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Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der grundlegenden Untersuchung von polymer-
basierten Kompositmaterialien fir neuartige Anwendungen in der Mikrosystemtechnik. Zu
Beginn der hier vorgestellten Arbeiten im Jahr 1996 spielten Komposite in der Mikrosystem-
technik von wenigen Ausnahmen abgesehen eine untergeordnete Rolle. Allerdings hat diese
Materialklasse aufgrund ihrer Mdglichkeiten der gezielten Eigenschaftseinstellung ein hohes
Potenzial fir Anwendungen. Daher waren grundlegende Experimente zur Ermittlung der
physikalischen Eigenschaften von niedrig und hoch gefillten Polymeren sowie Neuent-
wicklungen auf dem Gebiet der Mikrostrukturierungsverfahren notwendig. In diesem
Zusammenhang spielte der Einfluss der Partikelgrof3e der verwendeten Fullstoffe auf die
Kompositeigenschaften eine wesentliche Rolle. Des Weiteren war von besonderem
Interesse, ob etablierte Mikrostrukturierungsverfahren, wie z.B. die Rdntgentiefen-
lithographie, zur Herstellung von keramischen Bauteilen unter Verwendung von polymer-
basierten Kompositen verwendet werden kdnnen.

In Abbildung 0-1 sind die wichtigsten Themenbereiche rund um die Entwicklung von
polymerbasierten Kompositen, beginnend beim notwendigen Materialscreening bis hin zu
mdglichen Anwendungsfeldern, dargestellt.

Die wichtigsten Resultate dieser Arbeit sind:

e Erstellung eines empirischen Modells zur Abschatzung des maximal erreichbaren
Pulverfiullgrades in Polymeren als Funktion der spezifischen Partikeloberflache von

mikro- und nanoskaligen Keramikpulvern

e Entwicklung eines Rapid-Prototyping-Verfahrens zur Herstellung von mikrostruktu-

rierten Prototypen aus Polymeren, polymerbasierten Kompositen und aus Keramik

¢ Neuentwicklung einer Prozesstechnik zur Modifikation des Brechungsindexes von

Polymeren durch nanoskalige Keramikpulver und organische Chromophore

e Erstmalige Herstellung von mikrostrukturierten keramischen Bauteilen durch Rént-

gentiefenlithographie an kompositbasierten Negativresisten.
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Abb. 0-1 Ubersicht der wichtigsten Forschungsbereiche zur Entwicklung von neuen polymerbasierten
Kompositen.

Polymerbased micro- and nanocomposites for applications in microsystem
technologies

Abstract
The present work describes fundamental investigations on polymer based composites for

potential applications in microsystem technologies. The main results are:

e Development of a new empirical model estimating the maximum powder load in

polymer based composites

e Realization of a new rapid prototyping technology for the fabrication of micro-

structured components made of polymers, polymer based composites and ceramics

e Refractive index modification of polymers using nano sized ceramics or organic

chromophors

e First time realization of microstructured ceramic parts via deep x-ray lithography using

polymer-based ceramic filled composites.



1 Motivation und Zielsetzung

In der Mikrosystemtechnik sind neben Silizium Kunststoffe, Metalle und Keramiken als Werk-
stoffe fur Bauteile und Produkte etabliert. Fur die Realisierung und kostenglnstige Fertigung
von mikrotechnischen Produkten miissen geeignete Materialien folgende, generelle Kriterien

erfillen:

. gute Verflgbarkeit

. reproduzierbare Werkstoffqualitat

. akzeptabler Preis

. gute Mikrostrukturierbarkeit

. einfache Prozessierbarkeit und Handling.

Zusatzlich missen noch die individuellen physikalischen Eigenschaften, welche den Anwen-
dungszweck und den Anwendungsbereich definieren, berlicksichtigt werden. In den seltens-
ten Fallen werden alle Kriterien gleichzeitig erfiillt, so dass beim Design und der Auslegung
eines mikrotechnischen Bauteils Kompromisse entweder bei den gewlnschten physikali-
schen Eigenschaften oder bei der Prozessierbarkeit gemacht werden muissen. Die Verwen-
dung von kommerziell erhaltlichen Werkstoffen erlaubt nur selten eine gleichzeitige optimale
Einstellung mehrerer physikalischer Eigenschaften, wie thermische Ausdehnung, elektrische
Leitfahigkeit oder optischer Brechungsindex, so dass die Realisierung komplexer Eigen-
schaftsprofile haufig die Entwicklung spezieller Werkstoffe erforderlich macht. Einen L&-
sungsansatz hierfur stellt die Verwendung von Kompositmaterialien dar. Diese bestehen i.
Allg. aus mindestens zwei unterschiedlichen Komponenten, welche physikalisch getrennt in
einem Materialverbund vorliegen. Bei geschickter Wahl der Einzelkomponenten ist eine
Kombination der jeweils glinstigsten Einzeleigenschaften maéglich, so dass ein Malischnei-
dern von physikalischen Kompositeigenschaften in gewissen Grenzen realisiert werden

kann.

In der Makrowelt werden Kunststoff-Keramik-Komposite seit vielen Jahren verwendet. So
fuhrt die Dispersion von Keramikpulver oder Glas- bzw. Kohlenstofffasern in Kunststoffen zu
einer signifikanten Verbesserung der mechanischen Eigenschaften. Nanoskalige Schichtsili-
kate, dispergiert beispielsweise in Polyamid, fihren zu einer erheblichen Erhéhung der Tor-
sionssteifigkeit des Kunststoffs und zu einer verbesserten Barriereeigenschaft gegen Was-

ser.

In der Mikrowelt spielen Kompositmaterialien derzeit noch eine verschwindend geringe Rolle.
Kunststoff-Keramik- und Kunststoff-Metall-Komposite werden nahezu ausschlielich als Zwi-
schenstufe zur Herstellung von keramischen und metallischen Bauteilen im Pulverspritzgie-
Ren verwendet, die eigentlichen Kompositeigenschaften sind von zweitrangigem Interesse,

solange sie die Prozessierbarkeit beim Pulverspritzgieen nicht betreffen.



Basierend auf dieser Ausgangslage erschien es notwendig, neuartige Kompositmaterialien
zu entwickeln, um ein MafRschneidern von physikalischen Eigenschaften fur potenzielle An-
wendungen in den zwei wichtigen Bereichen der Mikrotechnik, der Mikrooptik und der
Mikrofluidik, zu ermdéglichen. Damit einhergehend ist die Entwicklung einer geeigneten Pro-
zesstechnologie, um ein schnelles Screening der Kompositeigenschaften als Funktion der
Kompositzusammensetzung zu realisieren. Im Folgenden wird der Begriff der Komposite
ausschlieBYlich fir solche Werkstoffe verwendet, bei denen anorganische Feststoffe, hier mik-

ro- und nanoskalige Keramikpulver, in einer polymeren Matrix dispergiert sind.

MafRgeschneiderte Komposite kdnnen auf unterschiedliche Arten in der Mikrotechnik ver-

wendet werden:

Zum einen dienen sie in Analogie zum o.g. Pulverspritzgiel3en als Zwischenstufe zur Herstel-
lung von mikrostrukturierten Bauteilen, welche nach dem Prozessieren (Replikation, Entbin-
dern, Sintern) nur noch aus einer Komponente, dem mdéglichst dicht gesinterten keramischen
oder metallischen Flullstoff, bestehen. Diese Art von Kompositen zeichnet sich durch hohe
Fullstoffgehalte bis 60 Vol% aus, um den Sinterschrumpf zu minimieren und ein moéglichst
isotropes Schrumpfen zu erzielen. In diesem Fall sind optimierte Kompositeigenschaften
grundlegend wichtig fur die Strukturierbarkeit, beispielsweise fur die verwendete Replikati-
onstechnik. Insbesondere sind die FlieReigenschaften des Komposits entscheidend fur die
Abformbarkeit und die resultierende Bauteilqualitat. Neben der Verwendung als Zwischen-
stufe zu keramischen und metallischen Bauteilen kdnnen hoch gefiillite Komposite auch eine
direkte Anwendung finden, da wichtige physikalische Eigenschaften wie Festigkeit, Harte,
thermischer Ausdehnungskoeffizient oder elektrische Leitfahigkeit mit dem Fullgrad korrelie-

ren.

Zum anderen konnen bereits niedrige Feststofffullgrade die physikalischen Eigenschaften
des Matrixpolymers signifikant beeinflussen. In aktuellen Literaturbeispielen reichen bereits
wenige Prozente von Carbon Nanotubes, dispergiert in Kunststoff, aus, einen elektrisch iso-
lierenden Werkstoff in ein elektrisch leitfahiges Material zu konvertieren. Daher sind speziell
Komposite, welche nanoskalige Fullstoffe enthalten, von besonderem Interesse, da mit ab-
nehmender PartikelgréRe das Oberflachen- zu Volumenverhaltnis der Partikel stark zunimmt
und somit neue Funktionalitaten bzw. Eigenschaftsanderungen maéglich sind. In der Literatur
sind derzeit kontroverse Angaben zu finden, welche beispielsweise den Einfluss von sphari-
schen nanoskaligen Partikeln auf die thermomechanischen Eigenschaften von Kunststoffen
beschreiben. Es war daher ein wichtiges Ziel dieser Arbeit, den Einfluss der PartikelgroRen

auf die resultierenden Kompositeigenschaften grundlegend zu untersuchen.

Bei "echten® nanoskaligen Fullstoffen, d.h. mit mittleren Partikelgrofen deutlich kleiner 100

nm, sind auch optische Eigenschaften der Komposite wie Transmission, Brechungsindex



oder Polarisation interessant, da, je nach untersuchtem Wellenldngenbereich, Streueffekte
an den Partikeln keine signifikante Rolle mehr spielen. Es resultiert ein transluzentes bzw.

transparentes Komposit mit modifizierten optischen Eigenschaften.

Neben den Flillstoffen bestimmt die polymere Matrix die Kompositeigenschaften. Die Ver-
wendung von thermoplastischen Kunststoffen als polymere Komponente ist allerdings sehr
aufwandig, da beispielsweise das Flielverhalten von Thermoplasten nur oberhalb des Glas-
Ubergangsbereichs messtechnisch gut zuganglich ist. Die Viskositaten sind mit Werten z.T.
zwischen 500 und 1000 Pa s sehr hoch. Dies bedeutet, dass die Herstellung von Komposit-
materialien auf Basis von thermoplastischen Kunststoffen nur unter der zeitaufwandigen
Nutzung von Mischer-Knetern oder Uber Extrusionsverfahren mdéglich ist. Ein schnelles Ma-

terialscreening ist auf diese Weise nur schwierig oder gar nicht realisierbar.

Es wurde daher entschieden, polymere Reaktionsharze (Monomer-Polymer-Mischungen) als
Modellsubstanzen fiir Polymerschmelzen zu verwenden, da die Reaktionsharzviskositaten
bei Raumtemperatur weit unter 10 Pa s, z.T. unter 1 Pa s, liegen und die Komposite mit einer
einfachen Labordispergiereinheit hergestellt werden kdnnen. Allerdings musste zu Beginn
der Arbeiten noch verifiziert werden, ob sich niederviskose Reaktionsharze in ihrem Fliel3-
verhalten wie Polymerschmelzen verhalten. Nach der bei Raumtemperatur méglichen Form-
gebung und der sich anschlieRenden Polymeraushartung liegt ein Thermoplast-Fullstoff-
Komposit vor, welches direkt vergleichbar mit den thermoplastbasierten Kompositen ist.

Im Rahmen der in dieser Habilitationsschrift beschriebenen Untersuchungen wurden im Hin-
blick auf die Herstellung von mikrostrukturierten Bauteilen aus Kunststoff oder Keramik sowie
auf die Herstellung von neuen Funktionswerkstoffen Entwicklungsarbeiten zu folgenden Fra-

gestellungen durchgeflhrt:
e Beschreibung des FlieRverhaltens von polymerbasierten Mikro- und Nanokompositen

e Entwicklung eines prototypischen Abformverfahrens fiir Bauteile aus Polymeren, Kom-

positen und Keramik mit mikrostrukturierten Oberflachen

¢ Neuentwicklung von Polymeren mit modifizierten optischen Eigenschaften zur Herstel-

lung von polymeren Wellenleitern

¢ Neuentwicklung von alternativen Herstellungsverfahren fir keramische Bauteile durch

Lithographie.

Mit der Realisierung der genannten Ziele soll die Materialgruppe der Komposite als weitere

Werkstoffklasse der Mikrosystemtechnik etabliert werden.



2 Grundlagen

2.1 Materialien der Nicht-Silizium-Mikrosystemtechnik

Die wichtigsten Werkstoffe der Mikrosystemtechnik neben Silizium lassen sich in drei Haupt-
gruppen mit jeweils charakteristischen Eigenschaften einteilen: Metallische, keramische und
polymere Materialien. Durch Kombination von mindestens zwei Materialien unterschiedlicher
Werkstoffklassen lassen sich Verbundwerkstoffe oder Komposite mit modifizierten Eigen-

schaften im Vergleich zu den Eigenschaften der Einzelkomponenten herstellen.

Silizium ist aufgrund der etablierten Verfahren der Silizium-Mikromechanik das am meisten
vertretene Material in der Mikrotechnik. Metalle und Keramiken werden dagegen derzeit sel-
tener verwendet. In immer starkerem Mal3e werden in der Mikrosystemtechnik Komponenten
aus polymeren Werkstoffen eingesetzt. Die Vielfalt der Materialeigenschaften, der glnstige
Preis, die Anzahl der geeigneten Fertigungsverfahren, beginnend bei der Lithographie tber
Rapid Prototyping bis hin zur Massenfertigung und die vergleichsweise einfache Formge-
bung sind daflir ausschlaggebend. Typische Anwendungsgebiete stellen u.a. die Telekom-
munikation, die Bio- und Medizintechnik, die chemische Analytik und die Automobiltechnik
dar. Des Weiteren ermoglichen mikrostrukturierte Bauteile aus Keramik und Metall neue An-
wendungen in der Mikroreaktionstechnik, der Aktorik und Sensorik. Eine Ubersicht ber
wichtige Materialien der Nicht-Silizium-Mikrotechnik findet sich unter [Ehrf1999, Tsch1999,
Briic2001, Menz2001].

2.1.1 Polymere

Unter Polymeren bzw. Kunststoffen versteht man Materialien, welche aus relativ einfach
strukturierten niedermolekularen organischen Verbindungen (Monomeren) bestehen, die
durch eine Polymerisationsreaktion zu einem Makromolekil (Polymer) mit einem mittleren
molekularen Gewicht von bis zu 10" g/mol reagieren. Mit Ausnahme der Verwendung von
Spezialpolymeren als Photoresiste in der Mikroelektronik haben Polymere erst relativ spat
(Mitte der achtziger Jahre) Einzug in die Mikrotechnik gefunden. Dieser Fortschritt hangt eng
mit der Weiterentwicklung der kostengtinstigen makrotechnischen Abformverfahren, wie z.B.

Spritzgiel3en zur kostenglinstigen Herstellung von mikrostrukturierten Bauteilen, zusammen.

In den Ingenieurwissenschaften bzw. in der Anwendungstechnik wird meist anstelle des Beg-
riffs ,Polymer* der Ausdruck ,Kunststoff verwendet, beide Begriffe werden in dieser Arbeit

synonym gebraucht.
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Photoresiste (Resiste) auf Polymerbasis verandern bei Bestrahlung mit elektromagneti-
schen Wellen, vorzugsweise UV- oder Roéntgenstrahlung, ihr mittleres molekulares Gewicht
und werden dadurch in geeigneten Losungsmitteln entweder I8slich oder unldslich. Diese
lichtinduzierte chemische Reaktion kann zur lithographischen Strukturierung von Polymerfil-
men verwendet werden [Ehrf2002, Foua1995, Menz2001]. Das Resistmaterial absorbiert die
eingestrahlte Energie, dabei kommt es je nach Resisttyp zu Bindungsbrichen (Ein-
Komponenten-Positivresist, z. B. PMMA) oder zur Ausbildung neuer kovalenter Bindungen
(Negativresist, z.B. EPON® SU8). Beim Positivresist entsteht ein positives Abbild der Mas-
kenstruktur, d.h. nichttransparente Flachen der Maske bewirken das Verbleiben des Materi-
als auf dem Substrat nach der Strukturierung und dem Entwickeln in einem Losungsmittel. In
niedermolekularen Polymeren mit im Molekll vorhandenen reaktiven Substituenten kommt
es durch die Belichtung zum Kettenwachstum bzw. zur Quervernetzung; dabei wird das re-
sultierende hochmolekulare Polymer, meist ein Duroplast, in Losungsmitteln unléslich. Die
belichteten Bereiche bleiben nach dem anschlielienden Entwicklungsvorgang stehen und
hinterlassen ein negatives Bild der Maske (Negativresist). Der bekannteste Negativresist in
der Mikrotechnik ist das Epoxid SU8 (Abb. 2.1.1-1), dessen hohe Lichtempfindlichkeit auf io-
nischer lichtinduzierter Photopolymerisation beruht. SU8 wurde urspringlich von IBM entwi-
ckelt [IBM1989] und Mitte der neunziger Jahre erstmals fir Anwendungen in der Mikrotech-
nik eingesetzt. SU8 weist eine besondere Empfindlichkeit im UV-A und UV-B Bereich (350-
400 nm) sowie fir Elektronen und Roéntgenstrahlen auf. Im Bereich der UV-Lithographie sind
Schichtdicken bis 2 mm und Aspektverhaltnisse bis 20 [Lore1998], im Fall der Réntgentiefen-
lithographie Aspektverhaltnisse bis 100 mdéglich [Crem2001, Labi1995]. Der Resist besteht
aus dem eigentlichen Epoxid, einem Photoinitiatorgemisch sowie einem Ldsungsmittel, wel-

ches zur Einstellung der Resistviskositat notwendig ist.

Die Lichtempfindlichkeit und damit die Méglichkeit der Strukturierung eines Photoresists wird
durch seine Kontrastkurve charakterisiert. Diese beschreibt die Abhangigkeit der verbleiben-
den Resistschichtdicke als Funktion der Bestrahlungsdosis (Abb. 2.1.1-2). Der Kurvenverlauf
eines Positivresists weist drei Regionen auf. Bei geringer Bestrahlungsleistung verbleibt na-
hezu der gesamte Resist auf dem Substrat; eine hohe Bestrahlungsleistung bedingt ein
komplettes Aufldsen des Polymers. In der Ubergangsregion zwischen den beiden Extremen
wird der Resist partiell gelost [Camp1996]. Fir jeden Resist ist der Kontrast y experimentell
zu bestimmen, mathematisch lasst er sich durch (Gl. 2.1.1-1) beschreiben. D, entspricht der
Dosis, bei welcher noch keine photochemische Reaktion ablauft, Doy entsprechend der Do-
sis, bei welcher nach der Entwicklung kein (Positivresist) bzw. das gesamte (Negativresist)
Polymer auf dem Substrat verbleibt. Der Wert flr den Kontrast ergibt sich als Steigung in der

Ubergangsregion zwischen Dqound Diqo. Ein technisch nutzbarer Resist sollte einen moglichst
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hohen Kontrast aufweisen, d.h. gut zwischen transparenten und opaken Bereichen der

Struktur unterscheiden. Typische Werte flir ¥ liegen im Bereich von 2 bis 3.

AN
CH,-HC—CH,
O

H.C CH,

O
éHQ—HC\—/CHQ
O
Abb. 2.1.1-1 Chemische Struktur des Negativresists SUS8.
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Abb. 2.1.1-2 Restschichtdicke nach der Bestrahlung mit Réntgenstrahlen und Entwicklung als Funkiti-
on der Bestrahlungsdosis fir a) Positivresist b) Negativresist.
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Polymere Werkstoffe oder Kunststoffe werden hinsichtlich ihrer Anwendungsmaoglichkeiten,

ihres Preises und ihrer Jahresproduktion in drei Hauptgruppen eingeteilt:

o Standard- bzw. Massenkunststoffe: Polyvinylchlorid (PVC), Polyethylen (PE), Polypropylen (PP)
sowie verschiedene Styrolpolymere. Auf diese Materialien entfallt ca. 80% des weltweiten
Verbrauchs (ca. 10% t im Jahr 1997).

o Technische bzw. Ingenieurkunststoffe: Polyamid (PA), Polyoxymethylen (POM), Polycarbonat
(PC), Polymethylmethacrylat (PMMA), Polyethylenterephthalat (PET) u.a. Diese Kunststoffe
weisen verbesserte mechanische, thermische, elektrische und optische Eigenschaften auf und
kénnen fur komplexe Anwendungen eingesetzt werden.

12



o Hochleistungskunststoffe: Cycloolefinische Copolymere (COC), Polymethylmethacrylimid
(PMMI), Polysulfon (PSU), Polyetheretherketon (PEEK), Polyimid (PI), flissigkristalline Polyme-
re (LCP), Fluorpolymere (PTFE). Diese sehr teuren Materialien (bis zu 100 €/kg) weisen beson-
dere thermische Eigenschaften und eine hohe chemische Stabilitat auf.

Kunststoffe werden generell eingeteilt in [Ehre1999, Gard2000]:

. Thermoplaste (Material wiederholt ohne Degradation erweichbar)

. Duroplaste (unschmelzbar)

. teilkristalline Kunststoffe (Material weist einen Schmelzpunkt auf, da neben amorphen Berei-
chen kristalline Domanen mit hoher Ordnung vorliegen)

o Elastomere (gummiartiges Verhalten)

. Reaktionsharze (Monomer-Polymer-Gemische), welche nach dem Aushérten einen Thermo-

plasten oder Duroplasten ergeben.

Fur die Mikrotechnik sind besonders die thermoplastischen Kunststoffe interessant, da sie
mit den gangigen Umformverfahren wie Spritzgiel3en oder HeilRpragen kostengunstig und in
grélReren Serien bis hin zur Massenproduktion strukturiert werden kénnen. Neben einer Rei-
he von interessanten physikalischen und chemischen Eigenschaften sind die optischen
KenngréRen von besonderer Anwendungsrelevanz. Die mikrotechnischen Massenprodukte
CD und DVD waren ohne die herausragenden optischen Eigenschaften von Polycarbonat
nicht realisierbar gewesen. Fur Anwendungen in der Mikrooptik sind nur die amorphen
Thermoplaste PMMA und PC etabliert, da sie keine intrinsische Doppelbrechung aufweisen.
Durch die Entwicklung neuer hochtransparenter Kunststoffe wie PMMI, COC sowie amor-
pher und mikrokristalliner Polyamide stehen seit wenigen Jahren Materialien zur Verfiigung,
welche auch bei héheren Temperaturen verwendet werden kdnnen. Allerdings liegen im Be-
reich der Mikrotechnik hinsichtlich der Abformbarkeit erst wenige Erfahrungen vor. Eine U-
bersicht Gber Polymere, welche in der Nicht-Silizium-Mikrotechnik Verwendung finden, ist un-
ter [Rupr1998] dargelegt.

Spezielle funktionalisierte Polymere werden derzeit u.a. bei der Entwicklung von organischen
Leuchtdioden (OLED) und Polymerelektrolytmembranen (PEM) fir Brennstoffzellen einge-
setzt. Eine gute Ubersicht findet sich in [Wegn2000].

2.1.2 Metalle

Die metallischen Materialien bilden die wichtigste Gruppe der Strukturwerkstoffe, d.h. die
mechanischen Eigenschaften wie gute plastische Verformbarkeit, hohe Festigkeit, hohe
Bruchzahigkeit u.a. stehen im Vordergrund. Die herausragenden physikalischen Eigenschaf-
ten der Metalle sind neben den magnetischen Eigenschaften ihre sehr guten elektrischen
und thermischen Leitfahigkeiten. Dies ermdoglicht beispielweise die Galvanoformung als
wichtiges Replikationsverfahren zur Herstellung von mikrostrukturierten Formeinsatzen. Die

wichtigsten Metalle und Legierungen, welche Anwendungen in der Mikrotechnik finden, sind:
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o Gold Absorbermaterial in der Rontgentiefenlithographie, Schutzschichten

o Chrom Absorbermaterial in der UV-Lithographie

. Nickel, Kupfer Formeinsatzmaterial, elektrostatische Aktoren

. Stahl, Messing Formeinsatzmaterial

. Hartmetalle Formeinsatzmaterial, Werkzeuge in der Mikromechanik

o Legierungen Formeinsatzmaterial (NiFe, NiCo, NiP).

. Edelmetalllegierungen  Medizinprodukte wie Stents, Mikroturbinen, Dentalbereich.

2.1.3 Keramiken

Die keramischen Werkstoffe werden in die beiden Hauptgruppen der Strukturkeramiken und
Funktionskeramiken unterteilt. Erstere finden aufgrund ihrer herausragenden mechanischen
Eigenschaften (Festigkeit, Harte, thermomechanische und chemische Bestandigkeit, u.a.),
letztere aufgrund spezieller physikalischer Eigenschaften (Magnetisierbarkeit, piezo- und py-
roelektrische Eigenschaften, elektrische Leitfahigkeit, u.a.) Verwendung. Die wichtigsten Ke-

ramiken, welche Anwendungen in der Mikrotechnik finden, sind:

. Al,O4 hochbeanspruchte Bauteile, keramische Reaktoren

. ZrO, Sauerstoffsonden (A-Sonde), hochbeanspruchte Bauteile
. SizNy hochtemperaturfeste Schutzschichten, Schneidwerkzeuge
. Pb(Zr,Ti)O3 (PZT) Mikroaktoren, Temperatursensoren.

2.1.4 Nanoskalige keramische Materialien

Nanoskaligen Keramiken wird aufgrund ihrer sehr kleinen PartikelgroRe und dem resultie-
renden grof3en Volumen- zu Oberflachenverhaltnis ein sehr hohes Anwendungspotenzial in
der Mikrosystemtechnik, beispielsweise in der Mikrooptik und der Mikroreaktionstechnik,

vorausgesagt.

Eine wichtige Materialgruppe nanoskaliger Keramiken sind die so genannten Aerosile (auch
pyrogene Kieselsduren genannt), welche durch Hochtemperaturflammenpyrolyse von Chlor-
silanen in einer Knallgasflamme durch oxidative Hydrolyse hergestellt werden [Schr1993].
Aerosile bestehen vollstandig aus rontgenamorphem Siliziumdioxid, daher sind die optischen
Eigenschaften mit Quarzglas zu vergleichen. Auf der Oberflache der Aerosilpartikel befinden
sich Siloxan- und Silanolgruppen. Die Silanolgruppen sind fir das hydrophile Verhalten der
unbehandelten Aerosile verantwortlich. Auch die Wechselwirkung der Aerosilteilchen mit ei-
ner sie umgebenden Matrix wird durch das physikalische und chemische Verhalten der Sila-
nolgruppen bestimmt. Mit verschiedenen Hydrophobierungsagenzien, wie z. B. Silanen, lasst
sich die Oberflache der Aerosile durch eine Kondensationsreaktion mit den Silanolgruppen
dergestalt chemisch modifizieren, dass eine bessere Kompatibilitat mit organischen Matrices
wie Polymeren hergestellt wird. Grof3technisch werden die Aerosile zur Verdickung von La-
cken, als Dispergier- und Mahlhilfsmittel und als Verstarkungsstoffe von Elastomeren, bei-

spielsweise Silikonkautschuken, eingesetzt [Schr1993, Aero2003].
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Hochdisperse Metalloxide, wie Al,Os, TiO, und ZrO,, lassen sich ebenfalls nach dem Aerosil-
Verfahren aus gasférmigen metallorganischen Verbindungen (meist Chloride) herstellen,
neuerdings sind sogar hydrophobe Metalloxide erhaltlich. Das Al,O; liegt in der thermody-
namisch instabilen y-Modifikation (5-Gruppe) vor. Auf der Oberflache befinden sich Hydro-
xylgruppen, welche beispielsweise fiir eine Silanisierungsreaktion genutzt werden kénnen.
Die nanoskaligen Partikel zeigen in Anwesenheit von Sauerstoff und UV-Licht eine kataly-
tisch oxidative Wirkung auf organische Materialien. Kristallographisch besteht das nanoskali-
ge Titanoxid P25 zu 70% aus der thermodynamisch instabileren Anatasform, der Rest be-
steht aus Rutil. Die wichtigste Eigenschaft des Titanoxids ist die Absorption von UV-Licht.
Anatas absorbiert elek-tromagnetische Strahlung mit Wellenlangen kleiner als 385 nm, Ruitil
kleiner als 415 nm. Die Energieaufnahme ist durch den Elektronenibergang vom Valenz-
band in das Leitungsband bedingt, wobei die Energiedifferenzen zwischen den Bandern 3.29
und 3.05 eV betragen. Es handelt sich beim Titanoxid um einen Photoleiter &hnlich wie Zink-
oxid oder Cadmiumsulfid [Grae1981]. Das photochemisch angeregte Titanoxid wirkt stark o-
xidierend auf organische und anorganische Materialien. Die Kristallstruktur des Zirkonoxids
ist weitestgehend monoklin, der Rest tetragonal. An der Oberflache sind ebenfalls Hydro-

xylgruppen fur eine mogliche weitere Derivatisierung zu finden.

Binare nanoskalige Keramiken sowie mit einer zweiten Keramik oder mit Polymeren be-
schichtete nanoskalige Materialien lassen sich Uber das sogenannte Karlsruher Mikrowel-
lenplasmaverfahren herstellen [Voll2000, Voll2004]. Nanoskalige terndre Oxide wie BaTiO;

sind aufgrund ihrer Photolumineszens von Interesse [Yu2002].

2.1.5 Polymer-Keramik-Komposite

Komposite sind definitionsgemal physikalische Mischungen von verschiedenen Materialien
mit unterschiedlichen physikalischen Eigenschaften. Das Komposit besitzt auf makroskopi-
scher Ebene homogene Eigenschaften, auf mikroskopischer Ebene lassen sich die einzel-
nen Komponenten mit ihren individuellen Eigenschaften identifizieren. Von besonderem Inte-
resse sind die Kunststoff-Fullstoff-Komposite. Keramische Fillstoffe, z.B. Glas- oder Karbon-
fasern homogen in Kunststoffen verteilt, erhdhen, je nach der Dimensionalitat des Fullstoffes,
die mechanischen Eigenschaften wie E-Modul, Torsions- und Biegesteifigkeit u.v.m., zum
Teil signifikant [Ehre1999, Wang2002]. Eine Ubersicht (iber Polymer-Fillstoff-Komposite fin-
det sich unter [Gera2001], die Effekte orientierter Partikel auf die Polymereigenschaften sind
beschrieben in [Norm2003]. Von grundlegender Wichtigkeit fur die Verstarkungseigenschaf-
ten ist die physikalische bzw. chemische Ankopplung der Fillstoffe an die polymere Matrix.
Eine Ubersicht Uber geeignete Haftvermittler, beispielsweise in Form von Siloxanen, ist in
[DiBe2001] beschrieben. Elektrisch leitfahige Komposite sind u.a. durch Verwendung von

Magnetit-Pulver realisierbar [Weid2002]. Transparente, mit im Brechungsindex an Glasfa-
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sern angepasste Epoxide fir Anwendungen als Konstruktionswerkstoffe, werden in [Iba2002]

vorgestellt.

Die Verwendung von nanoskaligen Fllstoffen, vor allem von Schichtsilikaten, fihrt bereits
bei niedrigen Flllgraden zu einer signifikanten Verbesserung der mechanischen Kunststoff-
eigenschaften wie Zugfestigkeit u.a. [Lee2002, Fisc2003], allerdings ist die Gute der Homo-
genitat der Dispersion entscheidend fur die Eigenschaftsverbesserung. Dies kann nur durch
Verwendung von geeigneten Dispergatoren und durch eine aufwandige Dispergiertechnik,
beispielsweise durch Schmelzextrusion, erzielt werden. Eine aktuelle Ubersicht tber Poly-
carbonat-nanoskalige Schichtsilikat-Komposite findet sich unter [Yoon2003a, Yoon2003b],
eine allgemeinere und sehr ausfihrliche Darstellung in [Brec2001, Ray2003, Njug2003], letz-

tere bietet zusatzlich eine kurze Ubersicht (iber Polymer-Carbon Nanotube-Komposite.

Im Folgenden findet sich eine kurze Ubersicht liber weitere wichtige Eigenschaftsverbesse-

rungen durch Zugabe von nanoskaligen Schichtsilikaten [Ray2003]:

. Erhéhung der thermischen Stabilitdt durch Barriereeigenschaften [Zhu2002]
. Erhohte Zersetzungstemperatur von PMMA [Njug2003]

. Verbesserte Oberflachenharte (Kratzschutz) [Njug2003]

. Erhohte thermische Leitfahigkeit von PSU [Njug2003]

. Verbesserte Flammhemmung
o Verbesserte Flussigkeits- und Gasbarriereeigenschaften
. Erzeugung von elektrorheologischen Flissigkeiten (Polyanilin-Schichtsilikate-Komposit)

3 Geringe Anhebung der Glastemperatur von PMMA und PMMA-Epoxid-Blends mit zunehmen-
dem Schichtsilikatanteil [Park2003] oder in Polyestern [Paul2003]

. Erzeugung von elektrisch leitfahigen Kompositen (Polyanilin-Schichtsilikat-Komposit [Wu2000]).

Der Einfluss von spharischen Nanopartikeln auf die Polymereigenschaften ist im Folgenden

zusammengefasst:

. Absenkung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Epoxiden mit dem Fillgrad
[Kang2001] fur das verbesserte Packaging von photonischen Komponenten [Shi2003]

o Signifikanter Anstieg der Glastemperatur von Epoxiden um 20°C mit dem SiO.-Filigrad
[Kang2001]

. Signifikante Absenkung der Glastemperatur von PMMA um 25°C mit dem Al,Os-Fligrad
[Ash2002]

o Signifikante Verbesserung der mechanischen Eigenschaften wie E-Modul, Bruchfestigkeit u.a.

bei geringen Flllgraden, beispielsweise in PMMA-AI,O;-Kompositen [Sieg2001].

Eine aktuelle Ubersicht (iber Polymer-nanoskalige Keramik-Komposite ist in [Scha2003] zu

finden.

Zur Herstellung von Polymer-Keramik-Kompositen sind Additive notwendig, welche einen
stoffschlUssigen Verbund zwischen den Einzelkomponenten ermdglichen und so die mecha-
nischen Eigenschaften verbessern oder die Verarbeitbarkeit erst erméglichen [Aske1996].

Von besonderem Interesse sind Dispergierhilfsmittel zur Herstellung hochgefullter und ho-
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mogener Komposite. Der chemische Aufbau dieser Additive hédngt von den zu verwenden-
den Polymeren bzw. Keramiken ab. Grundsatzlich sind es amphiphile Molekiile, welche eine
hydrophile Komponente (Keramik) an eine hydrophobe Komponente (Polymer), meist Uber
van-der-Waals-Krafte oder Uber Wasserstoffbriickenbindungen, koppeln. Ebenfalls finden
Polymere als Dispergatoren flr Keramiken, dispergiert in organischen Lésungsmitteln, Ver-
wendung [Al-11992]. Eine elektrostatische Stabilisierung von sowohl mikro- als auch na-
noskaligen Keramikpartikeln durch pH-Wert-Variation wie in wassrigen Systemen ist in unpo-
laren Medien nicht moglich [Tsen2002, Tsen2003].

Im Unterschied zu den anderen Materialklassen der Mikrotechnik - Silizium, Polymere bzw.
Kunststoffe, Metalle sowie Keramiken und Glaser - spielen Kompositmaterialien derzeit in
der Mikrosystemtechnik noch keine wesentliche Rolle. Dies mag u.a. darin begrindet sein,
dass sowohl die Kompositherstellung sich aufwandig gestalten kann als auch die etablierten

Fertigungsverfahren z.T. stark modifiziert werden missen.

2.1.6 Prakeramische Polymere

Der Begriff prakeramische Polymere bezeichnet eine Reihe von siliziumhaltigen Polymeren
(Polycarbosilane, Polysiloxane, Polysilazane u.a.), welche sich in ihren physikalisch-
chemischen Eigenschaften wie Reaktionsharze oder niedermolekulare Polymere verhalten
und durch Vernetzungsreaktionen in Elastomere, Thermoplaste oder Duroplaste umgewan-
delt werden kénnen. Die Pyrolyse dieser Polymere flhrt in Abhangigkeit von der Pyrolyseat-
mosphare zu keramischen Endprodukten mehr oder minder definierter chemischer Zusam-
mensetzung [Koch1996]. Der Begriff der prakeramischen Polymere ist nicht nur auf Verbin-
dungen der Elemente Si, C, O und H beschrankt, sondern zur Steuerung bestimmter Eigen-
schaften der herzustellenden Keramik werden weitere Elemente, wie B, Ti usw. in das Polymer

eingebaut.

Polycarbosilane sind gekennzeichnet durch die regelmaflige Abfolge von Si- und C-Atomen
in der Polymerhauptkette. Obwohl in den silanbasierten Polymeren ein c-Bindungssystem
vorliegt, zeigt diese Gruppe von Verbindungen starke Absorptionsbanden im UV-Bereich.
Polycarbosilane dienen als Ausgangsstoff fur die industriell bedeutenden Polyorganosiloxane
(Silikonkautschuk, Silikone). Polycarbosilazane, kurz Polysilazane, zeichnen sich im struktu-
rellen Aufbau durch die Aufeinanderfolge von Silizium und Stickstoff in der Polymerhauptket-
te aus [Krok2000]. In ihrer oligomeren oder polymeren Form existieren die Polysilazane ent-
weder pulverformig oder als hochviskose Flissigkeiten und sind in aprotischen Lésungsmit-
teln I6slich. Allerdings reagieren die Polymere mehr oder weniger stark mit Sauerstoff bzw.
dem in der Luft enthaltenen Wasser, so dass ihre Haltbarkeit an Luft z.T. stark eingeschrankt

ist. Im Allgemeinen werden Polysilazane fur die Herstellung von keramischen Beschichtun-
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gen und Fasern verwendet. Niedermolekulare Polysilazane lassen sich direkt thermisch oder
auch unter Verwendung von radikalischen Startermolekilen vernetzen. Reaktive Substituen-
ten, wie z. B. Vinylgruppen, ermdglichen einen hdéheren Vernetzungsgrad. Die wichtigsten
auftretenden Vernetzungsreaktionen sind die Hydrosilylierung von Vinylgruppen, Dehydro-
kupplung, Transaminierungen sowie die Vinylpolymerisation [Bill1995]. Die Reaktionen lau-
fen teilweise Uber radikalische Zwischenstufen ab, so dass die Zugabe von Radikalstartern
die Vernetzungsreaktion stark beschleunigt [Lanx1996]. Die Konversion des organischen Po-
lymers in eine anorganische Keramik erfolgt durch die Abspaltung kleiner Molekiile wie Was-
ser, Stickstoff, Ammoniak, Methan u.a. Die Pyrolyse findet bei Temperaturen bis Uber
1000°C unter Inertgas, unter Reaktivgas wie Ammoniak oder bei normaler Luft-Atmosphéare
statt. Unter Schutzgas entstehen schwarz-gefarbte (Restkohlenstoff) amorphe Siliziumcar-
bonitride. In einer Ammoniakatmosphare bilden sich Siliziumnitride [Baye1995, Krok2000], in
Gegenwart von Sauerstoff entsteht das thermodynamisch stabilere Siliziumdioxid. Die amor-
phen Si-C-N-Keramiken der Dichte 2.4-2.8 g/cm?® bleiben bis zu Temperaturen kleiner
1440°C metastabil, bei hdheren Temperaturen wird Stickstoff bis zum Erreichen der Grenz-
zusammensetzung Sis.CxN4 abgespaltet, bei weiterer Temperaturerhéhung erfolgt die Kris-
tallisation zu SisN4 und SiC [Baye1997]. Nahere Untersuchungen zu den chemischen Reak-
tionen, welche die Konversion der Polysilazane zur Keramik beschreiben, sind unter [Li2001,
Krok2000, Motz2000] zu finden.

2.2 Formgebungsverfahren

Die Formgebungsverfahren der Nicht-Silizium-Mikrotechnik werden wie folgt unterteilt:

o Rapid Prototyping — Schnelle Fertigung von prototypischen Bauteilen oder Formwerkzeugen

. Primare Strukturierung — Herstellung von mikrostrukturierten Oberflachen bzw. dreidimensiona-
len Mikrostrukturen mittels Lithographie oder via Laserstrahlbearbeitung bzw. mikromechani-
scher Bearbeitung

. Replikation — Herstellung von mikrostrukturierten Oberflachen durch Abformung entsprechender
Masterstrukturen. Zu den Replikationsverfahren werden alle galvanischen Technologien sowie
die Abformtechniken (Reaktionsgieflen, Vakuumheil3pragen, SpritzgieRen, sonstige GielRver-
fahren) gezahlt

. Verfahrenskombinationen — Kombination von primarer Strukturierung und Replikation zur Her-
stellung und Abformung von mikrostrukturierten Formeinsatzen, beispielweise im LIGA-
Verfahren und dessen Varianten wie UV-LIGA, Laser-LIGA, SIGA u.a.

Die fur diese Arbeit relevanten Mikrofertigungstechniken werden im Folgenden vorgestellt.

2.2.1 Rapid-Prototyping

Unter Rapid Prototyping versteht man eine Reihe von Fertigungsverfahren, welche innerhalb
kirzester Zeit entweder Prototypen (Rapid-Prototyping im engeren Sinne) oder Abformwerk-
zeuge (Rapid-Tooling) zur Verfugung stellen. Prototypen dienen i. Allg. zu Designstudien o-

der zur Bauteiloptimierung, selten werden Funktionsprototypen hergestellt. Die mittels Rapid-
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Tooling gefertigten Abformwerkzeuge werden zur Realisierung von Kleinstserien bis ca.
1000 Stick eingesetzt, die Standzeiten der Werkzeuge sind aufgrund der gewahlten Materia-
lien nur kurz. Rapid-Prototyping- und Rapid-Tooling-Verfahren haben sich seit ihrer Entwick-
lung Ende der achtziger Jahre innerhalb kurzester Zeit etabliert [Pham2001, Pham2003,
Renn2002]. In der Mikrosystemtechnik finden Rapid-Technologien nur langsam Einzug. Der
Schwerpunkt liegt dabei auf der Herstellung von mikrostrukturierten Polymerbauteilen, ein
Rapid-Prototyping von keramischen Bauteilen ist nur vereinzelt zu finden [Knit2003]. Einfa-
che Strukturen mit kleinen Aspektverhaltnissen lassen sich mit Offset-Drucktechniken gene-
rieren [Leyl2002]. Das erste kommerziell erhaltliche Rapid-Prototyping Verfahren - die Ste-
reolithographie - wurde 1987 von 3D-Systems, Valencia, CA, eingeflihrt. Heutzutage sind
mehr als 30 verschiedene Verfahren bekannt, welche unterschiedliche Materialien nutzen
und die Herstellung von Prazisionsbauteilen, ermdglichen. Diese Verfahren werden hinsicht-
lich ihrer Methodik und der verwendeten Materialien klassifiziert. Die derzeit am erfolgreichs-
ten kommerzialisierten Verfahren sind [Vara2001]:

. Stereolithographie (SL)

o Selektives Lasersintern (SLS)
. Fused Deposition Modeling (FDM).

Das Stereolithographie-Verfahren startet mit der Generierung eines dreidimensionalen CAD-
Modells mit anschlieRender Zerlegung in einzelne, diinne zwei-dimensionale Schichten. Die
numerischen Koordinaten der Schichten werden in x,y-Koordinaten eines Lasersystems, die
z-Daten der einzelnen Schichten in die Hoheposition eines Substrattisches Ubersetzt. Der
moglichst fein fokussierte Laser beschreibt entsprechend der x,y-Koordinaten einer CAD-
Schicht die Oberflache eines Fluidbades, welches ein photohartbares Reaktionsharz enthalt
(Abb. 2.2.1-1). Nach der Aushartung der Strukturen einer Schicht wird der Substrattisch im
Bad abgesenkt und die nachste Schicht an der Oberflache geschrieben. Kommerziell erhalt-
liche SL-Kompaktgerate, beispielsweise von der Fa. 3D-Systems, verwenden zur Erhéhung
der Prazision mittlerweile modifizierte acrylat- oder epoxidbasierte Reaktionsharze, welche
mit speziellen Photoinitiatoren fir eine hochselektive Polymerisation dotiert sind. Derzeit sind

folgende, minimale geometrische Grélen realisierbar [3Dsy2003, Envi2003]:

3 Kleinste Schichtdicke in z-Richtung: > 50 um
. Kleinstes Strukturdetail in x, y-Richtung: > 50 ym
. Erreichbare Prazision in x, y, z: +10 um.

Diese geometrischen Daten sind fur Anwendungen in der Mikrotechnik noch nicht ausrei-
chend klein genug, vor allem ist der Laserfokus bzw. das Strahlprofil an der Oberflache zu
ungenau. Daher wurde in Analogie zu lithographischen Verfahren das Muster einer Schicht

auf eine dynamische Maske Ubertragen und in einem Projektionsverfahren auf die Oberfla-
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che und in das Photopolymer transferiert. Als dynamische Masken stehen entweder transpa-
rente FluUssigkristalldisplays oder digitale Mikrospiegel (DMD-Devices, Texas Instruments)
zur Verflgung. Dadurch lassen sich weitaus kleinere Mikrostrukturen erreichen [Ziss1996,
Bert1997, Belu1999].

Shutte
Lichtquelle r

1

Dynamische Maske

Abb. 2.2.1-1 Verfahren der Mikrostereolithographie [Bert1997].

Mit dem o.g. Verfahren kénnen Schichten von 5 ym und strukturelle Details in gleicher Gré-
Renordnung generiert werden (Abb. 2.2.1-2, links und Mitte). Die bisher kleinste dreidimensi-
onale Mikrostruktur in Kunststoff wurde in einem 2-Photonen-Absorptionsprozess mit Struk-
turdetails kleiner 200 nm gefertigt (Abb. 2.2.1-2, rechts) [Kawa2001]. In Analogie zur
makroskopischen Stereolithographie kénnen nur Einzelprototypen gefertigt werden. Unter
Verwendung von Strahlverteilungsoptiken ist eine Parallelproduktion (Rapid Micro Product
Development, RMPD) von mehreren Bauteilen mdglich [Micr2003]. Auf makroskopischer
Bauteilebene wurde zusatzlich zur Herstellung von Prototypen aus Kunststoff mit keramik-
und metallgefullten Reaktionsharzen zur stereolithographischen Herstellung von Keramik-
bzw. Metallbauteilen experimentiert, allerdings konnten diese Techniken bis jetzt nicht kom-
merzialisiert werden [Hinc1998, Zimb1996]. Polymerfreie Verfahren zur Herstellung von ke-
ramischen und metallischen Bauteilen mittels Jet Molding ermoglichen die Realisierung von

prototypischen Bauteilen mit kleinen Aspektverhaltnissen bis drei [Aked2000].

Abb. 2.2.1-2 Beispiele fir mittels Mikrostereolithographie hergestellte Formkdorper.
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Die anderen o.g. Rapid-Prototyping-Verfahren finden in der Mikrotechnik keine Anwendung.
Zur Herstellung von Oberflachen mit Strukturen im Submillimeterbereich mit anschlieRendem

Umkopieren sind diese Verfahren allerdings teilweise gut geeignet.

Rapid-Tooling-Verfahren werden zur direkten Herstellung von Formwerkzeugen eingesetzt.
Neben der Direktstrukturierung mittels selektivem Lasersintern (SLS) von Stahlpulver wird
kommerziell eine Prozesskette, beginnend mit Stereolithographie, Silikonumformung, Abfor-
mung mit einem metallhaltigem Polymerschlicker, thermischer Aushartung, Entbindern und
Sintern und anschlieBender Kupferinfiltration, eingesetzt. Ein Formwerkzeug ist mit diesem
Verfahren innerhalb von 8 Arbeitstagen herstellbar [3Dsy2003]. In der Mikrosystemtechnik
gibt es derzeit kein etabliertes Rapid-Tooling Verfahren.

2.2.2 Primare Strukturierung

Lithographische Verfahren zur Erzeugung von mikrostrukturierten Oberflachen haben ih-
ren Ursprung in der Mikroelektronik. Das Verfahren wird seit dem Beginn der Massenproduk-
tion integrierter Schaltungen (ICs) im Hinblick auf die Erzeugung immer feinerer Strukturen
standig weiterentwickelt; unter anderem werden Strahlungsquellen immer kirzerer Wellen-
lange eingesetzt und spezifisch empfindliche Photoresiste entwickelt [Camp1996, Rai1997].
Als Quellen fur UV-Strahlung werden z. T. dotierte quecksilbergefiilite Bogenlampen einge-
setzt. Die wichtigsten Emissionslinien sind die g-Linie bei 435 nm, die fur Strukturen bis zu
0.8 pym genutzt wird, und die i-Linie bei 365 nm mit einer maximalen Auflésung von 0.35 um
[Wini1994, Lee2001]. Héhere Auflésungen sind nur durch Einsatz noch niedrigerer Wellen-
langen realisierbar, hierfur werden UV-Laser verwendet [Kirc1998]. Noch kirzere Wellenlan-
gen im Angstrombereich (10" m) stehen fiir die Réntgentiefenlithographie an Syn-

chrotronstrahlungsquellen zur Verfligung.

Die minimale GroRRe der durch lithographische Verfahren herstellbaren Strukturen ist abhan-
gig von der Wellenldnge der eingesetzten Strahlung. Die optische Aufldsung, d.h. die mini-
mal abbildbare StrukturgroRe respektive der minimale Abstand zweier Bildpunkte Xmin (Gl.
2.2.2-1), wird beschrieben durch das Verhaltnis zwischen Wellenldnge und der numerischen
Apertur NA (GI. 2.2.2-2) des abbildenden Systems, diese entspricht dem Sinus des halben
Offnungswinkels o des Beugungskegels und dem Abstand d der Maske zum Resist
[Kirc1998, Camp1996]. Die Scharfentiefe Af ergibt sich zu (Gl. 2.2.2-3). Die Konstanten k;
und k, sind gerate- und aufbauspezifisch (Gl. 2.2.2-4). Im Fall der optischen Lithographie
sind optische Aufldsungen von Xuin, = 4 um mdglich.

Grundsatzlich werden zwei unterschiedliche schattenwerfende Belichtungsarten eingesetzt:

contact printing und proximity printing. Beide Systeme arbeiten nach dem Prinzip der paralle-

len Fertigung, d.h. die gesamte Maske oder zumindest ein gro3er Teil davon wird auf einmal
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abgebildet. Beim contact printing wird eine Maske wahrend der Bestrahlung gegen den re-
sistbeschichteten Wafer gedriickt. Allerdings werden durch den direkten Kontakt Defekte
sowohl in der Maske als auch im Resist generiert [Kirc1998]. Das proximity printing vermei-
det diese Defekte durch einen geringen Abstand d von 10 bis 50 ym zwischen Maske und
Wafer [Camp1996, Menz2001]. Allerdings ist die erreichbare Aufldsung durch Beugungs-
verbreiterung reduziert (Gl. 2.2.2-5).

A
Auflésung: X . =K, — 2.2.21
g min 1 NA ( )
Numerische Apertur: NA= dsin% (2.2.2-2)
. . A
Scharfentiefe: Af =k, —— (2.2.2-3)
NA
mit Konstanten: Kk, <1 (2.2.2-4)
Auflésung (proximity printing): Xmin =K J/Ad (2.2.2-5)

Im Fall des projection printing wird das Maskenmuster Uber eine abbildende Optik auf den
Resist projiziert und dabei bis zu 20-fach verkleinert. Um eine hohe VergréRerung zu errei-
chen wird die Maske nur auf einem kleinen Teil des Wafers abgebildet. Der Wafer wird unter
der abbildenden Optik prazise positioniert und schrittweise nach der Belichtung bewegt. Im
Vergleich zum proximity printing wird so eine hdhere Auflésung erzielt; derartige Gerate wer-
den als step-and-repeat Systeme (Stepper) bezeichnet. Die in der Réntgentiefenlithographie
verwendeten Masken bestehen aus goldbedampften Membranen einer Dicke von 2.3 bis 5.5
pm, welche z.B. aus Graphit, Siliziumnitrid, Silizium, Titan oder Beryllium bestehen. Die

Struktur wird mittels eines Elektronenstrahlschreibers generiert.

