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Einleitung und Zielsetzung 1

1 Einleitung und Zielsetzung

In der modernen Bauteilentwicklung nehmen die spezifischen Anforderungen an die
Eigenschaften der verwendeten Werkstoffe stetig zu. In dem Spannungsfeld
zwischen spezifischem Leistungsvermbégen und Materialkosten nehmen die
sogenannten Formgedachtnislegierungen (FGL) einen festen Platz ein, insbesondere
bei der Entwicklung von Aktor-, Sensor- und Dampfungsanwendungen [Ots02,
Pre08]. Anstelle irreversibler Verformungen des  Kristallgitters  durch
Versetzungsgleiten dominieren bei diesen Werkstofftypen temperatur- oder
spannungsinduzierte thermoelastische Phasenumwandlungen. Makroskopische
Dehnungen von mehreren Prozent kénnen auf Grundlage dieses Mechanismus
durch mechanische Belastung (Pseudoelastizitat) oder thermische Aktivierung
(Einwegeffekt) vollstandig reversibel aufgebracht werden. Neben den intensiv
untersuchten Fe- und Cu- basierten Formgedachtnislegierungen haben sich
insbesondere aquiatomare Nickel-Titan (NiTi) Legierungen aufgrund ihrer
hervorragenden mechanischen Eigenschaften durchgesetzt [Ots99]. NiTi-
Legierungen bilden bei aquiatomarer Zusammensetzung eine intermetallische
Phase, aus der im Ubersattigten Zustand durch gezielte Ausscheidung die
Umwandlungseigenschaften adjustiert werden kénnen [Fre10, Gal01]. Bei optimalen
mikrostrukturellen Einstellungen kénnen makroskopische Dehnungen von bis zu 8 %
durch reversible kollektive Scherbewegung des Gitters aus der austenitischen B2 in
die martensitische B19‘-Phase aufgebracht werden. Durch die Kombination der
mechanischen Eigenschaften mit der Ausbildung eines dichten und stabil
aufhaftenden TiO, — Passivoxides, das die relativ hohe Biokompatibilitat dieses
Legierungstyps bedingt [Che03, Chr08, Kuj04; Ryh99], eignen sich NiTi-Legierung
insbesondere flir den Einsatz in biomedizinischen Anwendungen. Seit den 1980er
Jahren werden NiTi-Legierungen daher zunehmend in der Medizintechnik eingesetzt,
heutzutage haben sich am Markt zahlreiche Produkte wie invasive Instrumente oder
Langzeitimplantate [Due02, Fen02; Kuj04; Pel00] etabliert, welche die spezifischen
mechanischen Eigenschaften der NiTi-Legierungen nutzen.

Weil geléstes Nickel im menschlichen Képer zu gesundheitlichen Beeintrachtigungen
wie der Veranderung des Zellwachstums [Kas03, Sto04] und bei hdheren

Konzentrationen sogar zu Krebserkrankungen fihren kann [OIlI02], wird die
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Verwendung von NiTi-Legierungen fir Langzeitimplantate kontrovers diskutiert. Zwar
bleibt der messbare Ni-AusstoB von elekirochemisch behandelten Oberflachen
aufgrund eines optimierten Passivoxides meist unkritisch [Cis02, Poh08], aufgrund
verbleibender oberflachennaher Nickeldepots [Sha08, Sha09] kann ein
langanhaltender Schutz aber nicht sichergestellt werden. Durch zusatzliche
Beschichtung der Oberflachen mit metallischen oder keramischen Materialien konnte
eine Verbesserung des Korrosionsschutzes erreicht werden [Che06, Man06, Sta01,
Sui06, Sun10]. Fir die Beschichtung von NiTi-Substraten geeignete Materialien
missen allerdings neben ausreichenden Barriereeigenschaften auch eine hohe
Verformbarkeit und die Mdglichkeit der Applikation auf komplexe Bauteilgeometrien
miteinander kombinieren, wobei insbesondere das Erfordernis hoher Verformbarkeit
der Beschichtungen vor dem Hintergrund der mechanischen Anforderung an die
NiTi-Substrate bisher nicht ausreichend beriicksichtigt wurde.

Hinsichtlich der formulierten Anforderungen kdnnten ultradiinne Polyelektrolytfilme
ein potentiell geeignetes Beschichtungssystem darstellen. Polyelektrolyte sind in
Wasser dissoziierbare Polymere, die abhangig vom Ladungszustand als Polybasen
oder Polysauren vorliegen kdnnen. Durch einfaches Tauchen auch komplexer
Substratstrukturen  kénnen  durch  elektrostatische  Wechselwirkungen  der
entgegengesetzt geladenen Polysauren und Polybasen im sogenannten LBL (engl.
Layer by Layer) - Verfahren dinne Filme auf die Substratoberflachen aufgebracht
werden [Dec92]. Dabei kdnnen die Kettenmorphologie und Ladungsdichte und damit
die Schichteigenschaften gezielt durch den pH-Wert der verwendeten
Polyelektrolytidsungen eingestellt werden [Shi00]. Die mechanischen- und
Barriereeigenschaften von Polyelektrolytfilmen sind zuséatzlich durch Einbinden von
organophilen Schichtsilikaten [Gia96] und durch Warmebehandlung [Ric04]
modifizierbar.

Vor dem Hintergrund der technischen Anforderungen an Beschichtungsmaterialen
fokussiert die vorliegende Arbeit auf die experimentelle Untersuchung der
Verformbarkeit dinner Polyelektrolytschichten auf pseudoelastisch verformbaren
NiTi-Substraten. Die vorgestellten Ergebnisse wurden in Kooperation mit dem
Lehrstuhl fUr Technische und Makromolekulare Chemie (TMC), Lehrstuhlinhaber
Prof. Dr.-Ing. Guido Grundmeier, im Rahmen des gemeinsamen DFG (Deutsche
Forschungsgemeinschaft) -Projektes ,Investigation of the formability of thin nanoclay
containing polyelectrolyte films on NiTi substrates in humid environments” erarbeitet.
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Als Beschichtungsmaterial wurde dabei das System Polyallylaminhydrochlorid (PAH)
/ Polyacrylsaure (PAA) aufgrund der gut dokumentierten Herstellungsparameter
verwendet. Mdégliche Verbesserungen der Filmeigenschaften sollten durch
Modifizierung mittels Warmebehandlung und Einbinden von Schichtsilikaten
untersucht werden. AuBerdem sollte der Einfluss von Wasserabsorption [Nol08] und
Assoziation von Salzionen aus salzhaltigen Lésungen [Leb05] auf die Verformbarkeit
durch Untersuchungen in unterschiedlichen Medien experimentell bestimmt werden.
Die in der vorliegenden Arbeit hergestellten Filmmodifikationen wurden mittels
Infrarot Reflexions Absorptions Spektroskopie (PM-IRRAS), Rasterkraftmikroskopie
und  Ellipsometrie  hinsichtlich  ihrer  Schichtchemie  und  Morphologie
vorcharakterisiert.

Substratseitig wurden viel- und einkristalline NiTi Legierungen mit einem Nickelgehalt
von 50,9 at-% verwendet. Aus Studien zum Verformungsverhalten von NiTi-FGL ist
bekannt, dass wahrend der pseudoelastischen Verformung ausgepragte
Dehnungslokalisation auftreten kann, z.B. [Dal07]. In der vorliegenden Arbeit wurden
daher lokale laterale Dehnungsverteilungen wie auch reversibel auftretende
Topografieauspragungen auf  der  Substratoberflache  durch intensive
Vorcharakterisierung untersucht.

In einem in-situ Versuchsaufbau wurden durch Kombination von pseudoelastischer
Beanspruchung und hochauflésender Konfokal-, Licht und
Rasterelektronenmikroskopie = unbeschichtete  und  beschichtete = Substrate
verschiedener Modifikationen in verschiedenen Umgebungsmedien untersucht.
Durch Korrelation detektierter Schichtdefekte mit mikrostrukturellen Eigenschaften
und lokalen Dehnungs- und Topografieverteilungen auf den Substratoberflachen
wurde die Verformbarkeit der Beschichtungen bewertet. Die Ergebnisse werden
abschlieBend vor dem Hintergrund der phasenumwandlungsinduzierten
Oberflacheneffekte, den chemischen Modifikationen der Filme und der Absorption

von Wasser und Salzionen aus Umgebungsmedien diskutiert.
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2 Theoretische Grundlagen

2.1 Kristallografie und Thermodynamik des Austenit — Martensit
Phaseniliberganges

Das binare System Nickel — Titan weist entsprechend dem Phasendiagramm in
Abbildung 2.1 bei Zusammensetzungen nahe 50 at.-% Ni die intermetallische NiTi
Phase auf. Bei 1310 °C erstarrt die aquiatomare Legierung kongruent, also ohne
Entmischung der enthaltenen Komponenten.
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Abbildung 2.1: Phasendiagramm des bindren NiTi-Systems nach [Ots99b]. Die in der
vorliegenden Arbeit verwendete Homogenisierungstemperatur von 1050 <C ist rot
markiert. Der kristallografische Aufbau der B2 Struktur nach [Ren98] im Bereich des
homogenen NiTi-Mischkristalles ist im Einschub dargestellt.

Die B2 — Raumgruppe liegt nur in einem schmalen Konzentrationsfenster metastabil

vor, auBBerhalb des Homogenitatsbereiches kommt es zu Titan- bzw. Nickel reichen



Theoretische Grundlagen 5

Entmischungen. Da unterhalo von 600 °C auch bei aquiatomaren
Zusammensetzungen Entmischung stattfindet, missen flr technische Anwendungen
Uberséttigte Mischkristalle durch rasche AbklUhlung aus dem Homogenitatsbereich
auf Raumtemperatur eingestellt werden. Die in der vorliegenden Arbeit verwendete
Legierungszusammensetzung von 50,9at.-% Ni und die verwendete
Homogenisierungstemperatur von 1050 °C ist Abbildung 2.1 rot markiert. Die
resultierende Kristallstruktur B2 NiTi Mischkristall mit einem Atomabstand ao von
3.015 A [Mat87] beschrieben werden. Der Einschub in Abbildung 2.1 zeigt den
kristallografischen Aufbau von vier kubischen B2 Einheitszellen nach [Ren98].
Ausgehend von der tetragonalen Einheitszelle der B2-Struktur (gestrichelt) kann die
martensitische Umwandlung, also das Umklappen in die monokline B19*-Struktur,
erklart werden.

Die makroskopisch nutzbaren Effekte des reversiblen Ubergangs von der B2-Stuktur
in die martensitische Kristallstruktur sollen ausgehend von einer thermodynamischen
Betrachtungsweise dargestellt werden. Grundsatzlich liegen &quiatomare NiTi-
Legierungen in der B2-Struktur oberhalb der Gleichgewichtstemperatur T vor. Die
austenitische Gitterstruktur wird daher auch als Hochtemperaturphase bezeichnet.
Unterhalb der Gleichgewichtstemperatur transformiert die in Abb. 2.1 dargestellte
tetragonale Einheitszelle der B2-Struktur in die martensitische B19'-Struktur, die
sogenannte Tieftemperaturphase. In realen Systemen muss zuséatzlich zum
chemischen Energieanteil, der durch Unterschreiten der Gleichgewichtstemperatur
zur Verfagung gestellt wird, Energie zur Bildung von Phasengrenzflachen und zur
elastischen  Verzerrung der Kristallstruktur, bedingt durch Form und
Volumendnderung der Kiristallstruktur ~wahrend der Phasenumwandlung,
bereitgestellt werden. Die zur Umwandlung notwendige Anderung der Gibbschen
Enthalpie AG kann daher unterteilt werden in einen chemischen Anteil AGchem und
einen nicht chemischen Anteil AGyichi-chem. Aus der thermodynamischen Darstellung

fir das Phasengleichgewicht:

—AG , +AG

chem nicht—chem = O (21)

wird erkennbar, dass der zur Umwandlung notwendige nicht chemische Energieanteil
durch eine zusatzliche Unterkiihlung ausgeglichen werden muss und die
Phasenumwandlung daher nicht vollstandig bei der Gleichgewichtstemperatur Ty
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stattfindet. Vielmehr beginnt die Umwandlung bei einer Martensitstarttemperatur Ms
die unterhalo T, liegt und ist erst bei Erreichen der sogenannten
Martensitfinishtemperatur M; abgeschlossen. Aufgrund der Thermoelastizitat der
Umwandlung zwischen Hoch- und Tieftemperaturphase ist die Phasenumwandlung
reversibel. Bei Temperaturen oberhalb der Gleichgewichtstemperatur gilt Gleichung
(2.2):

- AG,

chem

- AG,

ini—chem =0 (2.2)

Weil der nicht chemische Energieanteil elastisch im Kristall gespeichert wird, steht er
zu Rackumwandlung in die Hochtemperaturphase zur Verfigung. Damit beginnt die
Phasenumwandlung bei der Austenitstarttemperatur As, die oberhalb der
Gleichgewichtstemperatur liegt und ist bei Erreichen der sogenannten
Austenitfinishtemperatur Asabgeschlossen.

Die ausschlieBlich temperaturinduzierte Phasenumwandlung resultiert in einer
selbstakkomodierten martensitischen Struktur, die durch Zwillingsbildung und Bildung
verschiedener Martensitvarianten die elastische Verzerrung des Kristallgitters
minimiert. Nutzbar wird diese Gitterstruktur im sogenannten Einwegeffekt durch
spannungsinduziertes Wachstum einzelner Varianten. In der vorliegenden Arbeit
wurden die Kristalle ausschlieBlich oberhalb der Austenitfinishtemperatur verwendet.
Die thermodynamische Betrachtung der Phasenumwandlung wird daher nach
[Gal99] um eine von auBen aufgebrachte mechanische Spannung erweitert. Die zur
spannungsinduzierten Bildung einer Martensitvariante (CVP, engl. correspondence
variant pair) in einem Einkristall notwendige thermodynamische Triebkraft F€¥F kann
vereinfacht beschrieben werden als:

F =B*(T,-T)+o*¢ (2.3)

In dieser Betrachtung wird der nicht chemische Energieanteil aus den Gleichungen
(2.1) und (2.2) zur Vereinfachung vernachlassigt. Es wird deutlich, dass der negative
thermische Beitrag durch Uberschreiten der Gleichgewichtstemperatur bei einer
Temperatur T > T durch einen mechanischen Energiebetrag kompensiert werden
kann, wobei o die durchschnittlich wirkende mechanische Spannung im Einkristall
und ¢ die intrinsische Transformationsdehnung der sich bildenden Martensitvariante
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darstellt. Bei Rlicknahme der mechanischen Spannung gilt wiederum das
Phasengleichgewicht gemaB Gleichung (2.2) und eine Rickumwandlung in die
austenitische Hochtemperaturphase findet statt. Dieser Effekt wird im Rahmen der
sogenannten Pseudoelastizitat genutzt.

Aus Gleichung (2.3) wird auBerdem deutlich, dass bei zunehmender Uberschreitung
der Gleichgewichtstemperatur h6here mechanische Spannungen notwendig werden.
Der Zusammenhang zwischen Temperatur und Spannung ist dabei linear, die
Steigung B lasst sich unter Verwendung der Clausius-Clapeyron Beziehung
beschreiben als:

_do _ AH
dl T,*¢

(2.4)

Sowohl die Umwanldungsenthalpie AH, die Gleichgewichtstemperatur Ty als auch
die intrinsische Dehnung € sind Konstanten und ergeben daher ein
materialspezifisches Verhaltnis zwischen der Anderung der Temperatur und der
notwendigen Anderung der mechanischen Spannung. Fiir die hier verwendeten
aquiatomaren NiTi-Legierungen wird ein Wert von 7,9 MPa/K angegeben [Liu99]. Der
lineare Zusammenhang zwischen mechanischer Spannung und Dehnung kann bis
einer Temperatur fortgesetzt werden, bei der die zur martensitischen Umwandlung
notwendige Spannung gréBer wird als die Streckgrenze der Hochtemperaturphase
und somit unerwinschte irreversible plastische Verformung einsetzt.

Die spannungsinduzierte martensitische Umwandlung kann phanomenologisch
ausgehend von der Einheitszelle der B2-Struktur in Abbildung 2.1 als
Transformationsvorgang entsprechend der Abbildung 2.2 verstanden werden
[Gal99]. Entlang einer im Transformationsprozess zwischen austenitischer und
martensitischer Gitterstruktur invarianten Habitusebene mit dem Normalvektor n und
der Transformationsrichtung m findet eine Scherung in die Richtung my und eine
Ausdehnung in die Richtung my statt. Die Ausdehnung my wird bei der Berechnung
der Transformationsdehnungen allerdings vernachlassigt um von gleichbleibenden
Volumina wahrend der Phasenumwandlung auszugehen. Buchheit und Wert [Buc94]
konnten durch einen Modellierungsansatz aufzeigen, dass diese Annahme keinen
Einfluss auf die Beschreibung des Umwandlungsverhaltens einkristalliner NiTi-
Legierungen hat.  Ausgehend von der B2 Gitterstruktur aquiatomarer NiTi-
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Legierungen sind 24 Kombinationen aus n und my, mdglich, die im Folgenden als
Martensitvarianten bezeichnet werden. Eine detaillierte Ausflhrung zu der
Berechnung der kristallografischen Daten fir n und my findet sich z.B. in [Mat87].

_me
mx
Austenit =
usenl\ %_ )

v/

&

A ,/
Vd
- —f S / ! Martensit
| _ | X
I |
Habitusebene

¥

zZ

Abbildung 2.2: Phdnomenologische Darstellung der Transformation der
austenitischen Hochtemperaturphase in die martensitische Tieftemperaturphase
nach [Gal99].

Die Aktivierung der Martensitvarianten ist abhangig von der Beziehung der
kristallografischen Orientierungen der Habitusebene, der Scherrichtung und der
Belastungsrichtung. Da bei einer Belastung entlang einer kristallografischen Richtung
e nicht alle 24 Martensitvarianten aktiviert werden, kann, analog zum Schmidt-Faktor
bei der Aktivierung von Gleitebenen, fir die mdglichen kristallografischen
Beziehungen zwischen Martensitvariante und Belastungsrichtung ein kritischer
Schubspannungsfaktor (engl. Resolved Shear Stress Factor, RSSF) als
Auswabhlkriterium berechnet werden [Seh00]:
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(m, *e)*(n, *e)

m

RSSF ==

(2.5)

xi

Dabei ist i ein ganzzahliger Wert {1, 2, ...24} flr die 24 kristallografisch mdglichen
Martensitvarianten. Hohe Schubspannungsfaktoren implizieren eine geringe kritische
mechanische Spannung zur Bildung einer Martensitvariante, weshalb die Aktivierung
der entsprechenden Variante bei gegebener Belastungsrichtung wahrscheinlich ist.
Entsprechend der Berechnung des Schubspannungskriteriums kénnen die aus der
kristallografischen Scherung resultierenden Umwandlungsdehnungen fir die
Martensitvarianten mit dem jeweils héchsten Schubspannungsfaktor berechnet
werden [Seh00].

8=%[m®n+n®m+(m*m)n®n] (2.6)

Eine ausfuhrliche Darlegung der Berechnung der Schubspannungsfaktoren und der
Umwandlungsdehnungen findet sich in [Seh00].

