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Zusammenfassung 
 

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der grundlegenden Untersuchung von polymer-

basierten Kompositmaterialien für 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 Möglichkeiten der gezielten Eigenschaftseinstellung ein hohes 

Potenzial für Anwendungen. Daher waren grundlegende Experimente zur Ermittlung der 

physikalischen Eigenschaften von niedrig und hoch gefüllten Polymeren sowie Neuent-

wicklungen auf dem Gebiet der Mikrostrukturierungsverfahren notwendig. In diesem 

Zusammenhang spielte der Einfluss der Partikelgröße der verwendeten Füllstoffe auf die 

Kompositeigenschaften eine wesentliche Rolle. Des Weiteren war von besonderem 

Interesse, ob etablierte Mikrostrukturierungsverfahren, wie z.B. die Röntgentiefen-

lithographie, zur Herstellung von keramischen Bauteilen unter Verwendung von polymer-

basierten Kompositen verwendet werden können. 

In Abbildung 0-1 sind die wichtigsten Themenbereiche rund um die Entwicklung von 

polymerbasierten Kompositen, beginnend beim notwendigen Materialscreening bis hin zu 

möglichen Anwendungsfeldern, dargestellt. 

Die wichtigsten Resultate dieser Arbeit sind: 

• Erstellung eines empirischen Modells zur Abschätzung des maximal erreichbaren 

Pulverfüllgrades in Polymeren als Funktion der spezifischen Partikeloberfläche von 

mikro- und nanoskaligen Keramikpulvern 

• 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 

• Erstmalige Herstellung von mikrostrukturierten keramischen Bauteilen durch Rönt-

gentiefenlithographie an kompositbasierten Negativresisten. 
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Abb. 0-1 Übersicht 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: 

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

polymer based composites 

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

structured components made of polymers, polymer based composites and ceramics 

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

chromophors 

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

polymer-based ceramic filled composites. 
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1 Motivation und Zielsetzung 

In der Mikrosystemtechnik sind neben Silizium Kunststoffe, Metalle und Keramiken als Werk-

stoffe für Bauteile und Produkte etabliert. Für die Realisierung und kostengünstige Fertigung 

von mikrotechnischen Produkten müssen geeignete Materialien folgende, generelle Kriterien 

erfüllen: 

• gute Verfügbarkeit 
• reproduzierbare Werkstoffqualität 
• akzeptabler Preis 
• gute Mikrostrukturierbarkeit 
• einfache Prozessierbarkeit und Handling. 
 
Zusätzlich müssen noch die individuellen physikalischen Eigenschaften, welche den Anwen-

dungszweck und den Anwendungsbereich definieren, berücksichtigt werden. In den seltens-

ten Fällen werden alle Kriterien gleichzeitig erfüllt, so dass beim Design und der Auslegung 

eines mikrotechnischen Bauteils Kompromisse entweder bei den gewünschten physikali-

schen Eigenschaften oder bei der Prozessierbarkeit gemacht werden müssen. Die Verwen-

dung von kommerziell erhältlichen Werkstoffen erlaubt nur selten eine gleichzeitige optimale 

Einstellung mehrerer physikalischer Eigenschaften, wie thermische Ausdehnung, elektrische 

Leitfähigkeit oder optischer Brechungsindex, so dass die Realisierung komplexer Eigen-

schaftsprofile häufig die Entwicklung spezieller Werkstoffe erforderlich macht. Einen Lö-

sungsansatz hierfür 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 günstigsten Einzeleigenschaften möglich, so dass ein Maßschnei-

dern von physikalischen Kompositeigenschaften in gewissen Grenzen realisiert werden 

kann. 

In der Makrowelt werden Kunststoff-Keramik-Komposite seit vielen Jahren verwendet. So 

führt die Dispersion von Keramikpulver oder Glas- bzw. Kohlenstofffasern in Kunststoffen zu 

einer signifikanten Verbesserung der mechanischen Eigenschaften. Nanoskalige Schichtsili-

kate, dispergiert beispielsweise in Polyamid, führen zu einer erheblichen Erhöhung 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 ausschließlich als Zwi-

schenstufe zur Herstellung von keramischen und metallischen Bauteilen im Pulverspritzgie-

ßen verwendet, die eigentlichen Kompositeigenschaften sind von zweitrangigem Interesse, 

solange sie die Prozessierbarkeit beim Pulverspritzgießen nicht betreffen. 
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Basierend auf dieser Ausgangslage erschien es notwendig, neuartige Kompositmaterialien 

zu entwickeln, um ein Maßschneidern von physikalischen Eigenschaften für potenzielle An-

wendungen in den zwei wichtigen Bereichen der Mikrotechnik, der Mikrooptik und der 

Mikrofluidik, zu ermöglichen. 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 

ausschließlich für solche Werkstoffe verwendet, bei denen anorganische Feststoffe, hier mik-

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

Maßgeschneiderte Komposite können auf unterschiedliche Arten in der Mikrotechnik ver-

wendet werden: 

Zum einen dienen sie in Analogie zum o.g. Pulverspritzgießen als Zwischenstufe zur Herstel-

lung von mikrostrukturierten Bauteilen, welche nach dem Prozessieren (Replikation, Entbin-

dern, Sintern) nur noch aus einer Komponente, dem möglichst dicht gesinterten keramischen 

oder metallischen Füllstoff, bestehen. Diese Art von Kompositen zeichnet sich durch hohe 

Füllstoffgehalte bis 60 Vol% aus, um den Sinterschrumpf zu minimieren und ein möglichst 

isotropes Schrumpfen zu erzielen. In diesem Fall sind optimierte Kompositeigenschaften 

grundlegend wichtig für die Strukturierbarkeit, beispielsweise für die verwendete Replikati-

onstechnik. Insbesondere sind die Fließeigenschaften des Komposits entscheidend für die 

Abformbarkeit und die resultierende Bauteilqualität. Neben der Verwendung als Zwischen-

stufe zu keramischen und metallischen Bauteilen können hoch gefüllte Komposite auch eine 

direkte Anwendung finden, da wichtige physikalische Eigenschaften wie Festigkeit, Härte, 

thermischer Ausdehnungskoeffizient oder elektrische Leitfähigkeit mit dem Füllgrad korrelie-

ren. 

Zum anderen können bereits niedrige Feststofffüllgrade 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 leitfähiges Material zu konvertieren. Daher sind speziell 

Komposite, welche nanoskalige Füllstoffe enthalten, von besonderem Interesse, da mit ab-

nehmender Partikelgröße das Oberflächen- zu Volumenverhältnis der Partikel stark zunimmt 

und somit neue Funktionalitäten bzw. Eigenschaftsänderungen möglich sind. In der Literatur 

sind derzeit kontroverse Angaben zu finden, welche beispielsweise den Einfluss von sphäri-

schen nanoskaligen Partikeln auf die thermomechanischen Eigenschaften von Kunststoffen 

beschreiben. Es war daher ein wichtiges Ziel dieser Arbeit, den Einfluss der Partikelgrößen 

auf die resultierenden Kompositeigenschaften grundlegend zu untersuchen. 

Bei "echten“ nanoskaligen Füllstoffen, d.h. mit mittleren Partikelgrößen deutlich kleiner 100 

nm, sind auch optische Eigenschaften der Komposite wie Transmission, Brechungsindex 
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oder Polarisation interessant, da, je nach untersuchtem Wellenlängenbereich, Streueffekte 

an den Partikeln keine signifikante Rolle mehr spielen. Es resultiert ein transluzentes bzw. 

transparentes Komposit mit modifizierten optischen Eigenschaften. 

Neben den Füllstoffen bestimmt die polymere Matrix die Kompositeigenschaften. Die Ver-

wendung von thermoplastischen Kunststoffen als polymere Komponente ist allerdings sehr 

aufwändig, da beispielsweise das Fließverhalten von Thermoplasten nur oberhalb des Glas-

übergangsbereichs messtechnisch gut zugänglich ist. Die Viskositäten 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 zeitaufwändigen 

Nutzung von Mischer-Knetern oder über Extrusionsverfahren möglich 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 für Polymerschmelzen zu verwenden, da die Reaktionsharzviskositäten 

bei Raumtemperatur weit unter 10 Pa s, z.T. unter 1 Pa s, liegen und die Komposite mit einer 

einfachen Labordispergiereinheit hergestellt werden können. Allerdings musste zu Beginn 

der Arbeiten noch verifiziert werden, ob sich niederviskose Reaktionsharze in ihrem Fließ-

verhalten wie Polymerschmelzen verhalten. Nach der bei Raumtemperatur möglichen Form-

gebung und der sich anschließenden Polymeraushärtung liegt ein Thermoplast-Füllstoff-

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 durchgeführt: 

• Beschreibung des Fließverhaltens von polymerbasierten Mikro- und Nanokompositen 

• Entwicklung eines prototypischen Abformverfahrens für Bauteile aus Polymeren, Kom-

positen und Keramik mit mikrostrukturierten Oberflächen 

• Neuentwicklung von Polymeren mit modifizierten optischen Eigenschaften zur Herstel-

lung von polymeren Wellenleitern 

• Neuentwicklung von alternativen Herstellungsverfahren für keramische Bauteile durch 

Lithographie. 

 

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

Werkstoffklasse der Mikrosystemtechnik etabliert werden. 
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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 stärkerem Maße werden in der Mikrosystemtechnik Komponenten 

aus polymeren Werkstoffen eingesetzt. Die Vielfalt der Materialeigenschaften, der günstige 

Preis, die Anzahl der geeigneten Fertigungsverfahren, beginnend bei der Lithographie über 

Rapid Prototyping bis hin zur Massenfertigung und die vergleichsweise einfache Formge-

bung sind dafür ausschlaggebend. Typische Anwendungsgebiete stellen u.a. die Telekom-

munikation, die Bio- und Medizintechnik, die chemische Analytik und die Automobiltechnik 

dar. Des Weiteren ermöglichen mikrostrukturierte Bauteile aus Keramik und Metall neue An-

wendungen in der Mikroreaktionstechnik, der Aktorik und Sensorik. Eine Übersicht über 

wichtige Materialien der Nicht-Silizium-Mikrotechnik findet sich unter [Ehrf1999, Tsch1999, 

Brüc2001, 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 Makromolekül (Polymer) mit einem mittleren 

molekularen Gewicht von bis zu 107 g/mol reagieren. Mit Ausnahme der Verwendung von 

Spezialpolymeren als Photoresiste in der Mikroelektronik haben Polymere erst relativ spät 

(Mitte der achtziger Jahre) Einzug in die Mikrotechnik gefunden. Dieser Fortschritt hängt eng 

mit der Weiterentwicklung der kostengünstigen makrotechnischen Abformverfahren, wie z.B. 

Spritzgießen zur kostengünstigen 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 verändern bei Bestrahlung mit elektromagneti-

schen Wellen, vorzugsweise UV- oder Röntgenstrahlung, ihr mittleres molekulares Gewicht 

und werden dadurch in geeigneten Lösungsmitteln entweder löslich oder unlöslich. 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 Bindungsbrüchen (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 Flächen der Maske bewirken das Verbleiben des Materi-

als auf dem Substrat nach der Strukturierung und dem Entwickeln in einem Lösungsmittel. In 

niedermolekularen Polymeren mit im Molekül vorhandenen reaktiven Substituenten kommt 

es durch die Belichtung zum Kettenwachstum bzw. zur Quervernetzung; dabei wird das re-

sultierende hochmolekulare Polymer, meist ein Duroplast, in Lösungsmitteln unlöslich. Die 

belichteten Bereiche bleiben nach dem anschließenden 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 ursprünglich von IBM entwi-

ckelt [IBM1989] und Mitte der neunziger Jahre erstmals für Anwendungen in der Mikrotech-

nik eingesetzt. SU8 weist eine besondere Empfindlichkeit im UV-A und UV-B Bereich (350-

400 nm) sowie für Elektronen und Röntgenstrahlen auf. Im Bereich der UV-Lithographie sind 

Schichtdicken bis 2 mm und Aspektverhältnisse bis 20 [Lore1998], im Fall der Röntgentiefen-

lithographie Aspektverhältnisse bis 100 möglich [Crem2001, Labi1995]. Der Resist besteht 

aus dem eigentlichen Epoxid, einem Photoinitiatorgemisch sowie einem Lösungsmittel, wel-

ches zur Einstellung der Resistviskosität notwendig ist. 

Die Lichtempfindlichkeit und damit die Möglichkeit der Strukturierung eines Photoresists wird 

durch seine Kontrastkurve charakterisiert. Diese beschreibt die Abhängigkeit 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 Auflösen des Polymers. In der Übergangsregion zwischen den beiden Extremen 

wird der Resist partiell gelöst [Camp1996]. Für jeden Resist ist der Kontrast γ experimentell 

zu bestimmen, mathematisch lässt er sich durch (Gl. 2.1.1-1) beschreiben. D0 entspricht der 

Dosis, bei welcher noch keine photochemische Reaktion abläuft, D100 entsprechend der Do-

sis, bei welcher nach der Entwicklung kein (Positivresist) bzw. das gesamte (Negativresist) 

Polymer auf dem Substrat verbleibt. Der Wert für den Kontrast ergibt sich als Steigung in der 

Übergangsregion zwischen D0 und D100. Ein technisch nutzbarer Resist sollte einen möglichst 
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hohen Kontrast aufweisen, d.h. gut zwischen transparenten und opaken Bereichen der 

Struktur unterscheiden. Typische Werte für γ liegen im Bereich von 2 bis 3. 

 
Abb. 2.1.1-1 Chemische Struktur des Negativresists SU8. 
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Abb. 2.1.1-2 Restschichtdicke nach der Bestrahlung mit Röntgenstrahlen und Entwicklung als Funkti-
on der Bestrahlungsdosis für a) Positivresist b) Negativresist. 
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Polymere Werkstoffe oder Kunststoffe werden hinsichtlich ihrer Anwendungsmöglichkeiten, 

ihres Preises und ihrer Jahresproduktion in drei Hauptgruppen eingeteilt: 

• Standard- bzw. Massenkunststoffe: Polyvinylchlorid (PVC), Polyethylen (PE), Polypropylen (PP) 
sowie verschiedene Styrolpolymere. Auf diese Materialien entfällt ca. 80% des weltweiten 
Verbrauchs (ca. 108 t im Jahr 1997). 

• 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 
können für komplexe Anwendungen eingesetzt werden. 
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• Hochleistungskunststoffe: Cycloolefinische Copolymere (COC), Polymethylmethacrylimid 
(PMMI), Polysulfon (PSU), Polyetheretherketon (PEEK), Polyimid (PI), flüssigkristalline Polyme-
re (LCP), Fluorpolymere (PTFE). Diese sehr teuren Materialien (bis zu 100 €/kg) weisen beson-
dere thermische Eigenschaften und eine hohe chemische Stabilität 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 Domänen mit hoher Ordnung vorliegen) 
• Elastomere (gummiartiges Verhalten) 
• Reaktionsharze (Monomer-Polymer-Gemische), welche nach dem Aushärten einen Thermo-

plasten oder Duroplasten ergeben. 
 
Für die Mikrotechnik sind besonders die thermoplastischen Kunststoffe interessant, da sie 

mit den gängigen Umformverfahren wie Spritzgießen oder Heißprägen kostengünstig und in 

größeren Serien bis hin zur Massenproduktion strukturiert werden können. Neben einer Rei-

he von interessanten physikalischen und chemischen Eigenschaften sind die optischen 

Kenngrößen von besonderer Anwendungsrelevanz. Die mikrotechnischen Massenprodukte 

CD und DVD wären ohne die herausragenden optischen Eigenschaften von Polycarbonat 

nicht realisierbar gewesen. Für 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 Verfügung, 

welche auch bei höheren Temperaturen verwendet werden können. Allerdings liegen im Be-

reich der Mikrotechnik hinsichtlich der Abformbarkeit erst wenige Erfahrungen vor. Eine Ü-

bersicht über 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) für Brennstoffzellen einge-

setzt. Eine gute Übersicht 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 

Bruchzähigkeit u.a. stehen im Vordergrund. Die herausragenden physikalischen Eigenschaf-

ten der Metalle sind neben den magnetischen Eigenschaften ihre sehr guten elektrischen 

und thermischen Leitfähigkeiten. Dies ermöglicht beispielweise die Galvanoformung als 

wichtiges Replikationsverfahren zur Herstellung von mikrostrukturierten Formeinsätzen. Die 

wichtigsten Metalle und Legierungen, welche Anwendungen in der Mikrotechnik finden, sind: 
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• Gold Absorbermaterial in der Röntgentiefenlithographie, Schutzschichten 
• Chrom Absorbermaterial in der UV-Lithographie 
• Nickel, Kupfer Formeinsatzmaterial, elektrostatische Aktoren 
• Stahl, Messing Formeinsatzmaterial 
• Hartmetalle Formeinsatzmaterial, Werkzeuge in der Mikromechanik 
• 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, Härte, thermomechanische und chemische Beständigkeit, u.a.), 

letztere aufgrund spezieller physikalischer Eigenschaften (Magnetisierbarkeit, piezo- und py-

roelektrische Eigenschaften, elektrische Leitfähigkeit, u.a.) Verwendung. Die wichtigsten Ke-

ramiken, welche Anwendungen in der Mikrotechnik finden, sind: 

• Al2O3 hochbeanspruchte Bauteile, keramische Reaktoren 
• ZrO2 Sauerstoffsonden (λ-Sonde), hochbeanspruchte Bauteile 
• Si3N4 hochtemperaturfeste Schutzschichten, Schneidwerkzeuge 
• Pb(Zr,Ti)O3 (PZT) Mikroaktoren, Temperatursensoren. 

2.1.4 Nanoskalige keramische Materialien 

Nanoskaligen Keramiken wird aufgrund ihrer sehr kleinen Partikelgröße und dem resultie-

renden großen Volumen- zu Oberflächenverhältnis 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 Kieselsäuren genannt), welche durch Hochtemperaturflammenpyrolyse von Chlor-

silanen in einer Knallgasflamme durch oxidative Hydrolyse hergestellt werden [Schr1993]. 

Aerosile bestehen vollständig aus röntgenamorphem Siliziumdioxid, daher sind die optischen 

Eigenschaften mit Quarzglas zu vergleichen. Auf der Oberfläche der Aerosilpartikel befinden 

sich Siloxan- und Silanolgruppen. Die Silanolgruppen sind für 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, lässt 

sich die Oberfläche der Aerosile durch eine Kondensationsreaktion mit den Silanolgruppen 

dergestalt chemisch modifizieren, dass eine bessere Kompatibilität mit organischen Matrices 

wie Polymeren hergestellt wird. Großtechnisch werden die Aerosile zur Verdickung von La-

cken, als Dispergier- und Mahlhilfsmittel und als Verstärkungsstoffe von Elastomeren, bei-

spielsweise Silikonkautschuken, eingesetzt [Schr1993, Aero2003]. 
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Hochdisperse Metalloxide, wie Al2O3, TiO2 und ZrO2, lassen sich ebenfalls nach dem Aerosil-

Verfahren aus gasförmigen metallorganischen Verbindungen (meist Chloride) herstellen, 

neuerdings sind sogar hydrophobe Metalloxide erhältlich. Das Al2O3 liegt in der thermody-

namisch instabilen γ-Modifikation (δ-Gruppe) vor. Auf der Oberfläche befinden sich Hydro-

xylgruppen, welche beispielsweise für eine Silanisierungsreaktion genutzt werden können. 

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 Wellenlängen kleiner als 385 nm, Rutil 

kleiner als 415 nm. Die Energieaufnahme ist durch den Elektronenübergang vom Valenz-

band in das Leitungsband bedingt, wobei die Energiedifferenzen zwischen den Bändern 3.29 

und 3.05 eV betragen. Es handelt sich beim Titanoxid um einen Photoleiter ähnlich 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 Oberfläche sind ebenfalls Hydro-

xylgruppen für eine mögliche weitere Derivatisierung zu finden. 

Binäre nanoskalige Keramiken sowie mit einer zweiten Keramik oder mit Polymeren be-

schichtete nanoskalige Materialien lassen sich über das sogenannte Karlsruher Mikrowel-

lenplasmaverfahren herstellen [Voll2000, Voll2004]. Nanoskalige ternäre Oxide wie BaTiO3 

sind aufgrund ihrer Photolumineszens von Interesse [Yu2002]. 

2.1.5 Polymer-Keramik-Komposite 

Komposite sind definitionsgemäß 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-Füllstoff-Komposite. Keramische Füllstoffe, z.B. Glas- oder Karbon-

fasern homogen in Kunststoffen verteilt, erhöhen, je nach der Dimensionalität des Füllstoffes, 

die mechanischen Eigenschaften wie E-Modul, Torsions- und Biegesteifigkeit u.v.m., zum 

Teil signifikant [Ehre1999, Wang2002]. Eine Übersicht über Polymer-Füllstoff-Komposite fin-

det sich unter [Gera2001], die Effekte orientierter Partikel auf die Polymereigenschaften sind 

beschrieben in [Norm2003]. Von grundlegender Wichtigkeit für die Verstärkungseigenschaf-

ten ist die physikalische bzw. chemische Ankopplung der Füllstoffe an die polymere Matrix. 

Eine Übersicht über geeignete Haftvermittler, beispielsweise in Form von Siloxanen, ist in 

[DiBe2001] beschrieben. Elektrisch leitfähige Komposite sind u.a. durch Verwendung von 

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

vorgestellt. 

Die Verwendung von nanoskaligen Füllstoffen, vor allem von Schichtsilikaten, führt bereits 

bei niedrigen Füllgraden zu einer signifikanten Verbesserung der mechanischen Kunststoff-

eigenschaften wie Zugfestigkeit u.a. [Lee2002, Fisc2003], allerdings ist die Güte der Homo-

genität der Dispersion entscheidend für die Eigenschaftsverbesserung. Dies kann nur durch 

Verwendung von geeigneten Dispergatoren und durch eine aufwändige Dispergiertechnik, 

beispielsweise durch Schmelzextrusion, erzielt werden. Eine aktuelle Übersicht über Poly-

carbonat-nanoskalige Schichtsilikat-Komposite findet sich unter [Yoon2003a, Yoon2003b], 

eine allgemeinere und sehr ausführliche Darstellung in [Brec2001, Ray2003, Njug2003], letz-

tere bietet zusätzlich eine kurze Übersicht über Polymer-Carbon Nanotube-Komposite. 

Im Folgenden findet sich eine kurze Übersicht über weitere wichtige Eigenschaftsverbesse-

rungen durch Zugabe von nanoskaligen Schichtsilikaten [Ray2003]: 

• Erhöhung der thermischen Stabilität durch Barriereeigenschaften [Zhu2002] 
• Erhöhte Zersetzungstemperatur von PMMA [Njug2003] 
• Verbesserte Oberflächenhärte (Kratzschutz) [Njug2003] 
• Erhöhte thermische Leitfähigkeit von PSU [Njug2003] 
• Verbesserte Flammhemmung 
• Verbesserte Flüssigkeits- und Gasbarriereeigenschaften 
• Erzeugung von elektrorheologischen Flüssigkeiten (Polyanilin-Schichtsilikate-Komposit) 
• Geringe Anhebung der Glastemperatur von PMMA und PMMA-Epoxid-Blends mit zunehmen-

dem Schichtsilikatanteil [Park2003] oder in Polyestern [Paul2003] 
• Erzeugung von elektrisch leitfähigen Kompositen (Polyanilin-Schichtsilikat-Komposit [Wu2000]). 
 
Der Einfluss von sphärischen Nanopartikeln auf die Polymereigenschaften ist im Folgenden 

zusammengefasst: 

• Absenkung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Epoxiden mit dem Füllgrad 
[Kang2001] für das verbesserte Packaging von photonischen Komponenten [Shi2003] 

• Signifikanter Anstieg der Glastemperatur von Epoxiden um 20°C mit dem SiO2-Füllgrad 
[Kang2001] 

• Signifikante Absenkung der Glastemperatur von PMMA um 25°C mit dem Al2O3-Füllgrad 
[Ash2002] 

• Signifikante Verbesserung der mechanischen Eigenschaften wie E-Modul, Bruchfestigkeit u.a. 
bei geringen Füllgraden, beispielsweise in PMMA-Al2O3-Kompositen [Sieg2001]. 

 
Eine aktuelle Übersicht über Polymer-nanoskalige Keramik-Komposite ist in [Scha2003] zu 

finden. 

Zur Herstellung von Polymer-Keramik-Kompositen sind Additive notwendig, welche einen 

stoffschlüssigen Verbund zwischen den Einzelkomponenten ermöglichen und so die mecha-

nischen Eigenschaften verbessern oder die Verarbeitbarkeit erst ermöglichen [Aske1996]. 

Von besonderem Interesse sind Dispergierhilfsmittel zur Herstellung hochgefüllter und ho-
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mogener Komposite. Der chemische Aufbau dieser Additive hängt von den zu verwenden-

den Polymeren bzw. Keramiken ab. Grundsätzlich sind es amphiphile Moleküle, welche eine 

hydrophile Komponente (Keramik) an eine hydrophobe Komponente (Polymer), meist über 

van-der-Waals-Kräfte oder über Wasserstoffbrückenbindungen, koppeln. Ebenfalls finden 

Polymere als Dispergatoren für Keramiken, dispergiert in organischen Lösungsmitteln, Ver-

wendung [Al-l1992]. Eine elektrostatische Stabilisierung von sowohl mikro- als auch na-

noskaligen Keramikpartikeln durch pH-Wert-Variation wie in wässrigen Systemen ist in unpo-

laren Medien nicht möglich [Tsen2002, Tsen2003]. 

Im Unterschied zu den anderen Materialklassen der Mikrotechnik - Silizium, Polymere bzw. 

Kunststoffe, Metalle sowie Keramiken und Gläser - spielen Kompositmaterialien derzeit in 

der Mikrosystemtechnik noch keine wesentliche Rolle. Dies mag u.a. darin begründet sein, 

dass sowohl die Kompositherstellung sich aufwändig gestalten kann als auch die etablierten 

Fertigungsverfahren z.T. stark modifiziert werden müssen. 

2.1.6 Präkeramische Polymere 

Der Begriff präkeramische 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 können. Die Pyrolyse dieser Polymere führt in Abhängigkeit von der Pyrolyseat-

mosphäre zu keramischen Endprodukten mehr oder minder definierter chemischer Zusam-

mensetzung [Koch1996]. Der Begriff der präkeramischen Polymere ist nicht nur auf Verbin-

dungen der Elemente Si, C, O und H beschränkt, 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 regelmäßige Abfolge von Si- und C-Atomen 

in der Polymerhauptkette. Obwohl in den silanbasierten Polymeren ein σ-Bindungssystem 

vorliegt, zeigt diese Gruppe von Verbindungen starke Absorptionsbanden im UV-Bereich. 

Polycarbosilane dienen als Ausgangsstoff für 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 pulverförmig oder als hochviskose Flüssigkeiten und sind in aprotischen Lösungsmit-

teln löslich. 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 eingeschränkt 

ist. Im Allgemeinen werden Polysilazane für 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 Startermolekülen vernetzen. Reaktive Substituen-

ten, wie z. B. Vinylgruppen, ermöglichen einen höheren Vernetzungsgrad. Die wichtigsten 

auftretenden Vernetzungsreaktionen sind die Hydrosilylierung von Vinylgruppen, Dehydro-

kupplung, Transaminierungen sowie die Vinylpolymerisation [Bill1995]. Die Reaktionen lau-

fen teilweise über 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 Moleküle wie Was-

ser, Stickstoff, Ammoniak, Methan u.a. Die Pyrolyse findet bei Temperaturen bis über 

1000°C unter Inertgas, unter Reaktivgas wie Ammoniak oder bei normaler Luft-Atmosphäre 

statt. Unter Schutzgas entstehen schwarz-gefärbte (Restkohlenstoff) amorphe Siliziumcar-

bonitride. In einer Ammoniakatmosphäre 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/cm³ bleiben bis zu Temperaturen kleiner 

1440°C metastabil, bei höheren Temperaturen wird Stickstoff bis zum Erreichen der Grenz-

zusammensetzung Si3+xCxN4 abgespaltet, bei weiterer Temperaturerhöhung erfolgt die Kris-

tallisation zu Si3N4 und SiC [Baye1997]. Nähere 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: 

• Rapid Prototyping – Schnelle Fertigung von prototypischen Bauteilen oder Formwerkzeugen 
• Primäre Strukturierung – Herstellung von mikrostrukturierten Oberflächen bzw. dreidimensiona-

len Mikrostrukturen mittels Lithographie oder via Laserstrahlbearbeitung bzw. mikromechani-
scher Bearbeitung 

• Replikation – Herstellung von mikrostrukturierten Oberflächen durch Abformung entsprechender 
Masterstrukturen. Zu den Replikationsverfahren werden alle galvanischen Technologien sowie 
die Abformtechniken (Reaktionsgießen, Vakuumheißprägen, Spritzgießen, sonstige Gießver-
fahren) gezählt 

• Verfahrenskombinationen – Kombination von primärer Strukturierung und Replikation zur Her-
stellung und Abformung von mikrostrukturierten Formeinsätzen, beispielweise im LIGA-
Verfahren und dessen Varianten wie UV-LIGA, Laser-LIGA, SIGA u.a. 

 
Die für diese Arbeit relevanten Mikrofertigungstechniken werden im Folgenden vorgestellt. 

2.2.1 Rapid-Prototyping 

Unter Rapid Prototyping versteht man eine Reihe von Fertigungsverfahren, welche innerhalb 

kürzester Zeit entweder Prototypen (Rapid-Prototyping im engeren Sinne) oder Abformwerk-

zeuge (Rapid-Tooling) zur Verfügung 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 Stück eingesetzt, die Standzeiten der Werkzeuge sind aufgrund der gewählten Materia-

lien nur kurz. Rapid-Prototyping- und Rapid-Tooling-Verfahren haben sich seit ihrer Entwick-

lung Ende der achtziger Jahre innerhalb kürzester 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 Aspektverhältnissen lassen sich mit Offset-Drucktechniken gene-

rieren [Leyl2002]. Das erste kommerziell erhältliche Rapid-Prototyping Verfahren - die Ste-

reolithographie - wurde 1987 von 3D-Systems, Valencia, CA, eingeführt. Heutzutage sind 

mehr als 30 verschiedene Verfahren bekannt, welche unterschiedliche Materialien nutzen 

und die Herstellung von Präzisionsbauteilen, ermöglichen. Diese Verfahren werden hinsicht-

lich ihrer Methodik und der verwendeten Materialien klassifiziert. Die derzeit am erfolgreichs-

ten kommerzialisierten Verfahren sind [Vara2001]: 

• Stereolithographie (SL) 
• Selektives Lasersintern (SLS) 
• Fused Deposition Modeling (FDM). 
 
Das Stereolithographie-Verfahren startet mit der Generierung eines dreidimensionalen CAD-

Modells mit anschließender Zerlegung in einzelne, dünne zwei-dimensionale Schichten. Die 

numerischen Koordinaten der Schichten werden in x,y-Koordinaten eines Lasersystems, die 

z-Daten der einzelnen Schichten in die Höheposition eines Substrattisches übersetzt. Der 

möglichst fein fokussierte Laser beschreibt entsprechend der x,y-Koordinaten einer CAD-

Schicht die Oberfläche eines Fluidbades, welches ein photohärtbares Reaktionsharz enthält 

(Abb. 2.2.1-1). Nach der Aushärtung der Strukturen einer Schicht wird der Substrattisch im 

Bad abgesenkt und die nächste Schicht an der Oberfläche geschrieben. Kommerziell erhält-

liche SL-Kompaktgeräte, beispielsweise von der Fa. 3D-Systems, verwenden zur Erhöhung 

der Präzision mittlerweile modifizierte acrylat- oder epoxidbasierte Reaktionsharze, welche 

mit speziellen Photoinitiatoren für eine hochselektive Polymerisation dotiert sind. Derzeit sind 

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

• Kleinste Schichtdicke in z-Richtung:  > 50 µm 
• Kleinstes Strukturdetail in x, y-Richtung:  > 50 µm 
• Erreichbare Präzision in x, y, z:   ± 10 µm. 
 
Diese geometrischen Daten sind für Anwendungen in der Mikrotechnik noch nicht ausrei-

chend klein genug, vor allem ist der Laserfokus bzw. das Strahlprofil an der Oberfläche zu 

ungenau. Daher wurde in Analogie zu lithographischen Verfahren das Muster einer Schicht 

auf eine dynamische Maske übertragen und in einem Projektionsverfahren auf die Oberflä-
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che und in das Photopolymer transferiert. Als dynamische Masken stehen entweder transpa-

rente Flüssigkristalldisplays oder digitale Mikrospiegel (DMD-Devices, Texas Instruments) 

zur Verfügung. Dadurch lassen sich weitaus kleinere Mikrostrukturen erreichen [Ziss1996, 

Bert1997, Belu1999]. 

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

Mit dem o.g. Verfahren können Schichten von 5 µm und strukturelle Details in gleicher Grö-

ßenordnung 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 können nur Einzelprototypen gefertigt werden. Unter 

Verwendung von Strahlverteilungsoptiken ist eine Parallelproduktion (Rapid Micro Product 

Development, RMPD) von mehreren Bauteilen möglich [Micr2003]. Auf makroskopischer 

Bauteilebene wurde zusätzlich zur Herstellung von Prototypen aus Kunststoff mit keramik- 

und metallgefüllten 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 ermöglichen die Realisierung von 

prototypischen Bauteilen mit kleinen Aspektverhältnissen bis drei [Aked2000]. 

   
Abb. 2.2.1-2 Beispiele für mittels Mikrostereolithographie hergestellte Formkörper. 
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Die anderen o.g. Rapid-Prototyping-Verfahren finden in der Mikrotechnik keine Anwendung. 

Zur Herstellung von Oberflächen mit Strukturen im Submillimeterbereich mit anschließendem 

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 Aushärtung, Entbindern und 

Sintern und anschließender 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 Primäre Strukturierung 

Lithographische Verfahren zur Erzeugung von mikrostrukturierten Oberflächen 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 

ständig weiterentwickelt; unter anderem werden Strahlungsquellen immer kürzerer Wellen-

länge eingesetzt und spezifisch empfindliche Photoresiste entwickelt [Camp1996, Rai1997]. 

Als Quellen für UV-Strahlung werden z. T. dotierte quecksilbergefüllte Bogenlampen einge-

setzt. Die wichtigsten Emissionslinien sind die g-Linie bei 435 nm, die für Strukturen bis zu 

0.8 µm genutzt wird, und die i-Linie bei 365 nm mit einer maximalen Auflösung von 0.35 µm 

[Wini1994, Lee2001]. Höhere Auflösungen sind nur durch Einsatz noch niedrigerer Wellen-

längen realisierbar, hierfür werden UV-Laser verwendet [Kirc1998]. Noch kürzere Wellenlän-

gen im Ångstrømbereich (10-10 m) stehen für die Röntgentiefenlithographie an Syn-

chrotronstrahlungsquellen zur Verfügung. 

Die minimale Größe der durch lithographische Verfahren herstellbaren Strukturen ist abhän-

gig von der Wellenlänge der eingesetzten Strahlung. Die optische Auflösung, d.h. die mini-

mal abbildbare Strukturgröße respektive der minimale Abstand zweier Bildpunkte xmin (Gl. 

2.2.2-1), wird beschrieben durch das Verhältnis zwischen Wellenlänge und der numerischen 

Apertur NA (Gl. 2.2.2-2) des abbildenden Systems, diese entspricht dem Sinus des halben 

Öffnungswinkels α des Beugungskegels und dem Abstand d der Maske zum Resist 

[Kirc1998, Camp1996]. Die Schärfentiefe Δf ergibt sich zu (Gl. 2.2.2-3). Die Konstanten k1 

und k2 sind geräte- und aufbauspezifisch (Gl. 2.2.2-4). Im Fall der optischen Lithographie 

sind optische Auflösungen von xmin = 4 µm möglich. 

Grundsätzlich 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 großer Teil davon wird auf einmal 
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abgebildet. Beim contact printing wird eine Maske während der Bestrahlung gegen den re-

sistbeschichteten Wafer gedrückt. 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 µm zwischen Maske und 

Wafer  [Camp1996, Menz2001]. Allerdings ist die erreichbare Auflösung durch Beugungs-

verbreiterung reduziert  (Gl. 2.2.2-5). 

Auflösung: 
NA

kx 1min
λ

=  (2.2.2-1) 

Numerische Apertur: 
2

sindNA α
=  (2.2.2-2) 

Schärfentiefe: 22 NA
kf λ

=Δ  (2.2.2-3) 

mit Konstanten: 1k,k 21 <  (2.2.2-4) 

Auflösung (proximity printing): dkxmin λ=  (2.2.2-5) 

Im Fall des projection printing wird das Maskenmuster über eine abbildende Optik auf den 

Resist projiziert und dabei bis zu 20-fach verkleinert. Um eine hohe Vergrößerung zu errei-

chen wird die Maske nur auf einem kleinen Teil des Wafers abgebildet. Der Wafer wird unter 

der abbildenden Optik präzise positioniert und schrittweise nach der Belichtung bewegt. Im 

Vergleich zum proximity printing wird so eine höhere Auflösung erzielt; derartige Geräte wer-

den als step-and-repeat Systeme (Stepper) bezeichnet. Die in der Röntgentiefenlithographie 

verwendeten Masken bestehen aus goldbedampften Membranen einer Dicke von 2.3 bis 5.5 

µm, 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. Anschließend erfolgt die Belichtung, die Belichtungsdosis ergibt sich aus 

der Belichtungsdauer und der Lampenleistung. Aufgrund von Beugungs- und Streueffekten 

lassen sich i. Allg. nur dünne Resistfilme zuverlässig strukturieren, hochempfindliche Resiste 

wie SU8 erlauben auch die Mikrostrukturierung von Dickfilmen. Die Röntgentiefenlithogra-
phie (RTL) unter Verwendung von Synchrotronstrahlung ermöglicht die Strukturierung mit 

kürzeren Wellenlängen 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 annähernder Lichtgeschwindigkeit und 

emittieren Strahlung tangential zur Flugbahn. Das emittierte kontinuierliche Spektrum reicht 



 23

von der Infrarot- bis hin zur Röntgenstrahlung und weist sowohl eine hohe Intensität als auch 

eine hohe Parallelität auf. In der Röntgentiefenlithographie wird ein Röntgenscanner verwen-

det, der den Probenhalter, welcher die Maske mit dem beschichteten Substrat trägt, vor dem 

Strahl auf und ab bewegt [Mohr2000]. Die Berechnung der erforderlichen Bestrahlungsdosis 

erfolgt mittels speziell entwickelter Softwareprogramme und berücksichtigt die Strahlungs-

quellenparameter inkl. verwendeter Filter und Fenster, die Resistschichtdicke sowie die ato-

mare Zusammensetzung des Resistmaterials. Nach Optimierung aller Prozessparameter 

sind primäre Mikrostrukturen aus PMMA mit sehr großen Aspektverhältnissen bis 100 und 

höchste Präzisionen bis in den Nanometerbereich möglich. 

Die Laserstrahlbearbeitung zur Herstellung von mikrostrukturierten Formeinsätzen ver-

wendet derzeit Laserquellen mit Wellenlängen vom Infraroten (IR, CO2, 9.6-10.6 µm), nahen 

Infraroten (NIR, Nd-YAG, 1064 nm), über 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 Formeinsätzen aus Stahl oder gehärtetem Stahl ist von hohem Interesse für die 

Kunststoffreplikationsverfahren, da dies ein kostengünstiges, rasch verfügbares und leicht zu 

bearbeitendes Material ist. Um die Präzision des Formabtrages von Stahl zu erhöhen wird 

das sogenannte Laserspanen eingesetzt (Abb. 2.2.2-1, Mitte und rechts). Das Laserspanen 

ist ein laserinduzierter Ätzprozess, 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-

einsätze zur Abformung von mikrostrukturierten Oberflächen in guter Qualität, kostengünstig 

und schnell herstellen, so dass diese Fertigungstechnologie zu den Rapid-Tooling-Verfahren 

gezählt werden kann (Abb. 2.2.2-2). 