Kommerzielle Belichtungsapparaturen der UV-Lithographie sind oft als Kombination von
Belichtungs- und Maskenpositionierungseinheit ausgelegt (Maskaligner). Die strukturtragen-
de Maske und das beschichtete Substrat werden fixiert und als Paket unter die Belichtungs-
einheit geschoben. Anschlielend erfolgt die Belichtung, die Belichtungsdosis ergibt sich aus
der Belichtungsdauer und der Lampenleistung. Aufgrund von Beugungs- und Streueffekten
lassen sich i. Allg. nur diinne Resistfilme zuverlassig strukturieren, hochempfindliche Resiste
wie SU8 erlauben auch die Mikrostrukturierung von Dickfilmen. Die Réntgentiefenlithogra-
phie (RTL) unter Verwendung von Synchrotronstrahlung ermoglicht die Strukturierung mit
kiirzeren Wellenlangen und weist eine geringere Empfindlichkeit gegen Streueffekte, verur-
sacht durch Verunreinigungen, auf [Goet2001, Menz2001]. In einem Synchrotron bewegen
sich Elektronen auf einer geschlossenen Bahn mit annahernder Lichtgeschwindigkeit und

emittieren Strahlung tangential zur Flugbahn. Das emittierte kontinuierliche Spektrum reicht
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von der Infrarot- bis hin zur Réntgenstrahlung und weist sowohl eine hohe Intensitat als auch
eine hohe Parallelitét auf. In der Rontgentiefenlithographie wird ein Rontgenscanner verwen-
det, der den Probenhalter, welcher die Maske mit dem beschichteten Substrat tragt, vor dem
Strahl auf und ab bewegt [Mohr2000]. Die Berechnung der erforderlichen Bestrahlungsdosis
erfolgt mittels speziell entwickelter Softwareprogramme und berlcksichtigt die Strahlungs-
quellenparameter inkl. verwendeter Filter und Fenster, die Resistschichtdicke sowie die ato-
mare Zusammensetzung des Resistmaterials. Nach Optimierung aller Prozessparameter
sind primare Mikrostrukturen aus PMMA mit sehr groRen Aspektverhaltnissen bis 100 und

hochste Prazisionen bis in den Nanometerbereich moglich.

Die Laserstrahlbearbeitung zur Herstellung von mikrostrukturierten Formeinsatzen ver-
wendet derzeit Laserquellen mit Wellenlangen vom Infraroten (IR, CO,, 9.6-10.6 ym), nahen
Infraroten (NIR, Nd-YAG, 1064 nm), Uber den sichtbaren Bereich (VIS, Nd-YAG, Frequenz-
verdopplung 532 nm) bis herunter zum Ultravioletten (UV, Nd-YAG, Frequenzverdreifa-
chung, 355 nm, KrF, 248 nm). Wolframcarbidhaltige Hartmetalllegierungen wie WIDIA®
(WC6Co) lassen sich mittels Laserablation strukturieren (Abb. 2.2.2-1, links). Die Herstellung
von Formeinsatzen aus Stahl oder gehartetem Stahl ist von hohem Interesse fir die
Kunststoffreplikationsverfahren, da dies ein kostenglinstiges, rasch verfligbares und leicht zu
bearbeitendes Material ist. Um die Prazision des Formabtrages von Stahl zu erhéhen wird
das sogenannte Laserspanen eingesetzt (Abb. 2.2.2-1, Mitte und rechts). Das Laserspanen
ist ein laserinduzierter Atzprozess, bei dem die Stahlkomponenten durch den Laserstrahl lo-
kal oxidiert werden. Das hierbei verwendete Prozessgas ist Sauerstoff oder Druckluft
[Pfle1999]. Mit Hilfe der Laserablation und des Laserspanens lassen sich metallische Form-
einsatze zur Abformung von mikrostrukturierten Oberflachen in guter Qualitat, kostenglnstig
und schnell herstellen, so dass diese Fertigungstechnologie zu den Rapid-Tooling-Verfahren
gezahlt werden kann (Abb. 2.2.2-2).

Polymere Werkstoffe konnen mit Excimer-Laserstrahlung im UV-Bereich bearbeitet werden,
da aufgrund der hohen Photonenenergie (3 - 7 eV) die Bindungen im Festkorper direkt
gebrochen werden und somit ein sogenannter "kalter* Materialabtrag mit hoher Strukturgute
mit Abmessungen im Submikrometerbereich moglich wird. Die Excimer-Laserstrukturierung
erlaubt die Herstellung von dreidimensionalen Formen wie sphéarisch gekrimmte Oberfla-
chen oder scharfkantigen Kanalstrukturen. Hierbei sind Strukturauflésungen von 1 ym maog-
lich. Die erreichbaren Aspektverhaltnisse sind material- und strukturabhangig. Fur gut struk-
turierbare Polymere (z. B. PEEK, PC, PIl, PSU) werden Aspektverhaltnisse von drei bis zehn
erzielt. Das Polymer Pl ist einer der besten Absorber fur eine Laserwellenldnge von 248 nm.
Es kénnen Oberflachenrauigkeiten im Bereich von 50-60 nm (R,) erreicht werden, dieser

Wert ist nur geringfiigig schlechter als Uber das LIGA-Verfahren hergestellte Strukturen. Abb.
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2.2.2-3 zeigt verschiedene Testformeinsatze aus Kunststoff [Pfle2002a]. Die Verwendung
von Femtosekundenlasern ermdglicht die Herstellung von Mikrostrukturen mit Aspektverhalt-
nissen Uber zehn, beispielsweise in PMMA [Zhan2002]. Die direkte Mikrostrukturierung von
PMMA mit Excimer-Laser kann auch im sogenannten Laser-LIGA-Verfahren verwendet wer-

den, bei der nach der primaren Strukturierung die Galvanoformung die Herstellung von Me-

tall-Formeinsatzen erlaubt [Lawe1996].

nen.

Abb. 2 2.2- 2 Testformelnsatze Hartmetall:

| imm

Abb 2 2.2-3 Testformelnsatze aus Kunststoff Poly|m|d CE- Ch|p, Locharray, Teil einer Zahnringpum-
pe, PSU: frei stehende Stege.

In der mechanischen Mikrofertigung werden Werkzeuge vor allem aus Hartmetall und Di-
amant je nach zu bearbeitendem Werkstoff (Stahl, Messing, Kupfer) eingesetzt. Kommerziel-
le Fraser aus Hartmetallen sind bis zu einer minimalen Gréfze von 100 ym verflgbar, fur
Spezialanwendungen sind 50 um-Hartmetall-Fraser méglich. Als Sonderanfertigung sind Di-
amantfraser mit Breiten von 200 ym und darunter vor allem zur Bearbeitung von Messing er-
haltlich. Diese Werkzeuge dienen zur relativ schnellen und kostengiinstigen Fertigung von

mikrostrukturierten Formeinsatzen, beispielsweise von Kapillarelektrophoresechips (CE)
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[Pfle2002b]. Ultraprazisionsfrasen erlaubt die Herstellung von spiegelnden Oberflachen mit
Mittenrauwerten R, im Nanometerbereich und somit beispielsweise die Fertigung von opti-

schen Beugungsgittern auf kupferbasierten Encoderscheiben [Sawa1999].

2.2.3 Reaktionsharzbasierte Replikationsverfahren

Das thermisch induzierte ReaktionsgieRen (RIM, reaction injection molding) stellt das
erste Abformverfahren dar, welches die Herstellung von Mikrostrukturen nach dem LIGA-
Verfahren ermoglichte [Hagm1987, Hagm1989]. Abbildung 2.2.3-1 zeigt den schematischen
Aufbau der Reaktionsgieimaschine. Das Reaktionsharz wird in das Vorratsgefald gefullt und
dort durch Anlegen von Unterdruck entgast. Die Vakuumkammer wird evakuiert, das Vor-
ratsgefald dann durch eine Haltedruckeinheit ersetzt und anschliefiend das Einlassventil ge-
offnet. Durch die Druckdifferenz flieRt das Reaktionsharz in das den Formeinsatz tragende
Werkzeug. Die Haltedruckeinheit kann einen Haltedruck von maximal 10 MPa zur Schrumpf-

kompensation des Reaktionsharzes von ca. 14% wahrend der Polymerisation aufbauen.

__ Einlass-
ventil

] Haltedruck- |
einheit

,i

kammer | | i
Rl
| |

I I

1\ |

=~ =1

J

| SchiieBeinheit ! |

Abb. 2.2.3-1 Schematischer Aufbau der Reaktionsgie®maschine [Hagm1989].

Als Reaktionsharz wurde eine MMA/PMMA basierte Mischung (Plexit M60, R6hm AG) mit 3-
6 Gew% PAT665 als Trennmittel sowie 1-2 Gew% Benzoylperoxid als thermischer Vernet-
zer verwendet. Die Polymerisation wurde bei Temperaturen bis 115°C durchgefiihrt, das Ent-
formen bei 23°C, so dass sich eine relativ lange Zykluszeit fir das Reaktionsgieflen von bis
zu zwei Stunden ergab [Hagm1987, Hagm1989]. Es konnten auf diese Weise strukturelle
Details kleiner 10 ym und Strukturhéhen Gber 100 um hergestellt werden (Abb. 2.2.3-2). Die
Rasterelektronenmikroskop-Bilder (REM-Bilder) in Abb. 2.2.3-2 zeigen typische Fehler, wel-
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che wahrend des Abformprozesses auftreten kdnnen: Auf der linken Seite weisen die Poren
entweder auf ein nicht durchgefiihrtes Entgasen der Abformmischung oder auf eine zu hohe
Abformtemperatur bei gleichzeitiger Undichtigkeit der Abformmaschine hin. MMA siedet bei
100°C, so dass unter den o.g. Bedingungen aufgrund der hohen Reaktionstemperatur und
des exothermen Reaktionsverlaufs Gasblasen wahrend der Aushartung entstehen. Auf der
rechten Seite zeigen die Einfallstellen einen zu niedrigen Nachdruck wahrend der Aushar-

tung.

19KU X 528 18U 985 74193 KUT
Abb. 2.2.3-2 Mittels RIM-Verfahren erzeugte LIGA-Kunststoffmikrostrukturen (Trenndisen) [Hagm87].

Die photochemische Aushartung von Reaktionsharzen wird im Unterschied zur thermisch ini-
tiierten Polymerisation bei Umgebungstemperatur durchgefuhrt und ist daher leichter zu kon-
trollieren. Daher war es naheliegend, einen Versuchsstand zur Replikation von mikrostruktu-

rierten Formeinsatzen mittels lichtinduzierter Polymerisation zu entwickeln.

Bei der Konstruktion des Versuchsstandes zum UV-RIM- oder Photomolding-Verfahren
stand die Erfillung einer Reihe von Randbedingungen im Vordergrund. Im Unterschied zum
0.g. thermisch induzierten Reaktionsgiel3en [Hagm1989] muss eine Werkzeughélfte aus Bo-
rosilikatglas bestehen, welche neben einer gewissen mechanischen Belastung wahrend des
Einspritzvorganges einer Erhitzung durch die UV-Lampe bis ca. 200°C ausgesetzt ist. Ein
einfacher modularer Aufbau soll eine leichte Montage und Demontage der Formeinsatze so-
wie einen schnellen Materialwechsel erméglichen. Unterhalb des Werkzeugbereichs ist ein
Hohlraum fir eine leistungsstarke UV-Lampe vorgesehen. Eine fiir den Versuchsstand aus-

zuwahlende Belichtungsquelle hat folgende Rahmenbedingungen zu erfillen:

. homogene Strahlungsverteilung tber den gesamten Formeinsatzbereich (ca. 90 x 90 mm?)
. variable Leistungseinstellung

o hohe Intensitat an UV-A, UV-B und sichtbarer Strahlung

o moglichst geringer UV-C-Anteil (Polymerschadigung und Arbeitsschutz)

. moglichst geringer IR-Anteil.

Es wurde daher ein Langbogenstrahler (Typ F-Strahler, Dr. Honle AG) mit einer maximalen
Leistung von 150 W/cm verwendet. Dieser ist in der sogenannten "Cold Mirror“-Technik aus-

gefuhrt, d.h. Uber einen dichroitischen Bandpass-Spiegel wird der Wellenlangenbereich zwi-
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schen 220 und 420 nm auf das Austrittsfenster der Lampe gelenkt, alle weiteren Wellenlan-
gen, insbesondere der IR-Anteil, werden zu einem grofRen Teil herausgefiltert. Die Proben-

temperatur lasst sich dadurch um bis zu 50% senken [T6ge1999, H6nI1995].

In der oberen Werkzeughalfte befindet sich die Formeinsatzhalteplatte mit entsprechenden
Formeinsatzen, Auswerferstiften, Anschllissen fur Vakuumpumpe und Temperiergerat. Des
Weiteren ist ein Materialreservoir fur das Reaktionsharz notwendig, dieses wird dann mittels
eines Kolbens durch einen Angusskanal in das Werkzeug gespritzt. Der notwendige Ein-
spritzdruck wird durch eine Presse erzeugt. Aufgrund der relativ niedrigen Viskositaten der
Reaktionsharze ist eine Laborhandpresse (max. Presskraft 67 kN) ausreichend. Der Ver-
suchsstand ist mit einem zusatzlichen Lifter zur Kiihlung des Spaltes zwischen Lampen-
oberkante und Werkzeug ausgestattet, ein Thermoelement misst die Temperatur direkt hin-
ter den Formeinsatzen. Eine einfache Drehschieberpumpe erzeugt das notwendige Vakuum

von 1 mbar zur Evakuierung des Werkzeugbereiches.

In einer ersten Version des Versuchsstandes wurde ein kleines Probewerkzeug gewanhlt,
welches die Abformung von unstrukturierten Platten erlaubte. Durch Einbau von kleinen mik-
rostrukturierten Formeinsatzen in das Probewerkzeug ist die Abformung von mikrostruktu-
rierten Oberflachen mdglich. In einer Weiterentwicklung wurde die GroRe der Formeinsatze
auf das am Forschungszentrum Karlsruhe etablierte Format von 26 x 66 mm? vergroRert um
eine Kompatibilitdt zum HeiRpragen und zum Spritzgiel3en zu erreichen. Abbildung 2.2.3-3,
links, zeigt die aktuelle Version des Photomolding-Versuchstandes in der Ubersicht, Abb.
2.2.3-3, rechts, Details zur Formeinsatzhalteplatte mit Auswerfersystem, welche sich in der
oberen Werkzeughalfte befinden (Abb. 2.2.3-4, links). Die Auswerfer dricken beim Entfor-
men auf den Substratrahmen, welcher die Formeinsatze umgibt (Abb. 2.2.3-4, rechts). Zur
Vereinzelung der Mikrostrukturen muss das abgeformte Bauteil zersagt werden. Das Sub-

strat dient gleichzeitig als Boden fur die Mikrostruktur [Hane1997a, Hane1997b].

Abb. 2.2.3-3 Versuchsstand Photomolding: Gesamtansicht und Formeinsatzhalteplatte mit Auswer-
ferkranz.
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Abb. 2.2.3-4 Versuchsstand Photomolding — Montierte obere Werkzeughalfte mit Formeinsatzhalte-
platte, Formeinsatzen sowie abgeformte PMMA-Bauteile mit Substratrahmen.

2.2.4 Thermoplastbasierte Replikationsverfahren

Beim Vakuumhei3pragen wird ein mikrostrukturiertes Werkzeug in einer evakuierten Kam-
mer mit hoher Kraft in eine thermoplastische Kunststofffolie hineingedrickt, die Uber ihre Er-
weichungstemperatur erhitzt ist. Der Kunststoff flllt den Formeinsatz aus und bildet die Mik-
rostrukturen detailgetreu ab. AnschlieBend wird der Aufbau abgekuhlt und der Formeinsatz
aus dem Kunststoff gezogen [Hane2000]. Da sich Pragestempel und Gegenwerkzeug nicht
komplett schlieRen lassen, verbleibt beim Heillprageprozess im Normalfall immer eine cha-
rakteristische Tragerschicht, auf der die Mikrostrukturen angeordnet sind. Durch die vertikale
Strukturierungsrichtung und die Einstellung sehr geringer Umformgeschwindigkeiten kénnen
durch den Prageprozess auch Mikrostrukturen mit sehr hohen Aspektverhaltnissen herge-
stellt werden [Heck1998a]. Die VakuumheiRpragetechnik hat sich inzwischen Uberall dort
bewahrt, wo es um Mikrostrukturen hochster Glte geht, wie bei mikrooptischen Bauteilen
oder holographischen Sicherheitsmerkmalen [Kart1995, Heck1998b, Heck2001a]. Weitere
Beispiele fur flachige Bauteile sind fluidische Komponenten wie Kapillarelektrophoresechips
[Heck2001b, Scho2002] oder Mikrotiterplatten [Gerl2002]. Die HeiRpragetechnik erlaubt ei-
nen sehr einfachen Anlagenaufbau, der sich bei Umbauten und Modifikationen am Werkzeug

und der Anlage vorteilhaft auswirkt [Heck1996]. Dies resultiert in relativ kurzen Ristzeiten.

Das SpritzgieRRen ist in der "Makrowelt" das Kunststoffabformverfahren zur Herstellung von
mittleren und grofien Stlickzahlen. Zur Herstellung von Mikrokomponenten bedurfte es aller-
dings einiger Modifikationen, wie der Werkzeugevakuierung und der sog. Variotherm-
Temperierung. Erstere ist notwendig, weil die Kavitdten in einem typischen Mikroabform-
werkzeug "Sacklocher” darstellen, die am Grund keine gasdurchlassige Verbindung zur Au-
Renwelt aufweisen. Wirde erwarmte Kunststoffschmelze in eine solche Kavitat eingedriickt
werden, so kdme es durch die komprimierte und somit erhitzte Luft zu einer Verbrennung
des organischen Materials. Der Begriff ,Variotherme Temperaturfiihrung“ besagt, dass vor
dem Einspritzen der Polymermasse in das Werkzeug dieses auf Temperaturen in der Nahe

des Schmelzpunktes aufgewarmt wird. Dadurch behalt die Kunststoffschmelze eine ausrei-
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chende Flielfahigkeit, um auch kleinste Strukturdetails bis in den Submikrometerbereich
auszuformen. Nach vollstandiger Formfiillung muss das Werkzeug mit den darin befindlichen
Polymeren soweit abgekuhlt werden, bis eine ausreichende Festigkeit des Formteiles flr ei-
ne fehlerfreie Entformung gegeben ist [Hane2000, Piot2001a, Piot2001b]. Der beschriebene
Verfahrensablauf wird als MikrospritzgieRzyklus bezeichnet, die zeitliche Dauer eines
Zyklusses hangt vom verwendeten Kunststoff, dem maximal abzuformenden Aspektverhalt-
nis sowie der Werkzeuggeometrie ab. Systematische Untersuchungen zur Temperaturfih-
rung beim SpritzgieRen von LIGA-basierten Mikrostrukturen mit grofen Aspektverhaltnissen

sind beispielsweise in [Desp1999] dargelegt.

Eine aktuelle Ubersicht tber die drei Replikationsverfahren ReaktionsgieRen, Heillpragen
und Spritzgiel3en ist unter [Heck2004] zu finden, die verschiedenen Varianten des Mikro-

spritzgieRens - Thermoplast- und Pulverspritzgieen - sind in [Piot2001c] beschrieben.

2.2.5 Das LIGA-Verfahren als Verfahrenskombination

Masterstrukturen hochster Prazision, kleinsten Toleranzen und hohen Aspektverhaltnissen
zur Formeinsatzherstellung lassen sich durch das LIGA-Verfahren herstellen [Beck1986].
LIGA bezeichnet als Akronym die Arbeitsschritte Lithographie, Galvanoformung und Abfor-
mung (Abb. 2.2.5-1) [Hrub2001]. Im ersten Prozessschritt wird eine bis zu mehreren hundert
Mikrometern dicke Schicht eines Photoresists mit Synchrotronstrahlung unter Verwendung
einer Lithographiemaske belichtet [Chau1998, Bley1991, Kupk2000]. Bei geringeren Anfor-
derungen an die DetailgroRe kann als Strahlungsquelle auch eine UV-Lampe oder neuer-
dings ein Laser eingesetzt werden (UV-LIGA, Laser-LIGA). Die absorbierte Strahlung fiihrt
zu Polymerkettenbriichen (Rontgentiefenlithographie unter Verwendung von PMMA, Positiv-
resist) oder zu Vernetzungsreaktionen (UV-Lithographie unter Verwendung von SU8, Nega-
tivresist) im Polymer. Mit einem geeigneten Entwickler kdbnnen die bestrahlten bzw. unbe-
strahlten Bereiche herausgelost werden, wahrend die unbestrahlten bzw. bestrahlten Berei-
che unversehrt bleiben (Schritt 2). Man erhalt so eine (primare) dreidimensionale Mikrostruk-
tur aus PMMA oder SU8. Anschliefsend wird das entstandene Positiv bzw. Negativ der zu er-
zeugenden Form galvanisch mit Metall aufgefiillt. Die elektrolytische Metallabscheidung be-
ginnt dabei am Grund der Struktur auf einer elektrisch leitfahigen Grundplatte, auf welcher
der Kunststoff vor der Bestrahlung direkt polymerisiert oder als Plattchen aufgeklebt wurde
(Schritt 3). Die Metallstruktur wird von der Grundplatte getrennt und das unbestrahlte Poly-
mer entfernt, so dass eine metallische Mikrostruktur (Sekundarstruktur) zur Verfugung steht
(Schritt 4) [Bach1998]. In diese Negativform kann anschlieRend ein Polymer eingepresst und

nach der Aushartung bzw. Verfestigung enthommen werden (Tertiarstruktur).
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1. Bestrahlung 2. Entwicklung
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Abb. 2.2.5-1 Verfahrensschema LIGA-Verfahren.

Die Erzeugung keramischer Mikrostrukturen ist nur indirekt moéglich, wenn anstatt der reinen
Kunststoffe zur Erzeugung der tertidren Strukturen keramische Feedstocksysteme verwen-
det werden. Diese bestehen aus feinskaligen keramischen Pulvern und speziellen organi-
schen Binderkomponenten, die der besseren Verarbeitbarkeit dienen. Dieses Verfahren wird
als keramisches Spritzgielien oder ceramic injection molding (CIM) bezeichnet. Fir die bei
der Abformung entstehenden Teile wird die Bezeichnung Grinling verwendet. Aus diesen
muss der Binder durch katalytisches und / oder thermisches Entbindern entfernt werden. An-
schlielend werden die nur lose zusammenhaltenden sog. Braunlinge in einem Sinterprozess
in die kompakte Keramik Uberflhrt. Die vielen Arbeitsschritte erfordern allerdings eine hohe

Prazision und sind zeit- und kostenintensiv.

In Metallen und Thermoplasten erlaubt das LIGA-Verfahren zur Zeit die direkte Herstellung
von Mikrostrukturen mit lateralen Abmafen im Mikrometerbereich, Strukturdetails im Sub-
mikrometerbereich, Aspekt-Verhaltnissen von bis zu 100 und einer mittleren Oberflachenrau-

igkeit von weniger als 50 nm.

2.2.6 Verfahren zur Herstellung keramischer Mikrokomponenten

Obwohl keramische Materialien aufgrund ihrer hervorragenden thermomechanischen Eigen-
schaften ein sehr hohes Anwendungspotenzial in der Mikrosystemtechnik besitzen, sind der-
zeit nur wenige Anwendungen realisiert. Dies liegt weitestgehend in der aufwandigen Form-
gebung begriindet, da beispielsweise eine spanende Bearbeitung der gesinterten Keramik
nahezu unmaglich ist. Daraus ergibt sich die Notwendigkeit, keramische Pulver in einer flis-

sigen Matrix zu dispergieren, dieses Komposit abzuformen und anschlieBend zu entbindern
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und zur dichten Keramik zu sintern [Baue1998a]. Vereinzelte und endkonturnahe keramische

Bauteile sind auch Uber Sol-Gel-Verfahren zuganglich [Chan2000].

Es haben sich in den letzten Jahren vier grundsatzliche Verfahrenstechniken zur Herstellung
von keramischen Mikrostrukturen etabliert [Knit1996, Ritz1996, Baue1998b]:

. GieRverfahren

. Plastische Formgebung

. Pressabformung

. Grin- und Hartbearbeitung.

Zu den Gieldverfahren zahlt die Zentrifugalabformung, welche speziell flr die Herstellung von
frei stehenden Mikrostrukturen, z.B. Ultraschallwandlerarrays aus Blei-Zirkonat-Titanat
(PZT), entwickelt wurde. Eng verwandt mit der Zentrifugalabformung ist das Schlickerpres-
sen. Bei beiden Fertigungsverfahren kommen hauptsachlich wassrige oder alkoholische Dis-
persionen zum Einsatz. Diese Verfahren sind nur zur Herstellung von mikrostrukturierten
Prototypen gut geeignet. Aus diesem Grund werden seit wenigen Jahren verschiedene Ver-
fahren zum keramischen Spritzgiel3en entwickelt [Baue2002]. Das Pulver wird entweder in
einer wachsbasierten (NiederdruckspritzgieRen) oder einer thermoplastbasierten (Hoch-
druckspritzgiel3en) organischen Matrix unter Zugabe von Additiven dispergiert. Dieser soge-
nannte Feedstock wird dann auf geeigneten SpritzgieRmaschinen abgeformt. Der mikro-
strukturierte Grinling muss zur Entfernung der organischen Komponenten entweder ther-
misch oder katalytisch entbindert werden, das fertige Bauteil ist nach dem sich anschlielRen-
den Sinterprozess erhaltlich. Im Vergleich zum thermoplastischen MikrospritzgieRen setzt
sich der gesamte Fertigungsprozess aus vier Einzelschritten zusammen, welcher jeder flr

sich im Hinblick auf eine erfolgreiche Bauteilherstellung optimiert werden muss:

3 Homogene Feedstockherstellung Gber Mischer-Kneter- oder Extrusionsverfahren
o Abformung mit vollstandiger Formfillung

. Entbindern

J Sintern.

Eine wirtschaftliche Fertigung Uber eine Grin- oder Hartbearbeitung wird erst durch die Ver-

wendung von geeigneten Lasersystemen denkbar [Pfle2003a].

2.2.7 Generierung von Nanostrukturen

Die Herstellungsverfahren von Nanostrukturen bzw. nanostrukturierten Oberflachen lassen
sich in zwei Hauptgruppen unterteilen: Der Bottom-Up-Ansatz baut ausgehend von der mo-
lekularen Ebene supramolekulare Strukturen wie Cluster u.a. auf, so dass Molekiile mit ge-
ometrischen Ausdehnungen im ein-, maximal zweistelligen Nanometerbereich entstehen.
Der Top-Down-Ansatz geht von existierenden Verfahren und Technologien der Mikrotechnik

wie beispielsweise lithographischen Verfahren mit der Zielsetzung aus, immer kleinere geo-
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metrische Details herstellen zu kénnen. Beispiele zu beiden Ansatzen finden sich unter
[Liu2003, Torr2003, Wegn2000, Glei2000].

2.3 Scherviskositat von flie3fahigen Materialien

Die genaue Kenntnis des FlieRverhaltens von Polymeren, Reaktionsharzen und Komposit-
materialien ist fur alle im Rahmen dieser Arbeit verwendeten bzw. weiterentwickelten Mikro-
fertigungstechniken wie Lithographie und Reaktionsgie3en sowie fur die erreichbare Bauteil-

bzw. Mikrostrukturqualitat von grundlegender Bedeutung.

2.3.1 Grundlagen der Rheologie

Die Viskositat eines Stoffes ist ein Mal} fir die innere Reibung auf intermolekularer Ebene
und daher flr alle Abformverfahren eine grundlegend wichtige physikalische GroéRe. Befindet
sich zwischen zwei planparallelen Platten des Abstandes H ein flie3¢fahiges Material, so er-
fordert das Bewegen einer Platte mit der Oberflache A gegen die andere Platte einen Kraft-
aufwand F. Die Adhasionskrafte an der Wand sind groRer als die zwischenmolekularen Kraf-
te. Zur Bestimmung der inneren Reibung muss die Geschwindigkeit u so gewahlt werden,
dass sich eine stationare laminare Stromung ausbildet. Die einzelnen Flussigkeitsschichten
bewegen sich unterschiedlich schnell, die an der bewegten Platte sich befindenden Fluidmo-
lekile Ubertragen Uber Kohasionskrafte einen bestimmten Betrag des mechanischen Impul-
ses auf die nachste Flissigkeitsschicht, usw. Es stellt sich eine stationdre Schichtenstro-
mung ein (Abb. 2.3.1-1).

— o

Abb. 2.3.1-1 Stromungsprofil eines Fluids in einem Spalt unter Scherung.

Die zum Aufrechterhalten des Flielvorganges notwendige Energie wird irreversibel in Rei-
bungswarme umgewandelt. Um diese Energie, die ein direktes Mal fir die Scherviskositat
ist, quantitativ erfassen zu kénnen, wird eine messbare Kraft dem Fluid aufgezwungen und

gleichzeitig die Verformungsgeschwindigkeit gemessen. Das Verhaltnis Kraft/Flache ent-
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spricht der Schubspannung 12, (in der praktischen Rheologie i. Allg. mit t beschrieben), die
Geschwindigkeitsanderung pro Fluidschicht bezogen auf den Abstand wird als Scherge-
schwindigkeit oder Scherrate bezeichnet (Gl. 2.3.1-1 bis Gl. 2.3.1-3). Es lasst sich daraus fir
sich ideal verhaltende Fluide ein direkter Zusammenhang zwischen der Schergeschwindig-
keit und der Schubspannung - das newtonsche Viskositatsgesetz (Gl. 2.3.1-4) mit der Visko-
sitat als Materialkonstante, welche nur von Druck und Temperatur abhangig ist, ableiten [Ku-
li1986]. Anschaulich Iasst sich das Viskositatsgesetz mit (Gl. 2.3.1-5) beschreiben.

F

Schubspannung: T= "N (2.3.1-1)
dx

Scherung: Yy =—=tand (2.3.1-2)
dy

e . dy u

Schergeschwindigkeit oder -rate: Y=—=— (2.3.1-3)
dt H

Viskositat: n=— (2.3.1-4)
Y

Viskositatsgesetz: Kraft _ Viskositit Geschwindi gkeitsdifferenz (2.3.1-5)

Flache Abstand

Das newtonsche Viskositatsgesetz ist gultig fur alle Gase, sowie fiir viele anorganische und

niedermolekulare organische Fluide. Die Darstellung der Materialeigenschaft n = n(y ) wird

als FlieRkurve bezeichnet. Haufig wird auch die Schubspannung t als Funktion der Scherrate

y aufgetragen, die Steigung der Kurve ist ein Maf fur die Scherviskositat.

Das nicht-ideal viskose Verhalten ist durch eine nicht-lineare Abhangigkeit zwischen Schub-
spannung und Schergeschwindigkeit gekennzeichnet. Es wird zwischen dilatantem, plasti-
schem und pseudoplastischem FlieRverhalten unterschieden. Dilatantes FlieRverhalten liegt
vor, wenn mit steigender Schergeschwindigkeit die Viskositat ansteigt (FlieRverfestigung)
und tritt bei eng gepackten, wenig solvatisierten, dispersen Substanzen auf. Plastisches
FlieBverhalten zeigt sich im Auftreten einer Flie3grenze, d.h. erst oberhalb einer Mindest-
schubspannung beginnt das Material zu flieBen. Im Allgemeinen verhalten sich hoch gefiillte,
disperse Systeme, in denen der dispergierte Feststoff benetzt sein muss, plastisch. Durch
Ausbildung weitreichender Solvathullen werden gro3e Volumina des Dispersionsmittels im-
mobilisiert. Bei geringen Flllstoffkonzentrationen verhalten sich Mischungen wie eine new-
tonsche Flussigkeit. Ein Sonderfall des plastischen FlieRverhalten ist das Bingham-
Verhalten. In diesem Fall zeigen die Fluide eine "unendliche® Viskositat bis zum Initiieren des
FlieBens eine ausreichend hohe Belastung aufgebracht wurde. Oberhalb dieser sogenann-

ten Grenzschubspannung verhalten sich die Fluide newtonisch.
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Pseudoplastisches oder strukturviskoses FlieRverhalten tritt immer bei Polymerfluiden oder
bei Materialien, die durch energetische Wechselwirkung (Wasserstoffbriickenbindungen, io-
nische Wechselwirkungen, etc.) Uberstrukturen aufbauen kénnen, auf. Bei kleinen Scherra-
ten wird ein newtonscher Verlauf der Viskositat beobachtet. Im Bereich der Ruhescher- oder
Nullviskositat no (bei sehr kleinen Scherraten) liegt keine Abhangigkeit der Viskositat mit der
Schergeschwindigkeit vor, d.h. die Polymerkettenmolekile bzw. Kettenmolekilsegmente
kénnen schnell genug relaxieren (1. Newtonscher Bereich, Abb. 2.3.1-2). Erst oberhalb einer
kritischen Schergeschwindigkeit nimmt die Scherviskositat stark ab, um anschliel3end in eine
lineare Abhangigkeit Uberzugehen. Dabei kann sich die Viskositat Gber mehrere Zehnerpo-
tenzen andern. Es hat sich gezeigt, dass bei sehr hohen Schergeschwindigkeiten, wie sie
beispielsweise in Kapillarviskosimetern erreicht werden, Abweichungen vom Modell der
Schichtenstromungen auftreten bzw. durch die starken Scherkrafte Kettenbriche generiert
werden konnen. Es gibt verschiedene Ursachen fur die Viskositatserniedrigung mit steigen-
der Schergeschwindigkeit, beispielsweise die Streckung oder Orientierung von verknauelten
Polymerketten oder Deformationseffekte. FlieBkurven von Polymeren lassen sich mathema-
tisch beschreiben, je nach Form der FlieBkurven missen verschiedene Modelle gewahlt
werden [Gauc2000]. Das allgemeinste Modell von Cross umfasst den 1. und 2. Newtonschen
Bereich sowie den strukturviskosen Scherratenbereich (Abb. 2.3.1-2, Gl. 2.3.1-6). Im rein
strukturviskosen Bereich folgt die Abhangigkeit der Viskositat von der Scherrate einem Po-

tenzgesetz (Gl. 2.3.1-7) (no: Null-Viskositat (¥ — 0), n.: Viskositat des 2. Newtonsches Be-

reichs, Cys: Konstante, entspricht 1/Ubergangsscherrate [s]).

1. Newtonscher  Strukturviskositdt 2. Newtonscher evtl. Scher-
Bereich Bereich verfestigung
;E — —
E r
g 'QQ
ol I

o 1
0°
9

Zufallige
Anordnung

2000 N
2900

Anordnung in
FlieBrichtung 7

log Scherrate oder Schubspannung
Abb. 2.3.1-2 Allgemeine FlieBkurve fur keramische Suspensionen.

Cross: no=—10 " _Ln mit 0sm<1  (2.3.1-6)

’Y L]
1+ (Cos yj
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m

Cross vereinfacht: N.=Cuysv +Mm. (2.3.1-7)
Y

Polymerschmelzen konnen i. Allg. nicht als rein viskose Flissigkeiten aufgefasst werden,
da sie auch einen elastischen Anteil (Normalspannungen) besitzen. Dies bedeutet, dass ein
Teil der auf das Polymerfluid einwirkenden Deformationsenergie irreversibel in Warme dissi-
piert wird (viskoser Anteil), der andere Teil aber in Form einer reversiblen elastischen Ver-
formung gespeichert wird (elastischer Anteil). Im stationdren Zustand tritt diese Elastizitat in
Form der 1. und 2. Normalspannungsdifferenz auf. Treten beim Fliel3en tatsachlich zu den
Schubspannungen o4, Normalspannungen (c11, 622, 633) auf, so erhalt man einen modifizier-
ten Spannungszustand im Fluid, welcher sich in einem dreidimensionalen Koordinatensys-
tem darstellen lasst. Die erste Achse weist in die Fliefdrichtung, die zweite in Richtung des
Geschwindigkeitsgradienten und die dritte Achse senkrecht dazu in eine neutrale Richtung.
Die Indizierung des sich ergebenden Spannungstensors erfolgt dergestalt, dass der erste In-
dex die Flache angibt, auf der die Kraft wirkt, der zweite Index die Richtung, in die sie wirkt.
Der erste Tensor stellt den hydrostatischen Druck dar, im 2. Tensor in (Gl. 2.3.1-8) treten die
Schubspannungen T, = T24 und die Normalspannungen T44, T2 und Ta; auf, die sich durch
die Division der Krafte durch die Flache ergeben. Da die Normalspannungen vom hydrostati-
schen Druck abhangig sind, werden aus praktischen Griinden Normalspannungsdifferenzen
N1 und N, eingefiihrt (Gl. 2.3.1-9). N1 beschreibt die Differenz der Normalspannungen in
FlieRrichtung und in Richtung des Geschwindigkeitsgefalles, N, die Differenz der Normal-
spannungen in Richtung des Geschwindigkeitsgefalles und in die neutrale Richtung. Die drei
Funktionen (Gl. 2.3.1-9) stellen eine eindeutige rheologische Beschreibung eines Polymerflu-
ides dar [Kuli1986].

p 0O |T, T, O
Spannungstensor: c;=—|0 P O+|Ty T, O (2.3.1-8)
0 0P 0 0 T,

G =Gy =1f(y)

Normalspannungsdifferenzen: G4 — 0y =N, =1,(y) (2.3.1-9)

Oz —0g =N, =f5(y)
Polymerschmelzen verhalten sich viskoelastisch, d.h. neben den viskosen Eigenschaften ei-
ner newtonschen Flissigkeit treten die elastischen Eigenschaften eines idealen Gummis in
Erscheinung [Muen1986]. Die Viskoelastizitdt hangt neben externen GréRen wie Druck,
Temperatur, mechanischer Belastung stark vom molekularen Aufbau ab. Unterschiedliche

Molekulargewichtsverteilungen flihren zu unterschiedlichen Viskositaten bei gleicher Scher-

35



rate. Beispielsweise resultiert eine breitere Verteilung in einem Absinken der Viskositat bei
kleineren Scherraten. Bei sehr hohen Scherraten, wie sie z.B. beim MikrospritzgieRen auftre-
ten kénnen, ist die Viskositat des Polymers mit der breiteren Verteilung bei identischem mitt-
leren Molekulargewicht hdher als beim Polymer mit der schmaleren Verteilung. In Polymer-
schmelzen liegen die Polymerketten z.T. stark verschlauft vor. Im Ruhezustand sind die Ket-
ten bestrebt, diesen gunstigen entropischen Zustand der Unordnung beizubehalten, daraus
resultiert ein grofRer innerer Widerstand gegen ein erzwungenes FlieRen. Mit zunehmender
Scherrate entschlaufen, strecken oder orientieren sich kettenartige Polymermolekiile in einer
Schmelze oder Lésung parallel zur Fliefdrichtung. Durch die Ausrichtung ist ein leichteres

Vorbeigleiten der Ketten aneinander maoglich, welches zur Viskositatserniedrigung fiihrt.

Im Unterschied zu Gasen, deren Viskositat mit der Temperatur ansteigt, nimmt die Viskositat
von Flussigkeiten mit zunehmender Temperatur ab [Atki1990, Baue1986]. Eine allgemeingul-
tige mikroskopische Theorie, welche es gestattet, das Viskositats- und speziell das Viskosi-
tatstemperaturverhalten von Flissigkeiten allein aus molekularen Parametern zu beschrei-
ben, gibt es bisher nicht. Verschiedene Naherungsmodelle von Eyring bzw. Andrade [Ma-
co01993] flhren zu einer Aktivierungsenergiegleichung vom Arrheniustyp flr die Temperatur-
abhangigkeit der Viskositat (Gl. 2.3.1-10). T ist die absolute Temperatur, R die Gaskonstante
und AE, die fir die innere Reibung malRRgebliche Aktivierungsenergie. Die Konstante 1, ergibt
sich als Grenzwert der Viskositat fir eine gegen unendlich strebende Temperatur. Die Nahe-
rungsgleichung liefert akzeptable Werte fir nicht assoziierte, niedermolekulare Flussigkeiten
in einem kleinen Temperaturintervall von ca. 50 K, allerdings nicht in der Nahe von Phasen-
umwandlungstemperaturen und nur oberhalb der Glasibergangstemperatur. Unterhalb der
Glaslbergangstemperatur Ty werden zwei unterschiedliche Bereiche beobachtet: Wenige
Grad unterhalb von T, steigt die FlieRaktivierungsenergie nahezu sprunghaft an, im Fall von
PMMA von 49 kJ/mol auf 668 kJ/mol, ein ahnliches Verhalten zeigen andere Polymere wie
PC und PS sowie anorganische Glaser [Koba2001]. Die Temperaturabhangigkeit der Poly-
mere unterhalb der Glastemperatur lasst sich in guter Naherung mit einem doppelten Arrhe-
niusansatz beschreiben (G1.2.3.1-11).

AE

a

Viskositatstemperaturverhalten I: n=mn,.e"" (2.3.1-10)

AE,

AE, AE,
Viskositatstemperaturverhalten Il: n=mn,eR" +n,er’ (2.3.1-11)

Die Werte fUr die FlieRaktivierungsenergie liegen fur Polymerschmelzen zwischen 20 und
120 kJ/mol [Cowi1997]. Tabelle 2.3.1-1 listet flr einige im Pulverspritzgiel3en Ubliche Binder
die Viskositat und die Fliel3aktivierungsenergie auf [Germ1990]. Bindermischungen weisen je

nach Zusammensetzung unterschiedliche Werte auf, beispielsweise besitzt eine Mischung
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aus 90% PE und 10% Stearinsaure eine FlieRaktivierungsenergie von 32 kJ/mol. Die Zugabe
von Fillstoffen fuhrt neben der Viskositatserhdhung zu einer deutlichen Zunahme der Fliel3-
aktivierungsenergie, beispielsweise bei einem PE-Eisenpulver-Komposit von 17 auf 20
kJ/mol bei einem Fillgradanstieg von 59 Vol% auf 64 Vol% [Germ1990]. Eine Temperaturer-
hoéhung fuhrt i. Allg. zu einer Absenkung der FlieRaktivierungsenergie, was durch den Ge-
winn an freiem Volumen erklart werden kann, dieses resultiert aus der Expansion des Poly-
mers und der steigenden Zahl der Leerstellen. Die Leerstellen sind Bezirke von atomarem
Durchmesser. Der Anteil des freien Volumens vge berechnet sich aus den spezifischen Vo-
lumina vq der glasartigen Polymere und v, der Polymerschmelzen zu (Gl. 2.3.1-12). Dieser
Anteil wird bei allen Polymeren zu fy = 0.025 gefunden [Elia1996]. Dies bedeutet, dass ca.
3% des Gesamtvolumens als freies Volumen vorliegen. Dadurch steigt die Beweglichkeit
bzw. das FlieRen wird bei angelegter Schubspannung durch die Bewegung einzelner Ketten-
segmente vereinfacht. Die segmentartige Polymerkettenbewegung unter Einbeziehung von
sechs Kohlenstoffatomen ist relativ haufig und wird als Kurbelwellenbewegung bezeichnet.
Fir diese Bewegung wird eine FlieRaktivierungsenergie von ca. 25 kJ/mol angenommen
[Cowi1997].

Freies Volumen: Viei = (2.3.1-12)

Tab. 2.3.1-1 Thermische und rheologische Bindereigenschaften [Germ1990].

Material Viskositéat [Pa s] | Temperatur [K] Ea [kJ/mol] Schmelztemp. [K]
Paraffinwachs 0.009 373 4.4 332
Carnaubawachs 0.021 383 12.3 357
Polyethylenwachs |0.81 383 19.0 >375
Polypropylen 420 503 33.0 423

Stearinsure 0.007 383 - 347

2.3.2 Polymerbasierte Komposite

Die Zugabe von nichtléslichen organischen oder anorganischen Fillstoffen in Polymeren
fuhrt grundsatzlich zu einer Viskositatserhéhung. Wahrend die Viskositat durch das Einbrin-
gen anorganischer Flllstoffe erhéht wird, nimmt die Elastizitat ab. Dies ist zu einem Teil auf
die Substitution des viskoelastischen Polymers durch den unverformbaren anorganischen
Fillstoff erklarbar. Qualitativ kann der Fillstoffeinfluss verstanden werden, wenn man eine
Immobilisierung der Makromolekiile infolge von adhasiver Bindung an den Fillstoff annimmt.
Daraus ergibt sich, dass, je grofier die spezifische Oberflache des Partikels ist, umso mehr
Polymermolekiile an die Oberflache gebunden sind. Bei konstanter Volumenkonzentration
erhdht sich die spezifische Oberflache mit abnehmendem Durchmesser der Teilchen, so
dass die Viskositat beim Einbringen von nanoskaligen Partikeln stark zunimmt. Mit wachsen-

der Fullstoffvolumenkonzentration werden deren Abstande so klein, dass ihre Uberbriickung
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durch nur noch ein Makromolekul vorstellbar wird, es ergibt sich ein physikalisches Netzwerk
mit den Flllstoffen als Verknipfungspunkten. Ein solches Komposit-Netzwerk setzt einer
FlieRdeformation so lange einen grol’en Widerstand entgegen, bis die angelegte Schub-
spannung grol genug ist, das physikalische Netzwerk zu zerreil3en. Bei einem weiter erhoh-
ten Flllstoffanteil liegen nicht mehr alle Partikel in benetzter Form vor, so dass das entste-
hende direkte Partikelreiben zu einem nahezu unendlichen Viskositatsanstieg flhrt
[Muen1986]. Keramikgefillte Kunststoffe zeigen bei hohen Flllgraden strukturviskoses bzw.
Bingham-FlieRverhalten [Muts1983, Edir1992].

Einstein zeigte bereits 1906 und 1911 [Eins1906, Eins1911, Eins1926], dass in einem Fluid
dispergierte Teilchen die Viskositat entsprechend ihres Volumenanteils erhdhen. Fir harte
Kugeln betragt die Einstein-Konstante kg = 2.5 (GI. 2.3.2-1) wobei n: relative Viskositat, n:
gemessene Viskositat, nu: Viskositat der reinen fluidischen Matrix, ke: Einstein-Konstante, @:

Feststoffvolumenanteil bedeuten.

Einstein: Ny = - = 1+k,® (2.3.2-1)

M

Dieser Ansatz gilt allerdings nur fir verdiinnte Dispersionen (Volumenanteil des Feststoffs
< 2%), in denen keine Wechselwirkungen zwischen den Teilchen vorliegen. Unter Berlck-
sichtigung interpartikularer Wechselwirkung wird die Einstein’sche Formel um héhere Glieder
in einer Potenzreihe erweitert (Gl. 2.3.2-2). ky berlcksichtigt geometrische Wechselwirkun-
gen zwischen den Teilchen und wurde numerisch zu ky = 6.0 bestimmt fir das Modellsystem
der monomodalen, harten Kugeln. In der Realitat sind die Partikel meist nicht spharisch son-
dern strukturell anisotrop und es liegen hohe Feststoffkonzentrationen vor, welche i. Allg.
keine monomodale PartikelgroRenverteilung aufweisen. Fur diese praktisch relevanten Sus-
pensionen ist die korrigierte Einstein’sche Gleichung (Gl. 2.3.2-2) wegen der héheren Terme
nur schwer zu verwenden. Ein weiterer rein empirischer Ansatz wurde von Thomas nach
Auswertung einer Reihe von rheologischen Daten entwickelt (Gl. 2.3.2-3) [Thom1965,
Utra1988]. Fiir eine genauere Beschreibung der Viskositatsdnderung mit dem Fullgrad wur-
de eine Vielzahl von semiempirischen Naherungsformeln entwickelt. Das Krieger-Dougherty-
Modell beriicksichtigt beispielsweise den maximal méglichen Feststoffgehalt @« (Gl. 2.3.2-
4) [Krie1959]. Eine Vereinfachung des Modells stellt die Quemada-Gleichung dar (Gl. 2.3.2-
5) [Quem1977].

Erweitertes Einstein Modell: Ny =1+ k@ +k, @ +... (2.3.2-2)

Thomas: N,y = 1+2.50+10.050° +0.00273¢'°  (2.3.2-3)
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'kEEDmax

Krieger-Dougherty: Nrel = 1—% (2.3.2-4)
2
)]
Quemada: Neel = 1—(1)— (2.3.2-5)

Die beiden letztgenannten Beziehungen gelten normalerweise nur fur die (Ruhe-) Viskositat
des 1. Newtonschen Plateaus (Abb. 2.3.1-2). Fur das 2. Plateau, wo die Partikel innerhalb
der Schichten sehr dicht angeordnet sind, kann man sie ebenfalls verwenden, allerdings
muss dann ein grélerer Wert fir @, verwendet werden. Aus den letzten beiden Gleichun-
gen kann abgeleitet werden, dass bei konstantem Feststoffgehalt die relative Viskositat sinkt,
wenn der maximal mégliche Feststoffgehalt steigt. Dieser hangt von verschiedenen Faktoren
ab, z.B. von der PartikelgroRe, der PartikelgroRenverteilung, der Teilchenform, der Verform-
barkeit und der Packungsart der Partikel (Tab. 2.3.2-1).

Tab. 2.3.2-1 Packungsarten und Raumfiillungsgrad von monodispersen Kugeln.

Packungsart Doy
Kubisch primitiv 0.52
Dichte Zufallsordnung 0.64
Kubisch raumzentriert 0.68
Kubisch flachenzentriert 0.74
Hexagonal dichteste Packung 0.74

Im Allgemeinen wird der Wert fir eine dichte Zufallsordnung angenommen (Quemada-
Gleichung). In der Realitat liegen keine monodispersen Partikelgroenverteilungen vor, so
dass flr eine breitere Teilchengréfienverteilung der Wert flir @, steigt, da kleinere Teilchen
in die Tetraeder- und Oktaederlliicken der groReren Partikel hineingleiten kénnen und die
Viskositat bei konstantem Feststoffgehalt absinkt. Daraus lasst sich ableiten, dass man einen
hohen Feststoffgehalt bei niedriger Viskositat erreichen kann, indem man mehrere Pulver
mischt, um eine multimodale TeilchengréfRenverteilung zu erhalten. Dabei ist ein Faktor von
mindestens 6.5 in den PartikelgréRen notwendig. Es lassen sich so unter der Annahme von
kugelférmigen Partikeln theoretisch Packungsdichten bis tUber 90% erreichen [Farr1968].
Liegen in einer Suspension flockenformige Partikel vor, so ist der scheinbare, d.h. wirksame
Feststoffgehalt, héher als im gut dispergierten Zustand, da die in der Flocke gebundene
Flissigkeit mit zum Feststoffvolumen zahlt und nicht mehr als mobiles Fluid zur Verfliigung
steht. Zusatzlich lassen sich Flocken aufgrund ihrer unregelmaRigen Form meist nicht mehr
dicht packen. Es wird in diesem Zusammenhang von einem mobilen und immobilen Binder-
anteil gesprochen; letzterer steht fir das FlieRen der Dispersion nicht zur Verfigung. Mit zu-
nehmender Partikelunregelmafigkeit nimmt der maximal erreichbare Pulverfillgrad ab. Glei-

ches gilt fir eine abnehmende PartikelgrofRe, wie beispielsweise bei nanoskaligen Kerami-
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ken [Germ1990]. Neben dem Krieger-Dougherty- und dem Quemada-Modell sind eine Viel-
zahl mathematischer Ansatze zur semiempirischen Beschreibung des Einflusses des Full-
stoffgehaltes auf die Suspensionsviskositat etabliert. Eine Ubersicht der Modelle, deren U-
bertragung von wassrigen Suspensionen auf unpolare Komposite und deren praktische An-
wendung auf einen Porzellan-Feedstock mit einem Polyethylen/Polysiloxan-Binder ist in [A-
got2001] zu finden (Gl. 2.3.2-6 bis Gl. 2.3.2-9). Ein weiterer, vereinfachter Ansatz beschreibt
in guter Naherung unter Verwendung eines einfachen Potenzgesetzes (Gl. 2.3.2-10) die An-
derung der relativen Viskositat mit dem relativen Flllgrad @, (Gl. 2.3.2-11). Der Vorfaktor A
bertcksichtigt Einflisse der Partikelgrofte und Scherrateneffekte [Germ1990]. Neuere An-
satze betrachten bei polymerbasierten Kompositen den Einfluss von Dispergierhilfsmitteln an
der Oberflache der Keramikpartikel. Eine modifizierte Krieger-Dougherty-Gleichung fuhrt ei-
nen effektiven Packungsfaktor 3 ein, welcher das Verhaltnis des Partikelvolumens mit einem
Durchmesser d, beschichtet mit einem Dispergator mit der Schichtdicke b, dividiert durch
den Durchmesser des unbeschichteten Partikels (Gl. 2.3.2-12 und 2.3.2-13) beschreibt. Aus
den Rheologiedaten lassen sich so Aussagen uber die Schichtdicke des Dispergators an der
Oberflache der Partikel treffen [Dufa2002]. Ein weiterer Ansatz untersucht den Einfluss der

mittleren freien Weglange eines Partikels im Fluid auf die Viskositat [Noni2002].