Entsprechend der Gleichungen (2.5) und (2.6) kdnnen die kristallografischen Daten
der aktivierten Martensitvarianten und die zugehérigen Umwandlungsdehnungen in
Abhangigkeit der kristallografischen Belastungsrichtung berechnet werden.
Abbildung 2.3 zeigt eine Kontur-Darstellung der berechneten
Umwandlungsdehnungen fir Belastungen entlang aller kristallografischen
Richtungen der B2-Struktur anhand einer inversen Polfigur.
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001 011

Abbildung 2.3: Berechnete Umwandlungsdehnungen in Abhéngigkeit der

Zugbelastungsrichtung entlang der kristallografischen Richtungen der austenitischen
B2-Gitterstruktur nach [Seh03]. Die Zahlenwerte entlang der Konturen geben die

Umwandlungsdehnungen in Prozent an.

Abbildung 2.3 verdeutlicht  die starke Richtungsabhangigkeit  der
Umwandlungsdehnungen unter Zugspannungen. Umwandlungsdehnungen unter
Druckspannungen zeigen ein &hnlich anisotropes Verhalten [Seh03], wurden in der
vorliegenden Arbeit aber nicht betrachtet. Belastungen entlang der <111>
Raumdiagonalen der kubischen B2-Strukturen resultieren in
Umwandlungsdehnungen von bis zu 6,2 %, wahrend Belastungen entlang der <001>
Richtungen zu deutlich geringeren Umwandlungsdehnungen von 3 % flhren. Die
ausgepragte Anisotropie der Umwandlungseigenschaften von NiTi-
Formgedachtnislegierungen bedingt hohe Dehnungslokalisationen und ist damit eine
wichtiger Faktor fir Dehnungsheterogenitdten auf Oberflachen vielkristalliner
Substrate.

Die in Abbildung 2.3 dargestellten Umwandlungsdehnungen bertcksichtigen eine
intern verzwillingte Struktur der aktivierten Martensitvarianten. Die Bildung
unverzwillingter Varianten wirde zu ho@herer elastischer Verzerrung zwischen
austenitischer Matrix und martensitischer Phase flihren und somit, gemaBs Gleichung
(2.2), die weitere Phasenumwandlung behindern. Neben der Verzwillingung kénnen
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Gitterverzerrungen auch durch die Bildung von Versetzungen oder Aktivierung
weiterer Varianten zu glnstig angeordneten Gruppen akkommodiert werden.
Hauptakkommodationsmechanismen sind Zwillingsbildung und Aktivierung weiterer
Martensitvarianten, weil dabei die Nahordnung der Atome unverandert und somit die
Reversibilitdt des Phasentbergangs gewahrleistet bleibt.

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit missen die durch den Schervorgang
entstehenden Oberflachentopografien besondere Beachtung finden. In Abbildung 2.4
(a) ist eine mittels AFM ermittelte Oberflachentopografie in einem Fe-30Ni-0.3C Stahl
im Bereich martensitischer Phasenumwandlungen dargestellt [For04]. Obwohl die
Phasenumwandlung in Eisen-Nickel Stahl nicht thermoelastisch ist und die
Kristallstrukturen nicht denen in NiTi-SMA entsprechen, ist der Topografieeffekt
durch die Umwandlung von Austenit zu Martensit &hnlich. In Abbildung 2.4 (b) ist die
Topografie Uber die in Abbildung 2.4 (a) gezeigte Martensitstruktur nach [For04]
schematisch dargestellt. In der austenitischen Matrix (B2) bildet sich eine intern
verzwillingte Martensitstruktur (B19‘1 und B19%). Entsprechend der in Abbildung 2.2
gezeigten Scherbewegung bildet sich ein Winkel 8 zwischen den Normalen der
Habitusebenen und der Oberflache der martensitischen Phase. Im Rahmen von in-
situ TEM-Versuchen haben Tirry, und Schryvers [Tir08] zeigen kénnen, dass der
Winkel 8 in NiTi-FGL je nach Martensitvariante zwischen 4.2 °-6.5 ° liegt. Abhangig
von der Breite der Martensitvarianten ergeben sich damit Topografien im Bereich
weniger Nano- bis in den Mikrometerbereich, die durch Rickumwandlung in die
austenitische Phase vollstandig reversibel sind. Hinsichtlich der Defektbildung in
applizieten  Polyelektrolytfilmen  stellt  die = phasenumwandlungsinduzierte
Topografiebildung neben der durch die Anisotropie bedingten lateralen
Dehnungslokalisation eine wichtige Eigenschaft viel- wie einkristalliner NiTi-Substrate
dar.
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Abbildung 2.4: Rasterkraftmikroskopische (a) und schematische (b) Abbildung der
Topografie entlang einer intern verzwillingten Martensitstruktur in Fe-30Ni-0.3C Stahl
nach [For04].

2.2 Formgedachtniseffekte und Anwendungen

Die makroskopisch nutzbaren Spannung-Dehnung Effekte der NiTi-FGL kdénnen
anhand der Versuchstemperatur eingeteilt werden. Bei dem sogenannten
~Einwegeffekt“ wird ausgehend von der Hochtemperaturphase bei T > A; durch
Abkihlen unter T < M; ohne externe mechanische Spannung eine vollstandige
martensitische  Phasenumwandlung erreicht. Dabei wird die elastische
Verzerrungsenergie durch selbstakkommodierende Varianten und Zwillingsbildung
minimiert, was zu einer minimalen makroskopischen Formanderung fuhrt. Erst durch
Anlegen einer externen mechanischen Spannung wird eine makroskopische
Formanderung erreicht.

Abbildung 2.5 zeigt das charakteristische Spannung-Dehnung-Temperatur Verhalten
des Einwegeffektes. Nach Uberschreiten einer kritischen Spannung findet in dem
selbstakkomodierten martensitischen Geflige ein Wachstum glnstig orientierter
Zwillinge bzw. Varianten durch Verschiebung hochbeweglicher Phasen- bzw.
Zwillingsgrenzen statt. Diese Verschiebung wird durch hohe Dehnungen bei geringer
Spannungserhdhung in Form des in Abbildung 2.5 dargestellten Plateauverlaufes’
deutlich.
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Abbildung 2.5: Schematik des makroskopischen Spannung-Dehnung-Temperatur
Verlaufes fiir den Einwegeffekt von FGL.

Durch die beschriebene Verschiebung kénnen in NiTi-Legierungen makroskopische
Dehnungen von 5 % - 8 % erreicht werden. Diese makroskopische Formanderung
kann im Einwegeffekt alternativ durch spannungsinduzierte Phasenumwandlung bei
Ms < T < As erreicht werden, wobei direkt gerichtete Martensitvarianten entstehen.
Nach vollstandiger Entzwillingung am Ende des Spannungsplateaus findet elastische
Verformung bzw. bei Uberschreiten der Streckgrenze plastische Verformung des
Martensits statt. Wird der entzwillingte Martensit entlastet, bleibt die martensitische
Gitterstruktur und damit die makroskopische Veranderung bei T < As stabil. Durch
Waérmezufuhr oberhalb As beginnt die Rickumwandlung in die austenitische Phase,
die bei Erreichen von A; vollstdndig abgeschlossen ist. Damit verbunden ist eine
vollstandige Reversibilitdt der eingebrachten makroskopischen Formanderung. Der
Einwegeffekt findet insbesondere Anwendung bei gewulnschten
temperaturinduzierten Formanderungen, z.B. bei der Regelung von Ventilen.

In realen FGL beinhalten die Plateaus weitere Verfestigung aufgrund von Interaktionen
zwischen verschiedenen Martensitvarianten bzw. Korngrenzen. Im Folgenden wird dennoch

durchgangig der Terminus Plateau zur Beschreibung des Umwandlungsverhaltens verwendet.
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Diese kann entweder durch die Umgebungstemperatur selbst, oder auf Grund des
hohen elektrischen Widerstandes von NiTi-FGL durch konduktive Erwarmung
erreicht werden.

In der vorliegenden Arbeit wurden NiTi-Legierungen bei Temperaturen oberhalb Ay,
also im thermisch stabilen Bereich der austenitischen Hochtemperaturphase

mechanisch belastet.

B2 — =@ ,pjg

mu

Verzwillingter Martensit
(1) Spannungsinduzierter Martensit

(2) Entstehung weiterer Varianten und Wachstum
giinstig orientierter Varianten

‘. Eb-.

Entzwillingter Martensit

(3) Entzwillingung des Martensits

Abbildung 2.6: Schematik des makroskopischen Spannung-Dehnung Verhaltens bei
Pseudoelastizitit in FGL. Die schematischen Gefligedarstellungen geben die
kristallografischen  Vorgdnge  wédhrend der Deformation entlang  des

Spannungsplateaus nach [Gal05] an.
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Bei Erreichen einer kritischen Spannung findet gemaB Abbildung 2.2 zunachst eine
kollektive Gitterscherung von der austenitischen (B2) in die martensitische (B19)
Phase statt. Dabei entstehen zuerst solche intern verzwillingten Varianten, die
gemaB der Gleichung (2.5) den hdchsten Schubspannungsfaktor relativ zur
Belastungsrichtung aufweisen (Abbildung 2.6, (1)). Bei weiterer Spannungserhdéhung
werden weitere, weniger gulnstig orientierte Varianten aktiviert (2), die bei
zusatzlicher mechanischer Spannung dem Wachstum der glnstiger orientierten
Varianten weichen. SchlieBlich entzwillingen die Martensitvarianten bei héherer
mechanischer Spannung (3). Das Wachstum giinstig orientierter Varianten bzw. die
Entzwillingung findet analog zum Einwegeffekt Uber hochbewegliche Phasen- und
Zwillingsgrenzen statt und erfordert daher nur ein geringes MaB an
Spannungserhdhung, was im Spannungsplateau in Abbildung 2.6 sichtbar wird. Bei
Entlastung des entzwillingten Martensits setzt bei Erreichen einer unteren kritischen
Spannung die Rickumwandlung in die austenitische Phase ein. GemaR Gleichung
(2.2) unterstitzt die gespeicherte elastische Verzerrungsenergie dabei die
Rickumwandlung bei Temperaturen T > A;. Das Hystereseverhalten
pseudoelastischer NiTi-Legierungen in Form der Abweichung zwischen den
kritischen Hin- und Rickumwandlungsspannungen kann durch die Dissipation
elastischer Verzerrungsenergie bei der Verschiebung von Phasengrenzen erklart
werden.

Die pseudoelastischen Eigenschaften von NiTi-Legierungen sind stark von der
Orientierungsbeziehung zwischen B2-Struktur und Belastungsrichtung abhangig.
Entsprechend der in den Gleichungen (2.5) und (2.6) formulierten und Abbildung 2.3
dargestellten Abhangigkeiten weichen die kritischen Spannungen zur Aktivierung
erster Martensitvarianten als auch die resultierenden pseudoelastischen Dehnungen
bei Anderung der kristallografischen Beziehung deutlich voneinander ab. Novak und
Sittner [Nov04] haben die Anisotropie des pseudoelastischen Verhaltens in einem
mikromechanischen Modell flir verschiedene Orientierungsbeziehungen dargestellt
(Abbildung 2.7).

Die Zugbelastung entlang <111> orientierter B2-Strukturen fihrt zu Martensitbildung
bei relativ geringen kritischen Spannungen von etwa 300 MPa und reversiblen
makroskopischen Dehnungen von etwa 9 %. Gleichzeitig bedingt die glnstige
kristallografische Orientierung eine geringe Interaktion aktivierter Martensitvarianten
und damit ein stark ausgepragtes Spannungsplateau. Relativ zur Belastungsrichtung
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<001> - orientierte B2-Strukuren erfordern dahingegen ein deutlich hdéheres
Spannungsniveau von etwa 600 MPa zur Aktivierung erster Martensitvarianten und
erreichen geringere pseudoelastische Dehnungen im Bereich von 6 % bei
ausgepragtem Verfestigungsverhalten durch Interaktion aktivierter Martensitvarianten
[Nov04].

Abbildung 2.7: Anisotropie des pseudoelastischen Verhaltens von NiTi  unter
Zugbelastung auf Grundlage einer mikromechanischen Modellierung von Novak und
Sittner [Nov04].

Neben den kristallografischen  Orientierungsbeziehungen  haben  auch
mikrostrukturelle Eigenschaften Einfluss auf das pseudoelastische Verhalten der
NiTi-FGL. Aus dem durch Abschrecken aus dem Homogenitatsgebiet (vgl. Abbildung
2.1) erzeugten Ubersattigten Mischkristall kbnnen durch Warmebehandlung oberhalb
von ca. 570 K NisTiz Ausscheidungen eingestellt werden. Dabei haben zwei Effekte
Einfluss auf das pseudoelastische Verhalten der NiTi-Legierung. Durch Variation der
Auslagerungstemperatur zwischen 623 K und 823 K kann die GroBe der
Ausscheidungen gezielt eingestellt werden [Gal01]. Bei einer
Auslagerungstemperatur von 623 K entstehen ca. 10nm groBe, kohéarente
Ausscheidungen, die durch Behinderung von Versetzungsbewegung die Bildung von
remanentem Martensit wahrend zyklischer Belastungen verringern und damit
insbesondere die Reversibilitdt der pseudoelastischen Verformungen verbessern

[Gal02]. Hbéhere Auslagerungstemperaturen resultieren in ca. 500 nm grofBen,
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inkoharenten NisTis Ausscheidungen. Wahrend der bei kleinen, kohéarenten
Ausscheidungen beobachtete Stabilisierungseffekt bei gréBeren Ausscheidungen
geringer ist, unterstitzen die Koharenzspannungen zwischen Ausscheidung und
Matrix die spannungsinduzierte Phasenumwandlung und senken damit die kritischen
externen Spannungen [Gal99b]. Darlber hinaus fiihrt die Bildung Ni-reicher
Ausscheidungen zu einer Reduzierung der Ni-Konzentration in der B2-Matrix, die mit
einem Anstieg der Umwandlungstemperaturen einhergeht [Fre10, Ots99]. Geman
Gleichung (2.3) wird damit bei konstanter Testtemperatur die notwendige externe
mechanische Spannung reduziert.

Die in Abbildung 2.3 dargestellte Dehnungsanisotropie fihrt bei vielkristallinen NiTi-
Legierungen zu einem ausgepragt heterogenen Dehnungsverhalten. Ausgehend von
der spannungsinduzierten Phasenumwandlung und der damit verbundenen
Dehnungslokalisation in glnstig zur Belastungsrichtung orientierten Kérnern
entstehen Dehnungsinkompatibilitdten an Grenzen zu unglnstig orientierten
Kérnern, die durch Spannungstransfer die Phasenumwandlung im benachbarten
Korn begunstigen [Bri04]. Damit fUhrt die Phasenumwandlung in einem Korn zu einer
Dehnungslokalisierung auf makroskopischer Ebene, die sich in Form von
Dehnungsbandern ausbreitet [Dal07, Sit05]. Eine &hnliche Form der
makroskopischen Dehnungslokalisierung wurde in der vorliegenden Arbeit auch auf
einkristallinen Substraten detektiert (vgl. Kapitel 4.1.3). In beiden Mikrostrukturen
resultieren Dehnungsbander, deren Form von der jeweiligen Probengeometrie
abhangt und in denen die lokalen Umwandlungsdehnungen um ein Vielfaches von
den Dehnungen weniger stark verformter Probenbereiche abweichen kénnen
[Dal07].

Die praktischen Anwendungen von NiTi-FGL nutzen die beschriebenen
makroskopischen  Spannung-Dehnung-Temperatureffekte. = Temperaturinduzierte
Phasenumwandlungen werden fir die Steuerung von Aktoren, z.B.
Greifvorrichtungen, Ventilen [Kim08, Hua02], aber auch fir sensorische
Anwendungen [Cha08] genutzt. Pseudoelastische NiTi FGL finden insbesondere dort
Verwendung, wo flexible, knicksichere und kraftdampfende Strukturen erforderlich
sind. Neben Anwendungen z.B. im Bereich der Vibrationsdampfung bei
Brickenbauwerken oder in Sportgeraten [Van03] hat sich NiTi auch auf Grund seiner
biokompatiblen Eigenschaften insbesondere in der Medizintechnik am Markt

etabliert. Kérperimplantate aus NiTi, wie Zugdrahte fur Zahnspangen, weisen im
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Gegensatz zu den bisher haufig verwendeten Implantaten aus rostfreiem Stahl einige
mechanische Eigenschaften auf, die denen von kérpereigenen Materialien wie
Knochen oder Haaren &hnlicher sind [Due96]. Die gezielte Anwendung dieser
Eigenschaften soll am Beispiel der Funktionsweise eines sogenannten Stents
verdeutlicht werden. Diese Langzeitimplantate werden operativ in verengte
BlutgefaBe eingebracht, um durch deren Aufweitung eine permanente Verbesserung
des Blutflusses zu gewahrleisten. Abbildung 2.8 (a) zeigt das Modell eines laser-

geschnittenen Stents [Mor04].

“CoF (3)

(1)

o
>

€

Abbildung 2.8: Modell eines Stents nach Morgan (a) und Arbeitsdiagramm eines
Stents aus pseudoelastischem NiTi (b) nach [Mor04].

Abbildung 2.8 (b) verdeutlicht dessen Funktionsweise unter Verwendung des
pseudoelastischen Effekts. Der im Ausgangspunkt (1) austenitische Stent wird in
einen Implantationskatheter eingebracht, in welchem er maximal bis in den
elastischen Bereich des Martensits verformt wird (2). Durch AusstoBen aus dem
Katheter wird der Stent bis zum Arbeitspunkt im unteren Spannungsplateau entlastet
(3). Bedingt durch das Spannungsplateau verbleibt Uber einen groBen
Deformationsbereich eine geringe aber nahezu konstante Kraft (engl. Chronic
Outward Force, COF), die eine permanente Aufweitung des BlutgeféaBes garantiert.
Im Fall einer zusétzlichen Belastung von AuBen wird, bedingt durch die
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pseudoelastische Hysterese, ein Widerstand erzeugt (engl. Radial Resistance Force,
RRF). Im Gegensatz zu nicht pseudoelastischen Materialien flihrt eine solche
Belastung von AuBen aber nur zu geringen Kraften und reversiblen Deformationen,
so dass die Gefahr einer Verletzung der GefaBwande minimiert wird.

Bedingt durch die Kombination aus pseudoelastischen Eigenschaften, ihrer hohen
Reversibilitdt und Einstellbarkeit sowie ihrer relativ guten Biokompatibilitat sind NiTi-
FGL im Gegensatz zu koérperunvertraglichen FGL wie CuAl heute etabliert in der
Medizintechnik [Mor04]. Eine ausfiihrliche Ubersicht der medizinischen
Anwendungen von NiTi in der Medizintechnik findet sich in [Due96]. Die
Kérpervertraglichkeit der NiTi-FGL wird aufgrund des hohen Ni-Gehaltes und der
beobachteten Lochkorrosion in der Fachliteratur jedoch kontrovers diskutiert. Ein
Uberblick Gber die korrosiven Eigenschaften und die Problematik des Ni-AusstoBes

im menschlichen Képer wird daher in Kapitel 2.3 gegeben.