Polymere Werkstoffe können mit Excimer-Laserstrahlung im UV-Bereich bearbeitet werden, 

da aufgrund der hohen Photonenenergie (3 - 7 eV) die Bindungen im Festkörper direkt 

gebrochen werden und somit ein sogenannter "kalter“ Materialabtrag mit hoher Strukturgüte 

mit Abmessungen im Submikrometerbereich möglich wird. Die Excimer-Laserstrukturierung 

erlaubt die Herstellung von dreidimensionalen Formen wie sphärisch gekrümmte Oberflä-

chen oder scharfkantigen Kanalstrukturen. Hierbei sind Strukturauflösungen von 1 µm mög-

lich. Die erreichbaren Aspektverhältnisse sind material- und strukturabhängig. Für gut struk-

turierbare Polymere (z. B. PEEK, PC, PI, PSU) werden Aspektverhältnisse von drei bis zehn 

erzielt. Das Polymer Pl ist einer der besten Absorber für eine Laserwellenlänge von 248 nm. 

Es können Oberflächenrauigkeiten im Bereich von 50-60 nm (Ra) erreicht werden, dieser 

Wert ist nur geringfügig schlechter als über das LIGA-Verfahren hergestellte Strukturen. Abb. 
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2.2.2-3 zeigt verschiedene Testformeinsätze aus Kunststoff [Pfle2002a]. Die Verwendung 

von Femtosekundenlasern ermöglicht die Herstellung von Mikrostrukturen mit Aspektverhält-

nissen über 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 primären Strukturierung die Galvanoformung die Herstellung von Me-

tall-Formeinsätzen erlaubt [Lawe1996]. 

 
Abb. 2.2.2-1 Verfahrensprinzip der Lasermikrobearbeitung, links Ablation, Mitte und rechts: Laserspa-
nen. 

  
Abb. 2.2.2-2 Testformeinsätze - Hartmetall: Grabenstruktur und Mikroventile, Stahl: Chiphalter. 

    
Abb. 2.2.2-3 Testformeinsätze aus Kunststoff: Polyimid: CE-Chip, 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 Fräser aus Hartmetallen sind bis zu einer minimalen Größe von 100 µm verfügbar, für 

Spezialanwendungen sind 50 µm-Hartmetall-Fräser möglich. Als Sonderanfertigung sind Di-

amantfräser mit Breiten von 200 µm und darunter vor allem zur Bearbeitung von Messing er-

hältlich. Diese Werkzeuge dienen zur relativ schnellen und kostengünstigen Fertigung von 

mikrostrukturierten Formeinsätzen, beispielsweise von Kapillarelektrophoresechips (CE) 
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[Pfle2002b]. Ultrapräzisionsfräsen erlaubt die Herstellung von spiegelnden Oberflächen mit 

Mittenrauwerten Ra im Nanometerbereich und somit beispielsweise die Fertigung von opti-

schen Beugungsgittern auf kupferbasierten Encoderscheiben [Sawa1999]. 

2.2.3 Reaktionsharzbasierte Replikationsverfahren 

Das thermisch induzierte Reaktionsgießen (RIM, reaction injection molding) stellt das 

erste Abformverfahren dar, welches die Herstellung von Mikrostrukturen nach dem LIGA-

Verfahren ermöglichte [Hagm1987, Hagm1989]. Abbildung 2.2.3-1 zeigt den schematischen 

Aufbau der Reaktionsgießmaschine. Das Reaktionsharz wird in das Vorratsgefäß gefüllt und 

dort durch Anlegen von Unterdruck entgast. Die Vakuumkammer wird evakuiert, das Vor-

ratsgefäß dann durch eine Haltedruckeinheit ersetzt und anschließend das Einlassventil ge-

öffnet. Durch die Druckdifferenz fließt 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% während der Polymerisation aufbauen. 

 
Abb. 2.2.3-1 Schematischer Aufbau der Reaktionsgießmaschine [Hagm1989]. 

Als Reaktionsharz wurde eine MMA/PMMA basierte Mischung (Plexit M60, Röhm 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 durchgeführt, das Ent-

formen bei 23°C, so dass sich eine relativ lange Zykluszeit für das Reaktionsgießen von bis 

zu zwei Stunden ergab [Hagm1987, Hagm1989]. Es konnten auf diese Weise strukturelle 

Details kleiner 10 µm und Strukturhöhen über 100 µm 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 während des Abformprozesses auftreten können: Auf der linken Seite weisen die Poren 

entweder auf ein nicht durchgeführtes 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 während der Aushärtung entstehen. Auf der 

rechten Seite zeigen die Einfallstellen einen zu niedrigen Nachdruck während der Aushär-

tung. 

  
Abb. 2.2.3-2 Mittels RIM-Verfahren erzeugte LIGA-Kunststoffmikrostrukturen (Trenndüsen) [Hagm87]. 

Die photochemische Aushärtung von Reaktionsharzen wird im Unterschied zur thermisch ini-

tiierten Polymerisation bei Umgebungstemperatur durchgeführt und ist daher leichter zu kon-

trollieren. Daher war es naheliegend, einen Versuchsstand zur Replikation von mikrostruktu-

rierten Formeinsätzen mittels lichtinduzierter Polymerisation zu entwickeln. 

Bei der Konstruktion des Versuchsstandes zum UV-RIM- oder Photomolding-Verfahren 

stand die Erfüllung einer Reihe von Randbedingungen im Vordergrund. Im Unterschied zum 

o.g. thermisch induzierten Reaktionsgießen [Hagm1989] muss eine Werkzeughälfte aus Bo-

rosilikatglas bestehen, welche neben einer gewissen mechanischen Belastung während 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 Formeinsätze so-

wie einen schnellen Materialwechsel ermöglichen. Unterhalb des Werkzeugbereichs ist ein 

Hohlraum für eine leistungsstarke UV-Lampe vorgesehen. Eine für den Versuchsstand aus-

zuwählende Belichtungsquelle hat folgende Rahmenbedingungen zu erfüllen: 

• homogene Strahlungsverteilung über den gesamten Formeinsatzbereich (ca. 90 x 90 mm²) 
• variable Leistungseinstellung 
• hohe Intensität an UV-A, UV-B und sichtbarer Strahlung 
• möglichst geringer UV-C-Anteil (Polymerschädigung und Arbeitsschutz) 
• möglichst geringer IR-Anteil. 
 
Es wurde daher ein Langbogenstrahler (Typ F-Strahler, Dr. Hönle AG) mit einer maximalen 

Leistung von 150 W/cm verwendet. Dieser ist in der sogenannten "Cold Mirror“-Technik aus-

geführt, d.h. über einen dichroitischen Bandpass-Spiegel wird der Wellenlängenbereich zwi-
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schen 220 und 420 nm auf das Austrittsfenster der Lampe gelenkt, alle weiteren Wellenlän-

gen, insbesondere der IR-Anteil, werden zu einem großen Teil herausgefiltert. Die Proben-

temperatur lässt sich dadurch um bis zu 50% senken [Töge1999, Hönl1995]. 

In der oberen Werkzeughälfte befindet sich die Formeinsatzhalteplatte mit entsprechenden 

Formeinsätzen, Auswerferstiften, Anschlüssen für Vakuumpumpe und Temperiergerät. Des 

Weiteren ist ein Materialreservoir für 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 Viskositäten der 

Reaktionsharze ist eine Laborhandpresse (max. Presskraft 67 kN) ausreichend. Der Ver-

suchsstand ist mit einem zusätzlichen Lüfter zur Kühlung des Spaltes zwischen Lampen-

oberkante und Werkzeug ausgestattet, ein Thermoelement misst die Temperatur direkt hin-

ter den Formeinsätzen. Eine einfache Drehschieberpumpe erzeugt das notwendige Vakuum 

von 1 mbar zur Evakuierung des Werkzeugbereiches. 

In einer ersten Version des Versuchsstandes wurde ein kleines Probewerkzeug gewählt, 

welches die Abformung von unstrukturierten Platten erlaubte. Durch Einbau von kleinen mik-

rostrukturierten Formeinsätzen in das Probewerkzeug ist die Abformung von mikrostruktu-

rierten Oberflächen möglich. In einer Weiterentwicklung wurde die Größe der Formeinsätze 

auf das am Forschungszentrum Karlsruhe etablierte Format von 26 x 66 mm² vergrößert um 

eine Kompatibilität zum Heißprägen und zum Spritzgießen zu erreichen. Abbildung 2.2.3-3, 

links, zeigt die aktuelle Version des Photomolding-Versuchstandes in der Übersicht, Abb. 

2.2.3-3, rechts, Details zur Formeinsatzhalteplatte mit Auswerfersystem, welche sich in der 

oberen Werkzeughälfte befinden (Abb. 2.2.3-4, links). Die Auswerfer drücken beim Entfor-

men auf den Substratrahmen, welcher die Formeinsätze umgibt (Abb. 2.2.3-4, rechts). Zur 

Vereinzelung der Mikrostrukturen muss das abgeformte Bauteil zersägt werden. Das Sub-

strat dient gleichzeitig als Boden für 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 Werkzeughälfte mit Formeinsatzhalte-
platte, Formeinsätzen sowie abgeformte PMMA-Bauteile mit Substratrahmen. 

2.2.4 Thermoplastbasierte Replikationsverfahren 

Beim Vakuumheißprägen wird ein mikrostrukturiertes Werkzeug in einer evakuierten Kam-

mer mit hoher Kraft in eine thermoplastische Kunststofffolie hineingedrückt, die über ihre Er-

weichungstemperatur erhitzt ist. Der Kunststoff füllt den Formeinsatz aus und bildet die Mik-

rostrukturen detailgetreu ab. Anschließend wird der Aufbau abgekühlt und der Formeinsatz 

aus dem Kunststoff gezogen [Hane2000]. Da sich Prägestempel und Gegenwerkzeug nicht 

komplett schließen lassen, verbleibt beim Heißprägeprozess im Normalfall immer eine cha-

rakteristische Trägerschicht, auf der die Mikrostrukturen angeordnet sind. Durch die vertikale 

Strukturierungsrichtung und die Einstellung sehr geringer Umformgeschwindigkeiten können 

durch den Prägeprozess auch Mikrostrukturen mit sehr hohen Aspektverhältnissen herge-

stellt werden [Heck1998a]. Die Vakuumheißprägetechnik hat sich inzwischen überall dort 

bewährt, wo es um Mikrostrukturen höchster Güte geht, wie bei mikrooptischen Bauteilen 

oder holographischen Sicherheitsmerkmalen [Kart1995, Heck1998b, Heck2001a]. Weitere 

Beispiele für flächige Bauteile sind fluidische Komponenten wie Kapillarelektrophoresechips 

[Heck2001b, Scho2002] oder Mikrotiterplatten [Gerl2002]. Die Heißprägetechnik 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 Rüstzeiten. 

Das Spritzgießen ist in der "Makrowelt" das Kunststoffabformverfahren zur Herstellung von 

mittleren und großen Stückzahlen. Zur Herstellung von Mikrokomponenten bedurfte es aller-

dings einiger Modifikationen, wie der Werkzeugevakuierung und der sog. Variotherm-

Temperierung. Erstere ist notwendig, weil die Kavitäten in einem typischen Mikroabform-

werkzeug "Sacklöcher“ darstellen, die am Grund keine gasdurchlässige Verbindung zur Au-

ßenwelt aufweisen. Würde erwärmte Kunststoffschmelze in eine solche Kavität eingedrückt 

werden, so käme es durch die komprimierte und somit erhitzte Luft zu einer Verbrennung 

des organischen Materials. Der Begriff „Variotherme Temperaturführung“ besagt, dass vor 

dem Einspritzen der Polymermasse in das Werkzeug dieses auf Temperaturen in der Nähe 

des Schmelzpunktes aufgewärmt wird. Dadurch behält die Kunststoffschmelze eine ausrei-
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chende Fließfähigkeit, um auch kleinste Strukturdetails bis in den Submikrometerbereich 

auszuformen. Nach vollständiger Formfüllung muss das Werkzeug mit den darin befindlichen 

Polymeren soweit abgekühlt werden, bis eine ausreichende Festigkeit des Formteiles für ei-

ne fehlerfreie Entformung gegeben ist [Hane2000, Piot2001a, Piot2001b]. Der beschriebene 

Verfahrensablauf wird als Mikrospritzgießzyklus bezeichnet, die zeitliche Dauer eines 

Zyklusses hängt vom verwendeten Kunststoff, dem maximal abzuformenden Aspektverhält-

nis sowie der Werkzeuggeometrie ab. Systematische Untersuchungen zur Temperaturfüh-

rung beim Spritzgießen von LIGA-basierten Mikrostrukturen mit großen Aspektverhältnissen 

sind beispielsweise in [Desp1999] dargelegt. 

Eine aktuelle Übersicht über die drei Replikationsverfahren Reaktionsgießen, Heißprägen 

und Spritzgießen ist unter [Heck2004] zu finden, die verschiedenen Varianten des Mikro-

spritzgießens - Thermoplast- und Pulverspritzgießen - sind in [Piot2001c] beschrieben. 

2.2.5 Das LIGA-Verfahren als Verfahrenskombination 

Masterstrukturen höchster Präzision, kleinsten Toleranzen und hohen Aspektverhältnissen 

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 Detailgröße kann als Strahlungsquelle auch eine UV-Lampe oder neuer-

dings ein Laser eingesetzt werden (UV-LIGA, Laser-LIGA). Die absorbierte Strahlung führt 

zu Polymerkettenbrüchen (Röntgentiefenlithographie unter Verwendung von PMMA, Positiv-

resist) oder zu Vernetzungsreaktionen (UV-Lithographie unter Verwendung von SU8, Nega-

tivresist) im Polymer. Mit einem geeigneten Entwickler können die bestrahlten bzw. unbe-

strahlten Bereiche herausgelöst werden, während die unbestrahlten bzw. bestrahlten Berei-

che unversehrt bleiben (Schritt 2). Man erhält so eine (primäre) dreidimensionale Mikrostruk-

tur aus PMMA oder SU8. Anschließend wird das entstandene Positiv bzw. Negativ der zu er-

zeugenden Form galvanisch mit Metall aufgefüllt. Die elektrolytische Metallabscheidung be-

ginnt dabei am Grund der Struktur auf einer elektrisch leitfähigen Grundplatte, auf welcher 

der Kunststoff vor der Bestrahlung direkt polymerisiert oder als Plättchen aufgeklebt wurde 

(Schritt 3). Die Metallstruktur wird von der Grundplatte getrennt und das unbestrahlte Poly-

mer entfernt, so dass eine metallische Mikrostruktur (Sekundärstruktur) zur Verfügung steht 

(Schritt 4) [Bach1998]. In diese Negativform kann anschließend ein Polymer eingepresst und 

nach der Aushärtung bzw. Verfestigung entnommen werden (Tertiärstruktur). 
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Abb. 2.2.5-1 Verfahrensschema LIGA-Verfahren. 

Die Erzeugung keramischer Mikrostrukturen ist nur indirekt möglich, wenn anstatt der reinen 

Kunststoffe zur Erzeugung der tertiären 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 Spritzgießen oder ceramic injection molding (CIM) bezeichnet. Für die bei 

der Abformung entstehenden Teile wird die Bezeichnung Grünling verwendet. Aus diesen 

muss der Binder durch katalytisches und / oder thermisches Entbindern entfernt werden. An-

schließend werden die nur lose zusammenhaltenden sog. Braunlinge in einem Sinterprozess 

in die kompakte Keramik überführt. Die vielen Arbeitsschritte erfordern allerdings eine hohe 

Präzision und sind zeit- und kostenintensiv. 

In Metallen und Thermoplasten erlaubt das LIGA-Verfahren zur Zeit die direkte Herstellung 

von Mikrostrukturen mit lateralen Abmaßen im Mikrometerbereich, Strukturdetails im Sub-

mikrometerbereich, Aspekt-Verhältnissen von bis zu 100 und einer mittleren Oberflächenrau-

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 aufwändigen Form-

gebung begründet, da beispielsweise eine spanende Bearbeitung der gesinterten Keramik 

nahezu unmöglich ist. Daraus ergibt sich die Notwendigkeit, keramische Pulver in einer flüs-

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

Bauteile sind auch über Sol-Gel-Verfahren zugänglich [Chan2000]. 

Es haben sich in den letzten Jahren vier grundsätzliche Verfahrenstechniken zur Herstellung 

von keramischen Mikrostrukturen etabliert [Knit1996, Ritz1996, Baue1998b]: 

• Gießverfahren  
• Plastische Formgebung 
• Pressabformung  
• Grün- und Hartbearbeitung. 
 
Zu den Gießverfahren zählt die Zentrifugalabformung, welche speziell für 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 hauptsächlich wässrige 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 Spritzgießen entwickelt [Baue2002]. Das Pulver wird entweder in 

einer wachsbasierten (Niederdruckspritzgießen) oder einer thermoplastbasierten (Hoch-

druckspritzgießen) organischen Matrix unter Zugabe von Additiven dispergiert. Dieser soge-

nannte Feedstock wird dann auf geeigneten Spritzgießmaschinen abgeformt. Der mikro-

strukturierte Grünling muss zur Entfernung der organischen Komponenten entweder ther-

misch oder katalytisch entbindert werden, das fertige Bauteil ist nach dem sich anschließen-

den Sinterprozess erhältlich. Im Vergleich zum thermoplastischen Mikrospritzgießen setzt 

sich der gesamte Fertigungsprozess aus vier Einzelschritten zusammen, welcher jeder für 

sich im Hinblick auf eine erfolgreiche Bauteilherstellung optimiert werden muss: 

• Homogene Feedstockherstellung über Mischer-Kneter- oder Extrusionsverfahren 
• Abformung mit vollständiger Formfüllung 
• Entbindern 
• Sintern. 
Eine wirtschaftliche Fertigung über eine Grün- 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 Oberflächen lassen 

sich in zwei Hauptgruppen unterteilen: Der Bottom-Up-Ansatz baut ausgehend von der mo-

lekularen Ebene supramolekulare Strukturen wie Cluster u.ä. auf, so dass Moleküle 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 können. Beispiele zu beiden Ansätzen finden sich unter 

[Liu2003, Torr2003, Wegn2000, Glei2000]. 

2.3 Scherviskosität von fließfähigen Materialien 

Die genaue Kenntnis des Fließverhaltens von Polymeren, Reaktionsharzen und Komposit-

materialien ist für alle im Rahmen dieser Arbeit verwendeten bzw. weiterentwickelten Mikro-

fertigungstechniken wie Lithographie und Reaktionsgießen sowie für die erreichbare Bauteil- 

bzw. Mikrostrukturqualität von grundlegender Bedeutung. 

2.3.1 Grundlagen der Rheologie 

Die Viskosität eines Stoffes ist ein Maß für die innere Reibung auf intermolekularer Ebene 

und daher für alle Abformverfahren eine grundlegend wichtige physikalische Größe. Befindet 

sich zwischen zwei planparallelen Platten des Abstandes H ein fließfähiges Material, so er-

fordert das Bewegen einer Platte mit der Oberfläche A gegen die andere Platte einen Kraft-

aufwand F. Die Adhäsionskräfte an der Wand sind größer als die zwischenmolekularen Kräf-

te. Zur Bestimmung der inneren Reibung muss die Geschwindigkeit u so gewählt werden, 

dass sich eine stationäre laminare Strömung ausbildet. Die einzelnen Flüssigkeitsschichten 

bewegen sich unterschiedlich schnell, die an der bewegten Platte sich befindenden Fluidmo-

leküle übertragen über Kohäsionskräfte einen bestimmten Betrag des mechanischen Impul-

ses auf die nächste Flüssigkeitsschicht, usw. Es stellt sich eine stationäre Schichtenströ-

mung ein (Abb. 2.3.1-1). 

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

Die zum Aufrechterhalten des Fließvorganges notwendige Energie wird irreversibel in Rei-

bungswärme umgewandelt. Um diese Energie, die ein direktes Maß für die Scherviskosität 

ist, quantitativ erfassen zu können, wird eine messbare Kraft dem Fluid aufgezwungen und 

gleichzeitig die Verformungsgeschwindigkeit gemessen. Das Verhältnis Kraft/Fläche ent-
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spricht der Schubspannung σ12, (in der praktischen Rheologie i. Allg. mit τ beschrieben), die 

Geschwindigkeitsänderung 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 lässt sich daraus für 

sich ideal verhaltende Fluide ein direkter Zusammenhang zwischen der Schergeschwindig-

keit und der Schubspannung - das newtonsche Viskositätsgesetz (Gl. 2.3.1-4) mit der Visko-

sität als Materialkonstante, welche nur von Druck und Temperatur abhängig ist, ableiten [Ku-

li1986]. Anschaulich lässt sich das Viskositätsgesetz mit (Gl. 2.3.1-5) beschreiben. 

Schubspannung: 
A
Fτ =  (2.3.1-1) 

Scherung: δtan
dy
dxγ ==  (2.3.1-2) 

Schergeschwindigkeit oder -rate: 
H
u

dt
γdγ ==&  (2.3.1-3) 

Viskosität: 
γ
τη
&

=  (2.3.1-4) 

Viskositätsgesetz: 
Abstand

erenzgkeitsdiffGeschwindiViskosität
Fläche
Kraft

=  (2.3.1-5) 

Das newtonsche Viskositätsgesetz ist gültig für alle Gase, sowie für viele anorganische und 

niedermolekulare organische Fluide. Die Darstellung der Materialeigenschaft η = η(γ& ) wird 

als Fließkurve bezeichnet. Häufig wird auch die Schubspannung τ als Funktion der Scherrate 

γ&  aufgetragen, die Steigung der Kurve ist ein Maß für die Scherviskosität.  

Das nicht-ideal viskose Verhalten ist durch eine nicht-lineare Abhängigkeit zwischen Schub-

spannung und Schergeschwindigkeit gekennzeichnet. Es wird zwischen dilatantem, plasti-

schem und pseudoplastischem Fließverhalten unterschieden. Dilatantes Fließverhalten liegt 

vor, wenn mit steigender Schergeschwindigkeit die Viskosität ansteigt (Fließverfestigung) 

und tritt bei eng gepackten, wenig solvatisierten, dispersen Substanzen auf. Plastisches 

Fließverhalten zeigt sich im Auftreten einer Fließgrenze, d.h. erst oberhalb einer Mindest-

schubspannung beginnt das Material zu fließen. Im Allgemeinen verhalten sich hoch gefüllte, 

disperse Systeme, in denen der dispergierte Feststoff benetzt sein muss, plastisch. Durch 

Ausbildung weitreichender Solvathüllen werden große Volumina des Dispersionsmittels im-

mobilisiert. Bei geringen Füllstoffkonzentrationen verhalten sich Mischungen wie eine new-

tonsche Flüssigkeit. Ein Sonderfall des plastischen Fließverhalten ist das Bingham-

Verhalten. In diesem Fall zeigen die Fluide eine "unendliche“ Viskosität bis zum Initiieren des 

Fließens eine ausreichend hohe Belastung aufgebracht wurde. Oberhalb dieser sogenann-

ten Grenzschubspannung verhalten sich die Fluide newtonisch. 
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Pseudoplastisches oder strukturviskoses Fließverhalten tritt immer bei Polymerfluiden oder 

bei Materialien, die durch energetische Wechselwirkung (Wasserstoffbrückenbindungen, io-

nische Wechselwirkungen, etc.) Überstrukturen aufbauen können, auf. Bei kleinen Scherra-

ten wird ein newtonscher Verlauf der Viskosität beobachtet. Im Bereich der Ruhescher- oder 

Nullviskosität η0 (bei sehr kleinen Scherraten) liegt keine Abhängigkeit der Viskosität mit der 

Schergeschwindigkeit vor, d.h. die Polymerkettenmoleküle bzw. Kettenmolekülsegmente 

können schnell genug relaxieren (1. Newtonscher Bereich, Abb. 2.3.1-2). Erst oberhalb einer 

kritischen Schergeschwindigkeit nimmt die Scherviskosität stark ab, um anschließend in eine 

lineare Abhängigkeit überzugehen. Dabei kann sich die Viskosität über mehrere Zehnerpo-

tenzen ändern. Es hat sich gezeigt, dass bei sehr hohen Schergeschwindigkeiten, wie sie 

beispielsweise in Kapillarviskosimetern erreicht werden, Abweichungen vom Modell der 

Schichtenströmungen auftreten bzw. durch die starken Scherkräfte Kettenbrüche generiert 

werden können. Es gibt verschiedene Ursachen für die Viskositätserniedrigung mit steigen-

der Schergeschwindigkeit, beispielsweise die Streckung oder Orientierung von verknäuelten 

Polymerketten oder Deformationseffekte. Fließkurven von Polymeren lassen sich mathema-

tisch beschreiben, je nach Form der Fließkurven müssen verschiedene Modelle gewählt 

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 Abhängigkeit der Viskosität von der Scherrate einem Po-

tenzgesetz (Gl. 2.3.1-7) (η0: Null-Viskosität (γ&  → 0), η∞: Viskosität des 2. Newtonsches Be-

reichs, CÜS: Konstante, entspricht 1/Übergangsscherrate [s]). 

 
Abb. 2.3.1-2 Allgemeine Fließkurve für keramische Suspensionen. 

Cross: 1m0mit
c1
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Cross vereinfacht: ∞η+γ=η
•

γ
•

m

ÜSC  (2.3.1-7) 

Polymerschmelzen können i. Allg. nicht als rein viskose Flüssigkeiten aufgefasst werden, 

da sie auch einen elastischen Anteil (Normalspannungen) besitzen. Dies bedeutet, dass ein 

Teil der auf das Polymerfluid einwirkenden Deformationsenergie irreversibel in Wärme dissi-

piert wird (viskoser Anteil), der andere Teil aber in Form einer reversiblen elastischen Ver-

formung gespeichert wird (elastischer Anteil). Im stationären Zustand tritt diese Elastizität in 

Form der 1. und 2. Normalspannungsdifferenz auf. Treten beim Fließen tatsächlich zu den 

Schubspannungen σ12 Normalspannungen (σ11, σ22, σ33) auf, so erhält man einen modifizier-

ten Spannungszustand im Fluid, welcher sich in einem dreidimensionalen Koordinatensys-

tem darstellen lässt. Die erste Achse weist in die Fließrichtung, 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 Fläche 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 T12 = T21 und die Normalspannungen T11, T22 und T33 auf, die sich durch 

die Division der Kräfte durch die Fläche ergeben. Da die Normalspannungen vom hydrostati-

schen Druck abhängig sind, werden aus praktischen Gründen Normalspannungsdifferenzen 

N1 und N2 eingeführt (Gl. 2.3.1-9). N1 beschreibt die Differenz der Normalspannungen in 

Fließrichtung und in Richtung des Geschwindigkeitsgefälles, N2 die Differenz der Normal-

spannungen in Richtung des Geschwindigkeitsgefälles und in die neutrale Richtung. Die drei 

Funktionen (Gl. 2.3.1-9) stellen eine eindeutige rheologische Beschreibung eines Polymerflu-

ides dar [Kuli1986]. 
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Normalspannungsdifferenzen: 
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γ==σ−σ

γ==σ−σ

γ=σ=σ

 (2.3.1-9) 

Polymerschmelzen verhalten sich viskoelastisch, d.h. neben den viskosen Eigenschaften ei-

ner newtonschen Flüssigkeit treten die elastischen Eigenschaften eines idealen Gummis in 

Erscheinung [Muen1986]. Die Viskoelastizität hängt neben externen Größen wie Druck, 

Temperatur, mechanischer Belastung stark vom molekularen Aufbau ab. Unterschiedliche 

Molekulargewichtsverteilungen führen zu unterschiedlichen Viskositäten bei gleicher Scher-
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rate. Beispielsweise resultiert eine breitere Verteilung in einem Absinken der Viskosität bei 

kleineren Scherraten. Bei sehr hohen Scherraten, wie sie z.B. beim Mikrospritzgießen auftre-

ten können, ist die Viskosität des Polymers mit der breiteren Verteilung bei identischem mitt-

leren Molekulargewicht höher 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 günstigen entropischen Zustand der Unordnung beizubehalten, daraus 

resultiert ein großer innerer Widerstand gegen ein erzwungenes Fließen. Mit zunehmender 

Scherrate entschlaufen, strecken oder orientieren sich kettenartige Polymermoleküle in einer 

Schmelze oder Lösung parallel zur Fließrichtung. Durch die Ausrichtung ist ein leichteres 

Vorbeigleiten der Ketten aneinander möglich, welches zur Viskositätserniedrigung führt. 

Im Unterschied zu Gasen, deren Viskosität mit der Temperatur ansteigt, nimmt die Viskosität 

von Flüssigkeiten mit zunehmender Temperatur ab [Atki1990, Baue1986]. Eine allgemeingül-

tige mikroskopische Theorie, welche es gestattet, das Viskositäts- und speziell das Viskosi-
tätstemperaturverhalten von Flüssigkeiten allein aus molekularen Parametern zu beschrei-

ben, gibt es bisher nicht. Verschiedene Näherungsmodelle von Eyring bzw. Andrade [Ma-

co1993] führen zu einer Aktivierungsenergiegleichung vom Arrheniustyp für die Temperatur-

abhängigkeit der Viskosität (Gl. 2.3.1-10). T ist die absolute Temperatur, R die Gaskonstante 

und ΔEa die für die innere Reibung maßgebliche Aktivierungsenergie. Die Konstante η0 ergibt 

sich als Grenzwert der Viskosität für eine gegen unendlich strebende Temperatur. Die Nähe-

rungsgleichung liefert akzeptable Werte für nicht assoziierte, niedermolekulare Flüssigkeiten 

in einem kleinen Temperaturintervall von ca. 50 K, allerdings nicht in der Nähe von Phasen-

umwandlungstemperaturen und nur oberhalb der Glasübergangstemperatur. Unterhalb der 

Glasübergangstemperatur Tg werden zwei unterschiedliche Bereiche beobachtet: Wenige 

Grad unterhalb von Tg steigt die Fließaktivierungsenergie nahezu sprunghaft an, im Fall von 

PMMA von 49 kJ/mol auf 668 kJ/mol, ein ähnliches Verhalten zeigen andere Polymere wie 

PC und PS sowie anorganische Gläser [Koba2001]. Die Temperaturabhängigkeit der Poly-

mere unterhalb der Glastemperatur lässt sich in guter Näherung mit einem doppelten Arrhe-

niusansatz beschreiben (Gl.2.3.1-11). 

Viskositätstemperaturverhalten I: RT
EΔ

0

a

eηη =  (2.3.1-10) 

Viskositätstemperaturverhalten II: RT
EΔ

'
0

RT
EΔ

0

'
aa

eηeηη +=  (2.3.1-11) 

Die Werte für die Fließaktivierungsenergie liegen für Polymerschmelzen zwischen 20 und 

120 kJ/mol [Cowi1997]. Tabelle 2.3.1-1 listet für einige im Pulverspritzgießen übliche Binder 

die Viskosität und die Fließaktivierungsenergie auf [Germ1990]. Bindermischungen weisen je 

nach Zusammensetzung unterschiedliche Werte auf, beispielsweise besitzt eine Mischung 
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aus 90% PE und 10% Stearinsäure eine Fließaktivierungsenergie von 32 kJ/mol. Die Zugabe 

von Füllstoffen führt neben der Viskositätserhöhung zu einer deutlichen Zunahme der Fließ-

aktivierungsenergie, beispielsweise bei einem PE-Eisenpulver-Komposit von 17 auf 20 

kJ/mol bei einem Füllgradanstieg von 59 Vol% auf 64 Vol% [Germ1990]. Eine Temperaturer-

höhung führt i. Allg. zu einer Absenkung der Fließaktivierungsenergie, was durch den Ge-

winn an freiem Volumen erklärt 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 vfrei berechnet sich aus den spezifischen Vo-

lumina vg der glasartigen Polymere und vm der Polymerschmelzen zu (Gl. 2.3.1-12). Dieser 

Anteil wird bei allen Polymeren zu f0 = 0.025 gefunden [Elia1996]. Dies bedeutet, dass ca. 

3% des Gesamtvolumens als freies Volumen vorliegen. Dadurch steigt die Beweglichkeit 

bzw. das Fließen wird bei angelegter Schubspannung durch die Bewegung einzelner Ketten-

segmente vereinfacht. Die segmentartige Polymerkettenbewegung unter Einbeziehung von 

sechs Kohlenstoffatomen ist relativ häufig und wird als Kurbelwellenbewegung bezeichnet. 

Für diese Bewegung wird eine Fließaktivierungsenergie von ca. 25 kJ/mol angenommen 

[Cowi1997]. 

Freies Volumen: 
g

mg
frei v

vv
v

−
=  (2.3.1-12) 

Tab. 2.3.1-1 Thermische und rheologische Bindereigenschaften [Germ1990]. 
Material Viskosität [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 
Stearinsäure 0.007 383 - 347 

2.3.2 Polymerbasierte Komposite 

Die Zugabe von nichtlöslichen organischen oder anorganischen Füllstoffen in Polymeren 

führt grundsätzlich zu einer Viskositätserhöhung. Während die Viskosität durch das Einbrin-

gen anorganischer Füllstoffe erhöht wird, nimmt die Elastizität ab. Dies ist zu einem Teil auf 

die Substitution des viskoelastischen Polymers durch den unverformbaren anorganischen 

Füllstoff erklärbar. Qualitativ kann der Füllstoffeinfluss verstanden werden, wenn man eine 

Immobilisierung der Makromoleküle infolge von adhäsiver Bindung an den Füllstoff annimmt. 

Daraus ergibt sich, dass, je größer die spezifische Oberfläche des Partikels ist, umso mehr 

Polymermoleküle an die Oberfläche gebunden sind. Bei konstanter Volumenkonzentration 

erhöht sich die spezifische Oberfläche mit abnehmendem Durchmesser der Teilchen, so 

dass die Viskosität beim Einbringen von nanoskaligen Partikeln stark zunimmt. Mit wachsen-

der Füllstoffvolumenkonzentration werden deren Abstände so klein, dass ihre Überbrückung 
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durch nur noch ein Makromolekül vorstellbar wird, es ergibt sich ein physikalisches Netzwerk 

mit den Füllstoffen als Verknüpfungspunkten. Ein solches Komposit-Netzwerk setzt einer 

Fließdeformation so lange einen großen Widerstand entgegen, bis die angelegte Schub-

spannung groß genug ist, das physikalische Netzwerk zu zerreißen. Bei einem weiter erhöh-

ten Füllstoffanteil liegen nicht mehr alle Partikel in benetzter Form vor, so dass das entste-

hende direkte Partikelreiben zu einem nahezu unendlichen Viskositätsanstieg führt 

[Muen1986]. Keramikgefüllte Kunststoffe zeigen bei hohen Füllgraden strukturviskoses bzw. 

Bingham-Fließverhalten [Muts1983, Edir1992]. 

Einstein zeigte bereits 1906 und 1911 [Eins1906, Eins1911, Eins1926], dass in einem Fluid 

dispergierte Teilchen die Viskosität entsprechend ihres Volumenanteils erhöhen. Für harte 

Kugeln beträgt die Einstein-Konstante kE = 2.5 (Gl. 2.3.2-1) wobei ηrel: relative Viskosität, η: 

gemessene Viskosität, ηM: Viskosität der reinen fluidischen Matrix, kE: Einstein-Konstante, Φ: 

Feststoffvolumenanteil bedeuten. 

Einstein: Φk1
η
ηη E
M

rel +==  (2.3.2-1) 

Dieser Ansatz gilt allerdings nur für verdünnte Dispersionen (Volumenanteil des Feststoffs 

< 2%), in denen keine Wechselwirkungen zwischen den Teilchen vorliegen. Unter Berück-

sichtigung interpartikulärer Wechselwirkung wird die Einstein’sche Formel um höhere Glieder 

in einer Potenzreihe erweitert (Gl. 2.3.2-2). kH berücksichtigt geometrische Wechselwirkun-

gen zwischen den Teilchen und wurde numerisch zu kH = 6.0 bestimmt für das Modellsystem 

der monomodalen, harten Kugeln. In der Realität sind die Partikel meist nicht sphärisch son-

dern strukturell anisotrop und es liegen hohe Feststoffkonzentrationen vor, welche i. Allg. 

keine monomodale Partikelgrößenverteilung aufweisen. Für diese praktisch relevanten Sus-

pensionen ist die korrigierte Einstein’sche Gleichung (Gl. 2.3.2-2) wegen der höheren 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]. Für eine genauere Beschreibung der Viskositätsänderung mit dem Füllgrad wur-

de eine Vielzahl von semiempirischen Näherungsformeln entwickelt. Das Krieger-Dougherty-

Modell berücksichtigt beispielsweise den maximal möglichen Feststoffgehalt Φmax (Gl. 2.3.2-

4) [Krie1959]. Eine Vereinfachung des Modells stellt die Quemada-Gleichung dar (Gl. 2.3.2-

5) [Quem1977]. 

Erweitertes Einstein Modell: ...ΦkΦk1η 2
HErel +++=  (2.3.2-2) 

Thomas: Φ6.162
rel e00273.0Φ05.10Φ5.21η +++=  (2.3.2-3) 
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Krieger-Dougherty: 
maxEk

max
rel 1

Φ

⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
Φ
Φ

−=η
-

 (2.3.2-4) 

Quemada: 
2

max
rel 1

-

⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
Φ
Φ

−=η  (2.3.2-5) 

Die beiden letztgenannten Beziehungen gelten normalerweise nur für die (Ruhe-) Viskosität 

des 1. Newtonschen Plateaus (Abb. 2.3.1-2). Für das 2. Plateau, wo die Partikel innerhalb 

der Schichten sehr dicht angeordnet sind, kann man sie ebenfalls verwenden, allerdings 

muss dann ein größerer Wert für Φmax verwendet werden. Aus den letzten beiden Gleichun-

gen kann abgeleitet werden, dass bei konstantem Feststoffgehalt die relative Viskosität sinkt, 

wenn der maximal mögliche Feststoffgehalt steigt. Dieser hängt von verschiedenen Faktoren 

ab, z.B. von der Partikelgröße, der Partikelgrößenverteilung, der Teilchenform, der Verform-

barkeit und der Packungsart der Partikel (Tab. 2.3.2-1).  

Tab. 2.3.2-1 Packungsarten und Raumfüllungsgrad von monodispersen Kugeln. 
Packungsart Φmax 
Kubisch primitiv 0.52 
Dichte Zufallsordnung 0.64 
Kubisch raumzentriert 0.68 
Kubisch flächenzentriert 0.74 
Hexagonal dichteste Packung 0.74 

 
Im Allgemeinen wird der Wert für eine dichte Zufallsordnung angenommen (Quemada-

Gleichung). In der Realität liegen keine monodispersen Partikelgrößenverteilungen vor, so 

dass für eine breitere Teilchengrößenverteilung der Wert für Φmax steigt, da kleinere Teilchen 

in die Tetraeder- und Oktaederlücken der größeren Partikel hineingleiten können und die 

Viskosität bei konstantem Feststoffgehalt absinkt. Daraus lässt sich ableiten, dass man einen 

hohen Feststoffgehalt bei niedriger Viskosität erreichen kann, indem man mehrere Pulver 

mischt, um eine multimodale Teilchengrößenverteilung zu erhalten. Dabei ist ein Faktor von 

mindestens 6.5 in den Partikelgrößen notwendig. Es lassen sich so unter der Annahme von 

kugelförmigen Partikeln theoretisch Packungsdichten bis über 90% erreichen [Farr1968]. 

Liegen in einer Suspension flockenförmige Partikel vor, so ist der scheinbare, d.h. wirksame 

Feststoffgehalt, höher als im gut dispergierten Zustand, da die in der Flocke gebundene 

Flüssigkeit mit zum Feststoffvolumen zählt und nicht mehr als mobiles Fluid zur Verfügung 

steht. Zusätzlich lassen sich Flocken aufgrund ihrer unregelmäßigen Form meist nicht mehr 

dicht packen. Es wird in diesem Zusammenhang von einem mobilen und immobilen Binder-

anteil gesprochen; letzterer steht für das Fließen der Dispersion nicht zur Verfügung. Mit zu-

nehmender Partikelunregelmäßigkeit nimmt der maximal erreichbare Pulverfüllgrad ab. Glei-

ches gilt für eine abnehmende Partikelgröße, wie beispielsweise bei nanoskaligen Kerami-
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ken [Germ1990]. Neben dem Krieger-Dougherty- und dem Quemada-Modell sind eine Viel-

zahl mathematischer Ansätze zur semiempirischen Beschreibung des Einflusses des Füll-

stoffgehaltes auf die Suspensionsviskosität etabliert. Eine Übersicht der Modelle, deren Ü-

bertragung von wässrigen 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 Näherung unter Verwendung eines einfachen Potenzgesetzes (Gl. 2.3.2-10) die Än-

derung der relativen Viskosität mit dem relativen Füllgrad Φrel (Gl. 2.3.2-11). Der Vorfaktor A 

berücksichtigt Einflüsse der Partikelgröße und Scherrateneffekte [Germ1990]. Neuere An-

sätze betrachten bei polymerbasierten Kompositen den Einfluss von Dispergierhilfsmitteln an 

der Oberfläche der Keramikpartikel. Eine modifizierte Krieger-Dougherty-Gleichung führt ei-

nen effektiven Packungsfaktor ß ein, welcher das Verhältnis 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 über die Schichtdicke des Dispergators an der 

Oberfläche der Partikel treffen [Dufa2002]. Ein weiterer Ansatz untersucht den Einfluss der 

mittleren freien Weglänge eines Partikels im Fluid auf die Viskosität [Noni2002]. 

