Detailzeichnung der Mikrozugproben (49)

das Strukturabbild auf den Resist (PMMA) iibertragen (4). Die Rontgen-
strahlung verursacht in den belichteten Bereichen des PMMA strukturelle
Verinderungen - Briiche in den Molekiilketten -, was zu einer Anderung des
Molekulargewichts fiihrt. Mit einem geeigneten Losungsmittel lassen sich
diese belichteten Bereiche entfernen, so dass die Primirstruktur der MPK’s
als Abbild der Maske im PMMA iibrig bleibt (5).

Um das beschidigungsfreie Ablosen der MPK’s zu ermoglichen, wurde
zu Beginn eine Opferschicht aus Kupfer [Tab. 2.4, 2.5] mit einer Dicke von
10 um aufgebracht.

Vor der Dispersionsabscheidung wurden alle Elektrolyten fiir 15 Minuten
mit einem Miccra D15 High Speed Dispergierer bei einer Umdrehungszahl
von 20000 U/Min dispergiert, anschlieBend folgte die Abscheidung der Ni-
Al-Kompositschicht (6) in die Mikrostruktur. Nach der Abscheidung wur-
de der Wafer in Isopropanol gereinigt und die Schichthohe vermessen. Im
Anschluss an eine Flutbelichtung im Synchrotron konnte der strukturierte
Resist im Entwickler gestrippt werden(7), wodurch man eine freistehende
Sekundirstruktur aus abgeschiedenem Ni-Al erhielt.

Durch Atzen der Opferschicht aus Kupfer mit ammoniakialischer Cu-
Atze konnten die abgeschiedenen MPK von dem Substrat gelost und ver-

einzelt werden (8).
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2 Konzeptionelles Vorgehen

Abb. 2.4: Ablauf der Probenherstellung nach dem LIGA-Verfahren (links), layout
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Tabelle 2.4: Elektrolyt-Zusammensetzung der Kupferabscheidung

Kupfer-Elektrolyt

| Bezeichnung | Summenformel | Zulieferer | Konzentration |
Kupfersulfat p.a. CuSO,5H,0 | Merck | 250g1 |
Schwefelsdure
conc. 65% p.a. H,S0, Merck 60 g/l
Natriumchlorid p.a. NaCl Merck 80 mg/1

| Additive \

| Art | Bezeichnung | Zulieferer | Menge [ml] |
Grundgldnzer Primus Hesse & Cie 9
Glanzzusatz Primus Hesse & Cie 0,6
Einebner Primus Hesse & Cie 0,6
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2.2 Herstellung der Mikro-Priiftkorper

Tabelle 2.5: Prozessparameter der Cu-Abscheidung

| Parameter | Wert | Parameter | Wert \
Stromdichte 4 A/dm? Wachstumsrate | 500 nm/min
Temperatur 20°C =1 Zeit 20 min
Riihrgeschwindigkeit| 100 U /min Dicke ca 10 um

Die Substrate zur Abscheidung der TEM-Scheiben wurden nicht wie die
Mikrozugproben iiber Synchrotron-Belichtung hergestellt, sondern mittels
eines Laserschreibers. Dazu wurde ein Si-Substrat nach Beschichtung und
Oxidation von Ti mit einem MR-L 50-Resist (Basis SU-8) beklebt, der
mit einem Laserschreiber (DWL 66, Heidelberg Instruments Mikrotech-
nik GmbH) mit einer Laserleistung von 250mW mit Layout 08-779P-15
[Abb.2.5] beschrieben wurde. Zur Kennung der Proben wurde ein Code ein-
gebracht, damit die Scheiben spiter in der Charakterisierung einer Eintauch-

tiefe im Elektrolyten zugeordnet werden konnten.

Abb. 2.5: Layout der TEM-Struktur fiir den Laser-Schreibprozess (links), Detail
(rechts)

Nach dem Strukturieren mittels Laser wurde das Substrat in PGMA (2-
Methoxy-1-Methylethyl-Acetat) entwickelt, mit Isopropanol gereinigt und
ausgebacken. Die Abscheidung der Kupfer-Opferschicht und Ni-Al erfolgte
nach gleichem Schema wie bei den Mikrozugproben.

Um das Potential der Ni-Al Partikelmitabscheidung zu {iberpriifen, wur-

de in ein Test-Substrat mit unterschiedlichen Kavititengrofen abgeschieden
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2 Konzeptionelles Vorgehen

[Abb. 2.6]. Durch die verschiedenen Kavitidtenformen und -groflen soll die
Mitabscheiderate von Al-Partikeln in die Nickelmatrix in Abhingigkeit von

der Kavitit untersucht werden.

O

Abb. 2.6: Test-Layout 0649_01_A1(IMT-Bez.)

2.3 Warmebehandlung der Ni-Al-Komposite

Mittels Diffusion soll aus dem Ni-Al-Komposit ein Ni-Al-Mischkristall mit
Y -Ausscheidungen erzeugt werden. Dazu muss das metallische Aluminium
der Al-Partikel in die Nickelmatrix diffundieren, und ebenso das Nickel in
die Al-Partikel.

Die Umwandlung des Ni-Al-Komposits zu einem y — ¥'-Mischkristall er-
folgt dabei iiber eine zweistufige Wérmebehandlung: ein Losungsgliihen,
um die Al-Partikel in der Ni-Matrix aufzul6sen und ein Auslagern bei nied-
rigeren Temperaturen, um die y-Ausscheidungen in der Mischkristallma-
trix Ni-Al zu erzeugen. Dazu wurde zu Beginn eine mehrstiindige Hoch-
temperatur-Normalisierung in Vakuum durchgefiihrt, am Ende wurde be-
schleunigt abgekiihlt, um einen metastabilen Ni(Al)-Mischkristall zu erhal-
ten. Dieser wurde anschlieend ebenso im Vakuum nach langsamem Auf-
heizen auf Temperaturen von 500 °C bis 750 °C fiir bis zu 196 Stunden
ausgelagert und langsam abgekiihlt [Abb. 2.7].
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Abb. 2.7: Temperatur-Zeit-Diagramm der Wéirmebehandlung Ni-Al; Gefiige

vor Wirmebehandlung (links), metastabiles Ni(Al) (Mitte), y — }/ -
Mischkristall (rechts)

Zur einfachen Bestimmung der Wiarmebehandlungszeit wurde ein Core-
Shell-Modell aufgestellt und angewendet (49) [Abb. 2.8]. Dabei wird davon

Abb. 2.8: Core-Shell-Modell zur Diffusion von Al in Nickel

ausgegangen, dass fiir die Bildung von y'-Ausscheidungen mindestens die
dreifache Stoffmenge an Nickelatomen um das Al-Partikel bendtigt wird,
um die gesamte Al-Menge zu Ni;Al umzuwandeln.

1

nAL = 3NN (2.3)

31



2 Konzeptionelles Vorgehen

Mit den Zusammenhingen fiir die Teilchenzahl n, mit Dichte p,, Volumen
V. und Atomgewicht M,

_ Pni- Vi P pai - Vai

_ 2.4
nyi My Mo (2.4)
folgt
Par-Var _ 1 pni-Vni :lei'%m?vi 2.5)
My, 3 My; 3 My; ‘
mit 4 4
Var = gﬂrgl,VN,‘ = gﬂrN,' . (2.6)
Mit ry; = xp 4;= Diffusionsweg des Al in nm folgt
pal - %7”/341 _ ﬂm pni - (xp.ar)? @)
My 9 My; )
3/ PAl My 3
—_— -3r = XNi - (28)
pni Mgy AL

Mit der Diffusionsgleichung

= /Dajni-t 2.9

wobei Dy;_,y; Diffusionskoeffizient und ¢ Zeit in Sekunden sind, folgt fiir

N =

die Homogenisierungszeit t

2 2 M.ZM. rfu
Xns; PNi N
=N VIV T (2.10)
4-Daj—ni 4-Dppi

Die Daten des Diffusionskoeffizienten Dy;_; konnen aus Literaturdaten
entnommen werden [Abb. 2.9] (17). Da der Diffusionskoeffizient D pha-
senabhingig ist, und das Aluminium durch alle Phasen diffundieren muss,
wurden die Berechnungen mit Diffusionskoeffizienten von D = 1E 2?5~ !
bis D = 1E8m?s~! durchgefiihrt.
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Abb. 2.9: Werte des Interdiffusionskoeffizienten von Al in Nickel von 800 °C bis

1100 °C (17)
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2 Konzeptionelles Vorgehen

Die Auslagerung zur Bildung der y-Ausscheidungen findet bei tieferen
Temperaturen unterhalb der Solvus-Temperatur der y'-Phase statt [vgl. Abb.
1.7], die Auslagerungszeit muss aufgrund der Temperaturabhéngigkeit der
Diffusion mit einem anderen Diffusionskoeffizienten Dy fiir tiefere Tem-
peraturen berechnet werden [Abb. 2.10]. Durch die niedrigere Temperatur
lauft die Leerstellendiffusion deutlich langsamer ab, so dass nur mit Aus-
scheidungen in nm-Abmessungen gerechnet werden kann.

Unter Diffusion versteht man den Materialtransport in Stoffen in Folge
der Wirmebewegung der einzelnen Atome, bei Gemischen in Folge eines
Konzentrationsgradienten. Uber das erste Ficksche Gesetz lisst sich mit D
= Diffusionskoeffizient [cm? /s] der Materialfluss J beschreiben (68), (29):

1
J_ dN Dac

= =D @.11)

mit A Ubergangsﬁ'aiche, N Teilchenzahl, ¢ Zeit, % ortliche Konzentrations-
dnderung.

Die Diffusion in Festkorpern kann nur iiber die Wanderung von Leerstel-
len im Atomgitter oder iiber Zwischengitterplidtze ablaufen, direkte Platz-
wechsel sind aufgrund der zu hohen resultierenden Gitterverzerrungen nicht
moglich. Grenzflachen wie Korngrenzen, Phasengrenzen oder Oberflichen
stellen grobe Storungen des idealen Kristallaufbaus mit einer gro3en Anzahl
von Leerstellen dar, so dass die Diffusion iiber diese Grenzflichen erheblich
schneller abléauft als durch das Volumen der Korner.

Das erste Ficksche Gesetz (2.11) kann in das zweite Ficksche Gesetz
(2.13) zur Bestimmung der Konzentration iiberfiithrt werden mit dem Zu-
sammenhang, dass die zeitliche Anderung der Konzentration gleich dem

negativen ortlichen Diffusionsstrom ist,

dc  dj

= =5 2.12)
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2.4 Mikrostrukturelle Untersuchungen

Man erhilt

dc 0 dc
— =—|D - — 2.13
Jt  dx [ 8x] ( )
Mit den Annahmen, dass D nicht von der Konzentration abhingt, und fiir
t=0 gilt: ¢ = ¢; (x > 0) und ¢ = 3 (x < 0), ldsst sich die Konzentration c(x, ¢)

durch die Losung des zweiten Fickschen Gesetzes 2.13 bestimmen:

c(x,t)—cl+w~(1—w(2\;ﬁ)) 2.14)

mit ¥(3 \“/“E) GauBsches Fehlerintegral.

Geht man davon aus, dass die Diffusion in diesem Fall ein lineares Pro-
blem ist, und die Partikel ideal im Komopsit verteilt sind, l4sst sich mit die-
ser Berechnung der Diffusionsfortschritt im Fall einer endlichen Al-Quelle
berechnen bzw. simulieren.

Schwierig zu kalkulieren ist die Zeit, die benotigt wird, um die natiirliche
Oxid-Hiille um die Al-Partikel aus Al,O5 aufzubrechen, damit das Alumini-
um diffundieren kann, hier wurde ein analytischer Ansatz iiber die thermi-

sche Ausdehnung verfolgt und mittels FE-Simulation tiberpriift.

2.4 Mikrostrukturelle Untersuchungen

Lichtmikroskopische Untersuchungen: Mikroskopische Untersuchungen
zur KorngréBenbestimmung und zur Ermittlung erster Hinweise auf die Mi-
krostruktur wurden an einem Zeiss Lichtmikroskop vorgenommen mit einer
maximalen VergroBerung von 200. Um Schliffe der Schichten zum Anitzen
der Korngrenzen herzustellen, wurden die Schichten in Epoxydharz einge-
gossen, mit SiC-Schleifpapier von Kérnung 180 bis 2000 geschliffen und
mit Diamantsuspension mit einer Korngréfie von 9, 6, 3 und 1 pum poliert.
AnschlieBend wurden einige der Schliffe teilweise in einer konventionellen
Nickelitze (50 ml Salpetersidure, 50 ml Eisessig) (117) angeitzt.
Rasterelektronenmikroskop (SEM)-Untersuchungen mit Energiedi-
sperser Rontgenspektroskopie (EDS): SEM-Untersuchungen wurden an
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2 Konzeptionelles Vorgehen

einem Bruker scanning electron microscope mit energy dispersive spectros-
copy (EDS) durchgefiihrt. Es wurden sowohl die Oberflichen als auch wie
oben angefertigte Schliffe der Schichten untersucht. Die EDS-Messungen
wurden bei 30 kV bei einem Abstand von 10 mm durchgefiihrt.

Fokussierter Ionenstrahl (FIB)-Untersuchungen: Zur Anfertigung der
TEM-Lamellen und der Schnitte zur Darstellung der Mikrostruktur wurde
ein Dual Beam FIB Nova 200 von FEI eingesetzt. Die Schnitte und Lamel-
len wurden mit einem Ga-Ionenstrahl mit 30 kV und einem Strahlstrom von
0,3-0,5 nA aus der Messstrecke der Mikrozugproben in einer Grof3e von et-
wa 25-100 um? gesetzt bzw. entnommen. Zur Darstellung der Mikrostruk-
tur wurde der Schnitt anschlieBend mit einem Strahlstrom von 10-50 pA
bestrahlt.

Transmissionselektronmikroskopie (TEM)-Untersuchungen: Zur Auf-
nahme der TEM-Bilder wurde an der Johns Hopkins Universitit in Balti-
more das Philips Tecnai F20 und ein Philips Tecnai EM420 am KIT ein-
gesetzt. Dazu wurden die abgeschiedenen TEM-Scheiben auf eine Dicke
von ca. 30-50 um geschliffen und anschlieBend mit einem Tenopol-5 unter
Verwendung eines Elektrolyten aus 85 % Ethanol und 15 % Perchlorsiu-
re elektrochemisch gediinnt. Die Atzparameter waren: Spannung 7 V und
Temperatur T=-10 °C sowie Spannung 20 V und Temperatur -30 °C. Aus-
serdem wurden die im FIB préparierten Proben der wiarmebehandelten und
nicht wiarmebehandelten Schichten bzw. MPK untersucht.

Energiegefilterte Transmissionselektronmikroskopie (EFTEM)-Un-
tersuchungen: Die EFTEM-Untersuchungen wurden ebenfalls am TEM
Philips Tecnai EM420 am KIT durchgefiihrt. Bei diesem Verfahren werden
nur Elektronen bestimmter Bewegungsenergie zur Bilderzeugung zugelas-
sen. Dieses Abbildungsverfahren ermoglicht, die Verteilung von Elementen
in der Probe bildlich sichtbar zu machen. Die Probenvorbereitung ist iden-
tisch zu der der TEM-Untersuchung.

Rontgenbeugungs (XRD)-Untersuchungen: Die rontgendiffraktome-
trischen Untersuchungen erfolgten an einem SIEMENS D500 Difftaktome-
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2.5 Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften

ter mit 20 = 20° - 55°, Schrittweite 0.02° und 8 sec Messzeit an abgeschie-
denen und wirmebehandelten Schichten der Gréfe 100 mm? und 100 pum
Dicke sowie an wiarmebehandelten TEM-Scheiben. Anhand der Ergebnisse
der XRD-Untersuchungen konnen Riickschliisse auf die Kristallstruktur und
somit auf den Phasengehalt von kristallinen Strukturen gezogen werden.
Rontgenphotoelektronenspektroskopie (XPS)-Untersuchungen: Zur
chemischen Charakterisierung der zugesetzten Al-Partikel und zur Uber-
priifung der Stabilitdt wurden die Partikel und die abgeschiedenen Schichten
bzw. MPK’s mit einen K-Alpha XPS-Spektrometer (ThermoFisher Scien-
tific, East Grinstead, UK) untersucht, die Datenerfassung und Auswertung

wurde mit der Thermo Avantage Software durchgefiihrt (114).

2.5 Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften

2.5.1 Bestimmung der Mikrohéarte

Zur Bestimmung der Hérte wurden die Mikrozugproben mit einem Mikro-
indenter (Nano Indenter XP, Agilent, Santa Clara, CA, USA) ausgewer-
tet. Dazu wuden die Proben mit Diamantsuspension bis Grofe 0,3 pum po-
liert, auf einem Edelstahltriger montiert und mit einer Eindringkraft beauf-
schlagt. Bei diesem Verfahren wird die aufgebrachte Kraft sowie die Ver-
schiebung des Priifkorpers kontinuierlich wihrend des Eindruckexperiments
aufgezeichnet. Aus den Kraft-Verschiebungs-Daten und der Spitzengeome-
trie wird die Kontaktflache bestimmt, anschlieBend lisst sich iiber die Grof3e
und Tiefe der Endriicke und die benétigte Kraft die Hérte nach Berkovich

bestimmen.

2.5.2 Zugversuch nach DIN EN 10002

Der Zugversuch gilt als der wichtigste Versuch der mechanischen Werk-
stoffpriifung. Mit ihm lassen sich die Festigkeits- und Verformungseigen-

schaften unter momentfreier, monoton ansteigender Zugbelastung ermitteln.
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Dadurch erhélt man Kennwerte zur Festigkeit und zum Formédnderungsver-

mogen eines Werkstoffs.

2R

\| 3
> A
i

LabView
DIC

4

Abb. 2.11: Mikrozugversuch - schematischer Versuchsaufbau (links), Messaufbau

1.

2
3
4,
5
6

(rechts)

Zugprobe in Aufnahme

. Ofen mit Temperaturregler (JUMO)

. Kamera (Allied vision technologies)

Controller (PI), Steuerung mit LabView

. Linearmotor (PI), max. 120 N
. Kraftmesszelle (ME-Messsysteme), max. 200 N

Der Zugversuch ist standardisiert und iiber DIN EN 10002 genormt (4).
Die Norm enthilt neben den Vorgaben zu der Versuchsdurchfithrung und

-auswertung auch Definitionen zur Werkstoffgeometrie. Durchgefiihrt wur-

den die Mikrozugversuche an einem am KIT entwickelten Mikrozugpriif-

stand, der iiber einen Strahlungsofen auf Temperaturen bis zu 1100 °C auf-
geheizt werden kann [Abb. 2.11].
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2.5 Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften

Zur Messung wurden die Proben zu Beginn unter dem Lichtmikroskop
ausgemessen, um die genaue Probengeometrie in der Messstrecke zu be-
stimmen. AnschlieBend wurde die Probe im Messaufbau installiert und der
Ofen auf Priiftemperatur gebracht. Die Ofentemperatur wurde mit einem
Thermoelement in der Ofenwand und einem JUMO 316 Regler geregelt
und mit einem zweiten Thermoelement in Probennéhe iiberwacht.

Nach Erreichen und stabilem Halten der Priiftemperatur wurde die Pro-
be mit konstanter Verfahrgeschwindigkeit & = 0,01 mm/s einachsig bis zum
Bruch gezogen. Die Kraftwerte wurden iiber eine Kraftmesszelle (KM26z-
0,2kN, ME-Messsysteme) aufgenommen und mittels Hottinger Messver-
stirker und eines LabView-Programms aufgezeichnet. Da die Dehnungs-
messung mittels Dehnungsaufnehmer bei kleiner Probengeometrie nur sehr
schwer realisierbar ist, wurde zur Dehnungsmessung auf die beriihrungslo-
se digitale Bildkorrelation DIC zuriickgegriffen. Der Verformungsvorgang
wurde dazu mit einer Digitalkamera (Pike 505, Allied Vision Technology)
mit einem Bild pro Sekunde aufgenommen. Die Bilder wurden anschlie-
Bend unter Verwendung eines Codes fiir MATLAB iiber die Bildkorrelation
ausgewertet (3). Dabei wurden tiber einen Korrelationskoeffizient aus den
gemessenen Pixelkoordinaten der Bilder Verschiebungen und Dehnungen
in der Bauteiloberfliche mit hoher Prézision berechnet. AnschlieBend wur-
den die Spannungswerte mit den iiber DIC ermittelten Dehnungswerten in
Spannungs-Dehnungskurven dargestellt. Aus diesen konnten die Werkstoff-
parameter wie E-Modul, Zugfestigkeit, 0,2%-Dehngrenze und Bruchdeh-
nung ermittelt werden.