2.3 Korrosive Eigenschaften und Biokompatibilitat von NiTi-
Legierungen

Die Biokompatibilitat von Werkstoffen ist ein maBgebliches Kriterium flr ihre Eignung
als Implantatwerkstoff. William et al. [Wil08] definieren die Biokompatibilitdt eines
Werkstoffes als seine Fahigkeit, eine therapeutisch medizinische Funktion dauerhaft
zu gewahrleisten ohne unerwiinschte Komplikationen im umliegenden Gewebe bzw.
der Zellstruktur hervorzurufen. Wahrend die Biokompatibilitdt des etablierten
Implantatwerkstoffes Titan unstrittig ist, kann die hohe Nickel-Konzentration in NiTi-
FGL die Eignung als Biomaterial negativ beeinflussen [Sha08]. Die schéadliche
Wirkung von Nickel im menschlichen Kérper ist seit Jahrzehnten durch klinische
Studien bestatigt [Sun77]. Nickel kann im menschlichen Kérper zu allergischen
Reaktionen, dem Abbau von Muskelgewebe, der Beeintrachtigung des
Zellwachstums [Mor04, Sto04, Kas03] und bei langanhaltender Aufnahme gréBerer
Mengen geldster Nickelverbindungen wie Nickeloxid mit hoher Wahrscheinlichkeit zu
Krebserkrankungen fihren [OII97, OIl02]. Allerdings nimmt der menschliche Kérper
dber Nahrung, Umwelt und Gebrauchsgegenstande standig geringe Mengen Nickel
auf [Fly84].

Grundsétzlich bildet NiTi eine festaufhaftende dichte Passivoxidschicht aus TiO, auf

der Oberflache aus, die durch Isolierung des Grundmaterials von den
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Umgebungsmedien einen guten Korrosionsschutz sicherstellt [She04]. Verschiedene
Studien haben die Nickel-Freisetzung aus Implantaten vor dem Hintergrund der
Beschaffenheit der Passivoxidschicht untersucht [Ass03, Bis93, Car03, Cis02,
Ven00]. Dabei wurde deutlich, dass die Nickel-Freisetzung aufgrund des
Passivoxides auch in korrosiven Medien gering bleibt. Die Korrosionsanfalligkeit und
Freisetzungsrate sind allerdings stark von der Beschaffenheit der Passivschicht und
damit von der Oberflachenbehandlung abhangig. Unbehandelte bzw. geschliffene
Oberflachen weisen relativ dicke (=200 A) [Cis02] und Nickel-reiche (= 63 at.-%)
[OBr02] Passivschichten mit relativ geringen Durchbruchpotentialen auf, auf denen
bei anhaltendem Kontakt mit korrosiven Medien Lochkorrosion entstehen kann
[Rie02]. Abbildung 2.9 zeigt eine von Lochkorrosion befallene Oberflache eines nach
21 Monaten explantierten NiTi-Implantates, dessen Oberflachen vor der Implantation
keiner speziellen Oberflachenbehandlung unterzogen wurde [Hei01]. Es sind
mehrere Mikrometer groBe Krater verbunden mit massivem Materialabtrag zu
erkennen. Langere Implantationszeiten flhrten in dieser Studie sogar zu
vollstandigem Versagen der NiTi-Struktur, was bei Mithahme ganzer Strukturteile
durch den Blutstrom zu lebensgefahrlichen Verletzungen fihren kann.

MAG= 1068 X EHT=20,00 kv  Signal = 05000 Signal A =InLens
Dutput To = Default Prirdes Wh= Bmm Apariure Mo, =1 Signal B = SE2

Abbildung 2.9: SE-Aufnahme einer unbehandelten Oberfldche eines NiTi-Implantates
mit deutlich erkennbarer Lochkorrosion. Das Implantat wurde nach 21 Monaten
explantiert [Hei01].
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Eine deutliche Verbesserung der korrosiven Eigenschaften und damit der Ni-
Freisetzung kann durch Elektropolieren der NiTi-Oberflachen erreicht werden [Cis02,
Poh08, Tri98]. Durch das Elektropolieren werden deutlich diinnere (=130 A) [Cis02]
und Nickel-verarmte (=22 at.-%) [OBr02] Passivoxide gebildet, die mit einer
deutlichen  Erhéhung des Durchbruchpotentiales einhergehen. Allerdings
verdeutlichen aktuelle Studien, dass selbst elektropolierte Oberflachen aufgrund
oberflachennaher Nickel-Depots keinen lang anhaltenden und prozesssicher
reproduzierbaren Korrosionsschutz gewahrleisten [Sha08, Sha09] und daher
Lochkorrosion und Nickel-Freisetzung nicht sicher ausgeschlossen werden kdnnen
[Ron96]. Fir biomedizinische Anwendungen von NiTi-Legierungen wird fir die
Sicherstellung eines lang anhaltenden Korrosionsschutzes daher nach geeigneten
Beschichtungskonzepten gesucht.

Abbildung 2.10: SE-Aufnahmen von DLC- (a) und Titan beschichteten NiTi-
Oberfldchen nach Dehnung unter Zugbelastung auf 5.6 % bzw. 8 % [HeB08].

In den vergangenen Jahren wurden dabei insbesondere keramische und metallische
Beschichtungen untersucht. Durch Applikation von TiN [Che03, Man06, StaO1],
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Hydroxyapatit [Fil97], ZrO,, DLC (engl.: Diamond Like Carbon) [Sui06, Sui09], Al.Os
oder Titan [Sun10] auf NiTi-Oberflachen konnte der Widerstand gegen Korrosion in
verschiedenen korrosiven Medien deutlich verbessert werden. Wahrend die Nickel-
Freisetzung und die korrosiven Eigenschaften in den genannten Studien umfangreich
beleuchtet wurden, fehlen Aussagen Uber die mechanischen Eigenschaften der
verwendeten Beschichtungswerkstoffe génzlich. Bei der Verwendung von NiTi-FGL
fir Implantatwerkstoffe muss bei der Auslegung der Beschichtung allerdings davon
ausgegangen werden, dass pseudoelastische Dehnungen auftreten [He308]. Bedingt
durch den pulsartigen Blutdruck [Fro08] kbénnen dabei wahrend der
Bauteillebensdauer mehrere Millionen Belastungszyklen [Egg04] auftreten. In
Studien, welche die mechanischen Anforderungen an die Beschichtungen
berlcksichtigten, wurde deutlich, dass sowohl DLC-Beschichtungen [HeB08, Tak09],
Plasma-Polymerisierte Hexamethyldisilazane [Yan00] als auch Titan-Beschichtungen
[HeB08] bei geringen monotonen Zugbeanspruchungen versagten. Abbildung 2.10
zeigt SE-Aufnahmen DLC (a) bzw. Titan (b) beschichteter Oberflachen nach
monotoner Zugbeanspruchung [HeB08]. Die erkennbaren Defekte entstanden bereits
bei lokalen Dehnungen von 1% - 3 %, meist im Bereich von prozessbedingten
Unreinheiten im Schichtmaterial. Potentiodynamische Polarisation in physiologischer
Lésung an den belasteten Substraten flhrte im Bereich der Schichtdefekte zur
Initiierung von Lochkorrosion, was die Notwendigkeit absoluter Schichtintegritat auch
bei zyklischen pseudoelastischen Dehnungen verdeutlicht. Neben der mangelhaften
Verformbarkeit der bisher untersuchten Beschichtungen sind deren aufwandige
Applikationsprozesse fur komplexe Bauteilgeometrien wie Stents (Abbildung 2.8)
ungeeignet. Ein hinsichtlich der formulierten Anforderungen vielversprechendes
Beschichtungskonzept stellt die 1992 von Decher [Dec92] vorgestellte LBL (engl.
Layer by Layer) Applikation von Polyelektrolyten aus wassriger Lésung dar. Das in
der vorliegenden Arbeit hinsichtlich seiner mechanischen Eignung untersuchte

Beschichtungskonzept wird in Kapitel 2.4 ausfihrlich vorgestellt.

2.4 Herstellung und Eigenschaften von Polyelektrolytfilmen

Als Polyelektrolyte werden Polymere bezeichnet, die in Wasser durch Abgabe von
lonen dissoziieren. Abhéngig von der Ladung des wéahrend der Dissoziierung

abgegebenen lons (sogenannte Deprotonierung) liegen Polyelektrolyte anionisch als
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Polysauren und kationisch als Polybasen vor. Ein Differenzierungsmerkmal von
Polyelektrolyten ist die durch die Dissoziierung entstehende Ladungsdichte.
Sogenannte starke Polyelekirolyte dissoziieren unabhangig vom pH-Wert der
wassrigen LOsung vollstdndig und weisen damit maximale Ladungsdichten auf.
Sogenannte schwache Polyelektrolyte dissoziieren hingegen abhangig vom pH-Wert
der Ldsung [Shi00]. Durch die ausgepragte pH-Wert-Abhangigkeit kann die
Ladungsdichte der Polyelektrolyte prazise variiert und damit auch die Eigenschaften
der aus ihnen hergestellten Filme eingestellt werden. Polyelektrolyte kommen neben
den  synthetisch  hergestelllten = Formen  auch  natdrlich, etwa als
Desoxyribonukleinséure (DNS), Proteine, Phenole oder Pektine vor [Dec03]. In der
vorliegenden Arbeit wurden die synthetische Polybase Polyallylaminhydrochlorid
(PAH) und die Polysaure Polyacrylsaure (PAA) verwendet. Abbildung 2.11 zeigt
schematisch Aufbau und Dissoziation von PAH (a) und PAA (b).

-(CH-CH),- (CHy-CH),-
CH, COOOH®)
NH,*) CI0

(a)PAH (b) PAA

Abbildung 2.11: Aufbau und Dissoziation von Polyallylaminhydrochlorid (PAH) (a)
und Polyacrylsdure (PAA) (b) nach [YamO03].

Wahrend PAH durch Abgabe von CI ionisiert, wird PAA durch Lésen eines H* lons
dissoziiert. Die resultierende Ladung der Polybasen bzw. Poylsduren kann zur
Herstellung von Filmen genutzt werden, in denen die lonisierung elektrostatisch
kompensiert wird. Mittels des von Decher [Dec02] entwickelten LBL-Verfahren
kénnen auf komplexen Substratoberflachen durch abwechselndes Eintauchen in
polybasische bzw. polysaure Lésung Schichten aufgetragen werden, die durch
gegenseitige elektrostatische Kompensation adsorbieren. Zur Adsorption eines
ersten sogenannten Monolayers (Polybase oder Polysdure) muss die
Substratoberflache durch Vorbehandlung geladen werden. Durch Eintauchen in die
Polyelektrolytidsung wird dann elektrostatisch eine erste Schicht aufgetragen. Dabei
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werden nicht alle Polyelektrolytketten der adsorbierten Schicht durch die Ladung der
Substratoberflache kompensiert, sondern es bleiben ausreichend nicht kompensierte
Ladungen fir die Adsorption einer Schicht aus entgegengesetzt geladenen
Polyelektrolytketten. Um diesen elekirostatischen Adsorptionsprozess zum Aufbau
von Filmen haufig wiederholen zu kdénnen, werden Ketten mit unzureichender
elektrostatischer Bindung zwischen den Adsorptionsschritten durch Spilen mit
destilliertem Wasser entfernt. Eine Determinante fir die Ladungsdichte und damit
auch fir die Morphologie der aus schwachen Polyelektrolyten adsorbierten Schichten
ist der pH-Wert der verwendeten Ldsungen. Die Arbeit von Shiratori und Rubner
[Shi00] verdeutlicht, dass der Dissoziationsgrad von PAA mit steigendem pH-Wert
zunimmt, wahrend die lonisierung von PAH weniger stark auf pH-Wert Variationen
reagiert. Mit zunehmender Ladungsdichte der verwendeten Polyelektrolyte verandert
sich die ,geknaulte® Form der Ketten bei geringen pH-Werten hin zu einer
langgezogenen, gestrafften Form bei hohen pH-Werten. Damit kann die Dicke eines
Bilayers (Polybase und Polyséaure) durch Veranderung des pH-Wertes zwischen
Werten von (iber 100 A auf wenige A reduziert werden [Shi00]. Die Ladungsdichte
und Morphologie der Polyelektrolytketten hat damit auch einen entscheidenden
Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der adsorbierten Schichten [Tho05]. In
der vorliegenden Arbeit wird daher eine Notation verwendet, die neben den
verwendeten Polyelektrolyten auch die Zahl der adsorbierten Bilayer und den pH-
Wert der Lésungen angibt. Die Polyelektrolytschicht [PAH/PAA]o — pH7 z.B. besteht
aus zehn PAH/PAA Bilayern, die aus Lésungen mit einem pH-Wert von jeweils
sieben adsorbiert wurden.

Der schematische Aufbau eines [PAH/PAA]-Bilayers ist in Abbildung 2.12 dargestellt.
Die Bindung zwischen der Polybase und der Polysaure wird Uber die elektrostatische
Anziehung einer COO™ (Carboxygruppe) und einer NHz" Gruppe realisiert. Durch die
Herstellung im LBL-Verfahren entstehen Filme, deren Monolagen miteinander
verknUpft sind, ihr interner Aufbau aber als schichtweise geordnet beschrieben

werden kann.
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Abbildung 2.12: Schematischer Aufbau eines [PAH/PAA] Bilayers mit
elektrostatischer Bindung nach [Lac11].

Hinsichtlich der Anwendbarkeit von [PAH/PAA] auf pseudoelastischen NiTi-FGL sind
die mechanischen Eigenschaften von besonderer Bedeutung. Aufgrund der
komplizierten Herstellung von Proben aus reinem Polyelektrolytmaterial ist das
verbreiteste Merkmal zur Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften der
durch Rasterkraftmikroskopie ermittelte Elastizitatsmodul von beschichteten Proben.
Der Elastizititsmodul kann bei [PAH/PAA] je nach Ladungsdichte zwischen 10° Pa
(pH2) und 10®Pa (pH6,5) liegen [ThoO5]. Neben einer Aussage (ber die
Verformbarkeit der Beschichtung kann CUber den Elastizititsmodul auch die
Biokompatibilitdt der PEL-Filme beeinflusst werden, da die Konformitat der
mechanischen Eigenschaften von Implantatoberflache und Zellgewebe ein
determinierender Faktor daflr ist [Tho05]. Ein weiteres Kriterium flar die
Anwendbarkeit von Polyelektrolytfilmen als Beschichtungsmaterial auf NiTi-FGL ist
deren Vermégen lonentransport zu erschweren. Eine Studie von Dai et al. [Dai00] an
[PAH/PAA] beschichteten Aluminium-Substraten in salzhaltiger Lésung hat gezeigt,
dass bereits wenige Bilayer eine Reduzierung der lonenfreisetzung bedingen. Der
Transport von lonen durch Polyelektrolytschichten erfolgt nach Farhat [FarO1]
vorwiegend Uber dissoziierte, freie Ketten, die als Vehikel fur lonen fungieren. Eine
Reduzierung der lonendurchldssigkeit kann demnach durch eine Erhéhung der
Ladungsdichte erreicht werden. Allerdings kann ein Stofftransport durch Hohlraume
zwischen den Ketten nicht ausgeschlossen werden [Ant03]. Dartber hinaus kann die
Ladungsdichte durch Aufnahme von Wasser in die Polyelektrolytschichten abgesenkt
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und damit die lonendurchldssigkeit ernéht werden. Polyelektrolytschichten nehmen
bis zu 40% Wasser durch Diffusion zu hydrophilen Bereichen um die
elektrostatischen Verbindungen auf [Nol08, Tan04]. Dabei kénnen, insbesondere in
salzhaltigen L&sungen, elektrostatische Verbindungen aufgetrennt und damit die
lonendurchlassigkeit erhdht werden [Dub01]. Obwohl einige Verbindungen getrennt
werden, sind Polyelektrolytschichten aber auch bei hohen Salzkonzentrationen stabil
und Iésen sich auch nach Monaten nicht auf [Heu05].

Eine Moglichkeit, die Eigenschaften von Polyelektrolytschichten durch eine
temperaturinduzierte Uberfiihrung der Bindungsart dauerhaft zu dndern und auch in
salzhaltigen Lésungen zu stabilisieren haben Harris et al. aufgezeigt [Har99]. Dabei
werden ausgehend von dem in Abbildung 2.12 dargestellten Schichtaufbau bei einer
Temperatur oberhalb 215 °C elektrostatische in kovalente Bindungen umgewandelt
(Abbildung 2.13).

Das Verhaltnis von kovalenten und verbleibenden elektrostatischen Bindungen hangt
maBgeblich von der Temperatur und dem pH-Wert der Polyelektrolytlésungen, also
der initialen Ladungsdichte ab [Dai00]. Abhangig von der Warmebehandlung und
initialen elektrostatischen Ladungsdichte kann der Elastizitatsmodul der Filme um
eine GréBenordnung gesteigert werden, wodurch die Biokompatibilitdt beschichteter
Oberflachen ebenfalls verbessert wird [Ric04, Tho05]. Gleichzeitig wird die
Abriebfestigkeit der Beschichtung deutlich erhéht [Dai05]. Die Barriereeigenschaften
kovalenter Polyelektrolytfilme gegen Stofftransport durch Hohlrdume werden durch
die hoéhere Dichte der Schichten verbessert [Ric04b]. Zudem werden die
Wasseraufnahme und das Auftrennen von Bindungen in salzhaltigen Ldsungen
durch die Anderung des Bindungstyps reduziert [Pav04], wodurch unerwiinschter
lonentransport erschwert wird. Messungen an kovalenten Polyelektrolytschichten
konnten daher auch Verbesserungen des Korrosionswiderstandes und Stabilitat der
Schichten Uber einen weiten pH-Wert Bereich aufzeigen [Har99].
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Abbildung 2.13: Schematischer Aufbau eines [PAH/PAA] Bilayers mit kovalenter
Bindung [Lac11]

Neben den warmebehandelten Filmen wurden in der vorliegenden Arbeit
Polyelektrolytschichten  untersucht, die durch Zusatz von sogenannten
Schichtsilikaten modifiziert wurden. Die Verbesserung der mechanischen
Eigenschaften von Polymeren durch Zugabe von Schichtsilikaten wurde erstmals
1990 von Wissenschaftlern der Toyota Gruppe durch Legieren von Montmorillonit
(MMT) in eine Nyloné — Matrix demonstriert [Oka90]. Seither wird die Modifizierung
von Polymeren durch verschiedene Silikate intensiv erforscht [Ray03]. Schichtsilikate
wie MMT eignen sich besonders fir die Modifikation von Polymeren, weil durch
entsprechende Behandlung eine hohe Kompatibilitdt zur Polymermatrix hergestellt
werden kann und Schichtsilikate aus der Natur in Form von Bentonit und damit
kostenglinstig gewonnen werden kénnen [Wan98]. Innerhalb der Schichtsilikate zahlt
MMT zu den sogenannten 2:1 Phyllosilikaten, deren Stapelung sich aus zwei
tetraedrischen  Siliziumstrukturen und einer oktaedrischen Aluminium- oder

Magnesiumhydroxidstruktur zusammensetzt (Abbildung 2.14).
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Abbildung 2.14: Kristallstruktur eines Montmorillonit Schichtsilikates nach [Ray03].

Durch die Stapelung der Strukturen entstehen Van der Waals — Bindungen, die
sogenannte ,Galerie”, in der durch isomorphe Substitution mit organischen
Alkylammoniumkationen aus dem urspringlich hydrophilen ein organophiles, negativ
geladenes Silikat [Gia96, Wan98] wird, das flr eine elektrostatische Interaktion mit
der Polymermatrix geeignet ist. Die Dicke einer Schicht liegt bei etwa 1 nm, die
laterale Ausdehnung kann je nach Aufbereitung zwischen 30 nm und einigen
Mikrometern variieren [Ray03]. Zwei Komposit-Typen aus Polymeren und MMT
werden grundsatzlich unterschieden [Wan98b]. In dem ,eingeschobenen“ Aufbau
befinden sich einzelne Polymerketten in den Galerien der Silikate, der Komposit ist
schichtartig aufgebaut. In dem ,gelésten“ Aufbau sind die einzelnen Schichten des
Silikats voneinander getrennt und werden in der Polymermatrix eingebunden. Fir
den Aufbau MMT-modifizierter Polyelektrolytschichten missen die einzelnen, mit
Alkylammonium vorbehandelten Silikatschichten in wasseriger Lésung fein verteilt
werden, damit sie als dritte Lage im LBL-Prozess zwischen den Polyelektrolyten
adsorbiert werden kénnen. Abbildung 2.15 zeigt den schematischen Aufbau eines
[PAH/PAA/MMT]-Films.