2
® . —0250
Chong: =| 2.3.2-6
g T]rel ( (Dmax —® ] ( )
12500, )
Eilers: Ny = | 1+ —2 (2.3.2-7)
(Dmax - @
2.500
Mooney: =exp| — 2.3.2-8
y nrel p( (I)max —® J ( )
o, -CoY
Zhang & Evans: N = (q;“a#] , C freie Konstante ~ (2.3.2-9)
Relativer Fiillgrad und Viskositat: Na=A1-D,)7 (2.3.2-10)
, . D
Relativer Fillgrad: D, =— (2.3.2-11)
@ _kEEI)max
Krieger-Dougherty modifiziert: Neet = [1 - BCD—] (2.3.2-12)
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2.3.3 Messverfahren zur Viskositatsbestimmung

Im Bereich der Polymere bzw. Kunststoffe haben sich hauptsachlich drei Grundtypen von
Rheometern etabliert, welche die unterschiedlichen Viskositatsbereiche abdecken. Das Ka-
pillarviskosimeter gehort zur Gruppe der Ausflussviskosimeter, bei denen das zu charakte-
risierende Fluid durch hydrostatischen oder angelegten externen Uberdruck durch eine Ka-
pillare flieRt. Die Schubspannung wird vorgegeben, die Schergeschwindigkeit ist abhangig
von den Gerateparametern (Kapillardurchmesser, Temperatur u.a.). Das KapillarflieRen fir
newtonsche Fluide wird durch das Gesetz von Hagen-Poiseuille beschrieben (Gl. 2.3.3-1).
Das Auslaufvolumen V/t wird somit durch den Kapillardurchmessers R, die Kapillarlange |,
die Druckdifferenz von Ein- und Auslass Ap sowie die Viskositat bestimmt, letztere ergibt sich
zu (Gl. 2.3.3-2). Fur Polymerschmelzen wird i. Allg. ein Hochdruckkapillarviskosimeter
eingesetzt [Couc2000]. Die Kenntnis der gemessenen pVT-Daten (Druck, Volumen, Tempe-
ratur) von Polymerschmelzen ist grundlegend wichtig fiir den MikrospritzgieRprozess, da das
Anguss- und Verteilersystem sowie die Mikrostrukturen z.T. in der Dimension der bei diesem

Messverfahren verwendeten Kapillaren liegen.

Rotationsrheometer werden ebenfalls je nach Anwendungsbereich in verschiedenen Aus-
fuhrungen angeboten. Neben dem Kegel-Platte-Viskosimeter, welches bereits in Kap. 2.3.1
beschrieben ist, sind Ausfliihrungen, welche aus rotierenden koaxialen Zylindern mit Radien
R; und R, bestehen (aufiere Zylinder rotiert: Couette-Typ, innerer Zylinder rotiert: Searle-
Typ) weit verbreitet. Die Viskositat ergibt sich als Funktion der Gerateparameter (Radien R,
und R, Zylinderhéhe h), des Drehmoments M und der Kreisfrequenz o zu (GI. 2.3.3-3). Eine
Modifikation des Couette-Viskosimeters ist das Brookfield-Viskosimeter, bei dem der Zy-

linder durch eine Spindel genau definierter Geometrie ersetzt wird [Elia1996].

R'A
Hagen-Poiseuille: vV _mRAp (2.3.3-1)
t &l
4
Kapillarviskosimeter: = R Apt (2.3.3-2)
8VI
R:-R; M
Rotationsrheometer: n=—-1r— (2.3.3-3)
AThR’R? ®
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2.4 Anwendungsgebiete - Mikrooptik und Mikrofluidik

Die wichtigsten Anwendungsgebiete der Mikrosystemtechnik liegen derzeit im Automobilbau,
der Informationstechnologie, der Medizintechnik, der chemischen Analysetechnik, letztere
zusammengefasst im Bereich Life Sciences, sowie speziell bei metallischen und kerami-
schen Bauteilen in der chemischen Mikroverfahrenstechnik. Im Hinblick auf die Funktionalitat
sind in den o.g. Bereichen mikrooptische und mikrofluidische Bauteile von besonderem Inte-

resse.

Mikrooptische Bauteile aus Kunststoffen weisen besondere Anforderungen an die Abform-
technik auf. Beispielsweise dirfen bei Linsen keinerlei Materialspannungen vorliegen, da
diese zu lokalen Brechungsindexfluktuationen flihren (Spannungsdoppelbrechung) und da-
mit die Abbildungsqualitat stark beeintrachtigt wird. Derartige Bauteile lassen sich im Vaku-
umheiRprageverfahren sehr gut herstellen. Ahnliches gilt fiir komplexe Sandwichbauteile,
wie beispielsweise das Mikrospekirometer flir den sichtbaren Bereich [Muel1993]. Dieses
wurde in der Anfangsphase mittels Vakuumheil3pragen hergestellt, spater nach einem Rede-
sign zum Hohlwellenleiter mittels MikrospritzgieRen gefertigt. Diese Abformverfahren sind
sehr gut geeignet flr die Fertigung von mikrooptischen Bauelementen mit passiven opti-
schen Eigenschaften, wie z. B. Fasersteckverbinder fir die Telekommunikation (Abb. 2.4-1,
links), dieser ist vorwiegend fur den Anschluss von Geraten in lokalen optischen Netzwerken
vorgesehen [Wall2001, Wall2002].

Weitere typische mikrooptische Bauteile sind ebenfalls in Abb. 2.4-1 dargestellt. Ein Beispiel
fir eine integriert optische Polymerwellenleiterkomponente ist Starlink, ein 4x4 optischer
Sternkoppler des Instituts fur Mikrotechnik Mainz (IMM [IMM2004]). Ein Modul enthalt sechs
voneinander unabhangige identische 4x4 Sternkoppler. Faseroptische Steckverbinder aus
Polymeren, gefertigt iber das Mikrospritzgie3en, sind preisglinstige Alternativen zu den voll-
keramischen Steckverbindern fur den Multi- und Monomodebereich. Speziell flissigkristalline
Kunststoffe mit ihren exzellenten Flie3eigenschaften sind als Abformmaterial fir Bauteile mit

langen FlieRwegen besonders gut geeignet (Abb. 2.4-1, rechts).

L2 >
Abb. 2.4-1 Von links nach rechts: Konfektionierter Multifasersteckverbinder mit Zwischenstiick, mikro-
optischer 4x4 Verzweiger (IMM Mainz) und Faserstecker aus LCP (Rolla Microsynthetics).
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Neben der Mikrooptik stehen mikrofluidische Komponenten in den Life Sciences, vor allem
in der biochemischen Analytik, im Vordergrund aktueller und zukunftiger Anwendungen. Ein
umfassender Uberblick ist in [Manz1998] dargestellt. Ziel einer Reihe von Arbeiten sind die
sogenannten p-tas-Bauteile (micro total analysis systems), welche ein komplettes fluidisches
Mikrosystem, beginnend mit den notwendigen Mikropumpen zur Fluidférderung Gber Kapil-
larstrukturen bis hin zu Detektoren, enthalten. Zentrales Element sind die mittels Mikrospritz-
gielRen bzw. Vakuumheil3pragen kostenglnstig herstellbaren Fluidelemente, welche entwe-
der einfache Kapillarstrukturen oder komplexere Mischer-/VVerzweigerelemente enthalten
(Abb. 2.4-2, links). Ein derzeit intensiv verfolgter Ansatz ist die so genannte Biodisk, bei der
die mikrofluidischen Elemente auf einer CD-artigen Scheibe, hergestellt mittels Mikrospritz-
gielRen, platziert sind. Die Rotation der Biodisk fordert das zu analysierende Fluid von der In-
nenseite durch die Kapillarstrukturen zur AuRenseite der Disk [Mado2001, Lee2001a]. Eben-
falls von besonderem Interesse sind Kapillarelektrophoresechips aus transparentem Kunst-
stoff, welche zur Auftrennung von Proteingemischen eingesetzt werden (Abb. 2.4-2, Mitte
und rechts) [Kaut2000]. Eine aktuelle Ubersicht (iber Vor- und Nachteile der im Bereich Life
Sciences eingesetzten Kunststoffreplikationstechniken und Anwendungsbeispiele findet sich
unter [R6tt2002, Piot2002], Untersuchungen zur Herstellung von Mikro- und Nanotiterplatten
in [Nigg1999].

Abb. 2.4-2 Links: Mikrofluidische Strukturen auf einer Biodisk (Fa. Mildendo), Mitte : teilweise gede-
ckelte Kapillarelektrophoresechips (Fa. Greiner Bio-One), zweidimensionaler Kapillarelektrophorese-
chip zur Proteomanalyse (IMM Mainz).
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2.5 Polymere optische Wellenleiter

Polymere optische Wellenleiter werden i. Allg. in zwei Ausfihrungsformen verwendet: Als po-
lymere optische Fasern (POF) flr kurze Strecken (bis wenige Meter) aufgrund ihrer erhéhten
Biegsamkeit, ihres geringen Gewichts und ihrer leichteren Handhabbarkeit beispielsweise im
Automotive-Bereich und in mikrooptischen Bauteilen (Lange bis wenige cm) mit passiven
Funktionen (z.B. Strahlverzweiger) sowie zuklnftig mit aktiven Eigenschaften (Modulatoren
u.a.). GroRter Nachteil der polymeren Wellenleiter ist ihre stark erhdhte optische Dampfung
im Wellenlangenbereich von 400-1600 nm im Vergleich zu den derzeit Gblichen Glasfasern
(z.B. bei 850 nm: Glaswellenleiter: < 3.5 dB/km; POF: 2000 dB/km [Wein1998]).

2.5.1 Prinzip der optischen Wellenleitung

Licht breitet sich im Vakuum mit einer Geschwindigkeit von ca. 300.000 km/s aus, beim
Durchgang durch ein optisch dichteres Medium ist die Ausbreitungsgeschwindigkeit Cuaterial
des Lichtes kleiner. Das Verhaltnis beider Ausbreitungsgeschwindigkeiten bezeichnet man
als Brechungsindex oder Brechzahl n, die flr jeden Werkstoff spezifisch ist. Der Bre-
chungsindex ist definiert als die Quadratwurzel der relativen Dielektrizitatskonstante ¢, eines
Materials und stellt eine komplexe Grofde dar. Der Imaginarteil des Brechungsindexes be-
schreibt die Absorptionsverluste der Lichtwelle in einem absorbierenden Material, der Real-
teil der in der geometrischen Optik verwendeten Brechzahl. Mit der Annahme einer nur ge-
ringen Absorption ist die Verwendung des Brechungsindexes als reelle Grélle zuldssig. Im
Folgenden wird daher die vereinfachte Darstellung, welche in der geometrischen Optik Gblich

ist, verwendet.

Der Brechungsindex ist eine wellenlangenabhangige GroRe (Brechzahldispersion). Ist der
Brechungsindex n eines Werkstoffes bekannt, so ergibt sich die Ausbreitungsgeschwindig-
keit

Cwmaterial €Ntsprechend zu (GI. 2.5.1-1). Beim Durchlaufen eines optischen Signals durch einen
optischen Wellenleiter der Lange L fallt die Intensitat P exponentiell ab (Gl 2.5.1-2). Da diese
bei groeren Strecken Uber mehrere Dekaden abnehmen kann, ist es Ublich, in einer loga-
rithmischen Skalierung die Dampfung A in Dezibel (dB) anzugeben (Gl. 2.5.1-3) mit P, und
P. als Intensitaten am Anfang bzw. Ende des Lichtwellenleiters. Der Dampfungskoeffizient o
[dB/km] (GI. 2.5.1-4) ist wellenlangenabhangig. Aufgrund der hohen Dampfungswerte in Po-
lymeren wird in dieser Materialklasse die Dampfung in dB/mm oder dB/cm angegeben. Die
optische Dampfung wird hauptsachlich durch Streuung (as), Absorption (o) und Strahlungs-
verluste (ay) verursacht. Der Dampfungskoeffizient a ergibt sich aus der Summe der Einzel-
beitrage (Gl. 2.5.1-5). Die Streuung wird zum einen intrinsisch durch Inhomogenitaten im

Wellenleitermaterial und zum anderen extrinsisch durch Partikel unterschiedlicher Grofe
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hervorgerufen. Bei hochreinem PMMA Uberwiegen die intrinsischen Verluste. Mit guter Na-
herung kénnen die Streuverluste as durch das Rayleigh-Streuungsgesetz (Gl. 2.5.1-6) be-
schrieben werden. Wahrend die Streuung bei allen Wellenlangen stattfindet, tritt die Absorp-
tion nur bei charakteristischen Wellenlangen im Wellenlangenbereich von 400-1600 nm auf.
Strahlungsverluste entstehen durch Krimmungen des Wellenleiters sowie durch Stérungen

in der Kern-Mantel-Grenzflache.

C

Lichtgeschwindigkeit im Material: Covaterial = (2.5.1-1)
n__
oL
Leistung: P, =P,10 1 (2.5.1-2)
; P,
Dampfung: A=l1g— (2.5.1-3)
PL
. . A
Dampfungskoeffizient: o= T (2.5.1-4)
Einzelbeitrage Dampfung: o=0g+0, +0a, (2.5.1-5)
Rayleigh-Streuung: og ~A* (2.5.1-6)

Das Grundprinzip der optischen Signallbertragung bei allen optischen Wellenlangen zwi-
schen 400 und 1600 nm besteht darin, dass ein elektrisches Signal mit einem Sendebau-
element in ein optisches Signal gewandelt und in einen Lichtwellenleiter eingekoppelt wird.
Es durchlauft diesen aufgrund von Totalreflexion und wird mit einem Empfangsbauelement
wieder in ein elektrisches Signal zurickgewandelt [Wein1998]. Fallt ein Lichtstrahl auf die
Grenzflache zwischen zwei Medien unterschiedlicher optischer Dichte mit den Brechungsin-
dices n1 und ny, so wird dieser in Abhangigkeit vom Einfallswinkel o,y gebrochen oder total re-
flektiert (Abb. 2.5.1-1).

Beim Ubergang vom optisch dichteren zum optisch diinneren Medium wird der Strahl vom
Einfallslot weggebrochen, bei immer flacherem Einfallswinkel wird ab einem bestimmten
Wert a4 der gebrochene Strahl einen Winkel von a, = 90° gegen das Einfallslot einnehmen,
dies bedeutet, dass der gebrochene Lichtstrahl parallel zur Grenzflache beider Materialien
verlauft. Bei noch flacherem Einfallswinkel geht die Brechung in eine Totalreflexion Uber.
Nach dem Snellius'schen Brechungsgesetz qgilt (Gl. 2.5.1-7). Fir a, = 90° folgt fir den
Grenzwinkel ogrenz, ab der die Totalreflexion beginnt (Gl. 2.5.1-8). Die weit verbreiteten Stu-
fenindexprofil-Lichtwellenleiter bestehen aus einem Kern mit der Brechzahl n4, der von einem
Mantel mit der Brechzahl n, umgeben ist. Der Brechungsindex des Kernmaterials n, ist dabei

hoher als der Brechungsindex des Mantels n,. Der eingekoppelte Lichtstrahl, welcher aus
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verschiedenen Eigenwellen (Moden) besteht, die in der geometrischen Optik als Lichtstrah-
len mit unterschiedlichen Winkeln zur Achse des Wellenleiters aufgefasst werden, muss un-

ter einem bestimmten Winkelbereich in den Kern eingeflhrt werden.

I I

=90° ' Mantel
t\“z n, (Mantel)

|
| |
n, (Kern)
I Uy Ugreny) ;
1"0Gcen I
I iy

— gebrochener Strahl

Abb. 2.5.1-1 Totalreflexion im Stufenindexprofil-Lichtwellenleiter.

In der Wellenoptik wird als Mode ein elektromagnetisches Feld einer bestimmten Kreisfre-
quenz in einem Wellenleiter bezeichnet, welches einer Losung der Maxwell-Gleichungen
entspricht und den Gesetzen der Reflexion bzw. Brechung folgt. Zur Datenlibertragung wer-
den nur die geflhrten Moden genutzt, daneben existiert noch die Klasse der Strahlungs-
bzw. Leckmoden. Die Feldkomponenten und damit die Intensitat der Welle nehmen im Fall
der geflihrten Moden mit zunehmendem Abstand von der Wellenleitermitte ab. Ein Mono-
oder Singlemodewellenleiter hat eine typische Breite von 6-9 uym. Durch nochmalige Anwen-
dung des Brechungsgesetzes auf die Stirnflache und Berlcksichtigung der Winkelverhaltnis-
se ergibt sich (Gl. 2.5.1-9) fur die numerische Apertur NA [Wein1998] des Wellenleiters in

Abhangigkeit von den Materialbrechzahlen.

Snellius: n,sina, =n,sina, (2.5.1-7)

Grenzwinkel der Totalreflexion: OGrony = arcsin _2 (2.5.1-8)
n,

Numerische Apertur: NA=sinf, =n,cosa,, = Jinf —n’ ) (2.5.1-9)

Neben der intrinsischen Dampfung entstehen Verluste bei der Kopplung von Wellenleitern.
Diese Koppelverluste setzen sich durch Einzelbeitrage, bedingt durch mangelhafte Stirnfla-
chenbearbeitung (z.B. Keilfehler), durch Oberflachenrauigkeiten sowie durch Reflexionsver-
luste (Fresnelverluste) an den Stirnflachen zusammen. Wenn der Abstand s zwischen den
Stirnflachen von zwei Wellenleitern verschieden von Null ist, kann die abgestrahlte Lichtleis-

tung nicht mehr vollstandig in den angekoppelten Wellenleiter Ubertragen werden. Der aus-
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tretende Strahlungskegel koppelt nur teilweise in den Kern des zweiten Wellenleiters ein
(Abb. 2.5.1-2). Der Einkoppelverlust A berechnet sich zu (Gl. 2.5.1-10). Endet der Wellenlei-
ter an Luft oder an einem zweiten Wellenleiter ohne Luftspalt mit unterschiedlichem Bre-
chungsindex, so erfolgt stets eine Fresnelreflexion. Der reflektierte Anteil R des Lichts ergibt
sich zu (Gl. 2.5.1-11), n, ist die Brechzahl des Wellenleitermaterials und n, der Brechungsin-
dex von Luft respektive dem zweiten Wellenleitermaterial. Beispielsweise ergibt sich flir eine
Kopplung von PMMA an Luft ein reflektierter Anteil von R = 0.04 (A = 660nm), fir das trans-
mittierte Signal (Gl. 2.5.1-12) T = 0.96, was einem Fresnelverlust von 0.17 dB (Wellenleiter
gegen Luft) entspricht. An einer Koppelstelle von zwei PMMA-Wellenleitern ergibt sich dann
ein Reflexionsverlust von 0.34 dB. Dieser Verlust lasst sich durch Verwendung eines Medi-

ums mit angepasster Brechzahl (Immersionsdl) zwischen den Stirnflachen reduzieren.

Abb. 2.5.1-2 Koppelverluste durch Wellenleiterabstand (s: Abstand zwischen den Wellenleitern, n:
Brechungsindex im Zwischenraum, a: Kerndurchmesser).

A
Einkoppelverlust: A= —lg[l _SN j (2.5.1-10)
3na
2
. . n,—n,
Reflektierter Anteil: R=|——= (2.5.1-11)
n, +n,
Transmittierter Anteil: T=1-R (2.5.1-12)

2.5.2 Werkstoffe fur polymere Wellenleiter

Der wichtigste Werkstoff fur polymere Wellenleiter, vor allem flr Polymerfasern, ist PMMA.
Darlber hinaus werden Polycarbonat (PC) und Polystyrol (PS) als Faserkernwerkstoffe fir

Spezialanwendungen eingesetzt (Tab. 2.5.2-1).

Tab. 2.5.2-1 Eigenschaften der polymerer Wellenleiterwerkstoffe im Sichtbaren [Wein1998].

Brechungsindex n Optische Dampfung [dB/km] Glasiibergangstemp. [°C]
PMMA |1.49 70-100 @ 570 nm 105
125-150 @ 650 nm
PC 1.58 700 @ 580 nm 150
600 @ 765 nm
PS 1.59 90 @ 580 nm 100
70 @ 670 nm
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PC ist aufgrund seiner besseren thermomechanischen Eigenschaften fir Anwendungen im
Outdoor-Bereich geeignet. Allerdings sind die Dampfungswerte signifikant schlechter. Fur
den Mantel der Polymerfasern werden weitestgehend fluorierte Polymere verwendet. Fir
PMMA-Fasern werden Fluorpolymere mit einer Brechzahl im Bereich n = 1.35-1.42 verwen-

det, flr PS-Fasern wird PMMA als Mantel eingesetzt.

2.5.3 Passive und aktive mikrooptische Komponenten

Die wichtigsten passiven optischen Komponenten sind zum einen mikrooptische Banke, auf
denen Funktionsbauelemente wie Linsen, Prismen u.a. montiert sind, und zum anderen
Dampfungsglieder und Koppler. Dampfungsglieder werden beispielsweise bei zu hohen
Lichtintensitdten bzw. zu hohem optischen Signal verwendet, um eine Ubersteuerung des
Empfangers zu vermeiden. Koppler sind notwendig beim Aufbau von optischen Netzen und
bei Sensoranwendungen. Sie dienen zur Aufteilung bzw. zur Zusammenfihrung von Signal-
wegen. Je nach Geometrie der Koppler sind unterschiedliche Intensitatsverhaltnisse (Kop-
pelverhaltnis) moglich. Das einfachste Koppelelement ist der Y-Koppler, d.h. das Eingangs-
signal wird symmetrisch auf zwei Ausgange verteilt. Aufgrund der notwendigen Prazision bie-
ten sich die Fertigungsverfahren der Mikrosystemtechnik zur Herstellung dieser Bauelemen-
te an. Ein Beispiel wird im Folgenden gezeigt: Nach der Replikation eines geeigneten mikro-
strukturierten Formeinsatzes, welcher das Negativ der Wellenleitermantelstruktur tragt, wird
der lichtleitende Wellenleitergraben mit einem Reaktionsharz, welches nach der Aushartung
einen hoheren Brechungsindex aufweist, gefullt. Die Deckelung des polymeren Wellenleiters
erfolgt mit dem Mantelmaterial PMMA (Abb. 2.5.3-1) [Hane1999a]. Alternativ kénnen poly-
mere Wellenleiter durch direkte UV-Belichtung von dinnen Polymerschichten tber Masken-

technik oder Laserdirektschreiben realisiert werden [Koo2003].

. 4150 108vn WD21 ; 021 :

Abb. 2.5.3-1 Messingformeinsatz, abgeformtes Bauteil sowie gefiillter und gedeckelter Monomodewel-
lenleiter aus PMMA, wellenleitendes Material ist PMMA, dotiert mit dem Farbstoff Disperse Red 1.

Neuerdings werden wellenleitende Strukturen aus Photoresistmaterialien und UV-Belichtung
[Arun2002, Henz2004] oder durch Photobleaching von Polymeren, welche in der Seitenkette
vernetzbare Gruppen wie Zimtsaure enthalten, hergestellt [Assa2002, Hane1994a]. Neben
den eher physikalisch orientierten Methoden ermdglichen chemische Verfahren, wie z.B. die

Sol-Gel-Technik unter Verwendung von photopolymerisierbaren Hybridmolekulen, die Her-
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stellung von wellenleitenden Strukturen oder mikrooptischen Funktionselementen wie diffrak-
tive Gitterstrukturen [Stre2001, Sopp2002]. Als aktive optische Bauteile werden Komponen-
ten bezeichnet, bei denen durch das Anlegen von elektrischen Feldern oder durch lokale Er-
warmung die optischen Eigenschaften gezielt verandert werden kdnnen. Typische Vertreter
sind elektrooptische (EO) Bauteile, bei denen nichtlinear optische (NLO) Eigenschaften der
verwendeten Wellenleitermaterialien ausgenutzt werden [Good1995, Haas1991, Ha-
ne1994b]. Eine aktuelle Ubersicht tiber modifizierte Polymere mit nichtlinear optischen Ei-
genschaften findet sich unter [Yeso02004]. Das einfachste aktive Wellenleiterbauteil ist ein
Phasenmodulator. Das Anlegen einer Spannung an die Elektroden parallel zum Wellenleiter
fuhrt durch den linearen elektrooptischen Effekt (Pockels-Effekt) zu einer Brechungsindex-
anderung sowie einer Phasenverschiebung A® des Lichts (Gl. 2.5.3-1) mit V: angelegte
Spannung, b: Elektrodenldnge, n: Brechungsindex des Polymerwellenleiters, r: elektroopti-
scher Koeffizient des Polymerwellenleiters. Neben der Phasenmodulation, beispielsweise fur
Verzégerungselemente, lassen sich mit diesem Aufbau auch Amplitudenmodulationen gene-
rieren. Abb. 2.5.3-2 zeigt ein Mach-Zehnder-Interferometer, bei dem das einfallende Licht in
zwei Pfade gleicher Weglange aufgeteilt wird. Nach Durchlaufen des Interferometers rekom-
binieren die beiden Teilstrahlen konstruktiv. Bei angelegter Spannung verandert sich die
Phase in einem Pfad, so dass es bei einer Phasenverschiebung von = bei der Rekombinati-
on zu vollstandiger destruktiver Interferenz kommt. Eine Modulation bis in den THz-Bereich
ist moglich [Lee2002b, Yu2003].

Phasenverschiebung: | (2.5.3-1)

1

Abb. 2.5.3-2 Aufbau eines Mach-Zehnder-Interferometers sowie dessen Intensitats-Charakteristik.

Neben den EO-Bauteilen lassen sich auch thermische Effekte zum Schalten von Licht aus-
nutzen. Befinden sich im Verzweigungsbereich eines Y-Kopplers Elektroden, welche als lo-
kale Heizelemente dienen, so wird durch die drtlich begrenzte Polymererwarmung der Bre-
chungsindex eines Pfades abgesenkt, so dass das Licht zwischen den beiden Pfaden hin
und her geschaltet werden kann (TO: Thermooptische Schalter) [Keil2001, Kim2002]. Aller-
dings sind, wie bei allen auf thermischen Effekten basierenden Schaltelementen, die Schalt-

zeiten relativ langsam.
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3 FlieRverhalten von mikro- und nanoskaligen Kompositen

3.1 Reaktionsharze als polymere Matrix (Binder)

Reaktionsharze sind Monomer-Polymer-Gemische, welche sich radikalisch polymerisieren
lassen [Foua1995]. Das erste verwendete System ist ein kalthartendes Harz (Plexit 55) der
Fa. Degussa Rohm AG, Darmstadt. Das Reaktionsharz besteht zu ca. 30-35 Gew% aus Po-
lymethylmethacrylat (PMMA), geldst in seinem Monomer MMA. Das zweite verwendete Sys-
tem besteht zu ca. 65 Gew% aus einem ungesattigten Polyester, geldst in Styrol. Die exakte
chemische Struktur des ungesattigten Polyesters (UP) wird vom Distributor (Fa. C. Roth,
Karlsruhe) nicht angegeben. In beiden Fallen reagieren die jeweiligen Monomere mit den Po-
lymeren und bilden nach der Aushartung einheitliche thermoplastische Materialien. Je nach
Weiterverwendung mussen die Reaktionsharze mit ihrem arteigenen Monomer verdunnt
werden, um die Viskositat der Mischung abzusenken. Es werden daher Basismischungen

verwendet, deren Zusammensetzungen in Tab. 3.1-1 aufgelistet sind.

Tab. 3.1-1 Verwendete Reaktionsharzbasismischungen.

Reaktionsharz Plexit 55

Name Anteil Plexit 55 [Gew%] Anteil MMA [Gew%]
Plexit M1 100 0

Plexit M2 80 20

Plexit M3 60 40

Reaktionsharz UP Roth

Name Anteil Roth UP [Gew% %] Anteil Styrol [Gew%]
UPM1 100 0

UPM2 80 20

UPM3 60 40

UPM4 40 60

Wichtige physikalische Eigenschaften sowohl der monomeren Edukte als auch der Polymere

nach der Reaktion sind in den Tab. 3.1-2 und 3.1-3 beschrieben.

Tab. 3.1-2 Eigenschaften des plexitbasierten Reaktionsharzes und des resultierenden PMMA'’s.

Reaktionsharz Plexit 55
Harz im Lieferzustand (Gehalt 30-35%ig in MMA) [Plex2001]

Wert Einheit
MMA Gehalt 65-70 %
Dichte@20°C 1.02-1.03 g/ml
Viskositat@23°C 45-6.0 Pas
Brechungsindex@20°C 1.441-1.442 -
Unverstérktes, polymerisiertes Harz

Wert Einheit
Dichte@20°C 1.18 g/ml
Brechungsindex@20°C 1.492 -
Vicaterweichungstemperatur 98-100 °C
Schrumpf bei der Hartung 14 %
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Tab. 3.1-3 Eigenschaften des polyesterbasierten Reaktionsharzes und des resultierenden Polyesters.

Reaktionsharz UP Roth
Harz im Lieferzustand (Gehalt 65%ig in Styrol) [UPR098]

Wert Einheit
Styrolgehalt 35+2 %
Dichte@20°C 1.12-1.13 g/ml
Viskositat@23°C 05-0.7 Pas
Brechungsindex@20°C 1.54-1.55 -
Unverstérktes, polymerisiertes Harz

Wert Einheit
Dichte@20°C 1.22-1.23 g/ml
Brechungsindex@20°C 1.55-1.56 -
Glaslibergangstemperatur 80 °C
Schrumpf bei der Hartung 7 %
Zugfestigkeit 55 N/mm?
Biegefestigkeit 90 N/mm?
Thermische Ausdehnung o 115 10° /K

3.2 Polymeradditive

Reaktionsharze lassen sich unter Zuhilfenahme von Photoinitiatoren polymerisieren
[Peif1997]. Grundlegend fur die photochemische Aktivierung des Initiators ist eine spektrale
Uberlappung des Lampenemissionsbereichs mit dem Absorptionsbereich des Initiators. Auf-
grund der chemischen Struktur der meisten Photostarter absorbieren diese im UV-B und UV-
C-Bereich, d.h. bei Wellenlangen kleiner 350 nm. Die Bestrahlung von PMMA mit intensivem
Licht dieser Wellenlangen fihrt bereits zu einer Schadigung des Polymers. Daher und aus
Arbeitssicherheitsgrinden ist die Verwendung von UV-A oder sichtbaren Lichts winschens-
wert. Aus diesem Grund wurde der Photoinitiator CGI1700 mit seinem zu langeren Wellen-
langen verschobenen Absorptionsspektrum in Kombination mit dem F-Strahler der Dr. Hénle
AG verwendet [Chan1992, CGI2000].

Radikalische Polymerisationen lassen sich ebenfalls thermisch unter Verwendung von hoch-
reaktiven organischen Peroxiden starten. Dilauroylperoxid (DLP) bzw. Dicumylperoxid
(DCP) mussen thermisch aktiviert werden und zerfallen in jeweils zwei Radikale beim Er-
warmen [Klen2002]. Methylethylketonperoxid (MEKP), versetzt mit Kobaltoctanoat als Be-
schleuniger, wird als kalthartender Starter bezeichnet, zerfallt bereits bei Raumtemperatur
und wird hauptsachlich fir die Aushartung von ungesattigten Polyesterharzen verwendet.
Die Polymerisationsreaktion ist exotherm. Die Gelierungs- und Aushartezeiten kénnen durch
die Wahl des Reaktionsharzes, die Kombination verschiedener Harter und Beschleuniger,
die Temperatur und die Beschleunigermenge variiert werden. Je nach Harztyp ist ein Tem-
pern fir 6-10 Stunden bei einer Temperatur von 60-100°C fir die Nachhartung notwendig
[Gard2000].
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Die Zugabe von Trennmitteln zu den Reaktionsharzen ist in Analogie zu den kommerziellen
Thermoplasten ebenfalls fir eine erfolgreiche Abformung zwingend notwendig, da sonst die
Formmasse an den Formwerkzeugen haftet und eine zerstérungsfreie Entformung unmdg-
lich ist. Die exakte chemische Zusammensetzung der Trennmittel ist meist nicht bekannt, al-
lerdings werden i. Allg. langkettige Alkansauren wie Stearinsdure sowie deren Ester bzw. de-
ren Metallseifen (Metallsalze) verwendet. Im Rahmen dieser Arbeit wurden ausschlieflich

Trennmittel der Fa. E.&.P. Wiirtz, Bingen, verwendet.

Dispergatoren werden i. Allg. zur Stabilisierung einer Dispersion und zur Verbesserung der
FlieReigenschaften zugegeben. Im Bereich der wassrigen Keramikpulver-Dispersionen sind
eine Vielzahl an Additiven bekannt, allerdings lasst sich deren Wirkungsweise nicht direkt auf
die Wechselwirkung eines hydrophilen Pulvers und einer hydrophoben Polymermatrix tber-
tragen. Ein Agglomeratpartikel, welches durch hohe Scherkrafte in seine Primarpartikel de-
sintegriert wurde, kann nach der Oberflachenbelegung mit dem Dispergator nicht mehr
reagglomerieren [Byk2003]. Je nach Fillgrad und nach mittlerer Primarpartikelgrof’e kann
dies sogar zu einer Viskositatserhéhung flihren. Bei nicht agglomerierten Partikeln fihrt die
Oberflachenmodifizierung zu einer Viskositatsabsenkung, so dass bei gleicher Komposit-
viskositat ein hoherer Fullgrad realisiert werden kann [Avec2003]. Im Vergleich zur direkten
Silanisierung einer Pulveroberflache und deren chemische Modifikation stellt die Verwen-
dung von Additiven ein physikalisches Maskieren der polaren Oberflache mit entsprechend
geringerer Stabilitdt und Effizienz dar. Eine chemische Modifizierung der Partikeloberflache
wird i. Allg. mit siliziumorganischen Verbindungen durchgefihrt [Arkl1977]. Die Oberfla-
chenmodifikation unter Verwendung eines Silanisierungsagens ist experimentell aufwandiger
als die o.g. physikalische Methode, daflr fihrt sie zur besseren Hydrophobisierung, eine

prazise Anleitung zur Silanisierung findet sich unter [ABCR2000].

3.3 Kompositherstellung

Zur Herstellung von hochgeflllten Kunststoff-Keramik-Kompositen ist die genaue Kenntnis
des Flieverhaltens der geflllten Reaktionsharze sowohl vor der Abformung mittels Reakti-
onsgiel3ens als auch fur die Herstellung diinner Filme vor der lithographischen Strukturierung
wichtig. Zu hoch gefiillte Mischungen lassen sich aufgrund der hohen Viskositat nicht mehr
Entgasen und zeigen keine akzeptable Formfiillung der mikrostrukturierten Formeinsatze. Al-
lerdings ist zur Herstellung von keramischen Bauteilen bei Verwendung von mikroskaligen
Pulvern ein Flllgrad von mindestens 50 Vol% unerlasslich, um verzugsfreie und dichte Bau-
teile zu erzielen. Im Folgenden wird flr eine Reihe von Kompositen, welche mikroskalige und
nanoskalige Keramikpulver enthalten, im Hinblick auf die Abhangigkeit der Kompositviskosi-
tat von der PartikelgroRe, der spezifischen Oberflache, der Oberflachenpolaritat, dem

Dispergierverfahren und vor allem von der Flillstoffkonzentration die Bestimmung wichtiger
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ProzessgroRen vorgestellt. Diese Ergebnisse flieRen direkt in die Entwicklung von Formmas-

sen fur das Reaktionsgiel3en und der Lithographie zur Herstellung keramischer Bauteile ein.

Das Einbringen von Fllstoffen, d.h. Dispergieren von Primarpartikeln oder Agglomeraten, in
eine optisch transparente fluide Matrix fuhrt aufgrund der PartikelgroRe zur Lichtstreuung
und somit zu einer Nichttransparenz des Komposits. Eine lichtinduzierte Polymerisation ist
bei der Verwendung von mikroskaligen Pulvern nicht moglich, die Aushartung erfolgt daher
thermisch induziert. Die Zugabe der Pulver bewirkt in Abhangigkeit von PartikelgroRe, spezi-
fischer Oberflache und vom Fullgrad eine langsam zunehmende Viskositat, welche am Kkriti-
schen Pulverflllgrad auf einen unendlichen Wert ansteigt. Mit zunehmendem Pulverfillgrad
ist die Herstellung einer homogenen und luftblasenfreien Formmasse erschwert, in der Nahe
des kritischen Pulverfliligrades ist ein Entgasen mittels Ultraschall oder Evakuieren nicht
mehr mdglich. Daher ist beim Formulieren einer Formmasse zur Herstellung von kerami-
schen Bauteilen Uber das Reaktionsgielen mit anschlielliendem Entbindern und Sintern ein
Kompromiss zwischen moéglichst hohem Pulverfiillgrad zur Erreichung hoher Sinterdichten
und einer guten Fliel3¢fahigkeit zu finden. Die Verwendung von hoch sinteraktiven Pulvern ist
vorteilhaft, allerdings kann die mit dieser Eigenschaft verbundene groRe spezifische Oberfla-
che zu einem starken Viskositatsanstieg der Formmasse flihren. Hier ist ebenfalls eine opti-

male Zusammensetzung der Formmasse zu finden.

Fir erste Dispergier- und Abformexperimente wurde kommerziell erhaltliches Quarzmehl
(Dorsilit 405, Gebrider Dorfner GmbH & Co, Hirschau) verwendet. Allerdings ist es aufgrund
der vielen Phasenubergange von SiO, zwischen der Sintertemperatur und Umgebungstem-
peratur nicht sinnvoll, Quarzbauteile Gber einen Sinterprozess herzustellen [Holl1985]. Daher
wurden verschiedene Aluminiumoxide mit unterschiedlichen mittleren Partikelgréf3en und
spezifischen (BET) Oberflachen ausgewahlt, um den Einfluss dieser MaterialgroRen auf die
Formmasseviskositat, Abformbarkeit, Griinlings- und Sinterdichte sowie auf die resultierende
Mikroharte des Komposits und des keramischen Bauteils zu ermitteln (Tab. 3.3-1). Mit ab-
nehmender PartikelgroRe bzw. zunehmender BET-Oberflache ist eine verstarkte Sinteraktivi-

tat und damit eine hohere Sinterdichte zu erwarten.

Tab. 3.3-1 Spezifische Oberflache und mittlere PartikelgréRe der verwendeten mikroskaligen Kera-
mikpulver (Herstellerangaben).

Fullstoff Bezeichnung | Spezifische Oberfldche [m2/g] | Mittlere Partikelgrof3e dso [pm]
SiO, Dorsilit 405 1.5 6.00
Al,O3 CT3000SG 7 0.70
Al,O3 RCHP 8 0.35
Al,O3 TM DAR 14.5 0.20

Keramische Nanopulver, dispergiert in Reaktionsharzen, sollen zur Modifikation des Bre-

chungsindexes der eingesetzten Kunststoffe verwendet werden. Gleichzeitig diirfen sich die
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Transmissionseigenschaften im Wellenlangenbereich von 400-1600 nm nicht signifikant ver-
schlechtern. Dies ist nur durch ein Aufbrechen der Agglomerate méglichst bis auf Primarpar-
tikelgroRRe realisierbar, um Streuverluste zu minimieren. Die von den Herstellern angegebe-
nen Werte fur die spezifische Oberflache und die mittlere PrimarpartikelgrofRe sind in Tab.
3.3-2 aufgefuhrt. Es ist zu erwarten, dass die gemessenen Agglomeratgréfien um bis zu drei

Groflienordnungen hoher liegen.

Tab. 3.3-2 Spezifische Oberflache und mittlere PrimarpartikelgréRe der verwendeten nanoskaligen
Keramikpulver (Herstellerangaben).

Fullstoff Spezifische Oberflache [m#/g] Priméarpartikelgro3e [nm]
Aerosil 90 90 20
Aerosil 200 200 12
Aerosil R202 100 14
Aerosil R7200 150 12
Aerosil R8200 160 12
Al,05-C 100 13
Al,O3-Nanotek 34 38
ZrO, VP 40 30
ZrO, 60 12
TiO, P25 50 21
TiO, T805 45 21

Aufgrund des Herstellungsverfahrens tragen die keramischen Nanopulver SiO,, Al,O3, TiO,,
ZrO, an der Oberflache polare Hydroxylgruppen, so dass das Dispergieren in unpolaren Re-
aktionsharzen erschwert ist. Daher wurden im Rahmen dieser Arbeit zu Vergleichsuntersu-
chungen entsprechende oberflachenmodifizierte, hydrophobe Nanopulver (Aerosil R202, Ae-
rosil R7200, Aerosil R8200, Titandioxid T805) verwendet.

Zur Herstellung homogener Komposite ist ein intensives Dispergieren des Pulvers im Reak-
tionsharz zwingend notwendig. Fir die hier beschriebenen Untersuchungen wurden ver-
schiedene Ruhrer mit unterschiedlichem Strémungsprofil ausgewahlt. Der Turbinenrihrer ist
geeignet flr mittlere Drehzahlen und gréliere Kompositvolumina. Allerdings sind die erreich-
baren Scherkrafte gering, so dass Flllstoffagglomerate nur bedingt aufgebrochen werden
kénnen. Der Feststoff wird von oben angesaugt, dabei wird gleichzeitig Luft in das Komposit
eingerihrt, welche bei hohen Flllgraden und der daraus resultierenden hohen Viskositat zu
Blasen in der Kompositmasse und zu Lunkern im abgeformten Bauteil fihrt. Die Verwendung
des Dissolverriihrers ermoglicht aufgrund der erzeugten hohen Scherkrafte eine erheblich
bessere Dispergierung von Feststoffpartikeln im Reaktionsharz. Dieser Rihrer kann bei gro-
Reren Viskositaten verwendet werden, allerdings flihren die hohen Scherkrafte zu einer sig-
nifikanten Erwarmung der Kompositmasse mit einhergehendem MMA- bzw. Styrolverlust.
Extrem hohe Schergeschwindigkeiten bis 50000 1/s werden im Spalt zwischen Stator und
Rotor eines Hochgeschwindigkeitsrihrers erzeugt, Partikelagglomerate kdnnen dadurch zer-

stort werden. Weitaus grofiere Scherraten werden durch eine Hochgeschwindigkeitsverdu-
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sung erzielt. Im ,High Pressure Homogenizer* der Fa. Avestin wird das Fluid mittels einer
Hochdruckpumpe (bis 2000 bar) durch ein Ventil mit sehr hoher Geschwindigkeit auf einen
Kegel beschleunigt. Durch den Aufprall entstehen sehr grol3e lokale Scherraten, Partikelag-
glomerate werden abgebaut. Durch die rdumliche Trennung der externen Pressluft und des
internen Fluidkreislaufs wird ein Lufteintrag in das Fluid verhindert. Dieses Homogenisierver-
fahren findet im Rahmen dieser Arbeit bei der Herstellung von mit Nanopartikel dotierten Re-

aktionsharzen zur Brechungsindexmodifikation von Kunststoffen Anwendung.

3.4 Reaktionsharze als Modellsubstanzen fir Polymerschmelzen

Verwendet wurden flr die rheologischen Untersuchungen die 0.g. beschriebenen Reaktions-
harze sowie deren Verdinnungen mit den reaktiven Monomeren MMA bzw. Styrol. Zur Ver-
einfachung werden im Folgenden die elastischen Anteile des FlieRverhaltens vernachlassigt.
Die Abb. 3.4-1 und 3.4-2 zeigen die Viskositaten im fir das Reaktionsgielen relevanten
Scherratenbereich von 1 bis 100 1/s fir die verschiedenen Mischungen UPM1 bis UPM4 bei

zwei verschiedenen Temperaturen (20°C, 40°C).
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Abb. 3.4-1 Viskositatskurven der verschiedenen ungesattigten Polyesterharze bei 20°C.

Die Verduinnung des Reaktionsharzes mit Styrol fuhrt bei allen Temperaturen zu einer drasti-
schen Viskositatsabsenkung um mehr als zwei Dekaden (UPM4 im Vergleich zu UPM1). Die
Temperaturerhohung von 20°C auf 40°C senkt ebenfalls die Viskositat, dieser Effekt ist bei
den am starksten verdunnten Mischungen UPM3 und UPM4 am schwachsten ausgepragt.
Das FlieRverhalten der Reaktionsharze ist mit Ausnahme der Viskositaten bei kleinen Scher-
raten nahezu newtonisch. Die stark streuenden Messwerte fir UPM4 bei sehr kleinen Scher-
raten, bzw. das scheinbare Existieren einer FlieRgrenze ist apparatebedingt aufgrund der
sehr niedrigen Viskositat nahe der Mess- und Regelmdglichkeiten des Kegel-Platte-
Viskosimeters (Bohlin CVO50).
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Abb. 3.4-2 Viskositatskurven der verschiedenen ungesattigten Polyesterharze bei 40°C.

Eine unter identischen Versuchsbedingungen durchgeflhrte Viskositatsbestimmung an ver-
schiedenen Licomonten (Polyethylenwachse EK583, EK583G, 1:1 Mischung, Fa. Clariant),
welche als polymere Binder im keramischen PulverspritzgieRen eingesetzt werden, zeigt im
vergleichbaren Scherratenbereich dhnliche Viskositaten und Kurvenverldufe wie die Reakti-
onsharze, allerdings erst bei weitaus hoheren Temperaturen von 150°C (Abb. 3.4-3). Die lo-
garithmische Darstellung der Scherratenachse in Abb. 3.4-3 Uiberzeichnet das leicht struktur-
viskose FlieRverhalten. Die hier untersuchten Licomonte zeigen einen Erweichungsbereich
zwischen 100°C und 120°C [Clar2003].
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Abb. 3.4-3 Viskositatskurven zweier Licomonte (EK583, 583G) und deren Mischung bei 150°C.

Abb. 3.4-4 zeigt typische Viskositatskurven von verschiedenen Bindermischungen, wie sie
zur Herstellung von HeilRgieBmassen mit Einsatz im NiederdruckspritzgieRen Verwendung
finden [AIm2004]. Im Scherratenbereich unter 100 1/s ist eine ausgepragte Strukturviskositat
zu beobachten, welche bei noch héheren Scherraten sich in ein newtonsches FlieRen an-

dert. Die bei 90°C aufgenommenen Viskositatskurven zeigen einen ahnlichen Verlauf wie die
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polyesterbasierten Reaktionsharze und die Licomonte, so dass die Reaktionsharze als Mo-
dellsubstanzen flr Polymerschmelzen verwendet werden kénnen, nur dass im Unterschied
zu den Paraffinen und zum Polyethylen bereits im Temperaturbereich von 20 - 60°C niedrige
Viskositatswerte unter 1 Pa s erreicht werden.
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Abb. 3.4-4 Viskositatskurven verschiedener Heil3gieRbindern bei 90°C.

Als Modellsubstanz fiir thermoplastisches PMMA wurde das methylmethacrylatbasierte Re-
aktionsharz Plexit55 der Fa. Degussa Réhm AG sowie die Verdinnungen mit dem arteige-
nen Monomer Methylmethacrylat MMA fiir die rheologischen Untersuchungen verwendet.
Aufgrund des sehr hohen Dampfdrucks des Monomers MMA bereits bei Raumtemperatur
kam es wahrend des Probenauftragens auf die Rheometerplatte zu einer Polymerhautbil-
dung, so dass eine Messung unmdglich wurde. Daher wurde auf ein Brookfield-Viskosimeter
mit seinem bauartbedingten groRen Probenvolumen von 250 ml und dem stark einge-

schrankten Scherratenbereich bis maximal 21 1/s ausgewichen.

Die Viskositat der Basismischung Plexit M1 ist im Vergleich zur UPM1-Mischung um einen
Faktor drei hdher (Abb. 3.4-5). Die weitere Verdunnung fuhrt zu einer starken Absenkung der
Viskositat auf ein Zehntel des urspriinglichen Wertes. Ahnlich wie bei den UP-Systemen ist
im unteren Scherratenbereich eine leichte Strukturviskositat zu beobachten, bei hoheren
Scherraten ist das FlieRverhalten nahezu newtonisch. Allerdings liegen aufgrund des Mess-

verfahrens (Brookfield) nur wenige Messwerte vor.

Die hier dargestellten Viskositatskurven der reinen Reaktionsharze dienen prinzipiell zur Er-
mittlung der relativen Viskositaten der verschiedenen ungesattigten Polyester-Flillstoff-
Komposite. Da die Reaktionsharze altern, d.h. langsam weiter vernetzen und die Viskositat
dadurch langsam ansteigt, wurden die Viskositaten der fur die Herstellung der Komposite
verwendeten Basismischungen jeweils aktuell neu bestimmt, so dass eine bessere Ver-

gleichbarkeit der relativen Viskositaten moglich ist.
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Der Vergleich der Viskositat von flissigem Plexit bei Raumtemperatur im Anlieferungszu-
stand mit ausgehartetem Plexit bzw. kommerziellem PMMA (Lucryl G77Q11, BASF) bei
180°C zeigt, dass die Viskositat des reinen Reaktionsharzes bei einer Scherrate von 100 1/s
um einen Faktor 1000 niedriger ist (Abb. 3.4-6). Die Reaktionsharze sind daher als Modell-
substanzen fir die entsprechenden Polymere bzw. Kunststoffe ideal geeignet und ermaogli-
chen aufgrund der geringen Viskositat eine Verarbeitung mit labortblichen Rihrwerken unter

Vermeidung einer aufwandigen Extrusionstechnik.
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Abb. 3.4-5 Viskositatskurven verschiedener methylmethacrylatbasierter Reaktionsharze bei 40°C.
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Abb. 3.4-6 Viskositat von polymerisiertem Plexit und kommerziellem PMMA (Lucryl G77Q11, BASF).

58



3.5 Einfluss von Pulverkonditionierung und Dispergierung

Abb. 3.5-1 zeigt die relativen Viskositaten eines Komposits, bestehend aus UPM1, gefiillt mit
30.2 Vol% Aluminiumoxid (Alcoa CT3000 SG), ermittelt unter Verwendung eines Turbinen-
bzw. Dissolverriihrers bei verschiedenen Temperaturen, unterschiedlicher Pulverkonditionie-
rung sowie bei einer Scherrate von 100 1/s. Unter Verwendung von Vinyltriethoxysilan wurde
die Oberflache des Aluminiumoxids hydrophobisiert. Unbehandeltes Pulver verhalt sich auf-
grund der freien Hydroxylgruppen hydrophil. Wie zu erwarten nimmt die relative Viskositat
bei den Kompositen mit oberflachenmodifiziertem Pulver bei gleichem Ruhrertyp um bis zu
35% ab. Allerdings ist dieser Effekt nur bei den tieferen Messtemperaturen mit den daraus
resultierenden hdheren Viskositaten signifikant, er reduziert sich auf unter 10% bei hdheren
Temperaturen. Die Verwendung eines Dissolverrihrers fuhrt zu einem starken Anstieg der
relativen Viskositat (hydrophil 38%, hydrophob 29%) bei 20°C, bei héheren Temperaturen ist
der Effekt schwacher (hydrophil 5%, hydrophob 20%). Dieser starke Temperatureinfluss auf

die Viskositat wird bei fullgradabhangigen Messungen bestatigt.
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Abb. 3.5-1 Viskositatsvergleich Turbinen- mit Dissolverrihrer sowie Einfluss der Oberflachenmodifizie-
rung (UP/30.2 Vol% Al,O3; (CT3000SG).