Chong: 
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Zhang & Evans: 
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= , C freie Konstante (2.3.2-9) 

Relativer Füllgrad und Viskosität: 2
relrel )Φ1(Aη −−=  (2.3.2-10) 

Relativer Füllgrad: 
max

rel Φ
ΦΦ =  (2.3.2-11) 

Krieger-Dougherty modifiziert: 
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2.3.3 Messverfahren zur Viskositätsbestimmung 

Im Bereich der Polymere bzw. Kunststoffe haben sich hauptsächlich drei Grundtypen von 

Rheometern etabliert, welche die unterschiedlichen Viskositätsbereiche abdecken. Das Ka-
pillarviskosimeter gehört zur Gruppe der Ausflussviskosimeter, bei denen das zu charakte-

risierende Fluid durch hydrostatischen oder angelegten externen Überdruck durch eine Ka-

pillare fließt. Die Schubspannung wird vorgegeben, die Schergeschwindigkeit ist abhängig 

von den Geräteparametern (Kapillardurchmesser, Temperatur u.a.). Das Kapillarfließen für 

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 Kapillarlänge l, 

die Druckdifferenz von Ein- und Auslass Δp sowie die Viskosität bestimmt, letztere ergibt sich 

zu (Gl. 2.3.3-2). Für Polymerschmelzen wird i. Allg. ein Hochdruckkapillarviskosimeter 
eingesetzt [Couc2000]. Die Kenntnis der gemessenen pVT-Daten (Druck, Volumen, Tempe-

ratur) von Polymerschmelzen ist grundlegend wichtig für den Mikrospritzgießprozess, 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-

führungen angeboten. Neben dem Kegel-Platte-Viskosimeter, welches bereits in Kap. 2.3.1 

beschrieben ist, sind Ausführungen, welche aus rotierenden koaxialen Zylindern mit Radien 

R1 und R2 bestehen (äußere Zylinder rotiert: Couette-Typ, innerer Zylinder rotiert: Searle-

Typ) weit verbreitet. Die Viskosität ergibt sich als Funktion der Geräteparameter (Radien R1 

und R2, Zylinderhöhe h), des Drehmoments M und der Kreisfrequenz ω zu (Gl. 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]. 

Hagen-Poiseuille: 
lη8

pΔRπ
t
V 4

=  (2.3.3-1) 

Kapillarviskosimeter: 
lV8
ptΔRπη

4

=  (2.3.3-2) 

Rotationsrheometer: 
ω
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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 Funktionalität 

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 dürfen bei Linsen keinerlei Materialspannungen vorliegen, da 

diese zu lokalen Brechungsindexfluktuationen führen (Spannungsdoppelbrechung) und da-

mit die Abbildungsqualität stark beeinträchtigt wird. Derartige Bauteile lassen sich im Vaku-

umheißprägeverfahren sehr gut herstellen. Ähnliches gilt für komplexe Sandwichbauteile, 

wie beispielsweise das Mikrospektrometer für den sichtbaren Bereich [Muel1993]. Dieses 

wurde in der Anfangsphase mittels Vakuumheißprägen hergestellt, später nach einem Rede-

sign zum Hohlwellenleiter mittels Mikrospritzgießen gefertigt. Diese Abformverfahren sind 

sehr gut geeignet für die Fertigung von mikrooptischen Bauelementen mit passiven opti-

schen Eigenschaften, wie z. B. Fasersteckverbinder für die Telekommunikation (Abb. 2.4-1, 

links), dieser ist vorwiegend für den Anschluss von Geräten in lokalen optischen Netzwerken 

vorgesehen [Wall2001, Wall2002]. 

Weitere typische mikrooptische Bauteile sind ebenfalls in Abb. 2.4-1 dargestellt. Ein Beispiel 

für eine integriert optische Polymerwellenleiterkomponente ist Starlink, ein 4x4 optischer 

Sternkoppler des Instituts für Mikrotechnik Mainz (IMM [IMM2004]). Ein Modul enthält sechs 

voneinander unabhängige identische 4x4 Sternkoppler. Faseroptische Steckverbinder aus 

Polymeren, gefertigt über das Mikrospritzgießen, sind preisgünstige Alternativen zu den voll-

keramischen Steckverbindern für den Multi- und Monomodebereich. Speziell flüssigkristalline 

Kunststoffe mit ihren exzellenten Fließeigenschaften sind als Abformmaterial für Bauteile mit 

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

    
Abb. 2.4-1 Von links nach rechts: Konfektionierter Multifasersteckverbinder mit Zwischenstück, 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 zukünftiger Anwendungen. Ein 

umfassender Überblick ist in [Manz1998] dargestellt. Ziel einer Reihe von Arbeiten sind die 

sogenannten µ-tas-Bauteile (micro total analysis systems), welche ein komplettes fluidisches 

Mikrosystem, beginnend mit den notwendigen Mikropumpen zur Fluidförderung über Kapil-

larstrukturen bis hin zu Detektoren, enthalten. Zentrales Element sind die mittels Mikrospritz-

gießen bzw. Vakuumheißprägen kostengünstig herstellbaren Fluidelemente, welche entwe-

der einfache Kapillarstrukturen oder komplexere Mischer-/Verzweigerelemente 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-

gießen, platziert sind. Die Rotation der Biodisk fördert das zu analysierende Fluid von der In-

nenseite durch die Kapillarstrukturen zur Außenseite 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 Übersicht über Vor- und Nachteile der im Bereich Life 

Sciences eingesetzten Kunststoffreplikationstechniken und Anwendungsbeispiele findet sich 

unter [Rött2002, 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 Ausführungsformen verwendet: Als po-

lymere optische Fasern (POF) für kurze Strecken (bis wenige Meter) aufgrund ihrer erhöhten 

Biegsamkeit, ihres geringen Gewichts und ihrer leichteren Handhabbarkeit beispielsweise im 

Automotive-Bereich und in mikrooptischen Bauteilen (Länge bis wenige cm) mit passiven 

Funktionen (z.B. Strahlverzweiger) sowie zukünftig mit aktiven Eigenschaften (Modulatoren 

u.a.). Größter Nachteil der polymeren Wellenleiter ist ihre stark erhöhte optische Dämpfung 

im Wellenlängenbereich von 400-1600 nm im Vergleich zu den derzeit üblichen 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 cMaterial 

des Lichtes kleiner. Das Verhältnis beider Ausbreitungsgeschwindigkeiten bezeichnet man 

als Brechungsindex oder Brechzahl n, die für jeden Werkstoff spezifisch ist. Der Bre-

chungsindex ist definiert als die Quadratwurzel der relativen Dielektrizitätskonstante εr eines 

Materials und stellt eine komplexe Größe dar. Der Imaginärteil 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 Größe zulässig. Im 

Folgenden wird daher die vereinfachte Darstellung, welche in der geometrischen Optik üblich 

ist, verwendet. 

Der Brechungsindex ist eine wellenlängenabhängige Größe (Brechzahldispersion). Ist der 

Brechungsindex n eines Werkstoffes bekannt, so ergibt sich die Ausbreitungsgeschwindig-

keit 

cMaterial entsprechend zu (Gl. 2.5.1-1). Beim Durchlaufen eines optischen Signals durch einen 

optischen Wellenleiter der Länge L fällt die Intensität P exponentiell ab (Gl 2.5.1-2). Da diese 

bei größeren Strecken über mehrere Dekaden abnehmen kann, ist es üblich, in einer loga-

rithmischen Skalierung die Dämpfung A in Dezibel (dB) anzugeben (Gl. 2.5.1-3) mit P0 und 

PL als Intensitäten am Anfang bzw. Ende des Lichtwellenleiters. Der Dämpfungskoeffizient α 

[dB/km] (Gl. 2.5.1-4) ist wellenlängenabhängig. Aufgrund der hohen Dämpfungswerte in Po-

lymeren wird in dieser Materialklasse die Dämpfung in dB/mm oder dB/cm angegeben. Die 

optische Dämpfung wird hauptsächlich durch Streuung (αS), Absorption (αA) und Strahlungs-

verluste (αV) verursacht. Der Dämpfungskoeffizient α ergibt sich aus der Summe der Einzel-

beiträge (Gl. 2.5.1-5). Die Streuung wird zum einen intrinsisch durch Inhomogenitäten im 

Wellenleitermaterial und zum anderen extrinsisch durch Partikel unterschiedlicher Größe 
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hervorgerufen. Bei hochreinem PMMA überwiegen die intrinsischen Verluste. Mit guter Nä-

herung können die Streuverluste αS durch das Rayleigh-Streuungsgesetz (Gl. 2.5.1-6) be-

schrieben werden. Während die Streuung bei allen Wellenlängen stattfindet, tritt die Absorp-

tion nur bei charakteristischen Wellenlängen im Wellenlängenbereich von 400-1600 nm auf. 

Strahlungsverluste entstehen durch Krümmungen des Wellenleiters sowie durch Störungen 

in der Kern-Mantel-Grenzfläche. 

Lichtgeschwindigkeit im Material: 
Material

n
c

c vac
Material =  (2.5.1-1) 

Leistung: 10
L

α

0L 10PP
−

=  (2.5.1-2) 

Dämpfung: 
L

0

P
PlgA =  (2.5.1-3) 

Dämpfungskoeffizient: 
L
A

=α  (2.5.1-4) 

Einzelbeiträge Dämpfung: VAS αααα ++=  (2.5.1-5) 

Rayleigh-Streuung: 4
S λ~α −  (2.5.1-6) 

Das Grundprinzip der optischen Signalübertragung bei allen optischen Wellenlängen 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 durchläuft diesen aufgrund von Totalreflexion und wird mit einem Empfangsbauelement 

wieder in ein elektrisches Signal zurückgewandelt [Wein1998]. Fällt ein Lichtstrahl auf die 

Grenzfläche zwischen zwei Medien unterschiedlicher optischer Dichte mit den Brechungsin-

dices n1 und n2, so wird dieser in Abhängigkeit vom Einfallswinkel α1 gebrochen oder total re-

flektiert (Abb. 2.5.1-1). 

Beim Übergang vom optisch dichteren zum optisch dünneren Medium wird der Strahl vom 

Einfallslot weggebrochen, bei immer flacherem Einfallswinkel wird ab einem bestimmten 

Wert α1 der gebrochene Strahl einen Winkel von α2 = 90° gegen das Einfallslot einnehmen, 

dies bedeutet, dass der gebrochene Lichtstrahl parallel zur Grenzfläche beider Materialien 

verläuft. Bei noch flacherem Einfallswinkel geht die Brechung in eine Totalreflexion über. 

Nach dem Snellius'schen Brechungsgesetz gilt (Gl. 2.5.1-7). Für α2 = 90° folgt für den 

Grenzwinkel αGrenz, ab der die Totalreflexion beginnt (Gl. 2.5.1-8). Die weit verbreiteten Stu-

fenindexprofil-Lichtwellenleiter bestehen aus einem Kern mit der Brechzahl n1, der von einem 

Mantel mit der Brechzahl n2 umgeben ist. Der Brechungsindex des Kernmaterials n1 ist dabei 

höher als der Brechungsindex des Mantels n2. 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 eingeführt werden. 

  
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 Lösung der Maxwell-Gleichungen 

entspricht und den Gesetzen der Reflexion bzw. Brechung folgt. Zur Datenübertragung wer-

den nur die geführten Moden genutzt, daneben existiert noch die Klasse der Strahlungs- 

bzw. Leckmoden. Die Feldkomponenten und damit die Intensität der Welle nehmen im Fall 

der geführten Moden mit zunehmendem Abstand von der Wellenleitermitte ab. Ein Mono- 

oder Singlemodewellenleiter hat eine typische Breite von 6-9 µm. Durch nochmalige Anwen-

dung des Brechungsgesetzes auf die Stirnfläche und Berücksichtigung der Winkelverhältnis-

se ergibt sich (Gl. 2.5.1-9) für die numerische Apertur NA [Wein1998] des Wellenleiters in 

Abhängigkeit von den Materialbrechzahlen. 

Snellius: 2211 αsinnαsinn =  (2.5.1-7) 

Grenzwinkel der Totalreflexion: 
1

2
Grenz n

narcsinα =  (2.5.1-8) 

Numerische Apertur: ( )2
2

2
1Grenz1Grenz nncosαnsinθNA −===  (2.5.1-9) 

Neben der intrinsischen Dämpfung entstehen Verluste bei der Kopplung von Wellenleitern. 

Diese Koppelverluste setzen sich durch Einzelbeiträge, bedingt durch mangelhafte Stirnflä-

chenbearbeitung (z.B. Keilfehler), durch Oberflächenrauigkeiten sowie durch Reflexionsver-

luste (Fresnelverluste) an den Stirnflächen zusammen. Wenn der Abstand s zwischen den 

Stirnflächen von zwei Wellenleitern verschieden von Null ist, kann die abgestrahlte Lichtleis-

tung nicht mehr vollständig in den angekoppelten Wellenleiter übertragen 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), n1 ist die Brechzahl des Wellenleitermaterials und n2 der Brechungsin-

dex von Luft respektive dem zweiten Wellenleitermaterial. Beispielsweise ergibt sich für eine 

Kopplung von PMMA an Luft ein reflektierter Anteil von R = 0.04 (λ = 660nm), für 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 lässt sich durch Verwendung eines Medi-

ums mit angepasster Brechzahl (Immersionsöl) zwischen den Stirnflächen reduzieren. 

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

Der wichtigste Werkstoff für polymere Wellenleiter, vor allem für Polymerfasern, ist PMMA. 

Darüber hinaus werden Polycarbonat (PC) und Polystyrol (PS) als Faserkernwerkstoffe für 

Spezialanwendungen eingesetzt (Tab. 2.5.2-1). 

Tab. 2.5.2-1 Eigenschaften der polymerer Wellenleiterwerkstoffe im Sichtbaren [Wein1998]. 
 Brechungsindex n Optische Dämpfung [dB/km] Glasübergangstemp. [°C] 
PMMA 1.49 70-100 @ 570 nm 

125-150 @ 650 nm 
105 

PC 1.58 700 @ 580 nm 
600 @ 765 nm 

150 

PS 1.59 90 @ 580 nm 
70 @ 670 nm 

100 
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PC ist aufgrund seiner besseren thermomechanischen Eigenschaften für Anwendungen im 

Outdoor-Bereich geeignet. Allerdings sind die Dämpfungswerte signifikant schlechter. Für 

den Mantel der Polymerfasern werden weitestgehend fluorierte Polymere verwendet. Für 

PMMA-Fasern werden Fluorpolymere mit einer Brechzahl im Bereich n = 1.35-1.42 verwen-

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

2.5.3 Passive und aktive mikrooptische Komponenten 

Die wichtigsten passiven optischen Komponenten sind zum einen mikrooptische Bänke, auf 

denen Funktionsbauelemente wie Linsen, Prismen u.a. montiert sind, und zum anderen 

Dämpfungsglieder und Koppler. Dämpfungsglieder werden beispielsweise bei zu hohen 

Lichtintensitäten bzw. zu hohem optischen Signal verwendet, um eine Übersteuerung des 

Empfängers zu vermeiden. Koppler sind notwendig beim Aufbau von optischen Netzen und 

bei Sensoranwendungen. Sie dienen zur Aufteilung bzw. zur Zusammenführung von Signal-

wegen. Je nach Geometrie der Koppler sind unterschiedliche Intensitätsverhältnisse (Kop-

pelverhältnis) möglich. Das einfachste Koppelelement ist der Y-Koppler, d.h. das Eingangs-

signal wird symmetrisch auf zwei Ausgänge verteilt. Aufgrund der notwendigen Präzision 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 trägt, wird 

der lichtleitende Wellenleitergraben mit einem Reaktionsharz, welches nach der Aushärtung 

einen höheren Brechungsindex aufweist, gefüllt. Die Deckelung des polymeren Wellenleiters 

erfolgt mit dem Mantelmaterial PMMA (Abb. 2.5.3-1) [Hane1999a]. Alternativ können poly-

mere Wellenleiter durch direkte UV-Belichtung von dünnen Polymerschichten über Masken-

technik oder Laserdirektschreiben realisiert werden [Koo2003]. 

   
Abb. 2.5.3-1 Messingformeinsatz, abgeformtes Bauteil sowie gefüllter 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 Zimtsäure enthalten, hergestellt [Assa2002, Hane1994a]. Neben 

den eher physikalisch orientierten Methoden ermöglichen chemische Verfahren, wie z.B. die 

Sol-Gel-Technik unter Verwendung von photopolymerisierbaren Hybridmolekülen, 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-

wärmung die optischen Eigenschaften gezielt verändert werden können. Typische Vertreter 

sind elektrooptische (EO) Bauteile, bei denen nichtlinear optische (NLO) Eigenschaften der 

verwendeten Wellenleitermaterialien ausgenutzt werden [Good1995, Haas1991, Ha-

ne1994b]. Eine aktuelle Übersicht über modifizierte Polymere mit nichtlinear optischen Ei-

genschaften findet sich unter [Yeso2004]. Das einfachste aktive Wellenleiterbauteil ist ein 

Phasenmodulator. Das Anlegen einer Spannung an die Elektroden parallel zum Wellenleiter 

führt durch den linearen elektrooptischen Effekt (Pockels-Effekt) zu einer Brechungsindex-

änderung sowie einer Phasenverschiebung ΔΦ des Lichts (Gl. 2.5.3-1) mit V: angelegte 

Spannung, b: Elektrodenlänge, n: Brechungsindex des Polymerwellenleiters, r: elektroopti-

scher Koeffizient des Polymerwellenleiters. Neben der Phasenmodulation, beispielsweise für 

Verzögerungselemente, 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 Weglänge aufgeteilt wird. Nach Durchlaufen des Interferometers rekom-

binieren die beiden Teilstrahlen konstruktiv. Bei angelegter Spannung verändert sich die 

Phase in einem Pfad, so dass es bei einer Phasenverschiebung von π bei der Rekombinati-

on zu vollständiger destruktiver Interferenz kommt. Eine Modulation bis in den THz-Bereich 

ist möglich [Lee2002b, Yu2003]. 

Phasenverschiebung: l
rVbn3

=ΔΦ
 (2.5.3-1) 

  
Abb. 2.5.3-2 Aufbau eines Mach-Zehnder-Interferometers sowie dessen Intensitäts-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 örtlich begrenzte Polymererwärmung 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 Fließverhalten 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 kalthärtendes Harz (Plexit 55) der 

Fa. Degussa Röhm AG, Darmstadt. Das Reaktionsharz besteht zu ca. 30-35 Gew% aus Po-

lymethylmethacrylat (PMMA), gelöst in seinem Monomer MMA. Das zweite verwendete Sys-

tem besteht zu ca. 65 Gew% aus einem ungesättigten Polyester, gelöst in Styrol. Die exakte 

chemische Struktur des ungesättigten Polyesters (UP) wird vom Distributor (Fa. C. Roth, 

Karlsruhe) nicht angegeben. In beiden Fällen reagieren die jeweiligen Monomere mit den Po-

lymeren und bilden nach der Aushärtung einheitliche thermoplastische Materialien. Je nach 

Weiterverwendung müssen die Reaktionsharze mit ihrem arteigenen Monomer verdünnt 

werden, um die Viskosität 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 
Viskosität@23°C 4.5 – 6.0 Pa s 
Brechungsindex@20°C 1.441-1.442 - 
Unverstärktes, polymerisiertes Harz 
 Wert Einheit 
Dichte@20°C 1.18 g/ml 
Brechungsindex@20°C 1.492 - 
Vicaterweichungstemperatur 98-100 °C 
Schrumpf bei der Härtung 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) [UPRo98] 
 Wert Einheit 
Styrolgehalt 35±2 % 
Dichte@20°C 1.12-1.13 g/ml 
Viskosität@23°C 0.5 – 0.7 Pa s 
Brechungsindex@20°C 1.54-1.55 - 
Unverstärktes, polymerisiertes Harz 
 Wert Einheit 
Dichte@20°C 1.22-1.23 g/ml 
Brechungsindex@20°C 1.55-1.56 - 
Glasübergangstemperatur 80 °C 
Schrumpf bei der Härtung 7 % 
Zugfestigkeit 55 N/mm² 
Biegefestigkeit 90 N/mm² 
Thermische Ausdehnung α 115 10-6 /K 
 

3.2 Polymeradditive 

Reaktionsharze lassen sich unter Zuhilfenahme von Photoinitiatoren polymerisieren 

[Peif1997]. Grundlegend für die photochemische Aktivierung des Initiators ist eine spektrale 

Überlappung 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 Wellenlängen kleiner 350 nm. Die Bestrahlung von PMMA mit intensivem 

Licht dieser Wellenlängen führt bereits zu einer Schädigung des Polymers. Daher und aus 

Arbeitssicherheitsgründen ist die Verwendung von UV-A oder sichtbaren Lichts wünschens-

wert. Aus diesem Grund wurde der Photoinitiator CGI1700 mit seinem zu längeren Wellen-

längen verschobenen Absorptionsspektrum in Kombination mit dem F-Strahler der Dr. Hönle 

AG verwendet [Chan1992, CGI2000]. 

Radikalische Polymerisationen lassen sich ebenfalls thermisch unter Verwendung von hoch-

reaktiven organischen Peroxiden starten. Dilauroylperoxid (DLP) bzw. Dicumylperoxid 

(DCP) müssen thermisch aktiviert werden und zerfallen in jeweils zwei Radikale beim Er-

wärmen [Klen2002]. Methylethylketonperoxid (MEKP), versetzt mit Kobaltoctanoat als Be-

schleuniger, wird als kalthärtender Starter bezeichnet, zerfällt bereits bei Raumtemperatur 

und wird hauptsächlich für die Aushärtung von ungesättigten Polyesterharzen verwendet. 

Die Polymerisationsreaktion ist exotherm. Die Gelierungs- und Aushärtezeiten können durch 

die Wahl des Reaktionsharzes, die Kombination verschiedener Härter und Beschleuniger, 

die Temperatur und die Beschleunigermenge variiert werden. Je nach Harztyp ist ein Tem-

pern für 6-10 Stunden bei einer Temperatur von 60-100°C für die Nachhärtung notwendig 

[Gard2000]. 
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Die Zugabe von Trennmitteln zu den Reaktionsharzen ist in Analogie zu den kommerziellen 

Thermoplasten ebenfalls für eine erfolgreiche Abformung zwingend notwendig, da sonst die 

Formmasse an den Formwerkzeugen haftet und eine zerstörungsfreie Entformung unmög-

lich ist. Die exakte chemische Zusammensetzung der Trennmittel ist meist nicht bekannt, al-

lerdings werden i. Allg. langkettige Alkansäuren wie Stearinsäure sowie deren Ester bzw. de-

ren Metallseifen (Metallsalze) verwendet. Im Rahmen dieser Arbeit wurden ausschließlich 

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

Dispergatoren werden i. Allg. zur Stabilisierung einer Dispersion und zur Verbesserung der 

Fließeigenschaften zugegeben. Im Bereich der wässrigen Keramikpulver-Dispersionen sind 

eine Vielzahl an Additiven bekannt, allerdings lässt sich deren Wirkungsweise nicht direkt auf 

die Wechselwirkung eines hydrophilen Pulvers und einer hydrophoben Polymermatrix über-

tragen. Ein Agglomeratpartikel, welches durch hohe Scherkräfte in seine Primärpartikel de-

sintegriert wurde, kann nach der Oberflächenbelegung mit dem Dispergator nicht mehr 

reagglomerieren [Byk2003]. Je nach Füllgrad und nach mittlerer Primärpartikelgröße kann 

dies sogar zu einer Viskositätserhöhung führen. Bei nicht agglomerierten Partikeln führt die 

Oberflächenmodifizierung zu einer Viskositätsabsenkung, so dass bei gleicher Komposit-

viskosität ein höherer Füllgrad realisiert werden kann [Avec2003]. Im Vergleich zur direkten 

Silanisierung einer Pulveroberfläche und deren chemische Modifikation stellt die Verwen-

dung von Additiven ein physikalisches Maskieren der polaren Oberfläche mit entsprechend 

geringerer Stabilität und Effizienz dar. Eine chemische Modifizierung der Partikeloberfläche 

wird i. Allg. mit siliziumorganischen Verbindungen durchgeführt [Arkl1977]. Die Oberflä-

chenmodifikation unter Verwendung eines Silanisierungsagens ist experimentell aufwändiger 

als die o.g. physikalische Methode, dafür führt sie zur besseren Hydrophobisierung, eine 

präzise Anleitung zur Silanisierung findet sich unter [ABCR2000]. 

3.3 Kompositherstellung 

Zur Herstellung von hochgefüllten Kunststoff-Keramik-Kompositen ist die genaue Kenntnis 

des Fließverhaltens der gefüllten Reaktionsharze sowohl vor der Abformung mittels Reakti-

onsgießens als auch für die Herstellung dünner Filme vor der lithographischen Strukturierung 

wichtig. Zu hoch gefüllte Mischungen lassen sich aufgrund der hohen Viskosität nicht mehr 

Entgasen und zeigen keine akzeptable Formfüllung der mikrostrukturierten Formeinsätze. Al-

lerdings ist zur Herstellung von keramischen Bauteilen bei Verwendung von mikroskaligen 

Pulvern ein Füllgrad von mindestens 50 Vol% unerlässlich, um verzugsfreie und dichte Bau-

teile zu erzielen. Im Folgenden wird für eine Reihe von Kompositen, welche mikroskalige und 

nanoskalige Keramikpulver enthalten, im Hinblick auf die Abhängigkeit der Kompositviskosi-

tät von der Partikelgröße, der spezifischen Oberfläche, der Oberflächenpolarität, dem 

Dispergierverfahren und vor allem von der Füllstoffkonzentration die Bestimmung wichtiger 
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Prozessgrößen vorgestellt. Diese Ergebnisse fließen direkt in die Entwicklung von Formmas-

sen für das Reaktionsgießen und der Lithographie zur Herstellung keramischer Bauteile ein. 

Das Einbringen von Füllstoffen, d.h. Dispergieren von Primärpartikeln oder Agglomeraten, in 

eine optisch transparente fluide Matrix führt aufgrund der Partikelgröße zur Lichtstreuung 

und somit zu einer Nichttransparenz des Komposits. Eine lichtinduzierte Polymerisation ist 

bei der Verwendung von mikroskaligen Pulvern nicht möglich, die Aushärtung erfolgt daher 

thermisch induziert. Die Zugabe der Pulver bewirkt in Abhängigkeit von Partikelgröße, spezi-

fischer Oberfläche und vom Füllgrad eine langsam zunehmende Viskosität, welche am kriti-

schen Pulverfüllgrad auf einen unendlichen Wert ansteigt. Mit zunehmendem Pulverfüllgrad 

ist die Herstellung einer homogenen und luftblasenfreien Formmasse erschwert, in der Nähe 

des kritischen Pulverfüllgrades ist ein Entgasen mittels Ultraschall oder Evakuieren nicht 

mehr möglich. Daher ist beim Formulieren einer Formmasse zur Herstellung von kerami-

schen Bauteilen über das Reaktionsgießen mit anschließendem Entbindern und Sintern ein 

Kompromiss zwischen möglichst hohem Pulverfüllgrad zur Erreichung hoher Sinterdichten 

und einer guten Fließfähigkeit zu finden. Die Verwendung von hoch sinteraktiven Pulvern ist 

vorteilhaft, allerdings kann die mit dieser Eigenschaft verbundene große spezifische Oberflä-

che zu einem starken Viskositätsanstieg der Formmasse führen. Hier ist ebenfalls eine opti-

male Zusammensetzung der Formmasse zu finden. 

Für erste Dispergier- und Abformexperimente wurde kommerziell erhältliches Quarzmehl 

(Dorsilit 405, Gebrüder Dorfner GmbH & Co, Hirschau) verwendet. Allerdings ist es aufgrund 

der vielen Phasenübergänge von SiO2 zwischen der Sintertemperatur und Umgebungstem-

peratur nicht sinnvoll, Quarzbauteile über einen Sinterprozess herzustellen [Holl1985]. Daher 

wurden verschiedene Aluminiumoxide mit unterschiedlichen mittleren Partikelgrößen und 

spezifischen (BET) Oberflächen ausgewählt, um den Einfluss dieser Materialgrößen auf die 

Formmasseviskosität, Abformbarkeit, Grünlings- und Sinterdichte sowie auf die resultierende 

Mikrohärte des Komposits und des keramischen Bauteils zu ermitteln (Tab. 3.3-1). Mit ab-

nehmender Partikelgröße bzw. zunehmender BET-Oberfläche ist eine verstärkte Sinteraktivi-

tät und damit eine höhere Sinterdichte zu erwarten. 

Tab. 3.3-1 Spezifische Oberfläche und mittlere Partikelgröße der verwendeten mikroskaligen Kera-
mikpulver (Herstellerangaben). 
Füllstoff Bezeichnung Spezifische Oberfläche [m²/g] Mittlere Partikelgröße d50 [µm] 
SiO2 Dorsilit 405 1.5 6.00 
Al2O3 CT3000SG 7 0.70 
Al2O3 RCHP 8 0.35 
Al2O3 TM DAR 14.5 0.20 
 
Keramische Nanopulver, dispergiert in Reaktionsharzen, sollen zur Modifikation des Bre-

chungsindexes der eingesetzten Kunststoffe verwendet werden. Gleichzeitig dürfen sich die 
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Transmissionseigenschaften im Wellenlängenbereich von 400-1600 nm nicht signifikant ver-

schlechtern. Dies ist nur durch ein Aufbrechen der Agglomerate möglichst bis auf Primärpar-

tikelgröße realisierbar, um Streuverluste zu minimieren. Die von den Herstellern angegebe-

nen Werte für die spezifische Oberfläche und die mittlere Primärpartikelgröße sind in Tab. 

3.3-2 aufgeführt. Es ist zu erwarten, dass die gemessenen Agglomeratgrößen um bis zu drei 

Größenordnungen höher liegen. 

Tab. 3.3-2 Spezifische Oberfläche und mittlere Primärpartikelgröße der verwendeten nanoskaligen 
Keramikpulver (Herstellerangaben). 
Füllstoff Spezifische Oberfläche [m²/g] Primärpartikelgröße [nm] 
Aerosil 90 90 20 
Aerosil 200 200 12 
Aerosil R202 100 14 
Aerosil R7200 150 12 
Aerosil R8200 160 12 
Al2O3-C 100 13 
Al2O3-Nanotek 34 38 
ZrO2 VP 40 30 
ZrO2 60 12 
TiO2 P25 50 21 
TiO2 T805 45 21 
 
Aufgrund des Herstellungsverfahrens tragen die keramischen Nanopulver SiO2, Al2O3, TiO2, 

ZrO2 an der Oberfläche polare Hydroxylgruppen, so dass das Dispergieren in unpolaren Re-

aktionsharzen erschwert ist. Daher wurden im Rahmen dieser Arbeit zu Vergleichsuntersu-

chungen entsprechende oberflächenmodifizierte, 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. Für die hier beschriebenen Untersuchungen wurden ver-

schiedene Rührer mit unterschiedlichem Strömungsprofil ausgewählt. Der Turbinenrührer ist 

geeignet für mittlere Drehzahlen und größere Kompositvolumina. Allerdings sind die erreich-

baren Scherkräfte gering, so dass Füllstoffagglomerate nur bedingt aufgebrochen werden 

können. Der Feststoff wird von oben angesaugt, dabei wird gleichzeitig Luft in das Komposit 

eingerührt, welche bei hohen Füllgraden und der daraus resultierenden hohen Viskosität zu 

Blasen in der Kompositmasse und zu Lunkern im abgeformten Bauteil führt. Die Verwendung 

des Dissolverrührers ermöglicht aufgrund der erzeugten hohen Scherkräfte eine erheblich 

bessere Dispergierung von Feststoffpartikeln im Reaktionsharz. Dieser Rührer kann bei grö-

ßeren Viskositäten verwendet werden, allerdings führen die hohen Scherkräfte zu einer sig-

nifikanten Erwärmung der Kompositmasse mit einhergehendem MMA- bzw. Styrolverlust. 

Extrem hohe Schergeschwindigkeiten bis 50000 1/s werden im Spalt zwischen Stator und 

Rotor eines Hochgeschwindigkeitsrührers erzeugt, Partikelagglomerate können dadurch zer-

stört werden. Weitaus größere Scherraten werden durch eine Hochgeschwindigkeitsverdü-
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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 große lokale Scherraten, Partikelag-

glomerate werden abgebaut. Durch die räumliche 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 für Polymerschmelzen 

Verwendet wurden für die rheologischen Untersuchungen die o.g. beschriebenen Reaktions-

harze sowie deren Verdünnungen mit den reaktiven Monomeren MMA bzw. Styrol. Zur Ver-

einfachung werden im Folgenden die elastischen Anteile des Fließverhaltens vernachlässigt. 

Die Abb. 3.4-1 und 3.4-2 zeigen die Viskositäten im für das Reaktionsgießen relevanten 

Scherratenbereich von 1 bis 100 1/s für die verschiedenen Mischungen UPM1 bis UPM4 bei 

zwei verschiedenen Temperaturen (20°C, 40°C). 

 
Abb. 3.4-1 Viskositätskurven der verschiedenen ungesättigten Polyesterharze bei 20°C. 

Die Verdünnung des Reaktionsharzes mit Styrol führt bei allen Temperaturen zu einer drasti-

schen Viskositätsabsenkung um mehr als zwei Dekaden (UPM4 im Vergleich zu UPM1). Die 

Temperaturerhöhung von 20°C auf 40°C senkt ebenfalls die Viskosität, dieser Effekt ist bei 

den am stärksten verdünnten Mischungen UPM3 und UPM4 am schwächsten ausgeprägt. 

Das Fließverhalten der Reaktionsharze ist mit Ausnahme der Viskositäten bei kleinen Scher-

raten nahezu newtonisch. Die stark streuenden Messwerte für UPM4 bei sehr kleinen Scher-

raten, bzw. das scheinbare Existieren einer Fließgrenze ist apparatebedingt aufgrund der 

sehr niedrigen Viskosität nahe der Mess- und Regelmöglichkeiten des Kegel-Platte-

Viskosimeters (Bohlin CVO50). 
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Abb. 3.4-2 Viskositätskurven der verschiedenen ungesättigten Polyesterharze bei 40°C. 

Eine unter identischen Versuchsbedingungen durchgeführte Viskositätsbestimmung an ver-

schiedenen Licomonten (Polyethylenwachse EK583, EK583G, 1:1 Mischung, Fa. Clariant), 

welche als polymere Binder im keramischen Pulverspritzgießen eingesetzt werden, zeigt im 

vergleichbaren Scherratenbereich ähnliche Viskositäten und Kurvenverläufe wie die Reakti-

onsharze, allerdings erst bei weitaus höheren Temperaturen von 150°C (Abb. 3.4-3). Die lo-

garithmische Darstellung der Scherratenachse in Abb. 3.4-3 überzeichnet das leicht struktur-

viskose Fließverhalten. Die hier untersuchten Licomonte zeigen einen Erweichungsbereich 

zwischen 100°C und 120°C [Clar2003].  

 
Abb. 3.4-3 Viskositätskurven zweier Licomonte (EK583, 583G) und deren Mischung bei 150°C. 

Abb. 3.4-4 zeigt typische Viskositätskurven von verschiedenen Bindermischungen, wie sie 

zur Herstellung von Heißgießmassen mit Einsatz im Niederdruckspritzgießen Verwendung 

finden [Alm2004]. Im Scherratenbereich unter 100 1/s ist eine ausgeprägte Strukturviskosität 

zu beobachten, welche bei noch höheren Scherraten sich in ein newtonsches Fließen än-

dert. Die bei 90°C aufgenommenen Viskositätskurven zeigen einen ähnlichen Verlauf wie die 
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polyesterbasierten Reaktionsharze und die Licomonte, so dass die Reaktionsharze als Mo-

dellsubstanzen für Polymerschmelzen verwendet werden können, nur dass im Unterschied 

zu den Paraffinen und zum Polyethylen bereits im Temperaturbereich von 20 - 60°C niedrige 

Viskositätswerte unter 1 Pa s erreicht werden. 

 
Abb. 3.4-4 Viskositätskurven verschiedener Heißgießbindern bei 90°C. 

Als Modellsubstanz für thermoplastisches PMMA wurde das methylmethacrylatbasierte Re-

aktionsharz Plexit55 der Fa. Degussa Röhm AG sowie die Verdünnungen mit dem arteige-

nen Monomer Methylmethacrylat MMA für die rheologischen Untersuchungen verwendet. 

Aufgrund des sehr hohen Dampfdrucks des Monomers MMA bereits bei Raumtemperatur 

kam es während des Probenauftragens auf die Rheometerplatte zu einer Polymerhautbil-

dung, so dass eine Messung unmöglich wurde. Daher wurde auf ein Brookfield-Viskosimeter 

mit seinem bauartbedingten großen Probenvolumen von 250 ml und dem stark einge-

schränkten Scherratenbereich bis maximal 21 1/s ausgewichen. 

Die Viskosität der Basismischung Plexit M1 ist im Vergleich zur UPM1-Mischung um einen 

Faktor drei höher (Abb. 3.4-5). Die weitere Verdünnung führt zu einer starken Absenkung der 

Viskosität auf ein Zehntel des ursprünglichen Wertes. Ähnlich wie bei den UP-Systemen ist 

im unteren Scherratenbereich eine leichte Strukturviskosität zu beobachten, bei höheren 

Scherraten ist das Fließverhalten nahezu newtonisch. Allerdings liegen aufgrund des Mess-

verfahrens (Brookfield) nur wenige Messwerte vor. 

Die hier dargestellten Viskositätskurven der reinen Reaktionsharze dienen prinzipiell zur Er-

mittlung der relativen Viskositäten der verschiedenen ungesättigten Polyester-Füllstoff-

Komposite. Da die Reaktionsharze altern, d.h. langsam weiter vernetzen und die Viskosität 

dadurch langsam ansteigt, wurden die Viskositäten der für die Herstellung der Komposite 

verwendeten Basismischungen jeweils aktuell neu bestimmt, so dass eine bessere Ver-

gleichbarkeit der relativen Viskositäten möglich ist. 
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Der Vergleich der Viskosität von flüssigem Plexit bei Raumtemperatur im Anlieferungszu-

stand mit ausgehärtetem Plexit bzw. kommerziellem PMMA (Lucryl G77Q11, BASF) bei 

180°C zeigt, dass die Viskosität 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 für die entsprechenden Polymere bzw. Kunststoffe ideal geeignet und ermögli-

chen aufgrund der geringen Viskosität eine Verarbeitung mit laborüblichen Rührwerken unter 

Vermeidung einer aufwändigen Extrusionstechnik. 

 
Abb. 3.4-5 Viskositätskurven verschiedener methylmethacrylatbasierter Reaktionsharze bei 40°C. 