Zwischen PAH und PAA —Schicht werden MMT adsorbiert, die durch elektrostatische
Interaktion an den Polyelektrolytketten anhaften. Dabei sind die MMT-Schichten
parallel zur Substratoberflache orientiert. Neben den MMT-Partikeln bestehen
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weiterhin direkte Bindungen zwischen PAH und PAA, sodass die MMT-Partikel keine
geschlossene Schicht zwischen den Polyelektrolyten bilden. In der gelésten Form
wird eine maximale Interaktion zwischen Silikatoberflache und Polyelektrolytketten
erreicht, die eine hohe elektrostatische Wechselwirkung und damit eine ausgepragte

Eigenschaftsverbesserung sicherstellt [Cha07].
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Abbildung 2.15: Schematischer Aufbau eines [PAH/PAA/MMT] Trilayers mit
elektrostatischer Bindung [Lac11]

Neben der Verteilung der Silikate in der Polyelektrolytmatrix beeinflusst auch das
Formverhaltnis (Lange / Dicke) die mechanischen Eigenschaften der Komposite,
wobei mdglichst hohe Verhéltnisse anzustreben sind [Yan97]. Fir optimierte
Verteilung und Formverhaltnisse sind in Komposit-Vollmaterialen enorme
Steigerungen der Bruchdehnungen, der Zugfestigkeit und des Elastizitdtsmodules im
Vergleich zum reinen Polymer berichtet worden, die auf die Verstarkung der Matrix
und Interaktionen zwischen MMT und der Kettenmorphologie zurtickgeflhrt wurden
[Don08, Wan98]. Entsprechende Verbesserungen der mechanischen Eigenschaften
sind auch fir LBL-Beschichtungen aus MMT-Polymer Kompositen nachweisbar
[Bak07, Bon08, Gia96]. Daneben werden auch die Abriebsfestigkeit [Yus10] und
thermische Stabilitat [Gia96, Ma01, Xio04] durch die MMT positiv beeinflusst. Bedingt
durch die Erschwerung der Diffusion von Wasser durch die MMT-modifizierte
Polyelektrolytmatrix wird auBerdem die Wasseraufnahme der Schichten deutlich
reduziert [Gia96, Hei10]. Damit verbunden ist auch eine Verbesserung der
Barriereeigenschaften der Beschichtungen [Yan97], die eine erhebliche Steigerung
des Korrosionsschutzes beschichteter Substrate bedeutet. Experimentell wurde dies
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von Heidarian et al. [Hei10] bestatigt. Abbildung 2.16 zeigt Stromdichte -
Potentialkurven von unbeschichteten und mit Polyurethan-MMT beschichteten

Stahlproben.
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Abbildung 2.16: Stromdichte — Potentialkurven von unbeschichteten und

Polyurethan-MMT  beschichteten unlegierten Stahlsubstraten nach 30 Tagen
Immersion in 5 -% NaCl-Lésung nach [Hei10].

Vor der Aufnahme der Kurven wurden die Proben 30 Tage im Medium belassen, um
den Korrosionsschutz unter Bedingungen langanhaltenden Kontakts zwischen
Medium und Beschichtung untersuchen zu kénnen. Trotz der Immersionszeit und
des aggressiven Mediums kann eine verringerte Korrosionsanfalligkeit des
Substrates mit zunehmendem MMT-Gehalt der Beschichtung anhand der
Verschiebung der Ruhepotentiale und der Reduzierung der Stromdichten festgestellt
werden.

Die durch den Herstellprozess einstelloaren Eigenschaften machen Polyelekirolyte
interessant flr eine Vielzahl technischer Anwendungen wie elektrochromatische
Bauteile [DelL03, Ste97], Behalter fir kontrollierte Medikamentenfreisetzung im
menschlichen Kérper [Ant01, Car00] oder fir ,Under the hood“ Applikationen in der

Automobiltechnik [Usu93]. In der Beschichtungstechnik werden z.B. Beschichtungen
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fir Lebensmittelverpackungen [Gia96] aber auch Beschichtungen fir den
Korrosionsschutz untersucht [And08, Gri09, Lam08, Shc07]. In den vergangenen
Jahren wurden auch erste Ergebnisse zur Anwendbarkeit von LBL-
Polyelektrolytschichten als Beschichtungsmaterial fir intravaskulare Stents
vorgestellt [Jew06, Thi03]. Dabei wurden neben der unproblematischen Applikation
der verwendeten Polyelektrolyte Plasmid-DNA, Polysaccharide, Hyaluronan und
Chitosan, auf 316L-Stahl und NiTi Substraten auch erste Verformungsversuche an
beschichteten Substraten durchgefihrt [Jew06]. Es wurde deutlich, dass die auf
rostfreien 316L Stahl applizierten Beschichtungen Deformationen, die wahrend des
Einsetzens und Aufdehnen des Stents typischerweise auftreten, zu keiner, mittels
Rasterelektronenmikroskopie detektierbaren Schichtschadigung fihren. Diese
Ergebnisse lassen zwar einen ersten Eindruck von der Verformbarkeit
polyelektrolytischer Beschichtungen auf biomedizinisch verwendeten Substraten zu,
mussen aber flir einen modglichen Einsatz im menschlichen Kérper durch
Betrachtungen des Verhaltens unter zyklischer Belastung in flissigen Medien und
der Abhéangigkeiten zwischen Verformbarkeit und Schichtchemie erganzt werden.
Darlber hinaus missen die spezifischen mechanischen Eigenschaften von NiTi-
Substraten berticksichtigt werden. Aufgrund des pseudoelastischen Verhaltens sind
wahrend der Implantation héhere Dehnungsamplituden als etwa bei 316L zu
erwarten, die aufgrund der ausgepragten Dehnungsanisotropie bei vielkristallinem
Substrat eine heterogene, zyklisch wiederkehrende Dehnungsverteilung auf der
Substratoberflache vermuten lassen. Hinsichtlich der Schichtintegritdt unter
pseudoelastischer Verformung mussen diese substratspezifischen

Oberflachenalterationen besondere Beachtung finden.
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3 Experimentelle Methoden

Das Kapitel ,Experimentelle Methoden* soll einen Uberblick (iber die verwendeten
Substrat- und Beschichtungsmaterialien, die durchgeflhrten Schritte zur
Probenpraparation und die genutzten Prifsysteme geben. Im Rahmen des DFG-
Kooperationsprojektes ,Investigation of the formability of thin nanoclay containing
polyelectrolyte films on NiTi substrates in humid environments” wurden Teile der
Probenpraparation und Versuche am TMC durchgefihrt. Um einen vollstandigen
Hintergrund zu den verwendeten experimentellen Methoden fir den Leser
sicherzustellen, sind auch die nicht am LWK durchgefihrten Arbeiten in den
folgenden Abschnitten erlautert und entsprechend gekennzeichnet.

3.1 Substrate und Beschichtungsmaterialien

In der vorliegenden Arbeit wurden sowohl viel- als auch einkristalline Substrate
untersucht. Beide Substrate hatten eine nominelle Zusammensetzung von 50,9 at-%
Nickel und 49,1 at-% Titan und ermdglichten damit die Herstellung eines homogenen
Mischkristalls entsprechend dem in Abbildung 2.1 dargestellten Phasendiagramm.

Einkristallines NiTi wurde durch das horizontale Bridgman Verfahren am Siberian
Physical Technical Intitute der Tomsk State University (Professor Yuri |.
Chumlyakov), Russland hergestellt. Dabei wurde aus vielkristallinem Material in
inerter Atmosphare eine homogene Schmelze hergestellt. Diese wurde in
unterschiedlichen Temperaturzonen langsam unterkihlt und durch Impfen mit einem
Keimkdrper wurde ein kontrolliertes Kristallwachstum initiiert. Flr eine detaillierte
Darstellung des Bridgman Verfahrens wird auf die Arbeit von [Sht04] verwiesen. Die
kristallografische Orientierung des erhaltenen Einkristalls wurde mittels EBSD (vgl.
Kapitel 3.2) bestimmt. Aufgrund des anisotropen Umwandlungsverhaltens von NiTi-
FGL wurden Zugproben mittels Drahterosion entlang verschiedener
kristallografischer Orientierungen entnommen. Abbildung 3.1 zeigt die verwendete
Probengeometrie und die Orientierung der B2-Struktur relativ zur Belastungsrichtung

der Zugproben.
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Abbildung 3.1: Probengeometrie der einkristallinen Substrate. Die inverse Polfigur
zeigt die Orientierungsbeziehung zwischen B2-Struktur und Zugrichtung der Proben.

Die Probengeometrie wurde dabei durch die Geometrie des gelieferten Einkristalles
limitiert. Die gewahlten Orientierungsbeziehungen entlang der [111] und [101] -
Richtung wurden entsprechend dem in Abbildung 2.3 dargestellten guten, aber
voneinander abweichenden Umwandlungsverhalten gewahlt. Zugproben entlang der
<001> - Richtungen zeigten in Vorversuchen ein erwartet schlechtes
Umwandlungsverhalten und versagten meist friihzeitig aufgrund der hohen kritischen

Spannungsniveaus.
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Abbildung 3.2: Probengeometrie der vielkristallinen Substrate. Die Polfigur zeigt die
Texturierung relativ zur Belastungsrichtung der Zugproben.

Vielkristallines NiTi wurde von der Memory-Metalle GmbH (Deutschland) bezogen.

Mittels Drahterosion wurden Proben entsprechend der in Abbildung 3.2 dargestellten
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Geometrie angefertigt. Aufgrund der Geometrie des angelieferten vielkristallinen
Materials waren vergleichsweise l&ngere Zugproben mit gréBerem Ubergangsradius
und grdBerer Messlange herstellbar. Diese Geometrie war hinsichtlich der in-Situ
Versuche (vgl. Kapitel 3.2) gunstiger, weil geringere Arbeitsabstande und hdhere
Aufldsungen realisierbar waren. AuBerdem resultierte der gréBere Ubergangsradius
in einen gleichmaBigeren Kraftfluss in die Messlange und damit eine geringere
Kerbwirkung in diesem Probenbereich. Kristallografische Untersuchungen mittels
EBSD vor der Probenfertigung zeigten auf einer untersuchten Flache von 400 x
650 um? eine Texturierung des vielkristallinen Ausgangsmaterials. Um geringe
kritische Spannungen und hohe Umwandlungsdehnungen zu gewahrleisten, wurden
die Proben derartig auserodiert, dass entlang ihrer Belastungsrichtung eine <111>
Texturierung (Abbildung 3.2) vorlag.

Da im Anlieferungszustand eine unbekannte Mikrostruktur vorlag, wurden die Proben
nach dem Erodieren einer Homogenisierung unterzogen. Dazu wurden die Proben
fir 24 h bei 1273 K homogenisiert. Um Oxidation zu vermeiden, wurden die Proben
vor der Warmebehandlung in evakuierte Quarzglasrohre eingeschweif3t. Durch
Abschrecken der Proben im Wasserbad wurde ein Ubersattigter mischkristalliner
Zustand bei Raumtemperatur eingestellt. Im Anschluss an die Homogenisierung
wurden die  Oberséttigten  Mischkristalle  fir 90 Minuten  in  einem
Warmebehandlungsofen bei 623 K und alternativ bei 823 K ausgelagert. Analog der
Ergebnisse von [Gal02] wurden feine, inkoharente NisTiz Ausscheidungen bei 623 K
bzw. groBe, koharente NisTi3 Ausscheidungen bei 823 K eingestellt. Die
resultierenden Mikrostrukturen und das entsprechende makroskopische Spannung-
Dehnung Verhalten wird in Kapitel 4.1.1 bzw. 4.1.2 vorgestellt.

Um die Untersuchung beschichteter Substrate Uber zahlreiche Versuche bei
reproduzierbaren Schichteigenschaften sicherzustellen, wurde eine fest definierte
Oberflachenbehandlung der warmebehandelten Substrate eingehalten. Zun&chst
wurden die Proben auf Schleiftellern bis auf 4000er Papier (Kérnung 5 um)
mechanisch geschliffen. Die Flanken und Radien wurden handisch geschliffen. Ein
Entfernen aller Erodierrickstande war erforderlich, um eine Kontamination der
Polyelektrolytidsungen wahrend des Beschichtungsvorganges auszuschlieBen. Die
mechanisch geschliffenen Oberflachen wurden mit Diamantsuspension (1 um) poliert
um Schleifriefen vor dem Elektropolieren zu minimieren. In einem Elektrolyt aus 60 %
Methanol, 34 % Buthanol und 6 % Perchlorsdure (70-prozentig) wurden die
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Probenoberflachen bei -40 °C in den Messlangen elektropoliert. Dazu wurden ein
Polierstrom von 1 A und eine Polierdauer von 60 Sekunden verwendet. Nach dem
Elektropolieren wurden Elektrolytrickstande durch Spullen in Ethanol entfernt. Um
unmitteloar vor der Applikation der Filme eventuelle Verunreinigungen oder
Rickstande zu entfernen, wurden die Proben am TMC nochmals mit
Tetrahydrofuran, Isopropanol und Ethanol fir 10 Minuten im Ultraschallbad gereinigt,
mit reinem Ethanol abgespult und abschlieBend mit Stickstoff getrocknet.

Fir die Beschichtung der Substrate am TMC wurde das System Polyacrylsaure
(PAA) und Polyallylaminhydrochlorid (PAH) verwendet, weil die
herstellungsbedingten Eigenschaften und Modifikationsméglichkeiten fur dieses
System ausflihrlich beschrieben sind (vgl. Kapitel 2.4). Polyacrylsdure
(Molekulargewicht 70.000 Da) und Polyallylaminhydrochlorid (Molekulargewicht
100.000 Da) wurden von der Fa. Aldrich bezogen. Die Polyelektrolyte wurden in
deionisiertem Wasser (elektrischer Widerstand 0.055 uS cm™) in einer Konzentration
von 0,01 M verteilt. Durch Zugabe von Natriumhydroxid wurde der pH-Wert der
Lésungen auf pH 7 eingestellt. Dieser pH-Wert, der einen maBgeblichen Einfluss auf
Morphologie und Ladungsdichte der applizierten Polyelektrolytschichten hat, wurde
gewahlt um Schichten herzustellen, die aufgrund ihrer hohen Ladungsdichte den
lonentransport reduzieren [Far01] und daher maximale Barriereeigenschaften
vorhalten. Die GlaslUbergangstemperaturen (Ty4) der verwendeten Komponenten
liegen bei 80 °C (PAA) bzw. 190 °C (PAH) [YamO03].

Die Applikation der Polyelektrolytfilme auf die Substrate wurde mit einem
sogenannten Dip-Coater der Fa. Nima Technology durchgefihrt. Die durch das
Titanoxid negativ geladenen Substratoberflachen wurden zur Adsorption eines ersten
Monolayers fir 5 Minuten in die kationische Polyallylaminhydrochlorid L&sung
getaucht. AnschlieBend erfolgte die Adsorption der Polyacrylsdure durch Eintauchen
fir 5 Minuten in die anionische Lésung. Zwischen den Tauchvorgangen wurde nicht
elektrostatisch gebundenes Material durch Spulen mit destilliertem Wasser entfernt.
Durch Wiederholung dieser Schritte wurden insgesamt zehn Bilayer, entsprechend
der in Kapitel ,Theoretische Grundlagen“ eingefiihrten Notation [PAH/PAA]1o —pH7
adsorbiert. Weil die Proben im Kopfbereich im Dip-Coater befestigt wurden, konnte
die Messlange einseitig lediglich bis zum Radius beschichtet werden (vgl. Abb. 4.18).

FOr die in der vorliegenden Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen ergaben sich
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aufgrund der vollstdndigen Beschichtung der Messlange daraus aber keine
Nachteile.

Eine Modifikation der [PAH/PAA]1o Schichten wurde durch Zugabe von Montmorillonit
realisiert. Organophiles MMT wurde von der Fa. Sidchemie bezogen und in
destilliertem Wasser (1 g/ Liter) 48 Stunden verriihrt. Durch eine anschlieBende
Ruhezeit von 24 h sedimentierten die gréberen Agglomerate und es konnten aus
dem oberen Teil der Suspension 10 mL entnommen und mit destilliertem Wasser auf
100 mL verdinnt werden. Im Adsorptionsprozess wurde auf Basis eines als
Haftvermittler aufgetragenen [PAH/PAA] Bilayers MMT durch Eintauchen in die
verdinnte Suspension aufgetragen. Insgesamt wurden so je Probe zehn Trilayer,
also [MMT/PAH/PAA], —pH7 appliziert.

Zur weiteren Variation der Schichteigenschaften wurde ein temperaturinduzierter
Umbau der elektrostatischen in kovalente Bindungen durchgefiihrt (vgl. Kapitel 2.4).
Dazu wurden [PAH/PAA]ioc—pH7 sowie [MMT/PAH/PAA]ix—pH7 beschichtete
Substrate bei 500 K fir 2 h in Stickstoffatmosphéare warmebehandelt.

Vor der Versuchsdurchfiihrung wurden alle beschichteten Oberflachen mittels
Ellipsomteriemessungen (vgl. Kapitel 3.2) auf die GleichmaBigkeit der Beschichtung
hin untersucht. Die beschichteten Substrate wurden bei Raumtemperatur in
geeigneten Schutzbehaltern an Laborluft gelagert.

3.2 Prifsysteme

In der vorliegenden Arbeit wurde verschiedene mikroskopische und mechanische
Prifsysteme verwendet und teilweise miteinander kombiniert. Im Folgenden sollen
die verwendeten Systeme und Versuchsparameter kurz vorgestellt werden, die
Funktionsweisen werden als bekannt vorrausgesetzt und auf eine detaillierte
Beschreibung wird deshalb verzichtet. Die Prifsysteme, die in der vorliegenden
Arbeit entwickelt bzw. weiterentwickelt wurden, werden dagegen detailierter
beschrieben.

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)
Die hochauflésende Analyse der aus den Warmebehandlungen resultierenden
Mikrostrukturen der Substrate wurde mittels Transmissionselekironenmikroskopie

durchgefihrt. Das genutzte TEM wurde mit einer Beschleunigungsspannung von
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200 kV  betrieben. Die Proben wurden aus warmebehandeltem NiTi durch
mechanisches Schleifen und anschlieBendes elektrolytisches DlUnnen hergestellt.
Flache Proben wurden auf 150 um Starke geschliffen und in einem Twin-Jet
Dinngerat durch Bestrahlen mit einem Elektrolyten bestehend aus 600 ml Methanol,
340 ml Butanol und 60 ml Perchlorsdure bei einem Potential von 70 V und bei -25 °C
gedinnt.  Durch  diesen  Dinnvorgang wurde ein im  Randbereich
elektronentransparenter Film erzeugt, der fur TEM-Analysen genutzt werden konnte.