Abb. 3.5-2 zeigt den Viskositatsverlauf als Funktion des Flllgrades, des Ruhrertyps und der
Pulverkonditionierung bei 20°C bei einer Scherrate von 100 1/s. Die Dispergierungsart und
die Oberflachenbehandlung spielt bis ca. 20 Vol% keine nennenswerte Rolle, die relative
Viskositat ist vergleichbar. Erst bei grofleren Werten laufen die Werte fur einen bestimmten
Fullgrad bis zu einem Faktor zwei auseinander. Dieses Aufsplitten tritt nur bei tieferen Tem-
peraturen auf, so dass die héchste Viskositat das System Dissolverriihrer/hydrophiles Al,O;
und die niedrigste das System Turbinenrihrer/hydrophobes Al,O; aufweist. Mit zunehmen-

der Temperatur sind die Viskositatsunterschiede geringer.
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Abb. 3.5-2 Viskositatsvergleich Turbinen- mit Dissolverriihrer sowie Einfluss der Oberflachenmaodifizie-
rung als Funktion des Al,O3-Flllgrades bei 20°C.

3.6 Reaktionsharz-Keramikmikropulver-Kkomposite

Die PartikelgroRen der keramischen Pulver wurden mittels Laserbeugungsverfahren Uber-
pruft (Tab. 3.6-1). Dabei ergaben sich bei den dso-Werten speziell beim Alcoa-Pulver z.T.
signifikante Abweichungen von den Herstellerangaben. Dieses Pulver weist auch eine sehr
breite Partikelgrofienverteilung auf. Die Untersuchungen an Kompositsystemen wurden mit
Plexit M1-Quarzpulver (Dorsilit 405) Mischungen aufgrund der gunstigen Photopolymerisier-
barkeit des Komposits begonnen. Genauere Viskositatsuntersuchungen erfolgten in UPM1.
Abb. 3.6-1 zeigt die FlieRkurven (relative Viskositat) bei 20, 40, und 60°C fir 4.6 bzw. 39.2
Vol% Dorsilit 405 in UPM1. Bei niedrigen Fullgraden liegt ein nahezu ideales newtonsches
Verhalten vor, mit steigendem Quarzanteil schlagt dieses in ein strukturviskoses FlieRen um.

Dieses ist besonders bei tieferen Temperaturen ausgepragt.

Tab. 3.6-1 Dichten und gemessene PartikelgroRen der untersuchten keramischen Mikropulver, Her-
stellerangaben in Klammern.

. Gemessene PartikelgroRen
) Dichte
Bezeichnung Hersteller [g/cm?]
d1o [HmM] dso [um] dgo [um]
SiO, Dorsilit 405 Dorfner 2.63 n.b. (1.5) |n.b.(6) n.b. (22)
Al,O3; CT3000SG Alcoa 3.90-3.92 0.071 0.266 (0.7) |1.002
Al,O3 RCHP Baikowski-Malakoff | 3.92 0.242 (dyo) |0.335 (0.35) | 0.575
Al,O3 TM DAR Taimei >3.95 0.104 0.165(0.2) |0.297
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Abb. 3.6-1 Relative Viskositat des Komposits mit 4.6 bzw. 39.2 Vol% Quarz-Pulver in UPM1.

Die lokale Viskositatserhohung im Scherratenbereich zwischen 4 und 15 1/s tritt bereits bei
der Reaktionsharzmatrix UPM1 (Abb. 3.4-2) auf und ist bei einer Vielzahl von Mischungen zu
beobachten. Die Temperaturerhéhung von 20°C auf 60°C senkt die Viskositat bei beiden ge-

zeigten Mischungen stark.

Die Anderung der relativen Viskositat mit dem Quarzpulverfiiligrad ist in Abb. 3.6-2 darge-
stellt. Die Viskositat der Mischung mit 4.6 Vol% ist nahezu identisch mit der Viskositat des
reinen Binders UPM1, daher liegen die relativen Viskositaten mit kleinen Ausnahmen scher-
ratenunabhangig nahe bei 1. Die relativ hohe Fillstoffkonzentration von 39.2 Vol% fuhrt zu
einem signifikanten Anstieg bei kleinen Scherraten um nahezu zwei Dekaden, bei hoheren
Scherraten aufgrund des strukturviskosen Verhaltens nur noch um einen Faktor von ca. 25.
AulRerdem sind die Flie3kurven bei den hohen Fullgraden unruhiger, d.h. es sind Wechsel-
wirkungen (Polymerkettengleiten, Partikelreibung u.a.) innerhalb der Kompositbestandteile
zu beobachten. Bei genauerer Betrachtung steigt die relative Viskositat bei kleinen Fullstoff-
anteilen und konstanter Scherrate (10 1/s) nur geringfligig mit dem Fullgrad an, um dann
zwischen 30 und 40 Vol% stark zuzunehmen. Die Viskositat bei 39.2 Vol% liegt bereits, je
nach Messtemperatur, um bis zu einem Faktor zehn hdher als der entsprechende Wert bei

30 Vol%. Die Kurvenform ahnelt den unter 3.5 gezeigten Fullgradkurven.

Die Herstellung von keramischen Bauteilen aus Polyester-SiO,-Kompositen ist technologisch
uninteressant. Die prinzipielle Machbarkeit der Herstellung von mikrostrukturierten Bauteilen

aus SiO; konnte allerdings gezeigt werden [LObe1999].
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Abb. 3.6-2 Relative Viskositat von SiO, (Dorsilit 405) in UPM1 als Funktion des Fillgrades.

Ein vergleichbares Fliel3verhalten zeigt das submikroskalige Aluminiumoxid RCHP von Bai-
kowski-Malakoff, dispergiert in UPM1 (Abb. 3.6-3). Die FlieRkurven sind analog zu den bis-
her gezeigten, daher sind im Folgenden ebenfalls nur die relativen Viskositaten als Funktion
der Scherrate, der Temperatur und des Fullgrades dargestellt. Der Viskositatsverlauf des
niedrig gefillten Komposits ist mit Ausnahme der Kurve bei 40°C mit ihrer lokalen Erhéhung
im Scherratenbereich von 2-10 1/s nahezu newtonisch und im Vergleich zum reinen UPM1

nur leicht erhoht.
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Abb. 3.6-3 Relative Viskositat von Kompositen mit 3.1 bzw. 40.3 Vol% Al,O; (RCHP) Pulver in UPM1.

Die FlieBkurven des hochgefiillten Komposits verlaufen bei den drei verschiedenen Tempe-
raturen uneinheitlich, wahrend die FlieRkurve bei 20°C mit zunehmender Scherrate zuerst

ein dilatantes Verhalten mit einer relativen Viskositat von 300 zeigt, spater ein strukturvisko-
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ses FlieBen aufweist, verlauft die relative Viskositatskurve bei 40°C nahezu umgekehrt.
SchlieBlich verhalt sich das Komposit bei 60°C dilatant. Mischungen mit héherem Fillgrad
lieRen sich mittels Rihrverfahren nur noch bei héheren Temperaturen herstellen, allerdings
z.T. nicht mehr rheologisch vermessen. Die Zunahme der relativen Viskositat mit der Full-
stoffkonzentration verlauft ahnlich wie beim System UPM1/SiO,. Bis ca. 40 Vol% steigt die
relative Viskositat bei 40°C und 60°C nahezu linear mit dem Fillstoffanteil an, allerdings ist
der Wert flir 20°C bereits um mehr als eine Dekade hoéher als der entsprechende bei 35
Vol% (Abb. 3.6-4). Fir hdhere Keramikanteile (46 Vol%) konnte nur noch der Wert fur 60°C
ermittelt werden, da die Kompositviskositaten auerhalb des Messbereichs des Kegel-Platte-
Viskosimeters lagen. Der kritische Pulverfiiligrad liegt daher fiir die hier verwendeten Tempe-

raturen im Bereich von 50 Vol%.
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Abb. 3.6-4 Relative Viskositat von Al,O3; (RCHP) in UPM1 als Funktion des Fllgrades.

Das wesentlich feinskaligere Aluminiumoxid TM DAR von Taimei mit einem nur noch halb
so grofien ds-Wert fiir die PartikelgroRe im Vergleich zum RCHP (0.165 statt 0.335) verhalt
sich, dispergiert in UPM1, bei kleinen Filillgraden analog zu den anderen Flillstoffen. Dies
bedeutet nur eine geringe Viskositdtszunahme mit dem Fullgrad (Abb. 3.6-5) und relativen
Viskositaten nahe bei 1. Bei hohen Fullgraden, hier 40.3 Vol%, liegen die relativen Viskosita-
ten signifikant Uber den vergleichbaren Werten beim RCHP-Pulver. Die Viskositat dieses
Komposits lie® sich bei 20°C nicht mehr mit dem Kegel-Platte-Viskosimeter bestimmen.

Der Anstieg der relativen Viskositat mit dem Pulverfiiligrad ist bis zu einem Wert von 30
Vol% moderat, ab 35 Vol% ist eine starke Zunahme zu beobachten. Wie erwahnt liel sich
die Viskositat fur einen Fullgrad von 40.3 Vol% bei 20°C nicht bestimmen (Abb. 3.6-6). Hohe-
re Fullgrade wie beim RCHP-Pulver konnten auch bei erhéhter Temperatur nicht mehr rheo-

logisch vermessen werden. Im direkten Vergleich mit dem RCHP-Pulver macht sich der ge-
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ringere Partikeldurchmesser nur bei den héheren Fllgraden ab 35 Vol% mit einer héheren
relativen Viskositat bemerkbar. Die Verwendung von UPM1 limitiert den maximalen Pulver-
fullgrad auf ca. 46 Vol% bei den mikro- und submikroskaligen Aluminiumoxiden. Allerdings
sind diese Formmassen nur noch eingeschrankt rheologisch charakterisierbar, die Form-
massen kdnnen z.T. nicht mehr vollstandig entgast werden, die Formflillung der mikrostruk-

turierten Formeinsatze ist ebenfalls unvollstandig.

1000.0 ¢

——20°C 3.1 Val% TMDAR

—a—40°C 3.1 Vol% TMDAR
- —a— B0°C 3.1 Vol% TMDAR

100.0 40°C 40.3 Vol% TM DAR L
g 60°C 40.3 Vol TM DAR

10.0 +

Relative Viskositat

0.1 — —

Scherrate [1/s]

Abb. 3.6-5 Relative Viskositat von Kompositen mit 3.1 bzw. 40.3 Vol% Al,O3 (TM DAR) Pulver in
UPM1.
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Abb. 3.6-6 Relative Viskositat von Al,O3; (TM DAR) in UPM1 als Funktion des Flllgrades.

Die hier untersuchten mikroskaligen Keramikpulver zeigten unterschiedliche maximal maogli-
che Fillgrade. Die spezifischen Oberflachen variieren von 1.5 (Quarzpulver) bis ca. 15 m?/g
(TM DAR). Die resultierenden Fillgrade in UPM1 reichen von 50.1 Vol% (Quarz) bis 40.3
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Vol% (TM DAR), die Ergebnisse korrelieren umgekehrt proportional zur BET-Oberflache
(Tab. 3.6-2).

Tab. 3.6-2 Korrelation von spezifischer Oberflachen mit dem Fullgrad.

Bezeichnung Spezifische Oberflache [m#/g] Maximal erreichbarer Pulverfillgrad in
(Hersteller) UPM1 [Vol%]

SiO, Dorsilit 405 1.5 50.1

CT3000SG 6-8 46.4

RCHP 7-9 46.4

TM DAR 13.5-15.5 40.3

Es bestehen zwei grundlegende Mdglichkeiten zur Viskositatsabsenkung: Einerseits sollte
die Absenkung der Binderviskositat durch Erhéhung des Monomeranteils zu einer Erniedri-
gung der Kompositviskositat bei gleichem Fillstoffgehalt und damit zu besseren FlieReigen-
schaften fuhren. Andererseits kann die Zugabe von Dispergierhilfsmitteln zur Oberflachen-
modifizierung (Hydrophobisierung) den gleichen Effekt aufweisen. Beide Ansatze werden im
Folgenden beschrieben, auf eine aufwandige Silanisierung der feinskaligen Pulver wurde

verzichtet.

3.7 Verdunnungsreihen

Die Verdinnung der Reaktionsharzmischung UPM1 mit dem reaktiven Monomer flihrt zu ei-
ner signifikanten Viskositatsabsenkung im gesamten untersuchten Viskositatsbereich von 1
bis 100 1/s um nahezu eine Dekade pro Verdinnungsstufe. Die Viskositaten der Komposite
sollten demzufolge ebenfalls abgesenkt werden, die relativen Viskositaten sollten definitions-
gemal nahezu gleich bleiben. Aufgrund der viel versprechenden Sintereigenschaften wurde
das TM DAR Aluminiumoxidpulver in den verdinnten Reaktionsharzmischungen UPM2
und UPM3 dispergiert und analog die Viskositat und die relative Viskositat als Funktion des
Pulverflllgrades ermittelt. Die Viskositatskurven fir ein niedrig und ein hochgefiilltes Kompo-
sit sind in Abb. 3.7-1 dargestellt, die relative Viskositat in Abb. 3.7-2.

Die 40.3 Vol%ige Mischung kann ebenfalls nur bei 60°C vermessen werden. Das niedrig ge-
fullte UPM2-basierte Komposit zeigt ein analoges FlieRen wie das UPM1-basierte, nur mit
entsprechend niedrigen Viskositatswerten sowie relativen Viskositaten um eins. Auffallend ist
die starkere Schwankung der Werte, die bei der relativen Viskositat zu einem leicht kleineren
Wert als eins flihren kdnnen. Dies konnte auf den héheren Styrolanteil zurtickgefiihrt wer-
den, da der reaktive Verdlinner auch bei niedrigen Temperaturen einen gewissen Dampf-
druck aufweist, welcher in der reinen Mischung aufgrund des héheren Absolutanteils des
Styrols hoher ist. Die FlieRkurve der hochgefiiliten Mischung hat im Scherratenbereich von 2
— 20 1/s ein ausgepragtes Maximum mit einer Viskositatssteigerung um einen Faktor 10, um
dann bei hoheren Scherraten wieder strukturviskos auf niedrigere Werte abzufallen. In

schwacherer Form ist dieses lokale Maximum bereits mehrfach aufgetreten.
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Abb. 3.7-1 Viskositatskurven von Kompositen mit 3.1 bzw. 40.3 Vol% Al,O; (TM DAR) Pulver in
UPM2.
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Abb. 3.7-2 Relative Viskositdt von Kompositen mit 3.1 bzw. 40.3 Vol% Al,O3 (TM DAR) Pulver in
UPM2.

Die Anderung der relativen Viskositat mit dem Fullgrad (Abb. 3.7-3) verlauft bei Fillgraden
bis 35 Vol% analog zu der entsprechenden UPM1-basierten Mischung (Abb. 3.6-6), die rela-
tiven Viskositatswerte stimmen im Rahmen des Messfehlers lberein. Bei hdheren Fillgraden
findet ebenfalls ein signifikanter Viskositatsanstieg statt, der stark tiberhdhte relative Viskosi-
tatswert bei 40.3 Vol% ist auf die bereits beschriebene Anomalie bei 10 1/s zurlickzufuhren.
Die erste Verdiinnungsstufe UPM2 ermdglicht somit keinen merklich héheren Fullgrad bzw.

eine Viskositatsabsenkung flr hochgefiillite Systeme.
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Abb. 3.7-3 Relative Viskositat von Al,O3; (TM DAR) in UPM2 als Funktion des Fllgrades.

Die Flie3kurven fur die ndchste Verdinnungsstufe UPM3 sind in Abb. 3.7-4 dargestellt. Das
niedrig geflillte Komposit verhalt sich erwartungsgemal mit einer leicht erhéhten Viskositat
bezogen auf die Basismischung UPM3, die starken Schwankungen der Werte bei kleinen
Scherraten sind geratebedingt aufgrund der niedrigen Viskositatswerte. Im Unterschied zu
den reaktionsharzreicheren Mischungen UPM1 und UPM2 sind Viskositdétsmessungen bei 20
und 40°C mdglich.
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Abb. 3.7-4 Viskositatskurven von Kompositen mit 3.1 bzw. 40.3 Vol% TM DAR Pulver in UPM3.

Die FlieRkurven weisen eine ausgepragte Strukturviskositat bei moderaten Viskositatswerten
auf, die Viskositat ist im gesamten untersuchten Scherratenbereich niedriger, FlieRanomalien
sind im oben erwdhnten Scherratenbereich ebenfalls vorhanden, aber schwacher als bei der

entsprechenden UPM2-basierten Mischung. Die relativen Viskositaten des niedrig gefullten
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Komposits sind bei kleineren Scherraten (bis 10 1/s) und bei héheren Temperaturen auf-
grund des geratebedingten Fehlers bei kleinen Viskositaten stark streuend, bei gréReren

Scherraten sind die relativen Viskositaten geringfugig groRer eins (Abb. 3.7-5).
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Abb. 3.7-5 Relative Viskositat der Komposite mit 3.1 bzw. 40.3 Vol% TM DAR Pulver in UPM3.

Die Zunahme der relativen Viskositat als Funktion des Fiillgrads verlauft bis ca. 30 Vol%
ahnlich wie bei den weniger verdinnten Reaktionsharzmischungen, um dann bei hdéheren
Keramikanteilen stark anzusteigen (Abb. 3.7-6). Die relativen Viskositaten bei 40.3 Vol% der
UPM2 und UPM3 basierten Mischungen sind vergleichbar, eine Mischung mit 46.4 Vol%
konnte ebenfalls vermessen werden, eine weitere signifikante Erhéhung der relativen Visko-
sitat ist beobachtbar. Dieses Komposit mit dem héchsten Fillgrad ist fur Abformversuche

und zur Herstellung von keramischen Bauteilen von besonderem Interesse (Kap. 4.6).
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Abb. 3.7-6 Relative Viskositat von Al,O3; (TM DAR) in UPM3 als Funktion des Fllgrades.
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3.8 Dispergatoreinfluss

Eine Vielzahl an kommerziell erhaltlichen Dispergatoren wurden im Hinblick auf ihre Eignung
als FlieRverbesserer untersucht und bewertet (Anhang 9.4). Als Referenzprobe wurde ein
Komposit, bestehend aus 22.4 Vol% Al,O; (CT3000SG) dispergiert in UPM1, bei verschie-
denen Temperaturen und Scherraten rheologisch untersucht. Bei héheren Scherraten ist ein
nahezu newtonsches FlieRen zu beobachten, bei kleineren Scherraten treten fiir die Polyes-
terharze typische Abweichungen auf (Abb. 3.8-1). Um die Problematik des Reaktionsharzal-

terns zu bertcksichtigen sind in allen Fallen nur die relativen Viskositaten dargestellt.
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Abb. 3.8-1 Relative Viskositat des Referenzkomposits UPM1/22.4 Gew% Al,O3; (CT3000SG).

Die Zugabe des fur ungesattigte Polyesterharze empfohlenen Additivs Solplus D520 der Fa.
Avecia [Solp2002a] fuhrt zu einer signifikanten Veranderung der FlieBkurven (Abb. 3.8-2).
Das newtonsche Verhalten schlagt um in ein stark ausgepragtes strukturviskoses Fliel3en.
Bei héheren Scherraten sind die relativen Viskositaten nahezu gleich (Werte zwischen 2 und
4). Bei kleineren Scherraten, welche beispielsweise beim lichtinduzierten Reaktionsgief3en

auftreten, ist die Viskositat bis fast um einen Faktor 100 hoher.

Interessanterweise verhalten sich die Viskositaten bei gleicher Temperatur, aber unter-
schiedlichem Additivgehalt, im Kurvenverlauf sehr ahnlich: Die FlieRkurven bei 20°C verlau-
fen nahezu newtonisch, bei 40°C liegt ein Abfallen der Viskositat bei einer Scherrate zwi-
schen 10 und 15 1/s vor, und bei 60°C ist ein Absinken der Viskositat im Scherratenbereich
zwischen 2 und 20 1/s zu beobachten. Diese Flielanomalien sind auch beim Referenzkom-
posit (Abb. 3.8-1) zu erkennen. Die Viskositaten der Mischung mit hoherem Additivgehalt
liegt in allen Fallen Gber denen der Mischung mit niedrigerem Additivanteil. Mittels einfachem
Gielten hergestellte Bauteile aus dieser Mischung zeigen starke Lufteinschlisse, welche

vom Dispergieren der Mischung herriihren und aufgrund der hohen Viskositat des Komposits
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nicht mehr aus dem Material entweichen kdnnen. D520 ware aufgrund der o.g. FlielRkurven
mit der ausgepragten Strukturviskositat fir das keramische Spritzgiel3en mit seinen sehr ho-
hen Scherraten interessant.
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Abb. 3.8-2 Relative Viskositat des Komposits UPM1/22.4 Gew% Al,O3 (CT3000SG), dotiert mit D520.

Das ebenfalls von der Fa. Avecia vertriebene Solplus D510 wird speziell flir das Dispergieren
von Aluminiumtrihydroxid bzw. Calciumcarbonat in ungesattigten Polyesterharzen angeboten
[Solp2001, Solp2002a]. Besonders bei kleinen Scherraten soll eine starke Viskositatsabsen-
kung erzielt werden kdnnen. Die gemessenen FlielR3kurven fur zwei verschiedene Additivkon-
zentrationen kdénnen die Herstellerangaben bestatigen (Abb. 3.8-3), die Kurvenverlaufe ah-
neln sehr stark den FlieBkurven des additivfreien Komposits (Abb. 3.8-1), die signifikante
Viskositatssteigerung bei kleinen Scherraten ist verschwunden.
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Abb. 3.8-3 Relative Viskositat des Komposits UPM1/22.4 Gew% Al,O3 (CT3000SG), dotiert mit D510.
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Gemal Herstellerangaben ist eine Additivzugabe von 1 Gew% bezogen auf den Keramikan-
teil in Gew% optimal, die hier verwendeten 22.4 Vol% Al,O3; entsprechen 50 Gew%, so dass
die hier verwendeten 0.5 Gew% D510 angepasst sind. Laut Hersteller spielen Partikelgrole
und BET-Oberflache nur eine untergeordnete Rolle [Solp2001]. Die Zugabe von 2% D510

fuhrt, wie bei D520 auch, zu einem leichten Anstieg der Viskositat.

Die relativen Viskositaten sind bei Scherraten von 1, 10 und 100 1/s fir eine D510-
Konzentration von 0.5 Gew% am niedrigsten, im Vergleich zur Mischung ohne Additivzugabe
konnte die Viskositat stark abgesenkt werden (Tab. 3.8-1). Die Viskositadtsabsenkung gerade
im flr das ReaktionsgieRen wichtigen unteren Scherratenbereich macht D510 interessant fur
die Verwendung in hochgeflllten Reaktionsharzkompositen. Das stark unterschiedliche Ver-
halten der beiden Avecia Produkte D510 und D520 lasst sich leider nicht direkt mit der che-
mischen Struktur der Additive korrelieren, da der Hersteller keinerlei Angaben Uber die Art
und Zusammensetzung der Dispergierhilfsmittel macht. Neben Avecia D510 weisen die Ad-
ditive Morflex TEC und Byk W995 die groften Viskositatsabsenkungen bei allen untersuch-
ten Scherraten und Temperaturen auf, die Ergebnisse sind in Tab. 3.8-1 zusammengestellt.
Der optimale Dispergatoranteil betragt bei D510 1 Gew%, bei W995 2-4 Gew% und bei TEC
2 Gew% bezogen auf den CT3000SG-Anteil.

Tab. 3.8-1 Vergleich der maximalen prozentualen Absenkung der relativen Viskositaten durch D510,
W995 und Morflex TEC Zugabe der CT3000SG-basierten Komposite.

Absenkung der relativen Viskositéten [%)]
Scherrate @1 [1/s] @10 [1/s] @100 [1/s]
Additiv D510 |[W995 |TEC D510 |W995 |TEC D510 |W995 |TEC
20°C 21 19 11 26 27 12 27 26 27
40°C 26 29 64 31 - 28 23 25 36
60°C 22 12 77 26 20 55 23 27 64

Die Abformung der Komposite, bestehend aus Aluminiumoxid und ungesattigtem Polyester
hat gezeigt, dass die sehr guten Sintereigenschaften des TM DAR Aluminiumoxids zu sehr
hohen theoretischen Dichten flihren. Aus diesem Grund wurden die Untersuchungen zum
Einfluss der o.g. Dispergatoren auf UPM1-TM DAR-Komposite ausgedehnt. Dabei wurden
nur die Dispergatoren Avecia D510, BYK W995 und Morflex TEC untersucht. Als Referenz-
mischung diente ein Komposit, bestehend aus 22.4 Vol% Al,O; (TM DAR), dispergiert in
UPM1. Die Absenkung der Viskositat ist bei D510 und W955 im Vergleich zu den mit
CT3000SG-basierten Kompositen nicht so stark, allerdings sind die mittleren Viskositatsab-
senkungen von 14% (D510) und 11% (W995) immer noch merklich (Tab. 3.8-2). Die optima-
le Additivkonzentration betragt bei D510 1 Gew% bezogen auf den Keramikanteil, bei W995
2-4 Gew%. Das Morflex TEC zeigt zum Teil keine oder nur eine schwache Absenkung der

Viskositat. Bei ausschliel3licher Berlcksichtigung der Scherraten und Temperaturen mit Vis-
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kositatsabsenkung ergibt sich eine mittlere Reduzierung um 8%. Fir TM DAR-basierte Kom-

posite sind daher nur noch D510 und W995 als geeignete Dispergatoren von Interesse.

Tab. 3.8-2 Vergleich der maximalen prozentualen Absenkung der relativen Viskositaten durch D510,
W995 und Morflex TEC Zugabe der TM DAR-basierten Komposite.

Absenkung der relativen Viskositaten [%)]
Scherrate @1 [1/s] @10 [1/s] @100 [1/s]
Additiv D510 |[W995 |TEC D510 |W995 |TEC D510 |W995 |TEC
20°C 11 20 13 4 14 7 2 14 8
40°C 9 9 6 28 5 10 7 12 -
60°C 21 5 - 24 11 1 21 5 -

3.9 Nanoskalige Keramiken - PartikelgrofR3e & spezifische Oberflache

Die von den Herstellern angegebenen Primarpartikelgréfien sowie die fiir die Herstellung von
Formmassen wichtige spezifische Oberflache weicht in den meisten Fallen signifikant von
den gemessenen Werten ab (Tab. 3.9-1). Abb. 3.9-1 zeigt fir die kommerziell erhaltlichen
nanoskaligen Keramiken (Al.O3-C, Al.O3-Nanotek, ZrO,, hydrophiles und hydrophobes TiO,
(P25 bzw. T805)) die kumulative PartikelgroRenverteilung. Besonders die Aerosile sowie das
Zirkonoxid neigen unter den gewahlten Messbedingungen zu einer ausgepragten Agglome-
ratbildung, wogegen die Titanoxide einen merklichen Partikelanteil unter 100 nm aufweisen.
Auffallig ist auch, dass die beiden Aluminiumoxide, obwohl die spezifischen Oberflachen sich
um einen Faktor drei unterscheiden, eine nahezu identische PartikelgrofRenverteilung auf-

weisen.

Tab. 3.9-1 Gemessene spezifische Oberflachen und Partikelgréien.

Gemessene PartikelgréRen
. Gemessene BET-

Bezeichnung Hersteller Oberflache [m2/g]

d1o [um] dso [um] dgo [um]
SiO, Aerosil 200 Degussa 189 [Lebl2002] - - -
SiO, Aerosil R7200 | Degussa 141 8 11 15
SiO, Aerosil R8200 | Degussa 142 7 11 15
SiO; NANO FZKa/IMFIll | 391 12 18 24
Al,Os-C Degussa 107 0.125 0.155 0.205
Al,Os-Nanotek Nanophase |34 0.125 0.155 0.192
TiO, P25 Degussa 50 0.093 0.120 0.450
TiO, T805 Degussa 37 0.085 0.791 1.600
Zr0O, Degussa 64 0.148 2.423 6.760

Eine direkte Visualisierung der Partikelgro3en ist nur mittels Transmissionselektronenmikro-
skopie (TEM) oder, mit weitaus geringerem experimentellem Aufwand, mittels eines Raster-
kraftmikroskops (AFM) realisierbar. Unter Verwendung der Rasterkraftmikroskopie (Fa. LOT
Darmstadt) konnte die Oberflachentopologie einer planaren Oberflache, welche mit Alumini-

umoxid-C Pulver bedeckt ist, dargestellt werden. Abb. 3.9-2, links, zeigt eine dreidimensiona-
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le Darstellung der pulverbedeckten Oberflache, auf der rechten Seite ist die Auswertung ei-

ner Héhenlinie dargestellt.
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Abb. 3.9-2 AFM-Aufnahmen von Aluminiumoxid-C Pulver.

Neben Partikeln unterschiedlicher Gré3e bis in den ym-Bereich hinein I&sst sich ein Partikel-
durchmesser von ca. 24 nm erkennen (Auslenkung der Kurve in den z-Bereich), dieser Wert
entspricht ungefahr dem Herstellerwert fur die Primarpartikel. Dieser Wert konnte auch mit-
tels einer PartikelgréRenanalyse (Photonenkorrelation) von Aluminiumoxid-C in Styrol ermit-
telt werden [Hane2003].
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3.10 Ungesattigte Polyester-Nanopulver-Komposite

Aufgrund der sehr grofRen spezifischen Oberflache ist es nicht zu erwarten, dass auch nur
annahernd hohe Flllgrade wie bei den mikro- und submikroskaligen Pulvern erzielt werden
kénnen. Bereits geringste Flllgrade fiihren zu einer signifikanten Anhebung der Viskositat,
hier dargestellt am Beispiel Aerosil 200, dispergiert in UPM1 (Abb. 3.10-1).
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Abb. 3.10-1 Relative Viskositat von Kompositen mit 0.5 bzw. 4.0 Vol% Aerosil 200 Pulver in UPM1.

Die Fliellanomalien bei 40°C sind bereits bei einem Fullgrad von 0.5 Vol% stark ausgepragt,
die relative Viskositat, gemessen bei 20 und 40°C ist weitestgehend newtonisch. Das Kom-
posit mit einer Aerosilkonzentration von 4.0 Vol% zeigt eine stark ausgepragte Strukturvisko-

sitat, hdhere Flllgrade konnten nicht realisiert werden.

Die Hydrophobisierung der Aerosiloberflache sollte héhere Pulverfiiligrade erméglichen. Die
FlieBkurven des hexamethyldisilazanoberflachenmodifizierten Aerosils R8200, dispergiert in
UPM1, zeigen nur eine schwacher ausgepragte Strukturviskositat, die Viskositatswerte sind
gerade bei niedrigen Scherraten bis zu zwei Dekaden niedriger, aulierdem lassen sich signi-
fikant héhere Fullgrade bis 8.3 Vol% erzielen (Abb. 3.10-2). Die relative Viskositat nimmt bei
einer Scherrate von 10 1/s mit zunehmendem Flillgrad auch bei logarithmischer Darstellung
moderat zu (Abb. 3.10-3).

Das ebenfalls Uber das Flammenpyrolyseverfahren hergestellte nanoskalige, hydrophile A-
luminiumoxid-C weist eine deutlich geringere spezifische Oberflache als die Aerosile auf,
die Partikelagglomerate sind um zwei Dekaden kleiner (Tab. 3.9-1). Es lassen sich Komposi-
te mit einem Fullgrad bis 8.1 Vol% herstellen, allerdings sind die Flielkurven des hochgefull-
ten Komposits sehr uneinheitlich (Abb. 3.10-4).
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Abb. 3.10-2 Relative Viskositat von Kompositen mit 0.5 bzw. 8.3 Vol% Aerosil R8200 Pulver in UPM1.
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Abb. 3.10-3 Relative Viskositat von R8200 Pulver in UPM1 als Funktion des Fllgrades.

Die FlieBkurven des niedrig geflllten Komposits sind, mit Ausnahme der FlieRanomalie bei
40°C und im Scherratenbereich bis 10 1/s, nahezu newtonisch. Vom grundsatzlichen Verlauf
liegt beim hochgefiillten Komposit ein strukturviskoses Verhalten vor, die Werte liegen im
Vergleich zum Aerosil R8200 leicht hoher. Der relative Viskositatsanstieg mit steigendem
Fullgrad ist bis 6 Vol% moderat und nimmt dann um mehr als eine Zehnerpotenz stark zu
(Abb. 3.10-5).

In der Literatur finden sich nur wenig Angaben zu der Rheologie von ungesattigten Polyes-
terharzen-Nanopartikel-Kompositen. Am grindlichsten untersucht sind schichtsilikathaltige
Komposite, dispergiert in Polymerschmelzen. Lee et al. beschreiben das FlieRverhalten von

Schmelzen, bestehend aus aliphatischen Polyestern und unterschiedlichen Schichtsilikatan-
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teilen. Mit steigendem Keramikanteil steigt erwartungsgemaf die Viskositat, welche mit stei-
gender Temperatur (im Bereich von 120-180°C) leicht absinkt [Lee2002].
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Abb. 3.10-4 Relative Viskositat von Kompositen mit 0.4 bzw. 8.1 Vol% Al,O3-C-Pulver in UPM1.
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Abb. 3.10-5 Relative Viskositat von Al,O3-C-Pulver in UPM1 als Funktion des Fullgrades.

Das von der Fa. Nanophase hergestellte Aluminiumoxid Nanotek weist eine spezifische
Oberflache von 34 m?/g und eine mittlere PrimarpartikelgréRe von 38 nm auf. Diese Werte
unterscheiden sich signifikant von Aluminiumoxid-C: die spezifische Oberflache ist weniger
als ein Drittel so grof3, die PrimarpartikelgroRe allerdings um einen Faktor drei grolRer (Tab.
3.3-2). Es ist daher zu erwarten, dass hohere Flllgrade zu erreichen sind. Der Viskositats-
verlauf flr niedrige Fullgrade ist iber den gesamten Messbereich newtonisch, die relativen
Viskositaten liegen leicht Gber dem Referenzwert von eins. Die FlieBkurven fir die héchste

Konzentration — hier 23.4 Vol% - zeigen bei allen untersuchten Temperaturen eine ausge-
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pragte Strukturviskositat mit relativen Viskositaten bei kleinen Scherraten bis zu Werten zwi-
schen 100 und 1000 je nach Temperatur, um dann bei 100 1/s um jeweils einen Faktor 10
abzufallen. Die Abhangigkeit der Zunahme der relativen Viskositat vom Pulverflligrad ist bis
zu einem Keramikanteil von 23.4 Vol% bei einfach logarithmischer Darstellung nahezu linear
(Abb. 3.10-6).
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Abb. 3.10-6 Relative Viskositat von Al,O3; Nanotek Pulver in UPM1 als Funktion des Fullgrades.

Die spezifischen Oberflachen der Titandioxide P25 (hydrophil) und T805 (hydrophob) sind
mit Werten von 50 und 37 m?/g im Unterschied zu den Aerosilen und dem Aluminiumoxid-C
erheblich kleiner. Die Primarpartikelgréen sind gemal Herstellerangaben in der gleichen
Grolenordnung wie bei den o.g. Aerosilen. Allerdings sind die gemessenen PartikelgroRen-
verteilungen stark unterschiedlich (Abb. 3.9-1, Tab. 3.9-1). Das P25 weist einen signifikant
grolieren Feinanteil auf als das hydrophobe T805, letzteres zeigt eine starke Agglomeration
bis zu Partikelgroen von groRer 1 um. Die kleinere spezifische Oberflache der Titandioxide
ermoglicht héhere Pulvergrade in UPM1. Die FlieRkurven bei niedrigen P25-Flllgraden ver-
laufen newtonisch bei relativen Viskositaten um eins, d.h. ohne merklichen Viskositatsan-
stieg. Eine stark ausgepragte Strukturviskositat ist bei den hochgefillten Kompositen (11.6
Vol%) zu beobachten, der relative Viskositatsabfall betragt im Scherratenbereich von 1 bis
100 1/s bei den héheren Messtemperaturen bis zu zwei GroRenordnungen. Die Fliellkurven
verlaufen im Unterschied zu den entsprechenden Al,O3-C hochgeflllten Kompositen stetig,
was auf eine bessere Dispergierung und geringere Verhakung von Partikeln schliel3en |asst.
Der Anstieg der relativen Viskositat bei einer Scherrate von 10 1/s ist bis zu einem Fullgrad
von ca. 5 Vol% moderat, um bei noch héherem Keramikanteil starker anzusteigen (Abb.
3.10-7). Im Vergleich zu den anderen nanoskaligen Materialien von Degussa sind die relati-

ven Viskositaten gering, dies ist auf die relativ geringe spezifische Oberflache zurtickzufiih-
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ren. Hohere Flllgrade lassen sich aber nur durch die Verwendung des weniger stark de-

sagglomerierend wirkenden Turbinenrihrers erzielen.
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Abb. 3.10-7 Relative Viskositat von TiO, P25-Pulver in UPM1 als Funktion des Fullgrades.

Das hydrophobe Titandioxid T805 zeigt bei hoheren Fulllgraden und allen gemessenen Tem-
peraturen ein starker ausgepragtes strukturviskoses Verhalten als das hydrophile P25, die
relativen Viskositaten bei kleinen Scherraten sind nahezu um eine Dekade hoher, bei hohen
Scherraten (100 1/s) sind sie identisch. Die Flielanomalie bei 40°C und kleinen Fllgraden
im Scherratenbereich von 2 bis 10 1/s ist starker ausgepragt als bei P25, ansonsten ist das
FlieBverhalten ebenfalls newtonisch. Die relative Viskositat nimmt mit steigendem Fillgrad
und einer Scherrate von 10 1/s signifikant zu, die stark streuenden Werte bei einem Flllgrad

von 11.6 Vol% sind auf Luftblasen im Komposit zurlickzufiihren (Abb. 3.10-8).
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Abb. 3.10-8 Relative Viskositat von TiO, T805-Pulver in UPM1 als Funktion des Fllgrades.
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Das nanoskalige Zirkondioxid verhalt sich dhnlich wie die anderen untersuchten Materia-
lien. Die gemessene spezifische Partikeloberflache ist mit 64 m?/g relativ gering, die Partikel-
gréBenverteilung sehr breit mit einem dse-Wert von 2.4 ym und einem geringen nanoskaligen
Anteil (Abb. 3.9-1). Es waren daher auch Fullgrade im Bereich von ca. 10 Vol% zu erwarten,
realisiert werden konnten 11.1 Vol%, allerdings konnte dieses Komposit nur bei den héheren
Temperaturen rheologisch charakterisiert werden. Die FlieRkurven zeigen eine ausgepragte
Strukturviskositat, bei hohen Scherraten liegen die relativen Viskositaten bei einem Wert von
ca. 10. Der Anstieg der relativen Viskositat mit dem Fiillgrad (Abb. 3.10-9) bei einer Scherra-
te von 10 1/s verlauft bis zu einem Wert von 9 Vol% bei einfach logarithmischer Darstellung

nahezu linear, um dann mit der hochsten Fillstoffkonzentration von 11.1 Vol% starker anzu-

steigen.
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Abb. 3.10-9 Relative Viskositat von nanoskaligem ZrO, Pulver in UPM1 als Funktion des Fullgrades.

Die maximal erreichbaren Fullgrade der hier untersuchten nanoskaligen Keramiken im poly-
esterbasierten Reaktionsharz UPM1 sind signifikant unterschiedlich. Eine Korrelation der
PartikelgréRen mit dem Fillgrad erscheint wenig sinnvoll, da zum einen je nach Probenpra-
paration die ermittelten Partikelgrofien und PartikelgroRenverteilungen variieren und zum
anderen die PartikelgroRenbestimmung in polaren Medien wie Wasser durchgefiihrt werden
und damit nur bedingt auf die Verhaltnisse in unpolaren Reaktionsharzen Ubertragen werden
kénnen. Erfolgversprechender ist der Ansatz, den maximalen Fuallgrad mit der spezifischen
Oberflache, gemessen Uber eine Adsorptions-Desorptions-Analyse (BET-Verfahren), zu kor-
relieren, da diese direkt am trockenen Pulver durchgefihrt wird. Die Ergebnisse in Tab. 3.10-
1 zeigen einen klaren Zusammenhang zwischen der BET-Oberflache und dem maximalen

Flllgrad: Bei gleicher polymerer Matrix steigt der Flllgrad mit kleiner werdender Oberflache,
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dieser Zusammenhang wird auch bei den untersuchten mikroskaligen Pulvern beobachtet

(Tab. 3.6-2).

Tab. 3.10-1 Korrelation von spezifischer Oberflache und PartikelgréRe mit dem Fullgrad.

Bezeichnung Gemessene Parti- Gemessene BET Max. gemessener Pulverfill-
kelgroéfRen dso [um] Oberflache [m23/g] grad in UPM1 [Vol%)]

Aerosil 200 - 189 [Lebl2002] 4.0

Aerosil R7200 11 141 54

Aerosil R8200 11 142 8.3

Al,O5-C 0.155 107 8.1

Al,Oz-Nanotek 0.155 34 23.4

TiO, P25 0.120 50 11.6

TiO, T805 0.791 37 11.6

ZrO, 2.423 64 11.1

3.11 Plexit55-basierte Reaktionsharz-Nanopulver-Komposite

Im Fall der Plexit55 basierten Reaktionsharze wurde aufgrund der héheren Viskositat des
Ausgangsharzes Plexit M1 flir die rheologischen Untersuchungen an den mit Nanopulvern
gefullten Kompositen die erste Verdinnungsstufe M2 (80% Plexit55, 20% MMA) gewahilt.
Die Viskositaten dieser Reaktionsharzmischung liegen leicht unterhalb der unverdinnten
UPM1 Mischung. Wie bereits erwahnt konnen die plexitbasierten Mischungen aufgrund des
hohen Partialdruckes von MMA bereits bei Raumtemperatur nicht mit dem Kegel-Platte-
Viskosimeter, sondern nur mit einem Brookfield-Viskosimeter charakterisiert werden. Der
Scherratenbereich ist bei dieser Methode bis zu einem maximalen Wert von 21 1/s limitiert.
Das FlieRverhalten der MMA/PMMA-basierten Komposite ist grundsatzlich mit dem unter
Kap. 3.10 diskutierten ungesattigten polyesterbasierten Systemen vergleichbar. Exempla-
risch sind im Folgenden die relativen Viskositaten als Funktion der Scherrate, der Tempera-
tur und des Fullgrades der Komposite, welche das Aerosil R8200 bzw. das nanoskaligen A-
luminiumoxid-C enthalten, aufgefiuihrt. Das FlieRverhalten von R8200-haltigen Mischungen ist
in Abb. 3.11-1 dargestellt, die héher gefiillte Mischung zeigt eine ausgepragte Strukturvisko-
sitat. Die relative Viskositat liegt bei gleicher Scherrate (10 1/s) und gleichem R8200-Gehalt
(5.4 Vol%) um einen Faktor zwei unterhalb des vergleichbaren UPM1 basierten Komposits
(Abb. 3.10-3 und 3.11-1). Die Hydrophobisierung der Oberflache scheint eine bessere An-
kopplung an die MMA/PMMA-Matrix zu ermadglichen.

Ein komplett anderes Verhalten ist bei den mit Aluminiumoxid-C gefullten Plexit M2 Mi-
schungen zu beobachten. Bereits geringe Fullgrade von 0.2 Vol% filhren zu einem leicht
strukturviskosen FlielRen, welches bei 2.7 Vol% Aluminiumoxid-C sehr stark ausgepragt ist,
die relativen Viskositaten liegen im Vergleich zur entsprechenden polyesterbasierten Mi-
schung um einen Faktor von nahezu 20 héher (Abb. 3.11-2). Die Zunahme der relativen Vis-

kositat mit dem Fullgrad ist entsprechend signifikant steiler als beim o0.g. Vergleichskomposit
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(Abb. 3.11-3 und 3.10-4). Bereits Fullgrade von nur 2.7 Vol% fuhren zu relativen Viskositaten

bis zu 100@10 1/s.
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Abb. 3.11-1 Relative Viskositat von Kompositen mit 0.5 bzw. 5.4 Vol% Aerosil R8200 Pulver in Plexit
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Abb. 3.11-2 Fliefkurven von Kompositen mit 0.2 bzw. 2.7 Vol% Aluminiumoxid-C Pulver in Plexit M2.

Zusammenfassend lasst sich sagen, dass trotz vergleichbarer Matrixviskositaten im plexitba-

sierten Reaktionsharz Plexit M2 signifikant niedrigere Fillgrade als im polyesterbasierten

System UPM1 realisiert werden kénnen (Tab. 3.11-1). Die hohen Viskositaten der Komposite

sind fur die geplante optische Anwendung der mit Nanopulver gefillten Reaktionsharze un-

glnstig, da das blasenfreie und vollstandige Befillen der Multi- oder Monomodewellenleiter-

graben stark erschwert bzw. z.T. unmaoglich ist.
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Abb. 3.11-3 Relative Viskositat von Aluminiumoxid-C Pulver in Plexit M2 als Funktion des Fillgrades.

Tab. 3.11-1 Vergleich der maximalen Fullgrade in UPM1 und Plexit M2.

Max. Fullgrad [Vol%] in: R8200 Al,0,-C TiO, P25
UPM1 8.3 8.1 11.6
Plexit M2 54 2.7 3.3

In der Literatur sind nur wenige Beispiele fiir rheologische Untersuchungen an Polymer-
Nanopartikel-Kompositen zu finden. Die Zugabe von 4 Gew% Schichtsilikat zu Nylon 6 fihrt
zu einer signifikanten Erhdhung der Schmelzviskositat bei 250°C um einen Faktor 10 bei

niedrigen Scherraten, des Weiteren liegt eine ausgepragte Strukturviskositat vor [Yasu2000].

3.12 Korrelation von spezifischer Oberflache und Fullgrad

Wie bereits dargelegt, gibt es einen direkten Zusammenhang zwischen der spezifischen O-
berflache mit den resultierenden Kompositviskositaten unter Verwendung einer identischen
Reaktionsharzmatrix, hier UPM1. Die Abb. 3.12-1 bis 3.12-3 zeigen flr verschiedene mikro-
und nanoskalige Siliziumdioxide die relativen Viskositaten bei 60°C als Funktion des Fiill-

grades bei drei verschiedenen Scherraten (1, 10, 100 1/s).

Auffallend ist die ausgepragte Strukturviskositat der verschiedenen aerosilbasierten Kompo-
site im untersuchten Scherratenbereich, im Unterschied zum mikroskaligen Quarzpulver,
welches nur eine moderate Viskositatsabnahme (ca. Faktor drei) mit der Scherrate zeigt.
Gravierend auffallig sind die unterschiedlichen relativen Viskositatszunahmen mit dem Full-
grad. Naherungsweise sind die relativen Viskositaten des 40 Vol%igen mikroskaligen Quarz-
komposits und der 5 Vol%igen Komposite (200, R8200) numerisch gleich. Nur das speziell
oberflachenmodifizierte R7200 zeigt eine moderate Viskositatszunahme mit dem Fiillgrad

sowie eine ebenfalls schwache Strukturviskositat.
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Abb. 3.12-1 Vergleich der relativen Viskositaten verschiedener mikro- und nanoskaliger Siliziumdioxi-
de in UPM1 bei einer Scherrate von 1 1/s und einer Temperatur von 60°C.
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Abb. 3.12-2 Vergleich der relativen Viskositaten verschiedener mikro- und nanoskaliger Siliziumdioxi-
de in UPM1 bei einer Scherrate von 10 1/s und einer Temperatur von 60°C.

Der Vergleich der nanoskaligen Aluminiumoxide (C und Nanotek) mit den mikro- bzw.

submikroskaligen Aluminiumoxiden zeigt ein ahnliches Viskositatsverhalten der Komposi-
te. In den Abb. 3.12-4 bis 3.12-6 ist die Zunahme der relativen Viskositat bei 60°C und drei

verschiedenen Scherraten (1, 10, 100 1/s) mit dem Pulverfillgrad aller untersuchter Alumini-

umoxide dargestellt.
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Abb. 3.12-3 Vergleich der relativen Viskositaten verschiedener mikro- und nanoskaliger Siliziumdioxi-
de in UPM1 bei einer Scherrate von 100 1/s und einer Temperatur von 60°C.
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Abb. 3.12-4 Vergleich der relativen Viskositaten verschiedener mikro- und nanoskaliger Aluminium-
oxide in UPM1 bei einer Scherrate von 1 1/s und einer Temperatur von 60°C.

Uber den gesamten Scherraten- und Flllgradbereich zeigen die groberen Pulver nur eine
schwach ausgepragte Strukturviskositat, bei hohen Keramikanteilen findet sich bei RCHP-
geflllten Reaktionsharzen sogar ein dilatantes Verhalten. Die relativen Viskositaten nehmen
bei den mikroskaligen Pulvern mit dem Flligrad bei allen untersuchten Scherraten nur lang-
sam zu, erst bei hdheren Keramikkonzentrationen um 40 Vol% ist ein rascher Viskositatsan-

stieg zu beobachten.

84



1000.0

» CTI000SG
m RCHP
2 TM DAR
o 100.0
- F [ ] C
%) g ©
b o Manotek
g_ & ]
®
pd 10.0 4+ [ ]
.E o ;
e+ [ 1] n o
(]
= i G - * .
o 'OO " & K o
= 10— + * & 2
L] £
o
0.1 e L o I B |
I 3] 10 15 20 25 a0 38 40 45 a0

Filllgrad [Vol%]

Abb. 3.12-5 Vergleich der relativen Viskositaten verschiedener mikro- und nanoskaliger Aluminium-
oxide in UPM1 bei einer Scherrate von 10 1/s und einer Temperatur von 60°C.
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Abb. 3.12-6 Vergleich der relativen Viskositaten verschiedener mikro- und nanoskaliger Aluminium-
oxide in UPM1 bei einer Scherrate von 100 1/s und einer Temperatur von 60°C.

Das nanoskalige Aluminiumoxid-C Pulver, dispergiert in UPM1, verhalt sich besonders bei
hdéheren Scherraten ausgepragt strukturviskos (ca. Faktor zehn), bereits bei niedrigen Full-
graden ist ein starker Anstieg der relativen Viskositat im gesamten Scherratenbereich festzu-
stellen. Die relative Viskositat der Komposite mit Aluminiumoxid-C bei einem Volumenanteil
von ca. 8% entspricht der relativen Viskositat der Komposite mit mikroskaligem Pulver bei
einem Volumenanteil von ca. 40%. Das Nanotek-Pulver mit seiner relativ geringen spezifi-
schen Oberflache nimmt mit seinem FlieRverhalten eine Ubergangsposition zwischen Alumi-
niumoxid-C und den mikroskaligen Pulvern ein. Es kdnnen trotz der geringeren Primarparti-

kelgroRe hohere Fullgrade bis Uber 22 Vol% erreicht werden, das strukturviskose Fliel3ver-
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halten ist &hnlich stark ausgepragt wie bei Aluminiumoxid-C. Der Anstieg der relativen Visko-
sitat verlauft speziell bei hdheren Scherraten nicht so steil.

Basierend auf den in den Tabellen 3.6-2 und 3.10-1 abgeschatzten maximalen Fillgraden
lasst sich fur UPM1-basierte Komposite ein klarer Zusammenhang erkennen (Abb. 3.12-7).
Der maximal erreichbare experimentelle Flllgrad ®.xger korreliert mit der spezifischen
Oberflache Ager der verwendeten Keramikpulver (A, B: Anpasungsparameter). Die Anpas-
sungskurve folgt einer einfachen exponentiellen Abhangigkeit (Gl. 3.12-1). Als Ausgangswert
fur ein nicht geflilites Reaktionsharz wurde der Raumfillungsgrad von 64% bei einer dichten
Zufallsordnung (Tab. 2.3.2-1) verwendet. Der Pearson’sche Korrelationskoeffizient R ist mit
0.986 sehr gut. Dieser Koeffizient ist ein dimensionsloser Index mit dem Wertebereich
-1.0 £ r £ 1.0 und ein Maf dafir, inwieweit zwischen zwei Datensatzen eine direkte Abhan-
gigkeit besteht. Der ebenfalls oft verwendete quadratische Korrelationskoeffizient R? (Be-
stimmtheitsmal’) mit 0.971 ist ebenfalls sehr gut (Anhang 9.6).
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Abb. 3.12-7 Korrelations zwischen spezifischer Oberflache und maximalem Fillgrad fir UPM1.