 
Abb. 3.4-6 Viskosität von polymerisiertem Plexit und kommerziellem PMMA (Lucryl G77Q11, BASF). 
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3.5 Einfluss von Pulverkonditionierung und Dispergierung 

Abb. 3.5-1 zeigt die relativen Viskositäten eines Komposits, bestehend aus UPM1, gefüllt mit 

30.2 Vol% Aluminiumoxid (Alcoa CT3000 SG), ermittelt unter Verwendung eines Turbinen- 

bzw. Dissolverrührers bei verschiedenen Temperaturen, unterschiedlicher Pulverkonditionie-

rung sowie bei einer Scherrate von 100 1/s. Unter Verwendung von Vinyltriethoxysilan wurde 

die Oberfläche des Aluminiumoxids hydrophobisiert. Unbehandeltes Pulver verhält sich auf-

grund der freien Hydroxylgruppen hydrophil. Wie zu erwarten nimmt die relative Viskosität 

bei den Kompositen mit oberflächenmodifiziertem Pulver bei gleichem Rührertyp um bis zu 

35% ab. Allerdings ist dieser Effekt nur bei den tieferen Messtemperaturen mit den daraus 

resultierenden höheren Viskositäten signifikant, er reduziert sich auf unter 10% bei höheren 

Temperaturen. Die Verwendung eines Dissolverrührers führt zu einem starken Anstieg der 

relativen Viskosität (hydrophil 38%, hydrophob 29%) bei 20°C, bei höheren Temperaturen ist 

der Effekt schwächer (hydrophil 5%, hydrophob 20%). Dieser starke Temperatureinfluss auf 

die Viskosität wird bei füllgradabhängigen Messungen bestätigt. 

 
Abb. 3.5-1 Viskositätsvergleich Turbinen- mit Dissolverrührer sowie Einfluss der Oberflächenmodifizie-
rung (UP/30.2 Vol% Al2O3 (CT3000SG). 

Abb. 3.5-2 zeigt den Viskositätsverlauf als Funktion des Füllgrades, des Rührertyps und der 

Pulverkonditionierung bei 20°C bei einer Scherrate von 100 1/s. Die Dispergierungsart und 

die Oberflächenbehandlung spielt bis ca. 20 Vol% keine nennenswerte Rolle, die relative 

Viskosität ist vergleichbar. Erst bei größeren Werten laufen die Werte für einen bestimmten 

Füllgrad bis zu einem Faktor zwei auseinander. Dieses Aufsplitten tritt nur bei tieferen Tem-

peraturen auf, so dass die höchste Viskosität das System Dissolverrührer/hydrophiles Al2O3 

und die niedrigste das System Turbinenrührer/hydrophobes Al2O3 aufweist. Mit zunehmen-

der Temperatur sind die Viskositätsunterschiede geringer. 
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Abb. 3.5-2 Viskositätsvergleich Turbinen- mit Dissolverrührer sowie Einfluss der Oberflächenmodifizie-
rung als Funktion des Al2O3-Füllgrades bei 20°C. 

3.6 Reaktionsharz-Keramikmikropulver-Komposite 

Die Partikelgrößen der keramischen Pulver wurden mittels Laserbeugungsverfahren über-

prüft (Tab. 3.6-1). Dabei ergaben sich bei den d50-Werten speziell beim Alcoa-Pulver z.T. 

signifikante Abweichungen von den Herstellerangaben. Dieses Pulver weist auch eine sehr 

breite Partikelgrößenverteilung auf. Die Untersuchungen an Kompositsystemen wurden mit 

Plexit M1-Quarzpulver (Dorsilit 405) Mischungen aufgrund der günstigen Photopolymerisier-

barkeit des Komposits begonnen. Genauere Viskositätsuntersuchungen erfolgten in UPM1. 

Abb. 3.6-1 zeigt die Fließkurven (relative Viskosität) bei 20, 40, und 60°C für 4.6 bzw. 39.2 

Vol% Dorsilit 405 in UPM1. Bei niedrigen Füllgraden liegt ein nahezu ideales newtonsches 

Verhalten vor, mit steigendem Quarzanteil schlägt dieses in ein strukturviskoses Fließen um. 

Dieses ist besonders bei tieferen Temperaturen ausgeprägt. 

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

Gemessene Partikelgrößen 
Bezeichnung Hersteller Dichte 

[g/cm³] d10 [µm] d50 [µm] d90 [µm] 

SiO2 Dorsilit 405 Dorfner 2.63 n.b. (1.5) n.b. (6) n.b. (22) 
Al2O3 CT3000SG Alcoa 3.90-3.92 0.071 0.266 (0.7) 1.002 
Al2O3 RCHP Baikowski-Malakoff 3.92 0.242 (d20) 0.335 (0.35) 0.575 
Al2O3 TM DAR Taimei > 3.95 0.104 0.165 (0.2) 0.297 
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Abb. 3.6-1 Relative Viskosität des Komposits mit 4.6 bzw. 39.2 Vol% Quarz-Pulver in UPM1. 

Die lokale Viskositätserhöhung 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 Temperaturerhöhung von 20°C auf 60°C senkt die Viskosität bei beiden ge-

zeigten Mischungen stark. 

Die Änderung der relativen Viskosität mit dem Quarzpulverfüllgrad ist in Abb. 3.6-2 darge-

stellt. Die Viskosität der Mischung mit 4.6 Vol% ist nahezu identisch mit der Viskosität des 

reinen Binders UPM1, daher liegen die relativen Viskositäten mit kleinen Ausnahmen scher-

ratenunabhängig nahe bei 1. Die relativ hohe Füllstoffkonzentration von 39.2 Vol% führt zu 

einem signifikanten Anstieg bei kleinen Scherraten um nahezu zwei Dekaden, bei höheren 

Scherraten aufgrund des strukturviskosen Verhaltens nur noch um einen Faktor von ca. 25. 

Außerdem sind die Fließkurven bei den hohen Füllgraden unruhiger, d.h. es sind Wechsel-

wirkungen (Polymerkettengleiten, Partikelreibung u.a.) innerhalb der Kompositbestandteile 

zu beobachten. Bei genauerer Betrachtung steigt die relative Viskosität bei kleinen Füllstoff-

anteilen und konstanter Scherrate (10 1/s) nur geringfügig mit dem Füllgrad an, um dann 

zwischen 30 und 40 Vol% stark zuzunehmen. Die Viskosität bei 39.2 Vol% liegt bereits, je 

nach Messtemperatur, um bis zu einem Faktor zehn höher als der entsprechende Wert bei 

30 Vol%. Die Kurvenform ähnelt den unter 3.5 gezeigten Füllgradkurven. 

Die Herstellung von keramischen Bauteilen aus Polyester-SiO2-Kompositen ist technologisch 

uninteressant. Die prinzipielle Machbarkeit der Herstellung von mikrostrukturierten Bauteilen 

aus SiO2 konnte allerdings gezeigt werden [Löbe1999]. 
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Abb. 3.6-2 Relative Viskosität von SiO2 (Dorsilit 405) in UPM1 als Funktion des Füllgrades. 

Ein vergleichbares Fließverhalten zeigt das submikroskalige Aluminiumoxid RCHP von Bai-

kowski-Malakoff, dispergiert in UPM1 (Abb. 3.6-3). Die Fließkurven sind analog zu den bis-

her gezeigten, daher sind im Folgenden ebenfalls nur die relativen Viskositäten als Funktion 

der Scherrate, der Temperatur und des Füllgrades dargestellt. Der Viskositätsverlauf des 

niedrig gefüllten Komposits ist mit Ausnahme der Kurve bei 40°C mit ihrer lokalen Erhöhung 

im Scherratenbereich von 2-10 1/s nahezu newtonisch und im Vergleich zum reinen UPM1 

nur leicht erhöht. 

 
Abb. 3.6-3 Relative Viskosität von Kompositen mit 3.1 bzw. 40.3 Vol% Al2O3 (RCHP) Pulver in UPM1. 

Die Fließkurven des hochgefüllten Komposits verlaufen bei den drei verschiedenen Tempe-

raturen uneinheitlich, während die Fließkurve bei 20°C mit zunehmender Scherrate zuerst 

ein dilatantes Verhalten mit einer relativen Viskosität von 300 zeigt, später ein strukturvisko-



 63

ses Fließen aufweist, verläuft die relative Viskositätskurve bei 40°C nahezu umgekehrt. 

Schließlich verhält sich das Komposit bei 60°C dilatant. Mischungen mit höherem Füllgrad 

ließen sich mittels Rührverfahren nur noch bei höheren Temperaturen herstellen, allerdings 

z.T. nicht mehr rheologisch vermessen. Die Zunahme der relativen Viskosität mit der Füll-

stoffkonzentration verläuft ähnlich wie beim System UPM1/SiO2. Bis ca. 40 Vol% steigt die 

relative Viskosität bei 40°C und 60°C nahezu linear mit dem Füllstoffanteil an, allerdings ist 

der Wert für 20°C bereits um mehr als eine Dekade höher als der entsprechende bei 35 

Vol% (Abb. 3.6-4). Für höhere Keramikanteile (46 Vol%) konnte nur noch der Wert für 60°C 

ermittelt werden, da die Kompositviskositäten außerhalb des Messbereichs des Kegel-Platte-

Viskosimeters lagen. Der kritische Pulverfüllgrad liegt daher für die hier verwendeten Tempe-

raturen im Bereich von 50 Vol%. 

 
Abb. 3.6-4 Relative Viskosität von Al2O3 (RCHP) in UPM1 als Funktion des Füllgrades. 

Das wesentlich feinskaligere Aluminiumoxid TM DAR von Taimei mit einem nur noch halb 

so großen d50-Wert für die Partikelgröße im Vergleich zum RCHP (0.165 statt 0.335) verhält 

sich, dispergiert in UPM1, bei kleinen Füllgraden analog zu den anderen Füllstoffen. Dies 

bedeutet nur eine geringe Viskositätszunahme mit dem Füllgrad (Abb. 3.6-5) und relativen 

Viskositäten nahe bei 1. Bei hohen Füllgraden, hier 40.3 Vol%, liegen die relativen Viskositä-

ten signifikant über den vergleichbaren Werten beim RCHP-Pulver. Die Viskosität dieses 

Komposits ließ sich bei 20°C nicht mehr mit dem Kegel-Platte-Viskosimeter bestimmen. 

Der Anstieg der relativen Viskosität mit dem Pulverfüllgrad ist bis zu einem Wert von 30 

Vol% moderat, ab 35 Vol% ist eine starke Zunahme zu beobachten. Wie erwähnt ließ sich 

die Viskosität für einen Füllgrad von 40.3 Vol% bei 20°C nicht bestimmen (Abb. 3.6-6). Höhe-

re Füllgrade wie beim RCHP-Pulver konnten auch bei erhöhter 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 höheren Füllgraden ab 35 Vol% mit einer höheren 

relativen Viskosität bemerkbar. Die Verwendung von UPM1 limitiert den maximalen Pulver-

füllgrad auf ca. 46 Vol% bei den mikro- und submikroskaligen Aluminiumoxiden. Allerdings 

sind diese Formmassen nur noch eingeschränkt rheologisch charakterisierbar, die Form-

massen können z.T. nicht mehr vollständig entgast werden, die Formfüllung der mikrostruk-

turierten Formeinsätze ist ebenfalls unvollständig. 

 
Abb. 3.6-5 Relative Viskosität von Kompositen mit 3.1 bzw. 40.3 Vol% Al2O3 (TM DAR) Pulver in 
UPM1. 

 
Abb. 3.6-6 Relative Viskosität von Al2O3 (TM DAR) in UPM1 als Funktion des Füllgrades. 

Die hier untersuchten mikroskaligen Keramikpulver zeigten unterschiedliche maximal mögli-

che Füllgrade. Die spezifischen Oberflächen variieren von 1.5 (Quarzpulver) bis ca. 15 m²/g 

(TM DAR). Die resultierenden Füllgrade 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-Oberfläche 

(Tab. 3.6-2). 

Tab. 3.6-2 Korrelation von spezifischer Oberflächen mit dem Füllgrad. 

Bezeichnung Spezifische Oberfläche [m²/g] 
(Hersteller) 

Maximal erreichbarer Pulverfüllgrad in 
UPM1 [Vol%] 

SiO2 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 Möglichkeiten zur Viskositätsabsenkung: Einerseits sollte 

die Absenkung der Binderviskosität durch Erhöhung des Monomeranteils zu einer Erniedri-

gung der Kompositviskosität bei gleichem Füllstoffgehalt und damit zu besseren Fließeigen-

schaften führen. Andererseits kann die Zugabe von Dispergierhilfsmitteln zur Oberflächen-

modifizierung (Hydrophobisierung) den gleichen Effekt aufweisen. Beide Ansätze werden im 

Folgenden beschrieben, auf eine aufwändige Silanisierung der feinskaligen Pulver wurde 

verzichtet. 

3.7 Verdünnungsreihen 

Die Verdünnung der Reaktionsharzmischung UPM1 mit dem reaktiven Monomer führt zu ei-

ner signifikanten Viskositätsabsenkung im gesamten untersuchten Viskositätsbereich von 1 

bis 100 1/s um nahezu eine Dekade pro Verdünnungsstufe. Die Viskositäten der Komposite 

sollten demzufolge ebenfalls abgesenkt werden, die relativen Viskositäten sollten definitions-

gemäß nahezu gleich bleiben. Aufgrund der viel versprechenden Sintereigenschaften wurde 

das TM DAR Aluminiumoxidpulver in den verdünnten Reaktionsharzmischungen UPM2 

und UPM3 dispergiert und analog die Viskosität und die relative Viskosität als Funktion des 

Pulverfüllgrades ermittelt. Die Viskositätskurven für ein niedrig und ein hochgefülltes Kompo-

sit sind in Abb. 3.7-1 dargestellt, die relative Viskosität in Abb. 3.7-2. 

Die 40.3 Vol%ige Mischung kann ebenfalls nur bei 60°C vermessen werden. Das niedrig ge-

füllte UPM2-basierte Komposit zeigt ein analoges Fließen wie das UPM1-basierte, nur mit 

entsprechend niedrigen Viskositätswerten sowie relativen Viskositäten um eins. Auffallend ist 

die stärkere Schwankung der Werte, die bei der relativen Viskosität zu einem leicht kleineren 

Wert als eins führen können. Dies könnte auf den höheren Styrolanteil zurückgeführt wer-

den, da der reaktive Verdünner auch bei niedrigen Temperaturen einen gewissen Dampf-

druck aufweist, welcher in der reinen Mischung aufgrund des höheren Absolutanteils des 

Styrols höher ist. Die Fließkurve der hochgefüllten Mischung hat im Scherratenbereich von 2 

– 20 1/s ein ausgeprägtes Maximum mit einer Viskositätssteigerung um einen Faktor 10, um 

dann bei höheren Scherraten wieder strukturviskos auf niedrigere Werte abzufallen. In 

schwächerer Form ist dieses lokale Maximum bereits mehrfach aufgetreten. 
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Abb. 3.7-1 Viskositätskurven von Kompositen mit 3.1 bzw. 40.3 Vol% Al2O3 (TM DAR) Pulver in 
UPM2. 

 
Abb. 3.7-2 Relative Viskosität von Kompositen mit 3.1 bzw. 40.3 Vol% Al2O3 (TM DAR) Pulver in 
UPM2. 

Die Änderung der relativen Viskosität mit dem Füllgrad (Abb. 3.7-3) verläuft bei Füllgraden 

bis 35 Vol% analog zu der entsprechenden UPM1-basierten Mischung (Abb. 3.6-6), die rela-

tiven Viskositätswerte stimmen im Rahmen des Messfehlers überein. Bei höheren Füllgraden 

findet ebenfalls ein signifikanter Viskositätsanstieg statt, der stark überhöhte relative Viskosi-

tätswert bei 40.3 Vol% ist auf die bereits beschriebene Anomalie bei 10 1/s zurückzuführen. 

Die erste Verdünnungsstufe UPM2 ermöglicht somit keinen merklich höheren Füllgrad bzw. 

eine Viskositätsabsenkung für hochgefüllte Systeme. 
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Abb. 3.7-3 Relative Viskosität von Al2O3 (TM DAR) in UPM2 als Funktion des Füllgrades. 

Die Fließkurven für die nächste Verdünnungsstufe UPM3 sind in Abb. 3.7-4 dargestellt. Das 

niedrig gefüllte Komposit verhält sich erwartungsgemäß mit einer leicht erhöhten Viskosität 

bezogen auf die Basismischung UPM3, die starken Schwankungen der Werte bei kleinen 

Scherraten sind gerätebedingt aufgrund der niedrigen Viskositätswerte. Im Unterschied zu 

den reaktionsharzreicheren Mischungen UPM1 und UPM2 sind Viskositätsmessungen bei 20 

und 40°C möglich. 

 
Abb. 3.7-4 Viskositätskurven von Kompositen mit 3.1 bzw. 40.3 Vol% TM DAR Pulver in UPM3. 

Die Fließkurven weisen eine ausgeprägte Strukturviskosität bei moderaten Viskositätswerten 

auf, die Viskosität ist im gesamten untersuchten Scherratenbereich niedriger, Fließanomalien 

sind im oben erwähnten Scherratenbereich ebenfalls vorhanden, aber schwächer als bei der 

entsprechenden UPM2-basierten Mischung. Die relativen Viskositäten des niedrig gefüllten 
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Komposits sind bei kleineren Scherraten (bis 10 1/s) und bei höheren Temperaturen auf-

grund des gerätebedingten Fehlers bei kleinen Viskositäten stark streuend, bei größeren 

Scherraten sind die relativen Viskositäten geringfügig größer eins (Abb. 3.7-5). 

 
Abb. 3.7-5 Relative Viskosität der Komposite mit 3.1 bzw. 40.3 Vol% TM DAR Pulver in UPM3. 

Die Zunahme der relativen Viskosität als Funktion des Füllgrads verläuft bis ca. 30 Vol% 

ähnlich wie bei den weniger verdünnten Reaktionsharzmischungen, um dann bei höheren 

Keramikanteilen stark anzusteigen (Abb. 3.7-6). Die relativen Viskositäten 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 Erhöhung der relativen Visko-

sität ist beobachtbar. Dieses Komposit mit dem höchsten Füllgrad ist für Abformversuche 

und zur Herstellung von keramischen Bauteilen von besonderem Interesse (Kap. 4.6). 

 
Abb. 3.7-6 Relative Viskosität von Al2O3 (TM DAR) in UPM3 als Funktion des Füllgrades. 
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3.8 Dispergatoreinfluss 

Eine Vielzahl an kommerziell erhältlichen Dispergatoren wurden im Hinblick auf ihre Eignung 

als Fließverbesserer untersucht und bewertet (Anhang 9.4). Als Referenzprobe wurde ein 

Komposit, bestehend aus 22.4 Vol% Al2O3 (CT3000SG) dispergiert in UPM1, bei verschie-

denen Temperaturen und Scherraten rheologisch untersucht. Bei höheren Scherraten ist ein 

nahezu newtonsches Fließen zu beobachten, bei kleineren Scherraten treten für die Polyes-

terharze typische Abweichungen auf (Abb. 3.8-1). Um die Problematik des Reaktionsharzal-

terns zu berücksichtigen sind in allen Fällen nur die relativen Viskositäten dargestellt. 

 
Abb. 3.8-1 Relative Viskosität des Referenzkomposits UPM1/22.4 Gew% Al2O3 (CT3000SG). 

Die Zugabe des für ungesättigte Polyesterharze empfohlenen Additivs Solplus D520 der Fa. 

Avecia [Solp2002a] führt zu einer signifikanten Veränderung der Fließkurven (Abb. 3.8-2). 

Das newtonsche Verhalten schlägt um in ein stark ausgeprägtes strukturviskoses Fließen. 

Bei höheren Scherraten sind die relativen Viskositäten nahezu gleich (Werte zwischen 2 und 

4). Bei kleineren Scherraten, welche beispielsweise beim lichtinduzierten Reaktionsgießen 

auftreten, ist die Viskosität bis fast um einen Faktor 100 höher. 

Interessanterweise verhalten sich die Viskositäten bei gleicher Temperatur, aber unter-

schiedlichem Additivgehalt, im Kurvenverlauf sehr ähnlich: Die Fließkurven bei 20°C verlau-

fen nahezu newtonisch, bei 40°C liegt ein Abfallen der Viskosität bei einer Scherrate zwi-

schen 10 und 15 1/s vor, und bei 60°C ist ein Absinken der Viskosität im Scherratenbereich 

zwischen 2 und 20 1/s zu beobachten. Diese Fließanomalien sind auch beim Referenzkom-

posit (Abb. 3.8-1) zu erkennen. Die Viskositäten der Mischung mit höherem Additivgehalt 

liegt in allen Fällen über denen der Mischung mit niedrigerem Additivanteil. Mittels einfachem 

Gießen hergestellte Bauteile aus dieser Mischung zeigen starke Lufteinschlüsse, welche 

vom Dispergieren der Mischung herrühren und aufgrund der hohen Viskosität des Komposits 
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nicht mehr aus dem Material entweichen können. D520 wäre aufgrund der o.g. Fließkurven 

mit der ausgeprägten Strukturviskosität für das keramische Spritzgießen mit seinen sehr ho-

hen Scherraten interessant. 

 
Abb. 3.8-2 Relative Viskosität des Komposits UPM1/22.4 Gew% Al2O3 (CT3000SG), dotiert mit D520. 

Das ebenfalls von der Fa. Avecia vertriebene Solplus D510 wird speziell für das Dispergieren 

von Aluminiumtrihydroxid bzw. Calciumcarbonat in ungesättigten Polyesterharzen angeboten 

[Solp2001, Solp2002a]. Besonders bei kleinen Scherraten soll eine starke Viskositätsabsen-

kung erzielt werden können. Die gemessenen Fließkurven für zwei verschiedene Additivkon-

zentrationen können die Herstellerangaben bestätigen (Abb. 3.8-3), die Kurvenverläufe äh-

neln sehr stark den Fließkurven des additivfreien Komposits (Abb. 3.8-1), die signifikante 

Viskositätssteigerung bei kleinen Scherraten ist verschwunden. 

 
Abb. 3.8-3 Relative Viskosität des Komposits UPM1/22.4 Gew% Al2O3 (CT3000SG), dotiert mit D510. 
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Gemäß Herstellerangaben ist eine Additivzugabe von 1 Gew% bezogen auf den Keramikan-

teil in Gew% optimal, die hier verwendeten 22.4 Vol% Al2O3 entsprechen 50 Gew%, so dass 

die hier verwendeten 0.5 Gew% D510 angepasst sind. Laut Hersteller spielen Partikelgröße 

und BET-Oberfläche nur eine untergeordnete Rolle [Solp2001]. Die Zugabe von 2% D510 

führt, wie bei D520 auch, zu einem leichten Anstieg der Viskosität. 

Die relativen Viskositäten sind bei Scherraten von 1, 10 und 100 1/s für eine D510-

Konzentration von 0.5 Gew% am niedrigsten, im Vergleich zur Mischung ohne Additivzugabe 

konnte die Viskosität stark abgesenkt werden (Tab. 3.8-1). Die Viskositätsabsenkung gerade 

im für das Reaktionsgießen wichtigen unteren Scherratenbereich macht D510 interessant für 

die Verwendung in hochgefüllten Reaktionsharzkompositen. Das stark unterschiedliche Ver-

halten der beiden Avecia Produkte D510 und D520 lässt sich leider nicht direkt mit der che-

mischen Struktur der Additive korrelieren, da der Hersteller keinerlei Angaben über die Art 

und Zusammensetzung der Dispergierhilfsmittel macht. Neben Avecia D510 weisen die Ad-

ditive Morflex TEC und Byk W995 die größten Viskositätsabsenkungen bei allen untersuch-

ten Scherraten und Temperaturen auf, die Ergebnisse sind in Tab. 3.8-1 zusammengestellt. 

Der optimale Dispergatoranteil beträgt 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 Viskositäten durch D510, 
W995 und Morflex TEC Zugabe der CT3000SG-basierten Komposite. 
 Absenkung der relativen Viskositäten [%] 
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 ungesättigtem Polyester 

hat gezeigt, dass die sehr guten Sintereigenschaften des TM DAR Aluminiumoxids zu sehr 

hohen theoretischen Dichten führen. 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% Al2O3 (TM DAR), dispergiert in 

UPM1. Die Absenkung der Viskosität ist bei D510 und W955 im Vergleich zu den mit 

CT3000SG-basierten Kompositen nicht so stark, allerdings sind die mittleren Viskositätsab-

senkungen von 14% (D510) und 11% (W995) immer noch merklich (Tab. 3.8-2). Die optima-

le Additivkonzentration beträgt 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 

Viskosität. Bei ausschließlicher Berücksichtigung der Scherraten und Temperaturen mit Vis-
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kositätsabsenkung ergibt sich eine mittlere Reduzierung um 8%. Für 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 Viskositäten durch D510, 
W995 und Morflex TEC Zugabe der TM DAR-basierten Komposite. 
 Absenkung der relativen Viskositäten [%] 
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 - Partikelgröße & spezifische Oberfläche 

Die von den Herstellern angegebenen Primärpartikelgrößen sowie die für die Herstellung von 

Formmassen wichtige spezifische Oberfläche weicht in den meisten Fällen signifikant von 

den gemessenen Werten ab (Tab. 3.9-1). Abb. 3.9-1 zeigt für die kommerziell erhältlichen 

nanoskaligen Keramiken (Al2O3-C, Al2O3-Nanotek, ZrO2, hydrophiles und hydrophobes TiO2 

(P25 bzw. T805)) die kumulative Partikelgrößenverteilung. Besonders die Aerosile sowie das 

Zirkonoxid neigen unter den gewählten Messbedingungen zu einer ausgeprägten Agglome-

ratbildung, wogegen die Titanoxide einen merklichen Partikelanteil unter 100 nm aufweisen. 

Auffällig ist auch, dass die beiden Aluminiumoxide, obwohl die spezifischen Oberflächen sich 

um einen Faktor drei unterscheiden, eine nahezu identische Partikelgrößenverteilung auf-

weisen. 

Tab. 3.9-1 Gemessene spezifische Oberflächen und Partikelgrößen. 

Gemessene Partikelgrößen 
Bezeichnung Hersteller Gemessene BET-

Oberfläche [m²/g] d10 [µm] d50 [µm] d90 [µm] 

SiO2 Aerosil 200 Degussa 189 [Lebl2002] - - - 
SiO2 Aerosil R7200 Degussa 141 8 11 15 
SiO2 Aerosil R8200 Degussa 142 7 11 15 
SiO2 NANO FZKa/IMFIII 391 12 18 24 
Al2O3-C Degussa 107 0.125 0.155 0.205 
Al2O3-Nanotek Nanophase 34 0.125 0.155 0.192 
TiO2 P25 Degussa 50 0.093 0.120 0.450 
TiO2 T805 Degussa 37 0.085 0.791 1.600 
ZrO2 Degussa 64 0.148 2.423 6.760 

 
Eine direkte Visualisierung der Partikelgrößen 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 Oberflächentopologie einer planaren Oberfläche, 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 Oberfläche, auf der rechten Seite ist die Auswertung ei-

ner Höhenlinie dargestellt. 

 
Abb. 3.9-1 Kumulative Partikelgrößenverteilung. 

  
Abb. 3.9-2 AFM-Aufnahmen von Aluminiumoxid-C Pulver. 

Neben Partikeln unterschiedlicher Größe bis in den µm-Bereich hinein lässt sich ein Partikel-

durchmesser von ca. 24 nm erkennen (Auslenkung der Kurve in den z-Bereich), dieser Wert 

entspricht ungefähr dem Herstellerwert für die Primärpartikel. Dieser Wert konnte auch mit-

tels einer Partikelgrößenanalyse (Photonenkorrelation) von Aluminiumoxid-C in Styrol ermit-

telt werden [Hane2003]. 
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3.10 Ungesättigte Polyester-Nanopulver-Komposite 

Aufgrund der sehr großen spezifischen Oberfläche ist es nicht zu erwarten, dass auch nur 

annähernd hohe Füllgrade wie bei den mikro- und submikroskaligen Pulvern erzielt werden 

können. Bereits geringste Füllgrade führen zu einer signifikanten Anhebung der Viskosität, 

hier dargestellt am Beispiel Aerosil 200, dispergiert in UPM1 (Abb. 3.10-1). 

 
Abb. 3.10-1 Relative Viskosität von Kompositen mit 0.5 bzw. 4.0 Vol% Aerosil 200 Pulver in UPM1. 

Die Fließanomalien bei 40°C sind bereits bei einem Füllgrad von 0.5 Vol% stark ausgeprägt, 

die relative Viskosität, gemessen bei 20 und 40°C ist weitestgehend newtonisch. Das Kom-

posit mit einer Aerosilkonzentration von 4.0 Vol% zeigt eine stark ausgeprägte Strukturvisko-

sität, höhere Füllgrade konnten nicht realisiert werden. 

Die Hydrophobisierung der Aerosiloberfläche sollte höhere Pulverfüllgrade ermöglichen. Die 

Fließkurven des hexamethyldisilazanoberflächenmodifizierten Aerosils R8200, dispergiert in 

UPM1, zeigen nur eine schwächer ausgeprägte Strukturviskosität, die Viskositätswerte sind 

gerade bei niedrigen Scherraten bis zu zwei Dekaden niedriger, außerdem lassen sich signi-

fikant höhere Füllgrade bis 8.3 Vol% erzielen (Abb. 3.10-2). Die relative Viskosität nimmt bei 

einer Scherrate von 10 1/s mit zunehmendem Füllgrad auch bei logarithmischer Darstellung 

moderat zu (Abb. 3.10-3). 

Das ebenfalls über das Flammenpyrolyseverfahren hergestellte nanoskalige, hydrophile A-
luminiumoxid-C weist eine deutlich geringere spezifische Oberfläche als die Aerosile auf, 

die Partikelagglomerate sind um zwei Dekaden kleiner (Tab. 3.9-1). Es lassen sich Komposi-

te mit einem Füllgrad bis 8.1 Vol% herstellen, allerdings sind die Fließkurven des hochgefüll-

ten Komposits sehr uneinheitlich (Abb. 3.10-4). 
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Abb. 3.10-2 Relative Viskosität von Kompositen mit 0.5 bzw. 8.3 Vol% Aerosil R8200 Pulver in UPM1. 

 
Abb. 3.10-3 Relative Viskosität von R8200 Pulver in UPM1 als Funktion des Füllgrades. 

Die Fließkurven des niedrig gefüllten Komposits sind, mit Ausnahme der Fließanomalie bei 

40°C und im Scherratenbereich bis 10 1/s, nahezu newtonisch. Vom grundsätzlichen Verlauf 

liegt beim hochgefüllten Komposit ein strukturviskoses Verhalten vor, die Werte liegen im 

Vergleich zum Aerosil R8200 leicht höher. Der relative Viskositätsanstieg mit steigendem 

Füllgrad 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 ungesättigten Polyes-

terharzen-Nanopartikel-Kompositen. Am gründlichsten untersucht sind schichtsilikathaltige 

Komposite, dispergiert in Polymerschmelzen. Lee et al. beschreiben das Fließverhalten von 

Schmelzen, bestehend aus aliphatischen Polyestern und unterschiedlichen Schichtsilikatan-
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teilen. Mit steigendem Keramikanteil steigt erwartungsgemäß die Viskosität, welche mit stei-

gender Temperatur (im Bereich von 120-180°C) leicht absinkt [Lee2002]. 

 

 
Abb. 3.10-4 Relative Viskosität von Kompositen mit 0.4 bzw. 8.1 Vol% Al2O3-C-Pulver in UPM1. 

 
Abb. 3.10-5 Relative Viskosität von Al2O3-C-Pulver in UPM1 als Funktion des Füllgrades. 

Das von der Fa. Nanophase hergestellte Aluminiumoxid Nanotek weist eine spezifische 

Oberfläche von 34 m²/g und eine mittlere Primärpartikelgröße von 38 nm auf. Diese Werte 

unterscheiden sich signifikant von Aluminiumoxid-C: die spezifische Oberfläche ist weniger 

als ein Drittel so groß, die Primärpartikelgröße allerdings um einen Faktor drei größer (Tab. 

3.3-2). Es ist daher zu erwarten, dass höhere Füllgrade zu erreichen sind. Der Viskositäts-

verlauf für niedrige Füllgrade ist über den gesamten Messbereich newtonisch, die relativen 

Viskositäten liegen leicht über dem Referenzwert von eins. Die Fließkurven für die höchste 

Konzentration – hier 23.4 Vol% - zeigen bei allen untersuchten Temperaturen eine ausge-
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prägte Strukturviskosität mit relativen Viskositäten 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 Abhängigkeit der Zunahme der relativen Viskosität vom Pulverfüllgrad ist bis 

zu einem Keramikanteil von 23.4 Vol% bei einfach logarithmischer Darstellung nahezu linear 

(Abb. 3.10-6). 

 

 
Abb. 3.10-6 Relative Viskosität von Al2O3 Nanotek Pulver in UPM1 als Funktion des Füllgrades. 

Die spezifischen Oberflächen der Titandioxide P25 (hydrophil) und T805 (hydrophob) sind 

mit Werten von 50 und 37 m²/g im Unterschied zu den Aerosilen und dem Aluminiumoxid-C 

erheblich kleiner. Die Primärpartikelgrößen sind gemäß Herstellerangaben in der gleichen 

Größenordnung wie bei den o.g. Aerosilen. Allerdings sind die gemessenen Partikelgrößen-

verteilungen stark unterschiedlich (Abb. 3.9-1, Tab. 3.9-1). Das P25 weist einen signifikant 

größeren Feinanteil auf als das hydrophobe T805, letzteres zeigt eine starke Agglomeration 

bis zu Partikelgrößen von größer 1 µm. Die kleinere spezifische Oberfläche der Titandioxide 

ermöglicht höhere Pulvergrade in UPM1. Die Fließkurven bei niedrigen P25-Füllgraden ver-

laufen newtonisch bei relativen Viskositäten um eins, d.h. ohne merklichen Viskositätsan-

stieg. Eine stark ausgeprägte Strukturviskosität ist bei den hochgefüllten Kompositen (11.6 

Vol%) zu beobachten, der relative Viskositätsabfall beträgt im Scherratenbereich von 1 bis 

100 1/s bei den höheren Messtemperaturen bis zu zwei Größenordnungen. Die Fließkurven 

verlaufen im Unterschied zu den entsprechenden Al2O3-C hochgefüllten Kompositen stetig, 

was auf eine bessere Dispergierung und geringere Verhakung von Partikeln schließen lässt. 

Der Anstieg der relativen Viskosität bei einer Scherrate von 10 1/s ist bis zu einem Füllgrad 

von ca. 5 Vol% moderat, um bei noch höherem Keramikanteil stärker anzusteigen (Abb. 

3.10-7). Im Vergleich zu den anderen nanoskaligen Materialien von Degussa sind die relati-

ven Viskositäten gering, dies ist auf die relativ geringe spezifische Oberfläche zurückzufüh-
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ren. Höhere Füllgrade lassen sich aber nur durch die Verwendung des weniger stark de-

sagglomerierend wirkenden Turbinenrührers erzielen. 

 
Abb. 3.10-7 Relative Viskosität von TiO2 P25-Pulver in UPM1 als Funktion des Füllgrades. 

Das hydrophobe Titandioxid T805 zeigt bei höheren Füllgraden und allen gemessenen Tem-

peraturen ein stärker ausgeprägtes strukturviskoses Verhalten als das hydrophile P25, die 

relativen Viskositäten bei kleinen Scherraten sind nahezu um eine Dekade höher, bei hohen 

Scherraten (100 1/s) sind sie identisch. Die Fließanomalie bei 40°C und kleinen Füllgraden 

im Scherratenbereich von 2 bis 10 1/s ist stärker ausgeprägt als bei P25, ansonsten ist das 

Fließverhalten ebenfalls newtonisch. Die relative Viskosität nimmt mit steigendem Füllgrad 

und einer Scherrate von 10 1/s signifikant zu, die stark streuenden Werte bei einem Füllgrad 

von 11.6 Vol% sind auf Luftblasen im Komposit zurückzuführen (Abb. 3.10-8). 

 
Abb. 3.10-8 Relative Viskosität von TiO2 T805-Pulver in UPM1 als Funktion des Füllgrades. 
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Das nanoskalige Zirkondioxid verhält sich ähnlich wie die anderen untersuchten Materia-

lien. Die gemessene spezifische Partikeloberfläche ist mit 64 m²/g relativ gering, die Partikel-

größenverteilung sehr breit mit einem d50-Wert von 2.4 µm und einem geringen nanoskaligen 

Anteil (Abb. 3.9-1). Es waren daher auch Füllgrade im Bereich von ca. 10 Vol% zu erwarten, 

realisiert werden konnten 11.1 Vol%, allerdings konnte dieses Komposit nur bei den höheren 

Temperaturen rheologisch charakterisiert werden. Die Fließkurven zeigen eine ausgeprägte 

Strukturviskosität, bei hohen Scherraten liegen die relativen Viskositäten bei einem Wert von 

ca. 10. Der Anstieg der relativen Viskosität mit dem Füllgrad (Abb. 3.10-9) bei einer Scherra-

te von 10 1/s verläuft bis zu einem Wert von 9 Vol% bei einfach logarithmischer Darstellung 

nahezu linear, um dann mit der höchsten Füllstoffkonzentration von 11.1 Vol% stärker anzu-

steigen. 

 
Abb. 3.10-9 Relative Viskosität von nanoskaligem ZrO2 Pulver in UPM1 als Funktion des Füllgrades. 

Die maximal erreichbaren Füllgrade der hier untersuchten nanoskaligen Keramiken im poly-

esterbasierten Reaktionsharz UPM1 sind signifikant unterschiedlich. Eine Korrelation der 

Partikelgrößen mit dem Füllgrad erscheint wenig sinnvoll, da zum einen je nach Probenprä-

paration die ermittelten Partikelgrößen und Partikelgrößenverteilungen variieren und zum 

anderen die Partikelgrößenbestimmung in polaren Medien wie Wasser durchgeführt werden 

und damit nur bedingt auf die Verhältnisse in unpolaren Reaktionsharzen übertragen werden 

können. Erfolgversprechender ist der Ansatz, den maximalen Füllgrad mit der spezifischen 

Oberfläche, gemessen über eine Adsorptions-Desorptions-Analyse (BET-Verfahren), zu kor-

relieren, da diese direkt am trockenen Pulver durchgeführt wird. Die Ergebnisse in Tab. 3.10-

1 zeigen einen klaren Zusammenhang zwischen der BET-Oberfläche und dem maximalen 

Füllgrad: Bei gleicher polymerer Matrix steigt der Füllgrad mit kleiner werdender Oberfläche, 



 80

dieser Zusammenhang wird auch bei den untersuchten mikroskaligen Pulvern beobachtet 

(Tab. 3.6-2). 

Tab. 3.10-1 Korrelation von spezifischer Oberfläche und Partikelgröße mit dem Füllgrad. 

Bezeichnung Gemessene Parti-
kelgrößen d50 [µm] 

Gemessene BET 
Oberfläche [m²/g] 

Max. gemessener Pulverfüll-
grad in UPM1 [Vol%] 

Aerosil 200 - 189 [Lebl2002] 4.0 
Aerosil R7200 11 141 5.4 
Aerosil R8200 11 142 8.3 
Al2O3-C 0.155 107 8.1 
Al2O3-Nanotek 0.155 34 23.4 
TiO2 P25 0.120 50 11.6 
TiO2 T805 0.791 37 11.6 
ZrO2 2.423 64 11.1 

 

3.11 Plexit55-basierte Reaktionsharz-Nanopulver-Komposite 

Im Fall der Plexit55 basierten Reaktionsharze wurde aufgrund der höheren Viskosität des 

Ausgangsharzes Plexit M1 für die rheologischen Untersuchungen an den mit Nanopulvern 

gefüllten Kompositen die erste Verdünnungsstufe M2 (80% Plexit55, 20% MMA) gewählt. 

Die Viskositäten dieser Reaktionsharzmischung liegen leicht unterhalb der unverdünnten 

UPM1 Mischung. Wie bereits erwähnt können 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 Fließverhalten der MMA/PMMA-basierten Komposite ist grundsätzlich mit dem unter 

Kap. 3.10 diskutierten ungesättigten polyesterbasierten Systemen vergleichbar. Exempla-

risch sind im Folgenden die relativen Viskositäten als Funktion der Scherrate, der Tempera-

tur und des Füllgrades der Komposite, welche das Aerosil R8200 bzw. das nanoskaligen A-

luminiumoxid-C enthalten, aufgeführt. Das Fließverhalten von R8200-haltigen Mischungen ist 

in Abb. 3.11-1 dargestellt, die höher gefüllte Mischung zeigt eine ausgeprägte Strukturvisko-

sität. Die relative Viskosität 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 Oberfläche scheint eine bessere An-

kopplung an die MMA/PMMA-Matrix zu ermöglichen. 