Rasterkraftmikroskopie (engl. Atomic Force Microscopy (AFM))

Zur hochauflésenden topografischen Charakterisierung unbeschichteter und
beschichteter Oberflachen im Ausgangszustand und nach der Verformung wurden
ein Veeco AFM am LWK und ein JPK Nanowizzard Ultra 2 am TMC verwendet. Die
Abtastung der Oberflache erfolgte bei unbeschichteten Substraten in Kontakt-Modus,
bei beschichteten Oberflachen im intermittierenden Modus. Dabei wird die Spitze des
AFM mit einer Frequenz oberhalb der Resonanzfrequenz angeregt, eine Anndherung
der Spitze an die Oberflache fihrt zu einer messbaren Frequenzénderung. Der
Vorteil des Tapping-Modus liegt in der ausbleibenden Beschadigung und damit der
unbeeinflussten Abbildung der relativ weichen Polyelektrolytoberflachen.

Rasterelektronenmikroskopie (REM) mit Electron Backscatter Diffraction
(EBSD) Einheit

Ein Phillips XL40 ESEM Rasterelektronenmikroskop wurde flr die Anfertigung von
Aufnahmen im Sekundarelektronenkontrast (SE) verwendet. Wahrend der
Untersuchungen wurde ein Vakuum von 10® mbar eingestellt. Das Mikroskop wurde
mit Beschleunigungsspannungen zwischen 5 kV und 20 kV betrieben. Neben dem
SE-Detektor wurde ein energiedispersiver Rdéntgendetektor (EDX) fir die
Bestimmung der stofflichen Zusammensetzung von Ablagerungen etc. genutzt.

Fir kristallografische Analysen des Substratmaterials wurde eine EBSD-Einheit der
Fa. TSL EDAX verwendet. Um eine optimale Ausleuchtung des Detektors zu
erreichen, mussten die Probenoberflachen in einem 70 °-Winkel relativ zum
Probenteller vor dem Detektor positioniert werden. Eine zur Auswertung
ausreichende Qualitdt der Beugungsmuster wurde nur an elektropolierten
Oberflachen erzielt. Aufgrund der geringen Dichte und Dicke der auf den
elektropolierten  Oberflachen applizierten Polyelektrolytfilme  war  eine
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kristallografische Analyse mittels EBSD bedingt auch im beschichteten Zustand
maoglich. Je nach Bedarf wurde die GréBe der abgerasterten Flachen zwischen ca.
50 pm? und 500 pm? variiert, wobei hochaufldsende Analysen mit Schrittweiten von

0,5 um und Ubersichtsaufnahmen mit 3 pm durchgefiihrt wurden.

Konfokale Laser Mikroskopie (confocal laser scanning microscopy (CLSM))

Ein Olympus LEXT OLS mit violettem Laser (A = 408 nm) wurde zur Bestimmung von
Oberlachentopografien und zur Aufnahme lichtmikroskopischer Bilder verwendet. Die
genutzten Objektive ermdglichten bei VergréBerungen zwischen 200x und 1000x
bzw. numerischen Apperturen zwischen 0,5 und 0,95 die Untersuchung von
Oberflachen der GrdBe 60 x 90 pm? bzw. 360 x 500 pm? mit theoretischen vertikalen
Auflésungen von 10 nm. Die Arbeitsabstdnde der verwendeten Obijektive liegen
zwischen 0,2 mm und 10 mm. Die Aufnahmen wurden hochauflésend bei minimaler
vertikaler Schrittweite (~0,05 um) angefertigt und sind hier ohne nachtragliche

Bearbeitung wiedergegeben.

Lokale Dehnungsmessung mittels digitaler Bildkorrelation (engl. Digital Image
Correlation (DIC))

In Kapitel 2.2 wurde die ausgepragte Heterogenitat der Dehnungsverteilung wahrend
der pseudoelastischen Verformung von viel- und einkristallinen NiTi-FGL erlautert.
Um die ortsaufgeldoste Verformung des Substrates bzw. der Beschichtungen
bestimmen und damit die Verformbarkeit und Defektbildung beurteilen zu kénnen,
wurde das Verfahren der digitalen Bildkorrelation verwendet. Anhand der Korrelation
von Aufnahmen im verformten Zustand mit Referenzaufnahmen im unverformten
Zustand kann die verwendete Analysesoftware "VIC-2D” von Limess-Messtechnik
das Verschiebungsfeld zwischen Aufnahmen mit konstanten Farbkontrasten und
damit lokale Dehnungen zweidimensional berechnen. Eine detaillierte Beschreibung
der messtechnischen Ausfihrung findet sich in [Aba02, KirQ7].

FUr die Korrelation wurden in der vorliegenden Arbeit Intensitadtsaufnahmen aus dem
Konfokalmikroskop (Abbildung 3.3 (a)) und lichtmikroskopische Aufnahmen von
einem digitalen Mikroskop (Abbildung 3.3 (b)) verwendet, das mit einem
Weitbereichsobjektiv mit einem Arbeitsabstand von 85 mm VergrdBerungen von 50 x
bis 500 x bei Auflésungen von 1200 x 1400 Pixeln erlaubte. Das jeweilige
Aufnahmesystem wurde Uber einem Zug-Druck Modul montitert und die Bilder
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wurden in unterschiedlichen Deformationsstadien aufgenommen. Dabei ist die
Erzeugung eines ausreichenden Kontrastes durch entsprechende
Oberflachenpraparation ausschlaggebend fiir eine verlassliche Bildkorrelation. Bei
ausreichendem Kontrast durch die Beschichtung der Oberfliche war keine
zusatzliche Oberflachenbehandlung notwendig. Alternativ. wurden entweder in
Isopropanol dispergierte feine Siliziumoxidpartikel mit einer Airbrush-Pistole auf die
Oberflache gespriht (Abbildung 3.3 (b)) oder, bei hohen VergrdéBerungen auf
unbeschichteten Substraten, feine Kalkpartikel wéhrend des Elektropoliervorganges
aufgetragen (Abbildung 3.3 (a)).

Abbildung 3.3: Elektropolierte NiTi-Oberfldche mit (a) abgelagerten Kalk-Partikeln als
Intensitatsbild aus dem CLSM und (b) lichtmikroskopische Aufnahme von einer
beschichteten, mit SiO bespriihten Oberflache (b) fir die DIC-Analyse
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Bei der Auswertung der Aufnahmen wurden die GrdBe der lokal aufgelésten
Bereiche (Subsets) sowie die Uberschneidung dieser Bereiche (Stepsize) je nach
GréBe des analysierten Bereiches hinsichtlich der maximalen Ortsauflésung

optimiert.

Ellipsometrie

Schichtdickenmessungen wurden am TMC mittels Ellipsometrie an allen
hergestellten Filmen durchgefihrt. Bei der Ellipsometrie wird die Polarisation
einfallenden Lichts durch Reflexion und Transmission an den Grenzflachen im
System Luft, Beschichtung, Substrat genutzt. Durch die Veschiebung der Strahlen in
Phase und Amplitude gegenlber dem einfallenden Licht kann bei bekanntem
Brechungsindex und Extinktionskoeffizient anhand der Interferrenz die Dicke der
Beschichtung bestimmt werden. Fiir die vorliegende Arbeit wurde ein EP*-
Ellipsometer der Fa. Nanofilm mit einem Laser (A = 532 nm) bei einem Einfallwinkel
von 42 °genutzt.

Infrarot Reflexions Absorptions Spektroskopie (engl. photoelastic modulated
infrared reflection absorption spectroscopy (PM-IRRAS))

Die Oberflachenchemie unbeschichteter und beschichteter Substrate wurde mittels
PM-IRRAS am TMC analysiert. Dabei werden die Molekile durch den
elektromagnetischen Anteil der verwendeten Infrarotstrahlung angeregt und die
charakteristische Wellenlange der bei der Anregung absorbierten Strahlung mit
einem Interferrometer bestimmt. Die Messungen wurden mit einem Vertex70 /
PMA50 Gerat der Fa. Bruker Optik GmbH durchgefiihrt. Alle Spektren wurden mit
einer Aufldsung von 4 cm™ aufgenommen und (iber 512 Messungen gemittelt. Der
Einfallwinkel der Infrarotstrahlen betrug 80 ° und fir das verwendete Polarisations-
Modul wurde die maximale Effizienz auf 3000 bzw. 1500 cm™ eingestellt.

Vierpunktmessung

Um die grundséatzliche Verwendbarkeit der Substrate ohne aufwandige
Probenherstellung und Praparation einschatzen zu kénnen, wurde im Rahmen der
vorliegenden Arbeit ein Versuchsstand zur Vierpunkimessung aufgebaut. Diese
Methode wurde insbesondere bei den einkristallinen Substraten zur Anwendung
gebracht, weil diese in vielen Fallen herstellungsbedingt keine Pseudoelastizitat im
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bendtigten Temperaturbereich aufwiesen. Zur Bestimmung der
Umwandlungstemperaturen (vgl. Kapitel 4.1.2) wird dabei die Anderung des
elektrischen ~ Widerstandes  durch  die  austenitisch —  martensitische
Phasenumwandlung genutzt. Innerhalb einer geschlossenen Kunststoffzelle wurden
elektrische Kontakte durch Federdruck auf die elektropolierten NiTi-Oberflachen
angedrickt und ein konstanter Strom (0.5 A) durchgeleitet. Durch Stickstoffeinleitung
in die Zelle wurde die Temperatur variiert und dabei Uber eine konstante Messtrecke
der Spannungsabfall Gber ein Nanovoltmeter gemessen. Die ermittelten Spannung —
Temperaturdiagramme erlaubten bei Abweichung vom linearen Verlauf der
Spannungsanderung eine Bestimmung der Umwandlungstemperaturen der NiTi-
FGL. Die Temperatursteuerung wurde Uber einen JUMO-Temperaturregler mit
angeschlossener Stickstoff-Verdampfereinheit, die Temperaturmessung Uber ein
Thermoelement vom Typ K realisiert. Dabei konnten Temperaturen zwischen +/-
100 °C in der Kunststoffzelle eingestellt werden, aufgrund der Tragheit des Systems
wurde die Temperatur mit einer geringen Rate von 10 K min™' variiert. Die Aufnahme

der Messdaten erfolgte mit der kommerziellen Software LabView.

Zug-Druckmodul mit Modifikationen fir in-situ Messungen

Ein Zug-Druckmodul der Fa. Kammrath&Weiss GmbH wurde fir pseudoelastische
Verformung ein- und vielkristalliner Zugproben verwendet. Das Zug-Druckmodul
(Abbildung 3.4) kann Uber einen Elekiromotor Krafte von +/- 10kN Uber
entgegengesetzt drehenden Spindeln auf die Proben Ubertragen, die in den
Traversen durch Verschrauben eingespannt werden. Kraftmessungen kénnen Uber
eine eingebaute Kraftmessdose, Wegmessungen Uber ein zwischen den Traversen
befestigtes induktives Wegmesssystem realisiert werden. Fir Dehnungsmessungen
wurde ein selbstgebautes Extensometer mit einer Messbasis von 11 mm genutzt,
das mittels Federkraft auf die Proben aufgesetzt wurde. Die Dehnungen wurden je
nach Versuchsaufbau Uber das Extensometer gemessen oder den Traversenweg
bestimmt. Die Regelung erfolgte immer (ber das Signal des induktiven
Wegmesssystems. Bezogen auf die Messlange der verwendeten Zugproben wurden
dabei Dehnraten von 2x10°%s” realisiert. Die Steuerung und Aufnahme der

Messdaten erfolgte Gber die Software "DDS”.
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Abbildung 3.4: Zug-Druckmodul der Fa. Kammrath&Weiss.

Die Vorteile des spindelbetriebenen und damit relativ tragen Zug-Druckmoduls liegen
in der einfachen Handhabung, der guten Adaptierbarkeit und flexiblen
Kombinierbarkeit ~ mit  verschiedenen mikroskopischen Systemen. Zur
Charakterisierung der Verformbarkeit der applizierten Polyelektrolytschichten wurden
Anderungen der Oberflacheneigenschaften hinsichtlich der Defektbildung, lokaler
Dehnungen und der Topografie in unterschiedlichen Medien in-situ, also wahrend der
pseudoelastischen Verformung der Substrate dokumentiert.

FOr Versuche im Vakuum wurde das Zug-Druckmodul Uber mitgelieferte Adapitonen
auf dem Probentisch des Rasterelekironenmikroskopes befestigt und flar die
Steuerung und Datenaufnahme Durchleitungen in der Kammerwand des REM
genutzt. Aufgrund der geometrischen AbmaBe des Zug-Druckmoduls konnte nur ein
minimaler, hinsichtlich einer optimalen lateralen Auflésung (bei ca. 10 mm)
abweichender Arbeitsabstand von 25 mm eingestellt werden, der aber ausreichend
gute Bildqualitdten im SE-Kontrast zulieB. Um einen stabilen Zustand der
Polyelektrolytfilme im Vakuum sicherzustellen, wurden die Proben vor der ersten
mechanischen Belastung fir 30 min im Vakuum belassen.

Versuche an Laborluft wurden durch Montage des Zug-Druckmodules unter das
CLSM bzw. das digitale Mikroskop durchgefihrt. Eine Untersuchung mit den
Objektiven des CLSM erforderte aufgrund der geringen Arbeitsabstdnde ein
"Eintauchen” der Objektive zwischen die Traversen des Zug-Druckmodules. Da die
Arbeitsabstande beim urspringlichen Einspannkonzept wegen der geringen
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Probenldange und dem Durchmesser der verwendeten Objektive nicht eingestellt
werden konnten, wurden die Proben durch Adaptionen verlangert. Abbildung 3.5 (a)
zeigt im Einschub oben rechts die Skizze einer Adaption flr die vielkristalline
Probengeometrie. Uber eine geeignete Geometrie mit Aussparungen fiir die
Verschraubung konnten die Adaptionen beidseitig in den Traversen verspannt
werden. Durch eine Aussparung, die dem Negativ des Probenkopfes der in
Abbildung 3.2 dargestellten Probengeometrie entspricht, konnten Zugbelastungen
auf darin eingelegte Proben Ubertragen werden.

Um das Verformungsverhalten der Polyelektrolytschichten in flissigen Medien
untersuchen zu kénnen, wurde das Zug-Druckmodul zusatzlich erweitert. Abbildung
3.5 (a) zeigt den entsprechenden Versuchsaufbau. Zwischen den Traversen (1)
wurde eine Zugprobe mit den im Einschub oben rechts dargestellten Adaptionen
eingebaut. Unter die adaptierten Proben wurde ein Kunststoffbehalter (2) durch
Federn angedrickt. Aussparungen im Behélter umschlossen die Adaptionen, sodass
die Oberkante des Behalters die Probenoberflache Uberragte. Mit Silikon wurden der
Behalter im Ubergang zu den Adaptionen abgedichtet. Nach einer Aushértzeit von
24 h konnte der Behalter beflllt werden, bis die Probenoberflachen mit mindestens
1 mm FlUssigkeit bedeckt waren.

In der vorliegenden Arbeit wurde zur Untersuchung des Einflusses der
Umgebungsmedien auf die Verformbarkeit von Polyelektroytschichten destiliertes
Wasser und Hanks Balanced Salt Solution (HBSS) verwendet. HBSS besitzt einen
pH-Wert von 7,4 und ist dem meschlichen Blut nachempfunden [Daw89]. Die in der
vorliegenden Arbeit verwendete Zusammensetzung kann [Cho04] entnommen
werden. Weil die Immersion der Polyelektrolytschichten in salzhaltigen Lésungen die
Schichteigenschaften verandert, wurden die vollstdndig benetzen Proben fir
30 Minuten ohne Aufbringen einer mechanischen Spannung in der FlUssigkeit
belassen, um einen Gleichgewichtszustand einzustellen [Nol05]. Fir in-situ
Messungen mit dem Digitalmikroskop wurde zur Dehnungsmessung zusétzlich ein
Extensometer (3) verwendet, das Uber Aufsatze, die mit Kunstharz auf der Probe
geklebt wurden (4), befestigt wurde. Damit wurde sichergestellt, dass das
Extensometer keinen Kontakt zur Fllssigkeit hatte und gleichzeitg ein ausreichendes
Sichtfeld auf die Probenoberflache vorhanden war. In-situ Versuche mit dem CLSM

konnten aufgrund des Arbeitsabstandes nicht mit dem Extensometer durchgefihrt
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werden, auBerdem musste die Flussigkeit fur die Aufnahmen jeweils fur kurze Zeit

entfernt werden.

Abbildung 3.5: Versuchsaufbau fir die pseudoelastische Verformung von
beschichteten Zugproben in flissigen Umgebungsmedien (a). Die Traversen des
Zugmoduls (1), der verwendete Kunststoffbehdélter (2), das genutzte Extensometer
(3) und die aufgeklebten Aufsétze (4) sind gekennzeichnet. Der Versuchsaufbau fir
die Durchfihrung kristallografischer Untersuchungen unter pseudoelastischer
Belastung ist in (b) dargestellt.

Um kristallografische Untersuchungen unter pseudoelastischer Verformung
durchflhren zu kénnen, wurde eine Adaption angefertigt, die den in Abbildung 3.5 (b)
gezeigten Einbau des Lastrahmens ermdglicht. Auf dem CCD (engl. Charge coupled
Device) Bild ist zu erkennen, dass das im REM eingebaute Zug-Druckmodul durch
Verkippung des Probentisches zum EBSD-Detektor im rechten Bildbereich geneigt
ist. Im Gegensatz zum Einbau bei Verwendung des SE-Detektors wurde das Zug-
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Druckmodul zum EBSD Detektor derart verkippt, um eine ausreichende
Detektorausleuchtung durch Vermeidung von Abschattungseffekten durch die
Traversen zu ermdéglichen. Die maximal erreichbare Probenneigung durch
Verkippung des Probentisches betragt 50 °. Um die optimale Detektorausleuchtung
bei einem Winkel von 70 ° einzustellen, wurden Probenadaptionen gefertigt, welche
die Proben um zusatzliche 20 ° verkippen.

Servohydraulische Prifmaschine

Die Untersuchungen im Zug-Druckmodul wurden durch Versuche mit einer
servohydraulischen Prifmaschine der Fa. MTS erganzt. Das verwendete Gerat
erlaubte dabei héhere Dehnraten von 6 x 10°s™ und damit die Durchfiihrung von
Versuchen mit einer héheren Anzahl pseudoelastischer Zyklen innerhalb einer
vertretbaren Versuchsdauer. Da die verfligbaren Aufsetzextensometer durch die
Montage die applizierten Polyelektrolytschichten beschadigt hatten, wurde die
Probendehnung Uber das Verhaltnis des Traversenweges aus dem Wegmesssystem
zur Probenmesslénge ermittelt. Die Versuche wurden in Wegregelung durchgefihrt.
Im Gegensatz zum Zug-Druckmodul wurde die Probe in der MTS vertikal
eingespannt, was eine Nutzung des Kunststoffbehélters fir Versuche in flissigen
Medien unméglich machte. Um dennoch den Einfluss der Wasseraufnahme auf das
Verformungsverhalten von Polyelektrolytschichten untersuchen zu kdénnen, wurden
die Proben wahrend der Versuche durch eine Folie von der Laboratmosphare isoliert
und in Intervallen von 1 h destilliertes Wasser in den Probenraum gesprtht. Die somit
eingestellte  Luftfeuchte von anndhrend 100 % resultiert gemaB in-situ
Ellipsometriemessungen am TMC an [PAH/PAA}io-pH7  Schichten in
Schichtdickenzunahmen von ca. 40 %, was ungefédhr dem in destilliertem Wasser
erreichbaren Maximum entspricht [Nol08, Tan04]. Eine Kombination des Prifsystems
mit hochauflésender in-situ Mikroskopie war nicht mdglich, weshalb die
Oberflachenuntersuchung auf eine Vor- und Nachcharakterisierung beschrankt

wurde.
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4 Ergebnisse

4.1 Charakterisierung unbeschichteter Substrate

Um die Verformbarkeit der Polyelektrolytbeschichtungen beschreiben und
Defektbildungsmechanismen ableiten zu kénnen, ist die intensive Untersuchung des
makroskopischen und mikroskopischen Verformungsverhaltens der verwendeten
Substrate und der daraus resultierenden Beanspruchungen far applizierte
Beschichtungen unerlasslich. Daher wurden umfangreiche Untersuchungen zur
Beschreibung der  Substrateigenschaften  hinsichtlich  der  Mikrostruktur,
Oberflachenbeschaffenheit sowie der makroskopischen und lokalen Auspragungen

der pseudoelastischen Eigenschaften durchgeflhrt.