Mit dieser exponentiellen Korrelation ist es mdglich, fir ein Pulver mit einer bekannten spezi-

fischen Oberflache den maximalen Fullgrad in einem bekannten Bindersystem abzuschat-
zen.
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3.13 Ermittlung der Flie3aktivierungsenergie

Das Viskositats-Temperatur-Verhalten 1asst sich fur kleine Temperaturdnderungen empirisch
mit einer Arrhenius-Beziehung beschreiben (GI. 3.13-1) [Meng2002]. Die graphische Auftra-
gung des naturlichen Logarithmus der Viskositat tGber der reziproken Temperatur sollte im
Idealfall eine lineare Abhangigkeit geben, aus der sich die FlieRaktivierungsenergie berech-
nen lasst. Die FlieRaktivierungsenergie ist allgemein ein Maf% dafir, wie stark sich die Visko-
sitat mit der Temperatur andert. Je groRer der numerische Wert der FlieRaktivierungsenergie

ist, desto starker ist beispielsweise die Viskositatsabsenkung bei Temperaturerhhung.

AE, 1
Arrheniusgleichung: Inlz—a?ﬂnc

Mo

(3.13-1)

In Abbildung 3.13-1 ist fir das Komposit UPM1-Dorsilit 405 die Temperaturabhangigkeit der
Viskositat in einer Arrhenius-Darstellung fur Quarz-Fullgrade bis 39.2 Vol% aufgetragen, die
Geraden resultieren aus einer linearen Approximation, die Steigungen der Geraden sind
proportional zur FlieRaktivierungsenergie AE, (Gl. 3.13-1). Die numerischen Werte der Fliel3-
aktivierungsenergie sind flr den Temperaturbereich von 20°C bis 60°C sowie das Bestimmt-
heitsmald R? der linearen Naherung in Tab. 3.13-1 aufgefuhrt. Die Zugabe des mikroskaligen
Quarzpulvers zu UPM1 fuhrt zu keinem einheitlichen Verhalten der Temperaturabhangigkeit.
Die Aktivierungsenergie nimmt bis zu Fullgraden von 15.6 Vol% zu, um dann wieder abzu-
sinken. Diese Werte liegen im Bereich von 8.4 bis 13.9 kd/mol und sind somit signifikant klei-

ner als die FlieRaktivierungsenergien von Polymerschmelzen.
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Abb. 3.13.-1 Arrhenius-Diagramm von UPM1-Dorsilit 405-Kompositen.

Zum Vergleich: Polypropylen weist bei 330°C eine FlielRaktivierungsenergie von 33.0 kJ/mol

auf [Germ1990]. Dies bedeutet verallgemeinernd, dass ein Reaktionsharz im Vergleich zu
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einer Polymerschmelze bei identischer Temperaturerhbéhung eine geringere Viskositatser-

niedrigung erfahrt.

Tab. 3.13-1 Bestimmung der Flie3-Aktivierungsenergie von Dorsilit 405 in UPM1 bei 333 K.

Komposit AE, [kd/mol] R?

UPM1 8.4 0.9873
UPM1 /4.6 Vol% Dorsilit 405 9.2 0.9807
UPM1 /9.7 Vol% Dorsilit 405 10.1 0.9796
UPM1 / 15.6 Vol% Dorsilit 405 13.9 0.9998
UPM1 /22.3 Vol% Dorsilit 405 11.9 0.9997
UPM1 /30.1 Vol% Dorsilit 405 10.0 0.9893
UPM1 /39.2 Vol% Dorsilit 405 8.4 0.9823

Der Ubergang vom mikroskaligen zum nanoskaligen SiO; sollte einen Unterschied in der Ak-
tivierungsenergie ergeben. In Tab. 3.13-2 sind fur die hydrophilen Aerosile 90 und 200 die
Aktivierungsenergien aufgefihrt, die numerischen Werte streuen um den Wert des reinen
UPM1, eine eindeutige Aussage ist somit nicht treffbar. Die Bestimmtheitsmalie sind groR-
tenteils schlechter als bei dem entsprechenden UPM1-Dorsilit405-Komposit, dies liegt mogli-
cherweise u.a. an der fein verteilten Luft in den Kompositen, welche beim Dispergierprozess
eingetragen wird und mit zunehmendem Fullgrad, i.e. zunehmender Viskositat, nicht mehr

aus der Mischung entfernt werden kann.

Tab. 3.13-2 Bestimmung der Flie-Aktivierungsenergie von UPM1-Aerosil90 bzw. UPM1-Aerosil200
bei 333 K.

Komposit AE, [kJ/mol] R?

UPM1 74 0.9708
UPM1 /0.5 Vol% 90 7.9 0.9956
UPM1 /2.6 Vol% 90 6.9 0.9036
UPML1 /0.5 Vol% 200 8.5 0.9678
UPML1 /2.6 Vol% 200 6.1 0.9358

Hydrophobe Aerosile lassen sich leichter dispergieren, ebenfalls kdbnnen hohere Fillgrade
erzielt werden. Es ist daher zu erwarten, dass die FlieRaktivierungsenergie zu kleineren Wer-
ten absinkt. Mit steigendem R8200-Gehalt in UPM1 verlaufen die linearen Ausgleichsgera-
den systematisch flacher, d.h. die FlieRaktivierungsenergie bei 60°C nimmt signifikant ab
(Abb. 3.13-2). Die numerischen Werte sinken von ca. 14 kJ/mol auf ca. 25% bei einem Ke-
ramikgehalt von 8.3 Vol% (Tab. 3.13-3). Die Bestimmtheitsmale der linearen Ausgleichsge-
raden aller untersuchten Komposite liegen mit Ausnahme der héchsten Fullstoffkonzentrati-
on mit Werten gréRRer 0.989 sehr gut. Die unterschiedlichen Werte fir die Aktivierungsener-
gie (Tab. 3.13-1 bis 3.13-3) fUr das reine Reaktionsharz UPM1 resultieren aus der Tatsache,

dass Reaktionsharze mit der Zeit altern, d.h. langsam weiter vernetzen.
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Abb. 3.13-2 Arrhenius-Diagramm von UPM1-R8200-Kompositen.

Das ebenfalls hydrophobe R7200 Idsst sich nur bis 5.4 Vol% in UPM1 dispergieren, die
FlieRaktivierungsenergie nimmt allerdings mit steigendem Fillgrad nur leicht ab. Die Be-
stimmtheitsmale R? sind mit Werten groRer 0.995 fiir die linearen Anpassungen besser als
beim UPM1-R8200-Komposit (Tab. 3.13-3). d.h. die

Hydrophobisierung, der Aerosile hat einen signifikanten Einfluss auf die FlieRaktivierungs-

Die Oberflachenmodifizierung,

energie, dies bedeutet, dass der Einfluss der Temperatur auf die Viskositat mit steigendem

Aerosilgehalt zurlickgedrangt wird.

Tab. 3.13-3 Bestimmung der FlieR-Aktivierungsenergie von UPM1-R7200 bzw. R8200 bei 333 K.

Komposit AE, [kJ/mol] R2

UPM1 13.8 0.9955
UPML1 /0.5 Vol% R7200 13.7 0.9988
UPML1 /2.6 Vol% R7200 13.8 0.9958
UPML1 /4.0 Vol% R7200 13.7 0.9956
UPML1 /5.4 Vol% R7200 13.5 0.9968
UPM1 /0.5 Vol% R8200 12.4 0.9889
UPM1 /2.6 Vol% R8200 8.9 0.9962
UPM1 /4.0 Vol% R8200 7.5 0.9999
UPM1 /5.4 Vol% R8200 6.2 0.9892
UPM1 /8.3 Vol% R8200 3.5 0.9551

In Abbildung 3.13-3 ist fur das Komposit UPM1-TM DAR Aluminiumoxid die Abhangigkeit
der Viskositat von der Temperatur in der Arrhenius-Darstellung fir alle untersuchten Fullgra-
de aufgetragen, die durchgezogenen Linien entsprechen den linearen Ausgleichsgeraden.
Die Kurven verlaufen nahezu parallel fir alle Komposite bis zu einem Fillgrad von 30.2
Vol%, d.h. die Flieaktivierungsenergien steigen langsam an und betragen zwischen 14 und
15 kd/mol, exemplarisch ermittelt fir 60°C (Tab. 3.13-4). Die Mischung mit einem Alumini-

umoxidgehalt von 34.9 Vol% zeigt eine deutliche Steigerung der Aktivierungsenergie auf
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17.9 kJ/mol bei 60°C. Das Bestimmtheitsmald R? der linearen Ausgleichsanlagen fir das

Komposit liegt bei allen Feststoffanteilen bis 30.2 Vol% mit Werten gréRer 0.99, die hdhere

Aluminiumoxid-Konzentration von 34.9 Vol% ergibt einen schlechteren Wert von 0.88, die

Mischung mit 40.3 Vol% und nur zwei Messwerten wurde nicht ausgewertet.
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Abb. 3.13-3 Arrhenius-Diagramm von UPM1-TM DAR-Kompositen.
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Tab. 3.13-4 Bestimmung der FlieR-Aktivierungsenergie von UPM1-TM DAR-Kompositen bei 333 K.

Komposit AE, [kd/mol] R2
UPM1 14.2 0.9908
UPM1 /3.1 Vol% TM DAR 13.8 0.9883
UPM1/6.7 Vol% TM DAR 14.5 0.9936
UPM1/11.0 Vol% TM DAR 14.1 0.9946
UPM1/16.2 Vol% TM DAR 15.0 0.9955
UPM1/22.4Vol% TM DAR 15.1 0.9960
UPM1/30.2 Vol% TM DAR 15.2 0.9988
UPM1/34.9 Vol% TM DAR 17.9 0.8842
UPM1/40.3 Vol% TM DAR Keine Auswertung

Der Ubergang von mikroskaligem Aluminiumoxid zu nanoskaligem Al,O3-C fiihrt ebenfalls zu

einer unterschiedlichen Abhangigkeit der FlieRaktivierungsenergie mit dem Fullgrad (Abb.

3.13-4). Die FlieRaktivierungsenergie steigt mit zunehmendem Fillgrad, bei einem Keramik-

anteil von 5.9 Vol% ist die Aktivierungsenergie im Vergleich zur ungefllliten Polyestermatrix
um einen Faktor von 2.6 hdéher (Tab. 3.13-5). In beiden Fallen (TM DAR und C) Iasst sich die

Zunahme der FlieRaktivierungsenergie bei gleicher Temperatur und steigendem Flillgrad

durch eine erhdhte innere Reibung erklaren.
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Abb. 3.13-4 Arrhenius-Diagramm von UPM1-Al,O3-C-Kompositen.

Tab. 3.13-5 Bestimmung der FlieR-Aktivierungsenergie von UPM1-Aluminiumoxid-C bei 333 K.

Komposit AE, [kd/mol] R?

UPM1 8.2 0.9610
UPM1 /0.4 Vol% Aluminiumoxid-C 9.1 0.9664
UPM1 /0.8 Vol% Aluminiumoxid-C 111 0.9901
UPM1 /3.8 Vol% Aluminiumoxid-C 13.8 0.9924
UPM1 /5.9 Vol% Aluminiumoxid-C 211 0.9024

Die Resultate fiir die untersuchten Mikro- und Nanopulver sind nicht einheitlich: Im Fall der
SiO,-basierten Komposite ist der Einfluss der hydrophilen Pulver nicht eindeutig, die FlieRak-
tivierungsenergie bleibt bei grober Betrachtung konstant. Die Zugabe von hydrophobem Ae-
rosil fuhrt je nach Oberflachenmodifikation zu einer leichten oder signifikanten Absenkung
der Aktivierungsenergie mit der Konzentration. Im Fall der hydrophilen Aluminiumoxide ist
sowohl beim mikro- als auch beim nanoskaligen Pulver eine Zunahme der Aktivierungsener-

gie zu beobachten.

In der Literatur sind nur wenige Beispiele aufgefiihrt, welche sich mit der Bestimmung der
FlieRaktivierungsenergie beschaftigen, eine systematische Untersuchung des Einflusses der
Fullstoffkonzentration Uber einen groRRen Fillbereich auf die FlieRaktivierungsenergie ist
nach Kenntnisstand des Autors nicht zu finden. Ebenso sind keine Angaben Uber nanoskali-
ge Flllstoffe und deren Einfluss auf die FlieRaktivierungsenergie verfigbar. Die meisten Lite-
raturbeispiele behandeln verschiedene Feedstocksysteme fiir das keramische SpritzgielRen,

allerdings ausschlieBlich unter Verwendung von Mikropulvern:

e Maca et al. beschreiben das Spritzgie®en von Ceroxid in einer Bindermischung aus EVA-
Copolymer und Paraffin [Maca2002]. Fir einen Feedstock mit einem keramischen Fiill-
grad von 53.0 Vol% Ceroxid wird eine FlieRaktivierungsenergie von 15.0 kd/mol bei einer

Scherrate von 200 1/s ermittelt (Temperatur im Bereich von 100-160°C).
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Attarian et al. beschreiben das rheologische Verhalten von Alumosilikaten in Polyethylen-
Wachs, dotiert mit unterschiedlichen Anteilen an EVA-Copolymeren bei einem Pulverfull-
grad von 59 Vol%. Die Zunahme von EVA-Copolymeren von 3 auf 8 Gew% im Binder
fuhrt zu einer Absenkung der FlieRaktivierungsenergie von 14.6 auf 6.8 kdJ/mol bei einer
Scherrate von 100 1/s und konstantem Pulverfillgrad im Temperaturbereich von 90-
120°C [Atta2002]. Das Vorhandensein von polaren Gruppen im EVA-Copolymer im Un-
terschied zum unpolaren Polyethylen-Wachs kdnnte zu einer Oberflachenbelegung des
Keramikpulver fiihren. Die resultierende bessere Benetzung analog zu einem Disper-
gierhilfsmittel sollte zu einer Reduktion der inneren Reibung und somit zu einem verbes-

serten Flielen, i.e. geringerer FlieRaktivierungsenergie flhren.

Dufaud et al. untersuchten Mischungen, in denen PZT in niedrig viskosen, photopolymeri-
sierbaren Epoxyacrylaten fir Anwendungen in der Stereolithographie dispergiert wurden
[Dufa2002]. Eine eindeutige Aussage lber die Anderung der FlieRaktivierungsenergie mit
dem Flullgrad wird aufgrund der stark streuenden Werte nicht getroffen, numerisch liegen
die Werte zwischen 35 und 41 kJ/mol fur Fillgrade zwischen 40 und 83 Gew% PZT in
HDDA (1,6-Hexandiol-diacrylat), HDDA als reines Fluid weist eine FlieRaktivierungsener-
gie von ca. 32 kJ/mol auf [Dufa2002].

Das rheologische Verhalten von Porzellanpulver, dispergiert in einem Binder, bestehend
aus Polyethylen, Polyesteramid und Polysiloxanen, wurde von Agote et al. ermittelt [A-
got2001]. Allerdings konnte kein Zusammenhang zwischen Fullgrad und Aktivierungs-
energie gefunden werden, der Wert fiir den reinen Binder liegt bei 31 kd/mol (Scherrate
100 1/s), die FlieRaktivierungsenergien fir die Komposite liegen in der gleichen Grélen-

ordnung.

Der Einfluss der Pulverkonditionierung (verschiedene Mahlprozesse) auf das Flie3verhal-
ten von Zirkonoxid, dispergiert in einem Bindergemisch aus Ethylen-Vinylacetat (EVA),
Paraffinwachs und Stearinsaure als Dispergierhilfsmittel wurde von Trunec beschrieben
[Trun2000]. Die FlieRaktivierungsenergien fur einen Keramikfillgrad von 49 Vol% liegen
bei 24 kJ/mol, die Werte fur Fillgrade von 52.5 Vol% bei 28.7 kJ/mol, jeweils flir unbe-

handeltes Pulver.

Komposite aus Silizium und Polypropylen (PP)/mikrokristallinem Wachs Bindermischun-
gen wurden von Edirisinghe et al. untersucht [Edir1992]. Die Flieaktivierungsenergie von
Kompositen mit 65 Vol% Silizium in PP und 1.95 Gew% Stearinsaure liegt bei einer
Scherrate von 108 1/s und einer Temperatur von 225°C bei 7.4 kJ/mol, die Zugabe von
3.9 Gew% mikrokristallinem Wachs senkt die FlieRaktivierungsenergie signifikant auf 1.4

kJ/mol. Die Variation der Binderzusammensetzung zeigt einen starken Einfluss auf die



FlieRaktivierungsenergie, die Zugabe von Polyethylenwachs fiihrt zu einem enormen An-

stieg auf Gber 28 kJ/mol.

Auf molekularer Ebene hangt die Anderung der FlieRaktivierungsenergie mit dem freien Vo-
lumen innerhalb des Polymers und der resultierenden Beweglichkeit der Polymerketten, d.h.
Relaxation nach aufgezwungener Scherung, direkt zusammen. Das Einbringen von Fllstof-
fen sollte die Polymerkettenbeweglichkeit erniedrigen und das Relaxationsvermdgen nach
Scherbeanspruchung erschweren. Dies resultiert in einer Zunahme der FlieRaktivierungs-
energie mit steigendem Flullstoffgehalt. Dieses rheologische Verhalten ist beim Komposit
UPM1-TM DAR zu beobachten und entspricht dem in der Literatur bei unterschiedlichen
Kompositen beobachteten FlieRverhalten [Germ1990, Held2004, AIm2004]. Der nicht ein-
deutige Zusammenhang zwischen Flllgrad und Fliel3aktivierungsenergie beim Komposit
UPM1-Dorsilit 405 wird in der Literatur ebenfalls beschrieben [Dufa2002] und ist gerade bei
hochgeflllten Kompositen evtl. auf experimentelle Probleme wie Phasenseparation, inhomo-

gene Partikelverteilung oder Lufteinschluss zurlickzufiihren.

Die Verwendung von nanoskaligen Keramikpulvern und deren Einfluss auf die FlieRaktivie-
rungsenergie von Kompositfluiden ist bisher nicht bekannt, aktuelle Arbeiten schlagen jedoch
vor, neben den bei mikroskaligen Pulvern gut etablierten hydrodynamischen, d.h. volumen-
anteilspezifischen Effekten, weitere Partikel-Polymer-Wechselwirkungen wie Desorptions-

Adsorptionsprozesse an den grofien Partikeloberflachen zu berticksichtigen [Lebl2002].

Die FlieRaktivierungsenergie des Komposits UPM1-Aluminiumoxid-C nimmt mit steigendem
Flllgrad signifikant zu, dieses Verhalten entspricht dem von mikroskaligem Pulver und den
gangigen Modellvorstellungen. Die Agglomerate erschweren Relaxationsvorgange im Poly-
mer. Unterschiedliche Gehalte an hydrophilen Aerosilen 90 und 200 in UPM1 verhalten sich
ebenfalls unspezifisch im Hinblick auf die FlieRaktivierungsenergie. Eine klare Tendenz ist
bei den hydrophoben Aerosilen R7200 und R8200 zu erkennen: Mit steigendem Aerosilge-
halt nimmt die FlieRaktivierungsenergie ab, bei R7200 schwach, bei R8200 signifikant.
R8200 ist an der Oberflache silanisiert, R7200 tragt zusatzlich eine Methacrylatgruppe. Ei-
gene Untersuchungen haben gezeigt, dass die reinen Reaktionsharze Plexit und UPM1 in-
kompatibel sind, d.h. nach dem Mischen findet eine erneute Phasenseparation statt. Das
hydrophobe R7200 ist daher chemisch betrachtet inkompatibler zum ungesattigten Polyes-
terharz UPM1 als R8200.

Es ist anzunehmen, dass die Hydrophobisierung der Oberflache zwei Effekte hat: Zum ei-
nem wird die nanoskalige Keramik besser an die Polymerketten gekoppelt und kann daher
den Polymersegmentbewegungen folgen statt wie bei den mikroskaligen Partikeln die Bewe-
gung zu verhindern. Zusétzlich sollte das freie Volumen durch Zugabe der hydrophoben Ae-

rosile und resultierender abnehmender Polymerkettenpackung zunehmen, so dass die
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FlieRaktivierungsenergie sinkt. Zum anderen sollte die Oberflachenmodifizierung ahnlich wie
bei Dispergatoren das Polymerkettengleiten erleichtern, dieses wurde bereits experimentell
nachgewiesen [Atta2002]. Ein direkter Vergleich von identischen Keramiken, einmal mit
hydrophiler und einmal mit hydrophober Oberflache sollte daher einen signifikanten Unter-
schied im Verlauf der FlieRaktivierungsenergie ergeben. Tab. 3.13-6 listet die FlieRaktivie-
rungsenergien flr die nanoskaligen Titanoxide P25 (hydrophil) und T805 (hydrophob) auf,
die FlieRaktivierungsenergien nehmen im ersten Fall leicht zu, im zweiten Fall signifikant auf
ein Zehntel des Ursprungswertes ab. Es ist daher ein eindeutiger Einfluss der Keramikparti-

keloberflachenpolaritat auf die FlieRaktivierungsenergie zu beobachten.

Tab. 3.13-6 Bestimmung der FlieR-Aktivierungsenergie von Kompositen mit hydrophilem (P25) und
hydrophoben (T805) Titandioxid, dispergiert in UPM1.

Komposit AE, [kJ/mol] R2

UPM1 mit P25 T805 P25 T805
UPM1/0.0 Vol% 11.07 11.10 0.9835 0.9835
UPM1/1.6 Vol% 11.91 11.56 0.9869 0.9875
UPM1/3.3 Vol% 12.71 9.83 0.9894 0.9865
UPM1/5.1 Vol% 14.29 8.80 0.9973 0.9842
UPM1/7.1 Vol% 11.82 6.72 0.9783 0.9833
UPM1/9.2 Vol% 12.07 1.97 0.9318 0.9988

Die linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von polymeren Reaktionsharzen und
Keramik unterscheiden sich ca. um einen Faktor 100, so dass eine Temperaturerhdhung des
Komposits zu einer Absenkung des Keramikvolumenanteils fihrt. Im Fall einer geringen
Temperaturanderung sind die Auswirkungen auf die Angaben zur relativen Viskositat, zur
FlieRaktivierungsenergie und zu den empirischen Beschreibungen der fiiligradabhangigen
Kompositviskositaten vernachlassigbar. So betragt der reale Fillgrad eines Komposits mit 35
Vol% Al,O; TM DAR Pulver bei 60°C nur 34.5 Vol%, die relative Viskositat wird um 0.4 Ein-
heiten erniedrigt, bei nominell 40 Vol% liegt der korrigierte Wert bei 39.4 Vol%, was zu einer
Absenkung der relativen Viskositat von 1.8 Einheiten fuhrt. Dies bedeutet, je ndher man sich
dem kritischen Pulverfiiligrad nahert, desto grélRer werden die Abweichungen. Grolie Tem-
peraturanderungen fiihren zu signifikanten Anderungen in der Kompositzusammensetzung,
so sinkt beispielsweise der Flllstoffgehalt eines PE-Eisenpulver-Komposits bei einer Tempe-
raturerhéhung von 25°C auf 150°C von 64 Vol% auf 60 Vol% [Germ1990]. Detaillierte Be-
trachtungen zur Korrektur des Fillgrades aufgrund unterschiedlicher thermischer Ausdeh-

nung und die Auswirkung auf die FlieRaktivierungsenergie finden sich im Anhang 9.6.

3.14 Modellierung der fullgradabhangigen Kompositviskositaten

Die Anderung der relativen Viskositat (Scherrate 100 1/s) mit dem Flllgrad wurde mit einer
Reihe von empirischen Modellen modelliert. Aufgrund der hohen Kompositfiillgrade unter

Verwendung der mikroskaligen Keramiken konnte weder die klassische Einstein- noch die
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erweiterte Einstein-Naherung verwendet werden. Das Komposit UPM1-Dorsilit 405 lasst
sich mit allen hier verwendeten Modellen gut beschreiben, die Bestimmtheitsmalie liegen in
nahezu allen Fallen besser 0.98. Bezogen auf den errechneten Wert fiir den kritischen Pul-
verflllgrad @, sind die Quemada- und Mooney-Modelle flir alle untersuchten Temperaturen
am realistischsten (Tab. 3.14-1). Die anderen Modelle weisen zu geringe kritische Pulverfiill-
grade auf. Die empirische Beschreibung des Komposits UPM1-CT3000SG ist schwieriger,
die Bestimmtheitsmalle der Naherungen sind signifikant schlechter, teilweise werden physi-
kalisch nicht sinnvolle Ergebnisse (60°C, Mooney, kritischer Pulverfiiligrad 1.4) generiert.
Das Quemada-Modell liefert fur alle drei Temperaturen akzeptable bis sehr gute Resultate,
sowohl fur den kritischen Pulverflllgrad als auch fir die Qualitat der Naherungsrechnung.
Das Zhang-Evans-Modell, welches zusatzlich noch einen frei wahlbaren Parameter zulasst,
beschreibt die Viskositatszunahme ebenfalls bei allen gegebenen Temperaturen recht gut.
Die anderen Modelle liefern nur bei den héheren Temperaturen akzeptable Ergebnisse (Tab.
3.14-2). Auffallend ist, dass nahezu alle Modelle mit steigender Temperatur einen hdheren
kritischen Pulverfillgrad ergeben. Dies ist mit den unterschiedlichen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten von Reaktionsharz und Fullstoff zu erklaren (siehe Kap. 3.13). In der Lite-
ratur werden korrigierte Ansatze zur exakten Darstellung des realen Fliligrades als Funktion
von Temperaturanderungen diskutiert, allerdings sind die Anderungen fiir geringe Tempera-
turanderungen nur klein und kénnen in guter Naherung vernachlassigt werden [Germ1990].

Eine detaillierte Betrachtung findet sich in Anhang 9.6.

Tab. 3.14-1 Modellierung der relativen Viskositatsdnderung mit dem Quarzpulverfiligrad.

UPM1 / Dorsilit 405

20°C 40°C 60°C

Pmax /' R? Dmax /' R? Dmax /' R?
Krieger-Dougherty 0.42 0.9969 0.42 0.9972 0.41 0.9985
Quemada 0.51 0.9864 0.51 0.9889 0.49 0.9692
Chong 0.48 0.9959 0.48 0.9981 0.46 0.9855
Eilers 0.46 0.9980 0.46 0.9999 0.33 0.9094
Mooney 0.58 0.9975 0.59 0.9999 0.56 0.9922
Zhang-Evans 0.37 0.9947 0.46 0.9999 0.42 0.9999

UPM1-basierte Komposite, welche das feinskaligere RCHP-Pulver der Fa. Baikowski-
Malakoff enthalten, lassen sich mit nahezu allen verwendeten Modellen in ihrer Viskositats-
zunahme gut beschreiben. Das Mooney-Modell fallt erneut mit einem unsinnigen Wert fir
den kritischen Pulverfilligrad bei 60°C auf, ansonsten beschreibt es die Zunahme der relati-
ven Viskositat mit dem Fillstoffanteil am besten. Auffallig sind die niedrigen Werte flir den
kritischen Pulverfiiligrad, den alle Modelle mit Ausnahme des Mooney-Modells fiir alle Tem-
peraturen errechnen (Tab. 3.14-3). Die empirische Beschreibung der UPM1-TM DAR-
Komposite mit Hilfe der 0.g. Modelle ist ebenfalls gut moglich, allerdings sind die Bestimmt-

heitsmalie vor allem fir die tieferen Temperaturen etwas schlechter. Fir alle Temperaturen
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liefern das Quemada- und das Mooney-Modell die besten Resultate, Zhang-Evans nur fur
die beiden héheren Temperaturen (Tab. 3.14-4). Die Tatsache, dass diese drei genannten
Modelle bzw. Modifikationen davon eine sehr gute Beschreibung des FlielRverhaltens von
pulvergefullten Polymer- oder Wachsschmelzen ermdglichen, wurde in der Literatur ebenfalls
gefunden [Agot2001, Redd2000, Kita1981]. Exemplarisch sind flir das Komposit UPM1-TM
DAR flr 60°C die Quemada-, die Mooney- und die Zhang-Evans-Modellierungen dargestellt
(Abb. 3.14-1).

Tab. 3.14-2 Modellierung der relativen Viskositatsanderung mit dem CT3000SG-Pulverfiiligrad.

UPM1 / CT3000SG
20°C 40°C 60°C
q)max /' R? q)max /' R? q)max I R?
Krieger-Dougherty 0.41 0.7411 0.47 0.9612 0.78 0.9470
Quemada 0.47 0.9028 0.59 0.9926 0.80 0.9464
Chong 0.46 0.8572 0.54 0.9802 0.69 0.9556
Eilers 0.44 0.8055 0.52 0.9711 0.79 0.9469
Mooney 0.55 0.8388 0.71 0.9764 - -
Zhang-Evans 0.57 0.9722 0.64 0.9957 0.65 0.9573
18 - UPM1 TM DAR, T=60°C, Scherrate 100 1/s
) Modell 1: Quemada
16 Rz 0.98435 "
i Kritischer Pulverfullgrad: 0.54 j"
14 4 Modell 2: Mooney
E R2: 0.9806
12 - Kritischer Pulverfullgrad: 0863
T Modell 3: Zhang&Evans
10 4 R2: 0.9859
i Kritischer Pulverfullgrad: 052
Freier Parameter: 0.1225 o

Zhang & Evans

Relative Viskositat
o
|

Mooney

Quemada

0.0 0.1 02 0.3 0.4

Fiillgrad [Vol%/100]

Abb. 3.14-1 Quemada-, Mooney- bzw. Zhang-Evans-Modellierung der Abhangigkeit der relativen Vis-
kositat mit dem Fullgrad.
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Tab. 3.14-3 Modellierung der relativen Viskositadtsdnderung mit dem RCHP-Pulverfullgrad.

UPM1 / RCHP

20°C 40°C 60°C

cI)max I R? cI)max I R? cDmax I R?
Krieger-Dougherty 0.42 0.9707 0.42 0.9898 0.47 0.9496
Quemada 0.48 0.9967 0.49 0.9037 0.49 0.9900
Chong 0.46 0.9988 0.47 0.9437 0.49 0.9956
Eilers 0.45 0.9900 0.45 0.9710 0.45 0.9874
Mooney 0.56 0.9966 0.56 0.9558 1.20 0.9403
Zhang-Evans 0.47 0.9995 0.42 0.9975 0.47 0.9999

Tab. 3.14-4 Modellierung der relativen Viskositatsanderung mit dem TM DAR-Pulverflllgrad.

UPM1/TM DAR

20°C 40°C 60°C

(Dmax I R? q)max I R? q)max /R?
Krieger-Dougherty [0.43 0.8744 0.43 0.9231 0.44 0.9509
Quemada 0.58 0.9576 0.51 0.9850 0.54 0.9844
Chong 0.52 0.9257 0.48 0.9755 0.50 0.9836
Eilers 0.49 0.8959 0.47 0.9558 0.48 0.9729
Mooney 0.67 0.9042 0.60 0.9688 0.63 0.9806
Zhang-Evans 1.13 0.9971 0.52 0.9851 0.52 0.9859

In Tabelle 3.14-5 sind die kritischen Pulvergrade der mikroskaligen Aluminiumoxide aufge-
fuhrt, neben den aus allen Modellrechnungen gemittelten Werten sind die jeweils maximalen
kritischen Flllgrade dargestellt. Tendenziell sollte CT3000SG den hochsten Pulverfillgrad,
TM DAR den niedrigsten Flllgrad erméglichen. Neben der BET-Oberflache, welche einen di-
rekten Einfluss auf den kritischen Fullgrad zeigt, spielt die PartikelgroRenverteilung eine
wichtige Rolle. Multimodale Mischungen von spharischen Partikeln, bei denen sich die Parti-
kelgroRen der einzelnen Fraktionen um einen Faktor von mindestens 6.5 unterscheiden, er-
lauben die Herstellung von Mischungen mit Flllgraden, welche grof3er sind als die 74% der
dichtesten Kugelpackung. CT3000SG besitzt eine sehr breite Partikelgrofienverteilung (Tab.
3.6-1) mit Teilchengréen zwischen 0.1 und 1 ym, so dass hdhere Packungsdichten mdglich
sein sollten. Die PartikelgroBenverteilung von RCHP und TM DAR sind relativ schmal, so
dass Fillgrade grofier dem Wert der dichtesten Zufallsanordnung von 64% unwahrscheinlich

sind.

Tab. 3.14-5 Vergleich der kritischen Pulverfiillgrade fir verschiedene mikroskalige Aluminiumoxide.

Mittlerer (maximaler) experimenteller kritischer Pulverfillgrad

20°C 40°C 60°C
CT3000SG 0.48 (0.57) 0.58 (0.71) 0.74 (0.80)
RCHP 0.47 (0.56) 0.47 (0.56) 0.47 (0.49)
TM DAR 0.53 (0.67) 0.50 (0.60) 0.52 (0.63)

Empirische oder phanomenologische Modellbetrachtungen von Kompositen, welche na-
noskalige Keramikpulver enthalten, sind nach aktuellem Kenntnisstand nicht in der Literatur

beschrieben. Daher ist unklar, ob die etablierten Modelle, welche alle hochgefiillte Komposite
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beschreiben, fir die niedrig erzielbaren Flllgrade geeignet sind. Aus diesem Grund wurde zu
den bisher verwendeten Modellen noch das erweiterte Einstein-Modell bertcksichtigt (Gl.
2.3.2-2), welches ursprunglich fur niedrige Fullgrade entwickelt wurde. Die Verwendung der
0.9. Modelle fur das Komposit UPM1-Nanotek Aluminiumoxid ist nur bedingt sinnvoll, die
Bestimmtheitsmalie fiir die Naherungen sind grofitenteils sehr schlecht. Nur fir die Untersu-
chungen bei 60°C lassen sich akzeptable Naherungen finden, hier sind ebenfalls die Que-
mada und die Zhang-Evans-Modelle am geeignetsten. Es wird ein kritischer Pulverfillgrad
von knapp 30 Vol% ermittelt, dies entspricht experimentell ermittelten Daten. Das erweiterte
Einstein-Modell Iasst sich bei den Messwerten fir 20°C und 40°C gut verwenden, allerdings
sind die erhaltenen Einstein-Konstanten ke und ky signifikant verschieden von den flr
mikroskalige Partikel giltigen Werten von 2.5 und 6 (Tab. 3.14-6). Die Anpassung an Kom-
posite, welche Aluminiumoxid-C enthalten, gelingt bei 20°C ebenfalls nur mit dem erweiter-
ten Einstein-Modell, bei den héheren Temperaturen liefern wieder Quemada und Zhang-
Evans sowie Eilers gute Beschreibungen des Fliel3verhaltens. Es werden kritische Fullgrade
von 8-10 Volumenprozent errechnet, dies ist ebenfalls ein realistischer Wert (Tab. 3.14-7).
Ein génzlich anderes Verhalten zeigen die Aerosil 200-basierten Komposite. Alle Modelle
mit Ausnahme des erweiterten Einstein-Modells liefern gute bis exzellente Anpassungen,
von besonderer Qualitat sind wieder die Quemada- und Zhang-Evans Modelle (Tab. 3.14-8,
Abb. 3.14-2).

Tab. 3.14-6 Modellierung der relativen Viskositadtsdnderung mit dem Al,O3; Nanotek-Pulverfullgrad.

UPM1 / Nanotek

20°C 40°C 60°C

q)max /' R? (Dmax /' R? (Dmax / R?
Krieger-Dougherty 0.25 0.1161 0.24 0.0917 0.23 0.8314
Quemada 0.39 0.6765 0.36 0.6618 0.29 0.9889
Chong 0.35 0.5772 0.33 0.5628 0.27 0.9733
Eilers 0.29 0.2532 0.28 0.2354 - -
Mooney 0.35 0.2710 0.33 0.2545 0.28 0.8981
Zhang-Evans - - - - 0.30 0.9930
Einstein erw. (ke/kyy | 18/5 0.9909 21/20 0.9822 - -
Tab. 3.14-7 Modellierung der relativen Viskositatsanderung mit dem Al,O3-C-Pulverfiligrad.

UPM1 / Al,O5-C

20°C 40°C 60°C

Dpax | R2 Do | R2 Do | R2
Krieger-Dougherty | 0.08 0.4307 0.08 0.9482 0.08 0.9963
Quemada 0.10 0.7449 0.09 0.9920 0.10 0.9676
Chong 0.10 0.6912 0.09 0.9961 0.07 0.0812
Eilers 0.08 0.4545 0.08 0.9944 0.08 0.9973
Mooney 0.35 0.2710 0.33 0.2545 0.28 0.8981
Zhang-Evans 0.77 0.9743 0.08 0.9991 0.09 0.9985
Einstein erw. (kg/kyy |39/2343 0.9778 - - - -
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Tab. 3.14-8 Modellierung der relativen Viskositdtsdnderung mit dem Aerosil200-Pulverfiligrad.

UPM1 /200

20°C 40°C 60°C

Doy / R2 Do | R2 Do | R2
Krieger-Dougherty |0.04 0.8158 0.04 0.9620 0.04 0.9543
Quemada 0.06 0.9707 0.05 0.9999 0.05 0.9983
Chong 0.05 0.9525 0.05 0.9977 0.05 0.9940
Eilers 0.04 0.8227 0.04 0.9638 0.04 0.9561
Mooney 0.04 0.8229 0.04 0.9639 0.04 0.9561
Zhang-Evans 0.08 1.0000 0.05 1.0000 0.05 1.0000
Einstein erw. (ke/ky |-60/8806 0.9960 - - - -

Das Verhalten der relativen Viskositat von Kompositen, welche die hydrophoben Aerosile

enthalten, lasst sich nicht in vergleichbar guter Weise wie beim hydrophilen Aerosil 200 an-

passen. Die R7200-basierten Komposite sind ebenfalls gut durch die Quemada und Zhang-

Evans-Modelle beschreibbar, zusatzlich, wie beim Nanotek-Pulver, liefert das erweiterte Ein-

stein-Modell eine gute Ubereinstimmung zwischen Messwerten und Modellierung (Tab. 3.14-

9). Der ermittelte kritische Pulverfillgrad zwischen 15 und 18 Vol% liegt wahrscheinlich zu

hoch, im Experiment konnten knapp 9 Vol% erreicht werden. Eine gute Anpassung an Kom-

posite mit Aerosil R8200 ist mit Ausnahme des erweiterten Einstein-Modells unter Berick-

sichtigung physikalisch sinnvoller Werte nicht moglich.

25

UPM1 R200, T=60°C, Scherrate 100 1/s

Modell:

R#:

Kritischer Pulverfullgrad:
Freier Parameter:

Zhang-Evans
0.99999

0.05393
-0.32246

Relative Viskositat

T
0.02

T
0.03

Fullgrad [Vol%/100]
Abb. 3.14-2 Zhang-Evans-Modellierung der relativen Viskositdtsdnderung mit dem 200-Fullgrad.
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Tab. 3.14-9 Empirische Modellierung der relativen Viskositatsdnderung mit dem R7200-Pulverfllgrad.

UPM1 /R7200

20°C 40°C 60°C

Dpax | R2 Do | R2 Do | R2
Krieger-Dougherty |0.54 0.5488 0.05 0.5034 0.05 0.5542
Quemada 0.17 0.9969 0.15 0.9833 0.15 0.9957
Chong 0.17 0.9922 0.13 0.9777 0.13 0.9919
Eilers 0.06 0.6639 0.06 0.6203 0.06 0.6651
Mooney 0.07 0.6650 0.06 0.6215 0.07 0.6662
Zhang-Evans 0.23 0.9989 0.21 0.9855 0.18 0.9965
Einstein erw. (ke/ky [12.3/177.6 | 0.9981 13.8/210.1 | 0.9827 11.9/243.7 1 0.9944

Fir Keramikpulver mit kleiner BET-Oberflache ist die Anpassung der Anderung der relativen
Viskositat mit dem Fullgrad unter Verwendung des Quemada-, des Zhang-Evans- und teil-
weise des Mooney-Modells sehr gut méglich. Diese Flllstoffe erlauben die Herstellung von
hochgefullten Kompositen mit Feststoffgehalten von 40 Vol% und darlber. Keramikpulver mit
grolerer spezifischer Oberflache ermoéglichen nur relativ geringe Flllgrade in dem hier un-
tersuchten ungesattigtem Polyesterharz UPM1. Dennoch kénnen das Quemada und das
Zhang-Evans-Modell zur empirischen Beschreibung herangezogen werden. Zusatzlich ist
das erweiterte Einstein-Modell geeignet, allerdings muss bei einer genaueren Betrachtung

die Bedeutung der Einstein-Konstanten kg und ky modifiziert werden.

3.15 Reaktionsharz-Chromophor-Komposite

Unpolare organische Farbstoffe 16sen sich in Reaktionsharzen z. T. in groReren Mengen.
Abb. 3.15-1 zeigt die Viskositat fir Phenanthren in UPM1 bei verschiedenen Temperaturen.

Mit zunehmendem Farbstoffanteil sinkt die Viskositat der Komposite um fast 60%.
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Abb. 3.15-1 Viskositat von Phenanthren/UPM1 bei einer Scherrate von 100 [1/s].
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Dies wird in Abb. 3.15-2 in der Darstellung der relativen Viskositat als Funktion der Farbstoff-
komponente besonders signifikant. Bei tieferen Temperaturen und héheren Konzentrationen
wurde die Léslichkeit von Phenanthren in UPM1 unterschritten, so dass diese Messpunkte in
den Diagrammen fehlen. Ein &hnliches Verhalten zeigt Fluoren. Die relative Viskositat nimmt
mit zunehmendem Chromophorgehalt ebenfalls ab, bei der Messtemperatur von 60°C auf
nahezu die Halfte. Alle anderen untersuchten organischen Chromophore flihren zu einer
Viskositatsanhebung. Phenanthren und Fluoren kdnnten daher als FlieBhilfsmittel in unge-
sattigten Polyesterharzen Verwendung finden, beispielsweise bei der Herstellung von kera-

mikgefullten Formmassen.
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Abb. 3.15-2 Relative Viskositat von Phenanthren/UPM1 bei einer Scherrate von 100 [1/s].
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4 Photomolding von Kunststoff und Kompositbauteilen

Das Photomolding-Verfahren wurde als Rapid-Prototyping-Verfahren zur schnellen Herstel-
lung von mikrostrukturierten Bauteilen aus Kunststoff und Kunststoff-Keramik-Kompositen
konzipiert. Bei entsprechend hohen Keramikfillgraden lassen sich aus den Kompositen auch

keramische Bauteile herstellen.

4.1 Prozessentwicklung

In Analogie zur Mikrostereolithographie basiert das lichtinduzierte ReaktionsgieR- (Photo-
molding)-Verfahren auf der photochemischen Aushartung von Reaktionsharzen. Im Unter-
schied zu dem genannten Rapid-Prototyping-Verfahren wird die Strukturgenerierung nicht
mittels Laser, sondern Uber eine Flutbelichtung durchgefiihrt. Die Strukturgebung erfolgt
durch Verwendung eines Formeinsatzes. Die Reaktionsharzmischungen werden in einem
Becherglas gemischt, anschliefiend entgast und in das Reservoir des Versuchsstandes ein-
geflllt. Konstruktive Details zum Photomolding-Versuchsstand sind in Kap. 2.2.3, S. 25, be-

schrieben. Nach dem Zusammenbau ergeben sich folgende Verfahrensschritte:

. Evakuieren des Werkzeugbereichs auf P < 1 mbar

. Einpressen des Reaktionsharzes Uiber den Kolben (P ~ 1-2 MPa)

. Belichten der Formmasse unter Beaufschlagung eines Nachdrucks
. Manuelles Offnen des Werkzeugs

. Entformung uUber Vorfahren der Auswerferstifte

o Bauteilentnahme

. Zuruckfahren der Auswerferstifte

o SchlieRen des Werkzeuges.

Im Unterschied zum MikrospritzgieRen kénnen nur der Einspritz- und der Haltedruck als
wichtige Abformparameter variiert werden. Die Belichtungszeit ergibt sich durch die gewahlte
Lampenleistung und die Zusammensetzung des Reaktionsharzes. Die gesamte Zykluszeit
setzt sich derzeit aus zwei Beitragen zusammen: Die Belichtungs- bzw. Aushartezeit sowie
die Montagezeiten fiir das manuelle Offnen und SchlieBen des Werkzeuges. Die Ausharte-
zeit betrdgt minimal ca. 1 min pro mm Bauteildicke (inkl. Substratplatte von ca. 2 mm) bei
maximaler Lampenleistung (Leistung 150 W/cm Bogenlange), ungesattigtem Polyester als
Abformmaterial und erhdhtem Photoinitiatorgehalt um 3 Gew%. Diese Parameter fiihren al-
lerdings zu einer Versprodung des Bauteils. Daher haben sich folgende Grundeinstellungen

und -parameter fur die Abformung von Reaktionsharzen bewahrt:
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a) Verwendung von Reaktionsharzbasismischungen:

. Plexit M1: 98 Gew% Plexit 55
1 Gew% CGI1700 (Photostarter)
1 Gew% INT54 (Trennmittel)

. Polyester UPM1: 98 Gew% UP Roth
1 Gew% CGI1700
1 Gew% INT54

Zur Viskositatsreduktion wurden fir die Abformung von Kunststoff-Keramik-Kompositen die

Basismischungen mit weiteren Monomeranteilen, d.h. MMA oder Styrol, verdinnt:

. Polyester UPM2: 78 Gew% UP Roth
20 Gew% Styrol
1 Gew% CGI1700
1 Gew% INT54

. Polyester UPM3: 58 Gew% UP Roth
40 Gew% Styrol
1 Gew% CGI1700
1 Gew% INT54

o Polyester UPM4: 38 Gew% UP Roth
60 Gew% Styrol
1 Gew% CGI1700
1 Gew% INT54

Diese Basismischungen unterscheiden sich von den rheologisch charakterisierten Mischun-
gen nur durch den Photostarter und Trennmittelgehalt von 1 Gew%. Das FlieRverhalten ist

nach vergleichenden Messungen identisch.
b) Reduzierte Lampenleistung von 60%, i.e. ca. 450 mW/cm? auf der Formeinsatzstirnflache:

Unter diesen Bedingungen betragt die Polymerisationszeit fur ein mikrostrukturiertes Bauteil
mit einer Hohe von 1 mm auf der 2 mm dicken Substratplatte ca. 4 - 5 min. Die Polymerisati-
onszeit ist aufgrund der niedrigen Reaktionsharzviskositat im Unterschied zum Heil3prage-
verfahren bzw. SpritzgieRprozess unabhangig vom grof3ten Aspektverhaltnis auf dem mikro-
strukturierten Formeinsatz. Daher entfallt auch die Notwendigkeit einer Temperierung zur
Viskositatsabsenkung, wie sie im Variothermprozess durchgefiihrt wird. In Analogie zu den
genannten Abformverfahren ist nach der Einspritzphase, d.h. wahrend der Aushartung, das
Anlegen eines Haltedruckes notwendig, da es wahrend der Polymerisation im Material zu ei-
ner Dichteerhbhung kommt. Dies geht einher mit einer Materialschwindung, welche durch
NachflieRen von Reaktionsharz kompensiert werden muss. Die Schwindung betragt beim
verwendeten Plexit 55 14%, beim Roth UP aufgrund des héheren Polymeranteils nur 7%
[Plex2001, UPR01998]. Eine weitere Verdinnung der Basismischungen mit MMA bzw. Styrol

fuhrt zu einer Erhéhung des Polymerisationsschrumpfes.

Die Montagezeiten betragen ca. 5-10 min. Eine Automatisierung sollte diese Montagezeiten
in Summe unter eine Minute absenken, so dass Zykluszeiten auch bei Aspektverhaltnissen

von 10 bis 20 im Bereich von 5 min erreichbar sein sollten.
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Die Zusammensetzung der o0.g. Basismischungen wurde aufgrund einer Reihe von Vorunter-
suchungen an den Plexit M1-basierten Mischungen ermittelt und optimiert. Dabei wurden der
Photoinitiatorgehalt und die Lampenleistung variiert. Die Polymerisationszeiten der Mischun-
gen wurden durch die Herstellung von Probekérpern auf dem gedffneten Werkzeug unter
Verwendung von Metallkreisringen (Innendurchmesser 27 mm, Hohe 10 mm) ermittelt. Die
plexitbasierten Proben polymerisieren beginnend von der Kontaktstelle zur Glasplatte nach
oben, es bildet sich eine relativ scharfe Polymerisationsfront mit noch weichem, darlber ste-
hendem nicht ausgehartetem Reaktionsharz aus. Zur besseren Vergleichbarkeit wurden die

in den Abb. 4.1-1 angegebenen Zeiten auf eine Probekoérperdicke von 5 mm normiert.

Polymerisations z eit

[min]

08 |ntensitat
2
50% 7o Wiem?]

Photoinitiatorgehalt [Gew? ] 10.0%

Abb. 4.1-1 Polymerisationszeiten als Funktion von Belichtungsintensitat und Photoinitiatorgehalt.

Mit steigender Lampenintensitat sinkt die Polymerisationszeit, es bilden sich allerdings abso-
lute Minima in Abhangigkeit vom Initiatorgehalt. Fiir hdhere Leistungen ergeben sich flir eine
Photoinitiatorkonzentration von 3 Gew% die kirzesten Polymerisationszeiten von 2 min fur
eine 5 mm dicke Platte (800 mW/cm?). Die Erhéhung des Starteranteils flihrt zu einer starken
Verlangerung der Polymerisationszeit durch verstarkte Absorption an der Grenzflache zur
Glasplatte mit beschleunigtem Ausharten an der Grenzflache aber verlangsamtem Aushar-
ten durch die gesamte Probe durch eine Absenkung der effektiven Radikalkonzentration
(screening effect - Abschirmeffekt [Chan1992]). Die Verwendung der hinsichtlich der Polyme-
risationszeit optimierten Initiatorkonzentration flihrt zu einer starken Gelbfarbung der abge-
formten Bauteile, was auf einen nicht kompletten Umsatz des Starters schliel3en lasst. Daher
wurde der Startergehalt auf 1.0 Gew% reduziert. Eine weitere Absenkung fuhrt zu einer ex-
tremen Verlangerung der Polymerisationszeit von Uber 10 min. Entsprechende Experimente
mit dem ungesattigten Polyesterharz sind nicht durchfuhrbar, da das Reaktionsharz sehr

schnell auch bei groReren Dicken dreidimensional zu einem elastischen Formkdrper ver-

104



netzt, welcher dann langsam nachhartet. Mit Keramikpulver geflllte Reaktionsharze lassen
sich nur durch Zugabe von Peroxiden Uber eine thermisch induzierte Polymerisation aushar-
ten. Abb. 4.1-2 zeigt die Inhibitionszeit von UPM1 mit verschiedenen Peroxiden. Die Zeiten
wurden indirekt viskosimetrisch bestimmt, als Kriterium wurde eine Viskositatserhéhung bei
konstanter Temperatur und Scherrate von 50 [1/s] um 50% herangezogen. MEKP zeigt, wie
erwartet, bereits eine sehr hohe Aktivitat bei Raumtemperatur, DLP und DCP flihren erst bei

leicht bzw. stark erhdhter Temperatur zu einer Polymerisation.

2500
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Abb. 4.1-2 Inhibitionszeit bis zur einsetzenden Polymerisation von UPM1 mit verschiedenen Peroxi-
den.
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Abb. 4.1-3 Temperaturverlauf in den Formnestern (Abstand zur Lampenoberkante 5 cm) als Funktion
der Zeit und der Lampenleistung.
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Aufgrund der starken Warmeentwicklung bei voller Leistung der zur Polymerisation verwen-
deten UV-Lampe sind nur die beiden letztgenannten thermischen Initiatoren fiir eine Ver-
wendung in Reaktionsharz-Fllstoff-Kompositen geeignet. Typische Belichtungszeiten fir
ungefillite Reaktionsharze liegen im Bereich von 4 - 5 min, dabei kommt es zu einer Erwar-
mung bei den Ublicherweise verwendeten 60% Lampenleistung auf 45 - 50°C (Abb. 4.1-3).
Bei mit stark absorbierenden oder streuenden Materialien gefiillten Reaktionsharzen ist eine
lichtinduzierte Polymerisation nicht mehr moéglich. Daher wird bei der Abformung dieser
Komposite die UV-Lampe als Heizstrahler verwendet und der trotz Cold-Mirror-Technologie
noch betrachtliche IR-Anteil ausgenutzt. Die volle Lampenleistung von 100% fuhrt zu einer
signifikanten Temperaturerh6hung in den Formnestern, so dass die verwendeten thermi-

schen Initiatoren DLP und DCP verwendet werden konnen.