Ein komplett anderes Verhalten ist bei den mit Aluminiumoxid-C gefüllten Plexit M2 Mi-

schungen zu beobachten. Bereits geringe Füllgrade von 0.2 Vol% führen zu einem leicht 

strukturviskosen Fließen, welches bei 2.7 Vol% Aluminiumoxid-C sehr stark ausgeprägt ist, 

die relativen Viskositäten liegen im Vergleich zur entsprechenden polyesterbasierten Mi-

schung um einen Faktor von nahezu 20 höher (Abb. 3.11-2). Die Zunahme der relativen Vis-

kosität mit dem Füllgrad ist entsprechend signifikant steiler als beim o.g. Vergleichskomposit 
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(Abb. 3.11-3 und 3.10-4). Bereits Füllgrade von nur 2.7 Vol% führen zu relativen Viskositäten 

bis zu 100@10 1/s. 

 
Abb. 3.11-1 Relative Viskosität von Kompositen mit 0.5 bzw. 5.4 Vol% Aerosil R8200 Pulver in Plexit 
M2. 

 
Abb. 3.11-2 Fließkurven von Kompositen mit 0.2 bzw. 2.7 Vol% Aluminiumoxid-C Pulver in Plexit M2. 

Zusammenfassend lässt sich sagen, dass trotz vergleichbarer Matrixviskositäten im plexitba-

sierten Reaktionsharz Plexit M2 signifikant niedrigere Füllgrade als im polyesterbasierten 

System UPM1 realisiert werden können (Tab. 3.11-1). Die hohen Viskositäten der Komposite 

sind für die geplante optische Anwendung der mit Nanopulver gefüllten Reaktionsharze un-

günstig, da das blasenfreie und vollständige Befüllen der Multi- oder Monomodewellenleiter-

gräben stark erschwert bzw. z.T. unmöglich ist. 
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Abb. 3.11-3 Relative Viskosität von Aluminiumoxid-C Pulver in Plexit M2 als Funktion des Füllgrades. 

Tab. 3.11-1 Vergleich der maximalen Füllgrade in UPM1 und Plexit M2. 
Max. Füllgrad [Vol%] in:  R8200 Al2O3-C TiO2 P25 
UPM1 8.3 8.1 11.6 
Plexit M2 5.4 2.7 3.3 

 
In der Literatur sind nur wenige Beispiele für rheologische Untersuchungen an Polymer-

Nanopartikel-Kompositen zu finden. Die Zugabe von 4 Gew% Schichtsilikat zu Nylon 6 führt 

zu einer signifikanten Erhöhung der Schmelzviskosität bei 250°C um einen Faktor 10 bei 

niedrigen Scherraten, des Weiteren liegt eine ausgeprägte Strukturviskosität vor [Yasu2000]. 

3.12 Korrelation von spezifischer Oberfläche und Füllgrad 

Wie bereits dargelegt, gibt es einen direkten Zusammenhang zwischen der spezifischen O-

berfläche mit den resultierenden Kompositviskositäten unter Verwendung einer identischen 

Reaktionsharzmatrix, hier UPM1. Die Abb. 3.12-1 bis 3.12-3 zeigen für verschiedene mikro- 
und nanoskalige Siliziumdioxide die relativen Viskositäten bei 60°C als Funktion des Füll-

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

Auffallend ist die ausgeprägte Strukturviskosität der verschiedenen aerosilbasierten Kompo-

site im untersuchten Scherratenbereich, im Unterschied zum mikroskaligen Quarzpulver, 

welches nur eine moderate Viskositätsabnahme (ca. Faktor drei) mit der Scherrate zeigt. 

Gravierend auffällig sind die unterschiedlichen relativen Viskositätszunahmen mit dem Füll-

grad. Näherungsweise sind die relativen Viskositäten des 40 Vol%igen mikroskaligen Quarz-

komposits und der 5 Vol%igen Komposite (200, R8200) numerisch gleich. Nur das speziell 

oberflächenmodifizierte R7200 zeigt eine moderate Viskositätszunahme mit dem Füllgrad 

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

 
Abb. 3.12-2 Vergleich der relativen Viskositäten 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 ähnliches Viskositätsverhalten der Komposi-

te. In den Abb. 3.12-4 bis 3.12-6 ist die Zunahme der relativen Viskosität bei 60°C und drei 

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

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

 
Abb. 3.12-4 Vergleich der relativen Viskositäten verschiedener mikro- und nanoskaliger Aluminium-
oxide in UPM1 bei einer Scherrate von 1 1/s und einer Temperatur von 60°C. 

Über den gesamten Scherraten- und Füllgradbereich zeigen die gröberen Pulver nur eine 

schwach ausgeprägte Strukturviskosität, bei hohen Keramikanteilen findet sich bei RCHP-

gefüllten Reaktionsharzen sogar ein dilatantes Verhalten. Die relativen Viskositäten nehmen 

bei den mikroskaligen Pulvern mit dem Füllgrad bei allen untersuchten Scherraten nur lang-

sam zu, erst bei höheren Keramikkonzentrationen um 40 Vol% ist ein rascher Viskositätsan-

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

 
Abb. 3.12-6 Vergleich der relativen Viskositäten 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, verhält sich besonders bei 

höheren Scherraten ausgeprägt strukturviskos (ca. Faktor zehn), bereits bei niedrigen Füll-

graden ist ein starker Anstieg der relativen Viskosität im gesamten Scherratenbereich festzu-

stellen. Die relative Viskosität der Komposite mit Aluminiumoxid-C bei einem Volumenanteil 

von ca. 8% entspricht der relativen Viskosität der Komposite mit mikroskaligem Pulver bei 

einem Volumenanteil von ca. 40%. Das Nanotek-Pulver mit seiner relativ geringen spezifi-

schen Oberfläche nimmt mit seinem Fließverhalten eine Übergangsposition zwischen Alumi-

niumoxid-C und den mikroskaligen Pulvern ein. Es können trotz der geringeren Primärparti-

kelgröße höhere Füllgrade bis über 22 Vol% erreicht werden, das strukturviskose Fließver-
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halten ist ähnlich stark ausgeprägt wie bei Aluminiumoxid-C. Der Anstieg der relativen Visko-

sität verläuft speziell bei höheren Scherraten nicht so steil. 

Basierend auf den in den Tabellen 3.6-2 und 3.10-1 abgeschätzten maximalen Füllgraden 

lässt sich für UPM1-basierte Komposite ein klarer Zusammenhang erkennen (Abb. 3.12-7). 

Der maximal erreichbare experimentelle Füllgrad Φmax,BET korreliert mit der spezifischen 

Oberfläche ABET der verwendeten Keramikpulver (A, B: Anpasungsparameter). Die Anpas-

sungskurve folgt einer einfachen exponentiellen Abhängigkeit (Gl. 3.12-1). Als Ausgangswert 

für ein nicht gefülltes Reaktionsharz wurde der Raumfüllungsgrad 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 Maß dafür, inwieweit zwischen zwei Datensätzen eine direkte Abhän-

gigkeit besteht. Der ebenfalls oft verwendete quadratische Korrelationskoeffizient R² (Be-

stimmtheitsmaß) mit 0.971 ist ebenfalls sehr gut (Anhang 9.6). 

Korrelationsfunktion: B
A

0BETmax,

BET

Aey
−

+=Φ  (3.12-1) 

 

Abb. 3.12-7 Korrelations zwischen spezifischer Oberfläche und maximalem Füllgrad für UPM1. 

Mit dieser exponentiellen Korrelation ist es möglich, für ein Pulver mit einer bekannten spezi-

fischen Oberfläche den maximalen Füllgrad in einem bekannten Bindersystem abzuschät-

zen. 
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3.13 Ermittlung der Fließaktivierungsenergie 

Das Viskositäts-Temperatur-Verhalten lässt sich für kleine Temperaturänderungen empirisch 

mit einer Arrhenius-Beziehung beschreiben (Gl. 3.13-1) [Meng2002]. Die graphische Auftra-

gung des natürlichen Logarithmus der Viskosität über der reziproken Temperatur sollte im 

Idealfall eine lineare Abhängigkeit geben, aus der sich die Fließaktivierungsenergie berech-

nen lässt. Die Fließaktivierungsenergie ist allgemein ein Maß dafür, wie stark sich die Visko-

sität mit der Temperatur ändert. Je größer der numerische Wert der Fließaktivierungsenergie 

ist, desto stärker ist beispielsweise die Viskositätsabsenkung bei Temperaturerhöhung. 

Arrheniusgleichung: cln
T
1

R
E

ln a

0

+
Δ

=
η
η

 (3.13-1) 

In Abbildung 3.13-1 ist für das Komposit UPM1-Dorsilit 405 die Temperaturabhängigkeit der 

Viskosität in einer Arrhenius-Darstellung für Quarz-Füllgrade bis 39.2 Vol% aufgetragen, die 

Geraden resultieren aus einer linearen Approximation, die Steigungen der Geraden sind 

proportional zur Fließaktivierungsenergie ΔEa (Gl. 3.13-1). Die numerischen Werte der Fließ-

aktivierungsenergie sind für den Temperaturbereich von 20°C bis 60°C sowie das Bestimmt-

heitsmaß R² der linearen Näherung in Tab. 3.13-1 aufgeführt. Die Zugabe des mikroskaligen 

Quarzpulvers zu UPM1 führt zu keinem einheitlichen Verhalten der Temperaturabhängigkeit. 

Die Aktivierungsenergie nimmt bis zu Füllgraden von 15.6 Vol% zu, um dann wieder abzu-

sinken. Diese Werte liegen im Bereich von 8.4 bis 13.9 kJ/mol und sind somit signifikant klei-

ner als die Fließaktivierungsenergien von Polymerschmelzen. 

 
Abb. 3.13.-1 Arrhenius-Diagramm von UPM1-Dorsilit 405-Kompositen. 

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

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

niedrigung erfährt. 

Tab. 3.13-1 Bestimmung der Fließ-Aktivierungsenergie von Dorsilit 405 in UPM1 bei 333 K. 
Komposit ΔEa [kJ/mol] R² 
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 Übergang vom mikroskaligen zum nanoskaligen SiO2 sollte einen Unterschied in der Ak-

tivierungsenergie ergeben. In Tab. 3.13-2 sind für die hydrophilen Aerosile 90 und 200 die 

Aktivierungsenergien aufgeführt, die numerischen Werte streuen um den Wert des reinen 

UPM1, eine eindeutige Aussage ist somit nicht treffbar. Die Bestimmtheitsmaße sind größ-

tenteils schlechter als bei dem entsprechenden UPM1-Dorsilit405-Komposit, dies liegt mögli-

cherweise u.a. an der fein verteilten Luft in den Kompositen, welche beim Dispergierprozess 

eingetragen wird und mit zunehmendem Füllgrad, i.e. zunehmender Viskosität, nicht mehr 

aus der Mischung entfernt werden kann. 

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

Komposit ΔEa [kJ/mol] R² 
UPM1 7.4 0.9708 
UPM1 /0.5 Vol% 90 7.9 0.9956 
UPM1 /2.6 Vol% 90 6.9 0.9036 
UPM1 /0.5 Vol% 200 8.5 0.9678 
UPM1 /2.6 Vol% 200 6.1 0.9358 

 
Hydrophobe Aerosile lassen sich leichter dispergieren, ebenfalls können höhere Füllgrade 

erzielt werden. Es ist daher zu erwarten, dass die Fließaktivierungsenergie zu kleineren Wer-

ten absinkt. Mit steigendem R8200-Gehalt in UPM1 verlaufen die linearen Ausgleichsgera-

den systematisch flacher, d.h. die Fließaktivierungsenergie 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 Bestimmtheitsmaße der linearen Ausgleichsge-

raden aller untersuchten Komposite liegen mit Ausnahme der höchsten Füllstoffkonzentrati-

on mit Werten größer 0.989 sehr gut. Die unterschiedlichen Werte für die Aktivierungsener-

gie (Tab. 3.13-1 bis 3.13-3) für 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 lässt sich nur bis 5.4 Vol% in UPM1 dispergieren, die 

Fließaktivierungsenergie nimmt allerdings mit steigendem Füllgrad nur leicht ab. Die Be-

stimmtheitsmaße R² sind mit Werten größer 0.995 für die linearen Anpassungen besser als 

beim UPM1-R8200-Komposit (Tab. 3.13-3). Die Oberflächenmodifizierung, d.h. die 

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

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

Aerosilgehalt zurückgedrängt wird. 

Tab. 3.13-3 Bestimmung der Fließ-Aktivierungsenergie von UPM1-R7200 bzw. R8200 bei 333 K. 
Komposit ΔEa [kJ/mol] R² 
UPM1 13.8 0.9955 
UPM1 /0.5 Vol% R7200 13.7 0.9988 
UPM1 /2.6 Vol% R7200 13.8 0.9958 
UPM1 /4.0 Vol% R7200 13.7 0.9956 
UPM1 /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 für das Komposit UPM1-TM DAR Aluminiumoxid die Abhängigkeit 

der Viskosität von der Temperatur in der Arrhenius-Darstellung für alle untersuchten Füllgra-

de aufgetragen, die durchgezogenen Linien entsprechen den linearen Ausgleichsgeraden. 

Die Kurven verlaufen nahezu parallel für alle Komposite bis zu einem Füllgrad von 30.2 

Vol%, d.h. die Fließaktivierungsenergien steigen langsam an und betragen zwischen 14 und 

15 kJ/mol, exemplarisch ermittelt für 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 Bestimmtheitsmaß R² der linearen Ausgleichsanlagen für das 

Komposit liegt bei allen Feststoffanteilen bis 30.2 Vol% mit Werten größer 0.99, die höhere 

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. 

 
Abb. 3.13-3 Arrhenius-Diagramm von UPM1-TM DAR-Kompositen. 

Tab. 3.13-4 Bestimmung der Fließ-Aktivierungsenergie von UPM1-TM DAR-Kompositen bei 333 K. 
Komposit ΔEa [kJ/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 / 22.4 Vol% 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 Übergang von mikroskaligem Aluminiumoxid zu nanoskaligem Al2O3-C führt ebenfalls zu 

einer unterschiedlichen Abhängigkeit der Fließaktivierungsenergie mit dem Füllgrad (Abb. 

3.13-4). Die Fließaktivierungsenergie steigt mit zunehmendem Füllgrad, bei einem Keramik-

anteil von 5.9 Vol% ist die Aktivierungsenergie im Vergleich zur ungefüllten Polyestermatrix 

um einen Faktor von 2.6 höher (Tab. 3.13-5). In beiden Fällen (TM DAR und C) lässt sich die 

Zunahme der Fließaktivierungsenergie bei gleicher Temperatur und steigendem Füllgrad 

durch eine erhöhte innere Reibung erklären. 
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Abb. 3.13-4 Arrhenius-Diagramm von UPM1-Al2O3-C-Kompositen. 

Tab. 3.13-5 Bestimmung der Fließ-Aktivierungsenergie von UPM1-Aluminiumoxid-C bei 333 K. 
Komposit ΔEa [kJ/mol] R² 
UPM1 8.2 0.9610 
UPM1 /0.4 Vol% Aluminiumoxid-C 9.1 0.9664 
UPM1 /0.8 Vol% Aluminiumoxid-C 11.1 0.9901 
UPM1 /3.8 Vol% Aluminiumoxid-C 13.8 0.9924 
UPM1 /5.9 Vol% Aluminiumoxid-C 21.1 0.9024 

 
Die Resultate für die untersuchten Mikro- und Nanopulver sind nicht einheitlich: Im Fall der 

SiO2-basierten Komposite ist der Einfluss der hydrophilen Pulver nicht eindeutig, die Fließak-

tivierungsenergie bleibt bei grober Betrachtung konstant. Die Zugabe von hydrophobem Ae-

rosil führt je nach Oberflächenmodifikation 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 aufgeführt, welche sich mit der Bestimmung der 

Fließaktivierungsenergie beschäftigen, eine systematische Untersuchung des Einflusses der 

Füllstoffkonzentration über einen großen Füllbereich auf die Fließaktivierungsenergie ist 

nach Kenntnisstand des Autors nicht zu finden. Ebenso sind keine Angaben über nanoskali-

ge Füllstoffe und deren Einfluss auf die Fließaktivierungsenergie verfügbar. Die meisten Lite-

raturbeispiele behandeln verschiedene Feedstocksysteme für das keramische Spritzgießen, 

allerdings ausschließlich unter Verwendung von Mikropulvern: 

• Maca et al. beschreiben das Spritzgießen von Ceroxid in einer Bindermischung aus EVA-

Copolymer und Paraffin [Maca2002]. Für einen Feedstock mit einem keramischen Füll-

grad von 53.0 Vol% Ceroxid wird eine Fließaktivierungsenergie von 15.0 kJ/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 Pulverfüll-

grad von 59 Vol%. Die Zunahme von EVA-Copolymeren von 3 auf 8 Gew% im Binder 

führt zu einer Absenkung der Fließaktivierungsenergie von 14.6 auf 6.8 kJ/mol bei einer 

Scherrate von 100 1/s und konstantem Pulverfüllgrad im Temperaturbereich von 90-

120°C [Atta2002]. Das Vorhandensein von polaren Gruppen im EVA-Copolymer im Un-

terschied zum unpolaren Polyethylen-Wachs könnte zu einer Oberflächenbelegung des 

Keramikpulver führen. Die resultierende bessere Benetzung analog zu einem Disper-

gierhilfsmittel sollte zu einer Reduktion der inneren Reibung und somit zu einem verbes-

serten Fließen, i.e. geringerer Fließaktivierungsenergie führen. 

• Dufaud et al. untersuchten Mischungen, in denen PZT in niedrig viskosen, photopolymeri-

sierbaren Epoxyacrylaten für Anwendungen in der Stereolithographie dispergiert wurden 

[Dufa2002]. Eine eindeutige Aussage über die Änderung der Fließaktivierungsenergie mit 

dem Füllgrad wird aufgrund der stark streuenden Werte nicht getroffen, numerisch liegen 

die Werte zwischen 35 und 41 kJ/mol für Füllgrade zwischen 40 und 83 Gew% PZT in 

HDDA (1,6-Hexandiol-diacrylat), HDDA als reines Fluid weist eine Fließaktivierungsener-

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 Füllgrad und Aktivierungs-

energie gefunden werden, der Wert für den reinen Binder liegt bei 31 kJ/mol (Scherrate 

100 1/s), die Fließaktivierungsenergien für die Komposite liegen in der gleichen Größen-

ordnung. 

• Der Einfluss der Pulverkonditionierung (verschiedene Mahlprozesse) auf das Fließverhal-

ten von Zirkonoxid, dispergiert in einem Bindergemisch aus Ethylen-Vinylacetat (EVA), 

Paraffinwachs und Stearinsäure als Dispergierhilfsmittel wurde von Trunec beschrieben 

[Trun2000]. Die Fließaktivierungsenergien für einen Keramikfüllgrad von 49 Vol% liegen 

bei 24 kJ/mol, die Werte für Füllgrade von 52.5 Vol% bei 28.7 kJ/mol, jeweils für unbe-

handeltes Pulver. 

• Komposite aus Silizium und Polypropylen (PP)/mikrokristallinem Wachs Bindermischun-

gen wurden von Edirisinghe et al. untersucht [Edir1992]. Die Fließaktivierungsenergie von 

Kompositen mit 65 Vol% Silizium in PP und 1.95 Gew% Stearinsäure 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 Fließaktivierungsenergie signifikant auf 1.4 

kJ/mol. Die Variation der Binderzusammensetzung zeigt einen starken Einfluss auf die 
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Fließaktivierungsenergie, die Zugabe von Polyethylenwachs führt zu einem enormen An-

stieg auf über 28 kJ/mol. 

Auf molekularer Ebene hängt die Änderung der Fließaktivierungsenergie 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 Füllstof-

fen sollte die Polymerkettenbeweglichkeit erniedrigen und das Relaxationsvermögen nach 

Scherbeanspruchung erschweren. Dies resultiert in einer Zunahme der Fließaktivierungs-

energie mit steigendem Füllstoffgehalt. Dieses rheologische Verhalten ist beim Komposit 

UPM1-TM DAR zu beobachten und entspricht dem in der Literatur bei unterschiedlichen 

Kompositen beobachteten Fließverhalten [Germ1990, Held2004, Alm2004]. Der nicht ein-

deutige Zusammenhang zwischen Füllgrad und Fließaktivierungsenergie beim Komposit 

UPM1-Dorsilit 405 wird in der Literatur ebenfalls beschrieben [Dufa2002] und ist gerade bei 

hochgefüllten Kompositen evtl. auf experimentelle Probleme wie Phasenseparation, inhomo-

gene Partikelverteilung oder Lufteinschluss zurückzuführen. 

Die Verwendung von nanoskaligen Keramikpulvern und deren Einfluss auf die Fließaktivie-

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 großen Partikeloberflächen zu berücksichtigen [Lebl2002]. 

Die Fließaktivierungsenergie des Komposits UPM1-Aluminiumoxid-C nimmt mit steigendem 

Füllgrad signifikant zu, dieses Verhalten entspricht dem von mikroskaligem Pulver und den 

gängigen Modellvorstellungen. Die Agglomerate erschweren Relaxationsvorgänge im Poly-

mer. Unterschiedliche Gehalte an hydrophilen Aerosilen 90 und 200 in UPM1 verhalten sich 

ebenfalls unspezifisch im Hinblick auf die Fließaktivierungsenergie. Eine klare Tendenz ist 

bei den hydrophoben Aerosilen R7200 und R8200 zu erkennen: Mit steigendem Aerosilge-

halt nimmt die Fließaktivierungsenergie ab, bei R7200 schwach, bei R8200 signifikant. 

R8200 ist an der Oberfläche silanisiert, R7200 trägt zusätzlich 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 ungesättigten Polyes-

terharz UPM1 als R8200. 

Es ist anzunehmen, dass die Hydrophobisierung der Oberfläche 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. Zusätzlich sollte das freie Volumen durch Zugabe der hydrophoben Ae-

rosile und resultierender abnehmender Polymerkettenpackung zunehmen, so dass die 
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Fließaktivierungsenergie sinkt. Zum anderen sollte die Oberflächenmodifizierung ähnlich 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 Oberfläche sollte daher einen signifikanten Unter-

schied im Verlauf der Fließaktivierungsenergie ergeben. Tab. 3.13-6 listet die Fließaktivie-

rungsenergien für die nanoskaligen Titanoxide P25 (hydrophil) und T805 (hydrophob) auf, 

die Fließaktivierungsenergien nehmen im ersten Fall leicht zu, im zweiten Fall signifikant auf 

ein Zehntel des Ursprungswertes ab. Es ist daher ein eindeutiger Einfluss der Keramikparti-

keloberflächenpolarität auf die Fließaktivierungsenergie zu beobachten. 

Tab. 3.13-6 Bestimmung der Fließ-Aktivierungsenergie von Kompositen mit hydrophilem (P25) und 
hydrophoben (T805) Titandioxid, dispergiert in UPM1. 
Komposit ΔEa [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 Temperaturerhöhung des 

Komposits zu einer Absenkung des Keramikvolumenanteils führt. Im Fall einer geringen 

Temperaturänderung sind die Auswirkungen auf die Angaben zur relativen Viskosität, zur 

Fließaktivierungsenergie und zu den empirischen Beschreibungen der füllgradabhängigen 

Kompositviskositäten vernachlässigbar. So beträgt der reale Füllgrad eines Komposits mit 35 

Vol% Al2O3 TM DAR Pulver bei 60°C nur 34.5 Vol%, die relative Viskosität 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 Viskosität von 1.8 Einheiten führt. Dies bedeutet, je näher man sich 

dem kritischen Pulverfüllgrad nähert, desto größer werden die Abweichungen. Große Tem-

peraturänderungen führen zu signifikanten Änderungen in der Kompositzusammensetzung, 

so sinkt beispielsweise der Füllstoffgehalt eines PE-Eisenpulver-Komposits bei einer Tempe-

raturerhöhung von 25°C auf 150°C von 64 Vol% auf 60 Vol% [Germ1990]. Detaillierte Be-

trachtungen zur Korrektur des Füllgrades aufgrund unterschiedlicher thermischer Ausdeh-

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

3.14 Modellierung der füllgradabhängigen Kompositviskositäten 

Die Änderung der relativen Viskosität (Scherrate 100 1/s) mit dem Füllgrad wurde mit einer 

Reihe von empirischen Modellen modelliert. Aufgrund der hohen Kompositfüllgrade unter 

Verwendung der mikroskaligen Keramiken konnte weder die klassische Einstein- noch die 
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erweiterte Einstein-Näherung verwendet werden. Das Komposit UPM1-Dorsilit 405 lässt 

sich mit allen hier verwendeten Modellen gut beschreiben, die Bestimmtheitsmaße liegen in 

nahezu allen Fällen besser 0.98. Bezogen auf den errechneten Wert für den kritischen Pul-

verfüllgrad Φmax sind die Quemada- und Mooney-Modelle für alle untersuchten Temperaturen 

am realistischsten (Tab. 3.14-1). Die anderen Modelle weisen zu geringe kritische Pulverfüll-

grade auf. Die empirische Beschreibung des Komposits UPM1-CT3000SG ist schwieriger, 

die Bestimmtheitsmaße der Näherungen sind signifikant schlechter, teilweise werden physi-

kalisch nicht sinnvolle Ergebnisse (60°C, Mooney, kritischer Pulverfüllgrad 1.4) generiert. 

Das Quemada-Modell liefert für alle drei Temperaturen akzeptable bis sehr gute Resultate, 

sowohl für den kritischen Pulverfüllgrad als auch für die Qualität der Näherungsrechnung. 

Das Zhang-Evans-Modell, welches zusätzlich noch einen frei wählbaren Parameter zulässt, 

beschreibt die Viskositätszunahme ebenfalls bei allen gegebenen Temperaturen recht gut. 

Die anderen Modelle liefern nur bei den höheren Temperaturen akzeptable Ergebnisse (Tab. 

3.14-2). Auffallend ist, dass nahezu alle Modelle mit steigender Temperatur einen höheren 

kritischen Pulverfüllgrad ergeben. Dies ist mit den unterschiedlichen thermischen Ausdeh-

nungskoeffizienten von Reaktionsharz und Füllstoff zu erklären (siehe Kap. 3.13). In der Lite-

ratur werden korrigierte Ansätze zur exakten Darstellung des realen Füllgrades als Funktion 

von Temperaturänderungen diskutiert, allerdings sind die Änderungen für geringe Tempera-

turänderungen nur klein und können in guter Näherung vernachlässigt werden [Germ1990]. 

Eine detaillierte Betrachtung findet sich in Anhang 9.6. 

Tab. 3.14-1 Modellierung der relativen Viskositätsänderung mit dem Quarzpulverfüllgrad. 
 UPM1 / Dorsilit 405 
 20°C 40°C 60°C 
 Φmax / R² Φmax / R² Φmax / R² 
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 Viskositäts-

zunahme gut beschreiben. Das Mooney-Modell fällt erneut mit einem unsinnigen Wert für 

den kritischen Pulverfüllgrad bei 60°C auf, ansonsten beschreibt es die Zunahme der relati-

ven Viskosität mit dem Füllstoffanteil am besten. Auffällig sind die niedrigen Werte für den 

kritischen Pulverfüllgrad, den alle Modelle mit Ausnahme des Mooney-Modells für alle Tem-

peraturen errechnen (Tab. 3.14-3). Die empirische Beschreibung der UPM1-TM DAR-

Komposite mit Hilfe der o.g. Modelle ist ebenfalls gut möglich, allerdings sind die Bestimmt-

heitsmaße vor allem für die tieferen Temperaturen etwas schlechter. Für alle Temperaturen 
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liefern das Quemada- und das Mooney-Modell die besten Resultate, Zhang-Evans nur für 

die beiden höheren Temperaturen (Tab. 3.14-4). Die Tatsache, dass diese drei genannten 

Modelle bzw. Modifikationen davon eine sehr gute Beschreibung des Fließverhaltens von 

pulvergefüllten Polymer- oder Wachsschmelzen ermöglichen, wurde in der Literatur ebenfalls 

gefunden [Agot2001, Redd2000, Kita1981]. Exemplarisch sind für das Komposit UPM1-TM 
DAR für 60°C die Quemada-, die Mooney- und die Zhang-Evans-Modellierungen dargestellt 

(Abb. 3.14-1). 

Tab. 3.14-2 Modellierung der relativen Viskositätsänderung mit dem CT3000SG-Pulverfüllgrad. 
 UPM1 / CT3000SG 
 20°C 40°C 60°C 
 Φmax / R² Φmax / R² Φmax / R² 
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 

 

 
Abb. 3.14-1 Quemada-, Mooney- bzw. Zhang-Evans-Modellierung der Abhängigkeit der relativen Vis-
kosität mit dem Füllgrad. 
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Tab. 3.14-3 Modellierung der relativen Viskositätsänderung mit dem RCHP-Pulverfüllgrad. 
 UPM1 / RCHP 
 20°C 40°C 60°C 
 Φmax / R² Φmax / R² Φmax / R² 
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 Viskositätsänderung mit dem TM DAR-Pulverfüllgrad. 
 UPM1 / TM DAR 
 20°C 40°C 60°C 
 Φmax / R² Φmax / R² Φmax / R² 
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-

führt, neben den aus allen Modellrechnungen gemittelten Werten sind die jeweils maximalen 

kritischen Füllgrade dargestellt. Tendenziell sollte CT3000SG den höchsten Pulverfüllgrad, 

TM DAR den niedrigsten Füllgrad ermöglichen. Neben der BET-Oberfläche, welche einen di-

rekten Einfluss auf den kritischen Füllgrad zeigt, spielt die Partikelgrößenverteilung eine 

wichtige Rolle. Multimodale Mischungen von sphärischen Partikeln, bei denen sich die Parti-

kelgrößen der einzelnen Fraktionen um einen Faktor von mindestens 6.5 unterscheiden, er-

lauben die Herstellung von Mischungen mit Füllgraden, welche größer sind als die 74% der 

dichtesten Kugelpackung. CT3000SG besitzt eine sehr breite Partikelgrößenverteilung (Tab. 

3.6-1) mit Teilchengrößen zwischen 0.1 und 1 µm, so dass höhere Packungsdichten möglich 

sein sollten. Die Partikelgrößenverteilung von RCHP und TM DAR sind relativ schmal, so 

dass Füllgrade größer dem Wert der dichtesten Zufallsanordnung von 64% unwahrscheinlich 

sind. 

Tab. 3.14-5 Vergleich der kritischen Pulverfüllgrade für verschiedene mikroskalige Aluminiumoxide. 
Mittlerer (maximaler) experimenteller kritischer Pulverfüllgrad  
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 phänomenologische 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 hochgefüllte Komposite 
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beschreiben, für die niedrig erzielbaren Füllgrade geeignet sind. Aus diesem Grund wurde zu 

den bisher verwendeten Modellen noch das erweiterte Einstein-Modell berücksichtigt (Gl. 

2.3.2-2), welches ursprünglich für niedrige Füllgrade entwickelt wurde. Die Verwendung der 

o.g. Modelle für das Komposit UPM1-Nanotek Aluminiumoxid ist nur bedingt sinnvoll, die 

Bestimmtheitsmaße für die Näherungen sind größtenteils sehr schlecht. Nur für die Untersu-

chungen bei 60°C lassen sich akzeptable Näherungen finden, hier sind ebenfalls die Que-

mada und die Zhang-Evans-Modelle am geeignetsten. Es wird ein kritischer Pulverfüllgrad 

von knapp 30 Vol% ermittelt, dies entspricht experimentell ermittelten Daten. Das erweiterte 

Einstein-Modell lässt sich bei den Messwerten für 20°C und 40°C gut verwenden, allerdings 

sind die erhaltenen Einstein-Konstanten kE und kH signifikant verschieden von den für 

mikroskalige Partikel gültigen 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 höheren Temperaturen liefern wieder Quemada und Zhang-

Evans sowie Eilers gute Beschreibungen des Fließverhaltens. Es werden kritische Füllgrade 

von 8-10 Volumenprozent errechnet, dies ist ebenfalls ein realistischer Wert (Tab. 3.14-7). 

Ein gänzlich anderes Verhalten zeigen die Aerosil 200-basierten Komposite. Alle Modelle 

mit Ausnahme des erweiterten Einstein-Modells liefern gute bis exzellente Anpassungen, 

von besonderer Qualität sind wieder die Quemada- und Zhang-Evans Modelle (Tab. 3.14-8, 

Abb. 3.14-2). 

Tab. 3.14-6 Modellierung der relativen Viskositätsänderung mit dem Al2O3 Nanotek-Pulverfüllgrad. 
 UPM1 / Nanotek 
 20°C 40°C 60°C 
 Φmax / R² Φmax / R² Φmax / R² 
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/kH) 18/5 0.9909 21/20 0.9822 - - 

Tab. 3.14-7 Modellierung der relativen Viskositätsänderung mit dem Al2O3-C-Pulverfüllgrad. 
 UPM1 / Al2O3-C 
 20°C 40°C 60°C 
 Φmax / R² Φmax / R² Φmax / 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. (kE/kH) 39/2343 0.9778 - - - - 
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Tab. 3.14-8 Modellierung der relativen Viskositätsänderung mit dem Aerosil200-Pulverfüllgrad. 
 UPM1 / 200 
 20°C 40°C 60°C 
 Φmax / R² Φmax / R² Φmax / 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/kH) -60/8806 0.9960 - - - - 

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

enthalten, lässt 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, zusätzlich, wie beim Nanotek-Pulver, liefert das erweiterte Ein-

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

9). Der ermittelte kritische Pulverfüllgrad 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 Berück-

sichtigung physikalisch sinnvoller Werte nicht möglich. 

 
Abb. 3.14-2 Zhang-Evans-Modellierung der relativen Viskositätsänderung mit dem 200-Füllgrad. 
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Tab. 3.14-9 Empirische Modellierung der relativen Viskositätsänderung mit dem R7200-Pulverfüllgrad. 
 UPM1 / R7200 
 20°C 40°C 60°C 
 Φmax / R² Φmax / R² Φmax / 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/kH) 12.3/177.6 0.9981 13.8/210.1 0.9827 11.9/243.7 0.9944 

 
Für Keramikpulver mit kleiner BET-Oberfläche ist die Anpassung der Änderung der relativen 

Viskosität mit dem Füllgrad unter Verwendung des Quemada-, des Zhang-Evans- und teil-

weise des Mooney-Modells sehr gut möglich. Diese Füllstoffe erlauben die Herstellung von 

hochgefüllten Kompositen mit Feststoffgehalten von 40 Vol% und darüber. Keramikpulver mit 

größerer spezifischer Oberfläche ermöglichen nur relativ geringe Füllgrade in dem hier un-

tersuchten ungesättigtem Polyesterharz UPM1. Dennoch können das Quemada und das 

Zhang-Evans-Modell zur empirischen Beschreibung herangezogen werden. Zusätzlich ist 

das erweiterte Einstein-Modell geeignet, allerdings muss bei einer genaueren Betrachtung 

die Bedeutung der Einstein-Konstanten kE und kH modifiziert werden. 

3.15 Reaktionsharz-Chromophor-Komposite 

Unpolare organische Farbstoffe lösen sich in Reaktionsharzen z. T. in größeren Mengen. 

Abb. 3.15-1 zeigt die Viskosität für Phenanthren in UPM1 bei verschiedenen Temperaturen. 

Mit zunehmendem Farbstoffanteil sinkt die Viskosität der Komposite um fast 60%.  

 
Abb. 3.15-1 Viskosität 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 Viskosität als Funktion der Farbstoff-

komponente besonders signifikant. Bei tieferen Temperaturen und höheren Konzentrationen 

wurde die Löslichkeit von Phenanthren in UPM1 unterschritten, so dass diese Messpunkte in 

den Diagrammen fehlen. Ein ähnliches Verhalten zeigt Fluoren. Die relative Viskosität nimmt 

mit zunehmendem Chromophorgehalt ebenfalls ab, bei der Messtemperatur von 60°C auf 

nahezu die Hälfte. Alle anderen untersuchten organischen Chromophore führen zu einer 

Viskositätsanhebung. Phenanthren und Fluoren könnten daher als Fließhilfsmittel in unge-

sättigten Polyesterharzen Verwendung finden, beispielsweise bei der Herstellung von kera-

mikgefüllten Formmassen. 

 
Abb. 3.15-2 Relative Viskosität 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 Keramikfüllgraden lassen sich aus den Kompositen auch 

keramische Bauteile herstellen. 

4.1 Prozessentwicklung 

In Analogie zur Mikrostereolithographie basiert das lichtinduzierte Reaktionsgieß- (Photo-

molding)-Verfahren auf der photochemischen Aushärtung von Reaktionsharzen. Im Unter-

schied zu dem genannten Rapid-Prototyping-Verfahren wird die Strukturgenerierung nicht 

mittels Laser, sondern über eine Flutbelichtung durchgeführt. Die Strukturgebung erfolgt 

durch Verwendung eines Formeinsatzes. Die Reaktionsharzmischungen werden in einem 

Becherglas gemischt, anschließend entgast und in das Reservoir des Versuchsstandes ein-

gefüllt. 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 über den Kolben (P ≈ 1-2 MPa) 
• Belichten der Formmasse unter Beaufschlagung eines Nachdrucks 
• Manuelles Öffnen des Werkzeugs 
• Entformung über Vorfahren der Auswerferstifte 
• Bauteilentnahme 
• Zurückfahren der Auswerferstifte 
• Schließen des Werkzeuges. 
 
Im Unterschied zum Mikrospritzgießen können nur der Einspritz- und der Haltedruck als 

wichtige Abformparameter variiert werden. Die Belichtungszeit ergibt sich durch die gewählte 

Lampenleistung und die Zusammensetzung des Reaktionsharzes. Die gesamte Zykluszeit 

setzt sich derzeit aus zwei Beiträgen zusammen: Die Belichtungs- bzw. Aushärtezeit sowie 

die Montagezeiten für das manuelle Öffnen und Schließen des Werkzeuges. Die Aushärte-

zeit beträgt minimal ca. 1 min pro mm Bauteildicke (inkl. Substratplatte von ca. 2 mm) bei 

maximaler Lampenleistung (Leistung 150 W/cm Bogenlänge), ungesättigtem Polyester als 

Abformmaterial und erhöhtem Photoinitiatorgehalt um 3 Gew%. Diese Parameter führen al-

lerdings zu einer Versprödung des Bauteils. Daher haben sich folgende Grundeinstellungen 

und -parameter für die Abformung von Reaktionsharzen bewährt: 
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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 Viskositätsreduktion wurden für die Abformung von Kunststoff-Keramik-Kompositen die 

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

• 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 

• 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 Fließverhalten ist 

nach vergleichenden Messungen identisch. 

b) Reduzierte Lampenleistung von 60%, i.e. ca. 450 mW/cm² auf der Formeinsatzstirnfläche: 

Unter diesen Bedingungen beträgt die Polymerisationszeit für ein mikrostrukturiertes Bauteil 

mit einer Höhe von 1 mm auf der 2 mm dicken Substratplatte ca. 4 - 5 min. Die Polymerisati-

onszeit ist aufgrund der niedrigen Reaktionsharzviskosität im Unterschied zum Heißpräge-

verfahren bzw. Spritzgießprozess unabhängig vom größten Aspektverhältnis auf dem mikro-

strukturierten Formeinsatz. Daher entfällt auch die Notwendigkeit einer Temperierung zur 

Viskositätsabsenkung, wie sie im Variothermprozess durchgeführt wird. In Analogie zu den 

genannten Abformverfahren ist nach der Einspritzphase, d.h. während der Aushärtung, das 

Anlegen eines Haltedruckes notwendig, da es während der Polymerisation im Material zu ei-

ner Dichteerhöhung kommt. Dies geht einher mit einer Materialschwindung, welche durch 

Nachfließen von Reaktionsharz kompensiert werden muss. Die Schwindung beträgt beim 

verwendeten Plexit 55 14%, beim Roth UP aufgrund des höheren Polymeranteils nur 7% 

[Plex2001, UPRo1998]. Eine weitere Verdünnung der Basismischungen mit MMA bzw. Styrol 

führt zu einer Erhöhung 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 Aspektverhältnissen 

von 10 bis 20 im Bereich von 5 min erreichbar sein sollten. 
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Die Zusammensetzung der o.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 Probekörpern auf dem geöffneten Werkzeug unter 

Verwendung von Metallkreisringen (Innendurchmesser 27 mm, Höhe 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, darüber ste-

hendem nicht ausgehärtetem Reaktionsharz aus. Zur besseren Vergleichbarkeit wurden die 

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

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

Mit steigender Lampenintensität sinkt die Polymerisationszeit, es bilden sich allerdings abso-

lute Minima in Abhängigkeit vom Initiatorgehalt. Für höhere Leistungen ergeben sich für eine 

Photoinitiatorkonzentration von 3 Gew% die kürzesten Polymerisationszeiten von 2 min für 

eine 5 mm dicke Platte (800 mW/cm²). Die Erhöhung des Starteranteils führt zu einer starken 

Verlängerung der Polymerisationszeit durch verstärkte Absorption an der Grenzfläche zur 

Glasplatte mit beschleunigtem Aushärten an der Grenzfläche aber verlangsamtem Aushär-

ten durch die gesamte Probe durch eine Absenkung der effektiven Radikalkonzentration 

(screening effect - Abschirmeffekt [Chan1992]). Die Verwendung der hinsichtlich der Polyme-

risationszeit optimierten Initiatorkonzentration führt zu einer starken Gelbfärbung der abge-

formten Bauteile, was auf einen nicht kompletten Umsatz des Starters schließen lässt. Daher 

wurde der Startergehalt auf 1.0 Gew% reduziert. Eine weitere Absenkung führt zu einer ex-

tremen Verlängerung der Polymerisationszeit von über 10 min. Entsprechende Experimente 

mit dem ungesättigten Polyesterharz sind nicht durchführbar, da das Reaktionsharz sehr 

schnell auch bei größeren Dicken dreidimensional zu einem elastischen Formkörper ver-
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netzt, welcher dann langsam nachhärtet. Mit Keramikpulver gefüllte Reaktionsharze lassen 

sich nur durch Zugabe von Peroxiden über eine thermisch induzierte Polymerisation aushär-

ten. Abb. 4.1-2 zeigt die Inhibitionszeit von UPM1 mit verschiedenen Peroxiden. Die Zeiten 

wurden indirekt viskosimetrisch bestimmt, als Kriterium wurde eine Viskositätserhöhung bei 

konstanter Temperatur und Scherrate von 50 [1/s] um 50% herangezogen. MEKP zeigt, wie 

erwartet, bereits eine sehr hohe Aktivität bei Raumtemperatur, DLP und DCP führen erst bei 

leicht bzw. stark erhöhter Temperatur zu einer Polymerisation. 
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Abb. 4.1-2 Inhibitionszeit bis zur einsetzenden Polymerisation von UPM1 mit verschiedenen Peroxi-
den. 