4.1.1 Mikrostruktur und Oberflacheneigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften der verwendeten ein- und vielkristallinen Substrate
sind maBgeblich abh&ngig von der Ausbildung der Ausscheidungen, die aus den
durchgefihrten Warmebehandlungen (vgl. Kapitel 3.1) resultiert. Zur Bestimmung der
mikrostrukturellen Eigenschaften wurden TEM-Aufnahmen an [111]-orientierten
Einkristallen nach Auslagerung Uberséattigter Mischkristalle bei 623 K (Abbildung 4.1
(a)) und 823 K (Abbildung 4.1 (b)) angefertigt. Geringere Temperaturen resultierten
erwartungsgemal (vgl. Kapitel 2.2) in der Bildung kleiner (ca. 10 nm) koharenter
NisTiz Ausscheidungen, die fein verteilt in der B2 Matrix vorlagen. Dagegen wurden
bei 823 K groBe (ca. 400 nm) inkoharente Teilchen gebildet. Diese liegen in zwei
vorherrschenden Orientierungen in der B2-Matrix vor. Die Elektronenbeugungsbilder
in Abbildung 4.1 zeigen die fundamentalen Reflexe (groBe Kreise) und
Uberstrukturreflexe  (mittelgroBe  Kreise) der B2-Struktur sowie die NisTis
Ausscheidungen (kleine Kreise) nach beiden Auslagerungsbehandlungen. Der
Ubergang von koharenter zu inkoharenter Auspragung der NisTis Ausscheidungen in
der B2-Matrix wird durch eine Abnahme der Symmetrie zwischen fundamentalen
Reflexen und denen der Ausscheidung angedeutet [Gal01]. TEM Untersuchungen an
vielkristallinem NiTi-Substrat zeigten &ahnliche Ausscheidungsformationen und

werden daher nicht zusatzlich gezeigt.
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Abbildung 4.1 TEM-Aufnahmen eines wéarmebehandelten Einkristalls nach
Auslagerungen bei 623 K (a) und 823 K (b). Die Elektronenbeugungsbilder zeigen
Reflexe der B2-Struktur (groBe und mittelgroBe Kreise) und der NisTis
Ausscheidungen (kleine Kreise).

Neben der Analyse der Ausscheidungsmorphologie wurden umfangreiche EBSD-
Untersuchungen zur Bestimmung der Korngr6Ben, Texturen und kristallografischen
Orientierungen der verwendeten NiTi-Substrate durchgefihrt. Dabei wurden
samtliche Proben vor der Filmapplikation im EBSD analysiert um einerseits eine
laufende Kontrolle der Mikrostruktur durchzufihren, andererseits die ermittelten
kristallografischen Informationen fir eine anschlieBende Korrelation der Mikrostruktur
mit topografischen Effekten und der Defektbildung in den applizierten Schichten zu
ermdglichen. Abbildung 4.2 zeigt EBSD-Scans von vielkristalinem (a) und
einkristallinem Substrat (b). Auf elektropolierten Proben wurden auf einer Flache von
400 x 650 um? mit einer Schrittweite von 1 um die kristallografischen Orientierungen
bestimmt und entsprechend der in den Einschiben gezeigten inversen Polfiguren
farbig kodiert. Darauf basierend koénnen Aussagen Uber KorngréBen und
Orientierungsbeziehungen getroffen werden. Die durchschnittliche KorngréBe der
verwendeten Vielkristalle lag bei etwa 50 um. Die schwarzen Markierungen auf der
inversen Polfigur im Einschub reprasentieren die ermittelten Kornorientierungen.
Entsprechend der am Ausgangsmaterial bestimmten Texturierung (vgl. Kapitel 3.1)
lasst sich auch auf der dargestellten Probenoberflache eine schwache [111]

Vorzugsorientierung erkennen.
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Abbildung 4.2: EBSD-Scans von elektropolierten vielkristallinen (a) und einkristallinen
(b) Substratoberfldchen. Die kristallografischen Orientierungen sind geméfB der
inversen Polfiguren farbkodiert, die ermittelten Kornorientierungen sind durch

schwarze Punkte markiert. Die spétere Belastungsrichtung liegt jeweils horizontal.

Auf einkristallinen  Substratoberflachen wurde erwartungsgemaB nur eine
kristallografische Orientierung ermittelt. Zwar kébnnen marginale
Orientierungsunterschiede in Abbildung 4.2 (b) beobachtet werden, diese wiesen
aber Orientierungsunterschiede von < 1 ° auf. Die ermittelte Orientierung bestatigte
die gewlinschte Ausrichtung der Zugrichtung entlang der [111]-Richtung der B2-
Struktur. Fehlindizierungen, die in Abbildung 4.2 als farbliche Abweichungen
erkennbar sind, kdnnen auf Poren oder Verunreinigungen auf der Substratoberflache
zurtckgefuhrt werden.

Wahrend die mikrostrukturellen Eigenschaften fiir die Verwendbarkeit der Substrate
bedeutsam waren, mussten zur Uberpriifung der Reproduzierbarkeit der Applikation
von Polyelektrolytschichten auch die Oberflacheneigenschaften der elektropolierten
Substrate hinreichend bestimmt werden. Dazu wurden sowohl CLSM als auch AFM-
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Messungen (am TMC) durchgefuhrt. Untersuchungen am konfokalen Mikroskop
wurden vornehmlich zur Uberpriifung der Oberflachenqualitdt in der zu
beschichtenden Probenmesslange verwendet. Hochauflésende AFM-Messungen im
Kontakt-Modus wurden durchgefiihrt, um die Oberflachenbeschaffenheit nach der

Praparation zu bestimmen.
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Abbildung  4.3: AFM-Messungen  (Kontakt-Modus) von  elektropolierten
Substratoberflichen nach Auslagerung bei 623 K (a) und 823 K (b). Zur Darstellung
flachiger Effekte an Ausscheidungen wurde fiir (b) eine zehnfach héhere vertikale

Skalierung gewéhilt.

In Abbildung 4.3 sind AFM-Messungen von elektropolierten, 500 x 500 nm?
messenden Substratoberflaichen dargestellt. Abhangig von der verwendeten
Auslagerungstemperatur ergaben sich dabei abweichende
Oberflacheneigenschaften. Nach Auslagerung bei 623 K (Abbildung 4.3 (a)) und
anschlieBendem Elektropolieren wurde eine nanoporfse Substratoberflache
festgestellt [Max11], aus der sich eine quadratische Oberflachenrauheit (nach DIN
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EN ISO 4287:2010-07) von Ry = 1,7 nm ermitteln lieB. Diese Nanoporigkeit der
Oberflache erwies sich als Optimum fir die anschlieBende Schichtapplikation und
wurde daher als ZielgréBe der Oberflachenpraparation definiert. Eine &hnlich
nanopordse Struktur (Rq= 1,5 nm) konnte auch auf den bei 823 K ausgelagerten
Substratoberflachen bestimmt werden. Diese ist durch die in Abbildung 4.3 gewahlte
Skalierung weniger ausgepragt sichtbar. Durch die Darstellungsform werden
allerdings flachige Vertiefungen erkennbar, die sich aufgrund der elliptischen Form
und GrdBe als NisTiz Ausscheidungen identifizieren lassen. Offensichtlich werden die
Ausscheidungen aufgrund ihrer chemischen Zusammensetzung starker von dem
verwendeten Elektrolyten angegriffen und daher starker abgetragen. Die Applikation
der Schichten wurde aufgrund der ansonsten nanoporésen Beschaffenheit der

Oberflachen aber nicht beeintrachtigt.

4.1.2 Pseudoelastizitat

Zielgr6Be der durch Warmebehandlung eingestellten Mikrostrukturen war eine
ausreichende Pseudoelastizitat der verwendeten viel- und einkristallinen Substrate.
Die Untersuchung applizierter Polyelektrolytbeschichtungen bei hoher Zyklenzahl
erfordert eine hohe Reversibilitdt der Phasenumwandlung, die maBgeblich von den
Gleichgewichtstemperaturen des NiTi-Substrates und damit entsprechend der
Clausius-Clapeyron Beziehung (vgl. Kapitel 2.1) von der Hoéhe der kritischen
Umwandlungsspannungen abhéngig ist. Pseudoelastizitdt wird nur bei
Versuchstemperaturen  oberhalb  der  Austenitfinishtemperatur  A;  erreicht.
Experimentell bedingt wurde die mechanische Belastung in der vorliegenden Arbeit
bei Raumtemperatur (20 °C) aufgebracht. Um  mdglichst geringe
Umwandlungsspannungen einzustellen und damit das Auftreten irreversibler
Versetzungsbewegung zu minimieren, mussten die Gleichgewichtstemperaturen As
bzw. Ms méglichst knapp unter 20 °C eingestellt werden. Gleichzeitig war der positive
Einfluss der Ausscheidungsmorphologie auf die Stabilitdt der Pseudoelastizitat zu
berlcksichtigen. Die durch Warmebehandlung eingestellten Mikrostrukturen
(Abbildung 4.1) wurden daher zunachst mittels Vierpunktmessung hinsichtlich der
Gleichgewichtstemperaturen und anschlieBend durch zyklische Verformung auf die
resultierenden pseudoelastischen Eigenschaften hin untersucht.
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Die Ergebnisse der Vierpunktmessung an einkristallinen Substraten mit kleinen
koharenten  (Auslagerungstemperatur 623 K) und groBen inkoharenten
(Auslagerungstemperatur 823 K) Ausscheidungen sind in Abbildung 4.4 dargestellt.
Zur Bestimmung der Anderung des Widerstandes bei variabler Temperatur wurden
die Proben bei konstantem Messstrom zunachst auf etwa 80 °C geheizt und
anschlieBend der Spannungsabfall wahrend der Abkihlung auf etwa — 100 °C und
erneutem Aufheizen auf 80 °C gemessen. Die Anderung des spezifischen
Widerstandes der NiTi FGL, die in Abbildung 4.4 als Anderung des
Spannungsabfalles dargestellt ist, kann neben rein temperaturinduzierten Effekten
auf kristallografische Eigenschaften wahrend der Phasenumwandlung wie
Orientierung und Dichte und Anordnung von Zwillingen zurlickgefiihrt werden
[DeA99]. Die Differenz hinsichtlich der absoluten H6he des Spannungsabfalles kann
mit dem unterschiedlichen Probenquerschnitt der zur Messung verwendeten
Materialproben erklart werden.
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Abbildung 4.4: Spannungsabfall an einkristallinen 50.9 at-% Ni Substraten in
Abhdéngigkeit von der Probentemperatur. Aufgrund der unterschiedlichen Ausbildung
der Ausscheidungen sind die Umwandlungstemperaturen fiir Substrate nach
Auslagerung bei 823 K (rot) im Vergleich zur Auslagerung bei 623 K (blau) zu
héheren Werten verschoben.
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Entsprechend der Arbeit von Liu et al. [Liu97] kdénnen die Peaks den
Umwandlungstemperaturen zugeordnet werden. Anhand der abgebildeten Kurven
wird eine leichte Verschiebung des Umwandlungsverhaltens von Substraten mit
groBen Ausscheidungen hin zu hdheren Temperaturen deutlich. Die Bestimmung der
Umwandlungstemperatur fiir den Ubergang B19* zu B2 zeigt, dass die Substrate bei
1 °C (623 K) bzw. 7 °C (823 K) in die Hochtemperaturphase transformieren.
Pseudoelastisches Verhalten aufgrund von Versuchstemperaturen oberhalb der
Austenitfinishtemperaturen  war daher grundsatzlich  sichergestellt.  Eine
entsprechende Verschiebung des B2 — B19* Uberganges ist ebenfalls erkennbar,
aufgrund der breiteren Auspragung der Peaks aber weniger eindeutig quantifizierbar.
Die Anderung des Umwandlungsverhaltens kann mit dem resultierenden
Nickelgehalt in der Matrix nach der Ausscheidungswarmebehandlung [Fre10] erklart
werden. Bedingt durch die Absenkung des Matrix-Nickelgehaltes und dem Ubergang
von kohérenter zu inkohdrenter Auspragung der Ausscheidungen in Abhangigkeit
von der Auslagerungstemperatur wird das Umwandlungsverhalten sowohl der Hin-
als auch der Rickumwandlung far gréBere Ausscheidungen zu hdéheren
Temperaturen verschoben [Gal01]. GemaRB der Clausius-Clapeyron Gleichung (2.4)
wird diese Verschiebung in einer deutlichen Absenkung der kritischen Spannungen

zur spannungsinduzierten Phasenumwandlung sichtbar.
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Abbildung 4.5: Pseudoelastische Eigenschaften einkristalliner [111] (a) und [101]
orientierter (b) Zugproben nach Auslagerung bei 823 K wéhrend des ersten (blau)
und hundertsten (rot) Belastungszyklus. Nach Auslagerung bei 623 K (griin) versagte
die Probe bei héherer Spannung bei beginnender Phasenumwandlung.
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Die pseudoelastischen Eigenschaften einkristalliner Substrate der verwendeten
Orientierungen wurden im Zug-Druck Modul (vgl. Kapitel 3.2) ermittelt. Um wéahrend
der anschlieBenden Untersuchungen beschichteter Substrate spannungsinduzierte
Phasenumwandlungen im Bereich der Probenmitte sicherzustellen und gleichzeitig
plastische Verformungen zu vermeiden, wurden maximale Dehnungen von 5 %
gewahlt. Abbildung 4.5 zeigt die Spannung-Dehnung-Charakteristiken [111]
orientierter (a) und [101] orientierter (b) einkristalliner Zugproben. Erstmalige
Verformung [111] orientierter einkristalliner Zugproben nach Auslagerung bei 623 K
resultierte regelmaBig in einem vorzeitigem Bruch der Proben im Bereich der
kritischen Umwandlungsspannung von etwa 250 MPa. Eine nachtrégliche
Untersuchung der Bruchflachen (Abbildung 4.6) offenbarte zahlreiche
herstellungsbedingte Poren und Einschlisse, die sich aufgrund der relativ hohen
erforderlichen Umwandlungsspannungen versagenskritisch auswirkten.

Det WD p——#o— 50pum
SE  10.1 NiTi Bruchflaeche SC111

Abbildung 4.6: Pore in der Bruchfldche einer einkristallinen Zugprobe, die nach
Auslagerung bei 623 K bei erstmaliger Belastung im Bereich der kritischen

Umwandlungsspannung versagte.

Die ausscheidungsbedingte Erhéhung der Umwandlungstemperaturen resultierte
erwartungsgeman in einer Absenkung der kritischen Umwandlungsspannung. Bei
823 K  ausgelagerte  Substrate  zeigten erstmalige  spannungsinduzierte
Phasenumwandlung bei etwa 190 MPa (N = 1). Die erzielte Absenkung der kritischen

Umwandlungsspannungen entspricht unter Bericksichtigung eines Clausius-
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Clapeyron Verhaltnisses von 7,9MPa/°C [Liu99] einer Erhéhung der
Umwandlungstemperaturen um 7,5 °C und kann daher mit den Ergebnissen der
Vierpunktmessung in gute Ubereinstimmung gebracht werden. Die Verformung auf
5% erfolgte in einem ausgepragten Spannungsplateau. Die Entlastung der
Zugproben flhrte zur vollstdndigen Rickumwandlung in die Hochtemperaturphase.
Um wéhrend der zyklischen Versuche ein Verrutschen der Proben in den Adaptionen
(vgl. Abbildung 3.5) zu vermeiden, wurden die Proben nach erfolgter
Ruckumwandlung nicht bis unterhalb von 50 MPa entlastet. Zyklische Belastung
(N=100) der Proben verdnderte die Spannung-Dehnung-Charakteristik des
Substrates. Bedingt durch Restmartensit und Versetzungsgleiten und die damit
einhergehenden Kohédrenzspannungen sank die kritische makroskopische
Umwandlungsspannung wahrend der ersten 100 Zyklen um etwa 40 MPa ab. Die
Verformung auf €max=5 % erforderte weiterhin einen Spannungsanstieg auf
200 MPa. Obwohl die Reduzierung der kritischen Spannung stark lokalisiert
auftretende Versetzungsbildung und Restmartensit vermuten lasst, waren die
pseudoelastischen Dehnungen auf makroskopischer Ebene auch nach 100 Zyklen
vollstdndig reversibel. Das verbesserte pseudoelastische Verhalten durch
Auslagerung bei 823 K ermdglichte die Verwendung der Proben als Substrat far
Polyelektrolytbeschichtungen im Rahmen dieser Arbeit, Lebensdauern von mehr als
200 Zyklen bei emax = 5 % wurden allerdings selten erreicht.

Aufgrund der kristallografisch bedingt héheren kritischen Umwandlungsspannungen
der [101] orientierten Einkristalle [Seh03] wurde auf eine Auslagerung bei 623 K
verzichtet. Abbildung 4.5 (b) zeigt das pseudoelastische Verhalten nach Auslagerung
bei 823 K fir N=1 und N = 100. Spannungsinduzierte Phasenumwandlung wurde
bei erstmaliger Belastung bei etwa 220 MPa beobachtet, weitere Verformung auf 5 %
erfolgte in  einem ausgepragten Spannungsplateau. Wahrend im ersten
Belastungszyklus makroskopisch vollstandige Reversibilitat der pseudoelastischen
Dehnung bei etwa 40 MPa beobachtet wurde, fihrten Restmartensit und
Versetzungsgleiten nach 100 Zyklen zu einer makroskopischen Restdehnung von
etwa 0,5 %. Diese kann mit den grundsatzlich héheren Spannungsniveaus im
Vergleich zu [111] orientierten Kristallen  erklart werden, die vermehrt zu
Versetzungsbewegung fuhrt. Mit der Restdehnung geht eine deutliche Absenkung
der kritischen Umwandlungsspannungen einher, sodass eine eindeutige
Identifizierung eines kritischen Spannungsniveaus nicht mehr mdglich war.
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Gleichzeitig nahm, wie auch bei der [111] Orientierung, die Differenz zwischen Hin-
und Rickumwandlungsspannung ab. Insgesamt kann die Stabilitdt der
pseudoelastischen Eigenschaften fiir beide Orientierungen aber als ausreichend fir
die vorgesehenen in-situ Versuche beschichteter Substrate eingestuft werden.