Eine Auswertung iiber das Ramberg-Osgood-Gesetz

e=r (%)l (2.15)

mit 6,,=wahre Spannung, K=Ma} fiir die Festigkeit und n=Verfestigungsex-
ponent ldsst durch Approximation der erhaltenen Zugverfestigungskurven

Aussagen iiber das Verfestigungsverhalten des Werkstoffes zu (121).
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2.5.3 Der Kriechversuch

Der Unterschied zwischen dem Kriechversuch und dem Zugversuch besteht
darin, dass die Probe nicht mit einer verianderlichen, sondern mit einer kon-
stanten Last, meist unterhalb der Streckgrenze R0 2, beaufschlagt wird. In
Verbindung mit einer Temperaturbelastung 7'/ 7,, > 0,3 bis 0,4 wird der Wi-
derstand des Werkstoffs gegen plastisches FlieBen untersucht. Ergebnis die-
ses Versuchs ist die Kriechkurve mit Dehnung € des Bauteils iiber der Zeit ¢
[Abb. 2.12], wobei ebenso die Dehngeschwindigkeit € aufgetragen werden
kann. In der Regel lassen sich die Kriechkurven in drei Teilbereiche glie-

Bruch Bruch

£

Abb. 2.12: Kriechkurve (links) und Kriechrate (rechts) (121)

dern: dem priméren, sekundidren und tertidren Kriechen. Bei Beaufschla-
gung mit einer Last reagiert der Werkstoff mit einer teils elastischen, teils
plastischen Anfangsdehnung &, auf die das primédre Kriechverhalten folgt.
Hier erhoht sich im Material zunéchst die Anzahl der Versetzungen, so dass
es dadurch zu einer Verfestigung und zu einer kontinuierlichen Abnahme
der Dehngeschwindigkeit & kommt. Im sekunddren Bereich stellt sich ei-
ne konstante Kriechgeschwindigkeit & ein, die dann im tertidren Bereich
stark zunimmt, bis es zum Bruchversagen der Probe kommt. Primires und
sekundéres Kriechen lassen sich mit Hilfe des exponentiellen Ansatz von
Garofalo beschreiben (121):

e(t)=e+&(l—e ) +est (2.16)
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2.5 Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften

g ist die Anfangsdehnung, & (1 — e~") beschreibt das Kriechen mit r=Ge-
schwindigkeitskonstante und &g ist die konstante Kriechgeschwindigkeit im
sekundiren Bereich. Die Kriechrate im sekundiren Bereich hiangt dabei mit
einem Potenzgesetz (power-law creep oder Norton-Kriechen) von der Span-
nung sowie exponentiell von der Temperatur ab mit (121):

& =Ac"exp (—Q> , 2.17)

RT

dabei ist A eine vom Werkstoffzustand abhingige Konstante, n Kriech- oder
Spannungsexponent und Q Kriechaktivierungsenergie, die in kristallinen
Stoffen dhnlich der Aktivierungsenergie fiir Selbstdiffusion ist (121). Somit
kann Kriechen als thermisch aktivierter Vorgang angesehen werden (121).

Da das Kriechen iiber Leerstellendiffusion stattfindet und mit der Tem-
peratur auch die Anzahl der Leerstellen steigt, sind je nach Temperatur ver-
schiedene Kriechmechanismen dominierend. In den Deformations-Mecha-
nismus-Karten nach Ashby, hier am Beispiel fiir reines Nickel mit unter-
schiedlicher Korngrofle [Abb. 2.13] sind diese Mechanismen aufgezeigt
(42). Neben dem Versetzungskriechen tritt bei hohen Temperaturen das
Coble-Kriechen auf, ein auf Diffusion basierender Kriechmechanismus ent-
lang der Korngrenzen, der bei weiterer Temperaturzunahme in das Nabarro-
Herring-Kriechen iibergeht, bei dem auch die Diffusion durch das Volumen
moglich ist.

Es ist zu erkennen, dass bei reinem Nickel das Versetzungskriechen, in
Abhingigkeit von der KorngréBe, schon bei Temperaturen ab 100 °C ein-
setzt (vergl. Abb. 1.6). Dazu im Vergleich zeigen Nickel-Superlegierungen
beginnendes Versetzungskriechen erst ab einer homologen Temperatur von
0,3 und hoher (42).

Zu Beginn des Kriechversuchs wurden die Proben unter dem Lichtmi-
kroskop ausgemessen und mit der Vergleichsspannung die benotigte Kraft
berechnet, mit der die Probe beaufschlagt werden sollte. Nach Einbau der

Probe wurde diese auf Priiftemperatur aufgeheizt und mit der vorher kalku-
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Abb. 2.13: Deformations-Mechanismus-Diagramm fiir reinen Nickel mit Korngrofe
1 wm (links), 100 wm (rechts) (42)

lierten Kraft G, belastet. Wihrend des Versuchs wurden Bilder zur Deh-
nungsmessung iiber DIC mit einer Rate von 1/min mit einer Digitalkamera
(Pike 505 Allied Vision Technology) aufgenommen. Anschlielend wurden
die Bilddaten mittels des DIC-Codes in MATLAB ausgewertet und mit Deh-
nung € liber Zeit ¢ dargestellt. Durch Ableitung der Dehnungswerte nach der
Zeit lieB sich die Dehnrate & bestimmen. Uber den Ansatz von Garofalo und
dem power-law creep-Gesetz wurde die Aktivierungsenergie und der Span-

nungsexponent bestimmt.
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3 Ergebnisse der Kompositabscheidung

3.1 Elektrochemische Schicht-Abscheidung aus Sulfat-Ansatz

Die Verwendung von Aluminium-Nanopartikeln in wéssrigen Losungen be-
darf einer sorgfiltigen Vorbereitung des Elektrolytansatzes. Ein Elektro-
Iyt nach Watts wurde in der Untersuchung von Oxidationsschutzschichten
fiir heiBgehehnde Turbinenteile von anderen Gruppen erfolgreich eingesetzt
(167), dieser Elektrolyt wurde fiir die Herstellung der Ni-Al-Mikropriifkdrper
ibernommen und verbessert. Um die Stabilisierung der Partikel im Elektro-
lyten zu optimieren und die Einbaurate der Partikel in die Schicht zu er-
hohen, wurde die Tauglichkeit zusétzlicher Additive iiberpriift. (49) konnte
durch ihre Untersuchungen zur Schichtabscheidung von Ni-Al die Verwend-
barkeit von Citraten zur Stabilisierung der Al-Partikel ausschlieBen, da die
Zusammensetzung in Verbindung mit Nickelbromid zu einer Oxidation der
Partikel fiihrte.

3.1.1 Aufzugsverhalten der Additive

Um das Aufzugsverhalten der Additive Natrium-Dodecylsulfat SDS, Oktyl-
und Dodecylphosphonsidure OPA bzw. DPA auf die Al-Partikel zu unter-
suchen, wurde eine Oberflichenspannungsmessung nach der Blasendruck-
methode durchgefiihrt. Die Messungen in Wasser lieferten nur kurzzeitige
Ergebnisse, da die Partikel innerhalb weniger Stunden vollstindig oxidiert
wurden. Eine Anderung der Oberflichenspannung in Wasser ist nur mini-
mal feststellbar [Abb. 3.1]. Bei Zugabe von SDS zum Nickelelektrolyten
hingegen fillt die Oberflichenspannung deutlich ab. Nach Zugabe der Al-
Partikel steigt die Spannung mit zunehmender Zeit wieder an, so dass von
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Abb. 3.1: Anderung der Oberflichenspannung in entionisiertem Wasser und im Ni-
Al-Elektrolyten mit SDS, abhédngig von Zeit und Tensid-Konzentration

einem verlangsamten Aufzugverhalten von SDS auf die Al-Partikel ausge-
gangen werden muss. Nach 24 Stunden unter Riithren normalisiert sich die
Oberflichenspannung etwas unterhalb des Ausgangswertes fiir die partikel-
und additivfreie Losung. Messungen der Oberflichenspannungsinderung in
Nickelelektrolytlosung mit OPA und DPA zeigten sich aufgrund der man-
gelnden Loslichkeit dieser Additive als erfolglos. Eine Anderung der Ober-
flachenspannung sowohl mit als auch ohne zugesetzte Partikel konnte nicht
festgestellt werden.

Zur Uberpriifung der Stabilisierungswirkung der Partikel durch die Addi-
tive im Elektrolyten wurde ein Sedimentationstest durchgefiihrt. Dazu wur-
de der Elektrolyt mit zugesetzten und stabilisierten Partikeln in einem Mess-
zylinder dispergiert, und anschlieend die Zeitstabilitéit der Partikel im Elek-
trolyten iiber die Sedimentation der Partikel aufgezeichnet [Abb. 3.2]. Der
Faktor AH ist dabei der Anteil der leicht sedimentierten Al-Partikel, d.h. der
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Hohenunterschied zwischen noch dispergierten Partikeln im Elektrolyt und
dem Sediment am Becherboden.
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Abb. 3.2: Sedimentation (links) und Agglomeration (rechts) der Al-Partikel im Ni-
Elektrolyten mit SDS und OPA

Mit der Kugelfallmethode nach Stokes ldsst sich die Sedimentgrofle iiber
die Sedimentgeschwindigkeit abschitzen. Betrachtet man das Kriftegleich-
gewicht an einem Partikel, der im Elektrolyten mit konstanter Geschwindig-

keit vy absinkt, ergibt sich:
FA+Fr—G=0 3.1

mit der Auftriebskrakt F4 = prVpg, der Reibungskraft Fr = 6xnrpvy und
der Gewichtskraft des Partikels G = mp - g. Hierbei ist i die Viskositéit und
pr die Dichte des Elektrolyten (niherungsweise die von Wasser) und Vp das
verdringte Volumen der Partikel im Elektrolyten. Einsetzen in Gleichung
3.1 liefert:

4
gm;(pp —pp) +67NrYH=0 (3.2)
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Aufgelost nach dem Durchmesser der Partikel d = 2r ergibt sich:

18nvo
d=|———. 3.3
\' (Por—pr)g G-

Mit n =0,719- 10’3% (73) folgt fiir die Elektrolytansidtze mit SDS und
OPA eine zeitabhingige Agglomeratgrofie [Abb. 3.2].

Dabei zeigt der Elektrolyt mit zugesetztem OPA im Vergleich zu SDS ei-
ne deutlich verbesserte Stabilitit der Suspension. Zwar ist auch hier, sofern
das Bad nicht bewegt wird, eine Agglomerierung der Partikel feststellbar,
da die Partikel durch das hydrophobe Verhalten zusammenballen, allerdings
gibt es auch einen hohen Anteil an deutlich kleineren Agglomeraten bzw.
einzelner Partikel, die nur sehr langsam absinken.

3.1.2 Einfluss der Additive auf die Nickel-Gefiigestruktur

Die Zugabe von Additiven zum Elektrolyten sorgt nicht nur fiir die Sta-
bilisierung der Al-Partikel, sondern beeinflusst auch die Mikrostruktur der
abgeschiedenen Nickelschichten. In Abb. 3.3 ist zum Vergleich die Mi-
krostruktur des Nickels ohne Zusitze an der Oberfliche und ein im FIB her-
gestellter Schnitt dargestellt. Das Nickel zeigt pyramidales Kornwachstum
mit einigen groBen Kornern von einigen Mikrometern, die mittlere Korn-
grofe betrigt 178 nm. Die Zugabe von SDS fiihrt zu einer Vergroberung der
Kornstruktur, was sich in einer mittleren Korngréfe von etwa 500 nm wie-
derspiegelt (bestimmt iiber das Auszdhlverfahren nach Jeffries (65)) [Abb.
3.4, links]. An der Oberfldche sind die Kanten und Fldchen der Korner deut-
licher ausgeprigt, gleichzeitig ist im FIB-Schnitt vermehrt Zwillingsbildung
in der Kornstruktur zu erkennen, was auf erhohte Eigenspannungen im Ma-
terial schlieBen ldsst. Messungen mit XRD zeigen, dass die Nickelschicht
mit einer Textur in (111)-Richtung wéchst, die deutlicher ausgeprigt ist als
bei der additivfreien Abscheidung.
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3.1 Elektrochemische Schicht-Abscheidung aus Sulfat-Ansatz

Abb. 3.3: SEM-Aufnahme Nickel-Abscheidung ohne Zusétze, Oberfliche (links),
FIB-Schnitt (rechts), Stromdichte 2 A/dm?

3pm

Abb. 3.4: SEM-Aufnahme Nickel-Abscheidung mit 0,1 g/l zugesetztem SDS, Ober-
fliche (links), FIB-Schnitt (rechts), Stromdichte 2 A/dm?2

Dagegen zeigt die Abscheidung mit, in NaOH gelosten, zugesetzten Phos-
phonsduren OPA und DPA einen deutlicheren Unterschied in der Wachs-
tumsrichtung [Abb. 3.5, 3.6]. Die Oberfliche zeigt sehr viele keine Kor-
ner, die nicht so deutlich facettiert sind wie bei dem Ansatz mit SDS (sog.
,,Blumenkohl*“-Struktur). Der FIB-Schnitt zeigt, dass die Korner langge-
streckt sind und eine bevorzugte Wachstumsrichtung normal zur Wachs-
tumsflache (Substrat) haben. Auch hier ist tiber XRD-Messungen eine Tex-
tur in (111)-Richtung detektierbar, die jedoch nicht so stark ausgeprigt ist
wie bei der SDS-Variante. Die mittlere Korngrofe betrdgt bei der DPA-
Variante 180 nm, bei der Zusammensetzung mit OPA 220 nm.
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3 Ergebnisse der Kompositabscheidung

Abb. 3.5: SEM-Aufnahme Nickel-Abscheidung mit 0,1 g/l zugesetztem OPA, Ober-
fldiche (links), FIB-Schnitt (rechts), Stromdichte 2 A/dm?

Abb. 3.6: SEM-Aufnahme Nickel-Abscheidung mit 0,1 g/l zugesetztem DPA, Ober-
fliche (links), FIB-Schnitt (rechts), Stromdichte 2 A/dm?

3.1.3 Einfluss von Stromdichte und Abscheidedauer

Sowohl Stromdichte als auch Abscheidedauer nehmen Einfluss auf die Ober-
flachenrauheit der abgeschiedenen Nickelschicht. Abscheidungen von Ni-
ckel zeigen eine Stromausbeute von 95-98 %. Die Zugabe von SDS fiihrt
auch dazu, dass das Additiv an der Kathode aufzieht und somit die Entste-
hung von groflen Wasserstoffblasen, die durch die Aufspaltung von Wasser
entstehen, behindert [Abb. 3.7, links]. Mit Zunahme der Schichtdichte und
dementsprechend auch mit der Abscheidedauer entsteht an der Oberfldche
vermehrtes Dendritenwachstum, d.h. einzelne Partien oder Korner wachsen

bevorzugt, was dazu fiihrt, dass auch an der Oberfliche dieser Dendriten
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Abb. 3.7: Einfluss der Abscheidedauer auf die Stromausbeute: Nickel-Abscheidung
mit 0,1 g/l zugesetztem SDS (links), mit 0,1 g/l zugesetztem SDS und 10
g/l Al-Partikel (rechts)

durch den geringsten Widerstand im Bad wiederum bevorzugt abgeschie-
den wird. Dies hat eine deutliche Zunahme der Oberflachenrauheit zur Fol-
ge. Gleiches gilt fiir eine Erhohung der Stromdichte. Bei einer Abscheidung
aus dem Nickelsulfat-Elektrolyten nimmt das Dendritenwachstum ab ei-
ner Stromdichte von 3 A/dm? an der Oberfliche deutlich zu, so dass eine
Abscheidung im LIGA-Prozess mit hoherer Stromdichte aufgrund der Zu-
nahme der Oberflichenrauigkeit nicht mehr in Frage kommt.

3.1.4 Stabilisierung der Partikel mit Natriumdodecylsulfat SDS

Setzt man dem Elektrolyt-Additiv-Ansatz nun die Al-Partikel zu, nimmt
dies auch Einfluss auf die Stromausbeute [Abb. 3.7, rechts], und das mi-
krostrukturelle Erscheinungsbild veridndert sich deutlich [Abb. 3.8]. Mit zu-
nehmender Schichtdicke fillt die Stromausbeute ab und die Oberflichen-
rauheit nimmt zu. Gleichzeitig wird die theoretische Schichtdicke nicht er-
reicht. Die tatsichlich erreichte Schicht weicht zu geringeren Dicken ab.
Die Zugabe von SDS und Al Nanopartikel in unterschiedlichen Mengen
hat eine Reduktion der mittleren Korngrée auf 112 nm zur Folge [Abb.
3.8]. Weiterhin ist Zwillingsbildung durch Eigenspannungen in der Korn-

49



3 Ergebnisse der Kompositabscheidung

struktur feststellbar. Die Eigenspannungen fiihren bei zunehmender Ab-

scheidefliche groBer als 1 cm? und zunehmender Abscheidedicke zu einer

Ablosung der Schichten vom Substat schon wihrend der Abscheidung.

Abb. 3.8: SEM-Aufnahme Ni-Al-SDS-Abscheidung mit 0,1 g/l zugesetztem SDS,
Oberflidche (links), FIB-Schnitt (rechts), Stromdichte 2 A/dm?2

Einfluss des Partikel- zu SDS-Verhéltnis k im Elektrolyten

Es stellt sich nun die Frage, welcher SDS-Gehalt pro zugegebener Parti-
kelmenge die beste Stabilisierung bewirkt, d.h. inwieweit das Verhiltnis
Additiv- zu Partikelzugabe einen Einfluss auf die Partikelmitabscheidung

hat. Dazu wurde der Verhiltnisfaktor

Konzentration Additiv caqq [8/1]

™ Konzentration Al — Partikel c; [g/]] S
eingefiihrt. Abscheidungen wurden von £=0,002 bis k=0,016 durchgefiihrt.
Abb. 3.9-3.15 zeigt die Ergebnisse von erzeugter Oberfliche und Schliff im
Probenquerschnitt der erzeugten Schichten.

Die Ergebnisse fiir k=0,002-0,006 sind dhnlich. Es gibt geringe Unter-
schiede in den EDS-Messungen der Zusammensetzung, aber Oberflichen-
beschaffenheit, Oberflichenrauigkeit, Partikelverteilung und Porositét in der
Schicht sind vergleichbar.

Ab k=0,008 nimmt die Porositit in der Schicht in Verbindung mit der
Schichtdicke zu, gleichzeitig nimmt die Oberflachenrauheit ab.
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3.1 Elektrochemische Schicht-Abscheidung aus Sulfat-Ansatz

100 pm

Abb. 3.9: SEM-Aufnahme Ni-Al-SDS, Oberfliche (links) und Schliff (rechts),
k=0,002

100 pm

Abb. 3.10: SEM-Aufnahme Ni-Al-SDS, Oberfliche (links) und Schliff (rechts),
k=0,004

Abb. 3.11: SEM-Aufnahme Ni-Al-SDS, Oberfliche (links) und Schliff (rechts),
k=0,006
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3 Ergebnisse der Kompositabscheidung

Abb. 3.12: SEM-Aufnahme Ni-Al-SDS, Oberfliche (links) und Schliff (rechts),
k=0,008

Abb. 3.13: SEM-Aufnahme Ni-Al-SDS, Oberflache (links) und Schliff (rechts),
k=0,01

Vergleicht man die Schichtabscheidung mit k=0,012 und k=0,014 mit
den Schichten mit geringerem Additiv-Gehalt, ist festzustellen, dass ober-
halb k=0,008 der Al-Gehalt in der Schicht kontinuierlich abnimmt, eine Co-
Abscheidung der Partikel erscheint weniger wirkungsvoll [Abb. 3.16]. Bei
weiterer Erhohung des SDS-Gehalts im Elektrolyten iiber k=0,016 begin-
nen die Partikel chemisch instabil zu werden. Bei lingeren Standzeiten des

Elektrolyten ist eine Oxidation der Al-Partikel zu beobachten.

Partikelverteilung in der Schicht

Um die Partikelverteilung in der Schicht darzustellen, wurde ein Elemente-
Mapping mit EDS durchgefiihrt. Die Abbildungen 3.17 und 3.18 zeigen die
Ergebnisse fiir Ni-Al-SDS und k=0,01 an der Oberfliche und im Schliff. Die
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3.1 Elektrochemische Schicht-Abscheidung aus Sulfat-Ansatz

Abb. 3.14: SEM-Aufnahme Ni-Al-SDS, Oberfliche (links) und Schliff (rechts),
k=0,012

100 pm

Abb. 3.15: SEM-Aufnahme Ni-Al-SDS, Oberflache (links) und Schliff (rechts),
k=0,014

Al-Partikel erscheinen in der Nickelmatrix ausreichend dispergiert vorzulie-
gen, wobei auch Partikel-Agglomerate eingebaut werden, was zu einer lo-
kalen Erhohung des Al-Gehaltes in der Schicht fithrt. Die EDS-Messungen
zeigen 1243,5 at-% Al im Schliff, bis zu 28 at-% an der Oberfldche.

Einfluss der Elektrodenanordnung

Um den Einfluss der Anordnung von Kathode und Anode zu untersuchen,
wurde die Position von Kathode und Anode im Bad variiert und Schichten
mit kalkulierter Dicke von 100 um abgeschieden [Abb 3.19]. Der Einfluss
der Gravitation ist deutlich feststellbar. Ist die Kathode waagerecht oder so
positioniert, dass die Partikel durch Sedimentation darauf zu liegen kommen
konnen [Abb 3.19, ¢ und €], wird die Schicht durch den vermehrten Einbau
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ADbb. 3.16: Ni-Al in Abhidngigkeit von k, Atomprozent Aluminium im Schliff (EDS-
Messung), Stromausbeute, Gewicht

Abb. 3.17: Ni-Al-SDS, k=0,01, EDS-Mapping der Partikelverteilung an der Ober-
fliche, SE (links), Al (Mitte), Ni (rechts)

Abb. 3.18: Ni-Al-SDS, k=0,01, EDS-Mapping Partikelverteilung im Schliff, SE
(links), Al (Mitte), Ni (rechts)
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3.1 Elektrochemische Schicht-Abscheidung aus Sulfat-Ansatz

von Al sehr rau und pords. Bei einer Positionierung der Kathode oben mit
nach unten gerichteter Abscheidefldche, so dass die Gravitation keinen Ein-
fluss auf das Einbetten der Partikel hat [Abb 3.19, b und d], werden kaum
Partikel in die Schicht mit eingebaut.

Abb. 3.19: Einfluss der Elektrodenanordnung auf die Schichtqualitit, A:Anode,
K:Kathode, Pfeil: Abscheidefliche

3.1.5 Stabilisierung der Partikel mit Phosphonséauren

Das Additiv nDP, basierend auf dem Salz einer Phosphorsdure mit einer
10 Kohlenstoffatome langen Kohlenwasserstoffkette, zeigt eine bessere Sta-
bilisierungswirkung, da es nicht wie SDS {iiber eine Wasserstoff-Briicken-
bindung auf der Oberfliche der Al-Partikel anbindet, sondern mit dieser
eine kovalente Bindung eingeht. Deutlich ist wiederum der Einfluss auf
das Kornwachstum des Nickels feststellbar. Die mittlere Korngrofe liegt
bei etwa 500 nm, eine bevorzugte Wachstumsrichtung ist hier nicht fest-
stellbar. Die Aluminiumgehalte der abgeschiedenen Schicht betragen nach
EDS-Messungen etwa 6 at-%.