 
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 Wärmeentwicklung bei voller Leistung der zur Polymerisation verwen-

deten UV-Lampe sind nur die beiden letztgenannten thermischen Initiatoren für eine Ver-

wendung in Reaktionsharz-Füllstoff-Kompositen geeignet. Typische Belichtungszeiten für 

ungefüllte Reaktionsharze liegen im Bereich von 4 - 5 min, dabei kommt es zu einer Erwär-

mung bei den üblicherweise verwendeten 60% Lampenleistung auf 45 - 50°C (Abb. 4.1-3). 

Bei mit stark absorbierenden oder streuenden Materialien gefüllten Reaktionsharzen ist eine 

lichtinduzierte Polymerisation nicht mehr möglich. Daher wird bei der Abformung dieser 

Komposite die UV-Lampe als Heizstrahler verwendet und der trotz Cold-Mirror-Technologie 

noch beträchtliche IR-Anteil ausgenutzt. Die volle Lampenleistung von 100% führt zu einer 

signifikanten Temperaturerhöhung in den Formnestern, so dass die verwendeten thermi-

schen Initiatoren DLP und DCP verwendet werden können. 

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 möglichen 

Herstellung unstrukturierter Probekörper gezeigt. In einem zweiten Schritt musste die Abfor-

mung von mikrostrukturierten Formeinsätzen getestet werden. Aus Kostengründen wurden 

mikrogefräste Messingformeinsätze in die Formeinsatzhalteplatte eingepasst (Abb. 4.2-1). 

REM-Aufnahmen (Abb. 4.2-2) der Formeinsätze mit verschiedenen Aspektverhältnissen (1, 

5, 10; Strukturbreite am Grund 35 µm) zeigen überstehende Metallgrate an der Stirnseite, 

welche von der Außenkonturbearbeitung zum Einpassen in die Halteplatte herrühren. Aller-

dings reißen diese i. Allg. nach wenigen Abformungen ab und beeinträchtigen die weitere 

Abformbarkeit nicht. 

  
Abb. 4.2-1 Mikromechanisch strukturierte Formeinsätze, links Aufsicht der Halteplatte, rechts Form-
nest. 

Unter Verwendung der o.g. Basismischung für Methylmethacrylate war nach Optimierung der 

Abformparameter die Herstellung der ersten "echten“ Mikrostrukturen möglich. Auf der linken 

Seite von Abb. 4.2-3 sind drei Stegstrukturen in guter Qualität zu sehen. Im mittleren Bild ist 

nur der oberste Steg gefüllt, die schlecht reflektierende und abgerundete Oberfläche der bei-

den unteren Stege weist auf eine nicht komplette Formfüllung aufgrund von Luftblasen in der 
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Formeinsatzkavität hin. Eine zu große Wandhaftung des Kunststoffs führt zu einer starken 

Dehnbeanspruchung mit anschließender Strukturzerstörung (Abb. 4.2-3, rechts). 

   
Abb. 4.2-2 REM-Aufnahmen von gefrästen Formeinsätzen (Aspektverhältnis 1, 5, 10). 

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

Am Institut für Materialforschung I des Forschungszentrums Karlsruhe wird seit Mitte der 

neunziger Jahre die Laserstrahlbearbeitung von Metallen zur Herstellung von mikrostruktu-

rierten Formeinsätzen entwickelt. Aufgrund der zeitlichen Parallelentwicklung der Laser-

strahlbearbeitung und des Photomolding-Verfahrens konnte letzterer Prozess direkt zum 

Abmustern der neu hergestellten Formeinsätze verwendet werden. Dabei konnte das Ab-

formverfahren weiterentwickelt und im Hinblick auf Abformtreue, Abformqualität, kleinstes 

abformbares Strukturdetail und maximal abformbares Aspektverhältnis 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 Säulen und Stege) und Negativstrukturen (Löcher und Gräben) zwischen 

Auswerferbohrung und Anguss zu erkennen.  

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

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

schung Plexit M1 ist möglich, allerdings zeigen die REM-Aufnahmen sehr raue Strukturober-
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flächen, vor allem die Seitenwände der Stege sind stark zerklüftet (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 Oberflächenrauigkeit während der 

Entformung herausgerissene Strukturseitenwand. Bei zu hoher Verzahnung von Formeinsatz 

und ausgehärtetem Reaktionsharz kommt es zu einem kompletten Abreißen des Bauteils 

während 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 

Hängen-bleiben des Kunststoffs an der Strukturstirnseite hin. Die glatte Oberfläche in der 

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

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

    
Abb. 4.2-5 In PMMA abgeformte Mikrostrukturen der in Abb. 4.2-4 gezeigten Formeinsätze. 

   
Abb. 4.2-6 REM-Aufnahmen typischer Abformdefekte. 

Die erfolgreiche Abformung von sowohl Grabenstrukturen als auch von frei stehenden Mik-

rostrukturen mit kleinen Aspektverhältnissen, welche durch Laserstrahlbearbeitung erzeugt 

wurden, konnte durch weitere Verfahrensoptimierung auf größere Aspektverhältnisse bis 

zehn übertragen werden. Allerdings hat sich dabei ergeben, dass bei Verwendung von 

PMMA-basierten Reaktionsharzen und rauen Hartmetallformeinsätzen die PMMA-Stege auf-

grund der Materialsprödigkeit abreißen, das nach der Aushärtung noch flexible Polyester 

sich jedoch problemlos abformen lässt. Unter Verwendung des in Kap. 2.2.2 gezeigten 

Formeinsatzes mit Grabenteststrukturen konnten frei stehende Stege mit einer Höhe von 

400 µm und einer Strukturbreite von 40 µm, d. h. Aspektverhältnis 10, in Polyester herge-

stellt werden (Abb. 4.2-7). Die Detailaufnahmen zeigen durch die Herstellung bedingte perio-

dische Seitenwandstrukturen, die Stirnseitendarstellung die für die Laserstrahlstrukturierung 

typische konische Form der Stege. Die anderen in Kap. 2.2.2 gezeigten Formeinsätze - Mik-

roventil und Chiphalter - mit ihren kleinen Aspektverhältnissen ließen 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 Hartmetallformeinsätze eine signifikant höhere Oberflächen-

rauheit (Seitenwand: Ra = 1 – 2 µm, Struktur Ra < 5 µm, nach Excimerlaser-Glättung: 

Ra = 300 nm) als beispielsweise die Stahlformeinsätze 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 

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

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

   
Abb. 4.2-7 Abgeformtes Polyesterformteil des in Abb. 2.2.2-2 gezeigten Hartmetalltestformeinsatzes: 
Übersicht und Detailaufnahmen. 

   
Abb. 4.2-8 Abgeformte Kunststoffbauteile der in Abb. 2.2.2-2 gezeigten Testformeinsätze Mikroventil 
(PMMA) und Chiphalter (PMMA), sowie Detailaufnahme der Sacklöcher. 

4.3 Rapid-Prototyping von mikrofluidischen Bauteilen 

Ein erstes Beispiel für ein mikrostrukturiertes Bauteil, welches über 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 kreuzförmigen Fluidkanalstruktur, alle Ein- und Auslasspunkte sind elektrisch 

kontaktiert. Die zu analysierende Probe wird in den kurzen Arm der Kreuzstruktur aufge-

bracht, die Proteinbestandteile können aufgrund ihrer Zwitterionenstruktur in einem elektri-

schen Feld zur Gegenelektrode wandern. Dabei kommt es aufgrund der geringen Kanallän-

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 können beispielsweise mit einem Fluoreszensdetektor einzeln nachgewie-

sen werden. In Abhängigkeit von der Fluidkanalgeometrie beträgt das zu analysierende Flu-

idvolumen wenige Pico- bis Nanoliter. Aufgrund des Detektionsverfahrens und aus hygieni-

schen Gründen ist die Verwendung von transparentem Kunststoff und die Konzeption als 

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

naloptimierung eine Massenfertigung im Mikrospritzverfahren angezeigt ist. 

 
Abb. 4.3-1 Prinzipskizze Kapillarelektrophoresechip. 

Zu Beginn wurde ein erster Formeinsatz mit einer CE-Chip Basisstruktur mittels Laserspa-

nen hergestellt und über das Photomolding in PMMA abgeformt (Abb. 4.3-2). Das Bauteilde-

sign bestand aus einer einfachen Kreuzungsstruktur mit einer Kanalbreite von 98 µm und ei-

ner Höhe von 25 µm entsprechend einem Probenvolumen von 0.24 nl. Die Oberflächenrau-

heit des Stahl-Formeinsatzes betrug 0.5 µm (Ra). In einem zweiten Schritt wurde die Ein- und 

Auslassgeometrie variiert, die Kanalbreite auf 50 µm nahezu halbiert, die Höhe auf 8 µm re-

duziert und durch eine Änderung im Kreuzungsbereich der Fluidkanäle das Probenvolumen-

element vergrößert (Abb. 4.3-3). Eine weitere Prozessoptimierung des Laserspanens konnte 

die mittlere Oberflächenrauheit Ra auf 300 nm, ein anschließendes Laserpolieren mit dem 

Excimer-Laser auf einen Ra-Wert von 200 nm absenken. Elektrochemisches Polieren redu-

zierte die Oberflächenrauheit weiter auf Ra-Werte bis zu 100 nm. Alle Designänderungen 

wurden durch eine Abformung mittels Photomolding und anschließender Bauteilkontrolle 

umgesetzt. 

    
Abb. 4.3-2 Erste CE-Chip Designstudie: Stahl-Formeinsatz und PMMA-Formteil. 
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Abb. 4.3-3 Modifiziertes CE-Chip Design: Links: Stahl-Formeinsatz, rechts PMMA-Formteil. 

Die erfolgreiche Replikation und die Funktionskontrolle war die Grundlage für eine weitere 

Designoptimierung. Nach Deckelung des CE-Chips mit einer PMMA-Platte, elektrische Kon-

taktierung und Anbringen der Fluidanschlüsse konnte ein Funktionstest erfolgreich durchge-

führt werden (Abb. 4.3-4). Ein mit einem Fluoreszensfarbstoff markiertes Testprotein in einer 

Flüssigkeit 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 grundsätzliche Funktion als auch die Dichtheit des CE-Chips 

nachgewiesen werden. 

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

Weitere fluidische Strukturen für Anwendungen in der Mikroreaktionstechnik wie Verzweiger- 

und Mischerelemente sowie lange Strömungsrohrreaktorstrukturen ließen sich unter Ver-

wendung von laserstrukturierten Formeinsätzen [Pfle2001] problemlos in PMMA oder Poly-

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

Aus Kostengründen sind die bisher gezeigten laserstrukturierten Formeinsätze aus kleinen 

Hartmetall- oder Stahlplättchen gefertigt und nicht kompatibel mit der am Forschungszent-

rum Karlsruhe etablierten Standard-Formeinsatz-Geometrie von 30 x 70 x 5-10 mm³. Es 

muss daher zur Aufnahme der laserstrukturierten Formeinsätze in die Werkzeughalteplatten 

ein Stahladapter verwendet werden, welcher eine schnelles Austauschen der Formeinsatz-

plättchen ermöglicht (Abb. 4.3-6). 
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Abb. 4.3-5 Fluidische Mikrostrukturen: links Formeinsätze, rechts abgeformte PMMA-Bauteile. 

 
Abb. 4.3-6 Mikrostrukturierte Formeinsätze und Formwerkzeugadapter. 

Die Verwendung der Adapter erlaubt die Verwendung von dünnen Folienformeinsätzen, al-

lerdings treten zwei grundlegende Probleme auf. Zum einen kann das niedrig viskose Reak-

tionsharz bei fehlerhafter Montage zwischen Formeinsatzstirnfläche und Adapter fließen und 

zum anderen kann die relativ hohe Stufe (ca. 1 mm) zwischen Adapter- und Formeinsatz-

stirnfläche bei einer nicht ideal senkrechten Entformung zum Abreißen der Mikrostruktur füh-

ren. Es hat sich als günstig erwiesen, die Stufe möglichst dünn auszuführen und mit einer 

Entformungsschräge zu versehen. 

4.4 Abformung von Keramik- und Kunststoffformeinsätzen 

Neben Metallen sind keramische Materialien als Formeinsatzmaterialien von besonderem In-

teresse, da sie beispielsweise bei abrasiven Feedstocksystemen eine signifikante Standzeit-

verlängerung der mikrostrukturierten Formeinsätze ermöglichen sollten. Ein Standard-4"-Zoll-

Aluminiumoxidwafer wurde daher mittels CO2-Laser auf das notwendige Adaptermaß ge-

schnitten und anschließend mit einem Q-switched Nd:YAG-Laser strukturiert (CE-Chip), al-

lerdings sind die Rauwerte relativ hoch (Ra = 0.8 µm, Rz = 11.2 µm). Eine Abformung ist 

dennoch gut möglich. Die Mikrostrukturierung mittels Excimer-Laser führt zu erheblich ver-

besserten Rauwerten (Ra = 0.2 µm, Rz = 1.2 µm) und ermöglicht die Abformung von Test-

strukturen mit hohen Aspektverhältnissen (Abb. 4.4-1, Mitte und rechts). Die gezeigten Na-

deln aus PMMA weisen an der Spitze eine Breite von 3 µm und eine Gesamthöhe von 61 µm 

auf, so dass die Struktur ein Aspektverhältnis von 20 besitzt. Die genauen Prozessparameter 

zur Herstellung keramischer Formeinsätze 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 möglich. Die Verwendung von Excimer-Lasern mit Wellenlängen kleiner 300 nm (KrF: 

248 nm) oder frequenzvervierfachten Nd:YAG-Lasern (266 nm) und Polymeren, welche a-

romatische Gruppen enthalten, erlaubt die direkte Zerstörung von Kohlenstoff-Kohlenstoff-

Doppelbin-dungen. Daher wurden zur Herstellung von Kunststoffformeinsätzen PSU, PEEK 

und PI aus folgenden Gründen ausgewählt: 

• Vorhandensein von aromatischen Gruppen im Polymer 
• Erhöhte chemische und thermische Stabilität gegen organische Lösungsmittel und Reaktions-

harze. 
 
Aus den o.g. Kunststoffen wurden Formeinsätze mit einfachen Teststrukturen (Gräben, Lö-

cher) mit unterschiedlichen Aspektverhältnissen hergestellt. Eine detaillierte Prozessbe-

schreibung der Formeinsatzherstellung findet sich in [Pfle2003a]. Im Unterschied zur Ferti-

gung von metallischen und keramischen Formeinsätzen sind die Oberflächenrauwerte Ra 

wesentlich geringer (Stahl: 200-300 nm, Al2O3: 180-215 nm, PI: < 100 nm). Diese Werte lie-

gen im Bereich der Rauwerte von nach dem LIGA-Verfahren gefertigten Formeinsätzen 

[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-Formeinsätzen zeigen oberflächliche Beschädigun-

gen, beispielsweise durch oberflächliches Quellen des Polymers. Formeinsätze aus PEEK 

zeigen ein ähnliches Verhalten, PI-Formeinsätze zeigen keine Oberflächenveränderung. Die 

Standzeit der Formeinsätze ist relativ gering, daher wurde eine oberflächige Schutzschicht 

aus wenigen nm Gold aufgedampft, die Standzeit konnte speziell bei PI signifikant verlängert 

werden (Tab. 4.4-1). Mikrostrukturen mit größeren Aspektverhältnissen bis zehn lassen sich 

unter Verwendung von PI-Formeinsätzen ebenfalls abformen, Abb. 4.4-2 zeigt frei stehende 

PMMA-Stege (Höhe: 100 µm, Breite: 10 µm und Pins (Höhe: 61 µm, Durchmesser: 8 µm), 

letztere mit einem Abstand von 6 µm zum nächsten Pin. 
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Abb. 4.4-2 PI-Formeinsatz und abgeformte PMMA-Bauteile. 

PI hat sich aufgrund der gezeigten Ergebnisse als hervorragender Werkstoff zur Herstellung 

von laserstrukturierten Formeinsätzen herausgestellt, welche auch bereits im Mikrospritzgie-

ßen eingesetzt wurden. 

Tab. 4.4-1 Vergleich der Standzeiten von Kunststoffformeinsätzen. 
PSU PEEK PI 

ohne mit ohne mit ohne mit 
 

Schutzschicht Schutzschicht Schutzschicht 
Standzeit (100%ige de-
fektfreie Strukturen 
nach der Entformung) 

1 3 3 5 4 >20 

4.5 Abformtreue von Kunststoffbauteilen 

Zur Überprüfung der Formtreue und der Reproduzierbarkeit bei Kunststoffteilen wurde an ei-

nem PMMA-Formteil (CE-2 Chip) und dem dazugehörigen 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 μm beträgt (Tab. 4.5-1, Abb. 4.5-1) 

entsprechend einer Maßgenauigkeit besser 1%. 

Tab. 4.5-1 Vergleich der Strukturmaße im Formeinsatz und im abgeformten PMMA-Teil. 
Mittelwerte Formeinsatz [μm] Formteil [μm] Abweichung [μm] / [%] 
Pos. 1 206.3 208.0 1.7 / 0.8 
Pos. 2 177.7 179.7 2.0 / 1.0 
Pos. 3 188.5 188.1 0.4 / 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, ursprünglich nur zur Herstellung von mikrostrukturierten 

Kunststoffbauteilen konzipiert, lässt sich ebenfalls für ein Rapid-Prototyping von keramischen 

Bauteilen verwenden. Allerdings ergeben sich einige verfahrenstechnische und materialspe-

zifische Änderungen. In Analogie zum keramischen Spitzgießen muss bis zum keramischen 

Endprodukt eine vierstufige Prozesskette durchlaufen werden, jeder dieser einzelnen Verfah-

rensschritte hat einen signifikanten Einfluss auf die spätere Bauteilqualität: 

 1. Formmassenherstellung (Feedstock) 
 2. Abformung 
 3. Entbindern 
 4. Sintern. 
 
Zur Herstellung keramischer Bauteile mit hoher Sinterdichte ist einerseits ein möglichst gro-

ßer Feststoffanteil in der Formmasse notwendig, andererseits verringern hohe Füllstoffantei-

le die Fließfähigkeit und verschlechtern somit die Abformbarkeit. Es ist daher ein Kompro-

miss zwischen diesen beiden gegenläufigen Kriterien zu finden. Es sind somit grundlegende 

Untersuchungen zu den Fließeigenschaften der Komposite durchzuführen, ebenso ist der 

Einfluss von Partikelgröße, spezifischer Oberfläche, Füllgrad, Dispergierverfahren, Oberflä-

chenpolarität sowie Pulvermorphologie zu ermitteln. Diese Untersuchungen sind im Kapitel 

3, ab S. 50, ausführlich dargelegt, ebenso der Einfluss der Viskosität des Binders, d.h. der 

hier verwendeten Reaktionsharze (Plexite bzw. ungesättigte Polyesterharze), auf den er-

reichbaren Füllgrad. 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 

Wärmeemission der UV-Belichtungsquelle. Die Aushärtezeit verlängert sich aufgrund der 

Zerfallscharakteristik der verwendeten Peroxide auf 20-30 min bei einer Bauteildicke von 3 

mm. Eine Schädigung 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 Lichtintensität erst nach mehreren hundert Stun-

den nachweisbar [Sign2003]. 

Erste mikrostrukturierte Kompositbauteile wurden unter Verwendung eines mikromechanisch 

gefertigten Formeinsatzes mit einfachen Stegstrukturen (Breite 300 µm, Höhe 600 µm) her-

gestellt. Als Füllstoff diente das bereits beschriebene Quarzpulver (Dorsilit 405, Fa. Dorf-

ner), dispergiert in Plexit55 [Hane1998a, Hane1998b]. Im weiteren Verlauf der Untersuchun-

gen wurden ausschließlich Polyester-Aluminiumoxid-Komposite im Hinblick auf deren Ab-

formbarkeit verwendet. Abb. 4.6-1 zeigt REM-Aufnahmen abgeformter Stegstrukturen aus 

einem UPM1-Al2O3-Komposit (Keramikanteil 40.3 Vol%). Die vergrößerte Darstellung der 
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Stegstruktur (Abb. 4.6-1, rechts) zeigt eine inhomogene Verteilung der Keramikpartikel bzw. 

große, 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. 

  
Abb. 4.6-1 Grünling aus UPM1-Al203 (CT3000SG), Höhe der Stege 600 µm, Breite 300 µm. 

Höhere Aluminiumoxidfüllgrade über 40 Vol% in den Reaktionsbasismischungen UPM1 und 

UPM2 resultierten aufgrund der sehr hohen Formmasseviskosität z.T. in einer schlechten 

Formfüllung. Ebenso ließen 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 verdünnten ungesättigten Polyestermischungen UPM3 bis 

UPM4 beseitigt werden. Die Erhöhung des Styrolanteils führt zu einer leichten Erhöhung der 

Glastemperatur, ein signifikanter Einfluss des Styrolgehaltes auf die Zersetzungstemperatur 

lässt sich nicht beobachten [Sanc2000]. Die hochverdünnten 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 Kompositviskosität konnte durch die Verwendung des 

Dispergators D510 erzielt werden. Die Optimierung der Zusammensetzung der Abformmas-

sen ermöglichte die Replikation von mikrostrukturierten Formeinsätzen in guter Qualität. 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-Mikrohärte der UP-Aluminiumoxid-Komposite ändert sich mit zunehmendem 

Keramikgehalt nur wenig (Abb. 4.7-1). Die Absolutwerte werden durch die sehr geringe Härte 

der polymeren Matrix bestimmt. Bezogen auf die Härte des reinen Polyesters steigt die Vi-

ckershärte bei einem Keramikanteil von 46.4 Vol% nur um ca. 57%. Im Vergleich zu gesin-

tertem Aluminiumoxid (Vickershärte ca. 2000 HV) sind die gemessenen Werte sehr klein. 

Dies kann möglicherweise mit dem Messverfahren zusammenhängen, da beim Eindringen 

des Messdiamanten die polymere Matrix inkl. der dispergierten Keramikpartikel leicht nach-

gibt und wegfließt. Dies ist erst nach dem kritischen Füllgrad nicht mehr möglich; allerdings 

ist es experimentell nahezu unmöglich, Kompositformteile mit höherem Keramikanteil herzu-

stellen, da bereits bei 46.2 Vol% Lunker in den Bauteilen vorhanden sind. 

 
Abb. 4.7-1 Vickershärte von  verschiedenen Polyester-Al2O3-Kompositen. 

Die Zugabe von nanoskaligem Aluminiumoxid-C führt bereits bei geringen Konzentrationen 

zu einem - wenn auch geringen - Anstieg der Vickershärte um 21%. Der Härteanstieg 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 Partikelgröße von 166 

nm zu den gröberen nanoskaligen Aluminiumoxiden zu zählendem TM DAR bereits bei ei-

nem Volumenanteil von 22%. Die Zugabe von nanoskaligem Aluminiumoxid erhöht nach den 

vorliegenden Ergebnissen die Härte stärker als mikroskaliges Aluminiumoxid. Dieser Unter-

schied ist auch bei dem Einfluss des Keramikanteils auf die Kompositviskosität zu beobach-

ten. Nanoskalige Keramikpulver binden aufgrund der größeren Oberfläche mehr Polymer, 

dadurch ist das Fließen behindert, der eindringende Diamant erfährt bei der Härtemessung 

einen größeren Widerstand. 



 118 

Amorphe Polymere und Kunststoffe weisen i. Allg. eine relativ große thermische Ausdeh-
nung mit Werten um 10-4 1/K im Vergleich zu Silizium oder Keramiken mit Werten von 10-6 

1/K auf. Bei binären Kompositen ist in erster guter Näherung eine lineare Abhängigkeit mit 

den Volumenanteilen der Einzelkomponenten zu erwarten (Gl. 4.7-1). 

Thermische Ausdehnung: 
Komposit

2211
Komposit V

VαVαα +
=  (4.7-1) 

Durch Zugabe von Keramikpulver zu Kunststoffen ist es daher möglich, 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 erhöhte Wert des Komposits mit einem 

Keramikanteil von 40 Vol% ist auf die hohe Viskosität der Mischung und dem resultierenden 

eingeschlossenen Luftanteil zurückzuführen (Abb. 4.7-2). Unter Berücksichtigung der Werte 

für die beiden Einzelkomponenten (UP: 2 x 10-4 1/K, Al2O3: 6 x 10-6 1/K) konnte eine lineare 

Abhängigkeit der thermischen Ausdehnung mit dem Keramikanteil gefunden werden. 

 
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 

sämtliche organischen Bestandteile sich bei Luftzutritt unter Volumenvergrößerung zersetzen 

und dies bei zu schneller Aufheizrate zur Bauteilzerstörung führen kann. Daher wird i. Allg. 

mittels Thermogravimetrie die Zersetzungskurve der ungefüllten Polymere und der Komposi-

te bis zur Gewichtskonstanz ermittelt und daraus das Temperaturprogramm für die Entbinde-
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rung und das sich anschließende Sintern abgeleitet. Das thermische Entbindern eines Kom-

posits ist nur möglich, wenn sich das Polymer ohne besonders starke Volumenexpansion 

zersetzt. Daher wurden eine Reihe von verschiedenen ausgehärteten ungesättigten Polyes-

terproben im Hinblick auf ihr Zersetzungsverhalten an Luft thermogravimetrisch untersucht 

(Tab. 4.8-1). 

Tab. 4.8-1 Thermogravimetrie an ausgehärteten 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% Al2O3 310 420 

 
Die thermische Vernetzung führt zu einer höheren Zersetzungstemperatur (Kriterium: 95 

Gew% Restmasse, i.e. 5 Gew% Masseverlust) als die photochemische Vernetzung des Re-

aktionsharzes. Der erhöhte Styrolgehalt bei UPM3 zeigt keinen Einfluss auf die Zersetzungs-

temperatur, ein Styrolanteil von 80% im Reaktionsharz UPM4 führt zur signifikanten Absen-

kung der Zersetzungstemperatur, was aber auch auf ein Abdampfen von im vernetzten Po-

lymer gelösten Styrol (Siedepunkt 146°C) zurückgeführt werden kann. Das Ersetzen von Po-

lymer durch Füllstoffe, hier Aluminiumoxid, führt erwartungsgemäß zu einem höheren 95%-

Restmassewert bei 310°C. Unabhängig von der Temperatur der beginnenden Zersetzung ist 

die Polymerdegradation bei 420°C weitestgehend abgeschlossen, eine endgültige Gewichts-

konstanz wird bei 500°C erreicht (Abb. 4.8-1). 
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Abb. 4.8-1 Thermogravimetrie an UP/Al2O3-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 Gründen (präzisere Tempera-
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turregelung) wurden die beiden Prozessschritte für die mit CT3000SG gefüllten Komposite 

(empfohlene Sintertemperatur: 1600°C) in zwei unterschiedlichen Kammeröfen durchgeführt. 

Es ergaben sich folgende Heizprogramme: 

Entbindern: 

• Aufheizen von 25°C auf 200°C mit 10 K/min 
• Halten bei 200°C für 30 min 
• Aufheizen von 200°C auf 430°C mit 1 K/min 
• Halten bei 430°C für 30 min 
• Abkühlen auf Umgebungstemperatur mit 5 K/min 
Sintern: 

• Aufheizen von 25°C auf 1600°C mit 10 K/min 
• Halten bei 1600°C für 6 Stunden 
• Abkühlen 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 überflüssig wird 

und die Prozesszeit signifikant verkürzt wird. Die Ein-Ofen-Variante ermöglicht folgendes 

kombiniertes Entbinderungs- und Sinterprogramm: 

• Aufheizen von 25°C auf 430°C mit 2 K/min 
• Halten bei 430°C für 30 min 
• Aufheizen von 430°C auf 1400°C mit 10 K/min 
• Halten bei 1400°C für 6 Stunden 
• Abkühlen auf Umgebungstemperatur mit 5 K/min 
 
Abb. 4.8-2 zeigt für 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 Al2O3-Anteil im UPM3 basierten Komposit 

steigt erwartungsgemäß die erzielbare Dichte im keramischen Bauteil nahezu linear, gemes-

sen über die Auftriebsmethode. Das Komposit mit 53.6 Vol% CT3000SG ergibt eine Sinter-

dichte von 3.68 g/cm³, i.e. 94.2% der theoretischen Dichte von 3.91 g/cm³ für CT3000SG 

(Sintertemperatur 1600°C). Abformbare Komposite mit noch höheren Füllgraden lassen sich 

aufgrund der extrem hohen Viskosität nicht herstellen. Des Weiteren sind hochgefüllte Kom-

posite nicht mehr zu entgasen, so dass die Porosität zunimmt respektive die Dichte abnimmt. 

Die Verwendung der höher viskosen Basismischung UPM2 als polymere Matrix führt zu hö-

heren Viskositäten 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% 

führt zur Viskositätsabsenkung und damit zur Sinterdichteerhöhung. 
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Abb. 4.8-2 Theoretische Dichte gesinterter Bauteile als Funktion der Kompositzusammensetzung. 

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

mei, weisen aufgrund der größeren Oberfläche eine höhere Sinteraktivität auf, daher sind un-

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

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

Aluminiumoxidpulver lässt 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 Kompositviskosität auf die erzielbare Grün- 

bzw. Sinterdichte. Die niedrigere Viskosität erlaubt eine bessere Formfüllung und einen ge-

ringeren Blasenanteil in der Formmasse. 

  
Abb. 4.8-3 Photographische Aufnahmen von gesinterten Al2O3 CE-Chips sowie eines Tripelspiegels. 
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Unter Berücksichtigung der einzelnen Prozessschritte können folgende Prozesszeiten für die 

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

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

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

len. 

Die Maßhaltigkeit bei Keramikbauteilen wird maßgeblich durch den Sinterschrumpf be-

stimmt. Die mittlere Partikelgröße des Keramikpulvers ist mit einem d50-Wert von 0.166 µm 

um ein Vielfaches kleiner als die geometrischen Daten der abgeformten Mikrostrukturgrößen, 

so dass der Einfluss der Keramik auf die Abformgenauigkeit zu vernachlässigen ist. Zusätz-

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 berücksichtigen. Zur Bestimmung des Sinterschrumpfes wurde an der CE-Chip-

Struktur (Abb. 4.5-1) die Mitte der querverlaufenden Fluidstruktur sowohl an der Urform, am 

Grünkörper 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 Sollmaß), im Fall des keramischen Spritzgießens werden Werte von ± 0.5% 

vom Sollmaß angegeben. 

4.9 Positionierung des Photomolding-Verfahrens 

Der Einsatzbereich des Photomolding-Verfahrens liegt zum einen in der Prototypenfertigung 

von Kunststoffbauteilen im Stückzahlbereich von 1-20 und zur Abmusterung von neuen 

Formeinsätzen für die spätere Verwendung beim Heißprägen bzw. Spritzgießen. Zum ande-

ren ermöglicht die einfache Materialaufarbeitung und der modulare Aufbau das Austesten 

neuartiger Materialsysteme wie Komposite. Die technischen Spezifikationen des Photomol-

ding, des Vakuumheißprägens und des Mikrospritzgießens sind im Vergleich in Tab. 4.9-1 

aufgeführt. 

In der jüngeren Literatur werden ähnliche Verfahren beschrieben, welche beispielsweise ein 

Aushärten von dünnen Filmen (50 µm) aus Epoxiden und Acrylaten zwischen einem mikro-

strukturierten Formeinsatz und einem inerten Polymerfilm beschreiben (UV-Embossing). Mit 

diesem Verfahren lassen sich folienbasierte Strukturen mit Aspektverhältnissen bis fünf 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 für die prototypische Herstellung von 

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

ze zur Verwendung dieses Verfahrens für die Massenfertigung von Kleinteilen werden eben-

falls beschrieben [Koba2003]. 

Tab. 4.9-1 Vergleich vom Photomolding Prozess mit Heißprägen und Mikrospritzgießen [Piot2003]. 
 Photomolding Heißprägen Mikrospritzgießen 
Anwendungsbereich Prototypenfertigung Kleinserien Massenfertigung 
Typische Zykluszeit 1 min/mm Bauteildicke 5 – 30 min 55s – 8 min 
Temperaturführung Raumtemp. Variotherm Variotherm 
Getestete Formein- 
satzmaterialien 

Metall, Keramik, 
Kunststoff, Silizium 

Metall, Keramik, 
Kunststoff, Silizium 

Metall, Kunststoff, 
Silizium 

Formeinsatzgröße Max. 26 x 66 mm² 26 x 66 mm² und mehr,
bis zu ∅ 6“ 

Max. 26 x 66 mm² 

Kleinstes abgeformtes
strukturelles Detail 

200 nm 200 nm 200 nm 

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

 
 
20 (h=61 µm, b=3µm) 
 
 
20 (h=2 mm, b=100µm)

 
 
50 (h=200µm, b=4µm)
 
 
50 (h=200µm, b=4µm 

 
 
17 (h=2 mm, b=115µm)
 
 
25 (h=250µm, b=10µm)

Abformbare Materia-
lien: 

- Reaktionsharze 
- Komposite 

- Thermoplaste 
- thermoplastische 
  Elastomere 

- Thermoplaste 
- thermoplastische 
  Elastomere 
- Komposite 

Herstellbare Bauteile PMMA 
Polyester 
Keramik 

Nahezu alle gängige 
Thermoplaste 

Nahezu alle gängige 
Thermoplaste 
Keramik, Metall 
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5 Komposite für die Mikrooptik 

Die Zugabe von nanoskaligen Keramiken zu Polymeren sollte, bei geeigneter Dispergierung 

und resultierenden Partikelgrößen kleiner 1/10 der zu untersuchenden Lichtwellenlänge (für 

sichtbares Licht entsprechend 40 nm), je nach Keramikart zu einer Absenkung bzw. Anhe-

bung des Brechungsindexes führen. Bezogen auf PMMA-basierte Wellenleiter sollte die Zu-

gabe von Aerosilen zu einer Brechungsindexabsenkung, die Zugabe von Al2O3, ZrO2, und 

TiO2 zu einer Brechungsindexanhebung des Komposits führen. Tab. 5-1 listet für 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 
Gläser Fensterglas 1.51-1.52 
 Borosilikatglas 1.47 
 Quarzglas 1.44 
Kristalle SiO2 (ß-Cristobalit) 1.55 
 Al2O3 1.76 
 ZrO2 2.13-2.20 (Baddeleyit) 
 TiO2 2.49-2.56 (Anatas), 2.62-2.90 (Rutil) 
Aerosil SiO2 (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 π-Elektronensystem absorbie-

ren je nach molekularer Struktur, Elektronenzahl und elektronischer Struktur elektromagneti-

sche Strahlung im UV- bzw. sichtbaren Bereich. Im Fall einer π-π-Doppelbindung wird wäh-

rend der Absorption ein Elektron in ein antibindendes π*-Orbital angehoben, es kommt zu ei-

nem sogenannten π-π*-Übergang. Bei einer nicht konjugierten Doppelbindung liegt die Ener-

giedifferenz zwischen diesen beiden Orbitalen bei ca. 7 eV, entsprechend einer Absorpti-

onswellenlänge von ca. 180 nm. Liegen konjugierte Doppelbindungen vor, so wird die Ener-

giedifferenz abgesenkt und die Absorptionswellenlänge bathochrom verschoben, d.h. zu 

größeren Wellenlängen hin ins Sichtbare [Zoll1991]. Die Existenz von sogenannten Donor-

Akzeptor-Gruppen am konjugierten System führt 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 106 

auf. Zu dieser Farbstoffklasse gehören 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 ähnlichem zentralen Strukturelement 

(Abb. 5-1). Diese Farbstoffe lösen sich i. Allg. in den Reaktionsharzen bis auf die molekulare 

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

 
Abb. 5-1 Untersuchte elektronenreiche organische Verbindungen. 

5.1 Kunststoff-Nanopulver-Komposite 

Die optischen Eigenschaften, speziell die optische Dämpfung eines nanopartikelgefüllten 

Kunststoffs, hängen direkt von der eingesetzten Dispergiermethode ab. Je höher die einge-

tragenen Scherkräfte sind, desto stärker ist der Desagglomerationseffekt. Die resultierende 

optische Transmission ist entsprechend hoch. Tab. 5.1-1 listet exemplarisch für das Aerosil 

R8200, für Al2O3-C und Zirkonoxid (alle von Degussa) die optische Dämpfung bei 1520 nm 

als Funktion der Konzentration und der Dispergiermethode auf. Mit steigendem Energieein-

trag, beginnend beim Turbinenrührer bis hin zum High Pressure Homogenizer, ist eine signi-

fikante Reduzierung der optischen Dämpfung bis zu einem Faktor 15 (5 Gew% R8200) zu 

erkennen. Allerdings ist bei der Versuchsführung darauf zu achten, dass der mit zunehmen-

den Scherkräften steigende Energieeintrag nicht zu einer Verdampfung des niedrig sieden-

den Monomeranteils im Reaktionsharz und damit zu einer Viskositätserhöhung des Kompo-

sits führt. Je nach Dispergierverfahren muss daher das Komposit während der Dispergierung 

gekühlt werden. 

Tab. 5.1-1 Optische Dämpfung als Funktion der Dispergiermethode und des Füllstoffgehalts (Gew%). 
[dB/mm@1520 nm] PMMA 5% R8200 10% R8200 1% Al2O3 0.2% 

ZrO2 
1% ZrO2 

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 
Hochdruckverdüsung 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 10-3 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 Primärpartikeln hochtransparente Komposite mit 

Brechungsindexdifferenzen im Bereich von 10-1 realisierbar sind. Dies konnte an Epoxid-

SiO2-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) führt zu einer Ab-

senkung der Brechzahl mit dem Aerosilgehalt (Abb. 5.1-1), alle gemessenen Werte beziehen 

sich auf eine Wellenlänge von 633 nm. Der höchste Füllgrad, entsprechend einer sehr hohen 

Brechungsindexabsenkung, lässt sich mit dem oberflächenmodifizierten Aerosil R8200 erzie-

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

Allerdings steigt die Viskosität des Komposits sehr stark an, so dass die Füllung von mono-

modigen Wellenleitergräben stark erschwert ist. Neben den kommerziell erhältlichen Aerosi-

len wurde ein nach dem Karlsruher Mikrowellenplasmasyntheseprozess [Voll2004] herge-

stelltes SiO2 (SiO2 NANO) untersucht, jedoch konnten aufgrund der sehr großen spezifi-

schen Oberfläche von 391 m²/g keine hohen Füllgrade erzielt werden, gleiches gilt für das 

Aerosil R202. 