Die Spannung-Dehnung-Charakteristik vielkristalliner Substrate nach Auslagerung
bei 623 K ist in Abbildung 4.7 dargestellt. Spannungsinduzierte Phasenumwandlung
kann bei einer kritischen Spannung von etwa 250 MPa beobachtet werden. Die
kritische Spannung entspricht damit dem Wert [111] orientierter und bei 623 K
ausgelagerter Proben (Abbildung 4.5), was auf einen makroskopisch geringen
Einfluss der Korngrenzen auf die Umwandlungsspannungen schlieBen lasst und fir
starker texturierte Proben schon friiher experimentell bestatigt wurde [Gal00]. Im
Gegensatz zu einkristallinen Proben wurde bei vielkristallinen Substraten kein
Probenversagen wéahrend der einsetzenden Phasenumwandlung festgestellt. Das
Fehlen von Poren und Einschliissen und die Behinderung von Versetzungsgleiten an
Korngrenzen kdénnten Grinde fir die héhere Festigkeit sein. Makroskopische
Verformung auf enax=5% erfolgte auf einem Spannungsplateau, die
Rickumwandlung in die Hochtemperaturphase war nach Entlastung auf 50 MPa
makroskopisch vollstandig abgeschlossen. Die im Vergleich zum einkristallinen
Substrat groBere Differenz zwischen Hin- und Rickumwandlungsspannung kann auf
verstarkte Dissipation gespeicherter elastischer Verzerrungsenergie durch Interaktion
der Phasengrenzen mit den Korngrenzen zurtckgefihrt werden. Zyklische
Verformung bis N = 100 bestatigt die Stabilitatsverbesserung der pseudoelastischen
Eigenschaften durch kleine koharente Ausscheidungen [Gal02, Seh01]. Nach 100
Belastungszyklen sank die kritische Umwandlungsspannung zwar deutlich ab,
makroskopisch irreversible Dehnungen resultierten aber trotz der relativ hohen
Spannungen nicht. Besonders deutlich wird der stabilisierende Effekt der koharenten
Ausscheidungen durch weitere Belastungszyklen bis N =2000. Im Gegensatz zu
einkristallinen Proben war die Lebensdauer der vielkristallinen Substrate nicht nur
deutlich erhéht, weitere Degradation der pseudoelastischen Charakteristika fand

nach dem 100 Belastungszyklus nur in geringem Umfang satt.
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Abbildung 4.7: Spannung-Dehnung-Verhalten vielkristalliner Zugproben nach
Auslagerung bei 623 K flr N = 1 (blau), N = 100 (rot) und N = 2000 (grtin).

Aufgrund des in Abbildung 4.5 und 4.7 dargestellten Spannung-Dehnung-Verhalten
wurden einkristalline Substrate im Rahmen der vorliegenden Arbeit zur Minimierung
der Spannungsnieveaus ausschlieBlich bei 823 K ausgelagert, wahrend vielkristalline
Proben bei 623 K ausgelagert wurden. Die einstellbaren Substrateigenschaften
lieBen in der Folge zyklische Verformung applizierter Polyelektrolytschichten auf
Einkristallen bis maximal N =100 zu, wahrend Vielkristalle bis N = 2000 verformt

wurden.

4.1.3 Dehnungslokalisation

Das beschriebene makroskopische Spannung-Dehnung Verhalten viel- und
einkristalliner Substrate ist hinsichtlich der reversiblen pseudoelastischen Dehnungen
und der erreichten Spannungsniveaus relevant flr biomedizinische Anwendungen
(vgl. Kapitel 2.2) und liefert damit die Versuchsparameter flr die mechanische
Belastung beschichteter Proben. Aufgrund der bekannten Heterogenitat der lokalen
Dehnungen auf den Oberflachen von NiTi-FGL (vgl. Kapitel 2.2) war hinsichtlich der
Defektbildung in applizierten Polyelektrolytfilmen eine Charakterisierung der lokalen
Dehnungsverteilung wahrend der pseudoelastischen Verformung der Substrate
notwendig, um quantitative Aussagen Uber die lokal vorherrschenden Verformungen
der Beschichtungen treffen zu kdnnen.
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Lokale Dehnungsverteilungen wurden entsprechend Kapitel 3.2 durch DIC ermittelt.
Um Zusammenhéange zwischen der Defektlokalisation in den Polyelektrolytfilmen und
Oberflacheneigenschaften herstellen zu kénnen, wurden neben der absoluten Héhe
und Verteilung der lokalen Dehnungen auch die Substratmikrostruktur per EBSD (bei
vielkristallinen Substraten) sowie die Stabilitdit der Dehnungsmuster Gber mehrere
Belastungszyklen betrachtet. In der vorliegenden Arbeit wurde die Stabilitdt der
Oberflacheneffekte  ausschlieBlich  fir die  deutlichen  Anderungen des
makroskopischen Spannung-Dehnung Verhaltens wahrend der ersten 100
Belastungszyklen abgebildet, da weitere zyklische Verformung nur in einer geringen
Anderung des makroskopischen Spannung-Dehnung Verhalten resultierte. Bei
einkristallinen Substraten ware eine solche Betrachtung aufgrund der geringeren
ertragbaren Zyklenzahl ohnehin nicht méglich gewesen.

In Abbildung 4.8 ist die lokale Dehnungsverteilung auf einer einkristallinen
Substratoberflache bei einer makroskopischen Dehnung von 3 % dargestellt.
Waéhrend der ersten pseudoelastischen Verformung des [111]-orientierten Substrates
(Abbildung 4.8 (a)) sind ausgepragte Dehnungsbander in einem 60 °-Winkel zur
Belastungsrichtung erkennbar, in denen maximale Dehnungswerte von ca. 6 %
erreicht werden. Zwischen diesen Bandern, die einen durchschnittlichen Abstand von
ca. 50 um aufweisen, liegen Bereiche geringerer lokaler Dehnungen von ca. 2 — 3 %.
Eine weitere pseudoelastische Verformung der Substrate auf 5 % makroskopische
Dehnung flhrte zu einem leichten Anwachsen der Dehnungsbander verbunden mit
einer Erhéhung der lokalen Dehnung auf maximal 8 %. Die Dehnungswerte
dazwischenliegender Bereiche erhdhten sich auf etwa 4 %. Aus Grinden der
Ubersichtlichkeit sind lokale Dehnungsverteilungen bei 5% makroskopischer
Dehnung hier nicht dargestellt, zumal keine wesentliche qualitative Abweichung der
lokalen Dehnungsverteilung erkennbar war. Nach Entlastung der Probe wurden
keine verbleibenden lokalen Dehnungen im beobachteten Oberflachenbereich
detektiert.
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Abbildung 4.8: Lokale Dehnungsverteilung bei makroskopischer Dehnung von 3 %
auf [111]-orientierten (a) + (b) und [101]-orientierten (c) + (d) einkristallinen NiTi-
Substraten nach einem Belastungszyklus (a) + (c) und 100 Zyklen (b) + (d). Die
errechneten lokalen Dehnungen in horizontaler Richtung (exx) sind entsprechend der
dargestellten Farbskala kodiert und halbtransparent auf ein CLSM-Bild der
Substratoberfldache lberlagert. Die Zugrichtung ist fiir alle Abbildungen horizontal.

Insgesamt kann die in Abbildung 4.8 (a) dargestellte Verteilung und Héhe der lokalen
Dehnungen mit der in Kapitel 2.2 beschriebenen Theorie zum
Phasenumwandlungsverhalten erklart werden. Bei Erreichen einer kritischen
Spannung bilden sich zahlreiche Martensitdoméanen der gleichen Variante in
Bereichen mit erhéhter interner Spannung, so z.B. an Poren, Ausscheidungen usw..
Die Martensitdomanen weisen fir [111]-orientierte NiTi-Kristalle typische
Umwandlungsdehnungen (ohne Entzwillingung) von ca. 6 % auf [Seh03], wéhrend
die lokalen Dehnungen der zwischenliegenden Bereiche auf vereinzelte
Martensitbildung schlieBen lassen, da die errechneten Werte von 2 - 3 % flr eine rein
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elastische Deformation der B2-Matrix deutlich zu hoch sind. Weitere makroskopische
Verformung fihrt zum Wachstum der Martensitvarianten, der Anstieg der
Dehnungswerte innerhalb der Bander kann auf Entzwillingung zurtickgefihrt werden.
Die far [111]-Orientierungen erreichbaren Dehnungswerte im entzwillingten Zustand
von ca. 10 % [Seh03] werden bei 5 % makroskopischer Dehnung nicht erreicht, was
auf einen nicht abgeschlossenen Entzwillingungsprozess schlieen lasst.

Nach 100 Belastungszyklen (Abbildung 4.8 (b)) ist ein leicht verandertes
Dehnungsmuster erkennbar. Die Martensitvarianten bilden sich in denselben
Bereichen wie im ersten Belastungszyklus aus. Diese Beobachtung ist hinsichtlich
der Schadigungsentwicklung in applizierten Schichten deshalo von groBer
Bedeutung, weil erhéhte lokale Dehnungen wéhrend zyklischer Belastung wiederholt
in denselben Oberflachenbereichen auftreten. Dieser Effekt kann, wie auch die
erstmalige Ausbildung der Martensitvarianten, durch praferierte
Martensitentstehungsorte im Bereich erhdhter lokaler interner Spannungen an Poren
usw. erklart werden [Tir08]. Zusétzlich kdnnen die Ausbildungsorte durch
Versetzungsbildung oder Restmartensit im Bereich der Phasengrenzen weiter
,Stabilisiert“ worden sein. Lokale Restdehnungen, die auf solche Effekte schlieBen
lassen wirden, wurden mit dem verwendeten DIC-System allerdings nicht detektiert.
Im Vergleich zum ersten Belastungszyklus sind nach 100 Zyklen leicht erhdhte
Dehnungswerte innerhalb der Dehnungsbander erkennbar. Es ist nicht
auszuschlieBen, dass dieser Effekt durch eine leichte Abweichung der
makroskopischen Dehnungen, bei denen die beiden DIC-Messungen in Abbildung
4.8 (a) und (b) durchgeflhrt wurden, entstanden ist und muss daher nicht im
Werkstoffverhalten begriindet sein.

Die lokale Dehnungsverteilung auf [101]-orientierten Einkristallen weist ebenfalls eine
ausgepragte Heterogenitat auf. Bei erstmaliger Belastung auf 3 % makroskopischer
Dehnung (Abbildung 4.8 (c)) kann ein dhnliches Dehnungsmuster wie bei der [111]-
Orientierung, bestehend aus Bandern von maximal 6 % und zwischenliegenden
Bereichen von ca. 2 — 3 % lokaler Dehnung beobachtet werden. Im Vergleich zum
[111]-orientierten Kristall sind die Dehnungsbéander allerdings undeutlicher, was eine
abweichende Martensitausbildung vermuten lasst. Nach 100 Belastungszyklen
(Abbildung 4.8 (d)) ist das Dehnungsmuster fast unverandert. Auch in [101]-
orientierten Kristallen entstehen Martensitvarianten wiederholt an den gleichen
préferierten Entstehungsorten. Absolut héhere Dehnungswerte wie in Abbildung 4.8
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(b) konnten nicht festgestellt werden. Die stark lokalisierten Dehnungsmaxima mit
benachbarten Dehnungsminima in Abbildung 4.8 (c) und (d) kdénnen auf eine
Fehlkorrelation der DIC-Software zurlickgeflihrt werden. Indiz daflir sind auch die
grauen ,Flecken® in diesen Bereichen, in der die Software keine ausreichend valide
Korrelation durchfihren konnte.
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Abbildung 4.9: Lokale Dehnungsverteilung bei makroskopischer Dehnung von 3 %

auf vielkristallinem Substrat nach 100 Zyklen [Lac10]. Die errechneten lokalen
Dehnungen in horizontaler Richtung (exx) sind entsprechend der dargestellten
Farbskala kodiert und halbtransparent auf ein lichtmikroskopisches Bild der
Substratoberfldche (berlagert. Die Zugrichtung liegt horizontal.

In Abbildung 4.9 ist die mesoskopische lokale Dehnungsverteilung auf einem
Vielkristall dargestellt. Wie in vorhergehenden Arbeiten beschrieben [Bri04, Dal07,
Sch04, Sha97, Sit05] bilden sich auf mesoskopischer Ebene, bedingt durch
Interaktion zwischen einzelnen Kérnern, Dehnungsbander aus. Innerhalb der Bander
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werden bei € = 3 % maximale Dehnungswerte von ca. 6 % erreicht. Im Gegensatz zu
den einkristallinen Substraten liegen die Bandstrukturen bei vielkristallinen
Substraten in gekreuzten Bandern vor, die jeweils einen Winkel von ca. 50 ° relativ
zur Belastungsrichtung aufweisen. Darlber hinaus sind die Abstadnde zwischen den
Dehnungsbandern mit etwa 200 um deutlich gréBer als in Abbildung 4.8 fir das
einkristalline Substrat gezeigt. Die Dehnungsbénder sind im Vergleich zum
einkristallinen Substrat weniger scharf in den Ubergdngen zwischen hohen und
niedrigen lokalen Dehnungen, sondern kénnen als .fleckig“ beschrieben werden.
Diese  Struktur kann durch eine hoherauflosende  Betrachtung der
Dehnungsverteilung, die in Abbildung 4.10 dargestellt ist, erklart werden.

Bedingt durch ein extrem feines Speckle-Muster konnten lokale Dehnungen mit
hoher Auflésung erfasst werden. Um eine Korrelation zwischen Mikrostruktur und
Dehnungsverteilung zu ermdglichen, wurden die mittels EBSD bestimmten
Korngrenzen Uberlagert. Anhand Abbildung 4.10 (a) wird zunachst deutlich, dass
innerhalb einzelner Kérner zumeist &hnlich Dehnungszustande vorherrschen. Dies
kann mit der Phasenumwandlungsanisotropie (vgl. Kapitel 2.1) erklart werden. Im
Gegensatz zur mesoskopischen Betrachtung kénnen durch hochauflésende DIC-
Analysen ausgepragte Dehnungslokalisation und Dehnungsgradienten im Bereich
der Korniibergénge detektiert werden. Diese lokalen Dehnungseffekte, die teilweise
Dehnungsmaxima von etwa 8 % aufweisen, deuten auf die Interaktion zwischen
Kérnern  unterschiedlicher  kristallografischer ~ Orientierung  wahrend  der
pseudoelastischen Umwandlung hin. Abbildung 4.10 (b) macht auBerdem die
Stabilitat der lokalen Dehnungsverteilung auf vielkristallinem Substrat deutlich. Nach
100 Belastungszyklen ist das Dehnungsmuster inklusive der Lokalisation im Bereich
der Kornlibergange nahezu unverandert.
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Abbildung 4.10: Hochaufgeldste lokale Dehnungsverteilung bei makroskopischer
Dehnung von 3 % auf vielkristallinem Substrat im ersten Belastungszyklus (a) und
nach 100 Zyklen (b). Die errechneten lokalen Dehnungen in horizontaler Richtung
(exx) sind entsprechend der dargestellten Farbskala kodiert und halbtransparent auf
ein CLSM-Bild der Substratoberflédche (berlagert. Die Zugrichtung liegt horizontal.

Sowohl auf einkristallinen wie auch auf vielkristallinen Substraten konnte eine
heterogene Dehnungsverteilung wahrend der pseudoelastischen
Phasenumwandlung festgestellt werden. Beide Substrattypen bildeten dabei
ausgepragte Dehnungsbander aus. Wahrend die Dehnungslokalisation bei
einkristallinen Proben ausschlieBlich innerhalo der Dehnungsbander stattfand,
konnte bei Vielkristallen Dehnungslokalisation im Bereich der Kornlbergange
detektiert werden. Die nachweisliche Stabilitdt der beschriebenen Effekte infolge

zyklischer Beanspruchung unterstreicht, dass die Dehnungslokalisation auf den
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verwendeten Substratoberflachen eine unbedingt zu berilicksichtigende GréBe bei
der zu untersuchenden Defektbildung und —Lokalisation in applizierten
Polyelektrolytschichten darstellt.

4.1.4 Topografieausbildung an Korn- und Phasengrenzen

Waéhrend der in-situ Untersuchungen an elektropolierten und pseudoelastisch
deformierten Substratoberflaichen konnten deutliche Topografieveranderungen
festgestellt werden. Wéahrend auf vielkristallinen Substraten optisch Veranderungen
insbesondere im Bereich der Korngrenzen deutlich wurden, waren die Topografien
auf einkristallinen Substraten entlang vermuteter Martensitdoméanen erkennbar. Nach
Entlastung der Proben waren in beiden Fallen optisch keine verbleibenden
Topografien sichtbar.

Topografieausbildung  resultierend aus der phasenumwandlungsbedingten
Scherbewegung des Gitters (vgl. Abbildung 2.4) ist in der Literatur fir FGLs bereits
haufig dokumentiert worden [ForO4, Fen08, Liu99b, Liu02, Z. Yan95]. Auch auf
vielkristallinem 50,7 at-% NiTi sind Topografiemessungen mittels in-situ CLSM
durchgefihrt worden [HeB08]. Die Relevanz der Topografieausbildung wahrend der
pseudoelastischen Verformung fir applizierte Beschichtungen ist bisher aber noch
nicht systematisch untersucht worden. Es kann vermutet werden, dass durch das
+Aufrauen” der Oberflache bei gleichzeitiger makroskopischer Dehnung der Probe
eine zusatzliche Verlangerung des Oberflachenreliefs entsteht. Da aus der Arbeit von
Feng und Sun [Fen08] bekannt ist, dass die Topografieentwicklung auch bei
zyklischer  pseudoelastischer  Verformung  stabil  ist, kdnnten  durch
Topografieentwicklung wahrend der zyklischen Belastung wiederholt stark lokalisierte
Dehnungen in den applizierten Polyelektrolytschichten resultieren, die mittels DIC-
Analyse nicht auflésbar sind. Fir die Bewertung der im Anwendungsfall zu
ertragende Verformung der Polyelektrolytschichten ist daher zuséatzlich eine intensive
Untersuchung der Topografieentwicklung an Korn- und Phasengrenzen der
verwendeten Substrate wahrend der Hin- und Rickumwandlung sowie eine
Quantifizierung der resultierenden topografieinduzierten Dehnungen notwendig. Um
prinzipielle Unterschiede zwischen verschiedenen kristallografischen Orientierungen
bzw. zwischen vielkristallinen Proben und Einkristallen aufzeigen zu kénnen, sind flr

alle verwendeten Substrattypen im Folgenden die Oberflachentopografien fir die
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makroskopischen Dehnungen wéahrend der Hin- und Rickumwandlung abgebildet,
bei denen maximale Topografieunterschiede sichtbar waren.

0 50 100 150 200 um

0 50 100 150

Abbildung 4.11: Lokale Dehnungsverteilung, Oberflachentopografie und lberlagerte
Korngrenzen bei makroskopischen Dehnungen von € = 3,5 % (a), 5 % (b) und 0 %
nach Entlastung (c) auf vielkristallinem Substrat [Lac11b]. Die errechneten lokalen
Dehnungen in horizontaler Richtung (exx) sind entsprechend der dargestellten
Farbskala kodiert und halbtransparent auf ein CLSM-Bild der Substratoberfldche
Uberlagert. Die dargestellten Héhenprofile entsprechen Messungen entlang der roten
Linien in den Bildern (a1) — (c2). Die rot-unterlegten Bereiche des Hdbhenprofiles
wurden fir die Berechnung der topografieinduzierten Dehnungen entsprechend
Abbildung 4.17 verwendet. Die Zugrichtung liegt horizontal.