Abscheidungen mit den Phosphonsduren DPA und OPA erwiesen sich
zu Beginn als nicht erfolgreich, da die Loslichkeit von OPA und DPA im
Elektrolyten im Arbeits-pH-Wert sehr gering ist. Trotzdem lassen sich -
nach ausreichender Dispergierung - Schichten abscheiden, die aber in den

Randbereichen eine nicht unerhebliche Porositit und eine erhohte Oberfli-
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3 Ergebnisse der Kompositabscheidung

Abb. 3.20: SEM-Aufnahme Ni-Al-nDP, Oberfliche, FIB-Schnitt (rechts), Strom-
dichte 2 A/dm?

chenrauheit aufweisen [Abb. 3.21, 3.22, (links)]. Gleichzeitig zeigen diese
Schichten aber - mittels EDS detektiert - mit 8 bis 10 at-% Aluminium einen
ausreichenden Al-Gehalt im Schliff.

Abb. 3.21: SEM-Aufnahme Ni-Al-DPA, Oberfliche (links), FIB-Schnitt (rechts),
Stromdichte 2 A/dm?

Die Qualitédt der Schichten lief sich deutlich verbessern, wenn die Alumi-
niumpartikel vor der Zugabe zum Elektrolyten mit dem Additiv OPA bzw.
DPA in alkoholischer Losung beschichtet, und dann dem Elektrolyten zu-
gesetzt werden. Da die Loslichkeit der Phosphonséduren in Ethanol im Ver-
gleich zu Wasser deutlich besser ist, kann das Tensid in der Losung un-
ter Bildung einer kovalenten Bindung auf die Partikel aufziehen. Allerdings
muss vor Zugabe der beschichteten Partikel in den Elektrolyten der Ethanol
mit dem iiberschiissigen gelosten Additiv von den Partikeln getrennt wer-
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3.1 Elektrochemische Schicht-Abscheidung aus Sulfat-Ansatz

Abb. 3.22: SEM-Aufnahme Ni-Al-OPA, Oberfliche (links) FIB-Schnitt (rechts),
Stromdichte 2 A/dm?

den, da sonst die Abscheidung an der Kathode stark inhibiert wird. Durch
Zentrifugieren und Spiilen der Partikel in Ethanol vor Zugabe zum Elektro-
lyten konnte dieser negative Einfluss unterdriickt werden. Abb. 3.23 und
3.24 zeigen die mit in Alkohol beschichteten Partikeln erzeugten Ni-Al-
OPA-Schichten. Der mittels EDS gemessene Al-Gehalt der auf diesem Weg
erzeugten Schichten im Schliff betrigt, gemessen mittels EDS, 12 at-%.

Abb. 3.23: SEM-Aufnahme Ni-Al-DPA, in Alkohol beschichtet Oberfliche mit Zen-
trifugieren (links), FIB-Schnitt (rechts), Stromdichte 2 A/dm?

Partikelverteilung in der Schicht

Die Partikelverteilung in den aus dem Ansatz Ni-Al-OPA-Alk erzeugten
Schichten zeigt im SEM einen erhchten Al-Partikelgehalt im Vergleich zur
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3 Ergebnisse der Kompositabscheidung

Abb. 3.24: SEM-Aufnahme Ni-Al-OPA, in Alkohol beschichtet mit Zentrifugieren,
Oberfldche (links), FIB-Schnitt (rechts), Stromdichte 2 A/dm?

ohne Alkohol erzeugten Ni-Al-Schicht [Abb. 3.25, 3.26]. An der Oberfld-
che sind wie bei Ni-Al-SDS Agglomerate von Al-Partikeln feststellbar. Im
Schliff der Schichten sind die Partikel jedoch deutlich feiner als bei dem
Ansatz Ni-Al-SDS verteilt [vgl. Abb. 3.26 mit Abb. 3.17].

--

Abb. 3.25: Ni-Al-OPA, k=0,01, EDS-Mapping der Partikelverteilung an der Ober-
flache, SE (links), Al (Mitte), Ni (rechts)

Abb. 3.26: Ni-Al-OPA, k=0,01, EDS-Mapping Partikelverteilung im Schliff, SE
(links), Al (Mitte), Ni (rechts)
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3.1.6 Zustand der eingebetteten Partikel

Damit die Schichten weiter verarbeitet werden konnen, diirfen die Partikel
im Elektrolyten und wéhrend der Abscheidung nicht oxidiert werden. Der
Zustand der Partikel im abgeschiedenen Stadium liel sich im EFTEM un-
tersuchen, da mit dieser Abbildungsmethode die Elementeverteilung optisch
durch Aufhellung dargestellt werden kann [Abb. 3.27]. Dazu wurde aus der
Schicht mittels FIB eine TEM-Lamelle mit ca. 60 nm Dicke prépariert.

Abb. 3.27: Ni-Al EFTEM Elementeverteilung: a: Sekundirelektronen-Abbild, b: Ni-
ckel, c: Aluminium, d: Sauerstoft (Die jeweils gesuchten Elemente sind
aufgehellt)

In Abbildung 3.27, a sind in der resultierenden SE-Aufnahme die einge-
betteten Partikel in der Nickelmatrix dargestellt. Anhand den Abbildungen
b-d ist erkennbar, dass die Partikel durch eine Aluminiumoxidhiille von et-
wa 5 nm ummantelt [Abb. 3.27, d] und von der Nickelmatrix getrennt sind,
im Inneren aber groBtenteils metallisches Aluminium vorliegt [Abb. 3.27,
c]. Mit einem EDS-Linienscan an einem Partikel konnte dieses Ergebnis
bestitigt werden [Abb. 3.28].

3.1.7 Stabilisierung der Partikel mit anderen Additiven

Die Partikelstabilisierung in wéssrigen und nichtwissrigen Formulierungen
wird auch in anderen Bereichen als der elektrochemischen Abscheidung
von Dispersionsschichten eingesetzt. Daher wurden géngige Stabilisato-
ren in der Lack- und Keramikherstellung auf ihre Eignung zur Stabilisie-

rung von Al-Partikel in wissrigen Elektrolyten hin untersucht. Bei einer
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Abb. 3.28: TEM-EDS-Linienscan eines abgeschiedenen Al-Partikels in der Nickel-
Matrix

Abscheidung mit dem Additiv Dolapix, einem Netzmittel, welches in der
Aluminiumoxid-Keramikherstellung eingesetzt wird, um den Keramikschli-
cker zu stabilisieren, fiihrte zu starken Zusammenballungen der Aluminium-
Partikel von mehreren pm Durchmesser, die sich sowohl auf der Oberfldche
absetzen als auch in das Material mit eingebaut wurden [Abb. 3.29]. Eine
gleichmiBige Partikelverteilung in der Nickelschicht war mit diesem Addi-

tiv, auch in unterschiedlichen Bad-Konzentrationen nicht erreichbar.

Abb. 3.29: SEM-Aufnahme Ni-Al, abgeschieden mit Dolapix CE 64 (links), Schliff
(rechts), Stromdichte 2 A/dm?

Abscheidungen unter Verwendung von MAC, eines Additivs mit positiv
geladener Kopfgruppe, fithrte zu homogenen Schichten mit deutlich redu-
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zierter KorngroB3e (unter 50 nm), jedoch waren die resultierenden Eigen-
spannungen in der Schicht so grof, dass die Schichten schon wihrend der
Abscheidungen grofle Risse bekamen [Abb. 3.30, links]. Die Aluminium-
gehalte der erhaltenen Schicht betrug 6-8 at-%. Gleiches gilt fiir die erhal-
tenen Schichten mit dem kommerziellen Zusatz D750 [Abb. 3.30, rechts],
einem organisch modifizierten Polymer, das zur Stabilisierung von Pigmen-
ten in Lacken Anwendung findet. Das Additiv zeigt positiven Einfluss auf

die Oberflichenrauheit, allerdings fithren auch hier die Eigenspannungen in

der Schicht wihrend der Abscheidung zu Rissen.

Abb. 3.30: SEM-Aufnahme Ni-Al, abgeschieden mit MAC (links), abgeschieden
mit D750 (rechts), Stromdichte 2 A/dm?

Abb. 3.31: Erzeugte Ni-Al-Schichten mit kommerziellen Additiven: Dispers655,
D750+Wet500, D655+D750, Digitalfotografie

Die Zugabe kommerzielle Additive, die in der Metallic-Lackstabilisierung
eingesetzt werden, fiithrte nur bedingt zu brauchbaren Schichten, grofiten-

teils wurde der Einbau von Partikeln nahezu komplett unterbunden, und
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Spannungen in der Schicht fithrten zum Abldsen vom Substrat wihrend der
Abscheidung [Abb. 3.31].

Durch eine doppelte Beschichtung mit unterschiedlichen Additiven wur-
de versucht, die Stabilisierungswirkung auf die Partikel in Verbindung mit
der Einbaurate in die Nickelschicht zu verbessern. Dabei soll das erste Addi-
tiv (hydrophob) die Oberfliche der Partikel beschichten, das zweite Additiv
(positive Ladung) durch die Bildung einer Doppelschicht die Oberflichen-
ladung der Partikel beeinflussen, um die Einbettung in die Schicht an der
Kathode zu optimieren. Abbildung 3.32 bis 3.34 zeigen die Ergebnisse der
Abscheidungen. Gute Ergebnisse konnten durch die Kombination der kom-
merziellen Additive Dispers655 und Wet500 erzielt werden [Abb. 3.32]. Die
Schichten zeigen eine deutlich reduzierte Oberflichenrauheit mit einem Al-
Enbau von 10 bis 15 at-%. Hier ist auch eine verinderte Gefiigestruktur des
abgeschiedenen Nickels feststellbar: die Oberfliache zeigt eine nadelartige
Kornstruktur, der FIB-Schnitt eine bevorzugte Wachstumsrichtung normal
zur Abscheideflidche her. Die mittlere Korngrofe betrigt tangential zur Ab-

scheidefliche 240 nm, normal 2,8 um.

Abb. 3.32: Abgeschiedene Schicht Nickel-Aluminium mit doppelter Additiv-
Beschichtung D655-W500, SEM-Aufnahme (links), FIB-Schnitt (rechts)

Eine Kombination aus SDS und MAC fiihrte zu interessanten Volumener-
scheinungen in der Schicht [Abb. 3.33]. Die Schicht erscheint aus verschie-
denen Teilschichten mit unterschiedlicher Korngréf3e aufgebaut, mit einer

hohen Dichte an scheibenférmiger Porositit. Was im Detail dieses unter-
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schiedliche Wachstum und die ausgebildete Porositit ausloste, konnte nicht

geklirt werden.

B e,

o . Ry & -

Abb. 3.33: Abgeschiedene Schicht Nickel-Aluminium mit doppelter Additiv-
Beschichtung SDS-MAC, SEM-Aufnahme (links), FIB-Schnitt (rechts)

Eine Doppelbeschichtung der Al-Partikel mit DPA und MAC resultierte
in einer reduzierten Oberflichenrauheit, allerdings musste auch ein vermin-
derter Al-Partikeleinbau festgestellt werden, die Schichten enthielten etwa
4 at-% Al [Abb. 3.34].

s lzah ﬁ

Abb. 3.34: Abgeschiedene Schicht Nickel-Aluminium mit doppelter Additiv-
Beschichtung DPA-MAC, SEM-Aufnahme (links), FIB-Schnitt (rechts),
Stromdichte 2 A/dm?
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3.2 elektrochemische Abscheidung Ni-Al-Ti

Technisch verwendete Nickel-Superlegierungen bestehen nicht nur aus zwet,
sondern aus deutlich mehr Legierungselementen. Daher wurde dem Elek-
trolyten zusitzlich zu den Al-Nanopartikeln Titan-Nanopartikel zugesetzt.
Titan ist wie Al in Nickel ein y-Phasenbildner, der das Mischphasenge-
biet ¥ — ¥ zu kleineren Al-Gehalten verschiebt, da durch die Anwesenheit
des Ti die Loslichkeit des Al im Nickel verringert wird. Schichten mit Ni-
Al-Ti konnten aus dem SDS-Ansatz abgeschieden werden, allerdings zeig-
ten Untersuchungen mit EDS nur einen geringen Ti-Gehalt bis 2 at-% in der
Schicht, gleichzeitig reduziert sich der Al-Gehalt in der erzeugten Schicht
um etwa diesen Betrag [Abb. 3.35]. Die Oberflichenrauheit der erzeugten

Schichten ist im Vergleich zu den erzeugten Ni- und Ni-Al-Schichten deut-
lich erhoht.

Abb. 3.35: SEM-Aufnahme eines Schliffs der Schichtabscheidung Ni-Al-Ti-SDS,
Stromdichte 2 A/dm?

3.2.1 Erreichte Al-Gehalte in den abgeschiedenen
Dispersions-Schichten

Abbildung 3.36 zeigt eine Ubersicht der erreichten Al-Gehalte in den Di-
spersionsschichten, gemessen mit EDS. Der hochste Partikelgehalt wur-
de mit der Zubereitung Dolapix CE64 erzielt, allerdings kann diese aus

schon erwihnten Griinden (Agglomeration, Oxidation der Partikel) nicht fiir

64
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Abb. 3.36: Ubersicht der Al-Gehalte der erzielten Schichten, gemessen mit EDX an
der Oberflache und im Querschliff

zeitstabile Ni-Al-Elektrolyten eingesetzt werden. Abscheidungen mit MAC
erreichen ebenso einen hohen Al-Gehalt. Die inneren Spannungen in der
Schicht sind jedoch Ausschlusskriterium fiir die Ni-Al-Abscheidung. Die
Zusammensetzungen Ni-Al-SDS, Ni-Al-DPA und Ni-Al-OPA zeigen einen
ausreichenden Partikeleinbau in Verbindung mit einem zeitstabilen Elektro-
lyten. Diese werden zur Abscheidung in die LIGA-Mikrostrukturabschei-
dung iibertragen.

3.3 elektrochem. Abscheidung in die Mikropriifkérperstruktur

Nachdem die Abscheidung der Ni-Al-Schichten aus ausgewihlten Elektro-
lyten (mit Zusatz SDS, DPA und OPA) zufriedenstellend durchgefiihrt wer-
den konnte, wurden Abscheidungen in das Mikropriifkérperlayout vorge-
nommen, um die Verwendbarkeit fiir die LIGA-Abscheidung zu tiberprii-

fen, und um Mikrozugproben und TEM-Scheiben fiir die Charakterisierung
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3 Ergebnisse der Kompositabscheidung

der mechanischen und mikrostrukturellen Eigenschaften des Materials her-

zustellen.

3.3.1 Elektrochemische Abscheidung mit SDS-, DPA- und
OPA-Additiv in die Mikrostruktur

Abb. 3.37: SEM-Aufnahme Ni-Al-SDS in Mikropriifkorperstruktur, Rithrgeschwin-
digkeit 150 U/min, Stromdichte 2 A/dm?

Mit dem Elektrolytansatz mit dem Additiv SDS lassen sich Mikrozugpro-
ben mit ausreichender Qualitit herstellen [Abb. 3.37, 3.39(links)], allerdings
ist ein Einfluss der Gravitation feststellbar. Je nach dem, wie das Substrat im
Bad angeordnet war, konnte an der nach unten orientierten Seite der Proben

eine Anhdufung der Partikel festgestellt werden.

Abb. 3.38: SEM-Aufnahme Ni-Al-DPA in Mikropriifkorperstruktur, Rithrgeschwin-
digkeit 150 U/min, Stromdichte 2 A/dm?
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3.3 elektrochem. Abscheidung in die Mikropriifkorperstruktur

Abscheidungen mit DPA zeigen im Vergleich zu SDS eine reduzierte Ab-
scheiderate und grof3e Porositit im Randbereich [Abb. 3.38, 3.39(rechts)].
Der Al-Gehalt in diesen Proben ist jedoch laut EDS hoher als in der SDS-
Variante, und die Partikel erscheinen besser dispergiert. Die Zunahme der
Oberflichenrauheit ist auf den vermehrten Al-Einbau zuriickzufiihren. Auch
hier zeigt sich eine deutliche Verbesserung der Schichtqualitéit, wenn die
Partikel vorab in Alkohol mit dem Additiv beschichtet werden. Die Porosi-

tdt der Proben kann durch diese Prozessierung erheblich unterdriickt werden
[Abb. 3.38].

50 pm

Abb. 3.39: SEM-Aufnahme Querschliff der Ni-Al-MPK, abgeschieden mit SDS
(links), DPA(rechts)

S TS0 pm

Abb. 3.40: SEM-Aufnahme Querschliff der Ni-Al-MPK, abgeschieden nach Be-
schichtung der Partikel in Alkohol, mit DPA (links), OPA (rechts)

3.3.2 Einfluss Riihrgeschwindigkeit und Orientierung im Bad

Mit Erhohung der Rithrgeschwindigkeit nehmen die Anhdufungen der Par-
tikel bzw. Uberwachsungen an den Unterseiten und auch an den Aussen-
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3 Ergebnisse der Kompositabscheidung

seiten der Strukturen zu, allerdings lédsst sich mit der Erhhung der Riihr-
geschwindigkeit auch der Partikelgehalt in der Schicht positiv beeinflussen
[Abb. 3.41].

Abb. 3.41: SEM-Aufnahme Ni-Al-SDS in Mikropriifkorperstruktur, Rithrgeschwin-
digkeit 750 rpm, Stromdichte 2 A/dm?

AccV SpotMagn Det WD ——————| 50m
F100KV 50 500« SE 129 Ni-AIMPK

Abb. 3.42: Auswirkung der Kavititstiefe auf die Partikel-Mitabscheidung
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3.3 elektrochem. Abscheidung in die Mikropriifkorperstruktur

3.3.3 Partikelverteilung in MPK und TEM-Scheiben

Abb. 3.43: Verteilung der Partikel in der Messstrecke der MPK, hier abgeschieden
mit OPA

Die Partikelverteilung in den MPK erscheint in der Messstrecke optisch
homogen [Abb. 3.43]. Ein Linienscan mit EDS bestitigt diese Annahme. In
den Querschliffen der MPK durch die Messstrecke ist feststellbar, dass die
eingebettete Partikelmenge in der Mitte der Probe bei Aspektverhiltnis 1
hoher ist als in den Ecken [Abb. 3.42], was auf einen Konvektionseinfluss
in Verbindung mit den Kavititen in dem LIGA-Substrat schlieBen ldsst. Bei
den deutlich groBeren TEM-Scheiben mit Aspektverhiltnis 0,1 ist dieser
Einfluss nicht feststellbar.

Unterschiede im Aluminiumgehalt sind bei den Abscheidungen mit DPA
und OPA iiber den Wafer festzustellen. Ist bei einer Abscheidung mit SDS
der Al-Gehalt iiber den Wafer nahezu konstant, so nimmt er bei Abschei-
dungen mit OPA und DPA mit der Eintauchtiefe in das Bad zu [Abb. 3.44].

3.3.4 Abscheidung in MEMS-Teststruktur

Bei der Abscheidung in die Teststruktur fiir MEMS [Abb. 3.45, 3.46] zeigen
beide Schichten Sedimentation an den Substrat-Seitenwénden und Bereiche
mit erhohter Oberflachenrauheit. Dabei scheinen die negativen Auswirkun-
gen bei dem Ansatz Ni-Al-SDS geringer zu sein als bei Ni-Al-OPA. Die
Abscheidung in kleine Kavitéten ist limitiert iber die Partikel- bzw. Agglo-
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Abb. 3.44: Einfluss der Position im Bad auf den Partikelgehalt

Abb. 3.45: Abscheidung von Ni-Al-SDS in MEMS-Teststruktur (links), Ni-Al-OPA
(rechts), Stromdichte 2 A/dm?, Kleine Kavititen
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3.4 Diskussion der Ergebnisse aus der elektrochemischen Abscheidung

Abb. 3.46: Abscheidung von Ni-Al-SDS in MEMS-Teststruktur (links), Ni-Al-OPA
(rechts), Stromdichte 2 A/dm?, grofle Kavititen

meratgrofe, so dass in Kavititen mit einer Breite kleiner als 500 nm wohl
nicht mehr Ni-Al abgeschieden werden kann. Kleine Substratstrukturen mit
grolen Kavititen werden gut von Nickel mit eingebetteten Partikeln um-
wachsen [Abb. 3.47].

Abb. 3.47: SEM-Aufnahme Ni-Al-SDS (links), Ni-AI-OPA (rechts) in Teststruktur,
Detail

3.4 Diskussion der Ergebnisse aus der elektrochemischen
Abscheidung

In der Nickelabscheidung ist eine 100-prozentige Stromausbeute nicht er-
reichtbar. Die kathodische Nickelabscheidung findet bei einem Potential
statt, bei dem sich auch Wasserstoff in geringen Mengen durch kathodi-
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sche Reduktion von Wasser bilden kann. Somit laufen an der Kathode zwei
unterschiedliche Prozesse gleichzeitig ab, und der Strom teilt sich auf diese
Prozesse auf. Dies resultiert in der Bildung von Wasserstoffblasen an der
Kathode. Um diesen Effekt zu vermindern, werden dem Elektrolyten Ad-
ditive wie SDS, die auf der Kathode aufziehen, in geringen Mengen zuge-
geben. Diese Additive konnen unter anderem auch zur Stabilisierung von
Partikeln in wissriger Losung eingesetzt werden. Die Stabilisierung wirkt
wie folgt (102):

Abb. 3.48: elektrostatische Stabilisierung (links), sterische Stabilisierung (Mitte),
elektrosterische Stabilisierung (rechts) der Partikel

Bei der elektrostatischen Stabilisierung miissen auf der Oberfliche der
Teilchen Ladungen vorhanden sein, die dann durch Gegenionen (bei positiv
geladenen Oberflichenladungen also Anionen) kompensiert werden [Abb.
3.48, links] (156). Die Gegenionen sitzen allerdings nicht direkt auf der
Oberflache der Partikel, sondern bilden eine diffuse Ionenschicht um die
Partikel herum. Die Abstoung zwischen den diffusen Ionenschichten um
die Partikel stabilisiert die Dispersion. Durch die im Nickelelektrolyten vor-
liegenden Ionen wird diese Doppelschicht allerdings zerstort oder veridndert,
dass sich die Partikel soweit aneinander anndhern konnen, dass zwischen
ihnen die attraktiven van-der-Waals-Krifte wirken und die Dispersionen
wieder instabil werden. Daher kann eine elektrostatische Stabilisierung in
der Ni-Al-Dispersionsabscheidung ihre Wirkung nicht voll entfalten.