Der Transmissionsverlauf der Komposite im NIR ist abhängig vom Aerosilfüllgrad 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 Oberfläche weisen reduzierte 

Transmissionen in den Bereichen von 1100-1200 und 1300-1500 nm auf. Bei gleicher Kon-

zentration (5 Gew%) führt die Zugabe von R8200 im Vergleich zu Aerosil 90 und Aerosil 200 
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nur zu geringen Dämpfungsverlusten, die Verdopplung auf 10 Gew% resultiert in keiner wei-

teren signifikanten Verschlechterung der optischen Eigenschaften (Abb. 5.1-2). Die derzeit 

für die Telekommunikation wichtigen Wellenlängen, 1310 und 1550 nm, liegen bei allen un-

tersuchten Kompositen weiterhin in den Bereichen mit den höchsten Transmissionswerten, 

so dass sich optische Wellenleiter aus den Kompositmaterialien herstellen lassen. 

 
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 können platten-

förmige, 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). 

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

In analoger Weise lässt sich der Brechungsindex durch Zugabe von nanoskaligen Keramiken 

mit Brechungsindices höher 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 führen bereits kleine 

Füllstoffanteile zu relativ großen Brechungsindexanhebungen (Abb. 5.1-4), allerdings nimmt 

die optische Dämpfung mit dem Keramikanteil stark zu (Tab. 5.1-1). Dies ist auf die hohe 

Agglomeration der Nanopartikel zurückzuführen, so dass das λ/10-Kriterium nicht erfüllt ist. 
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Die Primärpartikelgrößen der Metalloxide sind meist größer als die der Aerosile, jedoch sind 

sowohl die gemessenen Partikelgrößen als auch die spezifischen Oberflächen signifikant 

kleiner. Die starke optische Dämpfung durch Streueffekte lässt sich sehr gut in den Trans-

missionsspektren der ausgehärteten Komposite erkennen. Während die niedrigen Konzent-

rationen (0.5 und 1.0 Gew%) von Aluminiumoxid-C in PMMA nur zu einer Transmissionsab-

nahme bei einer Wellenlänge von 1550 nm auf ca. 75% führen, ergibt der gleiche Gewichts-

anteil von Zirkonoxid einen Wert von ca. 45%. Die Zugabe der Zirkonoxide führt besonders 

bei kleineren Wellenlängen zu sehr starken Streuverlusten (Abb. 5.1-5), welche bei höheren 

Wellenlängen abnehmen. Im Bereich der für die Telekommunikation interessanten Wellen-

längen 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 größer 70% 

[Böhm2004]. 
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Abb. 5.1-4 Brechungsindex verschiedener PMMA-nanoskalige Keramik-Komposite bei 633 nm. 

Für sehr kurze Übertragungswege in der Telekommunikation, beispielsweise in mikroopti-

schen Wellenleitermodulen mit Bauteillängen nicht größer als 10 - 50 mm, sind diese Trans-

missions- bzw. Dämpfungswerte akzeptabel. Für höhere Datenübertragungsraten sind kür-

zere Wellenlängen als die bisher im NIR genutzten interessant. Es ist zu erwarten, dass mit 

der Entwicklung der blauen Laserdiode langfristig Wellenlängen im Sichtbaren als Daten-

übertragungswellenlängen verwendet werden. Diese Entwicklung wurde bei den polymerba-

sierten Datenträgern 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 nächste DVD-Standard ("Blu Ray“) wird blaue 

Laserdioden (~405 nm) verwenden. Hier sind ebenfalls Kunststoffe mit hohen Brechungsin-

dices interessant. 



 129

 
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 Wellenlänge einen massiven Einbruch der Lichtdurchlässigkeit 

auf. Mit Ausnahme des 0.1 Gew% TiO2, welches im gesamten sichtbaren Wellenlängenbe-

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 zurückzuführen. 

 
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 Wellenlängenbereiche, VIS und NIR, zeigt deutlich den Einfluss der 

Partikelgröße auf die Transmission. Unter Berücksichtigung des λ/10-Kriteriums tragen bei 

Wellenlängen von 1520 nm Partikel, welche, unabhängig ob Primärpartikel oder Agglomera-

te, eine Partikelgröße von maximal 150 nm aufweisen, nicht signifikant zu Streuverlusten bei. 

Im Fall einer typischen DVD-Laserwellenlänge mit 650 nm müssen die Partikel kleiner 65 nm 

sein. Der Vergleich dieser kritischen Partikelgrößen mit gemessenen Werten (Tab. 3.9-1 und 

Abb. 3.9-1) zeigt, dass für den NIR-Bereich große Fraktionen der Partikelgrößenverteilung 

unter 150 nm liegen und daher keinen Streueffekt zeigen, nur die gröberen Partikel führen 

zur Streuung. Wird die Grenze bei 65 nm gesetzt, so sind nur noch geringste Anteile der Par-

tikelgrößenverteilung unterhalb dieses Wertes, so dass starke Streuung auftritt. Allerdings 

sind die Schlüsse, welche aus den Partikelgrößenmessungen gezogen werden können, nur 

bedingt auf die Partikelgrößenverteilung im unpolaren Kunststoff zu übertragen, da die Mes-

sungen in polaren wässrigen oder alkoholischen Systemen durchgeführt werden und die 

Dispergierverfahren nicht identisch sind. 

Ergänzend zu den kommerziell erhältlichen Nanopulvern wurden sowohl unbeschichtete 

SiO2 als auch PMMA-beschichtete nanoskalige Keramiken (SiO2, ZrO2) untersucht, welche 

über den Karlsruher Mikrowellenplasmasyntheseprozess [Voll2004] hergestellt wurden. Zu 

Vergleichszwecken sind noch Ergebnisse von kommerziellem ZrO2 aufgeführt (Tab. 5.1-2). 

Tab. 5.1-2 Übersicht über polymerbeschichtete Nanopartikel. 

Komposit Hersteller Einwaage [Gew%] Brechungsindex n@633 nm 
SiO2 gecoatet mit PMMA FZKa/IMFIII 1.0 1.4899 
SiO2 gecoatet mit PMMA FZKa/IMFIII 2.0 1.4899 
ZrO2 gecoatet mit PMMA FZKa/IMFIII 1.0 1.4902 
ZrO2 gecoatet mit PMMA FZKa/IMFIII 2.0 nicht möglich 
SiO2 NANO FZKa/IMFIII 1.0 1.4899 
SiO2 NANO FZKa/IMFIII 2.5 1.4893 
SiO2 NANO FZKa/IMFIII 5.0 1.4883 
ZrO2 Degussa 1.0 (0.2) nicht möglich (1.4913) 

Plexit M2 Röhm/Degussa 0.0 1.4897 
 
Der Brechungsindex des beschichteten SiO2 zeigt gegenüber dem ausgehärteten reinen Ple-

xit M2 als Referenzprobe im Rahmen des Fehlers (±0.0005) kaum eine Veränderung, wäh-

rend der Brechungsindex der unbeschichteten Kieselsäure mit zunehmender Einwaage deut-

lich reduziert wird. Das beschichtete ZrO2 weist einen etwas erhöhten Brechungsindex auf. 

Die Brechungsindexbestimmung des kommerziell erhältlichen Zirkonoxids scheitert jedoch 

an der hohen Streuung und der resultierenden Opakheit des Formkörpers. Eine Reduktion 

des Keramikanteils auf 0.2 Gew% verringert die optische Dämpfung und erhöht den Bre-

chungsindex deutlich auf 1.4913. Durch das Beschichten der Nanopartikel scheint also der 
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Effekt der Brechungsindexerhöhung bzw. Verringerung gedämpft zu werden, dies ist durch 

die Reduzierung des effektiven bzw. Absolutanteils der Keramik im Komposit durch die 

PMMA-Beschichtung zu erklären. 

Die unbeschichteten SiO2 Pulver (SiO2 NANO 5%) zeigen beispielsweise bei 1520 nm ver-

gleichbare Transmissionswerte wie die Aerosile (Abb. 5.1-7). Die Polymerbeschichtung des 

SiO2 führt interessanterweise zu einer Verschlechterung der Transmissionseigenschaften. 

Ein Vergleich der 1 Gew%igen Komposite zeigt, dass das beschichtete SiO2 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 könnte auf eine verstärkte Ag-

glomeratbildung während der Beschichtung zurückzuführen 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 ZrO2 

nicht bekannt, so dass die Werte nur schlecht zu vergleichen sind. Empirisch betrachtet wei-

sen 0.5 Gew% ZrO2 Degussa und 1 Gew% ZrO2 Nano vergleichbare Transmissionswerte 

auf, ähnlich lässt sich für das 2 Gew%ige ZrO2 Nano und das 1 Gew%ige Degussapulver, 

zumindest bei Wellenlängen um 1100 nm, argumentieren. Eine weitere Erhöhung auf höhere 

Zirkonoxidanteile, ob beschichtet oder unbeschichtet, scheint wegen der dann sehr geringen 

Transmission nicht sinnvoll. Eine Verringerung der Einwaage des beschichteten ZrO2 würde 

zwar die Transmission verbessern, aber die ohnehin für optische Anwendungen zu geringe 

Brechungsindexdifferenz würde dann ebenfalls weiter reduziert. 

 
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 höhere 

Füllgrade und damit einen größeren Brechungsindexhub und zum anderen geringere Dämp-

fungswerte ermöglichen. Eine weitere chemische Modifikation, die Einführung von elektro-

nenreichen Gruppen wie Phenylgruppen, führt zu einer weiteren Erhöhung des Brechungs-

indexes. Dies wurde durch die Kondensation von modifizierten Ormosilen gezeigt [Atki2000], 

alternativ können 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 lösen, so dass eine optische Dämpfung aufgrund von Streu-

ung vermieden werden kann. Allerdings kann aufgrund des molekularen Aufbaus eine ver-

stärkte optische Absorption im Wellenlängenbereich von 300-400 nm auftreten, so dass die-

se Materialien oft leicht gelb gefärbt sind. Dies ist allerdings für den im Rahmen dieser Arbeit 

untersuchten Wellenlängenbereich von 600-1600 nm ohne Relevanz. Die hohe Anzahl an 

sp2-hybridisierten Kohlenstoffatomen und die resultierenden delokalisierten π-Elektronen er-

möglichen eine hohe Polarisierbarkeit des Materials. Gemäß der Beziehung der relativen 

Dielektrizitätskonstanten 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 für klei-

ne aromatische Verbindungen wie Brombenzol, gelöst 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: 2
r nε =  (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 höher, jedoch sind weitaus größere Additivanteile bis über 20 Gew% ohne signifikanten 

Dämpfungsverlust möglich. Die mit Abstand größten Löslichkeiten in der Reaktionsharzmi-

schung Plexit M2 zeigen Fluoren und Phenanthren. Beide Verbindungen weisen auch die 

höchsten Brechungsindexanhebungen auf. Im Fall von Phenanthren sind Additivkonzentrati-

onen bis 30 Gew% realisierbar. Die anderen untersuchten Verbindungen weisen eine stark 

reduzierte Löslichkeit auf, allerdings sind die erreichbaren Brechungsindexänderungen in der 

gleichen Größenordnung wie bei den gut löslichen Chromophoren. Es erscheint daher nicht 

sinnvoll, eine elektronische Struktur-Eigenschafts-Beziehung der Dotierstoffe in PMMA auf-
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zustellen, da die Löslichkeit eine dominierende Rolle spielt. Die hier gefundene Brechungs-

indexanhebung ist bei gleicher Konzentration signifikant höher als die in der Literatur be-

schriebene (20Gew% Chromophoranteil: 1.525 im Vergleich zu 1.507 in [Zhan2000]). Die 

nahezu lineare Abhängigkeit des Brechungsindexes der Komposite mit der Farbstoffkonzent-

ration wurde in der Literatur ebenfalls gefunden [Amor2003]. 

 
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 trägt und damit ein nicht komplett konjugiertes aromatisches System 

aufweist, zeigt bei allen Konzentrationen eine niedrigere Modifikation des Brechungsindexes. 

Allerdings erhöht eine gewinkelte Molekülgeometrie die Löslichkeit signifikant, alle nicht ge-

winkelten Moleküle zeigen Löslichkeiten 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) aufgeführt. 

Tab. 5.2-1 Gerechnete Dipolmomente und Geometriedaten der verwendeten Farbstoffe. 
 Dipolmoment [D] Moleküllänge [nm] Molekülbreite [nm] 
Anthracen 0.0 0.93 0.51 
Phenanthren 0.0 0.92 0.53 
Fluoren 0.4 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 Moleküle Anthracen und Phenanthren weisen kein Dipolmoment 

auf, die anderen Moleküle besitzen je nach Substitution und Art sowie Zahl der Heteroatome 

ein von Null verschiedenes Dipolmoment. Bei Berücksichtigung der van-der-Waals Radien 

bei der Berechnung der Geometriedaten der Chromophormoleküle bewegt man sich bereits 

in der nm-Skala, so dass hier von isolierten Nanopartikeln im weiteren Sinne gesprochen 

werden kann. 

Werden plattenförmige 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 Wellenlängen 1310 nm und 1550 nm 

liegen Transmissionswerte besser als 85% vor (Abb. 5.2-2). 

 
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 Probenqualität zurückzuführen. Die Zuga-

be von Fluoren zu PMMA führt ebenfalls zu keiner nennenswerten Veränderung 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-

ständig erhalten (Abb. 5.2-3). Die anderen untersuchten Chromophore, 1,7-Phenanthrolin, 

1,10-Phenanthrolin, und Phenanthridin absorbieren etwas stärker, so dass bei den wichtigen 

Wellenlängen 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, gelöst in PMMA, zu den viel-

versprechendsten Chromophoren zur Brechungsindexmodifikation von Kunststoffen: 

1. sehr gute Löslichkeit im plexitbasierten Reaktionsharz 
2. signifikante Brechungsindexerhöhung 
3. vernachlässigbarer Einfluss auf die Transmissionseigenschaften im NIR und im Vis-

Bereich (hier nicht gezeigt). 
 

 
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 höher als der von PMMA, beispielsweise 

weist das ausgehärtete UPM1 bei 633 nm ein n von 1.566, bei 1520 nm ein n von 1.558 auf. 

Dies ist darauf zurückzuführen, dass i. Allg. in Polyestern elektronenreiche aromatische Ein-

heiten vorhanden sind. Die Zugabe von Phenanthren in UPM1 führt zu einer signifikanten 

Brechungsindexerhöhung, bei 633 nm wird ein Wert von über 1.59 erreicht (Abb. 5.2-4). Er-

wartungsgemäß liegen die Brechungsindices der Komposite, gemessen bei 1520 nm, niedri-

ger. Die Änderung des Brechungsindexes mit der Konzentration lässt sich in guter Näherung 

durch einen linearen Ansatz beschreiben, die Bestimmtheitsmaße R2 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 lösen, bei höheren Chromophorgehalten kann 

es zu spontaner Kristallisation im ausgehärteten Polyester kommen. Dementsprechend sind 

die Dämpfungswerte bei 1520 nm bis 15 Gew% sehr niedrig, bei höheren Füllgraden steigt 

die Dämpfung signifikant an (Tab. 5.2-2). Eine weitere Verdünnung der Reaktionsharzmatrix, 

d.h. Lösen des Chromophors in UPM2 oder UPM3, sollte höhere Konzentrationen ermögli-

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

Fluoren, gelöst in UPM1 führt ebenfalls zu einer starken Brechungsindexerhöhung, auch hier 

ist eine nahezu lineare Abhängigkeit des Brechungsindexes von der Chromophorkonzentra-

tion zu beobachten, das Bestimmtheitsmaß R2 der linearen Ausgleichgerade ist mit 0.9756 

recht gut. Anthracen lässt sich leider, ähnlich wie in Plexit M2, nur in geringen Konzentratio-

nen lösen, so dass keine großen Brechungsindexänderungen ermittelt werden können. Der 

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

nanthrenwert [Böhm2004]. Die Addition von Fluoren zu UPM1 führt zu einer weitaus stärke-

ren Dämpfung 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 ähnliche Dämpfungswerte. 

Tab. 5.2-2 Optische Dämpfung von UPM1/Phenanthren-Kompositen bei 1520 nm. 
Anteil Phenanthren in UPM1 [Gew%] Mittlere optische Dämpfung [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 Dämpfung von UPM1/Chromophor-Kompositen bei 1520 nm. 
Chromophor Konzentration [Gew%] Mittlere optische Dämpfung [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 für Anwendung als Dotierstoffe in polymeren Wellenleitern. 
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6 Lithographie an präkeramischen Polymeren und Kompositen 

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

Materialvoraussetzungen erfüllt sind: 

• gute Löslichkeit des Polymers in einem organischen Lösungsmittel 
• Ausbildung stabiler Polymerfilme nach dem Spincoating oder Casting 
• Ausgeprägte Empfindlichkeit gegen elektromagnetische Strahlung, hier UV- und Röntgenstrah-

lung 
• Quervernetzung (Negativresist) bzw. Polymerkettenzerstörung (Positivresist) bei Bestrahlung 
• Selektives Lösen der unbelichteten Bereiche durch das Entwicklerlösungsmittel. 
 
Im Folgenden werden die wichtigsten Prozessschritte beschrieben. 

6.1 Verwendete präkeramische Polymere 

NCP200/SLM465012VP: Das präkeramische Polymer NCP200 (Nichimen Europe Inc.) ent-

hält ca. 18 Struktureinheiten je Molekül (Abb. 6.1-1, links). Das Polymer liegt als in organi-

schen Lösungsmitteln leicht lösliches Pulver vor. Durch Energiezufuhr wird der Vernetzungs-

grad des Polymers erhöht 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 Röntgentiefenlithographie durchgeführt, die Ergebnisse zum 

chemischen und physikalischen Verhalten konnten direkt auf NCP200 übertragen werden 

[Hane1998c]. Von beiden präkeramischen Polymeren standen nur geringen Mengen zur Ver-

fügung, kommerziell sind sie nicht mehr erhältlich. Die physikalischen Daten von NCP200 

sind in Tab. 6.1-1 aufgeführt. 

Tab. 6.1-1 Physikalisch-chemische Eigenschaften von NCP200 [Nich1995]. 
Eigenschaft Wert 
Summenformel Si2C3N2H10 
Molekulargewicht 1100 – 1300 g/mol 
Schmelzpunkt 120°C 
Löslichkeit   unvernetzt 
    vernetzt 

In aprotischen Lösungsmitteln 
unlöslich in organischen Lösungsmitteln 
Si 58 
C 14 
N 26 

Chemische Zusammensetzung der Keramik 
(Argonatmosphäre, 1000°C) [Ried1995] 

O 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 für 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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n = 1-20  
Abb. 6.1-1 Strukturvorschlag für NCP200 (links) und für Ceraset (R= H, oder Vinyl). 

Tab. 3.3.1-2 Physikalisch-chemische Eigenschaften von Ceraset [Lanx1996]. 
Eigenschaft Wert 
Dichte    unvernetzt 
    quervernetzt 

0.96 g/cm3 

1.12 g/cm3 
Schrumpf bei der Vernetzung 1 - 3% 
Aussehen leicht gelblich gefärbte, transparente Flüssig-

keit 
Löslichkeit    unvernetzt 
    vernetzt 

In aprotischen Lösungsmitteln 
unlöslich in organischen Lösungsmitteln 

Schmelzpunkt   unvernetzt 
    quervernetzt 

< -78°C 
Zersetzung bei Schmelzversuch 

Siedepunkt   unvernetzt > 150°C 
Brechungsindex   unvernetzt 1.4896 
 
ABSE: Das präkeramische Polymer ABSE (ammonolysiertes Bis(dichlorsilyl)ethan, IMA, U-

niversität Bayreuth) besteht aus fünfgliedrigen Ringen, welche über Silazan- und Ethyleinhei-

ten miteinander verknüpft 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 höheren Temperaturen wird die amorphe SiCN-Keramik ge-

bildet. 

 
Abb. 6.1-2 Strukturvorschlag für ABSE. 
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Tab. 6.1-3 Physikalisch-chemische Eigenschaften von ABSE [Motz2000, Motz2002]. 
Eigenschaft Wert 
Summenformel SiNC2H6 
Molekulargewicht 950 ± 5 g/mol 

Schmelzpunkt   unvernetzt 
    quervernetzt 

ca. 90°C 
duroplastisch 

Löslichkeit    unvernetzt 
    quervernetzt 

in aprotischen Lösungsmitteln 
unlöslich in organischen Lösungsmitteln 

Masseverlust bei der Quervernetzung bis 300°C nicht vorhanden 
Si 51.8 
C 27.7 
N 18.3 

Chemische Zusammensetzung der Kera-
mik (Argonatmosphäre, 1000°C) 

O 1.21 
Masseverlust bei der Pyrolyse 32% 
 

6.2 Lösungs- und Vernetzungsverhalten 

Für die in fester Form vorliegenden präkeramischen Polymere SLM465012VP, NCP-200 und 

ABSE wurde eine Auswahl organischer Lösungsmittel (Cyclohexan, Dioxan, Toluol, Chloro-

form, 2-Propanol, Aceton, Hexan, Oktan) auf ihre Eignung hin überprüft. Als besonders 

günstig für SLM465012VP und NCP200 haben sich Toluol und Cyclohexan, für ABSE Oktan 

herausgestellt. Es konnten Lösungen mit bis zu 80 Gew% Polymer hergestellt werden. Um 

Luftsauerstoff und -feuchtigkeit auszuschließen, wurden die Lösungen in einer Stickstoff-

Vakuum-Apparatur unter Schutzgas direkt vor der Schichtherstellung bzw. Charakterisierung 

präpariert. Die gleichen Lösungsmittel wurden auch als potenzielle Entwickler untersucht 

[Hane1998c]. Ceraset ist sehr gut in aprotischen Lösungsmittel löslich. 

Ceraset lässt sich aufgrund seines flüssigen Aggregatzustandes nicht direkt zur Filmherstel-

lung verwenden, da sich nach dem Spincoating bei Polymerfilmen größerer Dicke aufgrund 

der Oberflächenspannung Tropfen bilden. Nur dünne Filme kleiner 10 µm verbleiben mehr 

oder minder homogen auf der Oberfläche, allerdings sind diese flüssigen Filme nur in der 

UV-Lithographie verwendbar, da das Substrat in der horizontalen Lage verbleibt, in der 

Röntgentiefenlithographie steht der Wafer senkrecht. Ein möglicher Ansatz zur Herstellung 

stabiler Polymerfilme aus Ceraset ist die gezielte Viskositätserhöhung durch Vernetzung. Je-

doch verändert sich das Lösungsverhalten mit zunehmendem Vernetzungsgrad signifikant, 

so dass der sich an die Belichtung anschließende Entwicklungsschritt erschwert wird. Die 

Viskosität des reinen Ceraset-Polymers liegt temperatur- und chargenabhängig 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 führt zu einer beginnenden 

Vernetzungsreaktion ab ca. 120°C, ab 140°C ist das Polymer vollständig ausgehärtet. Eine 

thermische Vorvernetzung des Cerasets ermöglicht aber aufgrund der schlechten Reakti-

onskontrolle keine gezielte Viskositätseinstellung [Hane2002a]. 
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Ceraset besitzt aufgrund der im Molekül vorhandenen Vinyl-Gruppen eine erhöhte Empfind-

lichkeit gegen UV- bzw. sichtbares Licht, diese Empfindlichkeit sollte durch die Zugabe von 

Photostartern weiter erhöht werden können. Photochemisch induzierte Vernetzungsreaktio-

nen weisen im Unterschied zu thermisch induzierten Reaktionen zwei grundlegende Vorteile 

auf: 

• Keine thermische Belastung der Edukte und daher Vermeidung von unerwünschten Nebenreak-
tionen 

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

 
Die voranschreitende Vernetzung lässt sich indirekt über die Bestimmung der Fluidviskosität 

beobachten, bei der gewünschten Endviskosität kann durch Ausschalten der Belichtungs-

quelle die Reaktion eingefroren werden. Reines Ceraset bzw. Mischungen von Ceraset mit 

unterschiedlichen Photostartergehalten (CGI1700) wurden in einem Reaktionsgefäß mit ei-

ner UV-Tauchlampe bestrahlt, während der Belichtung wurden regelmäßig kleine Probenvo-

lumina entnommen und die Viskosität mittels eines Kegel-Platte-Rheometers ermittelt. Rei-

nes Ceraset ändert seine Viskosität nach 900 min Bestrahlungsdauer nur geringfügig (Scher-

raten γ& = 10 und 100 s-1: 0.05 auf 0.12 Pa s). Die Zugabe von 0.1 Gew% des Photostarters 

CGI1700 beschleunigte die Reaktion (γ&  = 10 s-1: 0.05 auf 1.95 Pa s; γ&  = 100 s-1: 0.05 auf 

1.76 Pa s innerhalb von 360 min), eine höhere Photoinitiatorkonzentration von 0.5 Gew% 

hatte eine weitere Reaktionsgeschwindigkeitserhöhung zur Folge (γ&  = 10 s-1: 0.05 auf 4.3 

Pa s; γ&  = 100 s-1: 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). 

 
Abb. 6.2-1 Viskositätszunahme von Ceraset als Funktion von Zeit, Photostarteranteil und Scherrate. 
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ABSE besitzt im Molekül keine lichtempfindlichen Gruppen, so dass eine merkliche Ände-

rung der Viskosität als Funktion der Belichtungszeit nicht zu erwarten ist. Aufgrund des fes-

ten Aggregatszustandes von ABSE musste eine 50 Gew%ige ABSE-Lösung in n-Oktan mit 

UV-Licht bestrahlt werden, die Viskositätszunahme war vernachlässigbar (γ&  = 10 s-1: 0.01 

auf 0.05 Pa s nach 360 min), obwohl der Photostarteranteil mit 1 Gew% bezogen auf den 

ABSE Anteil höher lag als bei Ceraset (Abb. 6.2-2). Allerdings ist ein Vergleich der beiden 

Messungen aufgrund des hohen Lösungsmittelanteils der ABSE-Lösung nur bedingt mög-

lich. Ein erneutes Messen der Viskosität nach 5760 min (Probe war in der Zwischenzeit im 

Dunkeln gelagert) zeigt nur noch einen sehr schwachen Anstieg der Viskosität. Aussagekräf-

tiger sind Bestimmungen des mittleren Molekulargewichtes MW der unterschiedlich belichte-

ten Proben mittels Gel-Permeations-Chromatographie (GPC). Die Untersuchungen ergaben 

eine Zunahme der längerkettigen Moleküle mit zunehmender Belichtungszeit bei gleichzeiti-

ger Abnahme der niedermolekularen Anteile, darüber hinaus ist eine Verbreiterung der Mo-

lekulargewichtsverteilung zu erkennen (Abb. 6.2-3). 

 
Abb. 6.2-2 Viskositätszunahme von ABSE als Funktion von Zeit und Scherrate (Messtemperatur 
25°C). 

Es ist also möglich, durch UV-Belichtung die Länge der Polymerketten gezielt einzustellen, 

auch wenn die Empfindlichkeit des ABSE-Polymers sehr gering ist. Des Weiteren lassen sich 

qualitative Aussagen über 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 Änderung des mittleren ABSE-Molekulargewichts und der -verteilung mit der UV-
Belichtungszeit [Motz2002a]. 

6.3 Präkeramische Polymer-Keramik-Komposite 

Verdünnte Lösungen der festen präkeramischen 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 möglichst hohen Vernetzungsgrad und eine hohe keramische Ausbeute 

zu erzielen wurde den Ceraset-Lösungen 0.5 Gew% DCP, bezogen auf das Polymer, zuge-

setzt. Es konnten so Schichtdicken zwischen 10 und 55 µm hergestellt werden. Zur Herstel-

lung von Kompositen wurden den Lösungen der präkeramischen Polymere Siliziumnitrid-

Pulver (Fa. Ube, mittlere Partikelgröße 0.5 µm) zugesetzt. Die Trocknungszeit der pulverge-

füllten Proben war durch den geringeren Polymeranteil im Vergleich zu den reinen Polymer-

lösungen stark reduziert. Während die Zugabe von keramischen Füllern zu Ceraset oder 

ABSE die UV-Lithographie aufgrund der hohen optischen Dämpfung im UV und Sichtbaren 

ausschließt, sollte die Röntgentiefenlithographie nicht signifikant beeinträchtigt werden, da 

die Silizium- und Stickstoffatome einen kleinen Wirkungsquerschnitt für Röntgenstrahlung 

haben. Lösungen von Ceraset in n-Hexan wurden jeweils mit einem Füllergehalt von 10, 20 

bzw. 30 Gew% versetzt, mit einem Dissolverrührer homogen vermischt und anschließend 

rheologisch untersucht. Bei niedrigen Füllergraden dominiert das newtonsche Verhalten der 

Komposite, um sich mit zunehmendem Anteil an Si3N4-Pulver in ein strukturviskoses Fließen 

umzuwandeln (Abb. 6.3-1). 
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Abb. 6.3-1 Viskosität als Funktion von Scherrate und Keramikfüllgrad (T=25°C). 

Dieses Fließverhalten der Komposite entspricht dem bei den keramikgefüllten Reaktionshar-

zen gefundenen Ergebnissen (siehe Kap. 3.6, S. 60). Die Komposite wurden anschließend 

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 µm nach dem Trocknen Schichten mit einer durchschnittlichen Dicke von 50 µm er-

zeugt werden [Schu2003]. 

6.4 UV-Lithographie an präkeramischen Polymeren 

Im Vorfeld der Entwicklungen zur UV-Lithographie musste die Photoempfindlichkeit der prä-

keramischen Polymere untersucht werden (siehe Kap. 6.2). Dünne Filme von präkerami-

schem Polymer auf Silizium- oder Keramiksubstraten wurden mit der UV-Bestrahlungsanlage 

Uvaprint 150 CM (Bogenleistung von 150 W/cm Strahlerlänge) der Firma Dr. Hönle AG belich-

tet, welche auch im Photomolding-Verfahren zum Einsatz kommt. Die tatsächliche Bestrah-

lungsleistung ergibt sich als Produkt der Lichtleistung und der Bestrahlungsdauer in Sekun-

den. Die gemessene Leistung entlang der Röhrenachse ist höher als in den Randbereichen 

ober- und unterhalb der Achse, so dass durch die Lampenoptik eine nur unzureichende Par-

allelität 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 beträgt zwischen 50 und 100 µm. 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 Länge von 200 µm, die Hypo-

tenuse von 50 µm auf. 

   
Abb. 6.4-1 Verwendete Masken für die UV-Lithographie. 

Alle untersuchten präkeramischen Polymere weisen eine vernachlässigbare 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-

lenlängen von 300 nm. Im Fall von NCP-200 wurde eine PMMA-Küvette verwendet, so dass 

die Werte unterhalb von 300 nm nicht die Absorption des präkeramischen Polymers wider-

spiegeln. Der Vergleich mit den Spektren der verwendeten UV-Strahler zeigt nur eine gerin-

ge Überlappung der Emissions- mit den Absorptionsbanden der Polymere, daher müssen 

Photoinitiatoren die UV-Absorption der Polymere erhöhen und eine radikalische Vernet-

zungsreaktion starten. Dabei können beim Ceraset die Hydrosilylierungsreaktion sowie wei-

tere Vernetzungsreaktionen über die Vinylgruppe eingeleitet und beschleunigt werden. Bei 

den anderen untersuchten Precursormaterialien sind nur Reaktionen zu erwarten, die über 

Wasserstoffabstraktion zur Vernetzung führen, daher sind die Belichtungszeiten signifikant 

verlängert. 

 
Abb. 6.4-2 Absorptionsverhalten der präkeramischen Polymere. 
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Alle untersuchten Polymere bestätigten 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 µm, 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 führten zur Vernetzung, so dass die Strukturen freige-

stellt werden konnten (Abb. 6.4-3). Unter Berücksichtigung des niedrigen Auflösungsvermö-

gens des Systems liegt die Übereinstimmung 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 Parallelität der verwendeten UV-Strahlung. 

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

6.5 Röntgentiefenlithographie an präkeramischen Polymeren 

Im Untersuchungszeitraum standen mehrere Synchrotronstrahlungsquellen zur Verfügung. 

Erste Versuche zur prinzipiellen Machbarkeit wurden an der Elektronen Stretcher-Anlage 

(ELSA) in Bonn durchgeführt, spätere Versuche an der Angströmquelle 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 

Röntgenscanner ermöglichen die Bestrahlung von Probenflächen bis maximal 10 cm2. Zur 

Ermittlung der Bestrahlungsparameter (Bestrahlungsleistung, Beamline-Parameter, Filter, 

Resistmaterial) wurden die Software-Tools Litop und Dosesim eingesetzt [Schu2003]. Das 

Institut für Mikrostrukturtechnik (IMT) des Forschungszentrums Karlsruhe stellte eine Rönt-

genmaske zur Verfügung. Diese mit Kaptonfolie verstärkte Maske aus 2.3 µm dicker goldbe-

dampfter Titanfolie trägt 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 µm 

eingestellt. 

Die Mikrostrukturierung von Resistmaterialien in einem Röntgenscanner ist nur unter gewis-

sen Randbedingungen möglich. Da der Röntgenscanner vor der Bestrahlung auf ca. 10-3 bis 

10-2 mbar evakuiert und während der Bestrahlung bis 100 mbar mit Helium aufgefüllt wird, 
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darf aus dem Resist kein Lösungsmittel entweichen. Der senkrechte Einbau des resisttra-

genden Substrates verbietet die Verwendung noch fließfähiger Polymerfilme. Für die Rönt-

gentiefenlithographie eignen sich daher nur die festen Precursoren SLM465012VP, NCP-200 

und ABSE als Negativresiste. SLM465012VP musste nach den ersten Belichtungsversuchen 

mangels Verfügbarkeit mit NCP200 substituiert werden, die erzielten Ergebnisse konnten 

aber direkt auf NCP200 und später auf ABSE übertragen werden. Die Strukturierung von 

Schichten bis etwa 20 µm Dicke aus dem SLM465012VP bzw. NCP200 Polymeren gelang 

an ELSA und ANKA mit Tiefendosen von 2 bis 10 kJ/cm3. Abb. 6.5-2 zeigt ein Dosisscree-

ning an dünnen Filmen des präkeramischen Polymers SLM465012VP (Fa. Wacker), Tab. 

6.5-2 die dazugehörigen Bestrahlungsparameter. Bei einer sehr geringen Dosis von 1 kJ/cm³ 

werden die belichteten Strukturen noch teilweise angelöst, bei 2 kJ/cm³ sind die Strukturen 

nahezu vollständig erhalten. 

 
Abb. 6.5-1 Übersicht der verwendeten Maske für die Röntgentiefenlithographie. 

Tab. 6.5-1 Strukturgeometrien und deren Variationen auf der verwendeten Maske [Zang1998]. 
Strukturgeometrie Laterale Abmessung  Abmessungen [µm] 
Loch Durchmesser 5, 10, 30, 50, 80, 150, 200, 250, 300 
Balken Länge 

Breite 
5 – 1000 
5 – 150 

Kreisring Ringbreite 10, 30, 50, 80, 100, 150 
Balken (rechtwinklig) Länge  400, 320, 200, 120, 40, 20 

(Verhältnis Länge : Breite = 4 : 1) 
Stern Innendurchmesser 

Länge der Zacken 
10, 20, 30, 50, 80, 100, 200 
halber bzw. ganzer Radius 

Dreieck Seitenlänge 30 – 300 
Loch-Graben Durchmesser 

Länge 
Breite 

100 und 200 
250 und 500 
10, 30, 50, 80, 100 
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1 kJ/cm³ 2 kJ/cm³ 4 kJ/cm³ 8 kJ/cm³ 12 kJ/cm³ 
Abb. 6.5-2 Röntgentiefenlithographie - 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] Oberflächendosis [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/cm³) verbleibt Polymermaterial in den Strukturzwischen-

räumen, ab 8 kJ/cm³ werden die Zwischenräume nicht mehr nach dem Entwickeln freige-

stellt. Die optimale Tiefendosis liegt für das Wacker-Polymer SLM465012VP nach den vor-

liegenden Ergebnissen zwischen 2 und 4 kJ/cm³. Nach den orientierenden Bestrahlungsex-

perimenten zur Röntgentiefenlithographie an diesen präkeramischen Polymeren wurde 

ABSE verwendet, um das Negativresistverhalten systematisch zu beschreiben. ABSE konnte 

bis zu einer Schichtdicke von ca. 100 µm mit Synchrotronstrahlung an ANKA und CAMD 

strukturiert werden. Kleinste Strukturen der Maske größer 5 µm Breite waren nach der Ent-

wicklung darstellbar. Mehrere Proben wurden hierzu mit einer Tiefendosis von 0.5 bis 2 

kJ/cm3 bestrahlt. 

Zur Ermittlung einer Kontrastkurve für das ABSE-Polymer wurden Proben unterschiedlicher 

Schichtdicken hergestellt. Unter Verwendung einer Regressionsgeraden in dem Dosisbe-

reich, in welchem noch keine vollständige Vernetzung erreicht wird, konnte ein Wert von 0.8 

für den Kontrast γ  des ABSE-Polymers ermittelt werden (Abb. 6.5-3) [Schu2003]. Dieser 

Wert ist als Maß für die Empfindlichkeit des ABSE-Precursors als Röntgenresist geringer als 

der für die sonst üblichen Negativresiste. Andererseits enthielt das untersuchte Material noch 

keine photoaktive Komponente, welche für die höhere Empfindlichkeit kommerzieller Re-

sistsysteme wie SU8 für Röntgenstrahlung ausschlaggebend ist. 

Kompositschichten, bestehend aus ABSE mit einem Keramikanteil bis zu 50 Gew%, konnten 

ebenfalls mit Röntgenstrahlung mikrostrukturiert werden. Aufgrund des Pulvergehalts war 

davon auszugehen, dass die notwendigen Bestrahlungsleistungen höher sein müssen als für 

das reine Polymer, zusätzlich stehen weniger vernetzbare Gruppen zur Verfügung, was den 

Wirkungsquerschnitt des Komposits für die Röntgenstrahlung verringert. Als Grundlage für 

die angewandte Bestrahlungsdosis wurde für Kompositfilme nur ein leicht erhöhter Wert ei-

ner ungefüllten Probe angenommen (Berechnungsgrundlage in Litop und Dosesim: Tiefen-
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dosis für reines ABSE-Polymer zwischen 3 und 6 kJ/cm3). Im Fall von Schichtdicken zwi-

schen 50 und 75 µm musste mit einem Bestrahlungsaufwand von bis zu 1590 mAmin be-

strahlt werden, bei einer Schichtdicke von ca. 1 mm war der Bestrahlungsaufwand für reines 

ABSE 1890 mAmin ([Schu2003]. 

 
Abb. 6.5-3 Röntgentiefenlithographie - Kontrastbestimmung für ABSE [Schu2003]. 

6.6 Entwicklung 

Zeitnah nach der Belichtung wurden die Proben entwickelt. In Abhängigkeit vom verwende-

ten Resist und den Entwicklerlösungsmitteln wurden die notwendigen Entwicklungszeiten 

bestimmt. Nach dem Entwickeln ist eine kurze Trocknungsphase notwendig, um Lösungsmit-

telreste vollständig zu entfernen. 