4.2 Herstellung von mikrostrukturierten Kunststoffbauteilen

Die grundlegende Machbarkeit des Photomolding-Verfahrens wurde mit dem Versuchsstand
der ersten Generation durch die Optimierung der Abformmasse und der dadurch méglichen
Herstellung unstrukturierter Probekorper gezeigt. In einem zweiten Schritt musste die Abfor-
mung von mikrostrukturierten Formeinsatzen getestet werden. Aus Kostengrinden wurden
mikrogefraste Messingformeinsatze in die Formeinsatzhalteplatte eingepasst (Abb. 4.2-1).
REM-Aufnahmen (Abb. 4.2-2) der Formeinsatze mit verschiedenen Aspektverhaltnissen (1,
5, 10; Strukturbreite am Grund 35 pm) zeigen Uberstehende Metallgrate an der Stirnseite,
welche von der AulRenkonturbearbeitung zum Einpassen in die Halteplatte herriihren. Aller-
dings reilRen diese i. Allg. nach wenigen Abformungen ab und beeintrachtigen die weitere
Abformbarkeit nicht.

== L
Abb. 4.2-1 Mikromechanisch strukturierte Formeinsatze, links Aufsicht der Halteplatte, rechts Form-
nest.

Unter Verwendung der o.g. Basismischung fir Methylmethacrylate war nach Optimierung der
Abformparameter die Herstellung der ersten "echten“ Mikrostrukturen moglich. Auf der linken
Seite von Abb. 4.2-3 sind drei Stegstrukturen in guter Qualitat zu sehen. Im mittleren Bild ist
nur der oberste Steg geflillt, die schlecht reflektierende und abgerundete Oberflache der bei-

den unteren Stege weist auf eine nicht komplette Formflllung aufgrund von Luftblasen in der
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Formeinsatzkavitat hin. Eine zu grol’e Wandhaftung des Kunststoffs fuhrt zu einer starken

Dehnbeanspruchung mit anschlieender Strukturzerstérung (Abb. 4.2-3, rechts).

— . —" <
: Blmm300kY 356E2 3426-80 HUT 3 Blmm3B8kV 356E2 3425-80 HUT 5
—— — - S

Abb. 4.2-2 REM-Aufnahmen von gefrasten Formeinsatzen (Aspektverhaltnis 1, 5, 10).

Abb. 4.2-3 Lichtmikroskopische Aufnahmen der abgeformten Grabenstruktur (Aspektverhaltnis 10).

Am Institut fir Materialforschung | des Forschungszentrums Karlsruhe wird seit Mitte der
neunziger Jahre die Laserstrahlbearbeitung von Metallen zur Herstellung von mikrostruktu-
rierten Formeinsatzen entwickelt. Aufgrund der zeitlichen Parallelentwicklung der Laser-
strahlbearbeitung und des Photomolding-Verfahrens konnte letzterer Prozess direkt zum
Abmustern der neu hergestellten Formeinsatze verwendet werden. Dabei konnte das Ab-
formverfahren weiterentwickelt und im Hinblick auf Abformtreue, Abformqualitat, kleinstes
abformbares Strukturdetail und maximal abformbares Aspektverhéltnis optimiert werden.
Erste einfache Mikrostrukturen wurden ebenfalls in einer vorstrukturierten Stahl-
Formeinsatzhalteplatte mittels Laserablation generiert (Abb. 4.2-4), links sind Positivstruktu-
ren (frei stehende Saulen und Stege) und Negativstrukturen (Lécher und Graben) zwischen

Auswerferbohrung und Anguss zu erkennen.

Abb. 4.2-4 Lichtmikroskopische und REM-Aufnahmen von mittels Laserstrahlbearbeitung gefertigten
Mikrostrukturen (Aspektverhaltnisse max. 2, StrukturgréRen im Submillimeterbereich).

Die Abformung sowohl der Positiv- als auch der Negativstrukturen unter Verwendung der Mi-

schung Plexit M1 ist moglich, allerdings zeigen die REM-Aufnahmen sehr raue Strukturober-
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flachen, vor allem die Seitenwande der Stege sind stark zerkliiftet (Abb. 4.2-5), typische Ab-
formfehler sind in Abb. 4.2-6 dargestellt.

Das linke Bild in Abb. 4.2-6 zeigt eine aufgrund der hohen Oberflachenrauigkeit wahrend der
Entformung herausgerissene Strukturseitenwand. Bei zu hoher Verzahnung von Formeinsatz
und ausgehartetem Reaktionsharz kommt es zu einem kompletten Abreillen des Bauteils
wahrend des Entformens. Der Spalt auf der linken Seite und das bereits leichte Abheben der
Struktur in der Mitte weist zum einen auf den Reaktionsschwund und zum anderen auf ein
Hangen-bleiben des Kunststoffs an der Strukturstirnseite hin. Die glatte Oberflache in der

Strukturmitte des Bildes auf der rechten Seite von Abb. 4.2-6 deutet auf eine Luftblase im

Formeinsatz und damit auf ein ungeniigendes Vakuum im Formnest vor der Abformung hin.

Abb. 4.2-6 REM-Aufnahmen typischer Abformdefekte.

Die erfolgreiche Abformung von sowohl Grabenstrukturen als auch von frei stehenden Mik-
rostrukturen mit kleinen Aspektverhaltnissen, welche durch Laserstrahlbearbeitung erzeugt
wurden, konnte durch weitere Verfahrensoptimierung auf groRere Aspektverhaltnisse bis
zehn Ubertragen werden. Allerdings hat sich dabei ergeben, dass bei Verwendung von
PMMA-basierten Reaktionsharzen und rauen Hartmetallformeinsatzen die PMMA-Stege auf-
grund der Materialsprodigkeit abreifden, das nach der Aushartung noch flexible Polyester
sich jedoch problemlos abformen lasst. Unter Verwendung des in Kap. 2.2.2 gezeigten
Formeinsatzes mit Grabenteststrukturen konnten frei stehende Stege mit einer Hohe von
400 ym und einer Strukturbreite von 40 ym, d. h. Aspektverhéltnis 10, in Polyester herge-
stellt werden (Abb. 4.2-7). Die Detailaufnahmen zeigen durch die Herstellung bedingte perio-
dische Seitenwandstrukturen, die Stirnseitendarstellung die fur die Laserstrahlstrukturierung
typische konische Form der Stege. Die anderen in Kap. 2.2.2 gezeigten Formeinsatze - Mik-
roventil und Chiphalter - mit ihren kleinen Aspektverhaltnissen lielen sich problemlos mit

Plexit M1 replizieren (Abb. 4.2-8). Die verschiedenen sowohl Formeinsatz- als auch Form-
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teilabbildungen zeigen, dass die Hartmetallformeinsatze eine signifikant héhere Oberflachen-
rauheit (Seitenwand: R, = 1 — 2 um, Struktur R, <5 um, nach Excimerlaser-Glattung:

Ra = 300 nm) als beispielsweise die Stahlformeinsatze aufweisen.

Nach weiterer Optimierung beider Technologien - Formeinsatzherstellung und Replikation -
kann die Kombination beider Prozesstechnologien als neuartiges, schnelles Herstellungsver-
fahren von mikrostrukturierten Prototypen eingesetzt werden. In weniger als 2 Tagen ist es

mdglich, ein gegebenes CAD-Design in ein mikrostrukturiertes Kunststoffbauteil inkl. Quali-

tatskontrolle von Formeinsatz und Bauteil umzusetzen [Pfle2003a, Hane2002b].

Abb. 4.2-7 Abgeformtes Polyesterformtell des in Abb. 2.2.2-2 gezelgten Hartmetalltestformemsatzes
Ubersicht und Detailaufnahmen.

geal 15KV %12 iln WD39

Abb. 4 2 8 Abgeformte Kunststoffbauteile der in Abb. 2.2.2-2 gezelgten Testformemsatze Mlkroventll
(PMMA) und Chiphalter (PMMA), sowie Detailaufnahme der Sackltécher.

4.3 Rapid-Prototyping von mikrofluidischen Bauteilen

Ein erstes Beispiel fur ein mikrostrukturiertes Bauteil, welches Uber die unter 4.2.2 vorgestell-
ten Prozesssequenz hergestellt wurde, war ein einfacher Kapillarelektrophoresechip (CE-
Chips, Abb. 4.3-1). CE-Chips werden aus Glas, Silizium oder Quarzglas hergestellt und die-
nen zur Analyse von kleinsten Fluidvolumina [Li1992, Beck1998]. Die Grundgeometrie be-
steht aus einer kreuzférmigen Fluidkanalstruktur, alle Ein- und Auslasspunkte sind elektrisch
kontaktiert. Die zu analysierende Probe wird in den kurzen Arm der Kreuzstruktur aufge-
bracht, die Proteinbestandteile kbnnen aufgrund ihrer Zwitterionenstruktur in einem elektri-
schen Feld zur Gegenelektrode wandern. Dabei kommt es aufgrund der geringen Kanallan-
ge nicht zu einer Auftrennung in die einzelnen Proteinbestandteile. Nach Abschalten des e-
lektrischen Feldes im Probenarm und Anlegen des E-Feldes in der Trennstrecke wird ein

Probenvolumenelement aus dem Probenarm in die Trennstrecke extrahiert, die einzelnen
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Komponenten werden in Analogie zu chromatographischen Verfahren in der Trennstrecke
aufgetrennt und kénnen beispielsweise mit einem Fluoreszensdetektor einzeln nachgewie-
sen werden. In Abhangigkeit von der Fluidkanalgeometrie betragt das zu analysierende Flu-
idvolumen wenige Pico- bis Nanoliter. Aufgrund des Detektionsverfahrens und aus hygieni-
schen Grinden ist die Verwendung von transparentem Kunststoff und die Konzeption als

Einwegbauteil sinnvoll und kostenglinstig, so dass nach ersten Designstudien und Fluidka-

naloptimierung eine Massenfertigung im Mikrospritzverfahren angezeigt ist.

+

Probenvolumen-
element

Abb. 4.3-1 Prinzipskizze Kapillarelektrophoresechip.

Zu Beginn wurde ein erster Formeinsatz mit einer CE-Chip Basisstruktur mittels Laserspa-
nen hergestellt und tber das Photomolding in PMMA abgeformt (Abb. 4.3-2). Das Bauteilde-
sign bestand aus einer einfachen Kreuzungsstruktur mit einer Kanalbreite von 98 ym und ei-
ner Hohe von 25 uym entsprechend einem Probenvolumen von 0.24 nl. Die Oberflachenrau-
heit des Stahl-Formeinsatzes betrug 0.5 uym (R,). In einem zweiten Schritt wurde die Ein- und
Auslassgeometrie variiert, die Kanalbreite auf 50 um nahezu halbiert, die Héhe auf 8 um re-
duziert und durch eine Anderung im Kreuzungsbereich der Fluidkanale das Probenvolumen-
element vergroRRert (Abb. 4.3-3). Eine weitere Prozessoptimierung des Laserspanens konnte
die mittlere Oberflachenrauheit R, auf 300 nm, ein anschlieRendes Laserpolieren mit dem
Excimer-Laser auf einen Ry-Wert von 200 nm absenken. Elektrochemisches Polieren redu-
zierte die Oberflachenrauheit weiter auf R,-Werte bis zu 100 nm. Alle Designanderungen

wurden durch eine Abformung mittels Photomolding und anschlielender Bauteilkontrolle

umgesetzt.

Bkt 13 , i\ ATee | . 9801 15K %20 A
Abb. 4.3-2 Erste CE-Chip Designstudie: Stahl-Formeinsatz und PMMA-Formteil.
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Die erfolgreiche Replikation und die Funktionskontrolle war die Grundlage fur eine weitere
Designoptimierung. Nach Deckelung des CE-Chips mit einer PMMA-Platte, elektrische Kon-
taktierung und Anbringen der Fluidanschlisse konnte ein Funktionstest erfolgreich durchge-
fuhrt werden (Abb. 4.3-4). Ein mit einem Fluoreszensfarbstoff markiertes Testprotein in einer
Flissigkeit wurde in den Probenkanal injiziert und mittels angelegtem E-Feld zur Gegen-
elektrode transportiert (Abb. 4.3-4, Bild 2 und 3). Nach Ausschalten des Proben-E-Feldes
und Anlegen des Trennstrecken-E-Feldes wurde ein Probenvolumenelement in die Trenn-
strecke extrahiert (Abb. 4.3-4, Bild 4) und in Richtung Detektor/Gegenelektrode transportiert
(Abb. 4.3-4, Bild 5 und 6).

Es konnte somit sowohl die grundsatzliche Funktion als auch die Dichtheit des CE-Chips

nachgewiesen werden.

Probe

-

]
‘ 1 2 3 4 S 6

Abb. 4.3-4 Photographische Aufnahmen eines CE-Chip Funktionstests: Probenfluid ist zur besseren
Visualisierung mit Fluorescein eingefarbt.

Puffer

Weitere fluidische Strukturen fir Anwendungen in der Mikroreaktionstechnik wie Verzweiger-
und Mischerelemente sowie lange Stromungsrohrreaktorstrukturen lieRen sich unter Ver-
wendung von laserstrukturierten Formeinsatzen [Pfle2001] problemlos in PMMA oder Poly-

ester mittels Photomolding abformen (Abb. 4.3-5).

Aus Kostengriinden sind die bisher gezeigten laserstrukturierten Formeinsatze aus kleinen
Hartmetall- oder Stahlplattchen gefertigt und nicht kompatibel mit der am Forschungszent-
rum Karlsruhe etablierten Standard-Formeinsatz-Geometrie von 30 x 70 x 5-10 mm?. Es
muss daher zur Aufnahme der laserstrukturierten Formeinsatze in die Werkzeughalteplatten
ein Stahladapter verwendet werden, welcher eine schnelles Austauschen der Formeinsatz-
plattchen ermdglicht (Abb. 4.3-6).
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Abb. 4.3-6 Mikrostrukturierte Formeinsatze und Formwerkzeugadapter.

Die Verwendung der Adapter erlaubt die Verwendung von diinnen Folienformeinsatzen, al-
lerdings treten zwei grundlegende Probleme auf. Zum einen kann das niedrig viskose Reak-
tionsharz bei fehlerhafter Montage zwischen Formeinsatzstirnflache und Adapter flie3en und
zum anderen kann die relativ hohe Stufe (ca. 1 mm) zwischen Adapter- und Formeinsatz-
stirnflache bei einer nicht ideal senkrechten Entformung zum Abrei3en der Mikrostruktur fuh-
ren. Es hat sich als glinstig erwiesen, die Stufe mdglichst diinn auszufiihren und mit einer

Entformungsschrage zu versehen.

4.4 Abformung von Keramik- und Kunststoffformeinsétzen

Neben Metallen sind keramische Materialien als Formeinsatzmaterialien von besonderem In-
teresse, da sie beispielsweise bei abrasiven Feedstocksystemen eine signifikante Standzeit-
verlangerung der mikrostrukturierten Formeinsatze ermdglichen sollten. Ein Standard-4"-Zoll-
Aluminiumoxidwafer wurde daher mittels CO,-Laser auf das notwendige Adaptermal®} ge-
schnitten und anschliefend mit einem Q-switched Nd:YAG-Laser strukturiert (CE-Chip), al-
lerdings sind die Rauwerte relativ hoch (R, =0.8 um, R, =11.2 ym). Eine Abformung ist
dennoch gut mdglich. Die Mikrostrukturierung mittels Excimer-Laser fuhrt zu erheblich ver-
besserten Rauwerten (R, =0.2 ym, R, =1.2 um) und ermdglicht die Abformung von Test-
strukturen mit hohen Aspektverhaltnissen (Abb. 4.4-1, Mitte und rechts). Die gezeigten Na-
deln aus PMMA weisen an der Spitze eine Breite von 3 pym und eine Gesamthdéhe von 61 um
auf, so dass die Struktur ein Aspektverhaltnis von 20 besitzt. Die genauen Prozessparameter

zur Herstellung keramischer Formeinsatze sind unter [Pfle2003a] beschrieben.
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Die Laserstrukturierungstechniken Ablation und Laserspanen sind bei der Verwendung von
Kunststoffen als Formeinsatzmaterialien aufgrund der Materialeigenschaften der Polymere
nicht mdglich. Die Verwendung von Excimer-Lasern mit Wellenlangen kleiner 300 nm (KrF:
248 nm) oder frequenzvervierfachten Nd:YAG-Lasern (266 nm) und Polymeren, welche a-
romatische Gruppen enthalten, erlaubt die direkte Zerstérung von Kohlenstoff-Kohlenstoff-
Doppelbin-dungen. Daher wurden zur Herstellung von Kunststoffformeinsatzen PSU, PEEK

und PI aus folgenden Grinden ausgewahilt:

. Vorhandensein von aromatischen Gruppen im Polymer
o Erhohte chemische und thermische Stabilitdt gegen organische Lésungsmittel und Reaktions-
harze.

Aus den o0.g. Kunststoffen wurden Formeinsatze mit einfachen Teststrukturen (Graben, L6-
cher) mit unterschiedlichen Aspektverhaltnissen hergestellt. Eine detaillierte Prozessbe-
schreibung der Formeinsatzherstellung findet sich in [Pfle2003a]. Im Unterschied zur Ferti-
gung von metallischen und keramischen Formeinsatzen sind die Oberflachenrauwerte R,
wesentlich geringer (Stahl: 200-300 nm, Al,O3: 180-215 nm, PIl: < 100 nm). Diese Werte lie-
gen im Bereich der Rauwerte von nach dem LIGA-Verfahren gefertigten Formeinsatzen
[Pfle2003a].

Abb. 4.4-1 Mittels Laserablation hergestellter CE-Chip-Formeinsatz sowie Locharray aus Aluminium-
oxid und abgeformtes PMMA-Bauteil.

REM-Aufnahmen von abgeformten PSU-Formeinsatzen zeigen oberflachliche Beschadigun-
gen, beispielsweise durch oberflachliches Quellen des Polymers. Formeinsatze aus PEEK
zeigen ein ahnliches Verhalten, PI-Formeinsatze zeigen keine Oberflachenveranderung. Die
Standzeit der Formeinsatze ist relativ gering, daher wurde eine oberflachige Schutzschicht
aus wenigen nm Gold aufgedampft, die Standzeit konnte speziell bei Pl signifikant verlangert
werden (Tab. 4.4-1). Mikrostrukturen mit gréReren Aspektverhaltnissen bis zehn lassen sich
unter Verwendung von Pl-Formeinsatzen ebenfalls abformen, Abb. 4.4-2 zeigt frei stehende
PMMA-Stege (H6he: 100 um, Breite: 10 ym und Pins (H6he: 61 um, Durchmesser: 8 um),

letztere mit einem Abstand von 6 ym zum nachsten Pin.

113



e |.|q1

Abb. 4.4-2 Pl-Formeinsatz und abgeformte PMMA-Bauteile.

Pl hat sich aufgrund der gezeigten Ergebnisse als hervorragender Werkstoff zur Herstellung
von laserstrukturierten Formeinsatzen herausgestellt, welche auch bereits im Mikrospritzgie-

Ren eingesetzt wurden.

Tab. 4.4-1 Vergleich der Standzeiten von Kunststoffformeinsatzen.

PSU PEEK Pl

ohne | mit ohne | mit ohne | mit

Schutzschicht Schutzschicht Schutzschicht

Standzeit (100%ige de-
fektfreie Strukturen 1 3 3 5 4 >20
nach der Entformung)

45 Abformtreue von Kunststoffbauteilen

Zur Uberpriifung der Formtreue und der Reproduzierbarkeit bei Kunststoffteilen wurde an ei-
nem PMMA-Formteil (CE-2 Chip) und dem dazugehdérigen Formeinsatz mittels Lichtmikro-
skop die Breite der Stege vermessen. Die Messungen wurden jeweils an drei fixen Positio-
nen des Formteils und des Formeinsatzes vorgenommen. Es ist zu erkennen, dass der ma-
ximale Unterschied zwischen Formteil und Formeinsatz 2 um betragt (Tab. 4.5-1, Abb. 4.5-1)

entsprechend einer MaRgenauigkeit besser 1%.

Tab. 4.5-1 Vergleich der Strukturmafe im Formeinsatz und im abgeformten PMMA-Teil.

Mittelwerte Formeinsatz [um] Formteil [um] Abweichung [um] / [%]
Pos. 1 206.3 208.0 1.7/0.8
Pos. 2 177.7 179.7 2.0/1.0
Pos. 3 04/0.2

Abb. 4.5-1 Messpunkte des verwendeten Greiner Bio One CE Chip Formeinsatzes.
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4.6 Photomolding von Kompositbauteilen

Das Photomolding-Verfahren, ursprunglich nur zur Herstellung von mikrostrukturierten
Kunststoffbauteilen konzipiert, Iasst sich ebenfalls fur ein Rapid-Prototyping von keramischen
Bauteilen verwenden. Allerdings ergeben sich einige verfahrenstechnische und materialspe-
zifische Anderungen. In Analogie zum keramischen Spitzgielen muss bis zum keramischen
Endprodukt eine vierstufige Prozesskette durchlaufen werden, jeder dieser einzelnen Verfah-

rensschritte hat einen signifikanten Einfluss auf die spatere Bauteilqualitat:

1. Formmassenherstellung (Feedstock)
2. Abformung

3. Entbindern

4. Sintern.

Zur Herstellung keramischer Bauteile mit hoher Sinterdichte ist einerseits ein moglichst gro-
Rer Feststoffanteil in der Formmasse notwendig, andererseits verringern hohe Fullstoffantei-
le die FlieRfahigkeit und verschlechtern somit die Abformbarkeit. Es ist daher ein Kompro-
miss zwischen diesen beiden gegenlaufigen Kriterien zu finden. Es sind somit grundlegende
Untersuchungen zu den FlieReigenschaften der Komposite durchzufuhren, ebenso ist der
Einfluss von PartikelgroRe, spezifischer Oberflache, Fullgrad, Dispergierverfahren, Oberfla-
chenpolaritat sowie Pulvermorphologie zu ermitteln. Diese Untersuchungen sind im Kapitel
3, ab S. 50, ausflhrlich dargelegt, ebenso der Einfluss der Viskositat des Binders, d.h. der
hier verwendeten Reaktionsharze (Plexite bzw. ungesattigte Polyesterharze), auf den er-
reichbaren Fillgrad. Die Zusammensetzung der abzuformenden Komposite muss aufgrund
der Nichttransparenz um organische Peroxide zur Initiierung der Radikalkettenreaktion und
der Reaktionsharzpolymerisation erweitert werden. Der Peroxidzerfall erfolgt aufgrund der
Warmeemission der UV-Belichtungsquelle. Die Aushartezeit verlangert sich aufgrund der
Zerfallscharakteristik der verwendeten Peroxide auf 20-30 min bei einer Bauteildicke von 3
mm. Eine Schadigung des entstehenden PMMAs oder Polyesters durch die intensive UV-
Strahlung ist aufgrund der kurzen Belichtungszeit nicht zu erwarten, eine signifikante Poly-
merdegradation ist auch bei dieser hohen Lichtintensitat erst nach mehreren hundert Stun-
den nachweisbar [Sign2003].

Erste mikrostrukturierte Kompositbauteile wurden unter Verwendung eines mikromechanisch
gefertigten Formeinsatzes mit einfachen Stegstrukturen (Breite 300 um, Héhe 600 um) her-
gestellt. Als Fllstoff diente das bereits beschriebene Quarzpulver (Dorsilit 405, Fa. Dorf-
ner), dispergiert in Plexit55 [Hane1998a, Hane1998b]. Im weiteren Verlauf der Untersuchun-
gen wurden ausschlieldlich Polyester-Aluminiumoxid-Komposite im Hinblick auf deren Ab-
formbarkeit verwendet. Abb. 4.6-1 zeigt REM-Aufnahmen abgeformter Stegstrukturen aus

einem UPM1-Al,O3;-Komposit (Keramikanteil 40.3 Vol%). Die vergrofierte Darstellung der
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Stegstruktur (Abb. 4.6-1, rechts) zeigt eine inhomogene Verteilung der Keramikpartikel bzw.
grol3e, harte Partikelagglomerate, welche beim Dispergieren im Reaktionsharz nicht auf-
gebrochen werden konnten. Es wurden daher feinere Aluminiumoxid-Pulver (TM DAR) im

Hinblick auf ihre Verwendung in Kompositformmassen untersucht.

@ IMF3

lem 59kV 106E! 8285-00 INF3
T

Blmm 59kV 170E2 ©286-0
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Abb. 4.6-1 Grinling aus UPM1-Al,03; (CT3000SG), Héhe der Stege 600 um, Breite 300 um.

Hohere Aluminiumoxidfullgrade Gber 40 Vol% in den Reaktionsbasismischungen UPM1 und
UPM2 resultierten aufgrund der sehr hohen Formmasseviskositat z.T. in einer schlechten
Formfillung. Ebenso lieRen sich diese Formmassen nicht mehr entgasen, so dass in den
abgeformten Bauteilen Lunker vorhanden waren. Diese Problematik konnte teilweise durch
die Verwendung der mit Styrol verdiinnten ungesattigten Polyestermischungen UPM3 bis
UPM4 beseitigt werden. Die Erhéhung des Styrolanteils flhrt zu einer leichten Erhéhung der
Glastemperatur, ein signifikanter Einfluss des Styrolgehaltes auf die Zersetzungstemperatur
lasst sich nicht beobachten [Sanc2000]. Die hochverdiinnten Mischungen UPM3 und UPM4
zeigten allerdings ein sehr schlechtes Benetzungsverhalten der Keramikpulver, so dass es
partiell zur Phasenseparation in den Abformmischungen kam. Ein verbessertes Benetzungs-
verhalten sowie eine reduzierte Kompositviskositat konnte durch die Verwendung des
Dispergators D510 erzielt werden. Die Optimierung der Zusammensetzung der Abformmas-
sen erm@glichte die Replikation von mikrostrukturierten Formeinsatzen in guter Qualitat. Es
konnten Kapillarelektrophoresechips aus einem UPM3-TM DAR-Komposit unter Verwen-
dung eines mittels Laserstrahlbearbeitung hergestellten Stahlformeinsatzes abgeformt wer-
den (Abb. 4.6-2) [Hane2004].

Abb. 4.6-2 CE-Chip, bestehend aus einem Polyester-Aluminiumoxid (TM DAR)-Komposit.
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4.7 Eigenschaften von Kunststoff-Keramik-Kompositen

Die Vickers-Mikrohéarte der UP-Aluminiumoxid-Komposite andert sich mit zunehmendem
Keramikgehalt nur wenig (Abb. 4.7-1). Die Absolutwerte werden durch die sehr geringe Harte
der polymeren Matrix bestimmt. Bezogen auf die Harte des reinen Polyesters steigt die Vi-
ckersharte bei einem Keramikanteil von 46.4 Vol% nur um ca. 57%. Im Vergleich zu gesin-
tertem Aluminiumoxid (Vickersharte ca. 2000 HV) sind die gemessenen Werte sehr klein.
Dies kann moglicherweise mit dem Messverfahren zusammenhangen, da beim Eindringen
des Messdiamanten die polymere Matrix inkl. der dispergierten Keramikpartikel leicht nach-
gibt und wegfliefdt. Dies ist erst nach dem kritischen Fillgrad nicht mehr méglich; allerdings
ist es experimentell nahezu unmaoglich, Kompositformteile mit héherem Keramikanteil herzu-

stellen, da bereits bei 46.2 Vol% Lunker in den Bauteilen vorhanden sind.
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Abb. 4.7-1 Vickersharte von verschiedenen Polyester-Al,O3;-Kompositen.

Die Zugabe von nanoskaligem Aluminiumoxid-C fUhrt bereits bei geringen Konzentrationen
zu einem - wenn auch geringen - Anstieg der Vickersharte um 21%. Der Harteanstieg bei ei-
nem Anteil von 8 Vol% der nanoskaligen Keramik entspricht bei den mikroskaligen Kerami-
ken einem Volumenanteil von 46.4%, bei dem aufgrund der mittleren Partikelgré3e von 166
nm zu den groberen nanoskaligen Aluminiumoxiden zu zahlendem TM DAR bereits bei ei-
nem Volumenanteil von 22%. Die Zugabe von nanoskaligem Aluminiumoxid erhéht nach den
vorliegenden Ergebnissen die Harte starker als mikroskaliges Aluminiumoxid. Dieser Unter-
schied ist auch bei dem Einfluss des Keramikanteils auf die Kompositviskositat zu beobach-
ten. Nanoskalige Keramikpulver binden aufgrund der groReren Oberflache mehr Polymer,
dadurch ist das Flielken behindert, der eindringende Diamant erfahrt bei der Hartemessung

einen groReren Widerstand.
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Amorphe Polymere und Kunststoffe weisen i. Allg. eine relativ groRe thermische Ausdeh-
nung mit Werten um 10 1/K im Vergleich zu Silizium oder Keramiken mit Werten von 10
1/K auf. Bei bindren Kompositen ist in erster guter Naherung eine lineare Abhangigkeit mit
den Volumenanteilen der Einzelkomponenten zu erwarten (Gl. 4.7-1).
o,V +a,V,

Komposit — vV
Komposit

Thermische Ausdehnung: a (4.7-1)

Durch Zugabe von Keramikpulver zu Kunststoffen ist es daher maoglich, die thermische Aus-
dehnung abzusenken. Allerdings gelingt dies nur, wenn die Einzelkomponenten einen stabi-
len Verbund ausbilden. Die thermische Ausdehnung von UPM1-TM DAR-Kompositen mit un-
terschiedlichen Keramikanteilen wurde mittels Dilatometrie ermittelt. Mit steigendem Kera-
mikanteil sinkt der Ausdehnungskoeffizient, der leicht erh6hte Wert des Komposits mit einem
Keramikanteil von 40 Vol% ist auf die hohe Viskositat der Mischung und dem resultierenden
eingeschlossenen Luftanteil zurlickzufuhren (Abb. 4.7-2). Unter Berlcksichtigung der Werte
fur die beiden Einzelkomponenten (UP: 2 x 10™ 1/K, AlbO3: 6 X 10® 1/K) konnte eine lineare

Abhangigkeit der thermischen Ausdehnung mit dem Keramikanteil gefunden werden.

= TMDAR in UPM1
a(X)=A+ B X a
A=1096E-4, B=-189E-6, R=-0.996, R2=0.992
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Abb. 4.7-2 Thermischer Ausdehnungskoeffizient von UPM1-TM DAR-Kompositen.

4.8 Entbindern und Sintern von Kompositbauteilen

Zur Herstellung der keramischen Bauteile muss das abgeformte Kompositbauteil thermisch
entbindert und gesintert werden. Besonders kritisch ist dabei der Entbinderungsschritt, da
samtliche organischen Bestandteile sich bei Luftzutritt unter VolumenvergréRerung zersetzen
und dies bei zu schneller Aufheizrate zur Bauteilzerstérung fihren kann. Daher wird i. Allg.
mittels Thermogravimetrie die Zersetzungskurve der ungefillten Polymere und der Komposi-

te bis zur Gewichtskonstanz ermittelt und daraus das Temperaturprogramm fiir die Entbinde-
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rung und das sich anschlieRende Sintern abgeleitet. Das thermische Entbindern eines Kom-
posits ist nur méglich, wenn sich das Polymer ohne besonders starke Volumenexpansion
zersetzt. Daher wurden eine Reihe von verschiedenen ausgeharteten ungesattigten Polyes-
terproben im Hinblick auf ihr Zersetzungsverhalten an Luft thermogravimetrisch untersucht
(Tab. 4.8-1).

Tab. 4.8-1 Thermogravimetrie an ausgeharteten UPMx Proben.

Mischung Beginnende Zersetzung [°C] | Zersetzungsende [°C]
UPM1, 1% CGI1700 210 420
UPM1, 1% DLP 270 420
UPM3, 1% DLP 270 420
UPM4, 1% DLP 180 420
UPM3, 1% DLP, 75 Gew% Al,O3 310 420

Die thermische Vernetzung fihrt zu einer héheren Zersetzungstemperatur (Kriterium: 95
Gew% Restmasse, i.e. 5 Gew% Masseverlust) als die photochemische Vernetzung des Re-
aktionsharzes. Der erhdhte Styrolgehalt bei UPM3 zeigt keinen Einfluss auf die Zersetzungs-
temperatur, ein Styrolanteil von 80% im Reaktionsharz UPM4 flhrt zur signifikanten Absen-
kung der Zersetzungstemperatur, was aber auch auf ein Abdampfen von im vernetzten Po-
lymer geldsten Styrol (Siedepunkt 146°C) zurlickgefihrt werden kann. Das Ersetzen von Po-
lymer durch Flllstoffe, hier Aluminiumoxid, fihrt erwartungsgemaf zu einem héheren 95%-
Restmassewert bei 310°C. Unabhangig von der Temperatur der beginnenden Zersetzung ist
die Polymerdegradation bei 420°C weitestgehend abgeschlossen, eine endgiiltige Gewichts-
konstanz wird bei 500°C erreicht (Abb. 4.8-1).
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Abb. 4.8-1 Thermogravimetrie an UP/Al,O3;-Kompositen.

Es ist meist sinnvoll, ca. 1-5 Gew% Restbinder im Bauteil zu belassen, da Spuren von Poly-
mer die fragile, noch nicht gesinterte Keramik zusammenhalten. Daher wurde das Entbinde-

rungsprogramm bereits bei 430°C beendet. Aus technischen Griinden (prazisere Tempera-
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turregelung) wurden die beiden Prozessschritte flr die mit CT3000SG gefillten Komposite
(empfohlene Sintertemperatur: 1600°C) in zwei unterschiedlichen Kammerdfen durchgefihrt.

Es ergaben sich folgende Heizprogramme:
Entbindern:

. Aufheizen von 25°C auf 200°C mit 10 K/min

. Halten bei 200°C fur 30 min

. Aufheizen von 200°C auf 430°C mit 1 K/min

. Halten bei 430°C fiir 30 min

o Abkuhlen auf Umgebungstemperatur mit 5 K/min
Sintern:

. Aufheizen von 25°C auf 1600°C mit 10 K/min
. Halten bei 1600°C fiir 6 Stunden
. Abkuhlen auf Umgebungstemperatur mit 5 K/min

Die Verwendung von nanoskaligem und damit sinteraktivem TM DAR Aluminiumoxid erlaubt
die Reduzierung der Sintertemperatur auf 1400°C, so dass ein Ofenwechsel Uberflissig wird
und die Prozesszeit signifikant verkirzt wird. Die Ein-Ofen-Variante ermdglicht folgendes

kombiniertes Entbinderungs- und Sinterprogramm:

. Aufheizen von 25°C auf 430°C mit 2 K/min

. Halten bei 430°C fiir 30 min

. Aufheizen von 430°C auf 1400°C mit 10 K/min

. Halten bei 1400°C fir 6 Stunden

. Abkuhlen auf Umgebungstemperatur mit 5 K/min

Abb. 4.8-2 zeigt fur die Aluminiumoxide CT3000SG und TM DAR die theoretische Dichte als
Funktion des Ausgangskeramikanteils im Komposit unter Verwendung der Reaktionsharzba-
sismischungen UPM2 und UPM3. Mit steigendem Al,Os-Anteil im UPM3 basierten Komposit
steigt erwartungsgemaf die erzielbare Dichte im keramischen Bauteil nahezu linear, gemes-
sen Uber die Auftriebsmethode. Das Komposit mit 53.6 Vol% CT3000SG ergibt eine Sinter-
dichte von 3.68 g/cm?3, i.e. 94.2% der theoretischen Dichte von 3.91 g/cm? fur CT3000SG
(Sintertemperatur 1600°C). Abformbare Komposite mit noch hoheren Flllgraden lassen sich
aufgrund der extrem hohen Viskositat nicht herstellen. Des Weiteren sind hochgefiillte Kom-
posite nicht mehr zu entgasen, so dass die Porositat zunimmt respektive die Dichte abnimmt.
Die Verwendung der hoher viskosen Basismischung UPM2 als polymere Matrix flhrt zu ho-
heren Viskositaten bei gleichem Keramikgehalt. Die UPM2-53.6 Vol% CT3000SG Mischung
weist eine niedrigere Sinterdichte aufgrund der eingeschlossenen Luftblasen als das ent-
sprechende UPM3-basierte Komposit auf. Die Absenkung des Keramikanteils auf 46.2 Vol%

fuhrt zur Viskositatsabsenkung und damit zur Sinterdichteerhdhung.
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Abb. 4.8-2 Theoretische Dichte gesinterter Bauteile als Funktion der Kompositzusammensetzung.

Aluminiumoxidpulver mit kleinerer mittlerer Partikelgroe, wie das TM DAR-Pulver von Tai-

mei, weisen aufgrund der grofieren Oberflache eine hohere Sinteraktivitat auf, daher sind un-

ter gleichen Bedingungen hoéhere Sinterdichten zu erwarten bzw. bei niedrigeren Temperatu-

ren vergleichbare Werte zu erzielen. Eine Kompositmischung UPM3 mit 46.2 Vol% TM DAR

Aluminiumoxidpulver I8sst sich zu keramischen mikrostrukturierten Teilen (Abb. 4.8-3) be-

reits bei einer Sintertemperatur von 1400°C mit einer Dichte von 3.92 g/cm3, i.e. 99.0% der

theoretischen Dichte verarbeiten, das entsprechende UPM2-basierte Komposit erreicht nur
96.2% der theoretischen Dichte. Der direkte Vergleich der UPM2 bzw. UPM3-basierten TM

DAR-haltigen Komposite zeigt den Einfluss der Kompositviskositat auf die erzielbare Grin-

bzw. Sinterdichte. Die niedrigere Viskositat erlaubt eine bessere Formfillung und einen ge-

ringeren Blasenanteil in der Formmasse.

Abb. 4.8-3 Photographische Aufnahmen von gesinterten Al,O; CE-Chips sowie eines Tripelspiegels.
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Unter Berlcksichtigung der einzelnen Prozessschritte kdnnen folgende Prozesszeiten flr die

Herstellung eines keramischen Prototypen wie den gezeigten CE-Chip ermittelt werden:

1. Formeinsatz- und Werkzeugeinbau 0.5h
2. Kompositherstellung im Labormalstab (500 g) inkl. Entgasen 1.0h
3. Abformung des Grinlings 1.0h
4. Entbindern und Sintern 13 h.

Es ist demzufolge mdglich, einen keramischen Prototypen innerhalb eines Tages herzustel-

len.

Die MaBhaltigkeit bei Keramikbauteilen wird mafgeblich durch den Sinterschrumpf be-
stimmt. Die mittlere PartikelgroRe des Keramikpulvers ist mit einem dso-Wert von 0.166 um
um ein Vielfaches kleiner als die geometrischen Daten der abgeformten Mikrostrukturgrofien,
so dass der Einfluss der Keramik auf die Abformgenauigkeit zu vernachlassigen ist. Zusatz-
lich zu der in Kap. 4.5 beschriebenen Abformtreue von 1% ist bei der Ermittlung des unter
idealen Bedingungen isotropen Sinterschrumpfes die erzielte theoretische Dichte des Bau-
teils zu berlcksichtigen. Zur Bestimmung des Sinterschrumpfes wurde an der CE-Chip-
Struktur (Abb. 4.5-1) die Mitte der querverlaufenden Fluidstruktur sowohl an der Urform, am
Grunkorper und am gesinterten Bauteil vermessen. Die Ermittlung der exakten Breite ist
durch die leichte Abrundung der Fluidkanalkanten schwierig und damit fehlerbehaftet. Bei
den untersuchten Mikrostrukturen liegt die Abweichung bei 0.4 bzw. 2.4% (gemittelt 1.4%,
i.e. £ 0.7% vom SollmalR), im Fall des keramischen SpritzgieRens werden Werte von + 0.5%

vom Sollmal’ angegeben.

4.9 Positionierung des Photomolding-Verfahrens

Der Einsatzbereich des Photomolding-Verfahrens liegt zum einen in der Prototypenfertigung
von Kunststoffbauteilen im Stickzahlbereich von 1-20 und zur Abmusterung von neuen
Formeinsatzen fir die spatere Verwendung beim HeilRpragen bzw. Spritzgiellen. Zum ande-
ren ermdglicht die einfache Materialaufarbeitung und der modulare Aufbau das Austesten
neuartiger Materialsysteme wie Komposite. Die technischen Spezifikationen des Photomol-
ding, des Vakuumhei3pragens und des Mikrospritzgief3ens sind im Vergleich in Tab. 4.9-1
aufgefihrt.

In der jungeren Literatur werden ahnliche Verfahren beschrieben, welche beispielsweise ein
Ausharten von dinnen Filmen (50 um) aus Epoxiden und Acrylaten zwischen einem mikro-
strukturierten Formeinsatz und einem inerten Polymerfilm beschreiben (UV-Embossing). Mit
diesem Verfahren lassen sich folienbasierte Strukturen mit Aspektverhaltnissen bis funf in
wenigen Sekunden (8-12 s) herstellen [Chan2003]. Dieses Verfahren kann auch zur Herstel-

lung von nicht invertierten Mikrostrukturen verwendet werden [Elsn2003]. Stark anwen-
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dungsorientiert ist die Anwendung des UV-Embossing flr die prototypische Herstellung von

mikrooptischen Kunststoffbauteilen, speziell auf Siliziumsubstraten [Dann1999]. Erste Ansat-

ze zur Verwendung dieses Verfahrens flr die Massenfertigung von Kleinteilen werden eben-
falls beschrieben [Koba2003].

Tab. 4.9-1 Vergleich vom Photomolding Prozess mit Heilpragen und Mikrospritzgie3en [Piot2003].

Photomolding HeilBpréagen Mikrospritzgiel3en
Anwendungsbereich Prototypenfertigung Kleinserien Massenfertigung
Typische Zykluszeit 1 min/mm Bauteildicke |5 — 30 min 55s — 8 min
Temperaturfithrung Raumtemp. Variotherm Variotherm
Getestete Formein- Metall, Keramik, Metall, Keramik, Metall, Kunststoff,
satzmaterialien Kunststoff, Silizium Kunststoff, Silizium Silizium

Formeinsatzgréi3e

Max. 26 x 66 mm?

26 x 66 mm? und mehr,
bis zu & 6“

Max. 26 x 66 mm?

Kleinstes abgeformtes
strukturelles Detail

200 nm

200 nm

200 nm

Bisher realisiertes
groftes Aspektverh.:
Frei stehende Struktur
(Pin, Steg)
Vergrabene Struktur
(Loch, Kanal)

20 (h=61 um, b=3pm)

20 (h=2 mm, b=100um)

50 (h=200um, b=4pm)

50 (h=200pm, b=4pm

17 (h=2 mm, b=115pm)

25 (h=250um, b=10um)

Abformbare Materia- - Reaktionsharze - Thermoplaste - Thermoplaste
lien: - Komposite - thermoplastische - thermoplastische
Elastomere Elastomere
- Komposite
Herstellbare Bauteile |PMMA Nahezu alle gangige Nahezu alle gangige
Polyester Thermoplaste Thermoplaste
Keramik Keramik, Metall
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5 Komposite fur die Mikrooptik

Die Zugabe von nanoskaligen Keramiken zu Polymeren sollte, bei geeigneter Dispergierung
und resultierenden PartikelgrofRen kleiner 1/10 der zu untersuchenden Lichtwellenlange (fur
sichtbares Licht entsprechend 40 nm), je nach Keramikart zu einer Absenkung bzw. Anhe-
bung des Brechungsindexes flihren. Bezogen auf PMMA-basierte Wellenleiter sollte die Zu-
gabe von Aerosilen zu einer Brechungsindexabsenkung, die Zugabe von Al,Os;, ZrO,, und
TiO, zu einer Brechungsindexanhebung des Komposits flihren. Tab. 5-1 listet fir eine Viel-

zahl von Materialien die Brechungsindices im Sichtbaren auf.

Tab. 5-1 Brechungsindices wichtiger Materialien im Sichtbaren.

Materialklasse Material Gemittelter Brechungsindex n im Sichtbaren
Gléaser Fensterglas 1.51-1.52

Borosilikatglas 1.47

Quarzglas 1.44
Kristalle SiO, (R-Cristobalit) 1.55

AlL,O5 1.76

ZrO, 2.13-2.20 (Baddeleyit)

TiO, 2.49-2.56 (Anatas), 2.62-2.90 (Rutil)
Aerosil SiO, (amorph) 1.45
Halbleiter Si 3.42

GaAs 3.45
Kunststoffe PMMA 1.491

PC 1.584

Polyester 1.55-1.56

Elektronenreiche organische Verbindungen mit konjugiertem n-Elektronensystem absorbie-
ren je nach molekularer Struktur, Elektronenzahl und elektronischer Struktur elektromagneti-
sche Strahlung im UV- bzw. sichtbaren Bereich. Im Fall einer n-n-Doppelbindung wird wah-
rend der Absorption ein Elektron in ein antibindendes r*-Orbital angehoben, es kommt zu ei-
nem sogenannten n-t*-Ubergang. Bei einer nicht konjugierten Doppelbindung liegt die Ener-
giedifferenz zwischen diesen beiden Orbitalen bei ca. 7 eV, entsprechend einer Absorpti-
onswellenlange von ca. 180 nm. Liegen konjugierte Doppelbindungen vor, so wird die Ener-
giedifferenz abgesenkt und die Absorptionswellenlange bathochrom verschoben, d.h. zu
grolkeren Wellenlangen hin ins Sichtbare [Zoll1991]. Die Existenz von sogenannten Donor-
Akzeptor-Gruppen am konjugierten System fiihrt zu signifikanten Ladungsverschiebungen
am aromatischen System (charge-transfer-systems), die Absorptionsbanden liegen weit im
Sichtbaren (500-600 nm) und weisen extrem hohe molare Absorptionskoeffizienten von 10°
auf. Zu dieser Farbstoffklasse gehoren beispielsweise Azofarbstoffe. Diese Materialien fin-
den in mikrooptischen Bauteilen unter Ausnutzung der nichtlinear optischen Eigenschaften
Anwendung [Gord1990].
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Gut geeignet sind elektronenreiche Chromophore mit dhnlichem zentralen Strukturelement
(Abb. 5-1). Diese Farbstoffe I6sen sich i. Allg. in den Reaktionsharzen bis auf die molekulare

Ebene auf, so dass Streueffekte wie bei nanoskaligen Keramiken nicht zu erwarten sind.

Anthracen Phenanthren Fluoren Phenanthridin
o]
T+
OO OO QO
— W= — —
o
1,10-Phenanthrolin 1,7-Fhenanthrolin 512-Naphthacenchinan

Abb. 5-1 Untersuchte elektronenreiche organische Verbindungen.

5.1 Kunststoff-Nanopulver-Komposite

Die optischen Eigenschaften, speziell die optische Dampfung eines nanopartikelgefiillten
Kunststoffs, hangen direkt von der eingesetzten Dispergiermethode ab. Je héher die einge-
tragenen Scherkrafte sind, desto starker ist der Desagglomerationseffekt. Die resultierende
optische Transmission ist entsprechend hoch. Tab. 5.1-1 listet exemplarisch fiir das Aerosil
R8200, fur Al,03-C und Zirkonoxid (alle von Degussa) die optische Dampfung bei 1520 nm
als Funktion der Konzentration und der Dispergiermethode auf. Mit steigendem Energieein-
trag, beginnend beim TurbinenrUhrer bis hin zum High Pressure Homogenizer, ist eine signi-
fikante Reduzierung der optischen Dampfung bis zu einem Faktor 15 (5 Gew% R8200) zu
erkennen. Allerdings ist bei der Versuchsflhrung darauf zu achten, dass der mit zunehmen-
den Scherkraften steigende Energieeintrag nicht zu einer Verdampfung des niedrig sieden-
den Monomeranteils im Reaktionsharz und damit zu einer Viskositatserhdhung des Kompo-
sits fuihrt. Je nach Dispergierverfahren muss daher das Komposit wahrend der Dispergierung

gekuhlt werden.

Tab. 5.1-1 Optische Dampfung als Funktion der Dispergiermethode und des Flillstoffgehalts (Gew%).

[dB/mm@1520 nm] PMMA 5% R8200 | 10% R8200 |1% Al,O3; |0.2% 1% ZrO,
yA(O N

Turbine 0.1 4.00 2.90 k.A. k.A. 16.00

Dissolver 0.1 1.10 1.70 3.29 3.33 7.43

Hochgeschwindigkeit |0.1 0.44 0.76 1.27 1.31 6.05

Hochdruckverdisung |0.1 0.26 0.57 0.59 0.91 4.36

Andere Arbeitsgruppen konnten eine Transparenz von Nanopartikel-Polymer-Kompositen
nur dann erreichen, wenn die Brechungsindexdifferenz von polymerer Matrix und Nanoke-

ramik auf Werte kleiner 10 angepasst wurden [Naga1999, Kaga1998]. Allerdings lagen bei
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diesen Arbeiten wahrscheinlich Agglomerate der Nanokeramik vor. Neuere Untersuchungen
zeigen, dass im Fall des Vorliegens von Primarpartikeln hochtransparente Komposite mit
Brechungsindexdifferenzen im Bereich von 10 realisierbar sind. Dies konnte an Epoxid-

SiO,-Kompositen gezeigt werden [Naga2002].

Zur Anpassung des Brechungsindices von PMMA an optische Glasfasern ist eine Absen-
kung des Brechungsindices des polymeren Wellenleiters notwendig. Die Zugabe von Aerosi-
len (n = 1.45) zu dem plexitbasierten Reaktionsharz Plexit M2 (n = 1.4897) flhrt zu einer Ab-
senkung der Brechzahl mit dem Aerosilgehalt (Abb. 5.1-1), alle gemessenen Werte beziehen
sich auf eine Wellenlange von 633 nm. Der hochste Fillgrad, entsprechend einer sehr hohen

Brechungsindexabsenkung, lasst sich mit dem oberflachenmodifizierten Aerosil R8200 erzie-

len.
1490 +—r——F—+—7—+——7T"—"—7—"—71T"—T""—T7T"—T—"7
1.4895 - -
A
A ®  PMMA Referenz |
® SiO,R8200
1.4890 . A SiO,NANO .
¢ Si0,R202
1.4885 - -
c
A
[ ]
1.4880 - _
1.4875 | o -
.
1480 4+——T—"FT"+—T—"—T"—T"—T—"7 —

—
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Fullgrad [Gew.%]

Abb. 5.1-1 Brechungsindex bei 633 nm als Funktion des Aerosil-Gehaltes.

Allerdings steigt die Viskositat des Komposits sehr stark an, so dass die Flllung von mono-
modigen Wellenleitergraben stark erschwert ist. Neben den kommerziell erhaltlichen Aerosi-
len wurde ein nach dem Karlsruher Mikrowellenplasmasyntheseprozess [Voll2004] herge-
stelltes SiO, (SiO, NANO) untersucht, jedoch konnten aufgrund der sehr grofden spezifi-
schen Oberflache von 391 m?/g keine hohen Fliligrade erzielt werden, gleiches gilt fir das
Aerosil R202.

Der Transmissionsverlauf der Komposite im NIR ist abhangig vom Aerosilfillgrad und vom
Aerosiltyp. Die Komposite, welche das hydrophobe R8200 enthalten, zeigen eine reduzierte
Transmission, der Kurvenverlauf folgt allerdings der PMMA-Referenzkurve. Die hydrophilen
Aerosile 90 und 200 mit ihren freien Hydroxylgruppen an der Oberflache weisen reduzierte
Transmissionen in den Bereichen von 1100-1200 und 1300-1500 nm auf. Bei gleicher Kon-
zentration (5 Gew%) fuhrt die Zugabe von R8200 im Vergleich zu Aerosil 90 und Aerosil 200
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nur zu geringen Dampfungsverlusten, die Verdopplung auf 10 Gew% resultiert in keiner wei-
teren signifikanten Verschlechterung der optischen Eigenschaften (Abb. 5.1-2). Die derzeit
fur die Telekommunikation wichtigen Wellenlangen, 1310 und 1550 nm, liegen bei allen un-
tersuchten Kompositen weiterhin in den Bereichen mit den héchsten Transmissionswerten,

so dass sich optische Wellenleiter aus den Kompositmaterialien herstellen lassen.