Sterische Stabilisierung tritt ein, wenn durch Adsorption oder kovalente

Bindungen an der Oberfliche der Partikel langkettige Molekiile angeheftet
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3.4 Diskussion der Ergebnisse aus der elektrochemischen Abscheidung

werden, wie dies bei SDS, OPA und DPA der Fall ist. Sofern sich die ent-
standenen Additivhiillen nicht ineinander verhaken, bleiben die Teilchen so
weit voneinander entfernt, dass ihre Dispersion in der Losung stabil bleibt
[Abb. 3.48, mitte] (81).

Die elektrosterische Stabilisierung kombiniert die beiden Mechanismen
der elektrostatischen und sterischen Stabilisierung, wobei die Ladungen, die
fiir die AbstoBung verantwortlich sind, an den Enden der Molekiilketten an-
gesiedelt sind. Die Bildung einer Doppelschicht aus verschiedenen Additi-
ven mit unterschiedlichen Ladungen auf der Oberflache der Partikel erzeugt
diese Stabilisierung [Abb. 3.48, rechts].

Bei den Abscheidungen mit unterschiedlichen Additiven und Additiv-
gehalten in Verbindung mit einer Partikelzugabe zeigte sich, dass die Ober-
flaichenladung der Partikel und die Art der Additive den Partikeleinbau in
Dispersionsschichten beeinflussen. Natiirlich spielt die Konzentration des
Tensids eine wichtige Rolle [Abb. 3.49] (125). Bei Zugabe des Additivs
stellt sich eine Gleichgewichtskonzentration zwischen Molekiilen, die auf
den Oberflachen aufziehen, und den Molekiilen in Losung ein. Ist die Kon-
zentration des Additivs zu gering, wird nicht die gesamte Oberfliche der
Partikel mit Molekiilen besetzt, so dass zwar eine geringe, elektostatische
Stabilisierungswirkung erzielt werden kann, die chemische Stabilisierung
aber nicht ausreichend ist [Abb.3.49, Region 1]. Bei zu hoher Dosierung
oberhalb des CMC-Punktes (kritische Mizellbildungskonzentration) werden
nicht nur die Partikel mit einer Doppelschicht belegt, es entstehen in der Lo-
sung Assoziationskolloide von Tensidmolekiilen [Abb.3.49, Bereich 3], die
mehrere Nanometer grof3 werden konnen (125).

Diese Effekte erkldren die unterschiedlichen Abscheidungsergebnisse mit

e ~ _ Konzentration Additiv cay4 [8/1] P
Variation des k-Werts (k = =2 o o s e T ). Ist der Additiv

gehalt nicht ausreichend, ist die Stabilisierungswikung zu gering und die
Partikel zeigen eine hohe Bereitschaft zu agglomerieren. Ein zu hoher SDS-
Gebhalt fithrt zu der Bildung einer Doppelschicht mit resultierender negati-

ver AuBlenladung auf den Partikeln. Diese Ladung kann durch den negativen
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Abb. 3.49: Abhingigkeit der Partikelstabilisierung von der Tensidkonzentration
(125)

Ladungsiiberschuss an der Kathode zu einer Abstoung der Partikel fithren.

Bei den hier eingesetzten Partikeln aus Aluminium kommt zu der Stabi-
lisierung gegen Agglomneration zusitzlich die Abschirmung vor dem che-
mischen Angriff der oxidierenden wissrigen Umgebung hinzu. Durch das
Aufbringen von oberflichenaktiven Additiv-Molekiilen, die an der Oxid-
Oberflache der Al-Partikel aufziehen, lassen sich die Partikel sowohl gegen
Agglomeration als auch gegen die weitere Oxidation im wéssrigen Elektro-
lyten schiitzen.

Die Zugabe von Additiven zur Stabilisierung reaktiver Partikel in wiss-
rigen Elektrolyt-Losungen hat nicht nur Auswirkungen auf die Einbaurate
von Partikeln in die Schicht, sondern auch auf die Mikrostruktur der er-
zeugten Schichten. Die Versuche haben gezeigt, dass eine Zugabe von Ad-
ditiven wie SDS und OPA oder DPA zu einer Kornvergroberung und durch
die bevorzugte Wachstumsrichtung normnal zur Abscheidefliche zu einer
Textur in (111)-Richtung im elektrochemisch abgeschiedenen Nickel fiih-
ren. Durch das Aufziehen der Additive auf freien Oberflichen wird die An-
zahl der Keimfliachen fiir Kornwachstum reduziert, so dass Kornwachstum
eher an bereits bestehenden Kristallebenen stattfindet, als dass neue Korner
gebildet werden.

Durch Zugabe der Partikel wird die GroBe der freien Oberflichen dras-
tisch erhoht. Bei Zugabe von 10 g/l Al-Nanopartikel mit einem Durchmes-
ser von 100 nm wird dem Additiv eine reaktive Oberfliiche von ca. 200 m?
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angeboten. Dies fiihrt auch zu einer deutlichen Zunahme von angebotenen
Keimflachen fiir das Nickelwachstum, da jedes Partikel, das in Kontakt mit
der Kathodenoberfliche kommt, auch Teil der Kathodenoberfliche wird und
Nickel darauf abgeschieden werden kann, was in einer deutlich reduzierten
Korngrofe resultiert.

Die Mechanismen, die bei der Mitabscheidung von Partikeln bei der elek-
trochemischen Abscheidung wirken und somit Auswirkungen auf den Par-
tikelgehalt und die Partikelverteilung in der abgeschiedenen Schicht haben,
sind nach wie vor Gegenstand der Forschung und konnen noch nicht er-
schopfend erklirt werden.

Einfache Modelle von Saifullin und Kahlilova (123) geben fiir die Zu-
sammensetzung der Verbundschicht aus Partikeln und Matrix-Material nach
elektrochemischer Abscheidung eine Formel zur Umrechnung der Partikel-
konzentration in den Massenbruch an. Diese Berechnung kann als grobe
Bestimmung des zu erzielenden Al-Gehalts in der erzeugten Schicht her-
angezogen werden, die Messungen aus Abscheidungen mit unterschiedli-
chen k-Werten zeigt aber, dass bei konstantem Partikelgehalt im Elektroly-
ten das Additiv/Partikelverhiltnis ebenso in die Abscheiderate von Partikeln
mit eingeht.

Die Modelle von Guglielmi (47), Valdes (155) und Celis, Roos und Bue-
lens (20) definieren den Partikeleinbau iiber den Abstand der Partikel zur
Kathode. Fasst man alle Modelle zusammen, so wird ein kritischer Abstand
zwischen Partikel und Kathodenoberflache definiert, bei dessen Unterschrei-
tung die Partikel durch Adsorption unwiederbringlich eingebaut werden.
Fraglich bleibt, ob diese Modelle auch auf stabilisierte Partikel anwend-
bar sind, da dort eine Schicht auf die Partikel aufgebracht wird, so dass
die van-der-Waals-Krifte nicht wirken konnen. Mit SDS stabilisierte Parti-
kel werden in der Lage sein, die Additivschicht an der Kathode ,,abzustrei-
fen* und somit den kritischen Abstand unterschreiten, da die Wasserstoft-
Briickenbindung recht locker ist. Bei mit OPA stabilisierten Partikeln ist ein

Abstreifen durch die kovalente Bindung wahrscheinlich nicht moglich.
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Kariapper und Foster (69) sehen die Konvektion als zu steuernde Ein-
flussgrofe auf die Menge der mitabgeschiedenen Partikel, da eine erhohte
Konvektion zu einer vermehrten Kollision der Partikel mit der Kathodeno-
berfliche fiithrt und dadurch mehr Partikel eingebaut werden. Prinzipiell
kann dieses Modell durch die erzielten Ergebnisse der durchgefiihrten Ver-
suche bestitigt werden. Allerdings diirfte die Zunahme des Partikeleinbaus
an dem vermehrten Einbau von grofieren Partikelagglomeraten liegen, da
durch die hohere Konvektion auch grolere Agglomerate in hohere Schich-
ten des Elektrolyten transportiert, und als Agglomerat in die Schicht einge-
baut werden. Eine hohe Konvektion fiihrt jedoch auch zu einem gréBeren
Verlustrisiko von Partikeln an der Oberflache, da sie auch die entscheidende
Kraft fiir die Wiederablosung der Partikel vor einem Einbau in die Schicht
darstellt. Das Aufstellen eines Kriftegleichgewichts zum Beschreiben der
auf den Partikel wirkenden Krifte in der Suspension fiihrt zu dem Modell
von Fransaer (41) [Abb. 3.50]. Dazu gehoren die Krifte aufgrund der Kon-
vektion, die Bewegung der Teilchen im elektrischen Feld sowie die dufleren
Krifte wie Gravitation und Krifte in der Doppelschicht.

Abb. 3.50: Partikeleinbettung nach dem Modell von Fransaer (41)

Nach Fransaer hat die Konvektion des Bades und die Van-der-Waals-
Kraft hauptsichlichen Einfluss auf die Bewegung der Teilchen zur Kathode

in vertikaler Ausrichtung, wihrend die Auswirkungen der Doppelschicht
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und die Bewegung im elektrischen Feld vernachlissigt werden kdnnen. Die
Wahrscheinlichkeit, dass ein Teilchen, das in Kontakt mit der Elektrode ge-
bracht wird, auch eingebettet wird, hingt demnach von der Adhésionskraft
zwischen Partikel und Kathodenoberfliache ab, die groer sein muss als die
Schubkraft, die durch die Konvektion auf die Partikel wirkt.

Bei horizontaler Ausrichtung der Kathode, d.h. einer Co-Abscheidung
mittels Sedimenttechnik, ist die Gravitation die ma3gebende Einflussgrof3e
fiir den Partikelgehalt in der abgeschiedenen Schicht. Die Abscheidungen
fiihren allerdings zu deutlich raueren Schichten, die einen nicht unwesent-
lichen Porengehalt aufweisen. Die sedimentierenden Partikel werden nicht
mehr vollstindig vom Nickel umwachsen, da die Hohe der Partikelschicht
schneller wichst als die umschliefende Nickelschicht.

Der Effekt der Additive ist anhand der Oberflichenspannung messbar.
Die Ergebnisse der Messung zeigen ein verzogertes Aufziehen bei dem Ad-
ditiv SDS. Da dieses Additiv tiber die Bildung von Wasserstoftbriickenbin-
dungen bindet, ist die Stabilisierungswirkung nicht sehr hoch, da sich ein
Gleichgewicht zwischen auf der Partikeloberflache gebundenen und freien
Molekiilen im Elektrolyt bildet [Abb. 3.51, links]. Zum anderen tritt das Ad-
ditiv mit den im Elektrolyten vorliegenden freien Ionen in Konkurrenz um
den Platz an der Oberflache der Partikel. Demnach zeigen mit SDS stabili-
sierte Partikel im Nickel-Elektrolyten keine hohe Langzeitstabilitit.

Eine verbesserte Stabilisierung tritt bei Verwendung der Phosphonsau-
ren ein, da diese Molekiile mit der Al-Oberfliche eine kovalente Bindung
eingehen [Abb. 3.51, rechts], sofern die Beschichtung der Partikel in nicht-
wissriger Losung stattfindt (70). Diese Bindung bleibt auch bei Konzentra-
tionsschwankungen des Additivs und Anderungen der Ionenkonzentration
und demnach des pH-Werts im Elektrolyten noch stabil, was sich positiv
auf die Langzeitstabilitdt auswirkt.

Die Phosphonsduren OPA und DPA zeigen in wissriger Losung eine nur
sehr geringe Loslichkeit. In dem Arbeits-pH-Bereich von 5,5 bis 6 sind
die Phosphonséduren mit CH-Kettenlidngen 8-10 nahezu unldslich. Eine Lo-
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Abb. 3.51: Bindung der Additive an der Aluminiumoxid-Schicht, Wasserstoffbin-
dung bei SDS (links), kovalente Bindung bei OPA (rechts)

sung in konzentrierter Natronlauge (pH 12) ist moglich, allerdings fillen die
Phosphonséduren dann bei Zugabe in den Elektrolyten wieder aus, und die
Partikelstabilisierung gelingt nicht, da nur ein geringer Teil auf die Partikel
aufzieht. Bei Losung des Additivs in Ethanol und anschlieBender Zugabe
der Partikel ist eine Stabilisierung der Partikel erfolgreich, die Partikel zei-
gen anschlieBend bei Zugabe zum wissrigen Nickelelektrolyten hydrophobe
Eigenschaften. Ein Uberschuss an Additiv im Elektrolyten zeigt jedoch ei-
ne Inhibition der Nickelabscheidung, da auch das Additiv an der Kathode
auf der Titanoxidschicht des Substrats kovalent bindet und damit ein Redu-
zieren der Nickelionen an der Kathode erschwert. Daher ist eine Schicht-
abscheidung der Ni-Al-Schichten nur dann erfolgreich, wenn die Alkohol-
Additiv-Losung durch Zentrifugieren von den bereits mit OPA beschichte-
ten Partikeln getrennt wird. Abscheidungen mit auf diese Weise hergestell-
ten Elektrolyten erzeugen Schichten mit homogen verteilten Al-Partikeln in
der Schicht und einem Al-Gehalt von 10 bis 15 at-%.

Uber die Stromdichte lisst sich gezielt die Abscheiderate, d.h. die abge-
schiedene Schichtdicke pro Zeit regulieren. Normale Stromdichten bei der
Nickelabscheidung aus Sulfat-Bidern liegen zwischen 0,5und 5 A/ dm?. Bei
Sulfamatbidern kann bei deutlich hoheren Stromdichten bis zu 25 A /dm?
(153) bzw. 50 A/ dm? (162) abgeschieden werden. Bei der Partikelmitab-
scheidung fiihrt eine zu hohe Stromdichte zu starker Rauigkeit und Porosi-
tit der Schichten, da die Partikel nicht mehr vollstindig umwachsen wer-
den. Daher ist man bei einer Co-Abscheidung auf kleinere Stromdichten
limitiert. Gleiches gilt fiir die Abscheidetemperatur. Fiir thermisch aktivier-

te Prozesse gilt: Je hoher die Temperatur, um so besser laufen diese Prozesse
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ab, d.h. fiir die Abscheidung, um so hoher ist die Stromausbeute (38). Ent-
scheidend ist jedoch der Diffusionskoeffizient von Ni** im Bad. Bei der Ni-
ckelabscheidung werden Temperaturen zwischen Raumtemperatur und 50-
60 °C eingesetzt. Zu hohe Temperaturen fithren zu Wasserverlust durch Ab-
dampfen, der nachdosiert werden muss. Scheidet man Partikel mit ab, vor
allem oberflachenreaktive Partikel, so empfiehlt sich keine zu hohe Tempe-
ratur zu wihlen, da sonst die Partikel schneller angegriffen werden.

Die Verteilung der Partikel in der Schicht ist je nach eingesetztem Ad-
ditiv unterschiedlich. Anhand der im FIB priparierten Schnitte der Proben
aus verschiedenen Elektrolytzusammensetzungen ist bei den Phosphonsiu-
ren eine verhéltnismaBig gleichmiBige Partikelverteilung in der Schicht zu
beobachten, wo hingegen bei den mit SDS stabilisierten Elektrolyten die ab-
geschiedenen Schichten eine Agglomerat-Abscheidung mit Bereichen ohne
Partikeln aufweisen. Korrespondierend mit der EDS-Auswertung zeigt sich
jedoch auch hier eine ausreichende Dispergierung der Partikel in der Nickel-
matrix.

Dies ldsst sich mit den Ergebnissen aus der Sedimentation korrelieren.
Die verbesserte Stabilisierung der Partikel im OPA-Ansatz lésst sich durch
die Sedimentation der Partikel im Elektrolyten im Vergleich zum Ansatz
mit SDS deutlich machen. Die deutlich verlangsamte Sedimentation in Ver-
bindung mit dem Volumen des Schluss-Sediments ldsst auf eine verbesserte
Stabilisierung im OPA-Ansatzes zuriickschlieen. Durch die Vereinzelung
der Partikel, bzw. durch Bildung nur sehr kleiner Agglomerate ist die Sedi-
mentation verlangsamt. Das Sediment des OPA zeigt eine groere Raumer-
fiillung im Bad, was auf eine stirkere AbstoBung zwischen den Partikeln,
und damit verbunden eine verbesserte Stabilisierung schlieen ldsst. Auch
die Langzeitstabilitdt des Elektrolyten mit OPA-Ansatz ist deutlich besser
als beim Ansatz mit SDS. Nach Ruhezeiten bis zu 3 Wochen und anschlie-
Bender Dispergierung sind Ni-Al-Schichten aus dem OPA-Ansatz mit na-
hezu vergleichbarer Zusammensetzung und Mikrostruktur erzeugbar. Der

Elektrolyt auf SDS-Basis erzeugt im Vergleich dazu nach lingerer Ruhezeit

79



3 Ergebnisse der Kompositabscheidung

Schichten mit sehr hoher Oberflichenrauheit und deutlich reduziertem Al-
Gehalt. Der mittels EDS gemessene Sauerstoffgehalt in der Schicht nimmt
zu, was auf eine schleichende Umwandlung der Partikel in Al,O5 schlieSen
lésst.

Aus den Elektrolyten Ni-Al-SDS sind Schichten mit einem Al-Gehalt bis
zu 8 at-% realisierbar, allerdings bleibt die Reproduzierbarkeit der Schicht-
zusammensetzung weiterhin eine Herausforderung. Diese Ergebnisse de-
cken sich mit Ergebnissen von Zhou und Yang, die mit dieser Art Elektrolyt
Oxidationsschutzschichten aus Ni-Al-Kompositen hergestellt haben (171),
(169). Abscheidungen iiber die Sedimenttechnik, wie sie Liu und Chen (90)
(89) zur Beschichtung von heifigehenden Teilen untersucht haben, erzielten
zwar einen deutlich hoheren Al-Gehalt in der Schicht, allerdings ist eine
Verwendung bei dicken Schichten bzw. Mikrostrukturen durch die entste-
hende Porositit nicht moglich.

Stabilere Ergebnisse sind mit der Zusammensetzung Ni-Al-OPA bzw. Ni-
AI-DPA zu erzielen. Damit konnten aus unterschiedlichen Elektrolytansit-
zen und mehreren Abscheidungen Schichten mit einem Partikelgehalt zwi-
schen 10 und 12 at-% gewonnen werden.

Untersuchungen im TEM zeigen, dass die Partikel auch nach Expositi-
on im Nickel-Elektrolyten noch groitenteils metallisch vorliegen. Die Par-
tikel weisen eine Passivierungsschicht an der Aussenseite von etwa 5 nm
auf, die der Oxidschicht im Ausgangszustand vor Zugabe zum Elektrolyten
entspricht. Diese Messungen konnten mittel XPS-Untersuchungen bestitigt
werden, da nach sputtern der obersten Schicht im Vakuum metallisches Alu-
minium nachgewiesen werden konnte. Expositionen von Al-Partikeln mit
diinnerer Oxidschicht im Elektrolyten fiihrte durch die wéssrige Umgebung
zu einem Verbrennen der Partikel sofort nach Zugabe. Durch Beschichten
in sauerstoffarmer Umgebung bzw. in Alkohol mit einem {iber kovalente
Bindung aufziehenden Additiv konnten auch Al-Nanopartikel mit diinnerer
Oxidschicht angewendet werden.

Abscheidungen mit kommerziellen Zusétzen aus der Lack- und Kera-
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3.4 Diskussion der Ergebnisse aus der elektrochemischen Abscheidung

mikherstellung fiithren zu unbefriedigenden oder ganz fehlenden Einbaura-
ten von Al-Partikeln in die Nickelmatrix. Da Lacke hauptsichlich im basi-
schen Bereich eingestellt sind, konnen die Additive aus der Lackdispersion
im ,,sauren‘‘ Ni-Elektrolyt ihre Wirkung nicht wirklich entfalten. Auch sind
diese Rezepturen meist eine Kombination aus verschiedensten Zutaten, die
nicht oder nur schwer in Erfahrung gebracht werden konnen.

Auch Dispergiermittel, die in der Aufbereitung von Aluminiumoxid-
Schlickern in der Keramikherstellung eingesetzt werden, zeigten bedauerli-
cherweise nicht die erhoffte Stabilisierungswirkung. Der Grund wird in der
zu keramischem Aluminiumoxid unterschiedlichen Oberfldche des natiirli-
chen Oxids und des zum Keramikschlicker unterschiedlichen pH-Wertes zu
finden sein, so dass die Additive ggfs. nicht die erwiinschte Stabilisierungs-
wirkung erbringen konnen.

Positiv geladene Additive sollten eigentlich die Abscheidung der Partikel
deutlich verbessern, da die Partikel aufgrund der resultierenden positiven
Aussenladung fiir die Einbettung an der Kathode an Attraktivitit gewinnen.
Versuche mit dem Additiv 1-Dodecyl-Trimethylammoniumchlorid (MAC)
zeigen jedoch den Aufbau von starken Eigenspannungen in den abgeschie-
denen Schichten, die durch das deutlich veranderte Wachstumsverhalten zu
erkldren sind.

Der Ansatz, die Partikel durch eine Aluminiumoxid-affine Schicht zu sta-
bilisieren, und anschlieBend mit einem kationischen Tensid die Kathodenaf-
finitdt zu verbessern, war mit den gewihlten Additiven ebenso wenig erfolg-
reich. Zwar wurde grundsitzlich ein Einfluss auf das Nickelwachstum fest-
gestellt, eine Verbesserung des Aluminiumeinbaus blieb jedoch aus. Hier
ist eine deutlich genauere Uberwachung des Beschichtungsprozesses notig,
unter Umstédnden sollte hier der Ansatz der Beschichtung in Alkohol mit
anschlieBender Trennung des Tensidiiberschusses verfolgt werden, um den
Effekt der doppelten Beschichtung weiter zu untersuchen.