SLM465012VP (Fa. Wacker) und NCP200 (Fa. Nichimen) 
Eine ungünstige Kombination von präkeramischem Polymer und Entwicklerlösungsmittel 

führte zu einer zu raschen oder zu langsamen bzw. einer unselektiven Entwicklung. Aggres-

sive Lösungsmittel wie Aceton oder Chloroform lösten neben den unbelichteten Bereichen 

auch die belichteten Strukturen innerhalb kurzer Zeit auf. Die Verwendung schlecht lösender 

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 Substratnähe aufgelöst, daher führten längere Belichtungszeiten eher zu 

besseren Ergebnissen. Dioxan und Aceton sind für die präkeramischen Polymere 

SLM465012VP bzw. NCP-200 nicht als Entwickler geeignet (Abb. 6.6-1), da Dioxan auch 

nach sehr langer Entwicklungszeit die Struktur nicht vollständig freistellte. In Aceton wurden 

die filigranen Strukturen bereits angelöst, bevor größere vollständig entwickelt waren, glei-

ches gilt für Chloroform. SLM465012VP und NCP200 ließen sich gut in Cyclohexan und I-

sopropanol entwickeln (Schichtdicke 30 µm, Entwicklungszeit 2 - 3 min) [Hane1998c]. 
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Entwickler Zeitlicher Entwicklungsverlauf 

Dioxan 

    
Entwicklungs-
zeit [min] 5 15 25 45 65 

Aceton 

   
Entwicklungs-
zeit [min] 2.5 5 7.5 10 12.5 

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 Überentwicklung in den un-

tersuchten Lösungsmitteln Aceton, n-Hexan, n-Oktan, Toluol und Xylol. Da unbelichtetes Ma-

terial flüssig war, verlief der Lösungsvorgang 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 Kantenschärfe entwickelt wurden. Die bei der Belichtung einsetzende 

Polymerisation führte zum Schrumpf des Materials, der darunter liegende Resist war zu-

nächst weiterhin flüssig und konnte der entstehenden Polymerhaut nachgeben, so dass die 

auf den mikroskopischen Aufnahmen zu erkennende, wellige Struktur auf der Oberfläche 

entstand (Abb. 6.6-2). 

   
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 Röntgentiefenlithographie eingesetzten Lösungsmittel Aceton, n-

Hexan und n-Oktan waren gut als Entwickler für ABSE geeignet. Während die Alkane die be-

lichteten Strukturen langsam freistellten, führte Aceton hingegen innerhalb weniger Sekun-

den zu einer vollständigen Auflösung des unbestrahlten Polymers (Abb. 6.6-3). Die Entwick-

lung konnte durch einfaches Abspülen der Substrate mit Aceton realisiert werden. Längere 

Entwicklungszeiten führten bei Aceton sichtbar zum Aufquellen des strukturierten Polymers, 

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

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

 
Abb. 6.6-3 Mittels Röntgenlithographie 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 Aspektverhältnisse bis zu 20 bei Schichtdicken von 

200 µm realisiert werden. Auch die röntgentiefenlithographisch strukturierten ABSE-Keramik-

Komposite konnten durch Abspülen mit Aceton entwickelt werden. In Abb. 6.6-5 sind, vor al-

lem an Rändern der Mikrostrukturen, Pulveragglomerate zu sehen, welche die Kantenschär-

fe im Vergleich zu reinem Polymer verschlechtern [Schu2004]. 

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

 
Abb. 6.6-5 Vergleich zweier Detailstrukturen, links Siliziumnitrid-gefülltes ABSE (Strukturhöhe ca. 
100 µm), rechts ungefülltes ABSE-Polymer, Strukturhöhe ca. 50 µm. 
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6.7 Pyrolyse zur SiCN-Keramik 

Die Keramisierung der mikrostrukturierten Filme wurde an Luft, vorzugsweise jedoch unter 

Stickstoff durchgeführt. Um die keramische Ausbeute bei der Pyrolyse zu erhöhen, wurde 

den präkeramischen Polymeren Peroxid zugegeben. Niedrige Aufheizraten sowie lange Hal-

tezeiten bei Temperaturen, an denen starke Gasentwicklung stattfindet, ermöglichten 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 Stickstoffatmosphäre bis 1000°C, Heizrate 5°C/min 
• Halten bei 1000°C für 30 min 
• Abkühlen auf 25°C, Heizrate 5°C/min. 
 
Die entstandene Keramik ist pulverförmig und leicht zu verwischen. Die Kantenschärfe der 

Strukturen nimmt nach der Pyrolyse im Vergleich zu vorher zu, die Schichtdicke von ca. 18 

µm auf 15 µm ab. Die Oberflächenrauheit nimmt stark zu. (Abb. 6.7-1) [Hane1999a]. 

  

  
Abb. 6.7-1 Übersicht 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 zurückzuführen, daher wurde das thermische Verhalten von Ceraset und 

ABSE während der Vernetzung und der sich anschließenden Pyrolyse näher untersucht. 
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TGA-FTIR Kopplungsexperimente an reinem Ceraset unter Argonatmosphäre (Heizrate 

5°C/min) bestätigen 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 Temperaturerhöhung über 280°C lässt 

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 großen 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 

Stickstoffatmosphäre ist im Temperaturbereich bis 280°C keine Massenabnahme feststell-

bar. Die weitere Temperaturerhöhung bis auf 800°C führt zur Zersetzung und zur Umwand-

lung des Polymers in eine amorphe Keramik [Schu2003]. 

 
Abb. 6.7-2 DSC-Kurven von reinem und mit Peroxid dotiertem ABSE. 

Die Pyrolyse substrathaftender röntgentiefenlithographisch strukturierter Proben erfolgte aus 

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

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

Die Form der ursprünglichen Mikrostrukturen war z.T. meist an der Substratoberfläche noch 

erkennbar (Kreisring). Kleine Strukturen mit einem Durchmesser unter 50 µm konnten größ-

tenteils ohne Zerstörung pyrolysiert werden, allerdings hafteten an solchen Mustern Material-

reste (Sternstrukturen in Abb. 6.7-3, links). Die Kantenschärfe der Strukturen blieb nach der 

Pyrolyse erhalten. Optimal wäre daher die Verwendung von arteigenen Substraten, so dass 

kein Unterschied im thermischen Ausdehnungskoeffizienten vorliegt. Dieser Ansatz wurde im 

Rahmen einer Diplomarbeit erfolgreich untersucht [Held2004]. 

 

20µm   
Abb. 6.7-3 Lichtmikroskopische Aufnahmen von Stern- und Ringstrukturen nach der Pyrolyse (ABSE, 
1000°C an Luft, Strukturhöhe bis zu 50 µm. 

6.8 Fließeigenschaften von SU8-Aluminiumoxid-Kompositen 

Die positiven Ergebnisse zur lithographischen Strukturierung von gefüllten präkeramischen 

Polymeren legten den Schluss nahe, dass die Verwendung eines röntgenempfindlichen Ne-

gativresists wie SU8, gefüllt mit Keramikpulver, ebenfalls einen direkten Zugang zu kerami-

schen Mikrostrukturen ermöglichen sollte. Im Unterschied zu den beschriebenen präkerami-

schen Polymeren konnte beim SU8 auf eine große vorhandene Datenbasis im Hinblick auf 

die chemischen und physikalischen Eigenschaften des Resists zurückgegriffen werden. Un-

tersuchungen zur Löslichkeit, zur Filmherstellung und zur lithographischen Strukturierbarkeit 

des reinen Negativresists waren daher nicht notwendig. Die Kombination der für das Prozes-

sieren von SU8 notwendigen Verfahrensschritte mit den Keramisierungsschritten ergibt eine 

relativ aufwändige Verfahrenssequenz: 

• Filmherstellung 
• Belichtung und lithographische Strukturierung 
• Post exposure bake (PEB) 
• Entwickeln 
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• Entbindern 
• Sintern. 
 
Die prinzipielle Machbarkeit der o.g. Verfahrensschritte wird im Folgenden dargelegt, speziell 

die prä- und postlithographischen Prozesse wie Kompositherstellung, Entbindern und Sintern 

sind allerdings noch nicht optimiert [Wich2002]. 

Um eine möglichst hohe Beladung an Aluminiumoxid in SU8 zu erreichen, wurde eine kom-

merziell erhältliche, niedrig viskose Lösung von SU8 (Fa. Micro Resist Technology) in 

δ-Butyrolacton verwendet (Gehalt: 59 Gew% SU8). Mit Hilfe eines Dissolverrührers wurde 

Al2O3 (CT3000SG) in SU8 dispergiert und die Fließeigenschaften als Funktion des Füllgra-

des ermittelt. Geringe Keramikanteile bis ca. 22 Vol% führen zu einer leichten Anhebung der 

Viskosität, das newtonsche Fließverhalten des reinen SU8 wird nicht verändert. Eine weitere 

Erhöhung des Füllgrades auf über 30 Vol% führt zu einer signifikanten Viskositätssteigerung 

bereits bei 35 Vol% und ein beginnendes strukturviskoses Fließen, welches bei einer weite-

ren Pulverzugabe stärker hervortritt und ausgeprägter wird. Pulvergehalte über 40 Vol% las-

sen sich nur schwer realisieren und erhöhen signifikant die Viskosität des Komposits, die 

Steigerung von 40.3 Vol% auf 42 Vol% verdreifacht die Viskosität im Scherratenbereich zwi-

schen 1 und 10 1/s (Abb.6.8-1). 

 
Abb. 6.8-1 Viskosität von SU8-CT3000SG Kompositen bei unterschiedlichen Keramikanteilen. 

Das scheinbare Einbrechen der Viskositätswerte bei höheren Scherraten ist auf experimen-

telle Probleme (Spaltentleerung bei der Viskositätsmessung) zurückzuführen. Die Änderung 

der relativen Viskosität bei verschiedenen Scherraten mit dem Keramikfüllgrad zeigt deutli-

cher das newtonsche Verhalten bei niedrigen Füllgraden und die bei hohen Füllgraden auf-

tretende Strukturviskosität (Abb. 6.8-2). Es werden relative Viskositäten bei einem Füllgrad 

von 42 Vol% bis 400 erreicht, daher ist auch die Spaltentleerung bei hohen Scherraten zu 
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erklären. Dieses experimentelle Problem ist auch bei anderen hochgefüllten Kompositen zu 

beobachten. Die SU8-Al2O3-Komposite sind in ihrem rheologischen Verhalten vergleichbar 

mit den anderen, im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Kompositen. 

 
Abb. 6.8-2 Änderung der relativen Viskosität mit dem Pulverfüllgrad. 

Dünne Filme niedrig gefüllter Komposite lassen sich über das Spincoating-Verfahren auf A-

luminiumoxidwafern herstellen, die angestrebten hochgefüllten Mischungen ergaben entwe-

der keine homogenen Filme oder flossen unter den technisch möglichen Schleuderbedin-

gungen nicht. Es musste daher auf das modifizierte Gieß- bzw. Rakelverfahren ausgewichen 

werden [Schu2003, Muel2004]. Aufgrund des guten Lösevermögens des δ-Butyrolacton 

wurde eine Teflonfolie anstelle einer Ethylen-Vinylacetat-Folie als schichtdickenbestimmen-

der Spacer verwendet. Die Schichtdicke kann über verschieden dicke Teflonfolien (190 µm 

und 500 µm) über den Soft-bake eingestellt werden. Es konnten auf diese Weise Komposit-

filme von gemittelt 165 µm und 316 µm generiert werden. Die Kompositfilme wurden unter 

Verwendung des Aluminiumoxids RCHP w/o Mg (Fa. Baikowski-Malakoff, mittlere Partikel-

größe 0.335 µm) hergestellt. Aufgrund der in Kap. 3.6 gezeigten Fließkurven der unter-

schiedlichen Aluminiumoxide ist kein signifikanter Unterschied im Einfluss der beiden unter-

schiedlichen Füllstoffe auf das Fließverhalten der Komposite zu erwarten. 

6.9 Röntgentiefenlithographie 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/cm³ an einem hochgefüllten Komposit durchgeführt. Dosen unter 100 

J/cm³ ergaben keine Resisthärtung, ab 100 J/cm³ 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 Aushärtung wurde mit einer Tiefendosis von 400 J/cm³ erzielt. Tiefendosen größer 500 

J/cm³ führen zur Schädigung der Oberfläche. Das optimale Tiefendosisfenster liegt demzu-

folge im Bereich von 400-500 J/cm³. 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 µm und eine Goldabsorberschicht von 50 µm, die 

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

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

    
Abb. 6.9-1 Dosisscreening (Tiefendosis von links nach rechts: 100, 200, 300, 400 J/cm³). 

  
Abb. 6.9-2 Verwendete Berylliummasken für die Röntgentiefenlithographie. 

Unter Verwendung der ermittelten Bestrahlungsparameter lassen sich Mikrostrukturen durch 

Röntgentiefenlithographie in guter Qualität herstellen. Nach der Belichtung und dem post ex-

posure bake konnten die Strukturen unter Verwendung des Entwicklerlösemittels und unter 

Einwirkung von Ultraschall freigestellt werden. Die Entwicklungszeit hängt stark von der 

Schichtdicke ab, die 165 µm dicken Filme lassen sich im Mittel nach 247 min, die 316 µm di-

cken Filme nach 266 min freistellen. Abb. 6.9-3 zeigt drei entwickelte Mikrostrukturen aus 

SU8-Al2O3-Komposit: Links eine relativ massive Struktur unter Verwendung der 600 µm Be-

rylliummaske mit dem 50 µm Goldabsorber. 

   
Abb. 6.9-3 Belichtete und entwickelte Mikrostrukturen aus SU8-Al2O3-Komposit. 
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Unter Verwendung der dünnen Berylliummaske (Abb. 6.9-2, rechts) lassen sich Kanäle einer 

Mäanderstruktur mit einer Strukturbreite von 20 µm und einer Tiefe von ca. 200 µm, d.h. As-

pektverhältnis von zehn, herstellen. Die in der Abbildung 6.9-3 rechts gezeigten frei stehen-

den Säulenarrays besitzen Durchmesser von 20, 40, und 100 µm bei einer Höhe von ca. 200 

µm (Abb. 6.9-4) [Muel1993, Muel2004]. 

 
Abb. 6.9-4 Oberflächendarstellung von entwickelten Mikrostrukturen (Breite 90 µm, Höhe 280 µm). 

6.10 Entbindern und Sintern 

Für den Entbinderungsprozess ist die Kenntnis des thermischen Verhaltens von SU8 bei hö-

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 Lösungsmit-

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). 

 
Abb. 6.10-1 Thermogravimetrische Analyse von SU8. 



 159

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). 

 
Abb. 6.10-2 Differentialthermoanalyse von SU8. 

Um die mechanische Belastung der Mikrostrukturen während des Entbinderns möglichst 

klein zu halten, wurde die Temperatur sehr langsam von Raumtemperatur innerhalb von 6 

Stunden auf 600°C erhöht. Die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten 

von SU8 und dem Aluminiumoxidwafer (SU8: 5.0 x 10-5 1/K, Al2O3: 6.0 x 10-6 1/K) führen 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 präkeramischen Polymere auf Aluminiumoxidwafern. Nur kleine und abge-

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

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

Keramische Mikrostrukturen können nach dem Entbindern durch den sich anschließenden 

Sinterschritt erhalten werden. Folgendes Sinterprogramm wurde verwendet: 
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• Aufheizen auf 1550°C, Heizrate 10 K/min 
• Haltezeit bei 1550°C für 1 h 
• Abkühlen 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 Säulen mit Durchmessern kleiner 20 µm sind auf dem Substrat verblieben und zeigen 

eine gute visuelle Qualität nach dem Sintern. Keramische Mikrostrukturen mit einem Aspekt-

verhältnis bis 16 und Strukturdetails um 10 µm lassen sich derzeit lithographisch herstellen, 

größere Aspektverhältnisse und kleinere Strukturdetails sollten möglich sein. 

  
Abb. 6.10-4 Frei stehende Säulen (Höhe 360 µm, Breite 40 µm) vor und nach dem Sintern. 

   
Abb. 6.10-5 Frei stehende Säulen (Höhe 160 µm, Tiefe 100 µm, Breite 10 µm) 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 zurückzuführen, da dieses Aluminiumoxid kein Sinterhilfsmittel enthält. Des 

Weiteren ist die Haltezeit bei der Maximaltemperatur des Sinterns zu kurz gewählt. Die Ver-

wendung des TM DAR Aluminiumoxides mit seinen sehr günstigen Sintereigenschaften soll-

te die Herstellung von dichten keramischen Strukturen ermöglichen. 
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7 Zusammenfassung 

Grundlegende Entwicklungsarbeiten wurden zu folgenden Themenstellungen durchgeführt: 

 
Beschreibung des Fließverhaltens von polymerbasierten Mikro- und Nanokompositen 

Um ein umfangreiches Materialscreening durchführen zu können, musste zu Beginn der Ar-

beiten evaluiert werden, ob bei Raumtemperatur niedrig viskose Reaktionsharze als Modell-

substanzen für hochviskose Polymerschmelzen verwendet werden können. Eine umfangrei-

che rheologische Untersuchung zeigte, dass polymere Reaktionsharze in Ergänzung zu 

wachsbasierten Bindern (für den Heißgießprozess) und Thermoplastschmelzen (für das 

Spritzgießen) sehr gut als Binder für Komposite (Feedstocksysteme) eingesetzt werden kön-

nen, da sie in Analogie zu den o.g. Materialien sich durch ein newtonsches oder schwach 

strukturviskoses Fließen auszeichnen, dies allerdings bereits bei Raumtemperatur und sehr 

niedrigen Viskositäten. 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 für 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 füllgradabhängige Untersuchungen der Kompositeigenschaften durch-

geführt werden und Einflüsse von Partikelgröße, Partikeloberfläche und Kompositzusam-

mensetzung klar dargelegt werden. Die wichtigsten Resultate im Einzelnen sind: 

- Signifikanter Einfluss des Füllgrades auf die Kompositeigenschaften (Fließverhalten, 

thermomechanische Eigenschaften) feststellbar 

- Sehr gute Übertragbarkeit der bei wässrigen Suspensionen und bei thermoplastbasier-

ten Feedstocksystemen etablierten empirischen Modelle zur Beschreibung der Abhän-

gigkeit der Viskosität vom Füllgrad auf reaktionsharzbasierte Komposite 

- Signifikante Verbesserung der Fließeigenschaften (Viskositätsabsenkung, Erzielung hö-

herer Füllgrade, Absenkung der Fließaktivierungsenergie, Verbesserung der Kompo-

sithomogenität) von Kompositen durch Hydrophobisierung der Keramikpartikeloberflä-

che und damit eine Erhöhung der Materialkompatibilität von Füllstoff und polymerer 

Matrix 

- Erstmalige grundlegende Untersuchungen zum Einfluss der Partikeloberflächenpolarität 

auf die Fließaktivierungsenergie 

- Ermittlung von geeigneten Dispergatoren durch ein umfangreiches Screening-Verfahren 

- Erstmalige Beschreibung einer Korrelation von spezifischer Keramikpartikeloberfläche 

mit dem maximalen Pulverfüllgrad 

- Formulierung von Kompositen mit Füllgraden über 50 Vol% realisierbar. 
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Reaktionsharze sind als Modellsubstanzen für thermoplastische Werkstoffe sehr gut geeig-

net und ermöglichen ein schnelles und umfassendes Materialscreening zur Eigenschaftsop-

timierung. 

 
Entwicklung eines prototypischen Abformverfahrens für Bauteile aus Polymeren, 
Kompositen und Keramik mit mikrostrukturierten Oberflächen 

Neben den physikalischen Eigenschaften der Komposite spielt die Abformbarkeit der Kom-

positformmassen und die resultierende Herstellung von mikrostrukturierten Prototypen eine 

zentrale Rolle für Anwendungen in der Mikrosystemtechnik. Die Entwicklung eines prototypi-

schen Abformverfahrens, welches schnell und reproduzierbar mikrostrukturierte Formteile 

ermöglicht, war zu Beginn der Untersuchungen prioritär. Unter der gegebenen Rahmenbe-

dingung, dass das Verfahren aus Kostengründen in Bezug auf die Formeinsatzgeometrie 

kompatibel zu den etablierten Replikationstechniken Heißprägen und Spritzgießen sein soll-

te, wurde das lichtinduzierte Reaktionsgießen entwickelt. Unterschiedliche Reaktionsharz-

systeme ließen sich nach Optimierung der Additivgehalte einfach und schnell abformen. Bei 

geeigneter Wahl der Prozessparameter beträgt die Aushärtezeit 1-2 min/mm Bauteildicke 

unabhängig von den auf dem Formeinsatz vorhandenen Strukturgeometrien wie beispiels-

weise dem Aspektverhältnis. Die wichtigsten Resultate für die Abformung von reinen Reakti-

onsharzen sind im Einzelnen: 

- Abformung von Metallformeinsätzen mit Aspektverhältnissen bis 20 bei vergrabenen 

Strukturen (Höhe 2000 µm, Breite 100 µm) 

- Abformung von Metallformeinsätzen mit Aspektverhältnissen bis 14 bei frei stehenden 

Strukturen (Höhe 86 µm, Breite 6 µm) 

- Abformung von Keramikformeinsätzen mit Aspektverhältnissen bis 20 bei frei stehenden 

Strukturen (Höhe 61 µm, Breite 3 µm) 

- Abformung von nanostrukturierten Oberflächen (Mottenaugenstruktur, Strukturbreite 

< 200 nm, Aspektverhältnis 1) realisiert 

- Erstmalige Abformung von dünnen Folienformeinsätzen (Dicke < 400 µm) 

- Erstmalige Abformung von Kunststoffformeinsätzen aus PSU, PEEK und PI 

- Maßhaltigkeit besser 1% 

- Rapid-Prototyping von mikrostrukturierten Bauteilen aus PMMA oder Polyester realisiert 

(Prozesszeit vom Formeinsatzeinbau über Abformung von 5 Teilen einschließlich licht-

mikroskopischer Charakterisierung 2 - 3 Stunden) 

- Kleinstserienfertigung von bis zu 100 Teilen realisiert. 
 
Komposite, d.h. Reaktionsharze gefüllt mit Keramik- oder Metallpulver, lassen sich ebenfalls 

mittels Reaktionsgießen abformen, allerdings ist ein thermischer Starter, i. Allg. ein organi-
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sches Peroxid, für die Aushärtung notwendig. Bei geeigneter Wahl der Prozessparameter 

betragen die Aushärtezeiten ca. 20 min. Die wichtigsten Resultate für die Abformung von 

Kompositformmassen sind: 

- Herstellung von mikrostrukturierten Bauteilen mit hochgefüllten Kompositformmassen 

(bis 54 Vol%) möglich (strukturelle Details < 50 µm, Aspektverhältnis 2) 

- Maßhaltigkeit besser 1%. 
 
Die Angaben zu abgeformten geometrischen Details ergeben sich durch die verwendeten 

mikrostrukturierten Formeinsätze und bedeuten nicht zwangsläufig, dass kleinere Strukturen 

oder größere Aspektverhältnisse nicht realisierbar wären. Sie beschreiben daher nur den 

derzeitigen technischen Stand der Arbeiten. Eine weitere Erhöhung der Leistungsfähigkeit 

des Verfahrens ist bei der Verwendung entsprechend strukturierter Formeinsätze möglich 

und realistisch. 

Keramische oder metallische mikrostrukturierte Bauteile sind nach dem Entbindern und Sin-

tern der mittels Reaktionsgießen abgeformten Grünlinge zugänglich. Die Untersuchungen 

zur Herstellung von metallischen Bauteilen gemäß der genannten Prozesskette sind noch 

nicht abgeschlossen und werden daher hier nicht aufgeführt. Die wichtigsten Resultate zur 

Herstellung von keramischen Bauteilen sind: 

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

- Maßhaltigkeit der Mikrostrukturen besser 2% 

- Rapid-Prototyping von mikrostrukturierten Bauteilen aus Aluminiumoxid innerhalb von 

24 h möglich. 
 
Das neu entwickelte lichtinduzierte Reaktionsgießen 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 Ansät-

ze realisiert werden. Grundsätzlich ist die Änderung des Brechungsindexes eines Polymers 

durch Zugabe eines anorganischen Füllstoffs möglich, dessen Partikelgröße kleiner als ein 

Zehntel der untersuchten Lichtwellenlänge ist. Nanoskalige Keramikpulver mit Primärparti-

keln kleiner 40 nm sind daher prinzipiell für den sichtbaren Bereich des Spektrums geeignet, 

allerdings neigen diese Pulver aufgrund ihrer großen Oberfläche zur Agglomeratbildung. Mit 

Hilfe einer geeigneten Desagglomerationstechnik ist es möglich, die Agglomerate aufzubre-

chen und akzeptable Transmissionseigenschaften zu erzielen. Die wichtigsten Resultate zur 

Herstellung von mit Nanopartikeln modifizierten Polymeren sind: 



 164 

- Entwicklung einer geeigneten Prozesstechnik zur Herstellung von desagglomerierten 

Nanokeramik-Kunststoff-Kompositen erfolgreich abgeschlossen 

- Absenkung des Brechungsindexes von PMMA durch Zugabe von Aerosilen erreicht 

- Erhöhung des Brechungsindexes von PMMA durch Zugabe von Aluminiumoxid, Zirkon-

oxid und Titanoxid erzielt 

- Herstellung von im NIR und VIS-Bereich transparenten Probekörpern 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 Lösen von elektronenreichen organischen Verbindungen in den Kunststoffen. Aufgrund 

des Nichtvorhandenseins von Agglomeraten spielen Streueffekte keine Rolle, die molekula-

ren Dimensionen der Farbstoffmoleküle bewegen sich im Bereich von 0.5-1.5 nm, so dass 

beste Transmissionswerte erzielt werden können. Durch geeignete Wahl der Farbstoffmole-

küle lassen sich Füllgrade, besser Konzentrationen, bis zu 30 Gew% im Polymer erzielen. 

Die wichtigsten Resultate zur Herstellung von mit Chromophoren dotierten Polymeren sind: 

- Signifikante Erhöhung des Brechungsindexes durch Zugabe organischer Farbstoffe ge-

lungen 

- Herstellung von im NIR und VIS-Bereich hochtransparenten Probekörpern erreicht 

- Prototypische Herstellung von lichtwellenleitenden Strukturen erfolgreich realisiert. 
 
Beide Varianten der Brechungsindexmodifikation ermöglichen 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 für keramische Bauteile durch 
lithographische Verfahren 

Keramische Mikrostrukturen und mikrostrukturierte Oberflächen ließen sich erstmals direkt 

über lithographische Verfahren aus geeigneten Polymer-Keramik-Kompositen – mit Silizium-

nitrid gefüllte präkeramische Polymere und Aluminiumoxid-gefülltes SU8 – herstellen. Die 

Transferierung der für reine Polymere bekannten Prozessparameter der Röntgentiefenlitho-

graphie konnte auf mit Keramikpartikeln gefüllte Polysilazane und SU8 erfolgreich durchge-

führt werden. Die wichtigsten Resultate zur lithographischen Mikrostrukturierung sind: 

- Erstmaliger experimenteller Nachweis der Eignung von präkeramischen Polymeren als 

neuartige Negativresiste für die UV- und Röntgentiefenlithographie gelungen 

- Lithographische Mikrostrukturierung von keramikgefüllten Polysilazanen und SU8 erst-

mals realisiert 
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- Etablierung der Prozesskette Kompositherstellung (präkeramisches 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 Aspektverhältnissen 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 Maßschneidern von physikalischen Eigenschaften ist bei-

spielsweise im Fall der Polymer-Nanopartikel-Komposite in gewissen Grenzen gelungen, die 

rheologischen Eigenschaften können 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 

Röntgentiefenlithographie, u.v.m. 

 
 
 
 
Die hier vorgestellten Ergebnisse sind sowohl durch eigene Forschungsarbeiten als auch 

durch die betreute Durchführung 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 Abkürzungen 
 
ABSE ammonolysiertes Bis(dichlormethylsilyl)ethan 
AFM Atomic Force Microscope, Rasterkraftmikroskop 
ANKA Ångstrømquelle Karlsruhe 
BET Brunauer-Emmett-Teller-Verfahren zur Bestimmung der spezifischen Oberflä- 
 che von Materialien 
CAD Computer Added Design 
CAMD Centre for Advanced Microsystem Devices 
CD Compact Disc 
CE Capillary electrophoresis, Kapillarelektrophorese 
CGI Ciba Geigy Initiator 
CIM ceramic injection moulding 
COC Cycloolefinisches Copolymer 
DCP Dicumylperoxid 
DMD Digital Micromirror Device 
DLP Dilauroylperoxid 
DSC Differential Scanning Calorimetrie 
DVD Digital versatile disc, Digital video disc 
Ea 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-Härte 
IC Integrated Circuits 
IMM Instituts für Mikrotechnik Mainz 
IR Infrarot 
KrF Krypton-Fluorid-Laser 
LCP Liquid Crystal Polymers (flüssigkristalline 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 Polyethylen 
PEB Post Exposure Bake 
PEEK Polyetherketon 
PEM Polymerelektrolymembran 
PET Polyethylenterephthalat 
PI Polyimid 
PMMA Poly(methyl)methacrylat 
PMMI Poly(N-methylmethacrylimid) 
POF Polymer Optical Fibers 
POM Polyoxymethylen 
PP Polypropylen 
PS Polystyrol 
PSU Polysulfon 
PTFE Polytetrafluorethylen, Teflon 
PVC Polyvinylchlorid 
PZT Blei-Zirkonat-Titanat 
REM Raster-Elektronen-Mikroskop 
RMPD Rapid Mikro Product Development 
RTL Röntgentiefenlithographie 
SIGA Silizium-Mikrostrukturierung, Galvanoformung, Abformung 
SL Stereolithographie 
SLS Selektives Lasersintern 
SU8 UV-Resist 
TEM Transmissions-Elektronen-Mikroskop 
Tg Glasübergangstemperatur 
TGA Thermogravimetrische Analyse 
TO Thermooptisch 
U/min Umdrehungen pro Minute 
UP Ungesättigtes Polyesterharz 
UV Ultraviolett 
UV-A,B,C Wellenlängenbereiche im UV 
UV-VIS Ultraviolett und sichtbarer Bereich des Spektrums 
UV-RIM UV-Reaction Injection Molding 
VIS Sichtbarer Bereich des Spektrums 
Vol% Volumenprozent 
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9.2 Liste der verwendeten lateinischen Buchstaben und 
Sonderzeichen 

 
A Absorption, Fläche, Optische Dämpfung, Verlust, Vorfaktor 
ABET Spezifische Oberfläche von Pulvern 
a Wellenleiterdurchmesser 
b, B Elektrodenlänge, Schichtdicke, Vorfaktor 
C Konstante 
c Lichtgeschwindigkeit 
D0 Minimale Bestrahlungsdosis 
D100 Maximale Bestrahlungsdosis 
d Abstand, Durchmesser 
E Elastizität, Energie, elektrisch 
Δf Schärfentiefe 
F Kraft 
h, H Höhe, Plattenabstand 
k Konstanten 
kE, kH Einstein-Konstanten 
l, L Länge 
m Konstante 
M Drehmoment 
Mw Molekulargewicht 
n Brechungsindex, Brechzahl 
N1, N2 Normalspannungsdifferenzen 
r, R Radius 
r Elektrooptischer Koeffizient 
p, P Druck 
P Intensität 
R Ideale Gaskonstante, Kapillardurchmesser, organischer Rest, 
 Pearson´scher Korrelationskoeffizient, reflektierte Lichtintensität 
R1, R2 Radien 
R² Bestimmtheitsmaß 
Ra Mittenrauwert 
Rz Maximaler Rauwert 
s Abstand 
T Temperatur, Transmission 
Tx,y, yx Schubspannungen 
Tx,x,yy,zz Normalspannungen 
t Zeit 
u Relativgeschwindigkeit 
vg, vm spezifisches Volumen 
vfrei Freies Volumen 
V Spannung, Volumen 
x, y Ortskoordinaten 
xmin Auflösungsvermögen des Systems 
@ bei 
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9.3 Liste der verwendeten griechischen Buchstaben 
 
α Optischer Dämpfungskoeffizient, thermischer Ausdehnungskoeffizient, Winkel 
ß effektiver Packungsfaktor 
δ Winkel 
Δ Differenz 
ΔΦ Phasenverschiebung 
η Viskosität 
ηMl Matrixviskosität 
ηrel Relative Viskosität 
η0 Grenzviskosität, Nullviskosität bei unendlich kleiner Scherrate 
η∞ Viskosität bei unendlich großer Scherrate 
Φ Feststoffvolumenanteil, Phase 
Φmax, BET Feststoffvolumenanteil eines Pulvers in einem Binder bei gegebener 
  spezifischer Pulveroberfläche 
Φmax maximal möglicher Feststoffvolumenanteil 
εr Relative Dielektrizitätskonstante 
γ Kontrast eines Resists, Scherspannung 
γ&  Schergeschwindigkeit, Scherrate 

λ Wellenlänge 
ν Frequenz 
σ12 Schubspannung 
σ11,22,33 Normalspannungen 
τ Schubspannung 
ω Kreisfrequenz 
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9.4 Verwendete Dispergatoren 
 
Übersicht über verwendete Dispergatoren sowie die maximale mittlere prozentuale Absenkung der re-
lativen Viskositäten bei den Scherraten 1, 10, 100 1/s und den Temperaturen 20, 40 und 60°C. 
Dispergator Hersteller Dispergierwirkstoff Viskositäts-

Absenkung 
Eignung 

Addid606 NRC k. A. - - 
Brij30 Sigma-Aldrich C12H25(OCH2CH2)nOH, n~4 7 - 
Brij35 Sigma-Aldrich Polyoxyethylen(23)laurylether 8 - 
Brij52 Sigma-Aldrich C16H33(OCH2CH2)nOH, n~2 18 + 
Brij56 Sigma-Aldrich k. A. 16 + 
Brij58 Sigma-Aldrich k. A. 2 - 
Brij72 Sigma-Aldrich C18H37(OCH2CH2)nOH, n~2 19 + 
Brij76 Sigma-Aldrich k. A. 6 - 
Brij78 Sigma-Aldrich k. A. 2 - 
Brij92 Sigma-Aldrich C18H35(OCH2CH2)nOH, n~2 13 O 
Brij97 Sigma-Aldrich C18H35(OCH2CH2)nOH, n~10 4 - 
Brij98 Sigma-Aldrich C18H35(OCH2CH2)nOH, n~20 5 - 
Brij700 Sigma-Aldrich C18H35(OCH2CH2)nOH, n~100 2 - 
D510 Avecia k. A. 25 ++ 
D520 Avecia Phosphatiertes Copolymer - O 
DA15 Elementis Spec. Propylyenglykolmethyl-

etheracetat 
7 - 

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 O 
W909 Byk-Chemie Borsäureester 19 + 
W968 Byk-Chemie Alkylammoniumsalz eines sau-

ren Copolymers 
14 O 

W985 Byk-Chemie Saurer Polyester 20 + 
W995 Byk-Chemie Copolymer 21 + 
W996 Byk-Chemie Copolymer 15 O 
Laurinsäure Merck C11H23COOH 3 - 

 

9.5 Pearson´scher Korrelationskoeffizient und Bestimmtheitsmaß 
 
Der Pearson´sche Korrelationskoeffizienten R ist ein dimensionsloser Index mit dem Wertebereich 
–1.0 ≤ R ≤ 1.0 und ist ein Maß dafür, inwieweit zwischen zwei Datensätzen (Matrix1 und Matrix 2) eine 
lineare Abhängigkeit besteht. Der (lineare) Korrelationskoeffizient wird wie folgt berechnet: 
 

( ) ( )( )
( )[ ] ( )[ ]∑ ∑∑

∑∑∑
−−

−
=

2222 YYnXXn

YXXYn
R  

Bestimmtheitsmaß 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 Fließaktivierungsenergie 
 
Aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnung von Reaktionsharzen und Keramiken ändert 
sich der Volumenanteil der Keramikkomponente mit steigender Temperatur. Folgende Betrachtungen 
sollen die Auswirkungen auf die Füllgrad und die Fließaktivierungsenergie quantifizieren: 
Lineare thermische Ausdehnung UP: α = 2.0 10-4 1/K (experimentell ermittelt) 
Lineare thermische Ausdehnung Al2O3: α = 6.0 10-6 1/K 
Unter der Annahme, dass der kubische Ausdehnungskoeffizient β das Dreifache des linearen Aus-
dehnungskoeffizienten α beträgt, ergibt sich (Gl. 9.6-1). Der Pulverfüllgrad lässt sich dann direkt ge-
mäß (Gl. 9.6-2) berechnen. 

 ( ) ( )T31lT1VV 3
00T Δα+≈Δβ+=  (9.6-1) 

 
( )
( )3Pulver

3
Binder
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Binder
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Δα+
+=
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 (9.6-2) 

Für ein Komposit mit einem Aluminiumoxidgehalt von 50 Vol% und einem Gesamtvolumen von 100 ml 
ergeben sich folgende Volumenänderungen bei einer Temperaturerhöhung von 20°C auf 60°C. 
UP: ΔV= 1.2 ml 
Al2O3: ΔV= 0.036 ml (kann vernachlässigt werden). 
Der Keramikanteil sinkt bei der genannten Temperaturerhöhung von 40 K von 50 Vol% auf 49.4 Vol%. 
Tabelle 9.6-1 listet für verschiedene Aluminiumoxidfüllgrade die entsprechenden realen Füllgrade bei 
einer Temperaturerhöhung von 40 K auf. Mit zunehmendem Keramikfüllgrad bis 60 Vol% steigt die 
Abweichung auf Werte bis 0.6 Vol%, um dann bei höheren Füllgraden wieder auf niedrige Werte ab-
zusinken. In der Literatur wird vorgeschlagen, dem Einfluss der unterschiedlichen thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten auf den Füllgrad bei kleinen Temperaturänderungen durch das Einführen eines 
konstanten Faktors Z Rechnung zu tragen (Gl. 9.6-3 und 9.6-4) [Germ1990]. Diese Näherung ist im 
Bereich des starken Viskositätsanstiegs zwischen 40 und 60 Vol% für die hier untersuchten Reakti-
onsharz-Keramik-Komposite mit einem konstanten Wert von 0.015 für Z gut zulässig (Tab. 9.6-1). 

 TZexpkorr Δ−Θ=Θ  (9.6-3) 

 
T

Z expkorr

Δ

Θ−Θ
−=  (9.6-4) 

Tab. 9.6-1 Änderungen des Keramikfüllgrades bei einer Temperaturerhöhung von 40 K (*Berechnung 
erfolgte nach dem Zhang-Evans-Modell für T=60°C). 

Vol% 
Al2O3 

ΔVtotal (bezogen auf 
Vtotal = 100 ml) 

Vol% Al2O3, 
korr. 

ΔVol% Al2O3 Z Änderung der rel. Visko-
sität für das Komposit 

UPM1/TM DAR* 
0 2.4 0.0 0.0 0.0 0 

10 2.16 9.8 -0.2 -0.005 -0.1 
20 1.92 19.6 -0.4 -0.010 -0.1 
30 1.68 29.5 -0.5 -0.013 -0.2 
35 1.56 34.5 -0.5 -0.013 -0.4 
40 1.44 39.4 -0.6 -0.015 -1.8 
50 1.20 49.4 -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 -0.4 -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 Füllgrade abgesenkt werden müssen, wobei bei 
kleinen Temperaturänderungen, hier 40 K, die Änderung des Füllgrades maximal 0.6 Vol% beträgt. 
Die resultierenden Änderungen in der relativen Viskosität sind bei kleinen Füllgrade vernachlässigbar, 
die Abweichungen von Δηrel liegen mit Werten um 0.1 im Größenbereich des Messfehlers der Viskosi-
tätsmessung. Erst bei einer Annäherung an den kritischen Pulverfüllgrad steigt die Abweichung an 
[Germ1990]. 
Auf die Bestimmung der Fließaktivierungsenergie hat die Korrektur keinen merklichen Einfluss. Für 
niedrige Füllgrade ändern sich die Viskositätswerte um einen vernachlässigbaren kleinen Wert, erst 
bei Füllgraden größer 30 Vol% ergeben sich kleine Abweichungen für die Fließaktivierungsenergie 
(Tab. 9.6-2). Die in der Literatur übliche Vernachlässigung des unterschiedlichen thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten ist in Übereinstimmung mit den hier dargelegten Überlegungen zulässig. Daher 
sind alle Werte für die Fließaktivierungsenergie, beschrieben in Kapitel 3.13, unkorrigiert. 

Tab. 9.6-2 Bestimmung der Fließ-Aktivierungsenergie bei 333 K unter Berücksichtigung der unter-
schiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von UP und Al2O3. 
Komposit ΔEa [kJ/mol] R² ΔEa [kJ/mol] R² 
 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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