100
m
9 e T
gq 80 e :
S g
g E 70
E g —+— PMMA
5 g 60 —=—R 8200 2.5%
FE R 8200 5.0%
= —+—R820010%
50 +— Aerosil 90 5%
Aerosil 200 5%
40

1100 1150 1200 1250 1300 1350 1400 1450 1500 1550 1600
Wellenlange [nm]

Abb. 5.1-2 Transmission verschiedener PMMA-Aerosil-Komposite im NIR-Bereich, normiert auf eine
Dicke von 1 mm.

Unter Verwendung des unter Kap. 4 vorgestellten Photomoldingverfahrens kénnen platten-
formige, hochtransparente Bauteile aus brechzahlmodifiziertem PMMA hergestellt werden.
Mit zunehmendem Aerosilgehalt, hier R8200, bleiben die guten Transmissionseigenschaften
des PMMAs im Sichtbaren erhalten (Abb. 5.1-3).

PMMA PMMA PMMA PMMA
2.5 Gew% Aerosil 5 Gew% Aerosil 10 Gew% Aerosil

Abb. 5.1-3 Plattenférmige PMMA-Proben mit unterschiedlichem R8200-Gehalt.

In analoger Weise lasst sich der Brechungsindex durch Zugabe von nanoskaligen Keramiken
mit Brechungsindices hdher als dem des verwendeten plexitbasierten Reaktionsharzes (n =
1.4897) anheben. Untersucht wurden verschiedene Zirkonoxide, Aluminiumoxid und Titan-
oxid, dispergiert in Plexit M2. Aufgrund des hohen Unterschieds der Keramik-
Brechungsindices im Vergleich zum Plexiglas und zu den Aerosilen flihren bereits kleine
Fullstoffanteile zu relativ groRen Brechungsindexanhebungen (Abb. 5.1-4), allerdings nimmt
die optische Dampfung mit dem Keramikanteil stark zu (Tab. 5.1-1). Dies ist auf die hohe

Agglomeration der Nanopartikel zurickzufuhren, so dass das A/10-Kriterium nicht erfullt ist.
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Die PrimarpartikelgréfRen der Metalloxide sind meist gréRer als die der Aerosile, jedoch sind
sowohl die gemessenen PartikelgroRen als auch die spezifischen Oberflachen signifikant
kleiner. Die starke optische Dampfung durch Streueffekte lasst sich sehr gut in den Trans-
missionsspektren der ausgeharteten Komposite erkennen. Wahrend die niedrigen Konzent-
rationen (0.5 und 1.0 Gew%) von Aluminiumoxid-C in PMMA nur zu einer Transmissionsab-
nahme bei einer Wellenlange von 1550 nm auf ca. 75% flhren, ergibt der gleiche Gewichts-
anteil von Zirkonoxid einen Wert von ca. 45%. Die Zugabe der Zirkonoxide fuhrt besonders
bei kleineren Wellenlangen zu sehr starken Streuverlusten (Abb. 5.1-5), welche bei hoheren
Wellenlangen abnehmen. Im Bereich der fiir die Telekommunikation interessanten Wellen-
langen von 1310 nm und 1550 nm zeigt das mit Aluminiumoxid-C (0.5 Gew% und 1 Gew%)
sowie das mit Zirkonoxid (0.1 Gew%) dotierte PMMA Transmissionswerte grofler 70%
[B6hm2004].

1.4925 T T T T T T T T T T T T
B PMMA Referenz
1.4920 ® 70, Typ 1 -
A Z0,Typ2
ALO-C
1.4915 S ¢ TO, —
A
A
1.4910 ° -
c
1.4905 -
Ao
1.4900 E
*
1.4895 -
1.4890 T T T T T T T T T T T T
0.0 0.2 04 0.6 0.8 10 12

Fillgrad [Gew.%)]

Abb. 5.1-4 Brechungsindex verschiedener PMMA-nanoskalige Keramik-Komposite bei 633 nm.

Fir sehr kurze Ubertragungswege in der Telekommunikation, beispielsweise in mikroopti-
schen Wellenleitermodulen mit Bauteillangen nicht grofRer als 10 - 50 mm, sind diese Trans-
missions- bzw. Dampfungswerte akzeptabel. Fir héhere Datenlbertragungsraten sind kur-
zere Wellenlangen als die bisher im NIR genutzten interessant. Es ist zu erwarten, dass mit
der Entwicklung der blauen Laserdiode langfristig Wellenlangen im Sichtbaren als Daten-
Ubertragungswellenlangen verwendet werden. Diese Entwicklung wurde bei den polymerba-
sierten Datentragern bereits vollzogen, beim CD-Standard kommen Laserdioden im NIR-
Bereich (780 nm) zum Einsatz, der DVD-Standard nutzt Laserdioden im Sichtbaren (650 nm)
und der sich in der Entwicklung befindende nachste DVD-Standard ("Blu Ray*) wird blaue
Laserdioden (~405 nm) verwenden. Hier sind ebenfalls Kunststoffe mit hohen Brechungsin-

dices interessant.
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Abb. 5.1-5 Transmission verschiedener PMMA nanoskaliger Keramik-Komposite im NIR-Bereich, nor-
miert auf eine Dicke von 1 mm.

Die Transmission aller untersuchten Komposite im Sichtbaren (VIS-Bereich) nimmt im Ver-
gleich zum NIR signifikant ab (Abb. 5.1-6). Auch die PMMA-Aluminiumoxid-C-Komposite,
welche im NIR gute Transmissionseigenschaften zeigen, weisen im Sichtbaren aufgrund von
Streueffekten mit fallender Wellenlange einen massiven Einbruch der Lichtdurchlassigkeit
auf. Mit Ausnahme des 0.1 Gew% TiO,, welches im gesamten sichtbaren Wellenlangenbe-
reich nahezu keine merkliche Transmission zeigt, ist bei allen anderen untersuchten Kompo-
siten eine Transmissionskante bei ca. 350-380 nm zu beobachten, dies ist aber auf die Ab-

sorptionskante der polymeren Matrix zurtickzufihren.
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Abb. 5.1-6 Transmission verschiedener PMMA-nanoskaliger Keramik-Komposite im VIS-Bereich, nor-
miert auf eine Dicke von 1 mm.
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Der Vergleich der beiden Wellenlangenbereiche, VIS und NIR, zeigt deutlich den Einfluss der
PartikelgroRe auf die Transmission. Unter Berilcksichtigung des A/10-Kriteriums tragen bei
Wellenlangen von 1520 nm Partikel, welche, unabhangig ob Primarpartikel oder Agglomera-
te, eine PartikelgréRe von maximal 150 nm aufweisen, nicht signifikant zu Streuverlusten bei.
Im Fall einer typischen DVD-Laserwellenlange mit 650 nm mussen die Partikel kleiner 65 nm
sein. Der Vergleich dieser kritischen Partikelgrofien mit gemessenen Werten (Tab. 3.9-1 und
Abb. 3.9-1) zeigt, dass flir den NIR-Bereich grof3e Fraktionen der Partikelgréenverteilung
unter 150 nm liegen und daher keinen Streueffekt zeigen, nur die groberen Partikel fiihren
zur Streuung. Wird die Grenze bei 65 nm gesetzt, so sind nur noch geringste Anteile der Par-
tikelgréRenverteilung unterhalb dieses Wertes, so dass starke Streuung auftritt. Allerdings
sind die Schlusse, welche aus den Partikelgroienmessungen gezogen werden kdnnen, nur
bedingt auf die PartikelgréfRenverteilung im unpolaren Kunststoff zu tbertragen, da die Mes-
sungen in polaren wassrigen oder alkoholischen Systemen durchgefiihrt werden und die

Dispergierverfahren nicht identisch sind.

Erganzend zu den kommerziell erhaltlichen Nanopulvern wurden sowohl unbeschichtete
SiO; als auch PMMA-beschichtete nanoskalige Keramiken (SiO, ZrO,) untersucht, welche
Uber den Karlsruher Mikrowellenplasmasyntheseprozess [Voll2004] hergestellt wurden. Zu

Vergleichszwecken sind noch Ergebnisse von kommerziellem ZrO, aufgefihrt (Tab. 5.1-2).

Tab. 5.1-2 Ubersicht tiber polymerbeschichtete Nanopartikel.

Komposit Hersteller Einwaage [Gew%] | Brechungsindex n@633 nm
SiO, gecoatet mit PMMA FZKa/IMFIlI 1.0 1.4899

SiO, gecoatet mit PMMA FZKa/IMFIl| 2.0 1.4899

ZrO, gecoatet mit PMMA FZKa/IMFIII 1.0 1.4902

ZrQ, gecoatet mit PMMA FZKa/IMFIlI 2.0 nicht moglich

SiO, NANO FZKa/IMFIII 1.0 1.4899

SiO, NANO FZKa/IMFllI 25 1.4893

SiO, NANO FZKa/IMFIII 5.0 1.4883

ZrO, Degussa 1.0 (0.2) nicht moglich (1.4913)

Plexit M2 Réhm/Degussa | 0.0 1.4897

Der Brechungsindex des beschichteten SiO, zeigt gegentber dem ausgeharteten reinen Ple-
xit M2 als Referenzprobe im Rahmen des Fehlers (+0.0005) kaum eine Veranderung, wah-
rend der Brechungsindex der unbeschichteten Kieselsdure mit zunehmender Einwaage deut-
lich reduziert wird. Das beschichtete ZrO, weist einen etwas erhdhten Brechungsindex auf.
Die Brechungsindexbestimmung des kommerziell erhaltlichen Zirkonoxids scheitert jedoch
an der hohen Streuung und der resultierenden Opakheit des Formkoérpers. Eine Reduktion
des Keramikanteils auf 0.2 Gew% verringert die optische Dampfung und erhéht den Bre-

chungsindex deutlich auf 1.4913. Durch das Beschichten der Nanopartikel scheint also der
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Effekt der Brechungsindexerhéhung bzw. Verringerung gedampft zu werden, dies ist durch
die Reduzierung des effektiven bzw. Absolutanteils der Keramik im Komposit durch die

PMMA-Beschichtung zu erklaren.
Die unbeschichteten SiO, Pulver (SiO, NANO 5%) zeigen beispielsweise bei 1520 nm ver-

gleichbare Transmissionswerte wie die Aerosile (Abb. 5.1-7). Die Polymerbeschichtung des
SiO, fihrt interessanterweise zu einer Verschlechterung der Transmissionseigenschaften.
Ein Vergleich der 1 Gew%igen Komposite zeigt, dass das beschichtete SiO, einen leicht ver-
schlechterten Wert, das 2 Gew%ige Komposit eine Absenkung um fast 10% im Vergleich
zum 5 Gew%igen unbeschichteten Komposit aufweist. Dies kdnnte auf eine verstarkte Ag-

glomeratbildung wahrend der Beschichtung zuriickzufiihren sein.

Das beschichtete Zirkonoxid zeigt relativ gute Transmissionseigenschaften, welche erheblich
besser sind als die des kommerziellen Degussa-Produktes gleicher nomineller Konzentration
(1 Gew%). Allerdings ist hier ebenfalls der Absolutanteil der Keramik im beschichteten ZrO,
nicht bekannt, so dass die Werte nur schlecht zu vergleichen sind. Empirisch betrachtet wei-
sen 0.5 Gew% ZrO, Degussa und 1 Gew% ZrO, Nano vergleichbare Transmissionswerte
auf, ahnlich |&sst sich flr das 2 Gew%ige ZrO, Nano und das 1 Gew%ige Degussapulver,
zumindest bei Wellenlangen um 1100 nm, argumentieren. Eine weitere Erhdhung auf hohere
Zirkonoxidanteile, ob beschichtet oder unbeschichtet, scheint wegen der dann sehr geringen
Transmission nicht sinnvoll. Eine Verringerung der Einwaage des beschichteten ZrO, wiirde
zwar die Transmission verbessern, aber die ohnehin flr optische Anwendungen zu geringe

Brechungsindexdifferenz wirde dann ebenfalls weiter reduziert.
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Abb. 5.1-7 Transmissionsmessungen von verschiedenen beschichteten Nanopulvern in PMMA (alle
Angaben in Gewichtsprozent).
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Eine chemische Anbindung der Nanopartikel an das Matrixpolymer sollte zum einen héhere
Fullgrade und damit einen gréReren Brechungsindexhub und zum anderen geringere Damp-
fungswerte ermdglichen. Eine weitere chemische Modifikation, die Einfihrung von elektro-
nenreichen Gruppen wie Phenylgruppen, fihrt zu einer weiteren Erhéhung des Brechungs-
indexes. Dies wurde durch die Kondensation von modifizierten Ormosilen gezeigt [Atki2000],
alternativ kénnen direkt organische Chromophore zur Brechungsindexmodifikation verwen-
det werden (Kap. 5.2).

5.2 Kunststoff-Chromophor-Komposite

Elektronenreiche organische Verbindungen lassen sich in Reaktionsharzen im Unterschied
zu den nanoskaligen Keramiken l6sen, so dass eine optische Dampfung aufgrund von Streu-
ung vermieden werden kann. Allerdings kann aufgrund des molekularen Aufbaus eine ver-
starkte optische Absorption im Wellenldngenbereich von 300-400 nm auftreten, so dass die-
se Materialien oft leicht gelb gefarbt sind. Dies ist allerdings fiir den im Rahmen dieser Arbeit
untersuchten Wellenlangenbereich von 600-1600 nm ohne Relevanz. Die hohe Anzahl an
sp-hybridisierten Kohlenstoffatomen und die resultierenden delokalisierten n-Elektronen er-
moglichen eine hohe Polarisierbarkeit des Materials. GemalR der Beziehung der relativen
Dielektrizitatskonstanten mit dem Brechungsindex bei optischen Frequenzen sollte ein hoher
Brechungsindex in diesen Materialien vorliegen (Gl. 5.2-1). Entsprechend wird die Zugabe
dieser Verbindungen zu Polymeren deren Brechungsindex beeinflussen. Dies wurde flr klei-
ne aromatische Verbindungen wie Brombenzol, gelést in PMMA, bei der Herstellung von po-
lymeren optischen Fasern bereits gezeigt [Zhan2000]. So konnte der Brechungsindex von
PMMA leicht auf 1.507 angehoben werden.

Brechungsindex: e =n’ (5.2-1)

Eine Reihe von verschiedenen elektronenreichen aromatischen Verbindungen mit mindes-
tens drei Ringsystemen wurden im Hinblick auf ihre Eignung als Dotierstoffe in Polymeren
zur Anhebung des Brechungsindexes (1520 nm) untersucht (Abb. 5.2-1). Im Unterschied zu
den nanoskaligen Keramiken ist der Effekt bei gleicher Additivzugabe nur um einen Faktor
zwei hoher, jedoch sind weitaus gréRere Additivanteile bis Gber 20 Gew% ohne signifikanten
Dampfungsverlust mdglich. Die mit Abstand gréf3ten Ldslichkeiten in der Reaktionsharzmi-
schung Plexit M2 zeigen Fluoren und Phenanthren. Beide Verbindungen weisen auch die
héchsten Brechungsindexanhebungen auf. Im Fall von Phenanthren sind Additivkonzentrati-
onen bis 30 Gew% realisierbar. Die anderen untersuchten Verbindungen weisen eine stark
reduzierte Ldslichkeit auf, allerdings sind die erreichbaren Brechungsindexanderungen in der
gleichen GréRenordnung wie bei den gut I6slichen Chromophoren. Es erscheint daher nicht

sinnvoll, eine elektronische Struktur-Eigenschafts-Beziehung der Dotierstoffe in PMMA auf-
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zustellen, da die Loslichkeit eine dominierende Rolle spielt. Die hier gefundene Brechungs-
indexanhebung ist bei gleicher Konzentration signifikant hdher als die in der Literatur be-
schriebene (20Gew% Chromophoranteil: 1.525 im Vergleich zu 1.507 in [Zhan2000]). Die
nahezu lineare Abhangigkeit des Brechungsindexes der Komposite mit der Farbstoffkonzent-

ration wurde in der Literatur ebenfalls gefunden [Amor2003].
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Abb. 5.2-1 Brechungsindices (1520 nm) von Plexit M2-Chromophor-Kompositen.

Auffallend ist die besonders hohe Anhebung bei allen Konzentrationen durch Phenanthren
mit seinem gewinkelten aromatischen System. Fluoren, welches im mittleren Ring ein Koh-
lenstoffatom weniger tragt und damit ein nicht komplett konjugiertes aromatisches System
aufweist, zeigt bei allen Konzentrationen eine niedrigere Modifikation des Brechungsindexes.
Allerdings erhdht eine gewinkelte Molekulgeometrie die Loslichkeit signifikant, alle nicht ge-
winkelten Molekule zeigen Ldslichkeiten unter 3 Gew%. In Tab. 5.2-1 sind die errechneten
molekularen Dipolmomente (unter Verwendung des MOPAC Molecular Modelling Simulati-
onstool, Software Alchemy 2000, Tripos Inc.) sowie die relevanten geometrischen Daten

(ohne van-der-Waals Radien) aufgefiihrt.

Tab. 5.2-1 Gerechnete Dipolmomente und Geometriedaten der verwendeten Farbstoffe.

Dipolmoment [D] Molekilldnge [nm] Molekilbreite [nm]
Anthracen 0.0 0.93 0.51
Phenanthren 0.0 0.92 0.53
Fluoren 04 0.90 0.53
Phenanthridin 2.0 0.92 0.56
1,7-Phenanthrolin 1.8 0.92 0.56
1,10-Phenanthrolin 3.0 0.92 0.59
5,12-Naphthacenchinon 0.7 1.20 0.54
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Die hoch symmetrischen Moleklle Anthracen und Phenanthren weisen kein Dipolmoment
auf, die anderen Molekille besitzen je nach Substitution und Art sowie Zahl der Heteroatome
ein von Null verschiedenes Dipolmoment. Bei Berlcksichtigung der van-der-Waals Radien
bei der Berechnung der Geometriedaten der Chromophormolekulle bewegt man sich bereits
in der nm-Skala, so dass hier von isolierten Nanopartikeln im weiteren Sinne gesprochen
werden kann.

Werden plattenformige Bauteile aus PMMA-Phenanthren-Kompositen mittels Photomolding
hergestellt, so bleibt im Sichtbaren die Transparenz auch bei hohen Dotierstoff-
Konzentrationen erhalten. Im nahen Infrarotbereich bis 1600 nm zeigen Komposite mit 10
Gew% nur geringe Absorptionen, bei den relevanten Wellenlangen 1310 nm und 1550 nm

liegen Transmissionswerte besser als 85% vor (Abb. 5.2-2).
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Abb. 5.2-2 Transmission verschiedener PMMA-Phenanthren-Komposite im NIR-Bereich.

Das nicht einheitliche Transmissionsverhalten der unterschiedlichen phenanthrenhaltigen
Proben in Abb. 5.2-2 ist auf eine nicht einheitliche Probenqualitdt zurlickzufuhren. Die Zuga-
be von Fluoren zu PMMA flhrt ebenfalls zu keiner nennenswerten Veranderung der Trans-
missionseigenschaften im NIR, selbst bei einem Anteil von 10 Gew% Fluoren bleibt der sehr
gute Transmissionswert von reinem PMMA bei 1310 nm und 1550 nm (95%) nahezu voll-
standig erhalten (Abb. 5.2-3). Die anderen untersuchten Chromophore, 1,7-Phenanthrolin,
1,10-Phenanthrolin, und Phenanthridin absorbieren etwas starker, so dass bei den wichtigen
Wellenlangen von 1310 nm und 1550 nm nur noch Transmissionswerte zwischen 87% und

93% vorliegen.
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Drei wichtige Eigenschaften machen Phenanthren und Fluoren, gelést in PMMA, zu den viel-

versprechendsten Chromophoren zur Brechungsindexmodifikation von Kunststoffen:

1. sehr gute Loslichkeit im plexitbasierten Reaktionsharz
2. signifikante Brechungsindexerhéhung

3. vernachlassigbarer Einfluss auf die Transmissionseigenschaften im NIR und im Vis-
Bereich (hier nicht gezeigt).
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Abb. 5.2-3 Transmission verschiedener PMMA-Organika-Komposite im NIR-Bereich, normiert auf eine
Dicke von 1 mm, Konzentrationsangaben in Gew%.

Der Brechungsindex von Polyester liegt erheblich hdher als der von PMMA, beispielsweise
weist das ausgehartete UPM1 bei 633 nm ein n von 1.566, bei 1520 nm ein n von 1.558 auf.
Dies ist darauf zurlickzuflihren, dass i. Allg. in Polyestern elektronenreiche aromatische Ein-
heiten vorhanden sind. Die Zugabe von Phenanthren in UPM1 fiihrt zu einer signifikanten
Brechungsindexerhdhung, bei 633 nm wird ein Wert von Uber 1.59 erreicht (Abb. 5.2-4). Er-
wartungsgemal liegen die Brechungsindices der Komposite, gemessen bei 1520 nm, niedri-
ger. Die Anderung des Brechungsindexes mit der Konzentration I3sst sich in guter Naherung
durch einen linearen Ansatz beschreiben, die BestimmtheitsmaRe R? der Ausgleichsgeraden
sind mit 0.9828 (633 nm) und 0.9888 (1520 nm) sehr gut. Leider lassen sich nur maximal 20
Gew% Phenanthren reproduzierbar in UPM1 16sen, bei héheren Chromophorgehalten kann
es zu spontaner Kristallisation im ausgeharteten Polyester kommen. Dementsprechend sind
die Dampfungswerte bei 1520 nm bis 15 Gew% sehr niedrig, bei héheren Flllgraden steigt
die Dampfung signifikant an (Tab. 5.2-2). Eine weitere Verdiinnung der Reaktionsharzmatrix,
d.h. Lésen des Chromophors in UPM2 oder UPM3, sollte hohere Konzentrationen ermogli-

chen, so dass Brechungsindices im Bereich von 1.6 oder hoher realistisch sein sollten.
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Abb. 5.2-4 Konzentrationsabhangigkeit der Brechungsindices von UPM1-Organika-Kompositen.

Fluoren, geldst in UPM1 flhrt ebenfalls zu einer starken Brechungsindexerhéhung, auch hier

ist eine nahezu lineare Abhangigkeit des Brechungsindexes von der Chromophorkonzentra-

tion zu beobachten, das BestimmtheitsmaR R? der linearen Ausgleichgerade ist mit 0.9756

recht gut. Anthracen Iasst sich leider, ahnlich wie in Plexit M2, nur in geringen Konzentratio-

nen lésen, so dass keine grofen Brechungsindexanderungen ermittelt werden kénnen. Der

gemessene Wert bei 1 Gew% Anthracen in UPM1 von 1.5694 entspricht nahezu dem Phe-

nanthrenwert [B6hm2004]. Die Addition von Fluoren zu UPM1 fihrt zu einer weitaus starke-

ren Dampfung als bei Phenanthren, beispielsweise bei 5 Gew% Anteil nahezu um einen Fak-

tor 4 (Tab. 5.2-3). Die anderen untersuchten Chromophore zeigen bei gleichen Konzentrati-

onen ahnliche Dampfungswerte.

Tab. 5.2-2 Optische Dampfung von UPM1/Phenanthren-Kompositen bei 1520 nm.

Anteil Phenanthren in UPM1 [Gew %] Mittlere optische Dampfung [dB/mm]
0 0.23
5 0.24
10 0.29
15 0.52
20 3.57
25 9.07
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Tab. 5.2-3 Optische Dampfung von UPM1/Chromophor-Kompositen bei 1520 nm.

Chromophor Konzentration [Gew%] | Mittlere optische Dadmpfung [dB/mm)]
Fluoren 0.25 0.27
1.00 0.50
5.00 0.87
Anthracen 1.00 0.40
5,12-Naphthacenchinon |0.10 0.39
1,10-Phenanthrolin 1.00 0.20
5.00 0.31
10.0 0.40
Phenanthridin 1.00 0.25
5.00 0.34

Die guten optischen Eigenschaften, welche Phenanthren, Fluoren und Phenanthridin in
PMMA zeigen, sind auch in Kompositen mit Polyester gut erkennbar. Diese Materialien sind

potenzielle Chromophore flir Anwendung als Dotierstoffe in polymeren Wellenleitern.
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6 Lithographie an prakeramischen Polymeren und Kompositen

Eine lithographische Strukturierung von Polymerfilmen ist nur dann moglich, wenn folgende

Materialvoraussetzungen erflllt sind:

3 gute Loslichkeit des Polymers in einem organischen Lésungsmittel

. Ausbildung stabiler Polymerfilme nach dem Spincoating oder Casting

. Ausgepragte Empfindlichkeit gegen elektromagnetische Strahlung, hier UV- und Rontgenstrah-
lung

. Quervernetzung (Negativresist) bzw. Polymerkettenzerstérung (Positivresist) bei Bestrahlung

o Selektives Ldsen der unbelichteten Bereiche durch das Entwicklerldsungsmittel.

Im Folgenden werden die wichtigsten Prozessschritte beschrieben.

6.1 Verwendete prakeramische Polymere

NCP200/SLM465012VP: Das prakeramische Polymer NCP200 (Nichimen Europe Inc.) ent-
halt ca. 18 Struktureinheiten je Molekul (Abb. 6.1-1, links). Das Polymer liegt als in organi-
schen Losungsmitteln leicht I16sliches Pulver vor. Durch Energiezufuhr wird der Vernetzungs-
grad des Polymers erhéht und das Material verfestigt sich. Das quervernetzte Polymer ist
chemisch inert und bis ca. 400°C transparent [Nich1995]. Ein vergleichbares Material ist das
von der Wacker-Chemie vertriebene Polymer SLM465012VP. An diesem Polymer wurden
die ersten Experimente zur Roéntgentiefenlithographie durchgefihrt, die Ergebnisse zum
chemischen und physikalischen Verhalten konnten direkt auf NCP200 Ubertragen werden
[Hane1998c]. Von beiden prakeramischen Polymeren standen nur geringen Mengen zur Ver-
fugung, kommerziell sind sie nicht mehr erhaltlich. Die physikalischen Daten von NCP200
sind in Tab. 6.1-1 aufgefihrt.

Tab. 6.1-1 Physikalisch-chemische Eigenschaften von NCP200 [Nich1995].

Eigenschaft Wert

Summenformel SioC3NoH 1o

Molekulargewicht 1100 — 1300 g/mol

Schmelzpunkt 120°C

Loslichkeit unvernetzt In aprotischen Lésungsmitteln

vernetzt unldslich in organischen Lésungsmitteln

Chemische Zusammensetzung der Keramik Si 58

(Argonatmosphare, 1000°C) [Ried1995] C 14
N 26
0] 1

Keramische Ausbeute 68 Gew%

Pyrolysetemperatur 1100 - 1600°C
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Ceraset: Das anorganische Polymer Ceraset® wurde Anfang der neunziger Jahre entwickelt
[Schw1991, Schw1992, Lanx1996]. Es wird derzeit von der KiON Corporation vertrieben. R
steht fUr ein Wasserstoffatom bzw. eine Vinylgruppe (Abb. 6.1-1, rechts). Die wichtigsten Ei-

genschaften des Polymers sind in Tab. 6.1-2 zusammengefasst.
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Abb. 6.1-1 Strukturvorschlag fir NCP200 (links) und fiir Ceraset (R= H, oder Vinyl).

Tab. 3.3.1-2 Physikalisch-chemische Eigenschaften von Ceraset [Lanx1996].

Eigenschaft Wert
Dichte unvernetzt 0.96 g/cm®
quervernetzt 1.12 g/lcm®
Schrumpf bei der Vernetzung 1-3%
Aussehen leicht gelblich gefarbte, transparente Fliissig-
keit
Ldslichkeit unvernetzt In aprotischen Ldsungsmitteln
vernetzt unldslich in organischen Lésungsmitteln
Schmelzpunkt unvernetzt <-78°C
guervernetzt Zersetzung bei Schmelzversuch
Siedepunkt unvernetzt >150°C
Brechungsindex unvernetzt 1.4896

ABSE: Das prakeramische Polymer ABSE (ammonolysiertes Bis(dichlorsilyl)ethan, IMA, U-
niversitat Bayreuth) besteht aus funfgliedrigen Ringen, welche Uber Silazan- und Ethyleinhei-
ten miteinander verknipft sind (Abb. 6.1-2, Tab. 6.1-3). Im Temperaturbereich bis 300°C
vernetzt der ABSE Precursor ohne messbaren Masseverlust unter geringer Ammoniakent-
wicklung zu einem Duroplasten [Motz2000]. Ab 300°C bis 500°C tritt Zersetzung unter Ab-
spaltung von Ammoniak ein, bei héheren Temperaturen wird die amorphe SiCN-Keramik ge-
bildet.

HC CHy c I H_
HBC\ Si/ \5}3 CQ}S i/NH HBC\Si/

—o/ \N/ \N/ Eo—cg \N—
H H H H

Abb. 6.1-2 Strukturvorschlag fir ABSE.
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Tab. 6.1-3 Physikalisch-chemische Eigenschaften von ABSE [Motz2000, Motz2002].

Eigenschaft Wert
Summenformel SiNC,Hg
Molekulargewicht 950 + 5 g/mol
Schmelzpunkt unvernetzt ca. 90°C
guervernetzt | duroplastisch
Ldslichkeit unvernetzt in aprotischen Losungsmitteln
guervernetzt |unléslich in organischen Lésungsmitteln
Masseverlust bei der Quervernetzung bis 300°C nicht vorhanden
Chemische Zusammensetzung der Kera- Si 51.8
mik (Argonatmosphéare, 1000°C) C 27.7
N 18.3
O 1.21
Masseverlust bei der Pyrolyse 32%

6.2 Losungs-und Vernetzungsverhalten

Fir die in fester Form vorliegenden prakeramischen Polymere SLM465012VP, NCP-200 und
ABSE wurde eine Auswahl organischer Lésungsmittel (Cyclohexan, Dioxan, Toluol, Chloro-
form, 2-Propanol, Aceton, Hexan, Oktan) auf ihre Eignung hin Uberprift. Als besonders
glnstig fir SLM465012VP und NCP200 haben sich Toluol und Cyclohexan, fir ABSE Oktan
herausgestellt. Es konnten Losungen mit bis zu 80 Gew% Polymer hergestellt werden. Um
Luftsauerstoff und -feuchtigkeit auszuschlieRen, wurden die Losungen in einer Stickstoff-
Vakuum-Apparatur unter Schutzgas direkt vor der Schichtherstellung bzw. Charakterisierung
prapariert. Die gleichen Lésungsmittel wurden auch als potenzielle Entwickler untersucht

[Hane1998c]. Ceraset ist sehr gut in aprotischen Losungsmittel [6slich.

Ceraset lasst sich aufgrund seines flissigen Aggregatzustandes nicht direkt zur Filmherstel-
lung verwenden, da sich nach dem Spincoating bei Polymerfilmen gréRerer Dicke aufgrund
der Oberflachenspannung Tropfen bilden. Nur diinne Filme kleiner 10 um verbleiben mehr
oder minder homogen auf der Oberflache, allerdings sind diese flissigen Filme nur in der
UV-Lithographie verwendbar, da das Substrat in der horizontalen Lage verbleibt, in der
Roéntgentiefenlithographie steht der Wafer senkrecht. Ein mdglicher Ansatz zur Herstellung
stabiler Polymerfilme aus Ceraset ist die gezielte Viskositatserh6hung durch Vernetzung. Je-
doch verandert sich das Losungsverhalten mit zunehmendem Vernetzungsgrad signifikant,
so dass der sich an die Belichtung anschlieRende Entwicklungsschritt erschwert wird. Die
Viskositat des reinen Ceraset-Polymers liegt temperatur- und chargenabhangig zwischen
0.01 und 0.1 Pa s, das Fluid zeigt weitestgehend newtonsches Verhalten. Untersuchungen
mittels Dynamischer Differential Kalorimetrie (DSC) an reinem Ceraset zeigen keine chemi-
sche Reaktion bis ca. 250°C, der Zusatz von 0.5 Gew% DCP fiuhrt zu einer beginnenden
Vernetzungsreaktion ab ca. 120°C, ab 140°C ist das Polymer vollstandig ausgehartet. Eine
thermische Vorvernetzung des Cerasets ermdglicht aber aufgrund der schlechten Reakti-

onskontrolle keine gezielte Viskositatseinstellung [Hane2002a].
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Ceraset besitzt aufgrund der im Molekil vorhandenen Vinyl-Gruppen eine erhéhte Empfind-
lichkeit gegen UV- bzw. sichtbares Licht, diese Empfindlichkeit sollte durch die Zugabe von
Photostartern weiter erhéht werden kénnen. Photochemisch induzierte Vernetzungsreaktio-

nen weisen im Unterschied zu thermisch induzierten Reaktionen zwei grundlegende Vorteile

auf:

3 Keine thermische Belastung der Edukte und daher Vermeidung von unerwiinschten Nebenreak-
tionen

. Gezielte Steuerung der chemischen Reaktion, das Abschalten der Lichtquelle verlangsamt die

Vernetzungsreaktion signifikant.

Die voranschreitende Vernetzung lasst sich indirekt Giber die Bestimmung der Fluidviskositat
beobachten, bei der gewlnschten Endviskositat kann durch Ausschalten der Belichtungs-
quelle die Reaktion eingefroren werden. Reines Ceraset bzw. Mischungen von Ceraset mit
unterschiedlichen Photostartergehalten (CGI1700) wurden in einem Reaktionsgefals mit ei-
ner UV-Tauchlampe bestrahlt, wahrend der Belichtung wurden regelmafig kleine Probenvo-
lumina entnommen und die Viskositat mittels eines Kegel-Platte-Rheometers ermittelt. Rei-
nes Ceraset dndert seine Viskositat nach 900 min Bestrahlungsdauer nur geringfiigig (Scher-

raten =10 und 100 s™": 0.05 auf 0.12 Pa s). Die Zugabe von 0.1 Gew% des Photostarters
CGI1700 beschleunigte die Reaktion (7 = 10 s™: 0.05 auf 1.95 Pa's; 7 = 100 s™: 0.05 auf
1.76 Pa s innerhalb von 360 min), eine hohere Photoinitiatorkonzentration von 0.5 Gew%
hatte eine weitere Reaktionsgeschwindigkeitserhdhung zur Folge (7 = 10 s™: 0.05 auf 4.3
Pa's; 7 =100 s™: 0.05 auf 2.88 Pa s innerhalb von 135 min). Die Verwendung eines Initia-

tors beschleunigt die Vernetzungsreaktion um einen Faktor 14 bzw. 41 bezogen auf reines
Ceraset (Abb. 6.2-1).
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Abb. 6.2-1 Viskositatszunahme von Ceraset als Funktion von Zeit, Photostarteranteil und Scherrate.
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ABSE besitzt im Molekiil keine lichtempfindlichen Gruppen, so dass eine merkliche Ande-
rung der Viskositat als Funktion der Belichtungszeit nicht zu erwarten ist. Aufgrund des fes-
ten Aggregatszustandes von ABSE musste eine 50 Gew%ige ABSE-Lésung in n-Oktan mit

UV-Licht bestrahlt werden, die Viskositatszunahme war vernachlassigbar (7 = 10 s™: 0.01

auf 0.05 Pa s nach 360 min), obwohl der Photostarteranteil mit 1 Gew% bezogen auf den
ABSE Anteil héher lag als bei Ceraset (Abb. 6.2-2). Allerdings ist ein Vergleich der beiden
Messungen aufgrund des hohen Losungsmittelanteils der ABSE-Lésung nur bedingt mog-
lich. Ein erneutes Messen der Viskositat nach 5760 min (Probe war in der Zwischenzeit im
Dunkeln gelagert) zeigt nur noch einen sehr schwachen Anstieg der Viskositat. Aussagekraf-
tiger sind Bestimmungen des mittleren Molekulargewichtes My der unterschiedlich belichte-
ten Proben mittels Gel-Permeations-Chromatographie (GPC). Die Untersuchungen ergaben
eine Zunahme der langerkettigen Molekile mit zunehmender Belichtungszeit bei gleichzeiti-
ger Abnahme der niedermolekularen Anteile, darliber hinaus ist eine Verbreiterung der Mo-

lekulargewichtsverteilung zu erkennen (Abb. 6.2-3).
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9??(.))6.2-2 Viskositatszunahme von ABSE als Funktion von Zeit und Scherrate (Messtemperatur
Es ist also mdglich, durch UV-Belichtung die Lange der Polymerketten gezielt einzustellen,
auch wenn die Empfindlichkeit des ABSE-Polymers sehr gering ist. Des Weiteren lassen sich
qualitative Aussagen Uber die Strukturierbarkeit von Ceraset bzw. ABSE mittels UV-
Lithographie treffen: Ceraset sollte sich gut mit Licht strukturieren lassen, ABSE entspre-

chend nicht oder nur sehr schlecht.
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Abb. 6.2-3 Anderung des mittleren ABSE-Molekulargewichts und der -verteilung mit der UV-
Belichtungszeit [Motz2002a].

6.3 Prakeramische Polymer-Keramik-Komposite

Verdiinnte Losungen der festen prakeramischen Polymere sowie Ceraset wurden auf die
Eignung zur Filmherstellung mittels Spincoating untersucht. SLM465012VP, NCP-200 und
ABSE bildeten feste Filme, deren Dicke nach der Trocknung vermessen werden konnten.
Die Dicke der Ceraset-Filme konnte erst nach der lithographischen Strukturierung ermittelt
werden. Um einen mdglichst hohen Vernetzungsgrad und eine hohe keramische Ausbeute
zu erzielen wurde den Ceraset-Ldsungen 0.5 Gew% DCP, bezogen auf das Polymer, zuge-
setzt. Es konnten so Schichtdicken zwischen 10 und 55 pm hergestellt werden. Zur Herstel-
lung von Kompositen wurden den Lésungen der prékeramischen Polymere Siliziumnitrid-
Pulver (Fa. Ube, mittlere Partikelgréf3e 0.5 pm) zugesetzt. Die Trocknungszeit der pulverge-
fullten Proben war durch den geringeren Polymeranteil im Vergleich zu den reinen Polymer-
I6sungen stark reduziert. Wahrend die Zugabe von keramischen Flllern zu Ceraset oder
ABSE die UV-Lithographie aufgrund der hohen optischen Dampfung im UV und Sichtbaren
ausschliel3t, sollte die Rontgentiefenlithographie nicht signifikant beeintrachtigt werden, da
die Silizium- und Stickstoffatome einen kleinen Wirkungsquerschnitt fir Roéntgenstrahlung
haben. Lésungen von Ceraset in n-Hexan wurden jeweils mit einem Fillergehalt von 10, 20
bzw. 30 Gew% versetzt, mit einem Dissolverriihrer homogen vermischt und anschlieBend
rheologisch untersucht. Bei niedrigen Fulllergraden dominiert das newtonsche Verhalten der
Komposite, um sich mit zunehmendem Anteil an SisNs-Pulver in ein strukturviskoses Flielsen
umzuwandeln (Abb. 6.3-1).
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Abb. 6.3-1 Viskositat als Funktion von Scherrate und Keramikfillgrad (T=25°C).

Dieses FlieRverhalten der Komposite entspricht dem bei den keramikgefillten Reaktionshar-
zen gefundenen Ergebnissen (siehe Kap. 3.6, S. 60). Die Komposite wurden anschlieend
durch Spincoating, Casting und Tape-Casting-Verfahren auf das Substrat aufgebracht. In ei-
nem modifizierten Tape-Casting-Verfahren konnten bei Einsatz von Folien mit einer Dicke
von 125 pym nach dem Trocknen Schichten mit einer durchschnittlichen Dicke von 50 uym er-
zeugt werden [Schu2003].

6.4 UV-Lithographie an préakeramischen Polymeren

Im Vorfeld der Entwicklungen zur UV-Lithographie musste die Photoempfindlichkeit der pra-
keramischen Polymere untersucht werden (siehe Kap. 6.2). Dinne Filme von prakerami-
schem Polymer auf Silizium- oder Keramiksubstraten wurden mit der UV-Bestrahlungsanlage
Uvaprint 150 CM (Bogenleistung von 150 W/cm Strahlerlange) der Firma Dr. Honle AG belich-
tet, welche auch im Photomolding-Verfahren zum Einsatz kommt. Die tatsachliche Bestrah-
lungsleistung ergibt sich als Produkt der Lichtleistung und der Bestrahlungsdauer in Sekun-
den. Die gemessene Leistung entlang der Rohrenachse ist hoher als in den Randbereichen
ober- und unterhalb der Achse, so dass durch die Lampenoptik eine nur unzureichende Par-
allelitdt des abgestrahlten Lichtes erreicht wird. Zur Strukturierung wurden verschiedene Li-
thographiemasken mit unterschiedlichen Mustern verwendet. Die chrombedampfte Quarz-
maske (MV428FL2) weist drei unterschiedliche Strukturdetails mit je drei Bereichen und je-
weils drei im Winkel von 60° versetzten Strukturen auf (Abb. 6.4-1, links). Die Breite dieser
Strukturen betragt zwischen 50 und 100 um. Von einer zweiten Maske wurden die quadrati-
schen Justierkreuz-Strukturen verwendet (Abb. 6.4-1, rechts). Diese Kreuzstruktur wird

durch sechzehn kleine, in jedem Sektor vorhandene, gleichschenklige Dreiecke ausgezeich-
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net. Die Katheten des gleichschenkligen Dreiecks weisen eine Lange von 200 ym, die Hypo-

Breite 50 um "

1 mm g mm
Abb. 6.4-1 Verwendete Masken flr die UV-Lithographie.

tenuse von 50 ym auf.

Alle untersuchten prakeramischen Polymere weisen eine vernachlassigbare Absorption im
Bereich von 400-900 nm auf (Abb. 6.4-2). Die im Ceraset vorhandene Vinylgruppe absorbiert
unterhalb von 360 nm, ABSE und NCP-200 sind dagegen transparent hinunter bis zu Wel-
lenlangen von 300 nm. Im Fall von NCP-200 wurde eine PMMA-Kuvette verwendet, so dass
die Werte unterhalb von 300 nm nicht die Absorption des prakeramischen Polymers wider-
spiegeln. Der Vergleich mit den Spektren der verwendeten UV-Strahler zeigt nur eine gerin-
ge Uberlappung der Emissions- mit den Absorptionsbanden der Polymere, daher miissen
Photoinitiatoren die UV-Absorption der Polymere erhdhen und eine radikalische Vernet-
zungsreaktion starten. Dabei kdnnen beim Ceraset die Hydrosilylierungsreaktion sowie wei-
tere Vernetzungsreaktionen uber die Vinylgruppe eingeleitet und beschleunigt werden. Bei
den anderen untersuchten Precursormaterialien sind nur Reaktionen zu erwarten, die Uber

Wasserstoffabstraktion zur Vernetzung flihren, daher sind die Belichtungszeiten signifikant

verlangert.
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Abb. 6.4-2 Absorptionsverhalten der prakeramischen Polymere.
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Alle untersuchten Polymere bestéatigten das Negativresistverhalten in der UV-Lithographie,
jedoch unterscheiden sich die notwendigen Belichtungszeiten wesentlich. Zur Strukturierung
von SLM465012VP und NCP200 waren sehr lange Bestrahlungen notwendig (Schichtdicke 3
bis 15 ym, Bestrahlungsdauer bis zu 90 min). Das Ceraset-Polymer wurde sowohl im contact
als auch im proximity mode unter Verwendung der Chrom/Quarzglas-Maske strukturiert. Ma-
ximale Belichtungszeiten von 15 min flhrten zur Vernetzung, so dass die Strukturen freige-
stellt werden konnten (Abb. 6.4-3). Unter Berlcksichtigung des niedrigen Auflésungsvermo-
gens des Systems liegt die Ubereinstimmung zwischen den Masken- und entsprechenden
Resistdaten der Strukturdetails im Bereich weniger Mikrometer. Die Abweichung der Struktu-
ren im Resist im Vergleich zur Maske entsteht durch Proximity-Effekte sowie durch die

schlechte Parallelitdt der verwendeten UV-Strahlung.

Héhe [um]

o 200 400 g00 800 1000 1200 1400 1600
lateral [um]

Abb. 6.4-3 Profil Gber die via UV-Lithographie hergestellter Heizwendelstruktur aus Ceraset.

6.5 Rdntgentiefenlithographie an prakeramischen Polymeren

Im Untersuchungszeitraum standen mehrere Synchrotronstrahlungsquellen zur Verfligung.
Erste Versuche zur prinzipiellen Machbarkeit wurden an der Elektronen Stretcher-Anlage
(ELSA) in Bonn durchgefiihrt, spatere Versuche an der Angstromquelle Karlsruhe (ANKA)
und am Center for Advanced Microstructures and Devices (CAMD) der Louisiana State Uni-
versity in Baton Rouge (USA). Die verschiedenen Strahlungsquellen unterscheiden sich in
der Energie des Elektronenstrahles sowie in den Anlagenabmessungen. Die verwendeten
Réntgenscanner ermdglichen die Bestrahlung von Probenflachen bis maximal 10 cm?. Zur
Ermittlung der Bestrahlungsparameter (Bestrahlungsleistung, Beamline-Parameter, Filter,
Resistmaterial) wurden die Software-Tools Litop und Dosesim eingesetzt [Schu2003]. Das
Institut fur Mikrostrukturtechnik (IMT) des Forschungszentrums Karlsruhe stellte eine Ront-
genmaske zur Verfugung. Diese mit Kaptonfolie verstarkte Maske aus 2.3 ym dicker goldbe-
dampfter Titanfolie tragt vierzehn der in Abb. 6.5-1 dargestellten Strukturfelder (geometrische
Daten in Tab. 6.5-1). Der Abstand zwischen Maske und Resist wurde jeweils auf 500 ym

eingestellt.

Die Mikrostrukturierung von Resistmaterialien in einem Rdntgenscanner ist nur unter gewis-
sen Randbedingungen méglich. Da der Réntgenscanner vor der Bestrahlung auf ca. 10 bis

102 mbar evakuiert und wahrend der Bestrahlung bis 100 mbar mit Helium aufgefiillt wird,
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darf aus dem Resist kein Losungsmittel entweichen. Der senkrechte Einbau des resisttra-
genden Substrates verbietet die Verwendung noch fliel3fahiger Polymerfilme. Fur die Ront-
gentiefenlithographie eignen sich daher nur die festen Precursoren SLM465012VP, NCP-200
und ABSE als Negativresiste. SLM465012VP musste nach den ersten Belichtungsversuchen
mangels Verfiigbarkeit mit NCP200 substituiert werden, die erzielten Ergebnisse konnten
aber direkt auf NCP200 und spater auf ABSE Ubertragen werden. Die Strukturierung von
Schichten bis etwa 20 ym Dicke aus dem SLM465012VP bzw. NCP200 Polymeren gelang
an ELSA und ANKA mit Tiefendosen von 2 bis 10 kJ/cm>. Abb. 6.5-2 zeigt ein Dosisscree-
ning an dinnen Filmen des prakeramischen Polymers SLM465012VP (Fa. Wacker), Tab.
6.5-2 die dazugehdrigen Bestrahlungsparameter. Bei einer sehr geringen Dosis von 1 kd/cm?
werden die belichteten Strukturen noch teilweise angel6st, bei 2 kd/cm? sind die Strukturen

nahezu vollstandig erhalten.

'f'..l Al

L-l L-l

o *‘ . :'::' -

I‘.;.._"I Q “00"
|'!----r‘; % 'i iim 8;% -

Iln.. i um

Abb. 6.5-1 Ubersicht der verwendeten Maske far dle Rontgentlefenl|thograph|e

__'. -

Tab. 6.5-1 Strukturgeometrien und deren Variationen auf der verwendeten Maske [Zang1998].

Strukturgeometrie Laterale Abmessung Abmessungen [um]
Loch Durchmesser 5, 10, 30, 50, 80, 150, 200, 250, 300
Balken Lange 5-1000
Breite 5-150
Kreisring Ringbreite 10, 30, 50, 80, 100, 150
Balken (rechtwinklig) Lange 400, 320, 200, 120, 40, 20
(Verhaltnis Lange : Breite =4 : 1)
Stern Innendurchmesser 10, 20, 30, 50, 80, 100, 200
Lange der Zacken halber bzw. ganzer Radius
Dreieck Seitenlange 30 - 300
Loch-Graben Durchmesser 100 und 200
Lange 250 und 500
Breite 10, 30, 50, 80, 100
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1 kd/icm? 2 kd/lcm? 4 kJ/icm? 8 kd/lcm? 12 kd/cm?
Abb. 6.5-2 Rontgentiefenlithographie - Kreisringstrukturen aus SLM465012VP nach der Belichtung mit
unterschiedlichen Tiefendosen und Entwicklung (hier in Chloroform).

Tab. 6.5-2 Bestrahlungsparameter an SLM465012VP (ELSA, Bonn)

Tiefendosis [kJ/cm3] Oberflachendosis [kJ/cm3] Bestrahlungsaufwand [mAmin]
1.0 1.0 280

2.0 2.1 565

4.0 4.2 1125

8.0 8.3 2250

12.0 12.5 3375

Mit zunehmender Dosis (ab 4 kJ/cm?®) verbleibt Polymermaterial in den Strukturzwischen-
raumen, ab 8 kJ/cm® werden die Zwischenrdume nicht mehr nach dem Entwickeln freige-
stellt. Die optimale Tiefendosis liegt fur das Wacker-Polymer SLM465012VP nach den vor-
liegenden Ergebnissen zwischen 2 und 4 kJ/cm3. Nach den orientierenden Bestrahlungsex-
perimenten zur Rontgentiefenlithographie an diesen prakeramischen Polymeren wurde
ABSE verwendet, um das Negativresistverhalten systematisch zu beschreiben. ABSE konnte
bis zu einer Schichtdicke von ca. 100 ym mit Synchrotronstrahlung an ANKA und CAMD
strukturiert werden. Kleinste Strukturen der Maske grofier 5 um Breite waren nach der Ent-
wicklung darstellbar. Mehrere Proben wurden hierzu mit einer Tiefendosis von 0.5 bis 2
kJ/cm? bestrahlt.

Zur Ermittlung einer Kontrastkurve fir das ABSE-Polymer wurden Proben unterschiedlicher
Schichtdicken hergestellt. Unter Verwendung einer Regressionsgeraden in dem Dosisbe-
reich, in welchem noch keine vollstandige Vernetzung erreicht wird, konnte ein Wert von 0.8
fur den Kontrast y des ABSE-Polymers ermittelt werden (Abb. 6.5-3) [Schu2003]. Dieser
Wert ist als Mal flur die Empfindlichkeit des ABSE-Precursors als Rontgenresist geringer als
der fur die sonst Ublichen Negativresiste. Andererseits enthielt das untersuchte Material noch
keine photoaktive Komponente, welche fiir die héhere Empfindlichkeit kommerzieller Re-

sistsysteme wie SUS fiir Rontgenstrahlung ausschlaggebend ist.

Kompositschichten, bestehend aus ABSE mit einem Keramikanteil bis zu 50 Gew%, konnten
ebenfalls mit Rontgenstrahlung mikrostrukturiert werden. Aufgrund des Pulvergehalts war
davon auszugehen, dass die notwendigen Bestrahlungsleistungen héher sein missen als flr
das reine Polymer, zusatzlich stehen weniger vernetzbare Gruppen zur Verfligung, was den
Wirkungsquerschnitt des Komposits flir die Rontgenstrahlung verringert. Als Grundlage fir
die angewandte Bestrahlungsdosis wurde fir Kompositfilme nur ein leicht erhéhter Wert ei-

ner ungefillten Probe angenommen (Berechnungsgrundlage in Litop und Dosesim: Tiefen-
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dosis fiir reines ABSE-Polymer zwischen 3 und 6 kJ/cm®). Im Fall von Schichtdicken zwi-
schen 50 und 75 pym musste mit einem Bestrahlungsaufwand von bis zu 1590 mAmin be-
strahlt werden, bei einer Schichtdicke von ca. 1 mm war der Bestrahlungsaufwand fir reines
ABSE 1890 mAmin ([Schu2003].
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Abb. 6.5-3 Rontgentiefenlithographie - Kontrastbestimmung fiir ABSE [Schu2003].