Erste Egebnisse im ternédren Gebiet Ni-Al-Ti lassen auch auf die Moglich-

keit der terndren Abscheidung von Nickellegierungen hoffen. Die Partikel-
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3 Ergebnisse der Kompositabscheidung

gehalte der erzeugten Schichten zeigten jedoch, dass die dem Bad zugesetz-
ten Partikel in Konkurrenz treten. Geringe Gehalte an Ti von annidhernd 2
at-% werden auf Kosten des Al-Gehalts in der Schicht eingebaut. Die zuge-
setzten Ti-Partikel zeigen eine deutlich hohere Neigung zu agglomerieren,
als die Al-Partikel. Der Grund dafiir liegt wahrscheinlich in der Tatsache,
dass der Arbeits-pH-Wert des Nickel-Elektrolyten dem PZC (isoelektrischer
Punkt) der Titanpartikel sehr nahe ist. Somit tragen die Ti-Partikel kaum
Oberflichenladung, was das Aufzugsverhalten der Additive deutlich beein-
flussen kann und damit Auswirkung auf die Stabilisierung der Partikel hat.
Uber die Konvektion des Elektrolyten sind die sich bildenden Agglomera-
te nicht soweit in der Schwebe zu halten, dass sie vermehrt in die Schicht
eingebaut werden konnten.

Die Ergebnisse zeigen jedoch, dass eine Mehrelementeabscheidung in Ni-
ckelbiadern moglich ist, allerdings muss durch eine weitere Variation des
Elektrolyten und/oder der Einsatz neuer Additive eine Losung zur Ausschal-
tung der Partikelkonkurrenz gefunden werden. Eine weitere Variation kann
eine kombinierte Matallabscheidung Nickel-Chrom (59), (60) mit zugesetz-
ten Partikeln darstellen (166).

Die Ergebnisse der Abscheidung in die Mikropriifkorperstruktur unter-
scheiden sich im Partikelgehalt nicht von den Ergebnissen aus der Schich-
tabscheidung. Allerdings sind Wechselwirkungen zwischen der Tiefe der
Kavititen in dem Substrat und der Konvektion des Elektrolyten feststellbar.
Bei geringer Konvektion konnen Mikrostrukturen mit geringer Oberfliachen-
rauheit erzeugt werden, allerdings weicht der Al-Gehalt in diesen Struktu-
ren von dem der erzeugten Schichten ab. Ist die Konvektion zu hoch, kon-
nen Partikel und Partikelagglomerate in den Kavititen sedimentieren, ohne
vollstindig in die aufwachsende Nickelschicht eingebaut zu werden [Abb.
3.52]. Dies fiihrt zu Inhomogenitit bei der Partikelverteilung und wirkt sich
ebenso negativ auf die Oberflichenqualitit aus. Durch die Anwendung einer
rotierenden Scheibenelektrode, wie in Arbeiten von Lee und Talbot (85), d.h

einer wihrend der Abscheidung rotierenden Kathode wird sich dieses Phi-
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3.4 Diskussion der Ergebnisse aus der elektrochemischen Abscheidung

nomen reduzieren lassen. Dieses Verfahren war jedoch im Labormaf3stab

derzeit nicht umsetzbar.

Substrat
Ih ./‘./c A o z °
l. ° ° @ Gravitation
° ‘e ®
@° ] °
°°e o O
° ... L] ° ... L]
e ., © e ., ©®
schnelles  langsames
Riithren  Riihren Sedimentation in Kavitéten

Abb. 3.52: Einfluss von Konvektion (links) und Gravitation (rechts) auf die Partikel-
mitabscheidung

Als weiterer Effekt stellte sich auch heraus, dass sich durch hohe Kon-
vektion in den Kavitédten der LIGA-Struktur Sekundérstrémungen ausbilden
konnen, die den Ionen- und Partikeltransport an die Kathodenoberfliache be-
hindern.

Je nach Tiefe der Kavitit und je nach Stromungsgeschwindigkeit bilden
sich durch die Konvektion unterschiedliche Sekundirwirbel in den Kaviti-
ten aus. Bei breiten und flachen Kavititen (kleines Aspektverhiltnis) ent-
stehen die Sekundirwirbel nur in den Ecken [Abb. 3.53, links)], wohinge-
gen in der Mitte der Flidchen die Partikel durch die Konvektion direkten
Kontakt zur Abscheidefliche erhalten und mit abgeschieden werden. Ist die
Kavitit dagegen klein im Durchmesser und tief (hohes Aspektverhiltnis),
wird sie durch eine oder mehrere Sekundarstromungen ausgefiillt, die so-
wohl die Partikel als auch die Nickel-Ionen auf dem Weg zur Kathodeno-
berfliche durchwandern miissen [Abb. 3.53, rechts)] (54) (148). Daher kann
davon ausgegangen werden, dass der Partikelgehalt in der abgeschiedenen
Mikrostruktur mit zunehmendem Aspektverhiltnis abnehmen wird und In-
homogenititen im Partikelgehalt, wie bei den MPK in den substratseitigen

Ecken der Strukturen auftreten.
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3 Ergebnisse der Kompositabscheidung

Abb. 3.53: Einfluss von Kavititen auf Primérstromung - Aspektverhiltnis 0,25
(links), Aspektverhiltnis 1 (mitte), Aspektverhéltnis 2 (rechts) (54) (148)

Es bleibt also zu klédren, inwieweit ein Kompromiss eingegangen werden
muss zwischen notwendiger Konvektion des Bades zur Aufrechterhaltung
der Stabilisierung der Partikel, hoher Konvektion fiir eine ausreichende Ab-
scheiderate der Partikel in der Schicht und - je nach Kavitittiefe und Orien-
tierung im Bad - minimaler Konvektion, um Sedimentation in den Kavititen
und Sekundérstromungen zu vermeiden.

Im Falle des Mikropriifkorper-Layouts konnte durch die Reduktion der
Konvektion fiir die Weiterverarbeitung akzeptable Priifkorper hergestellt
werden, fiir kleinere Kavititen sollte die Konvektion den Anforderungen

angepasst werden.
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4 Ergebnisse der Warmebehandlung

Ziel der Wirmebehandlung ist die Umwandlung eines Ni-Al-Kompositen
in einen Ni-Al-Mischkristall mit -Ausscheidungen. Laut Phasendiagramm
[Abb. 1.7] muss fiir einen y — y-Mischkristall ein Aluminiumgehalt von
mindestens 7 at-% vorliegen, was anhand von EDS-Messungen an den ab-
geschiedenen Ni-Al-Kompositschichten nachgewiesen werden konnte.

Um die Wiarmebehandlungsdauer zu bestimmen, wurde sowohl iiber die
Quellengleichung (2.13) einer versiegenden Alumniumquelle die Dauer des
Losungsglithens bestimmt (s. Anhang C), als auch die auftretenden Krifte
in den eingebetteten Aluminumpartikeln simuliert (s. Anhang B) und analy-
tisch berechnet (s. Anhang A), die durch die unterschiedlichen Warmeaus-
dehnungskoeffizienten von Aluminium, Aluminiumoxid und Nickel entste-
hen. Grundsitzlich gilt:

er = arAT 4.1

mit o als dem Wirmeausdehnungskoeffizienten.

Fiir die thermisch induzierte Spannung im v6llig dehnungsbehinderten
Materialvolumen kann anschliefend iiber die thermische Ausdehnung und
das Hooksche Gesetz ¢ = E - € auf die auftretenden thermischen Spannun-

gen im Material zuriickgeschlossen werden:
or = —Ear AT “4.2)

Beriicksichtigt man die unterschiedliche thermische Ausdehnung von Al,
Al,O5 im Vergleich zu Ni, ergibt sich hier fiir die Materialpaarung Al-Al,O5
bei einer Temperaturdnderung von AT = 1100°C rechnerisch eine thermi-

sche Spannung im Aluminiumoxid von ~4,3 GPa (s. Anhang B), eine Be-
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4 Ergebnisse der Wirmebehandlung

lastung, die deutlich oberhalb der Bruchzihigkeit von Al,O; liegt und zum
Aufbrechen der Oxidhiille ausreichen sollte.

Die Simulation des Diffusionsfortschritts zeigt, dass bei einem Diffusi-
onskoeffizienten von 104 m? /s bis 101 m? /s, wie er in der Literatur fiir
Aluminium in Nickel in 1100°C fiir geringe Al-Gehalte zu finden ist [Abb.
2.9 (17)], nach etwa 1000 Sekunden eine Gleichgewichtskonzentration von
Aluminium in der Nickelmatrix vorliegt [Abb. C.2], sofern das Aluminium
iiber die komplette Partikeloberflache diffundieren kann. Da der Diffusions-
koeffizient fiir Nickel in Aluminium vergleichbar ist, gilt fiir den Diffusi-
onsweg des Nickels in Aluminium das gleiche.

Allerdings steht nach dem Aufbrechen der Oxidhiille nicht die ganze Par-
tikeloberfliche als Diffusionsiibergangsfliche uneingeschriankt zur Verfii-
gung, vielmehr ist sie durch die Al,O5-Schicht noch groftenteils bedeckt.
Der Diffusionskoeffizient fiir Al in AL,O; ist mit Da;—a0, = 1,1-107"
m? /s relativ gering (124). Kalkuliert man die resultierende Oberfliche der
enstehenden Risse in der Oxidhiille, durch die das Aluminium diffundieren
kann, steht nur rund 4 % der Oberflache der Partikel als Diffusionsflache zur
Verfiigung, was die Diffusionszeit zu langeren Zeiten hin beeinflusst, und in

der Kalkulation der Losungsglithdauer mit Faktor 25 eingeht.

4.1 Einfluss der Warmebehandlung auf die Gefiigestruktur

Reines, galvanisch abgeschiedenes Nickel zeigt, setzt man es hohen Tempe-
raturen aus, eine sehr hohe Mobilitit fiir Korngrenzenbewegung und Korn-
wachstum. Abbildung 4.1, links zeigt eine lichtmikroskopische Dunkelfeld-
aufnahme des Querschliffs in der Messstrecke eines ausgelagerten Nickel-
MPK mit einer Korngrofle von etwa 100 um. Im Gegensatz dazu ist bei
den MPK der Zusammensetzung Ni-Al-SDS, Ni-Al-DPA und Ni-Al-OPA
ein dhnlich hohes Kornwachstum bei gleicher Wiarmebehandlung nicht fest-
stellbar [Abb. 4.1, rechts, 4.2]. Eine Untersuchung im TEM zeigt eine Korn-

groBe von etwa 2 um.
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4.2 Nachweis der Y -Phase

Abb. 4.1: MPK Ni-ht, Ni-Al-SDS, wirmebehandelt 1100 °C/2h, 700 °C/6h, lichtmi-
kroskopische Dunkelfeldaufnahme

Abb. 4.2: MPK Ni-Al-DPA, Ni-Al-OPA, wirmebehandelt 1100 °C/2h, 700 °C/6h,
lichtmikroskopische Dunkelfeldaufnahme

Betrachtet man dazu die Ergebnisse der XRD-Messungen, ist festzustel-
len, dass das Material die Textur in (111)-Richtung, die wihrend der Ab-
scheidung entsteht, verliert, und sich dafiir die Vorzugsrichtung (200) aus-
bildet [Abb. 4.3]. Zu beobachten ist auch, dass der Peak fiir (111) und (200)
zu kleineren Winkeln wandert, bzw. sich ein Doppelpeak bildet.

4.2 Nachweis der y-Phase

Im Anschluss an das Losungsglithen soll durch ein Auslagern in Vakuum
unterhalb der Solidus-Linie von Ni;Al die Bildung von y'-Ausscheidungen
im Ni-Al-Mischkristall ermoglicht werden. Die Mobilitit der Ni- und Al-
Atome in diesem Temperaturbereich ist relativ gering [Abb. 2.10], so dass
die Zeit fiir die Auslagerung ldnger gewahlt werden muss als fiir das Lo-
sungsglithen, um y’-Ausscheidungen mit Nanometer-GroRe zu erzeugen.
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Abb. 4.3: Ergebnisse XRD Ni-Al bei unterschiedlicher Losungsgliihdauer, Kristall-
richtung (111), (links) und (200), (rechts)

Durch Messungen im Rontgen-Diffraktometer (XRD) konnte in ausgelager-
ten Ni-Al-Schichten die y-Phase nachgewiesen werden [Abb. 4.4]. Nach
dem Auslagern kann durch Peaks der Kristallorientierung (100), (110),
(111) und (200) die Bildung der y-Phase verfolgt werden. Der zusétzli-
che Peak bei 20=32° legt die Vermutung nahe, dass im Material noch die
B-Phase Ni-Al vorliegt, die Bildung der NizAl-Phase mithin noch nicht
vollstindig abgeschlossen ist.

Untersuchungen im TEM gestalteten sich durch die aufwindige Proben-
priparation des Materials als sehr schwierig, da die Schichten mittels Elek-
tropolieren durch den Gehalt an Al,Os-Agglomeraten fiir Aufnahmen in
hoher Vergroerung nicht ausreichend gediinnt werden konnten. Im Beu-
gungsbild der Hellfeldabbildung konnten Uberstrukturen festgestellt [Abb.
4.5, links], in energiegefilterten TEM-Aufnahmen (EFTEM) konnten Auf-
weitungen der Ni-Gitterstruktur in Nanometergrofe sichtbar gemacht wer-
den [Abb. 4.5, rechts]. Dies ist ein Hinweis auf eine in der Matrix ausge-
schiedene Phase (NizAl). Die TeilchengroBe 1dsst sich mit diesem Verfahren
allerdings nicht eindeutig bestimmen, da die verspannten Teilchen durch die

Abbildung der sie umgebenden Spannungsfelder zu grof} erscheinen (57).
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4.4: XRD-Messung Ni-Al-SDS zur Phasenbestimmung, a: Abscheidezustand,

Abb.

b: Losungsgegliiht 1100 °C/6h, c: ausgelagert 700 °C/6h

Aufnahmen im Dunkelfeld konnten tiber herkdmmliche Verfahren herge-

stellte Proben aufgrund der nicht ausreichenden Diinnung und der geringen
GroBe der Ausscheidungen nicht aussagekriftig abgebildet werden [Abb.

4.7, rechts]. Durch die Priparation einer FIB-Lamelle des wiarmebehandel-

ten Materials sind jedoch in der Nihe der aufgelosten Al-Partikel, die durch

die noch vorhandenen Al,O5-Reste detektierbar sind, eine Haufung von Re-

flexen erkennbar, die jedoch nicht die erwartete, geordnete Struktur von y'-
Ausscheidungen aufweisen [Abb. 4.6, 4.7].
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4 Ergebnisse der Warmebehandlung

Abb. 4.5: TEM-Aufnahme einer elektrochemisch polierten TEM-Scheibe Ni-Al-
SDS, wirmebehandelt, 1100 °C/2h, 700 °C/6h mit Beugungsbild (links),
Ausscheidungen Ni3Al, energiegefilterte EFTEM-Aufnahme (rechts)

Abb. 4.6: Fib-priparierte TEM-Probe Ni-Al-SDS, wirmebehandelt, 1100 °C/6h,
700 °C/16h, Ausscheidungen NizAl, Hellfeld (rechts), Dunkelfeld (links)
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4.3 Diskussion der Ergebnisse aus der Wiarmebehandlung

Abb. 4.7: Fib-priparierte TEM-Probe Ni-Al-OPA, wirmebehandelt, 1100 °C/6h,
700 °C/16h, Ausscheidungen Ni3Al, Hellfeld (rechts), Dunkelfeld (links)

4.3 Diskussion der Ergebnisse aus der Warmebehandlung

Damit aus dem Nickel-Aluminium-Komposit eine Nickel-Superlegierung
mit y-Matrix und NisAl-Ausscheidungen entstehen kann, muss das metalli-
sche Aluminium, das im Kern der Nanopartikel vorliegt, in die Nickelmatrix
diffundieren.

In in-situ-TEM-Versuchen konnte fiir freistehende Al-Si-Nanopartikel
bei Temperaturen von 823 K das Verhalten der Oxidschicht von Storaska
et al. (140) untersucht [Abb. 4.8] und fiir hohere Temperaturen fiir Al-Al,O4
von Puri und Yang (119) simuliert bzw. von Levitas et al. (87) berechnet
werden. Eigene Berechnungen zur thermischen Ausdehung konnten den
Druck, der in den Nanopartikeln durch die unterschiedliche thermische Aus-
dehnung aufgebaut wird, ndherungsweise darstellen [A.6]. Die Ergebnisse
der Berechnungen lassen darauf schliefen, dass eine Temperaturbehandlung
bei 1100 °C ausreichend ist, um die Oxidhiille der Partikel aufzubrechen
(140) [s. Anh. B.1, B.2], so dass das Aluminium durch die entstehenden

Kavititen schneller in die Nickelmatrix diffundieren kann.
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Abb. 4.8: Al-Si-Nanopartikel bei RT (links), Aufbrechen der Aluminiumoxidschicht
bei 550 °C (rechts) (140)

Nach (29) lasst sich der Diffusionsstrom iiber eine Kugeloberfldche aus

4.3)

dc_, (7 2
or 0x2  x dx

mit der Substitution ¢ = Cx zu einem linearen Problem transferieren mit

dc 2%

Uber diesen linearen Ansatz lisst sich die Diffusionszeit, die zur vollstin-
digen Losung des Al im Nickel benétigt wird (um den Partikel herrscht ei-
ne Konzentration von 25 % Al), vereinfachend bestimmen [Abb. C.1-C.4].
Beriicksichtigt wurde die Phasenbildung wihrend der Diffusion, da durch
die Al-Diffusion rund um das Partikel die unterschiedlichen Mischphasen
Ni,Al,_, entstehen und der Diffusionskoeffizient von Al und Ni in diesen
Phasen unterschiedlich ist, indem die Diffusionszeit mit unterschiedlichen
Diffusionskoeffizienten fiir die unterschiedlichen Phasen bestimmt wurde.

Die durch die Briiche entstandenen Kavititen in der Al,O5-Schicht betra-
gen nur etwa 4 % der zur Diffusion zur Verfiigung stehenden Oberfldche der

Partikel. Die Groe dieser Kavititen haben einen deutlichen Einfluss auf die
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4.3 Diskussion der Ergebnisse aus der Wiarmebehandlung

Diffusionsdauer. Mit abnehmender Breite der Kavititen verlangsamt sich
die Diffusion deutlich.

Durch die zerbrochene, aber dennoch weiterhin vorliegende Oxidhiille
wird der mogliche Diffusionsweg der Al-Atome jedoch deutlich einge-
schrinkt. Der Diffusionskoeffizient von Al in Al,Oj ist mit 1, 1% 107! m? /s
(124) im Vergleich zu den Diffusionskoeffizienten Dy;_,4; und Dy;_,y; sehr
klein. Simulationen haben gezeigt, dass die Dicke der Oxidschicht der Parti-
kel keine Auswirkung auf die Diffusionsgeschwindigkeit habt, so dass eine
Diffusion durch die Al,O5-Hiille vernachldssigbar gering ist.

Die Loslichkeit des Aluminiums im Nickel-Mischkristall ist stark tem-
peraturabhingig, bei hohen Temperaturen kann deutlich mehr Aluminium
in Nickel als bei Raumtemperatur gelost werden. Durch das beschleunig-
te Abkiihlen nach dem Losungsglithen soll im nun vorliegenden Ni-Al-
Mischkristall nicht das Geichgewichtsgefiige y— ' entstehen [vgl. Abb. 1.7,
Kap. 1], sondern das Material liegt als Ni(Al)-Mischkristall bei Raumtem-
peratur vor. Da die Gleichgewichtsphasen nur bei sehr langsamer Abkiih-
lung entstehen konnen (ein diffusionskontrollierter Vorgang), ist das Ergeb-
nis des beschleunigten Abkiihlens ein mit Aluminium iibersittigter Nickel-
Mischkristall.

Anhand der XRD-Profile des Ni-Al nach verschiedenen Losungsgliihzei-
ten ist erkennbar, dass das Aluminium vollstindig im Nickel-Mischkristall
in Losung gegangen ist. Dies zeigt sich zum einen im Verschwinden des Al-
Peak mit der Kristallrichtung (111) [Abb. 4.4], zum anderen lésst sich ein
Wandern der Ni-Peaks fiir (111) bzw. (200) zu kleineren 2@-Winkeln durch
die Einlagerung von Al im Gitter beobachten [Abb. 4.3].

Die Textur, die im abgeschiedenen Nickel aufgrund der Wachstumsrich-
tung der Schichten normal zur Abscheidefliche in (111)-Richtung vorliegt
(die (111)-Ebenen liegen bevorzugt parallel zur Schichtebene), bildet sich
durch das Losungsglithen zugunsten der (200)-Kristallorientierung zuriick
[Abb. 4.3]. Die mittleren KorngréBen der Nickelschichten verdndern sich
zu grofleren Werten, im grolen Unterschied zum reinen, galvanisch abge-
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4 Ergebnisse der Wirmebehandlung

schiedenen Nickel bleiben sie jedoch im Nano- bzw. im einstelligen Mikro-
meterbereich.

Korngrenzen stellen als Grenzfliche einen Defekt in der Mikrostruktur
dar, der in einer Erhohung der inneren Energie resultiert, daher ist das Nickel
aus thermodynamischer Sicht bestrebt, den resultierenden Energiebetrag der
Korngrenzen durch Kornwachstum, d.h. durch die Reduktion der Grenzfla-
che zu minimieren. Die Stabilisierung der Mikrostruktur im Ni-Al-MK ist
auf die im Material dispergierten Al-Partikel zuriickzufiihren, die wie eine
Festphasen-Partikelverstirkung wirken und eine natiirliche Barriere fiir die
sich bewegenden Korngrenzen darstellt. Diese pinnen (Zener-Pinning) an
den Al-Partikeln bzw. an den iibrig-bleibenden Al,O5-Hiillen an und wer-
den dadurch in ihrem Fortschreiten behindert. Das Losreilen der Korngren-
ze von diesen Hindernissen bedarf einer hoheren Energie, als durch die Bil-
dung von groleren Kornern gewonnen werden kann. Dies resultiert in der
Reduktion des Kornwachstums in hohen Temperaturen und fiihrt zu einem
Gefiige mit einer deutlich reduzierten mittleren KorngroB3e.

Durch anschliefendes Auslagern des Ni(Al)-MK bei Temperaturen unter-
halb der Solidus-Linie von Ni;Al bildet sich durch das thermodynamische
Ungleichgewicht die thermodynamisch giinstigere, feinverteilte Ausschei-
dung der Hochtemperaturphase NijAl, die ab einem Al-Anteil von ca. 7
at-% stabil im y-MK vorliegen kann. Die Anordnung der Ni;Al-Phase fiihrt
durch den nur geringen Unterschied im Gitterabstand zu einer geringeren
Verzerrungsenergie im Gitter als statistisch im Gitter verteilte Al-Atome.
Der Anstieg der Grenzflachenenergie zwischen der Ni-Matrix und NijAl
ist ebenso geringer, so dass sich die Ni;Al-Ausscheidungen aus Keimen im
Mischkristall bilden (57). Anhands der Zeit-Temperatur-Diagramme fiir Ni-
Al-Legierungen [Abb. 4.9 (57)] ist zu erkennen, dass die Keimbildung der
NiszAl-Ausscheidungen bei geringen Al-Gehalten (cq; = 11,58 at-%) und
Auslagerungstemperaturen um 700 °C bevorzugt an Versetzungen im Ma-
terial stattfindet, da dort aufgrund der vorliegenden Verzerrungsenergie die

Aktivierungsenergie fiir Keimbildung reduziert wird.
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Abb. 4.9: Zeit-Temperatur-Keimbildungsdiagramm von NizAl-Ausscheidungen in
Ni-Al-Legierungen (57)

Dort beginnen die Ni;Al-Ausscheidungen zu Beginn rund, bei zunehmen-
der Grole wiirfelférmig zu wachsen (104). Das Wachstum der Ausschei-
dungen verlduft nach der Theorie von C. Wagner (157) bei einer Tempe-
ratur proportional der dritten Wurzel der Zeit 7y ~ V't. Da dieser Prozess
wiederum diffusionskontrolliert stattfindet, spielt neben der Dauer der Aus-
lagerung die Auslagerungstemperatur und die Konzentration des gelosten
Aluminiums im Mischkristall eine entscheidende Rolle.

Bei hohem Al-Gehalt lassen sich durch Auslagern bei hohen Tempertu-

ren relativ schnell Ausscheidungen erzeugen, da die Keimbildung deutlich
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4 Ergebnisse der Wirmebehandlung

schneller stattfinden kann. Bei niedrigen Temperaturen féllt der Diffusions-
koeffizient Dy; .4; und Dy, .n; schnell auf kleinere Werte ab, so dass das
Wachstum der Ausscheidungen deutlich verlangsamt wird.

Durch die reduzierte Grofle der Ausscheidungen im Ni-Al-SDS und Ni-
Al-OPA lassen sich diese nur schwer im TEM nachweisen. Observatio-
nen im EFTEM konnen aber Aufweitungen der Gitterstruktur in der Gro-
Be von etwa 5 nm zeigen [Abb. 4.5]. Dunkelfeldaufnahmen der observier-
ten Bereiche konnten leider keine belastbaren Aussagen iiber den Nij;Al-
Phasengehalt geben [Abb 4.6, 4.7]. Hirata et Kirkwood (55) erhielten ver-
gleichbare Aufnahmen von einer Ni-6,05 wt% Al-Legierung, und konnten
Ausscheidungen in vergleichbare GroB3en von 5-8 nm nachweisen.

Auch anhand der charakteristischen Peaks der NisAl-Phase im XRD-
Profil der ausgelagerten Probe Ni-Al-SDS kann auf die Anwesenheit der
Ni;Al-Ausscheidungen zuriickgeschlossen werden.

Diese kohidrenten Ausscheidungen bilden in Verbindung mit der Kornfei-
nung, der Festphasenverstiarkung durch die Al,O3-Reste und mit der Bil-
dung eines Mischkristallgefiiges die Grundlagen fiir die deutlich verbes-
serten Hochtemperatureigenschaften der hergestellten Ni-Al-Legierungen,
da sowohl diese Ausscheidungen, die Fremdatome, die Festphasen und die

Korngrenzen zur Behinderung der Versetzungsbewegung fiihren.
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5 Ergebnisse der mechanischen
Charakterisierung

5.1 Ergebnisse der Hartepriifung mittels Nanoindentation

Zur Ermittlung von Hirte und E-Modul wurden die Schichten im Nanoin-
denter untersucht. Die abgeschiedenen und wiarmebehandelten Ni-Al-Schich-
ten zeigen eine hohere Berkovic-Hirte und einen vergleichbaren Elastizi-
tatsmodul im Vergleich zum wirmebehandelten Nickel.

Die gemittelten Werte aus 20 Hirte-Messungen liegen fiir Nickel bei
E=204 £+ 6,7 GPa, Hp,=2,1 £ 0,2 GPa.

Dem gegeniiber stehen fiir die Zusammensetzung Ni-Al-SDS (8 at-%
Al): E=218 + 8,5 GPa, Hp,=2,4 £+ 0,3 GPa und fiir Ni-Al-DPA (11 at-%):
E=224 + 7,8 GPa, Hp,=2,4 £+ 0,7 GPa.

Die Zusammensetzung Ni-Al-OPA (12 at-% Al) zeigt mit 197 + 6,1 GPa
einen leicht geringeren E-Modul, allerdings eine deutlich hohere Hirte mit
Hp.=3,0 £ 0,2 GPa.

5.2 Ergebnisse der Zugversuche von Nickel

Die Gestaltung der MPK zeigte in einer FEM-Simulation des Zugversuchs,
dass die von-Mises-Vergleichsspannung in der Messstrecke der Proben ihr
Maximum hat [Abb. 5.1].

Als Referenz zum hergestellten Ni-Al-Material wurde LIGA-Nickel in
das MPK-Layout abgeschieden. Die Priifkorper wurden zusammen mit den

Ni-Al-Priifk6rpern wiarmebehandelt und ebenso bei Temperaturen von RT
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5 Ergebnisse der mechanischen Charakterisierung

S, Mises
(Avg: 75%)

+3.479%402
+3.190e+02
+2.900e+02
+2.611e+02
+2.321e+02
+2.0326402

+5.670e-01

ODB: Job-ZugproH 02:00 2011

i Step: StepPull
z X Increment 17: Step Time = 1.000

Primary Var: S, Mises
Deformed Var: U Deformation Scale Factor: +1.000e+00

Abb. 5.1: MPK-Zug-Simulation in Abaqus, Darstellung der von-Mises-
Vergleichsspannung

bis 500 °C getestet. Die resultierenden Zugverfestigungskurven sind in Abb.
5.2 dargestellt.

In Abb. 5.3 ist die Abhingigkeit der Festigkeit von LIGA-Nickel von der
Exposition bei hohen Temperaturen mit und ohne Wirmebehandlung darge-
stellt [Abb. 5.3, links]. Sowohl die Streckgrenze R als auch die Zugfes-
tigkeit R, sinken drastisch bei einer Zugpriifung bei hohen Temperaturen.
Wird Nickel einer Wiarmebehandlung unterzogen und anschlielend gepriift,
liegt die Streckgrenze bei etwa 1/8 des Wertes ohne Wirmebehandlung, bei
der Priifung bei 500 °C ist dieser Faktor noch kleiner. Die Werte der erreich-
ten Zugfestigkeit von warmebehandelten und nicht wirmebehandeltem Ni-
ckel gleichen sich bei 500 °C an. Gleichzeitig geht dieser Effekt mit einer
Abnahme des E-Moduls und einer Zunahme der Bruchdehnung &, einher
[Abb. 5.3, rechts]. Liegt der Wert fiir Nickel im abgeschiedenen Zustand bei
etwa 10 %, steigt dieser bei 500 °C auf etwa 25 %.
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5.2 Ergebnisse der Zugversuche von Nickel

Ni, nwb Ni,wb
—=— RT —o—
—e—300°C —o—
—*— 500 °C —+—

Strain [%]

Abb. 5.2: Spannungs-Dehnungskurven LIGA-Nickel, nicht wiarmebehandelt (nwb)
und wirmebehandelt (wb, 1100 °C/2h, 700 °C/6h) bei unterschiedlichen

Priftemperaturen,
. i 30 . e
= LIGA Ni R anz LIGA Ni gy nicht warmebeh.
10009 --m-- —a— nicht warmebeh. | —o— warmebehandelt
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Abb. 5.3: Festigkeit und Bruchdehnung von Nickel-MPK aus Zugversuch, nicht
wirmebehandelt/wirmebehandelt (1100 °C/2h, 700 °C/6h) Ry, R,02
(links), &, (rechts)
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5 Ergebnisse der mechanischen Charakterisierung

Abb. 5.4: SEM-Aufnahme der Nickel-MPK-Bruchfliche nach Zugversuch, nicht
wirmebehandelt

Abb. 5.5: SEM-Aufnahme der Nickel-MPK-Bruchfiiche nach Zugversuch, wirme-
behandelt bei 1100 °C/2h, 700 °C/6h

Anhand der Morphologie der Bruchflichen der abgeschiedenen und wir-
mebehandelten Ni-Proben ist die Verdnderung des mechanischen Verhaltens
feststellbar. Zeigt der Nickel im abgeschiedenen Zustand noch eine Ein-
schniirung von etwa 50 % [Abb. 5.4], so ldsst sich beim wirmebehandelten
Nickel keine Bruchflache mehr ausmachen, sondern die Einschniirung endet
in der Ausbildung einer Messerschneide [Abb. 5.5].

5.3 Ergebnisse der Zugversuche an Ni-Al-X

Die Zusammensetzung Ni-Al-SDS zeigt nach gleicher Wéarmebehandlung
eine hohere Zugfestigkeit R,, und eine hohere Streckgrenze R > als LIGA-
Nickel [Abb. 5.6, links]. Zwar zeigt das Material auch eine Abnahme der
Festigkeit mit zunehmender Priiftemperatur, jedoch ist die Reduktion gerin-
ger als bei dem LIGA-Nickel. Die Bruchdehnung ist nahezu kostant iiber das
Temperaturspektrum [Abb. 5.6, rechts]. Unterschiedliche Wérmebehand-

lungen haben keinen gravierenden Einfluss auf die Festigkeitseigenschaften.
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Abb. 5.6: Festigkeit und Dehnung von Ni-Al-SDS-MPK aus Zugversuch, wirmebe-
handelt bei 1100 °C/6h, 700 °C/16h, R, R 02 (links), &, (rechts)

Die Bruchflichen der Zusammensetzung Ni-Al-SDS zeigen im grofiten

Teil eine duktile Bruchfliche. Die Einschniirung ist deutlich geringer als
beim reinen Nickel [Abb. 5.7].

Abb. 5.7: SEM-Aufnahme der Ni-Al-SDS-MPK-Bruchfliche nach Zugversuch,
wirmebehandelt bei 1100 °C/6h, 700 °C/16h

Eine hohere Festigkeit zeigen die Proben aus der Zusammensetzung Ni-
Al-DPA [Abb. 5.8]. Die Streckgrenze zeigt bei Einsatztemperaturen um 200
°C ein Maximum bei anndhernd 300 MPa, bei der Zugfestigkeit werden
bei 500 °C noch Festigkeiten um 400 MPa gemessen. Allerdings streuen
die Werte einigermalen, denn durch die bei der Abscheidung entstandene
Porositit im Material gibt es immer wieder frithe Ausfille.

Die fraktographische Betrachtung der Bruchflache Ni-Al-DPA zeigt dhn-
liche Eigenschaften wie die Ni-Al-SDS-Variante. Die Einschniirung ist deut-
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5 Ergebnisse der mechanischen Charakterisierung

800 30

Ni-Al-DPA [ Ni-Al-DPA £, —— warmebehandelt
- 4~ - —%— warmebehandelt
700 E
254 E
& 20 ]
@
j=)
5 15 i
2 \
L
S
< 104 5
g \ -
3} 5 /
0 T T T T T 0 T T T T T
0 100 200 300 400 500 0 100 200 300 400 500
Temperatur [°C] Temperatur [°C]

Abb. 5.8: Festigkeit und Dehnung von Ni-Al-DPA-MPK im Zugversuch, wirmebe-
handelt bei 1100 °C/6h, 700 °C/16h, R, R o> (links), &, (rechts)

lich geringer im Vergleich zum Nickel, die Bruchfliche zeigt groBtenteils
eine duktile Bruchfldche [Abb. 5.9].

Abb. 5.9: SEM-Aufnahme der Ni-Al-DPA-MPK-Bruchfliche nach Zugversuch,
wirmebehandelt bei 1100 °C/6h, 700 °C/16h

Schwankungsidrmere Ergebnisse fiir Zugfestigkeit und Streckgrenze sind
in der Zusammensetzung Ni-Al-OPA mit in Alkohol beschichteten Parti-
keln zu erzielen [Abb. 5.10]. Zugfestigkeiten von bis zu 600 MPa konnen
bei Raumtemperatur und bis zu 380 MPa bei 500 °C erreicht werden. Die
Streckgrenze erreicht Werte von 470 MPa bei RT und bis zu 310 MPa bei
einer Temperatur von 500 °C. Ein lingeres Losungsglithen zeigt einen po-
sitiven Effekt auf die Festigkeitseigenschaften. Die Bruchdehnung liegt bei

dieser Zusammensetzung zwischen 2 und 10 % und ldsst sich komplett der
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5.3 Ergebnisse der Zugversuche an Ni-Al-X

GleichmalBdehnung zuordnen, da es - auch bei hoherer Testtemperatur - zu

keiner signifikanten Einschniirung der Probe kommt.
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Abb. 5.10: Festigkeit und Dehnung von Ni-Al-OPA-MPK im Zugversuch, wirme-
behandelt bei 1100 °C/6h, 700 °C/16h, Ry, R 02 (links), &, (rechts)

Abb. 5.11: SEM-Aufnahme der Ni-Al-OPA-MPK-Bruchfliche nach Zugversuch,
wirmebehandelt bei 1100 °C/6h, 700 °C/16h

Die Bruchfldchen zeigen eine dhnliche Morphologie wie die der Ni-Al-
SDS- und Ni-Al-DPA-Proben [Abb. 5.11]. Eine Einschniirung ist kaum fest-
stellbar. Die Morphologie der Bruchflachen zeigt auch bei Zugversuchen bis
500 °C keine gravierenden Verdnderungen.

Approximiert man die erhaltenen Zugverfestigungskurven nach Umrech-
nung der Spannung ¢ in die wahre Spannung o,, der Ni-Al-Materialien
mit dem Ramberg-Osgood-Gesetz (2.15) und vergleicht diese mit denen der
Nickelproben, ldsst sich fiir die Zusammensetzung Ni-Al-OPA die hochste
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5 Ergebnisse der mechanischen Charakterisierung

Festigkeit, allerdings auch der geringste Verfestigungsexponent n feststellen
[Abb. 5.12].
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Abb. 5.12: Verfestigungsexponent n nach Ramberg-Osgood von Ni, nicht wirmebe-
handelt, wiarmebehandelt und Ni-Al-X, wirmebehandelt in Abhingigkeit
von der Temperatur

5.4 Ergebnisse der Kriechversuche

Kriechversuche wurden bei verschiedenen Temperaturen zwischen 300 °C
und 600 °C mit jeweils drei unterschiedlichen, konstanten Zugbelastungen
durchgefiihrt. Groftenteils wurden die Kriechversuche nur bis zum Errei-
chen des stationdren Kriechens durchgefiihrt und nicht bis zum tatséchli-
chen Bruch der Probe.

LIGA Nickel zeigt sowohl in nicht warmebehandeltem als auch in wér-
mebehandeltem Zustand keine grofe Kriechbestindigkeit, wobei Nickel im
nicht wirmebehandelten Zustand unter konstanter Last eine hohere plasti-
sche Verformung vor dem Bruch zeigt [Abb. 5.13, links].

Die Nickellegierungen Ni-Al-SDS und Ni-Al-OPA hingegen zeigen im
Vergleich zum wirmebehandelten und nicht wirmebehandelten Nickel einen
deutlich hoheren Widerstand gegen Kriechen [Abb. 5.14]. Die Kriechdeh-
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Abb. 5.13: Kriechverhalten von Ni-MPK, nicht wiarmebehandelt, wirmebehandelt
bei 1100 °C/2h, 700 °C/6h, bei 400 °C (links), 500 °C (rechts)

nung in 400 °C bleibt bis zu einer Belastung von 300 MPa nach 8 Stunden
unter 0,5 %. Bei 500 °C kommt es ab 200 MPa zu einem Bruchversagen
nach etwa 8 Stunden mit einer Bruchdehnung von 4,5 %. Bei weiterer Zu-
nahme der Priiftemperatur auf 0,5 Ty zeigt auch die Zusammensetzung Ni-
Al-OPA eine hohere Anfilligkeit gegen Kriechen [Abb. 5.15], die Kriech-
festigkeit ist aber im Vergleich zum LIGA-Nickel immer noch um Gr6fen-

ordnungen hoher.

5.5 Diskussion der Ergebnisse aus der mechanischen
Charakterisierung

Nickel ist vor allem durch seine Festigkeit bei Raumtemperatur in Verbin-
dung mit guter plastischer Verformbarkeit ausgezeichnet. Grundlage dieser
Plastizitét ist schubspannungsinduzierte Versetzungsbewegung iiber Glei-
tebenen im Nickelkristall.

Nickel verfiigt durch die fcc-Gitterstruktur iiber 12 unabhingige Gleit-
systeme. Wird eine hinreichend hohe Schubspannung, auch kritische Schub-

spannung 7..; genannt, in den Kristall eingebracht, konnen Versetzungen

105



5 Ergebnisse der mechanischen Charakterisierung
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Abb. 5.14: Kriechverhalten des Ni-Al-OPA-MPK, wirmebehandelt bei 1100 °C/6h,
700 °C/16h, bei 400 °C (links), 500 °C (rechts)
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Abb. 5.15: Kriechverhalten des Ni-Al-OPA-MPK, wirmebehandelt bei 1100 °C/6h,
700 °C/16h, bei 550 °C (links), 600 °C (rechts)
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5.5 Diskussion der Ergebnisse aus der mechanischen Charakterisierung

mobilisiert werden und es kommt zu einer irreversiblen plastischen Verfor-
mung.

Prinzipiell geht man bei LIGA-Nickel und Ni-Al-X von einer Isotropie
der mechanischen Eigenschaften aus, da abgeschiedenes Nickel in polykris-
tallinem Kiristallverbund vorliegt, d.h. die Kristallite sind beziiglich ihrer
Orientierung regellos verteilt. Durch diesen regellosen Verbund muss be-
riicksichtigt werden, dass die plastische Verformung eines Korns, das giins-
tig zur Verformungsrichtung liegt, zwangsliufig auch eine Verformung des
Nachbarkorns bewirkt.

Daher wird in diesem Fall zur Berechnung der kritischen Schubspannung
T.rir der Taylorfaktor M eingefiihrt, der die kritische Schubspannung mit der
FlieBspannung verkniipft:

1
Terit = M : OF 6.1

Fiir polykristalline fcc-Metalle betrigt M den Wert 3,06 (27).

Liegt in der Probe durch die Herstellungsbedingungen eine Textur vor,
wie dies bei LIGA Nickel ausgeprigt ist, kann durch die Vorzugsrichtung
der Korner aufgrund einer Anisotropie der mechanischen Eigenschaften je
nach Belastungsrichtung eine Beeinflussung der Ergebnisse auftreten (121).
Fiir die Varianten Ni-Al-X kann dies aufgrund der durchgefiihrten Wirme-
behandlung und der dadurch resultierenden Aufhebung der Textur vernach-
lassigt werden.

Bei Zunahme der Testtemperatur zeigt das LIGA-Nickel im Abscheidezu-
stand eine deutliche Reduktion von Streckgrenze und Zugfestigkeit in Ver-
bindung mit einer Reduktion des E-Moduls. Diese Ergebnisse decken sich
mit denen von Jenkins (67), Sharpe (130), Christenson (25), Hemker (52)
und Cho (24). Die Tatsache, dass der nicht wiarmebehandelte LIGA-Nickel
in Temperaturen bis 200 °C der Ni-Al-X iiberlegen ist, ist den Versetzungs-
Versetzungs-Wechselwirkungen (Aufstauung, gegenseitige Behinderung)

durch die Versetzungsdichte im Abscheidezustand zuzuschreiben.
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5 Ergebnisse der mechanischen Charakterisierung

Die Griinde fiir diesen Festigkeitsverlust sind in der Abnahme der elasti-
schen Konstanten (Elastizitdtsmodul £, Schubmodul G), den thermisch akti-
vierten Vorgiangen der Versetzungbewegung, und der abnehmenden Verfes-
tigung durch Erholungsprozesse im Material zu finden. Die Abnahme des
Elastizitdtsmoduls bzw. Schubmoduls ist iiber die relativ starke Temperatu-
rabhingigkeit des E-Moduls bei hohen Temperaturen zu erkldren (121):

Ey(T) ~ Ey(0K) - (1—07577:> (5.2)
5

mit Ej(0K) E-Modul von Nickel bei 0 Kelvin und der 7; Nickel-Schmelz-
temperatur. Mit Zunahme der Temperatur &dndert sich der mittlere Atomab-
stand durch die Schwingung der einzelnen Atome im Kristallgitter des Ni-
ckels zu groBBeren Werten, so dass der Widerstand des Nickels gegen pals-
tische Verformung abnimmt und Versetzungen bei geringeren Schubspan-
nungen mobilisiert werden konnen.

Gleiches gilt fiir das wiarmebehandelte Nickel, auch hier ist aufgrund der
Zunahme der KorngroBe durch die Warmebehandlung die Streckgrenze und
die Zugfestigkeit im Vergleich zum abgeschiedenen Nickel deutlich redu-
ziert.