6.6 Entwicklung

Zeitnah nach der Belichtung wurden die Proben entwickelt. In Abhangigkeit vom verwende-
ten Resist und den Entwicklerlosungsmitteln wurden die notwendigen Entwicklungszeiten
bestimmt. Nach dem Entwickeln ist eine kurze Trocknungsphase notwendig, um Losungsmit-

telreste vollstandig zu entfernen.

SLM465012VP (Fa. Wacker) und NCP200 (Fa. Nichimen)

Eine unglinstige Kombination von prakeramischem Polymer und Entwicklerlésungsmittel
fUhrte zu einer zu raschen oder zu langsamen bzw. einer unselektiven Entwicklung. Aggres-
sive Losungsmittel wie Aceton oder Chloroform l6sten neben den unbelichteten Bereichen
auch die belichteten Strukturen innerhalb kurzer Zeit auf. Die Verwendung schlecht I6sender
Entwickler verhinderte eine Freistellung der belichteten Bereiche, es verblieb unbelichtetes
Polymer an den Kanten der Struktur (Abb. 6.6-1). Bei zu kurzer Belichtungszeit wurde der
bestrahlte Resist in Substratnahe aufgel6st, daher fuhrten langere Belichtungszeiten eher zu
besseren Ergebnissen. Dioxan und Aceton sind fur die prakeramischen Polymere
SLM465012VP bzw. NCP-200 nicht als Entwickler geeignet (Abb. 6.6-1), da Dioxan auch
nach sehr langer Entwicklungszeit die Struktur nicht vollstandig freistellte. In Aceton wurden
die filigranen Strukturen bereits angeldst, bevor gréliere vollstandig entwickelt waren, glei-
ches gilt fur Chloroform. SLM465012VP und NCP200 lief’en sich gut in Cyclohexan und I-
sopropanol entwickeln (Schichtdicke 30 um, Entwicklungszeit 2 - 3 min) [Hane1998c].
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Abb. 6.6-1 Zeitlicher Entwicklungsverlauf von SLM465012VP bzw. NCP200 in Dioxan und Aceton.

Ceraset (Fa. Kion)

Das Ceraset-Polymer ist ebenfalls relativ unempfindlich gegen Uberentwicklung in den un-
tersuchten Lésungsmitteln Aceton, n-Hexan, n-Oktan, Toluol und Xylol. Da unbelichtetes Ma-
terial flissig war, verlief der Losungsvorgang schnell (1.5 min). Die besten Ergebnisse konn-
ten nach Belichtungen im contact mode erhalten werden, da die Strukturen bis zum Sub-
stratgrund mit hoher Kantenscharfe entwickelt wurden. Die bei der Belichtung einsetzende
Polymerisation flhrte zum Schrumpf des Materials, der darunter liegende Resist war zu-
nachst weiterhin flissig und konnte der entstehenden Polymerhaut nachgeben, so dass die
auf den mikroskopischen Aufnahmen zu erkennende, wellige Struktur auf der Oberflache
entstand (Abb. 6.6-2).
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Abb. 6.6-2 UV-lithographisch im contact mode erzeugte Strukturen in reinem Ceraset unter Verwen-
dung der in Abb. 6.4-1 gezeigten Maske. Belichtungsleistung 60%, Belichtungszeit 5 min, Entwickler:
Aceton, Entwicklungszeit 1.5 min.

ABSE (IMA Bayreuth)

Die als Entwickler in der Rontgentiefenlithographie eingesetzten Losungsmittel Aceton, n-
Hexan und n-Oktan waren gut als Entwickler fir ABSE geeignet. Wahrend die Alkane die be-
lichteten Strukturen langsam freistellten, fiihrte Aceton hingegen innerhalb weniger Sekun-
den zu einer vollstandigen Auflosung des unbestrahlten Polymers (Abb. 6.6-3). Die Entwick-
lung konnte durch einfaches Abspilen der Substrate mit Aceton realisiert werden. Langere
Entwicklungszeiten flihrten bei Aceton sichtbar zum Aufquellen des strukturierten Polymers,

so dass Strukturen mit hohen Aspektverhaltnissen teilweise verformt wurden [Schu2003]. Im
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Vergleich zu den ersten Strukturierungsexperimenten an NCP200 konnte das maximal er-

reichbare Aspektverhaltnis gesteigert werden (Abb. 6.6-4).

Abb. 6.6-3 Mittels Réntgenlithographie generiertes Muster in ABSE [Hane2002a].

Profilometrische Untersuchungen (FRT-Microglider-System, Lichtmikroskopie) ergaben ei-
nen steilen Kantenverlauf (Abweichung von der Senkrechten max. 1°) zwischen belichteten
und unbelichteten Bereichen. Es konnten Aspektverhaltnisse bis zu 20 bei Schichtdicken von
200 um realisiert werden. Auch die rontgentiefenlithographisch strukturierten ABSE-Keramik-
Komposite konnten durch Abspilen mit Aceton entwickelt werden. In Abb. 6.6-5 sind, vor al-
lem an Randern der Mikrostrukturen, Pulveragglomerate zu sehen, welche die Kantenschéar-

fe im Vergleich zu reinem Polymer verschlechtern [Schu2004].

ol m

Abb. 6.6-4 Vergleich der Polymere NCP200 (links, 12 pm Strukturhdhe) und ABSE (rechts, 50 pm
Strukturhéhe) [Hane2002a].

: &
Abb. 6.6-5 Vergleich zweier Detailstrukturen, links Siliziumnitrid-gefiilltes ABSE (Strukturhdhe ca.
100 um), rechts ungefiilltes ABSE-Polymer, Strukturhdéhe ca. 50 uym.
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6.7 Pyrolyse zur SiCN-Keramik

Die Keramisierung der mikrostrukturierten Filme wurde an Luft, vorzugsweise jedoch unter
Stickstoff durchgeflihrt. Um die keramische Ausbeute bei der Pyrolyse zu erhéhen, wurde
den prakeramischen Polymeren Peroxid zugegeben. Niedrige Aufheizraten sowie lange Hal-
tezeiten bei Temperaturen, an denen starke Gasentwicklung stattfindet, ermdglichten die

Herstellung von rissfreien mikrostrukturierten Proben.

SLM465012VP (Fa. Wacker) und NCP200 (Fa. Nichimen)
Die ersten lithographisch strukturierten Proben aus SLM465012VP oder NCP200 wurden

nach dem Entwickeln folgendem, nicht optimiertem Pyrolyseprogramm, unterzogen.

. Aufheizen in Stickstoffatmosphare bis 1000°C, Heizrate 5°C/min
. Halten bei 1000°C fir 30 min
. Abkuhlen auf 25°C, Heizrate 5°C/min.

Die entstandene Keramik ist pulverformig und leicht zu verwischen. Die Kantenscharfe der
Strukturen nimmt nach der Pyrolyse im Vergleich zu vorher zu, die Schichtdicke von ca. 18
pm auf 15 ym ab. Die Oberflachenrauheit nimmt stark zu. (Abb. 6.7-1) [Hane1999al].
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Abb. 6.7-1 Ubersicht und 3D-Profil einer Strukturkante vor (oben) und nach der Pyrolyse (unten).

Ceraset (Fa. Kion)
Die nicht akzeptablen Pyrolyseergebnisse des NCP200 sind u.a. auf das unspezifische Pyro-
lyseprogramm zurlickzuflihren, daher wurde das thermische Verhalten von Ceraset und

ABSE wahrend der Vernetzung und der sich anschlieRenden Pyrolyse naher untersucht.
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TGA-FTIR Kopplungsexperimente an reinem Ceraset unter Argonatmosphéare (Heizrate
5°C/min) bestatigen einen dreistufigen Prozess. Im unteren Temperaturbereich zwischen
160 und 200°C kommt es zu einem Verlust von siliziumhaltigen Oligomeren entsprechend
einem Masseverlust von ca. 6%. Bei einer weiteren Temperaturerhéhung tber 280°C lasst
sich eine exotherme Ammoniakabspaltung nachweisen (Masseverlust von ca. 10%). Ab ei-
ner Temperatur von 580°C zeigt das TGA-FTIR-Kopplungsexperiment die Abspaltung von
Methan entsprechend einem weiteren Masseverlust von ca. 11%. Die Zugabe von 0.5 Gew%
DCP verhindert Masseverluste bis zu einer Temperatur von etwa 390°C. DSC-
Untersuchungen zeigen die Zersetzung des thermischen Starters ab ca. 140°C (Abb. 6.7-2).
Zwischen 390 und 540°C findet ein Masseverlust von ca. 11% durch Abspaltung von Ammo-
niak statt. Bei 1000°C ist die Keramisierung unter Methanabstraktion abgeschlossen
[Schu2003].

ABSE (IMA Bayreuth)
Die DSC-Messung von reinem ABSE zeigt einen endothermen Peak bei ca. 61°C (Abb. 6.7-

2). Das ABSE-Polymer besteht zu einem grof3en Teil aus Oligomeren mit nur wenigen Struk-
tureinheiten, daher kann das Signal auch als Schmelzvorgang interpretiert werden. Dieser
verschwindet bei DCP-Zugabe; es ist dann nur noch die exotherme Zersetzung des Peroxids
mit einem Maximum bei 170°C zu erkennen. Bei Pyrolyse des reinen ABSE-Precursors unter
Stickstoffatmosphare ist im Temperaturbereich bis 280°C keine Massenabnahme feststell-
bar. Die weitere Temperaturerhdhung bis auf 800°C flhrt zur Zersetzung und zur Umwand-

lung des Polymers in eine amorphe Keramik [Schu2003].
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Abb. 6.7-2 DSC-Kurven von reinem und mit Peroxid dotiertem ABSE.

Die Pyrolyse substrathaftender réntgentiefenlithographisch strukturierter Proben erfolgte aus

technischen Griinden an Luft mit Temperaturen bis 1000°C. Durch die Anhaftung am Kera-
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miksubstrat konnten die einzelnen Strukturen dem Schrumpf wahrend der Keramisierung

nicht nachgeben und delaminierten teilweise (Kreisstrukturen in Abb. 6.7-3, rechts).

Die Form der urspringlichen Mikrostrukturen war z.T. meist an der Substratoberflache noch
erkennbar (Kreisring). Kleine Strukturen mit einem Durchmesser unter 50 um konnten grof3-
tenteils ohne Zerstérung pyrolysiert werden, allerdings hafteten an solchen Mustern Material-
reste (Sternstrukturen in Abb. 6.7-3, links). Die Kantenscharfe der Strukturen blieb nach der
Pyrolyse erhalten. Optimal ware daher die Verwendung von arteigenen Substraten, so dass
kein Unterschied im thermischen Ausdehnungskoeffizienten vorliegt. Dieser Ansatz wurde im

Rahmen einer Diplomarbeit erfolgreich untersucht [Held2004].

Abb. 6.7-3 Lichtmikroskopische Aufnahmen von Stern- und Ringstrukturen nach der Pyrolyse (ABSE,
1000°C an Luft, Strukturhéhe bis zu 50 ym.

6.8 FlieReigenschaften von SU8-Aluminiumoxid-Kompositen

Die positiven Ergebnisse zur lithographischen Strukturierung von geflillten prakeramischen
Polymeren legten den Schluss nahe, dass die Verwendung eines rontgenempfindlichen Ne-
gativresists wie SU8, gefillt mit Keramikpulver, ebenfalls einen direkten Zugang zu kerami-
schen Mikrostrukturen ermaéglichen sollte. Im Unterschied zu den beschriebenen prakerami-
schen Polymeren konnte beim SU8 auf eine groRe vorhandene Datenbasis im Hinblick auf
die chemischen und physikalischen Eigenschaften des Resists zurtickgegriffen werden. Un-
tersuchungen zur Ldslichkeit, zur Filmherstellung und zur lithographischen Strukturierbarkeit
des reinen Negativresists waren daher nicht notwendig. Die Kombination der flr das Prozes-
sieren von SU8 notwendigen Verfahrensschritte mit den Keramisierungsschritten ergibt eine
relativ aufwandige Verfahrenssequenz:

. Filmherstellung

. Belichtung und lithographische Strukturierung

. Post exposure bake (PEB)
. Entwickeln

154



. Entbindern
. Sintern.

Die prinzipielle Machbarkeit der 0.g. Verfahrensschritte wird im Folgenden dargelegt, speziell
die pra- und postlithographischen Prozesse wie Kompositherstellung, Entbindern und Sintern
sind allerdings noch nicht optimiert [Wich2002].

Um eine moglichst hohe Beladung an Aluminiumoxid in SU8 zu erreichen, wurde eine kom-
merziell erhaltliche, niedrig viskose Losung von SU8 (Fa. Micro Resist Technology) in
d-Butyrolacton verwendet (Gehalt: 59 Gew% SUS8). Mit Hilfe eines Dissolverrahrers wurde
Al,O3; (CT3000SG) in SU8 dispergiert und die FlieReigenschaften als Funktion des Fillgra-
des ermittelt. Geringe Keramikanteile bis ca. 22 Vol% flhren zu einer leichten Anhebung der
Viskositat, das newtonsche FlieRverhalten des reinen SU8 wird nicht verandert. Eine weitere
Erhéhung des Flllgrades auf Gber 30 Vol% fihrt zu einer signifikanten Viskositatssteigerung
bereits bei 35 Vol% und ein beginnendes strukturviskoses Flielen, welches bei einer weite-
ren Pulverzugabe starker hervortritt und ausgepragter wird. Pulvergehalte Gber 40 Vol% las-
sen sich nur schwer realisieren und erhéhen signifikant die Viskositat des Komposits, die
Steigerung von 40.3 Vol% auf 42 Vol% verdreifacht die Viskositat im Scherratenbereich zwi-
schen 1 und 10 1/s (Abb.6.8-1).
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Abb. 6.8-1 Viskositat von SU8-CT3000SG Kompositen bei unterschiedlichen Keramikanteilen.

Das scheinbare Einbrechen der Viskositatswerte bei hoheren Scherraten ist auf experimen-
telle Probleme (Spaltentleerung bei der Viskositdtsmessung) zuriickzufiihren. Die Anderung
der relativen Viskositat bei verschiedenen Scherraten mit dem Keramikfillgrad zeigt deutli-
cher das newtonsche Verhalten bei niedrigen Flllgraden und die bei hohen Fillgraden auf-
tretende Strukturviskositat (Abb. 6.8-2). Es werden relative Viskositaten bei einem Fullgrad

von 42 Vol% bis 400 erreicht, daher ist auch die Spaltentleerung bei hohen Scherraten zu
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erklaren. Dieses experimentelle Problem ist auch bei anderen hochgefilliten Kompositen zu
beobachten. Die SU8-Al,O3;-Komposite sind in ihrem rheologischen Verhalten vergleichbar

mit den anderen, im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Kompositen.
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Abb. 6.8-2 Anderung der relativen Viskositat mit dem Pulverfiillgrad.

Dinne Filme niedrig gefillter Komposite lassen sich Gber das Spincoating-Verfahren auf A-
luminiumoxidwafern herstellen, die angestrebten hochgefiillten Mischungen ergaben entwe-
der keine homogenen Filme oder flossen unter den technisch mdglichen Schleuderbedin-
gungen nicht. Es musste daher auf das modifizierte Giel3- bzw. Rakelverfahren ausgewichen
werden [Schu2003, Muel2004]. Aufgrund des guten Losevermdgens des §-Butyrolacton
wurde eine Teflonfolie anstelle einer Ethylen-Vinylacetat-Folie als schichtdickenbestimmen-
der Spacer verwendet. Die Schichtdicke kann (ber verschieden dicke Teflonfolien (190 um
und 500 um) Uber den Soft-bake eingestellt werden. Es konnten auf diese Weise Komposit-
filme von gemittelt 165 ym und 316 um generiert werden. Die Kompositfilme wurden unter
Verwendung des Aluminiumoxids RCHP w/o Mg (Fa. Baikowski-Malakoff, mittlere Partikel-
grolke 0.335 pm) hergestellt. Aufgrund der in Kap. 3.6 gezeigten FlieBkurven der unter-
schiedlichen Aluminiumoxide ist kein signifikanter Unterschied im Einfluss der beiden unter-

schiedlichen Fullstoffe auf das FlieRverhalten der Komposite zu erwarten.

6.9 Rodntgentiefenlithographie an SU8-Aluminiumoxid-Kompositen

Die Bestrahlungsdosis wurde unter Verwendung des Softwaretools Litop ermittelt. Um ein
optimales Dosisfenster zu erreichen, wurde ohne Maskenverwendung ein Tiefendosisscree-
ning von 10 bis 1000 J/cm® an einem hochgefillten Komposit durchgeflihrt. Dosen unter 100
J/cm?® ergaben keine Resisthartung, ab 100 J/cm® konnte mit zunehmender Dosis eine Ver-

festigung von der Oberseite zum Substrat hin festgestellt werden (Abb. 6.9-1). Eine komplet-
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te Aushartung wurde mit einer Tiefendosis von 400 J/cm?® erzielt. Tiefendosen gréRer 500
J/cm? fuhren zur Schadigung der Oberflache. Das optimale Tiefendosisfenster liegt demzu-
folge im Bereich von 400-500 J/cm?3. Zur Strukturerzeugung wurden zwei unterschiedliche
Berylliummasken verwendet (Abb. 6.9-2). Die auf der linken Seite in Abb. 6.9-2 gezeigte
Maske weist eine Membrandicke von 600 um und eine Goldabsorberschicht von 50 um, die

Maske auf der rechten Seite eine Dicke von 300 um und eine Absorberdicke von nur 15 ym

auf und kann zur Strukturierung von Kompositschichten kleiner 200 um verwendet werden.

Abb. 6.9-2 Verwendete Berylliummasken fur die Rontgentiefenlithographie.

Unter Verwendung der ermittelten Bestrahlungsparameter lassen sich Mikrostrukturen durch
Roéntgentiefenlithographie in guter Qualitat herstellen. Nach der Belichtung und dem post ex-
posure bake konnten die Strukturen unter Verwendung des Entwicklerlésemittels und unter
Einwirkung von Ultraschall freigestellt werden. Die Entwicklungszeit hangt stark von der
Schichtdicke ab, die 165 ym dicken Filme lassen sich im Mittel nach 247 min, die 316 uym di-
cken Filme nach 266 min freistellen. Abb. 6.9-3 zeigt drei entwickelte Mikrostrukturen aus
SUB8-Al,O3-Komposit: Links eine relativ massive Struktur unter Verwendung der 600 um Be-

rylliummaske mit dem 50 ym Goldabsorber.
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Abb. 6.9-3 Bellchtete und entwickelte Mikrostrukturen aus SU8-AIl,O3;-Komposit.
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Unter Verwendung der dinnen Berylliummaske (Abb. 6.9-2, rechts) lassen sich Kanale einer
Maanderstruktur mit einer Strukturbreite von 20 um und einer Tiefe von ca. 200 um, d.h. As-
pektverhaltnis von zehn, herstellen. Die in der Abbildung 6.9-3 rechts gezeigten frei stehen-
den Saulenarrays besitzen Durchmesser von 20, 40, und 100 um bei einer Héhe von ca. 200
pum (Abb. 6.9-4) [Muel1993, Muel2004].
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Abb. 6.9-4 Oberflachendarstellung von entwickelten Mikrostrukturen (Breite 90 ym, Héhe 280 pym).

6.10 Entbindern und Sintern

Fiar den Entbinderungsprozess ist die Kenntnis des thermischen Verhaltens von SU8 bei ho-
heren Temperaturen, d.h. die Zersetzung des Resists an Luft, von grundlegender Bedeu-
tung. Daher wurde mittels Thermogravimetrie die Zersetzungskurve (Heizrate 5°C/min) er-
mittelt: Bis ca. 140°C ist keine Masseabnahme zu beobachten, im Temperaturbereich von
120 - 320°C verliert SU8 ca. 10% an Masse, dies kann im Polymer verbliebenes Lésungsmit-
tel sein. Oberhalb von 320°C verliert der Resist bis 400°C weitere 30%, ab 640°C sind nur

noch 1% Restmasse nachweisbar (Abb. 6.10-1).
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Abb. 6.10-1 Thermogravimetrische Analyse von SU8.
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Die Differentialthermoanalyse (Heizrate 5°C/min) zeigt ebenfalls bis 320°C einen leichten
endothermen Kurvenlauf, ab 300°C bis 600°C werden drei in der Endothermie zunehmende
Reaktionen beobachtet. Der Kurvenverlauf korreliert mit den in der TGA gefundenen Zonen

unterschiedlich starker Masseabnahmen. Die Zersetzung ist bei ca. 600°C abgeschlossen

(Abb. 6.10-2).
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Abb. 6.10-2 Differentialthermoanalyse von SUS.

Um die mechanische Belastung der Mikrostrukturen wahrend des Entbinderns mdglichst
klein zu halten, wurde die Temperatur sehr langsam von Raumtemperatur innerhalb von 6
Stunden auf 600°C erhoht. Die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
von SU8 und dem Aluminiumoxidwafer (SU8: 5.0 x 10 1/K, Al,Os: 6.0 x 10® 1/K) fuhren zur
Delamination des Komposits vom Substrat und bei massiveren Strukturen zu Spannungsris-
sen (Abb. 6.10-3, links). Diese experimentellen Befunde decken sich mit den Ergebnissen
der Pyrolyse der prakeramischen Polymere auf Aluminiumoxidwafern. Nur kleine und abge-

rundete Strukturen waren nach dem Entbindern rissfrei (Abb. 6.10-3, rechts).

: P
Abb. 6.10-3 Entbinderte Strukturen mit und ohne Risse.

Keramische Mikrostrukturen konnen nach dem Entbindern durch den sich anschlielRenden

Sinterschritt erhalten werden. Folgendes Sinterprogramm wurde verwendet:
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. Aufheizen auf 1550°C, Heizrate 10 K/min
. Haltezeit bei 1550°C fir 1 h
. Abkulhlen auf Raumtemperatur, Heizrate 10 K/min.

Die Abbildungen 6.10-4 und 6.10-5 zeigen jeweils auf der linken Seite Mikrostrukturen nach
dem Entwickeln und rechts die entsprechenden Strukturen nach dem Sintern. Selbst frei ste-
hende Saulen mit Durchmessern kleiner 20 ym sind auf dem Substrat verblieben und zeigen
eine gute visuelle Qualitat nach dem Sintern. Keramische Mikrostrukturen mit einem Aspekt-
verhaltnis bis 16 und Strukturdetails um 10 um lassen sich derzeit lithographisch herstellen,

groliere Aspektverhaltnisse und kleinere Strukturdetails sollten moglich sein.

“““ €L  oo002140 ' 50 um
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Abb. 6.10-4 Frei stehende Saulen (Héhe 360 pym, Breite 40 um) vor und nach dem Sintern.
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Abb. 6.10-5 Frei stehende Saulen (Héhe 160 pym, Tiefe 100 um, Breite 10 ym) vor und nach dem Sin-
terprozess.

Der Vergleich der Strukturgeometrien zeigt, dass die keramischen Mikrostrukturen keinen
Volumenschrumpf aufweisen. Dies ist auf die Verwendung des Aluminiumoxids von Bai-
kowski-Malakoff zurtickzufiihren, da dieses Aluminiumoxid kein Sinterhilfsmittel enthalt. Des
Weiteren ist die Haltezeit bei der Maximaltemperatur des Sinterns zu kurz gewahit. Die Ver-
wendung des TM DAR Aluminiumoxides mit seinen sehr gunstigen Sintereigenschaften soll-

te die Herstellung von dichten keramischen Strukturen ermoglichen.
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7 Zusammenfassung

Grundlegende Entwicklungsarbeiten wurden zu folgenden Themenstellungen durchgefihrt:

Beschreibung des FlieRverhaltens von polymerbasierten Mikro- und Nanokompositen

Um ein umfangreiches Materialscreening durchfiihren zu kénnen, musste zu Beginn der Ar-
beiten evaluiert werden, ob bei Raumtemperatur niedrig viskose Reaktionsharze als Modell-
substanzen flr hochviskose Polymerschmelzen verwendet werden kdnnen. Eine umfangrei-
che rheologische Untersuchung zeigte, dass polymere Reaktionsharze in Erganzung zu
wachsbasierten Bindern (fir den HeilRgie3prozess) und Thermoplastschmelzen (fir das
Spritzgiel3en) sehr gut als Binder fir Komposite (Feedstocksysteme) eingesetzt werden kon-
nen, da sie in Analogie zu den o0.g. Materialien sich durch ein newtonsches oder schwach
strukturviskoses Flielien auszeichnen, dies allerdings bereits bei Raumtemperatur und sehr
niedrigen Viskositaten. Es wurden einfache Labormischer verwendet, um Kleinstmengen (5-
50 g) an neuartigen Polymer-Keramik-Kompositen in einem Screening-Verfahren zu unter-
suchen. Der zeitliche Gesamtaufwand fiir die Kompositherstellung aus den Einzelkomponen-
ten Reaktionsharz als Binder, Pulver und Additive (Photostarter, thermischer Starter, Trenn-
mittel, Dispergator) und rheologische Charakterisierung liegt unter zwei Stunden. Es konnten
daher grundlegende flllgradabhangige Untersuchungen der Kompositeigenschaften durch-
gefuhrt werden und Einflisse von PartikelgroRe, Partikeloberflache und Kompositzusam-
mensetzung klar dargelegt werden. Die wichtigsten Resultate im Einzelnen sind:
- Signifikanter Einfluss des Fullgrades auf die Kompositeigenschaften (Flie3verhalten,
thermomechanische Eigenschaften) feststellbar
- Sehr gute Ubertragbarkeit der bei wassrigen Suspensionen und bei thermoplastbasier-
ten Feedstocksystemen etablierten empirischen Modelle zur Beschreibung der Abhan-
gigkeit der Viskositat vom Fillgrad auf reaktionsharzbasierte Komposite
- Signifikante Verbesserung der Fliel3eigenschaften (Viskositatsabsenkung, Erzielung ho-
herer Fullgrade, Absenkung der Fliel3aktivierungsenergie, Verbesserung der Kompo-
sithomogenitat) von Kompositen durch Hydrophobisierung der Keramikpartikeloberfla-
che und damit eine Erhéhung der Materialkompatibilitat von Fullstoff und polymerer
Matrix
- Erstmalige grundlegende Untersuchungen zum Einfluss der Partikeloberflachenpolaritat
auf die Fliel3aktivierungsenergie
- Ermittlung von geeigneten Dispergatoren durch ein umfangreiches Screening-Verfahren
- Erstmalige Beschreibung einer Korrelation von spezifischer Keramikpartikeloberflache
mit dem maximalen Pulverfiligrad

- Formulierung von Kompositen mit Fllgraden Gber 50 Vol% realisierbar.
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Reaktionsharze sind als Modellsubstanzen fir thermoplastische Werkstoffe sehr gut geeig-
net und ermdglichen ein schnelles und umfassendes Materialscreening zur Eigenschaftsop-

timierung.

Entwicklung eines prototypischen Abformverfahrens fir Bauteile aus Polymeren,

Kompositen und Keramik mit mikrostrukturierten Oberflachen

Neben den physikalischen Eigenschaften der Komposite spielt die Abformbarkeit der Kom-
positformmassen und die resultierende Herstellung von mikrostrukturierten Prototypen eine
zentrale Rolle fur Anwendungen in der Mikrosystemtechnik. Die Entwicklung eines prototypi-
schen Abformverfahrens, welches schnell und reproduzierbar mikrostrukturierte Formteile
ermdglicht, war zu Beginn der Untersuchungen prioritar. Unter der gegebenen Rahmenbe-
dingung, dass das Verfahren aus Kostengriinden in Bezug auf die Formeinsatzgeometrie
kompatibel zu den etablierten Replikationstechniken HeilRpragen und Spritzgiel3en sein soll-
te, wurde das lichtinduzierte ReaktionsgieRen entwickelt. Unterschiedliche Reaktionsharz-
systeme lielden sich nach Optimierung der Additivgehalte einfach und schnell abformen. Bei
geeigneter Wahl der Prozessparameter betragt die Aushartezeit 1-2 min/mm Bauteildicke
unabhangig von den auf dem Formeinsatz vorhandenen Strukturgeometrien wie beispiels-
weise dem Aspektverhaltnis. Die wichtigsten Resultate fiir die Abformung von reinen Reakti-

onsharzen sind im Einzelnen:

- Abformung von Metallformeinsatzen mit Aspektverhaltnissen bis 20 bei vergrabenen
Strukturen (H6he 2000 um, Breite 100 pm)

- Abformung von Metallformeinsatzen mit Aspektverhaltnissen bis 14 bei frei stehenden
Strukturen (H6he 86 ym, Breite 6 pm)

- Abformung von Keramikformeinsatzen mit Aspektverhaltnissen bis 20 bei frei stehenden
Strukturen (H6he 61 ym, Breite 3 ym)

- Abformung von nanostrukturierten Oberflachen (Mottenaugenstruktur, Strukturbreite
< 200 nm, Aspektverhaltnis 1) realisiert

- Erstmalige Abformung von diinnen Folienformeinsatzen (Dicke < 400 um)

- Erstmalige Abformung von Kunststoffformeinsatzen aus PSU, PEEK und PI

- Malhaltigkeit besser 1%

- Rapid-Prototyping von mikrostrukturierten Bauteilen aus PMMA oder Polyester realisiert
(Prozesszeit vom Formeinsatzeinbau Uber Abformung von § Teilen einschlieRlich licht-
mikroskopischer Charakterisierung 2 - 3 Stunden)

- Kleinstserienfertigung von bis zu 100 Teilen realisiert.

Komposite, d.h. Reaktionsharze gefillt mit Keramik- oder Metallpulver, lassen sich ebenfalls

mittels Reaktionsgiellen abformen, allerdings ist ein thermischer Starter, i. Allg. ein organi-
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sches Peroxid, fur die Aushartung notwendig. Bei geeigneter Wahl der Prozessparameter
betragen die Aushartezeiten ca. 20 min. Die wichtigsten Resultate fur die Abformung von

Kompositformmassen sind:

- Herstellung von mikrostrukturierten Bauteilen mit hochgefiiliten Kompositformmassen
(bis 54 Vol%) mdglich (strukturelle Details < 50 pm, Aspektverhaltnis 2)
- Malhaltigkeit besser 1%.

Die Angaben zu abgeformten geometrischen Details ergeben sich durch die verwendeten
mikrostrukturierten Formeinsatze und bedeuten nicht zwangslaufig, dass kleinere Strukturen
oder groRere Aspektverhaltnisse nicht realisierbar waren. Sie beschreiben daher nur den
derzeitigen technischen Stand der Arbeiten. Eine weitere Erhdhung der Leistungsfahigkeit
des Verfahrens ist bei der Verwendung entsprechend strukturierter Formeinsatze moglich

und realistisch.

Keramische oder metallische mikrostrukturierte Bauteile sind nach dem Entbindern und Sin-
tern der mittels ReaktionsgieRen abgeformten Grinlinge zugénglich. Die Untersuchungen
zur Herstellung von metallischen Bauteilen gemal der genannten Prozesskette sind noch
nicht abgeschlossen und werden daher hier nicht aufgefiihrt. Die wichtigsten Resultate zur

Herstellung von keramischen Bauteilen sind:

- Keramische Bauteile mit einer Dichte von besser 99% der Theorie realisiert

- Malhaltigkeit der Mikrostrukturen besser 2%

- Rapid-Prototyping von mikrostrukturierten Bauteilen aus Aluminiumoxid innerhalb von
24 h moglich.

Das neu entwickelte lichtinduzierte Reaktionsgiel3en ist ein sehr gut geeignetes Verfahren

zur Herstellung von mikrostrukturierten Bauteilen aus Kunststoff, Kompositen und Keramik.

Neuentwicklung von Polymeren mit modifizierten optischen Eigenschaften zur Her-

stellung von polymeren Wellenleitern

Die Modifizierung des Polymerbrechungsindexes konnte durch zwei unterschiedliche Ansat-
ze realisiert werden. Grundsatzlich ist die Anderung des Brechungsindexes eines Polymers
durch Zugabe eines anorganischen Flillstoffs moglich, dessen PartikelgréRe kleiner als ein
Zehntel der untersuchten Lichtwellenlange ist. Nanoskalige Keramikpulver mit Primarparti-
keln kleiner 40 nm sind daher prinzipiell fur den sichtbaren Bereich des Spektrums geeignet,
allerdings neigen diese Pulver aufgrund ihrer gro3en Oberflache zur Agglomeratbildung. Mit
Hilfe einer geeigneten Desagglomerationstechnik ist es maoglich, die Agglomerate aufzubre-
chen und akzeptable Transmissionseigenschaften zu erzielen. Die wichtigsten Resultate zur

Herstellung von mit Nanopartikeln modifizierten Polymeren sind:
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- Entwicklung einer geeigneten Prozesstechnik zur Herstellung von desagglomerierten
Nanokeramik-Kunststoff-Kompositen erfolgreich abgeschlossen

- Absenkung des Brechungsindexes von PMMA durch Zugabe von Aerosilen erreicht

- Erhdhung des Brechungsindexes von PMMA durch Zugabe von Aluminiumoxid, Zirkon-
oxid und Titanoxid erzielt

- Herstellung von im NIR und VIS-Bereich transparenten Probekdrpern aus Nanokeramik-
Kunststoff-Kompositen realisiert

- Prototypische Herstellung von lichtwellenleitenden Strukturen erfolgreich umgesetzt.

Der zweite Ansatz zur Modifikation des Brechungsindexes von Polymeren ist das physikali-
sche Lésen von elektronenreichen organischen Verbindungen in den Kunststoffen. Aufgrund
des Nichtvorhandenseins von Agglomeraten spielen Streueffekte keine Rolle, die molekula-
ren Dimensionen der Farbstoffmolekille bewegen sich im Bereich von 0.5-1.5 nm, so dass
beste Transmissionswerte erzielt werden kdnnen. Durch geeignete Wahl der Farbstoffmole-
kile lassen sich Fullgrade, besser Konzentrationen, bis zu 30 Gew% im Polymer erzielen.
Die wichtigsten Resultate zur Herstellung von mit Chromophoren dotierten Polymeren sind:

- Signifikante Erhéhung des Brechungsindexes durch Zugabe organischer Farbstoffe ge-

lungen
- Herstellung von im NIR und VIS-Bereich hochtransparenten Probekoérpern erreicht

- Prototypische Herstellung von lichtwellenleitenden Strukturen erfolgreich realisiert.

Beide Varianten der Brechungsindexmodifikation ermdglichen die Herstellung von polymeren
Wellenleitern zur Herstellung von passiven und — bei geeigneter Wahl eines Chromophors

mit nichtlinear optischen Eigenschaften — aktiven optischen Bauelementen.

Neuentwicklung von alternativen Herstellungsverfahren fir keramische Bauteile durch

lithographische Verfahren

Keramische Mikrostrukturen und mikrostrukturierte Oberflachen lieRen sich erstmals direkt
Uber lithographische Verfahren aus geeigneten Polymer-Keramik-Kompositen — mit Silizium-
nitrid gefullte prakeramische Polymere und Aluminiumoxid-gefiulltes SU8 — herstellen. Die
Transferierung der flr reine Polymere bekannten Prozessparameter der Rontgentiefenlitho-
graphie konnte auf mit Keramikpartikeln gefiillte Polysilazane und SU8 erfolgreich durchge-
fuhrt werden. Die wichtigsten Resultate zur lithographischen Mikrostrukturierung sind:

- Erstmaliger experimenteller Nachweis der Eignung von prakeramischen Polymeren als

neuartige Negativresiste fur die UV- und Rontgentiefenlithographie gelungen
- Lithographische Mikrostrukturierung von keramikgefillten Polysilazanen und SU8 erst-

mals realisiert
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- Etablierung der Prozesskette Kompositherstellung (prakeramisches Polymer, Siliziumnit-
rid), lithographische Strukturierung, Pyrolyse zur amorphen SiCN-Keramik erstmalig
umgesetzt

- Etablierung der neuen Prozesskette Kompositherstellung (SU8, Aluminiumoxid), litho-
graphische Strukturierung, Entbindern und Sintern zur Aluminiumoxidkeramik

- Generierung von keramischen Mikrostrukturen mit Aspektverhaltnissen bis 16.

Die hier gezeigten Ergebnisse zur lithographischen Erzeugung von keramischen Mikrostruk-
turen demonstrieren eindeutig, dass das LIGA-Verfahren zur direkten Herstellung von Mikro-
komponenten aus Kunststoff, Metall und, wie im Rahmen dieser Arbeit gezeigt, auch Kera-

mik verwendet werden kann.

Die hier dargelegten Ergebnisse zu den unterschiedlichsten Polymer-Keramik-Kompositen
zeigen, dass diese neue Materialklasse ein sehr hohes Anwendungspotenzial in der Nicht-
Silizium-Mikrotechnik besitzt. Das MafRRschneidern von physikalischen Eigenschaften ist bei-
spielsweise im Fall der Polymer-Nanopartikel-Komposite in gewissen Grenzen gelungen, die
rheologischen Eigenschaften kénnen durch gezielte Auswahl der Komponenten eingestellt
werden, usw. Die Erarbeitung neuer Materialien und Prozesstechnologien schaffen einen
Zugang zu neuen potenziellen Anwendungen in der Mikrooptik (polymere Wellenleiter) und
Mikrofluidik (Mikroreaktoren mit integrierten keramischen Leiterbahnen), hergestellt durch

Roéntgentiefenlithographie, u.v.m.

Die hier vorgestellten Ergebnisse sind sowohl durch eigene Forschungsarbeiten als auch
durch die betreute Durchflihrung von Diplomarbeiten und Dissertationen entstanden. Die Ar-
beiten werden mit der Zielsetzung fortgesetzt, mikrostrukturierte Bauteile aus den hier be-
schriebenen Kompositen unter Nutzung der hier neu entwickelten Prozesstechnologien her-

zustellen.
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9 Anhang

9.1 Liste der verwendeten Akronyme und Abklrzungen

ABSE ammonolysiertes Bis(dichlormethylsilyl)ethan

AFM Atomic Force Microscope, Rasterkraftmikroskop

ANKA Angstremquelle Karlsruhe

BET Brunauer-Emmett-Teller-Verfahren zur Bestimmung der spezifischen Oberfla-
che von Materialien

CAD Computer Added Design

CAMD Centre for Advanced Microsystem Devices

CD Compact Disc

CE Capillary electrophoresis, Kapillarelektrophorese

CGl Ciba Geigy Initiator

CIM ceramic injection moulding

COC Cycloolefinisches Copolymer

DCP Dicumylperoxid

DMD Digital Micromirror Device

DLP Dilauroylperoxid

DSC Differential Scanning Calorimetrie

DVvD Digital versatile disc, Digital video disc

E. Aktivierungsenergie

ELSA Elektron-Stretcher Anlage

EVA Ethylen-Vinylacetat

EO Elektrooptisch

FTIR Fouriertransformations-Infrarot-(Spektroskopie)

FDM Fused deposition modeling

Gew% Gewichtsprozent

GPC Gel-Permeations-Chromatographie

HDDA 1,6-Hexanediol-diacrylat

HV Vickers-Harte

IC Integrated Circuits

IMM Instituts fir Mikrotechnik Mainz

IR Infrarot

KrF Krypton-Fluorid-Laser

LCP Liquid Crystal Polymers (flissigkristalline Polymere)

LIGA Lithographie, Galvanoformung und Abformung

MEKP Methylethylketonperoxid, 2-Butanon-peroxid

MMA Methylmethacrylat

NA Numerische Apertur

Nd-YAG Neodym-Yttrium-Aluminium-Granat

NIR Nahes Infrarot

NLO Nichtlineare Optik

RIM Reaction Injection Molding

OLED Organische Leuchtdiode

PA Polyamid

PC Polycarbonat
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PE
PEB
PEEK
PEM
PET

PI
PMMA
PMMI
POF
POM
PP

PS
PSU
PTFE
PVC
PZT
REM
RMPD
RTL
SIGA
SL
SLS
SuU8
TEM
Tg
TGA
TO
U/min
UP
uv
UV-AB,C
UV-VIS
UV-RIM
VIS
Vol%

Polyethylen

Post Exposure Bake
Polyetherketon
Polymerelektrolymembran
Polyethylenterephthalat

Polyimid

Poly(methyl)methacrylat
Poly(N-methylmethacrylimid)
Polymer Optical Fibers
Polyoxymethylen

Polypropylen

Polystyrol

Polysulfon

Polytetrafluorethylen, Teflon
Polyvinylchlorid
Blei-Zirkonat-Titanat
Raster-Elektronen-Mikroskop
Rapid Mikro Product Development
Réntgentiefenlithographie
Silizium-Mikrostrukturierung, Galvanoformung, Abformung
Stereolithographie

Selektives Lasersintern

UV-Resist
Transmissions-Elektronen-Mikroskop
Glaslibergangstemperatur
Thermogravimetrische Analyse
Thermooptisch

Umdrehungen pro Minute
Ungesattigtes Polyesterharz
Ultraviolett

Wellenlangenbereiche im UV
Ultraviolett und sichtbarer Bereich des Spektrums
UV-Reaction Injection Molding
Sichtbarer Bereich des Spektrums
Volumenprozent
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9.2

ABET

b, B

Do
D100

Af

h, H

ke, Kn

R1, Ro

A 0 0
LN

N

X,X,YY,ZZ

e o B I
<
B}

Vg, Vim

Virei

X,y

Xmin
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Liste der verwendeten lateinischen Buchstaben und
Sonderzeichen

Absorption, Flache, Optische Dampfung, Verlust, Vorfaktor
Spezifische Oberflache von Pulvern
Wellenleiterdurchmesser
Elektrodenlange, Schichtdicke, Vorfaktor
Konstante

Lichtgeschwindigkeit

Minimale Bestrahlungsdosis
Maximale Bestrahlungsdosis
Abstand, Durchmesser

Elastizitat, Energie, elektrisch
Scharfentiefe

Kraft

Hoéhe, Plattenabstand

Konstanten

Einstein-Konstanten

Lange

Konstante

Drehmoment

Molekulargewicht

Brechungsindex, Brechzahl
Normalspannungsdifferenzen
Radius

Elektrooptischer Koeffizient

Druck

Intensitat

Ideale Gaskonstante, Kapillardurchmesser, organischer Rest,
Pearson’scher Korrelationskoeffizient, reflektierte Lichtintensitat

Radien
Bestimmtheitsmal}
Mittenrauwert

Maximaler Rauwert
Abstand

Temperatur, Transmission
Schubspannungen
Normalspannungen

Zeit
Relativgeschwindigkeit
spezifisches Volumen
Freies Volumen
Spannung, Volumen
Ortskoordinaten
Auflésungsvermogen des Systems
bei



CI)max, BET

cDmax

G12
G11,22,33
T

(O]

Liste der verwendeten griechischen Buchstaben

Optischer Dampfungskoeffizient, thermischer Ausdehnungskoeffizient, Winkel
effektiver Packungsfaktor

Winkel

Differenz

Phasenverschiebung

Viskositat

Matrixviskositat

Relative Viskositat

Grenzviskositat, Nullviskositat bei unendlich kleiner Scherrate
Viskositat bei unendlich groRer Scherrate
Feststoffvolumenanteil, Phase

Feststoffvolumenanteil eines Pulvers in einem Binder bei gegebener
spezifischer Pulveroberflache

maximal moglicher Feststoffvolumenanteil
Relative Dielektrizitdtskonstante

Kontrast eines Resists, Scherspannung
Schergeschwindigkeit, Scherrate

Wellenlange
Frequenz
Schubspannung
Normalspannungen
Schubspannung
Kreisfrequenz
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9.4 Verwendete Dispergatoren

Ubersicht Uber verwendete Dispergatoren sowie die maximale mittlere prozentuale Absenkung der re-

lativen Viskositaten bei den Scherraten 1, 10, 100 1/s und den Temperaturen 20, 40 und 60°C.

Dispergator Hersteller Dispergierwirkstoff Viskositats- | Eighung
Absenkung
Addid606 NRC k. A. - -
Brij30 Sigma-Aldrich C12H25(0OCH,CH,),,OH, n~4 7 -
Brij35 Sigma-Aldrich Polyoxyethylen(23)laurylether 8 -
Brij52 Sigma-Aldrich C16H33(OCH,CH,),OH, n~2 18 +
Brij56 Sigma-Aldrich k. A. 16 +
Brij58 Sigma-Aldrich k. A. 2 -
Brij72 Sigma-Aldrich C1gH37(OCH,CH,),0OH, n~2 19 +
Brij76 Sigma-Aldrich k. A. 6 -
Brij78 Sigma-Aldrich k. A. 2 -
Brij92 Sigma-Aldrich C1gH35(OCH,CH,),OH, n~2 13 [¢)
Brijo7 Sigma-Aldrich C1gH3s(OCH,CH,),OH, n~10 4 -
Brijo8 Sigma-Aldrich C18H35(OCH,CH,),OH, n~20 5 -
Brij700 Sigma-Aldrich C1gH35(OCH,CH,),OH, n~100 2 -
D510 Avecia k. A. 25 ++
D520 Avecia Phosphatiertes Copolymer - O]
DA15 Elementis Spec. | Propylyenglykolmethyl- 7 -
etheracetat
KD1 Uniquema k. A. 4 -
KD4 Uniquema k. A. 8 -
Morflex ATBC Morflex Acetyl-tri-n-butyl-citrat 20 +
Morflex ATEC Morflex Acetyl-triethyl-citrat 4 -
Morflex TBC Morflex Tributyl-citrat 15 O
Morflex TEC Morflex Triethyl-citrat 42 ++
TX5 Avecia k. A. - -
W9010 Byk-Chemie Copolymer 15 0
W909 Byk-Chemie Borsaureester 19 +
W968 Byk-Chemie Alkylammoniumsalz eines sau- |14 0]
ren Copolymers
W985 Byk-Chemie Saurer Polyester 20 +
W995 Byk-Chemie Copolymer 21 +
W996 Byk-Chemie Copolymer 15 ®)
Laurinsaure Merck C11H23COOH 3 -

9.5

Der Pearson’sche Korrelationskoeffizienten R ist ein dimensionsloser Index mit dem Wertebereich
—1.0 =R = 1.0 und ist ein Maf} dafir, inwieweit zwischen zwei Datensatzen (Matrix1 und Matrix 2) eine
lineare Abhangigkeit besteht. Der (lineare) Korrelationskoeffizient wird wie folgt berechnet:

(ZX)-(EXITY)

RzJln2x2—<x>21nzv2—<zv)2_

Bestimmtheitsmal R2: Liefert das Quadrat des Pearson’schen Korrelationskoeffizienten, angepasst

an die in Y_Werte und X_Werte abgelegten Datenpunkte.
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9.6 Betrachtungen zur FlieRaktivierungsenergie

Aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnung von Reaktionsharzen und Keramiken andert
sich der Volumenanteil der Keramikkomponente mit steigender Temperatur. Folgende Betrachtungen
sollen die Auswirkungen auf die Fullgrad und die FlieRaktivierungsenergie quantifizieren:

Lineare thermische Ausdehnung UP: a=2.010"1/K (experimentell ermittelt)
Lineare thermische Ausdehnung Al,Ox3: a=6.010°1/K

Unter der Annahme, dass der kubische Ausdehnungskoeffizient 3 das Dreifache des linearen Aus-
dehnungskoeffizienten a betragt, ergibt sich (Gl. 9.6-1). Der Pulverfiligrad Iasst sich dann direkt ge-
maf (Gl. 9.6-2) berechnen.

V; =V, (14 BAT) = I3 (1+ 3aAT) (9.6-1)
1 VBinder (1 + a‘Binder AT)3

~ -1+ (9.6-2)
C Veaistort (14 0pyyer AT)

Far ein Komposit mit einem Aluminiumoxidgehalt von 50 Vol% und einem Gesamtvolumen von 100 ml
ergeben sich folgende Volumenanderungen bei einer Temperaturerhéhung von 20°C auf 60°C.

UP: AV=12ml
AlLO3;:  AV= 0.036 ml (kann vernachlassigt werden).

Der Keramikanteil sinkt bei der genannten Temperaturerh6hung von 40 K von 50 Vol% auf 49.4 Vol%.
Tabelle 9.6-1 listet fir verschiedene Aluminiumoxidfiligrade die entsprechenden realen Fullgrade bei
einer Temperaturerhdhung von 40 K auf. Mit zunehmendem Keramikflllgrad bis 60 Vol% steigt die
Abweichung auf Werte bis 0.6 Vol%, um dann bei héheren Fullgraden wieder auf niedrige Werte ab-
zusinken. In der Literatur wird vorgeschlagen, dem Einfluss der unterschiedlichen thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten auf den Fiiligrad bei kleinen Temperaturanderungen durch das Einfiihren eines
konstanten Faktors Z Rechnung zu tragen (Gl. 9.6-3 und 9.6-4) [Germ1990]. Diese Naherung ist im
Bereich des starken Viskositatsanstiegs zwischen 40 und 60 Vol% fir die hier untersuchten Reakti-
onsharz-Keramik-Komposite mit einem konstanten Wert von 0.015 fir Z gut zulassig (Tab. 9.6-1).

0. = ®exp —ZAT (9.6-3)

korr

7 __komr  Texp (9.6-4)

Tab. 9.6-1 Anderungen des Keramikfiillgrades bei einer Temperaturerhdéhung von 40 K (*Berechnung
erfolgte nach dem Zhang-Evans-Modell fiir T=60°C).

VoI% | AVio (bezogen auf | VoI% Al,Os, | AVoIl% AlLO; z Anderung der rel. Visko-
Al,O3 Viotal = 100 ml) korr. sitat fir das Komposit
UPM1/TM DAR*

0 24 0.0 0.0 0.0 0

10 2.16 9.8 -0.2 -0.005 -0.1

20 1.92 19.6 -04 -0.010 -0.1

30 1.68 29.5 -0.5 -0.013 -0.2

35 1.56 34.5 -0.5 -0.013 -04

40 1.44 39.4 -0.6 -0.015 -1.8

50 1.20 494 -0.6 -0.015 -

60 0.96 59.4 -0.6 -0.015 -

70 0.72 69.5 -0.5 -0.013 -

80 0.48 79.6 -04 -0.01 -

90 0.24 89.8 -0.2 -0.005 -

100 0 100 100 0 -
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Dies bedeutet, dass um einen konstanten Wert die Flllgrade abgesenkt werden missen, wobei bei
kleinen Temperaturanderungen, hier 40 K, die Anderung des Fullgrades maximal 0.6 Vol% betragt.
Die resultierenden Anderungen in der relativen Viskositat sind bei kleinen Fiillgrade vernachlassigbar,
die Abweichungen von An liegen mit Werten um 0.1 im GréRenbereich des Messfehlers der Viskosi-
tatsmessung. Erst bei einer Annaherung an den kritischen Pulverfiiligrad steigt die Abweichung an
[Germ1990].

Auf die Bestimmung der FlieRaktivierungsenergie hat die Korrektur keinen merklichen Einfluss. Fur
niedrige Fullgrade andern sich die Viskositdtswerte um einen vernachlassigbaren kleinen Wert, erst
bei Fullgraden groRer 30 Vol% ergeben sich kleine Abweichungen fiir die FlieRaktivierungsenergie
(Tab. 9.6-2). Die in der Literatur bliche Vernachlassigung des unterschiedlichen thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten ist in Ubereinstimmung mit den hier dargelegten Uberlegungen zuléssig. Daher
sind alle Werte fiir die FlieRaktivierungsenergie, beschrieben in Kapitel 3.13, unkorrigiert.

Tab. 9.6-2 Bestimmung der FlieR-Aktivierungsenergie bei 333 K unter Berlcksichtigung der unter-
schiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von UP und Al,Os.

Komposit AE, [kJ/mol] |R? AE, [kJ/mol]  |R?
ohne Korrektur mit Korrektur

UPM1 14.2 0.9908 14.2 0.9908
UPM1 /3.1 Vol% TM DAR 13.8 0.9883 13.8 0.9883
UPM1 /6.7 Vol% TM DAR 14.5 0.9936 14.5 0.9936
UPM1/11.0 Vol% TM DAR 14.1 0.9946 14.1 0.9946
UPM1/16.2 Vol% TM DAR 15.0 0.9955 15.0 0.9955
UPM1/22.4 Vol% TM DAR 15.1 0.9960 15.1 0.9960
UPM1 /30.2 Vol% TM DAR 15.2 0.9988 15.0 0.9971
UPM1 /34.9 Vol% TM DAR 17.9 0.8842 17.6 0.9140
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