Das beschleunigte Kornwachstum von Nickel bei hohen Temperaturen
und der damit starken Vergroberung der Kornstruktur hat Einfluss auf die
Festigkeitseigenschaften bei hohen Temperaturen. Klement et al. (78) ha-
ben bei Untersuchungen der Kornvergroberung von Nickel im Temperatur-
bereich von Raumtemperatur bis 400 °C Wachstumsraten von bis zu 133
%/Min in 400 °C nachgewiesen. Nach der Hall-Petch-Beziehung (1.1) geht
der Durchmesser der Korner in die Festigkeit mit Wurzel reziprok ein (¢ ~
ﬁ) , so dass bei Zunahme der KorngroB3e die Festigkeit des Nickels ab-
nimmt. Da die einzelnen Korner nach der Wiarmebehandlung im Vergleich
zur Probengeometrie grof und iiber den Probenquerschnitt nur wenige Kor-
ner verteilt sind, muss hier mit anisotropem Werkstoffverhalten gerechnet
werden (121).
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In Abbildung 5.16 ist die Lage eines Gleitsystems in der Zugprobe ver-
deutlicht. Liegt eines der 12 Gleitsysteme des fcc-Kristalls in den wenigen
grolen Kornern in der Messstrecke giinstig zur Beanspruchungsrichtung,
versagt die Probe bei deutlich geringeren Spannungen als bei zur Beanspru-

chungsrichtung ungiinstig liegenden Gleitsystemen.

Abb. 5.16: Lage eines Gleitsystems innerhalb eines Zugstabs (121)

Die notige FlieBspannung, die iiber den Zugversuch aufgebracht wird, ist
in diesem Fall iiber den sogenannten Schmidtfaktor cos A cos8 [Abb 5.16]

mit der kritischen Schubspannung zur Versetzungsbewegung verkniipft:
Terit = O COsA cos 6 . (5.3)

Der Schmidtfaktor ist demnach abhéngig von der Orientierung der anlie-
genden Normalspannung zur Gleitebene und betriigt fiir ausgelagerten Ni-
ckel mit einer KorngroBe von 150 pm bei (16) im Mittel cos A cos 8 =0,415.

Beriicksichtigt man den Taylorfaktor, und setzt die im Zugversuch ge-

messene Dehngrenze Rpo» als FlieBspannung oF, erhilt man die zur Mo-
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5 Ergebnisse der mechanischen Charakterisierung

bilisierung der Versetzungen in Ni und Ni-Al-X kritische Schubspannung
[Abb. 5.17]. Die Auftragung tiber die Temperatur zeigt die Temperatur- und
Werkstoffabhingigkeit.
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Abb. 5.17: kritische Schubspannung in Ni und Ni-Al-X unter Beriicksichtigung von
Schmidtfaktor und Taylorfaktor

Daher muss, um die Festigkeit des Nickels bei hohen Temperaturen zu
erhohen, die Kornstruktur stabilisiert und die Bewegung der Versetzungen
behindert werden. Beide Maflnahmen resultieren in einer Anhebung der die
Versetzungsbewegung initiierenden kritischen Schubspannung. In der Zu-
sammensetzung Ni-Al-X ist dies gelungen. Alle abgeschiedenen Varian-
ten zeigen nach der Warmebehandlung in hohen Finsatztemperaturen deut-
lich bessere Festigkeitseigenschaften im Zug- und Kriechversuch durch ei-
ne Erhohung der kritischen Schubspannung im Vergleich zum LIGA Nickel
[Abb. 5.17].

Der Grund fiir diese Festigkeitssteigerung ist in folgenden Teilaspekten

zu sehen:
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5.5 Diskussion der Ergebnisse aus der mechanischen Charakterisierung

Zu der Festigkeit durch die Interaktion zwischen den Versetzungen d.h.
durch das Anziehen oder AbstoBlen der einzelnen unterschiedlich orien-
tierten Versetzungen zur Erzielung eines energetisch giinstigeren Zustands
kommt es durch das Zulegieren von Elementen wie Aluminium oder Ti-
tan, die sich im Ausgangsgitter 16sen und als Substitutionsatome vorliegen,
zu einer Verzerrung um die im Kiristallgitter eingebundenen Substitutions-
atome. Diese Verzerrung wirkt als Hindernis fiir die Versetzungsbewegung.
Bei dem im Verhiltnis zu Nickel groBeren Al-Atom entsteht eine Druck-
spannung, die von gleitenden Versetzungen zusitzlich iiberwunden werden
muss, um das Fremdatom passieren zu konnen. Der Vorteil der Mischkris-
tallverfestigung liegt in ihrer relativen Unempfindlichkeit gegen Anderung
der Temperatur. Bestimmt werden kann diese Mischkristall-Verfestigung
Rk mit (48), (120)

ARy =Y (kll c,-) (5.4)

mit k; Verfestigungskonstante, C; Konzentration der Fremdatome.

Im Fall des hier untersuchten Ni-Al-OPA folgt mit k; = 225 MPa/ Vat—%
und n:% fiir Nickel (120) sowie 7 at-% gelostem Al fiir die Mischkristall-
verfestigung:

Ry theor. = 59,5 MPa.

Ein weiterer Beitrag zur Festigkeitssteigerung in dem wirmebehandel-
ten Ni-Al-X trigt die im Vergleich zum Nickel reduzierte Korngrofie bei,
da auch Korngrenzen wie schon erwihnt eine Barrierewirkung auf die Ver-
setzungsbewegung haben. Da die Kornorientierung im benachbarten Korn
unterschiedlich ist, kann eine mobilisierte Versetzung nicht einfach ins be-
nachbarte Korn tibertreten. Dies fiihrt zu einer Aufstauung von Versetzun-
gen und somit zu einer Spannungsfelderh6hung an den Korngrenzen. Die-
ses Spannungsfeld kann zwar wiederum im benachbarten Korn eine Ver-
setzungsbewegung initiieren, da die Gleitebenen allerdings anders orientiert
sein konnen, benotigt die Versetzungsbewegung eine hohere Spannung als

im Ausgangskorn (50). Diese Festigkeitssteigerung ist nur bei tiefen Tem-
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peraturen von Vorteil, da bei hheren Temperaturen die Korngrenzen erwei-
chen und Kornwachstum einsetzt (121). Abgeschitzt werden kann dieser
Anteil durch die Hall-Petch-Beziehung [1.1, (94)].

ARk = (5.5)

Vd
mit Konstante Kxs und Korndurchmesser d.

Bezieht man den Effekt der Kornfeinung auf Ni-Al-OPA im Vergleich
zum warmebehandelten Nickel mit Kxg = 0,158 MNm’% (149), mittl. Korn-
groBe von Ni-Al-OPA=2 um, ergibt sich eine Festigkeitssteigerung gegen

plastische Verformung von
ARKG.,theor. = 111,7 MPa.

In die Festigkeitssteigerung geht schlieflich auch noch das Einbringen von
Dispersionsteilchen und das Bilden von kohirenten NisAl-Ausscheidungen
im Nickel ein. Wandernde Versetzungsfronten besitzen zwei Moglichkei-
ten, die kohdrenten Ausscheidungen bzw. Hindernisse zu iibergehen, zum
einen bei kohidrenten kleinen NizAl-Ausscheidungen das Schneiden [Abb.
5.18, links], bei grolen Ni;Al-Ausscheidungen oder Dispersionsteilchen der
Orowan-Mechanismus [Abb. 5.18, Mitte, rechts]. Beide Mechanismen be-

LZTE
-

Abb. 5.18: Schematische Darstellung des Schneidens (links) und des Orowan-
Mechanismus an Ausscheidungen (79) (Mitte, rechts)
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notigen zusitzliche Energie, die von der verrichteten Arbeit aufgebracht
werden muss.

Wenn Versetzungen geordnete Ausscheidungen schneiden, konnen sie
dies nur in Paaren tun, damit die Ordnung der Ausscheidungen nicht gestort
wird (80). Bei kleinen Ausscheidungen (<20 nm) kann ein Versetzungspaar
jedoch nicht gleichzeitig in eine Ausscheidung eindringen. Demnach sind
die Mechanismen, die den Schneidmechanismus der Versetzungen beein-
flussen, neben Grofle und Volumenverteilung der Ausscheidungen vor allem
die Energie der Antiphasengrenze Ypp, da durch das Schneiden nur einer
Versetzung die Ordnung der Ausscheidung verringert wird.

Bestimmt werden kann der Beitrag der Ausscheidungsverfestigung iiber
(80):

YaPB
AGTH,theor. =M- A'L-TH,thenr. =M =

Wapg-dsdy ®  d7
2b PR

2T, A+dy)?
5.6)

mit »=0,249%10° m Betrag des Burgersvektors (159), yaps = 0,2 J/m* (80)
Energie der Antiphasengrenze in der Phase ¥/, dy mittl. Teilchendurchmes-
ser, T = GTI’Z Linienspannung einer Versetzung und A mittlerer Abstand
zwischen den kohédrenten Ausscheidungen bzw.

Gb

ARor =2— 6.7

A
mit G Schubmodul, fiir groBe Ausscheidungen oder Dispersionsteilchen in
der Matrix, die nicht bzw. nicht mehr geschnitten werden (159).

Der mittlere Abstand zwischen den Teilchen lédsst sich berechnen iiber:

2
Ay — 5.8
var (5.8

Hier ist fy = N - % (121) der Volumenanteil an Al,O; bzw. Ni;Al-

Teilchen mit Radius r in einer Zelle mit Kantenldnge 2a. Mit einem mittleren
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Partikelabstand A von 19 nm der Ni;Al-Ausscheidungen und einer mittleren
GroBle von 5 nm (Abb. 4.5) ergibt sich fiir die Festigkeitssteigerung durch
Ausscheidungsverfestigung mit dem Taylorfaktor M

ARTH,theorA =M - ATry theor. = 11675 MPa

bzw. fiir die in der Ni-Al-Matrix verteilten Al,O5-Partikelreste mit Durch-

messer 100 nm und einem mittleren Abstand A von 520+£20nm:
AROR,theor. =74,9 MPa.

Die Einsatztemperatur der wirmebehandelten Ni-Al-MEMS sind in der
Verwendung auf Temperaturen unterhalb der Auslagerungstemperatur be-
schriinkt, da sonst die Gefahr der Uberalterung der Ausscheidungen be-
steht und der festigkeitssteigernde Einfluss dieser Ausscheidungen reduziert
wird. Werden die Ausscheidungen zu groB, steigt die Kraft zum Schneiden
derart an, dass es giinstiger ist, die Teilchen iiber den Orowan-Mechanis-
mus zu umgehen. Bei diesem fillt allerdings die Kraft, die zum Umgehen
aufgebracht werden muss, mit der Teilchengr63e ab und hat somit negative
Auswirkungen auf die Verfestigungswirkung [Abb. 5.19].

ATTH

\ i

ATTH,max Schneiden “si--

Orowan-Mechanismus

unteraltert : iberaltert

Abb. 5.19: Abhingigkeit der Stirke der Ausscheidungshértung vom Radius der Teil-
chen (121)

114



5.5 Diskussion der Ergebnisse aus der mechanischen Charakterisierung

Wird die Additivitidt der Werkstoffwiderstandsanteile angenommen (94),
kann die gesamte Verstarkungswirkung in den Ni-Al-OPA-Proben abge-

schétzt werden iiber:

AGyes Ni-ai-ora = Y AR(;) = ARyk + ARk + ARrpy + ARog = 363 MPa
i

(5.9)
Der Wert von 363 MPa ergibt sich fiir die Berechnung bei Raumtemperatur.
Diese theoretische Verfestigung liegt Nahe der Festigkeitssteigerung Ac =~
350 MPa, die anhand der Zugversuche bei RT ermittelt wurden [Abb. 5.20].

Berechnet man die Verstarkungswirkung der einzelnen Anteile bei 500
°C, so steigt der Anteil der Ausscheidungshirtung AR7y s00c, Wie dies von
NizAl bekannt ist (161), (39), (150), durch den reduzierten Schubmodul auf
123 MPa, ARk 500c=53,2 MPa und AR o 500c=67 M Pa fallen zu kleineren
Werten hin ab.

Der Grund fiir die Abnahme ist in der Aktivierung des thermischen Ver-
setzungsgleitens zu sehen. Dadurch konnen Hindernisse wie Fremdatome
oder Dispersionspartikel von Versetzungen im Kristall leichter iiberwunden
werden, je hoher die Temperatur und je geringer die Energiebarriere der
Hindernisse ist. Sobald die eingebrachte thermische Energie hoher ist als
die Hindernisenergie Qp, ist die Hinderniswirkung nahezu unterdriickt und
die Versetzung kann dieses ohne zusitzlichen Energieaufwand durch die
von auflen aufgebrachte Schubspannung iiberwinden (121). Versetzungen
sind bei hohen Temperaturen ebenso in der Lage, durch Diffusion transpor-
tierte Leerstellen anzulagern oder auszusenden und ihre Gleitebene durch
Klettern senkrecht zur Gleitebene zu verlassen und damit Hindernisse zu
umgehen. Diese Effekte wirken sich negativ auf die Verfestigungswirkung
durch inkohérente Teilchen oder Atome aus.

Der Einfluss der Korngrée bei hohen Temperaturen ldsst sich aufgrund
der Temperaturabhéngigkeit des Schubmoduls bei hohen Temperaturen be-
stimmen. Durch die eingebrachten Dispersoide (die gebrochenen Al,O;-
Teilchen) wird die Korngrofle stabilisiert, da die migrierenden Korngren-
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zen an den Teilchen anpinnen (Zener-Pinning), und die thermische Ak-
tivierungsenergie teilweise nicht ausreicht, um die Korngrenzen von den
Teilchen wieder loszureiflen (siehe auch Kap. 4.3). Nach (1.1) geht in die
Berechnung der Verstdrkung durch den Hall-Petch-Effekt neben dem Korn-
durchmesser d und der Reibspannung oy die Proportionalititskonstante
Kk in die Festigkeit ein. Betrachtet man das Modell der Aufstauung von
Versetzungen an den Korngrenzen (pile-up model) (83) (durch die reine
Betrachtung der Streckgrenze Rpp, konnen in diesem Fall Versetzungs-
Versetzungs-Wechselwirkungen vernachlédssigt werden), kann die Propor-

tionalitdtskonstante Kxg bestimmt werden iiber:
Kk =+/0e-b-VG (5.10)
Da Ki¢ = 0,158 MNm>/? nach (149) fiir RT bekannt ist, kann mit
Kk =0,158MNm*? = /6, -V/G-b =K/ GVb (5.11)

die Konstante k" in Abhingigkeit des Schubmoduls und somit der Tempera-

tur bestimmt werden mit

Ky N
K= = 1055 .
VGvVb mm?

Damit ergibt sich ein theoretischer Verfestigungsanteil von 102 M Pa bei 500

(5.12)

°C, so dass vermutet werden kann, dass die Verstdrkung durch die Stabilisie-
rung der Korngrofle bei Beanspruchung in 500 °C noch in reduzierter Form
aktiv ist.

Bei dem Hall-Petch-Effekt muss jedoch durch die Versetzungs-basierte
Verfestigung von einer Abnahme der Wirkung ausgegangen werden, sobald
bei Temperaturzunahme iiber 0,4 Ts Erholungsprozesse wie Annihilierung
von Versetzungen (126) sowie thermisch aktivierte Verformungsmechanis-
men wie Absorption von Versetzungen an Korngrenzen (13) einsetzen. An-

hand der Auftragung der theoretischen Verstirkung ARy, iiber der ge-
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messenen Verstirkung Ao lésst sich dieser Effekt ab 400 °C (= 0,4 Ty) fest-
stellen [Abb.5.20]. Anhand von dispersionsverfestigten ODS-Stéhlen konn-

te dieser Effekt bereits an anderer Stelle nachgewiesen werden (126).

500
+Acges, gemessen NG i calc.
Ao, calc. = = -Ac,, calc.
— =Ac, calc.
FP+MK."

400 4
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Abb. 5.20: Festigkeitssteigerung von Ni-Al-OPA im Vergleich zu LIGA-Nickel, An-
teil der einzelnen Verstirkungsmechanismen

Die theoretische Gesamtverstirkung AR,.; ohne den Hall-Petch-Effekt
resultiert in einem Betrag von rund 240 M Pa, die einem Ergebnis von Ac ~
260 MPa in 500 °C, gemessenen in den Zugversuchen, gegeniibersteht. Die
Differenz ist dem Einfluss der stabilisierten Korngrée und demnach dem
teilweise noch wirkenden Hall-Petch-Effekt in 500 °C zuzuschreiben. Wel-
cher Mechanismus nun der dominierende fiir die deutlich hohere Tempera-
turstabilitit der Varianten Ni-Al-OPA ist, kann nicht génzlich geklart wer-
den. Da der y-Phasengehalt laut den XRD-Messungen relativ gering ist, ist
der Kombination aus Dispersionsverfestigung ARry durch die eingebrach-
ten Al-Teilchen bzw. der iibriggebliebenen Al,Os-Hiillen mit der Stabili-
sierung der KorngroB3e ARk und der Mischkristallverfestigung ARy der
grofite Effekt an der Festigkeitssteigerung im Zugversuch zuzurechnen. Die
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errechneten theoretischen Werte unterstiitzen diese Annahme.

Die Resultate der Hértepriifung nach Berkovic sind demnach nicht iiber-
raschend. Durch das Vorliegen einer kleineren Korngrof3e und der Festpha-
senverstirkung durch die Al,O5-Reste und die NisAl-Ausscheidungen zeigt
das Ni-Al-X-Material eine hohere Hérte. Das Material setzt dem eindringen-
den Priifkorper einen hoheren Widerstand entgegen. Dabei sind die Werte
iiber die Probengeometrie homogen, was auf homogene Materialeigenschaf-
ten im Probenquerschnitt schlieBen ldsst. Auch hier erreicht die Variante
Ni-Al-OPA durch den im Vergleich hochsten Al-Gehalt in der Matrix die
hochsten Hartewerte.

Auch bei den Ergebnissen der Kriechexperimente ldsst sich fiir Ni-Al-
X eine Verbesserung der Kriechfestigkeit im Vergleich zum LIGA-Nickel
feststellen. Bei Beginn der Belastung der Ni-Al-Probe reagiert diese mit ei-
ner sofortigen elasto-plastischen Dehnung &j. Die Dehnung nimmt anschlie-
Bend mit der Zeit zu, die Dehngeschwindigkeit & nimmt aber ab. Dieser
Bereich des Kriechens wird auch Primdres Kriechen oder Ubergangskrie-
chen genannt. Hier erhoht sich prinzipiell die Versetzungsdichte im Mate-
rial, so dass im Material eine Verfestigung eintritt. Gleichzeitig fithren Er-
holungsprozesse wie Klettern oder Annihilieren der Versetzungen zu einer
Abnahme der Versetzungsdichte, so dass sich ein Gleichgewicht einstellt
und dadurch das Material in das sekunddre Kriechen tibergeht, in dem die
Dehngeschwindikeit ndherungsweise konstant ist. Bei den untersuchten Ni-
Al-Legierungen bildet sich bei hohen Belastungen - im Unterschied zu nied-
riger Belastung (7, 0) - keine stationire konstante Kriechgeschwindigkeit
aus, da sich die Mikrostruktur des Werkstoffs wihrend der Belastung ver-
andert. Dies ist bei Nickellegierungen hiufig der Fall, dadurch nimmt die
Dehnungsgeschwindigkeit mit der Dauer des Versuchs langsam aber stetig
zu (121).

Als grundlegender, thermisch aktivierter Kriechmechanismus ist das Ver-
setzungskriechen anzusehen. Wie auch bei tiefen Temperaturen wird beim

Kriechen die plastische Verformung teilweise durch Versetzungsbewegung
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herbeigefiihrt. Im Unterschied dazu kann die Versetzung allerdings in ho-
hen Temperaturen ein Hindernis iiberklettern, indem sie Leerstellen anlagert
oder aussendet, d.h. der Leerstellenstrom zwischen Versetzungen ist der be-
stimmende Faktor fiir die Dehnrate.
Die Kriechrate hiangt somit neben dem Volumen-Diffusionskoeffizient
hauptsédchlich von der Temperatur und der angelegten Spannung ab (121):
o3

gy ~ T (5.13)

Bei hohen Temperaturen kommt zu dem Versetzungskriechen als iiber-
lagernder Kriechmechanismus das Diffusionskriechen, bei dem die Diffusi-
on von Leerstellen im Material zu Verformungen fiihrt. Wandern Leerstel-
len an Korngrenzen von Bereichen, in denen sie unter Zugspannung stehen
zu Korngrenzen, in denen Druckspannung herrscht entlang der Korngrenze,
spricht man vom Coble-Kriechen, geht der Diffusionsstrom durch das Volu-
men, wird es Nabarro-Herring-Kriechen genannt. Der Materialfluss findet
demnach in ungekehrter Richtung der Leerstellen statt, und es kommt zu
einer plastischen Langung der Korner im Material.

Im Gegensatz zur plastischen Verformung im Zugversuch resultiert beim
Diffusionskriechen die kleine Korngrofe in einer Reduktion der Festigkeit,
da die Aktivierungsenergie fiir Leerstellendiffusion an den Korngrenzen
durch die gestorte Kristallordnung deutlich geringer ist als im Volumen. So
wird durch die Korngrofie und die verbundene hohe Anzahl an Korngrenzen
das Diffusionskriechen entlang der Korngrenzen zu dem den Kriechprozess
dominierenden Mechanismus. Die Kriechrate der Volumendiffusion hingt
demnach bei hohen Temperaturen neben der angelegten Spannung und der

Temperatur von der Korngrofle ab mit (121):

(0

£c
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fiir das Coble-Kriechen und

(o

~E R (5.15)

ENH
fiir das Nabarro-Herring-Kriechen. Dies ist der entscheidende Grund fiir das
schnelle Versagen des LIGA-Nickels in den Kriechexperimenten, da hier die
Korngrofe mit unter 100 nm im Vergleich zum wirmebehandelten Nickel
sehr klein ist. Vergleichbare Ergebnisse in Kriechversuchen konnten Wang
et al. (158), Yin et al. (170) fiir LIGA-Nickel, Yamasaki et al. (164) fiir
elektrochemisch abgeschiedenes Ni-Wolfram nachweisen.

Als weiterer, thermisch aktivierbarer Kriechprozess gilt das Korngren-
zengleiten, das ein Abgleiten der Korner gegeneinander bei hohen Tempera-
turen darstellt. Allerdings trigt das Korngrenzengleiten bei Metallen keinen
groBBen Anteil an der Kriechverfornmung (121)

Gegen Ende der Lebensdauer, im sog. fertidiren Kriechen entsteht innere
Schidigung durch Porenbildung im Material, vor allem in unter Zugspan-
nung stehenden Korngrenzen sowie in Tripelpunkten, so dass der tragen-
de Querschnitt deutlich abnimmt und es zu Spannungsiiberhohungen durch
Kerbeffekte kommt. Die Kriechgeschwindigkeit nimmt wieder zu, bis das
Bauteil schlieBlich durch Bruch versagt (121).

Die Erhohung der Kriechbestindigkeit von Ni-Al-OPA ldsst sich gleich-
falls auf die zur Festigkeit beim Zugversuch diskutierten Verfestigungsme-
chanismen zuriickfiihren:

Die geringere Korngro3e im Vergleich zum wirmebehandelten Nickel
muss aus dieser Betrachtung allerdings herausgenommen werden, da wie
oben erwihnt ein kleines Korn die Dehnrate beschleunigt. Prinzipiell wirken
sich alle Mechanismen, die die Versetzungsbewegung behindern, positiv auf
die Kriechfestigkeit aus, da die Kriechverformung bei hoheren Spannun-
gen von den Versetzungen getragen wird. Demnach ist die Teilchenhértung
durch die eingebrachten Al,O5-Reste der Aluminiumpartikel als kriechver-
festigend einzustufen, da diese Teilchen mit den Versetzungen wechselwir-
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ken. Prinzipiell konnte eine Versetzung das Al,O5-Teilchen ohne Probleme
iberklettern, durch die Reduktion der Linienenergie der Versetzung an der
Grenzfliche zum Teilchen wird diese aber von dem Teilchen geradezu an-
gezogen (Zener-Pinning). Um sich von diesem Teilchen wieder loszuldsen,
muss die Versetzung eine hohe Spannung aufbringen, die iiber thermische
Aktivierung aufgebracht werden muss (121).

Gleiches gilt fiir die hochtemperaturstabile Gleichgewichtsphase y'. Ver-
setzungen gelingt es erst bei sehr hohen Spannungen in diese Ausscheidun-
gen einzudringen und sie zu schneiden, zum einen durch die verdnderte Git-
terkonstante, zum anderen durch die aufzubringende Grenzflachenenergie,
die zum Austreten aus dem Teilchen benotigt wird.

Die Mischkristallhdrtung hat auf die Kriechfestigkeit einen positiven Ein-
fluss, sofern der Diffusionskoeffizient des Substitutionsatoms in der Matrix
hoher ist als der Eigendiffusionskoeffizient der Matrix selbst. Bei Alumini-
um und Nichel sind die Diffusionskoeffizienten dhnlich, so dass der Einfluss
des Mischkristallgefiiges im System Ni-Al als gering einzuschétzen ist.

Primires und sekundires Kriechen lassen sich mit der Garofalo-Gleichung
(2.16) (33) beschreiben, dabei ist & die konstante Kriechrate wihrend des
sekunddren Kriechens. &g lasst sich iiber das Potenzgesetz-Kriechen oder
Norton-Kriechen (2.17)

& =Ac"exp (5)

mit den Variablen Spannung und Temperatur darstellen.
Trigt man die Kriechrate & doppelt-logarithmisch iiber der Spannung
auf, egibt sich
és=Bro” (5.16)

und es lédsst sich aus der Steigung der Geraden der Kriechexponent n fiir
die Zusammensetzung Ni-Al-OPA bestimmen. Dieser betrigt nops=~6,3

[Abb. 5.21, rechts]. Reines Nickel zeigt einen Kriechexponenten im Wert
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5 Ergebnisse der mechanischen Charakterisierung
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Abb. 5.21: Kriechverhalten Ni, Ni-Al-OPA wirmebehandelt, Kriechratenabhingig-
keit von der Spannung Ni (links), OPA (rechts) zur Bestimmung des Krie-

chexponenten n

von n=4,6 (9) [Abb. 5.21, links], Nickel-Superlegierungen zeigen Kriech-
exponenten von n=6-13,5 (108) (7) (43), so dass bei Ni-Al-OPA von ei-

nem Kriechverhalten dhnlich der Ni-Superlegierungen ausgegangen werden

kann.
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Abb. 5.22: Kriechverhalten Ni, Ni-Al-OPA wirmebehandelt, Kriechratenabhingig-
keit von der Temperatur Ni (links), OPA (rechts)
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5.5 Diskussion der Ergebnisse aus der mechanischen Charakterisierung

Uber eine logarithmische Arrhenius-Auftragung der Kriechrate iiber der

Temperatur

& = Agexp <_RQT> (5.17)

lasst sich die Temperaturabhingigkeit der Kriechrate darstellen. Aus der
Steigung der Kurven kann die fiir den Kriechprozess charakteristische Ak-
tivierungsenergie Q bestimmt werden [Abb. 5.22]. Fiir die Zusammenset-
zung Ni-Al-OPA lisst sich ein Wert von 120 KJ/mol auslesen. Das LIGA
Nickel zeigt im nicht warmebehandelten (35 kJ/mol) und wiarmebehandel-
ten Zustand (120 kJ/mol) unterschiedliche Aktivierungsenergien fiir Krie-
chen [Abb.5.22, links], was sich durch den Unterschied in Korngrofie und
Versetzungsdichte erkldren ldsst. Die Streuung des Proportionalitétsfaktors
A=1,463%10" %/(hMPa®?) ist auf Inhomogenititen im Al-Gehalt in den un-
terschiedlichen Proben und dem dadurch resultierenden Unterschied in der
Verstirkung der Matrix zuriickzufiihren [Abb. 5.23].

@ Proportionalitatsfaktor A' | % Ni-A-OPA
—— lin. Anpassung 10'°4 ® Ni, nicht warmebehandelt 4
= Ni, warmebehandelt

T T T T 10° T
00 05 10 15 20 25 30 10* 10°
G/E-Modul [ ]

0_ne-Q/RT *q 0-7

Abb. 5.23: Proportionalitétsfaktor A fiir Ni-Al-OPA zur Anpassung an das Power-
Creep-Potenzgesetz (links), normalisierte Darstellung der Spannungsab-
hingigkeit (rechts)

Anhand der iiber E-Modul und Temperatur normalisierter Auftragung

von Kriechrate &g liber Spannung o lisst sich die Spannungsabhéngigkeit
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5 Ergebnisse der mechanischen Charakterisierung

der Kriechverformung ohne Temperatureinfluss darstellen. Hier zeigt sich
der Unterschied des Ni-Al-OPA zum wirmebehandelten Nickel, das in den
untersuchten Spannungen von 50 - 150 MPa elastisch-plastisch verformt.
Das Kriechverhalten des nicht wirmebehandelten Nickels ist bezogen auf
die Kriechmechanismen vergleichbar zu Ni-Al-OPA, allerdings zeigt dieser
bei vergleichbarer Spannung eine deutlich hohere Kriechrate. LIGA-Nickel
im Abscheidezustand hat, bedingt durch die Herstellungsmethode, im Ver-
gleich zum wirmebehandelten Nickel eine hthere Dichte an Versetzungen
und eine deutlich kleinere mittlere KorngréB3e. Da die Korngrenzen und Ver-
setzungen als Leerstellenquellen und -senken fungieren, begiinstigen diese
das Versetzungskriechen.

Fiir geringe Spannungen kleiner 50 M Pa kann bei Ni-Al-OPA mit Diffusi-
onskriechen gerechnet werden, im Bereich der untersuchten Spannungen ist
als Kriechmechanismus das Versetzungskriechen festzustellen. Vergleicht
man die Ergebnisse der Aktivierungsenergie Q mit Literaturdaten fiir reinen
Nickel, kann die Korngrenzen- und Versetzungskerndiffusion in Verbindung
mit dem Versetzungskriechen als dominanter Kriechmechanismus bestimmt
werden (42).

Die Auswertung der Kriechdaten zeigt, dass das hergestellte Ni-Al-OPA
mit dem Nortongesetz aus Gleichung (2.17) hinreichend gut beschrieben

werden kann.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Nickel ist zur Zeit der am haufigsten angewendete Strukturwerkstoff in der
LIGA-Technik zur Herstellung von MEMS. Elektrochemisch abgeschiede-
nes Nickel zeigt jedoch eine Degradation der mechanischen Eigenschaften,
wenn es bei hohen Temperaturen angewendet wird oder hohen Temperatu-
ren ausgesetzt war. Streckgrenze und Zugfestigkeit fallen auf einen Bruch-
teil des Ausgangswerts. Durch die Abscheidung von LIGA-Nickelproben
und die anschliefende Wirmebehandlung konnte das Materialverhalten von
LIGA-Nickel bei hohen Temperaturen bestitigt werden. Grund fiir den Ab-
fall der Festigkeiten ist in dem hohen Kornwachstum durch die hohe Mo-
bilitdt der Korngrenzen und in der Erweichung der Korngrenzen in hohen
Temperaturen zu sehen.

Um die Temperaturstabilitit des LIGA-Nickels fiir MEMS-Anwendungen
in abrasiven und hochtemperierten Umgebungen zu verbessern, wurde in
dieser Arbeit ein Herstellungsweg fiir Hochtemperatur-MEMS aus Nickel-
Superlegierungen aufgezeigt.

Ni-Al-Kompositschichten wurden mittels einer elektrochemischen Mitab-
scheidung von Nickel aus Nickelsulfat in wissriger Losung mit zugesetzten
Aluminium-Nanopartikeln nach (167) hergestellt. Zur chemischen Stabili-
sierung der Aluminiumpartikel und der Verhinderung von Agglomeration
wurde die Stabilisierungswirkung verschiedener Additive auf Sulfat- und
Phosphonatbasis sowie kommerzielle Additive aus der Metalliclack- und
Keramikherstellung untersucht. Dabei konnten mit der Zugabe von SDS
ein Aluminiumgehalt von 10 at-%, mit Phosphonsiuren ein Aluminiumge-
halt von bis zu 12 at-% erreicht werden. Die Stabilisierungswirkung der

Phosphonsédure konnte durch die Beschichtung in nicht-wissriger Losung
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6 Zusammenfassung und Ausblick

der Partikel noch verbessert werden. Es wurde auch festgestellt, dass die
Zugabe der Additive zum Elektrolyten einen deutlichen Einfluss auf die
Mikrostruktur des Nickels hat.

AnschlieBend wurden die hergestellten Schichten mittels zweistufiger
Wirmebehandlung aus Losungsglithen des Aluminiums und anschlieBen-
der Auslagerung zur Erzeugung der NizAl-Ausscheidungen in einen Nickel-
Aluminium-Mischkristallgefiige umgewandelt. Durch XRD-Untersuchungen
konnte die Prisenz der NizAl-Phase in kleinen Mengen nachgewiesen wer-
den. Die Mikrostruktur erwies sich als deutlich stabiler bei hohen Tempe-
raturen als der zum Vergleich herangezogene LIGA-Nickel. Die mittlere
KorngroBe konnte auf ca 2 pum reduziert werden (der LIGA-Nickel zeigte
nach gleicher Warmebehandlung eine Korngro3e von nahezu 100 pm).

Nach erfolgreicher Abscheidung von Ni-Al-Schichten konnte das Ver-
fahren in eine LIGA-Struktur iibertragen werden. Zur Durchfithrung der
mikrostrukturellen Untersuchungen des hergestellten Ni-Al wurden TEM-
Scheiben mit 3 mm Durchmesser und 100 um Dicke abgeschieden. Zur
Untersuchung der mechanischen Eigenschaften wurden Mikro-Zugproben
mit einem Priifquerschnitt von 100 x 300 um hergestellt. Dabei zeigte sich
ein deutlicher Konvektionseinfluss auf die Abscheidequalitit und den Parti-
keleinbau. Wechselwirkungen zwischen Partikeleinbau und Aspektverhélt-
nis des Substrats konnten ebenso festgestellt und mit Untersuchungen zum
Partikeltransport in Fliissigkeiten von (54) und (148) erkléart werden. Leich-
te Inhomogenititen der Partikelverteilung in den erzeugten Proben konnten
nicht verhindert werden. Da der Al-Gehalt einen deutlichen Einfluss auf die
Festigkeitseigenschaften hat, kann sich dieser Umstand in einer Streuung
der mechanischen Eigenschaften eines hergestellten Loses bemerkbar ma-
chen. In einer einzelnen Probe kann durch das durchgefiihrte Losungsglithen
allerdings von einer gleichméBigen Al-Verteilung ausgegangen werden.

Lisst sich die Agglomeratbildung der Al-Partikel im Nickel-Elektrolyten
noch stirker unterbinden, ist davon auszugehen, dass die Partikel noch ho-

mogener in der Nickelmatrix verteilt werden. Dies wird zum Einen die Dau-
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6 Zusammenfassung und Ausblick

er der Warmebehandlung auf eine Minimaldauer reduzieren, da die Homo-
genitét des Ni-Al-Mischkristalls nach kiirzerer Losungsgliihzeit gegeben ist.
Durch die Reduktion der Wiarmebehandlungsdauer kann nach der Wirme-
behandlung von einer Korngrofe niher der Ausgangsgrofie des abgeschie-
denen Materials im Nanometerbereich gerechnet werden.

Eine geringere Agglomeration der Partikel wird sich zum Anderen in ei-
ner geringeren Auspriagung der Porositdt im abgeschiedenen Material be-
merkbar machen, da groflere Porosititen meistens in der Nihe von Partike-
lanhiufungen beobachtet wurden. Da die im Material vorliegende Porositit
hiufiger Ausgang des Versagens der Mikrozugproben darstellte, kann also
durch eine weitere Reduktion der Partikel-Agglomeration im Elektrolyten
die Festigkeitseigenschaften weiter verbessert werden

Zur Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften und der Ermitt-
lung der Materialkennwerte E-Modul, 0,2%-Dehngrenze, Zugfestigkeit und
Bruchdehnung wurden nach erfolgter Wiarmebehandlung Zugversuche von
RT bis 500 °C durchgefiihrt, sowie in Mikrokriechversuchen im Bereich von
Raumtemperatur bis 600 °C die Anwendung des Power-Creep-Gesetzes auf
das hergestellte Ni-Al-Material tiberpriift.

Dabei konnte mit der Variante Ni-Al-OPA eine deutliche Verbesserung
des Hochtemperaturverhaltens unter Zug- und Kriechbelastung im Ver-
gleich zum Nickel festgestellt werden. Die Ergebnisse zeigen eine um Fak-
tor 15 hohere 0,2%-Dehngrenze sowie eine um den Faktor 2 hohere Zug-
festigkeit im Vergleich zum gleich wirmebehandelten Nickel. Bei Tempe-
raturen ab 250 °C ist Ni-Al-OPA auch dem nicht wiarmebehandelten Nickel
iiberlegen. Uber das Ramberg-Osgood-Gesetz konnte der Verfestigungsex-
ponent n bestimmt werden.

Gleiches ldsst sich aus der Auswertung der Kriechexperimente bis 600 °C
schlieen. Hier zeigt Ni-Al-OPA eine deutlich verbessere Kriechbestindig-
keit im Vergleich zu abgeschiedenem und wirmebehandeltem Nickel. Uber
die Auswertung nach dem Power-Law-Creep-Gesetzes konnte der Kriech-

exponent n und die Aktivierungsenergie Q bestimmt werden. Allerdings
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6 Zusammenfassung und Ausblick

zeigt der Proportionalitiitsfaktor Ax eine Streuung, die auf die Inhomogeni-
tiat des Materials durch den nicht konstanten Al-Gehalt sowie vorliegender
Mikroporositit einer Charge von Mikrozugproben zuriickzufiihren ist.
Die Festigkeitssteigerung des Ni-Al-Materials ist auf mehrere Faktoren
zurlickzufiihren:
e Durch die Zugabe von Al kommt es in der Gitterstruktur des Nickels durch
die Bildung eines Mischkristalls und den resultierenden Fehlpassungen zu
Verzerrungen, die von den Versetzungen iiberwunden werden miissen.
e Die deutlich reduzierte Korngrofe durch das Behindern der Korngrenzen-
mobilitdt bei hoheren Temperaturen fithrt nach Hall-Petch zu einer Anhe-
bung der kritischen Schubspannung zur Versetzungsbewegung,
¢ Die Dispersion von Al,Os-Teilchen, die als Reste der Al-Partikel weiterhin
im Material vorliegen, miissen von den Versetzungen nach Orowan umgan-
gen werden,
e Die Bildung von Ni;Al-Ausscheidungen im Ni-Al-Mischkristall fithrt da-
zu, dass wandernde Versetzungen diese schneiden oder umgehen miissen.
Die Herstellung von Nickel-Superlegierungen mit mehreren Legierungs-
elementen lie sich anhand der Zusammensetzung Ni-Al-Ti-SDS untersu-
chen. Hier konnte festgestellt werden, dass die Einbettung von Al- und Ti-
Partikeln auf Kosten des Partikelgehalts von Al in der Schicht mdoglich ist.
Daher bietet sich durch die Wahl eines neuen Elektrolyten auf NiCr-Basis
die Moglichkeit, Materialien mit hoherem Ni;Al-Phasengehalt aus NiCrAl
oder NiCrAlTi nach der LIGA-Herstellung fiir MEMS herzustellen.

Abschliefend kann zusammengefasst werden:
Die elektrochemische Abscheidung von Ni-Al-Superlegierungen in LIGA-
Strukturen aus wissriger Losung konnte erfolgreich durchgefiihrt werden.
Die erzeugten Materialien zeigten nach einer durchgefiihrten Wérmebe-
handlung in Mikrozug- und Kriechversuchen eine deutlich hthere Tempera-
turstabilitit als das elektrochemisch abgeschiedene LIGA-Nickel. Die Ver-
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6 Zusammenfassung und Ausblick

festigung resultiert aus einer Kombination aus Ausscheidungs- und Partikel-
verstirkung, in Verbindung mit einer KorngroBenstabilisierung und Misch-
kristallbildung. Durch die Zugabe weiterer metallischer Nanopartikel und
der Anwendung einer Ni-Legierungsabscheidung besteht die Moglichkeit,
Ni-Superlegierungen mit hohen Festigkeitswerten bei hohen Temperaturen

herzustellen.

129






A Analytische Berechnung der
Thermospannungen in den
Al-Nanopartikeln

Zur Berechnung der auftretenden Spannungen in den Aluminium-Partikeln
konnen nidherungsweise die unterschiedlichen Warmeausdehnungskoeffizi-
enten betrachtet werden. Bei isotropen Werkstoffen im Kontakt gilt (152):

(8el+pl + 8th)A[ = (gel+pl + Eth)A]203 (A.1)
o} o

-+ OyAT = ——— + ty1,0,AT (A2)

Eq Exsy0, ;
Gl-dl Z—Gz'dz (A.3)

d>
=—0 2 Ad
o1 o 4 (A4)
dz 1 (o))

Oy —— = (0 — Oy ) AT A5
2 1 En EA1203+( AL O3 — OA7) (A.5)

Ol — O -E Eyd
Gy — (041 — Ou1,05) - Eat, 0, Ei AT (A.6)
EA[203d2 + EAldl

mit Oy, 04,0, = thermische Ausdehungskoeffizienten, Ey;, Ea,0, = E-
Moduln, 74, 74,0, = Radien Al-Kern bzw. Oxidschicht, AT = Temperatur-
differenz bei der Auslagerung. Mit den spezifischen Werkstoffdaten, d;=45
nm, 044/=23-10%L, dy;,0,=5 nm, &ta1,0,=6,7-10°+ und AT=1100 °C folgt
fiir die resultierende Spannungen:

oy = —487,42M Pa, bzw. 6,0, = 4386,76MPa
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B Simulation der Thermo-Spannungen in
den Al-Nanopartikeln

Vergleichbare Ergebnisse sind iiber die Simulation in Abaqus zu erzielen.
Die resultierenden Normalspannungen, hier Druckspannungen im Inneren
des Partikels, belaufen sich auf 1,3 GPa [Abb. B.1]. Der Berechnung zu-
grunde gelegt wurde eine feste Verbindung zwischen Al und Al,O;, eine
lose Verbindung zwischen Al,O5 und Nickel. Die resultierenden Tangenti-
alspannungen in der Al,O5-Hiille betragen zwischen 4,6 und 5,1 GPa [Abb.
B.2].
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ODB: AlPartikel-Kontakt.odb ~Abaqus/Standard 6.11-2 Wed May 23 11:34:32 GMT+02:00 2012

Step: STATIC
X Increment 10: StepTime =  1.000
Primary Var: S, 511 (CSYS-1)
Deformed Var; U Deformation Scale Factor: +6.721e+00

Abb. B.1: Simulation der entstehenden Normal-Spannungen an der Aluminiumoxid-
Schicht der Al-Partikel
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B Simulation der Thermo-Spannungen in den Al-Nanopartikeln
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Abb. B.2: Simulation der entstethenden Tangential-Spannungen an der
Aluminiumoxid-Schicht der Al-Partikel
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C Simulation zur Bestimmung der
Diffusionszeit

Zur Bestimmung der Diffusionszeit wurde der sphirische Ansatz durch Sub-
stitution in ein lineares Problem transferiert. Die Losung des zweiten Fick-
schen Gesetz (2.13) ergibt

(c2—cy) X

—— (1=¥(7=))

c(x, ) =c1+

2 2vDt
mit P( 3 jﬁ) GauBsches Fehlerintegral. Da die Al-Atome durch verschie-

dene Phasen mit verschieden hohen Diffusionskoeffizienten diffundieren,
wurde die Berechnung mit den unterschiedlichen Diffusionskoeffizienten
von D = 1072 bis D = 108 (17) durchgefiihrt.
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C Simulation zur Bestimmung der Diffusionszeit
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Abb. C.1: Simulation der Diffusionszeit fiir Al in Ni mit D = 10~12
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C Simulation zur Bestimmung der Diffusionszeit
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Abb. C.2: Simulation der Diffusionszeit fiir Al in Ni mit D = 1014
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C Simulation zur Bestimmung der Diffusionszeit
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Abb. C.3: Simulation der Diffusionszeit fiir Al in Ni mit D = 10~16
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C Simulation zur Bestimmung der Diffusionszeit

Konzentration
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Abb. C.4: Simulation der Diffusionszeit fiir Al in Ni mit D = 10~18
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