Durch den in der vorliegenden Arbeit verwendeten in-situ Versuchsaufbau als
Kombination aus Zug-Druckmodul und CLSM konnten Aufnahmen von
Oberflachentopografien bei gleichzeitiger Verwendung der CLSM-Bilder fiir die DIC-
Auswertung erstellt werden. Diese Technik erlaubte die Bestimmung lokaler
Dehnungsverteilungen und Oberflachentopografien an der gleichen Stelle der
Probenoberflache im gleichen Belastungszustand und damit die Korrelation von
lokalen Dehnungs- und Topografieentwicklungen. Durch vorherige EBSD-Analyse
war zusatzlich eine Korrelation der Oberflachenveranderungen mit den
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mikrostrukturellen Substrateigenschaften mdoglich. Abbildung 4.11 stellt diese
Zusammenhange far vielkristallines Substrat bei makroskopischen Dehnungsniveaus
von € = 3,5 % (a), 5% (b) und 0 % nach Entlastung (c) dar. Neben der Dehnungs-
und Topografieentwicklung sind Héhenprofile entlang der roten Linien in Abbildung
4.11 (a1) — (c2) angegeben. Bei € = 3,5 % ist eine heterogene Dehnungsverteilung
erkennbar. Die Dehnungsmaxima sind mit ca. 3 % deutlich geringer als bei gleicher
makroskopischer Dehnung in Abbildung 4.9. Erst bei weiterer makroskopischer
Verformung auf € =5 % nahert sich die lokale Dehnung hinsichtlich der erreichten
Werte denen in Abbildung 4.9 an. Dies verdeutlicht, dass fir die ortsaufgeldste
Bewertung der Verformbarkeit und der Defektbildung in applizierten
Polyelektrolytfilmen makroskopische Dehnungen wenig Aussagekraft besitzen,
sondern immer auch die vorherrschenden lokalen Oberflacheneffekte bestimmt
werden mussen. Das bei € = 3,5 % erkennbare Dehnungsmuster fihrt bei héherer
Verformung zwar zu héheren Dehnungsmaxima, &ndert sich aber hinsichtlich der
Dehnungsverteilung nicht substanziell. Abh&ngig von ihrer kristallografischen
Orientierung transformieren Koérner unterschiedlich stark, was, wie bereits in
Abbildung 4.10 dargestellt ist, zu maximalen Dehnungen und Dehnungsgradienten
im Bereich der Korngrenzen fihrt. Nach der Entlastung auf € = 0 % verbleibt eine
vernachlassigbare lokale Restdehnung.

Analog zur lokalen Dehnungsentwicklung ist bei € = 3,5 % bereits eine heterogene
Topografieausbildung erkennbar (Abbildung 4.11 (a2)), die sich bei weiterer
Verformung auf €=5 % deutlicher ausbildet. Durch Entlastung auf €=0 %
(Abbildung 4.11 (c2)) wird die Reversibilitdt der Topografieentwicklung auf NiTi-FGL
deutlich. Der Vergleich der lokalen Dehnungs- und Topografieentwicklung in
Abbildung 4.11 stellt einen deutlichen Zusammenhang zwischen lateraler Dehnung
und vertikaler Oberflachenentwicklung heraus. Bereiche hoher lokaler Dehnungen, in
denen hohe Umwandlungsaktivitdt unterstellt werden kann, scheinen in die
Projektionsebene zu “sinken” wahrend wenig transformierte Bereiche auf héherem
topografischem Niveau verbleiben. Diese Beobachtung kann mit Querkontraktion,
hervorgerufen durch die laterale Dehnung, erklart werden, die abhangig von der
kristallografischen Orientierung bzw. Umwandlungsaktivitat der Korner ist.
Zusatzliche Korrelation der Oberflachentopografie mit der Mikrostruktur verdeutlicht,
dass ausgepragte Topografieunterschiede im Bereich der Korngrenzen und damit
gleichzeitig im Bereich hoher lokaler Dehnungsgradienten liegen. Diese
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Beobachtung ist konsistent mit der vermuteten Topografieentwicklung durch
umwandlungsabhéngige Querkontraktion. Der Einfluss des Spannungstransfers
zwischen Koérnern auf die Topografieausbildung wird in Kapitel 5 ausfuhrlicher
diskutiert.

Die Topografieentwicklung entlang der Korngrenzen wird anhand der H6henprofile in
Abbildung 4.11 verdeutlicht. Wahrend der makroskopischen Verformung auf € =5 %
entsteht im  Bereich der rechten, rotunterlegten  Korngrenze ein
Topografieunterschied von ca. 500 nm, der nach Entlastung tGberwiegend reversibel
ist. Eine solch ausgepragte Entwicklung ist allerdings nur an Korngrenzen zwischen
gering und stark verformten Kdérnern zu beobachten, wie die relativ geringe
Topografieausbildung der linken rotunterlegten Korngrenze in Abbildung 4.11
veranschaulicht. Damit verdeutlicht Abbildung 4.11 die vorwiegend durch anisotropes
Umwandlungsverhalten auftretende Bandbreite zwischen minimalen und maximalen
Topografieentwicklungen an Korngrenzen.

Aufgrund einer deutlich geringer ausfallenden Topografieausbildung wahrend der
pseudoelastischen Verformung bedirfen Untersuchungen innerhalb der Kérner einer
héheren Auflésung. Entsprechende Aufnahmen sind far [111]- bzw. [101]-orientierte
Kdrner in Abbildung 4.12 und 4.13 dargestellt. Diese Kornorientierungen wurden fir
die Untersuchung ausgewahlt, um einerseits eventuelle Einflisse der
Kornorientierung auf Topografieentwicklungen untersuchen zu kénnen und
gleichzeitig eine Vergleichbarkeit mit einkristallinem Substrat sicherzustellen um
damit den Einfluss der KorngréBe untersuchen zu kénnen. Zudem wurde bei der
Auswahl der untersuchten Probenbereiche darauf geachtet, dass wahrend der
makroskopischen Deformation auf € =5 % deutliche Umwandlungsaktivitat zu
beobachten war. Um eine Topografieanalyse entlang dabei entstehender
Phasengrenzen durchfihren zu kénnen, wurde ein Extremzustand betrachtet. Zudem
sollten ausgepragte Topografieentwicklungen an Korngrenzen vermieden werden,
um grundlegende Aussagen zu den Vorgangen innerhalb der Koérner treffen zu
kénnen.

Die durch Phasenumwandlung induzierte Topografieausbildung in einem [111]-
orientierten Korn bei € = 4 % (Austenit - Martensitumwandlung), € =5 %, € =2,5%
(Martensit — Austenitumwandlung) und € = 0 % ist in Abbildung 4.12 abgebildet. Die
gewahlte Farbskalierung entspricht nicht der in Abbildung 4.11 verwendeten
Skalierung, sondern ist deutlich feiner gewahlt, um auch geringe Héhenunterschiede
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darstellen zu kénnen. Da die Skalierung fir jedes Bild optimiert wurde, sind die
Farbskalierungen zwischen den Bildern nicht direkt vergleichbar, relative
Veranderungen zwischen den Aufnahmen bei unterschiedlichen makroskopischen
Dehnungen also nicht berlcksichtigt. Dagegen ist die Skalierung der Héhenprofile
entlang der roten Linien aus Grinden der Vergleichbarkeit analog zur Skalierung in
Abbildung 4.11 gewdhlt. Maximale Topografieunterschiede wurden in den rot-
unterlegten Bereichen der Hohenprofile gemessen. Um den Einfluss von
Korngrenzeneffekten, wie in Abbildung 4.11 dargestellt, zu minimieren, wurden die
Messbereiche mindestens 20 um von Korngrenzen entfernt gewahilt.

Bei € =4 % wahrend der Hinumwandlung (Abbildung 4.12 (a)) ist eine leichte
Aufrauhung erkennbar, die aufgrund ihrer Form und Ausrichtung als
Martensitdomanen in der [111]-orientierten B2-Matrix identifiziert werden kdnnen. Bei
€ =5 % in Abbildung 4.12 (b) ist die B2-Matrix vermutlich bereits gréBtenteils in B19*-
Martensit umgewandelt. Im betrachteten Bereich ist innerhalb des Kornes weniger
Topografie zu erkennen als bei einer makroskopischen Dehnung von € = 4 %, was
einen maglichen Einfluss der Grenzen zwischen B2 und B19‘-Struktur vermuten lasst
(vgl. Abbildung 2.4). Die pragnantere Topografieausbildung im Bereich der rechten
Korngrenze bei € =5 % wird wegen des vermuteten Einflusses der Korngrenzen
nicht bertcksichtigt. Die Topografieausbildung wahrend der Rickumwandlung bei
€ = 2,5 % ist dhnlich der Héhenunterschiede wahrend der Hinumwandlung. Allerdings
sind die Martensitvarianten aufgrund der unterschiedlichen Farbskalierung in
Abbildung 4.12 (c) weniger deutlich erkennbar. Nach Entlastung auf € = 0 % ist die
Aufrauhung innerhalb des Kornes sowie entlang der Korngrenze vollstandig

verschwunden.
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Abbildung 4.12 Lokale Oberflachentopografie und (berlagerte Korngrenzen bei
makroskopischen Dehnungen von € =4 % (Hinumwandlung) (a), 5 % (b) , 2,5 %
(Ruckumwandlung) (c) und 0 % nach Entlastung (d) auf einem [111]-orientierten
Korn. Die dargestellten Héhenprofile entsprechen Messungen entlang der roten
Linien in den Bildern (a) — (d). Die rot-unterlegten Bereiche des Hdéhenprofiles
wurden fir die Berechnung der topografieinduzierten Dehnungen entsprechend
Abbildung 4.17 verwendet. Die Zugrichtung liegt horizontal.

Die Ausbildung der Topografie innerhalb eines [101]-orientierten Kornes zeigt
wahrend der makroskopischen Verformung der Probe eine im Vergleich zur [111]-
Orientierung abweichende Auspragung. In Abbildung 4.13 (a) und (b) sind die
Oberflachentopografien bei € = 3,5 % wahrend der Hin- bzw. € = 3 % wahrend der
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Ruckumwandlung abgebildet. Da bei € =5 % analog zu Abbildung 4.12 weniger
Topografie als wahrend der Hinumwandlung und nach Entlastung vollstandige
Reversibilitat der Effekte festgestellt wurde, sind diese Aufnahmen aus Griinden der
Ubersichtlichkeit nicht aufgefiihrt. Bereits wahrend der Hinumwandlung sind
Hbéhenunterschiede entlang der sich bildenden Martensitdomanen sichtbar. Bei der
Ridckumwandlung sind die Topografieunterschiede mit ca. 200 nm im betrachteten
Profil noch ausgepragter, allerdings deutlich geringer als bei maximalen
Aufrauhungen an Korngrenzen (vgl. Abbildung 4.11). Die Verteilung der
Topografieausbildung lasst im Gegensatz zur [111]-Orientierung die Bildung von

Martensitvarianten unterschiedlicher Orientierungen vermuten.
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Abbildung 4.13: Lokale Oberflichentopografie und (lberlagerte Korngrenzen bei
makroskopischen Dehnungen von ¢ =35 % (Hinumwandlung) (a) und 3 %
(Rickumwandlung) (b) auf einem [101]-orientierten Korn. Die dargestellten
Héhenprofile entsprechen Messungen entlang der roten Linien in den Bildern (a) —
(b). Die rot-unterlegten Bereiche des Hbhenprofiles wurden flir die Berechnung der
topografieinduzierten Dehnungen entsprechend Abbildung 4.17 verwendet. Die

Zugrichtung liegt horizontal.

Auf einkristallinem Substrat wurden wahrend der Hin- und Rickumwandlung
ebenfalls Topografiemessungen durchgefiihrt, die in Abbildung 4.14 far [111]-

orientierte und in Abbildung 4.15 fir [101]-orientierte Proben aufgefihrt sind.
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Die in Abbildung 4.14 und 4.15 abgebildeten Topografieverteilungen wurden
innerhalb derselben Oberflachenbereiche wie die lokalen Dehnungen gemessen, vgl.
Abbildung 4.8. Der Vergleich der lokalen Dehnungsverteilung und der Aufrauhung
des [111]-orientierten Substrates wahrend der Hinumwandlung macht deutlich, dass
maximale Topografieunterschiede in den Ubergangsbereichen zwischen hohen und
geringen lokalen Dehnungen, also vermutlich entlang der B2 — B19* Phasengrenzen
entstehen. Eine halbtransparente Uberlagerung der Abbildungen 4.8 und 4.14
(aufgenommen bei gleicher makroskopischer Dehnung) mittels der Software Corel
PHOTO-PAINT X3 konnte diesen Zusammenhang bestatigen. Die maximalen
Topografieunterschiede sind mit 500 nm deutlicher ausgepragt als entlang der
Phasengrenzen auf dem vielkristallinen Substrat und damit ahnlich der maximalen

Aufrauhungen im Bereich der Korngrenzen.
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Abbildung 4.14: Lokale Oberfldchentopografie bei makroskopischen Dehnungen von
€=4% (Hinumwandlung) (a) und 2,5% (Rickumwandlung) (b) auf [111]-
orientiertem Substrat. Die dargestellten Hbéhenprofile entsprechen Messungen
entlang der roten Linien in den Bildern (a) — (b). Die rot-unterlegten Bereiche des
Héhenprofiles wurden fiir die Berechnung der topografieinduzierten Dehnungen
entsprechend Abbildung 4.17 verwendet. Die Zugrichtung liegt horizontal.
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Wéhrend der Ruckumwandlung waren die maximalen Héhenunterschiede mit ca.
800 nm sogar noch pragnanter. Bei maximaler makroskopischer Dehnung von 5 %
waren, wie an den Phasengrenzen auf vielkristallinem Substrat, geringere
Topografien  detektierbar. Bei Entlastung der Probe  waren die
Oberflachenaufrauhungen vollstandig reversibel.
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Abbildung 4.15: Lokale Oberfldchentopografie bei makroskopischen Dehnungen von
€ =4 % (Hinumwandlung) (a) und 2 % (Ruckumwandlung) (b) auf [101]-orientiertem
Substrat. Die dargestellten Héhenprofile entsprechen Messungen entlang der roten
Linien in den Bildern (a) — (b). Die rot-unterlegten Bereiche des Hdbhenprofiles
wurden fir die Berechnung der topografieinduzierten Dehnungen entsprechend
Abbildung 4.17 verwendet. Die Zugrichtung liegt horizontal.

Bei [101]-orientiertem einkristallinem Substrat (Abbildung 4.15) sind ebenfalls
Topografieverteilungen entsprechend der Ausrichtung der lokalen Dehnungsmuster
(vgl. Abbildung 4.8) erkennbar, diese sind aber, wie auch die Dehnungsverteilung,
weniger scharf abgegrenzt. Mit etwa 400 nm ist der maximale Topografieunterschied
wahrend der Hinumwandlung geringer als bei [111]-orientietem Substrat, im
Vergleich zu dem vielkristallinem Substrat aber deutlich erhéht. Auch bei [101]-

orientierten Einkristallen war die Oberflachentopografie (hier ca. 500 nm) wahrend
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der Rickumwandlung deutlicher ausgepragt. Der zuvor beschriebene Rlckgang der
Topografieunterschiede bei maximaler makroskopischer Dehnung bzw. die
Reversibilitdt nach Entlastung der Probe wurde auch fur die [101]-orientieren
Einkristalle festgestellt.

Insgesamt sind in den Abbildungen 4.11 bis 4.15 die grundlegend beobachtbaren
Unterschiede zwischen Oberflachen viel- und einkristallinem Substrates wéahrend der
Hin- und Rickumwandlung aufgezeigt. Die gemessenen Topografien stellen zwar
nur kleine Probenausschnitte dar, zeigen dabei hinsichtlich der Verteilung wie auch
hinsichtlich der maximalen Héhenunterschiede typische Oberflachenaufrauhungen,
wie sie in allen Bereichen der Probe nachweisbar waren. Sowohl die abweichenden
Ergebnisse auf Einkristallen als auch die unterschiedlichen Topografieausbildungen
an Korn- und Phasengrenzen bei Vvielkristalinem Substrat waren dabei
reproduzierbar. Der mikrostrukturelle Hintergrund der dargestellten Ergebnisse wird
ausflhrlich in Kapitel 5 diskutiert.

Um die beschriebenen Zusammenhange zu verdeutlichen, sind die in den
Abbildungen 4.11 bis 4.15 innerhalb der rot-markierten Bereiche maximal
gemessenen Topografieunterschiede fiir alle verwendeten Substrate fir die
vollstandige Hin und Rickumwandlung Uber die makroskopische Dehnung

aufgetragen (Abbildung 4.16).
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Abbildung 4.16: Verlauf der maximalen Topografieunterschiede Uber die
makroskopische Dehnung wéhrend der Hin- und Rickumwandlung, gemessen
innerhalb der markierten Bereiche in den Abbildungen 4.11 bis 4.16 nach [Lac11].

Auch bei einer héheren Anzahl an Messpunkien wird deutlich, dass maximale
Hbhenunterschiede an Korngrenzen bei maximaler makroskopischer Dehnung
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auftreten, wahrend Topografien an Phasengrenzen eine maximale Auspragung
wahrend der Hin- bzw. Rickumwandlung aufweisen. Gleichzeitig sind die
Topografieunterschiede an Phasengrenzen bei einkristallinen Substraten deutlich
ausgepragter als bei den untersuchten Vielkristallen, obwohl kristallografische
Orientierung und makroskopische Dehnung einander entsprachen. AuBerdem wird
deutlich, dass wahrend der Rlickumwandlung der Einkristalle hdhere
Topografieausbildungen als bei der Hinumwandlung auftreten. Das Einsetzen der
Aufrauhung bei unterschiedlichen makroskopischen Dehnungen bzw. erst bei
deutlich héheren Dehnungen als die Spannung-Dehnung-Verlaufe in Kapitel 4.1.2
vermuten lassen (Begin des Spannungsplateaus bei a=1 %), kann dadurch
begriindet werden, dass die beobachteten Oberflachenbereiche in der Mitte der
Messlange lagen. Phasenumwandlungen beginnen zumeist im Bereich von
Spannungserhéhungen in den Einspannungen bzw. Probenradien [Bri04, Dal07],
weshalb Umwandlungen und damit auch erhdhte Topografien erst bei héheren
makroskopischen Dehnungen detektiert werden konnten.

Hinsichtlich der Verformbarkeit diinner Polyelektrolytschichten auf NiTi-Substraten
mussen die wahrend der pseudoelastischen Verformung lokalisiert auftretenden und
reversiblen Topografieanderungen als kritischer Faktor bertcksichtigt werden. Um
die gemessenen vertikalen Oberflachenanderungen bezlglich des Einflusses auf die
Verformbarkeit der applizierten Schichten quantifizierbar und damit mit den
bestimmten lateralen Dehnungen vergleichbar zu machen, wurden die Anderungen
der Héhenprofile in eine ,topografieinduzierte® Dehnung umgerechnet. Abbildung
417 erklart anhand der Héhenprofile aus Abbildung 4.11 die dabei verwendete

Systematik.
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Abbildung 4.17: Oberfldchenprofile an Korngrenzen in Bereichen geringer (a) und
hoher (b) Topografieentwicklung entsprechend der rot-unterlegten Bereiche in
Abbildung 4.11 bei den makroskopischen Dehnungsniveaus € = 0 %, € = 3,5 %, und
€ =5 % [Lac11b]. Fir alle Profile sind die jeweiligen lokalen lateralen Dehnungen aus
der DIC-Analyse (epic) und die aus der Verldngerung der Profile resultierenden

topografieinduzierten Dehnungen (srop) angegeben.

Dargestellt sind die gemessenen Hbhenprofile (rot) fir die unverformte Oberflache
(€0), bei einer makroskopischen Dehnung von €=3,5% bzw. € =5 % fir die
markierte Korngrenzen mit geringer Topografieanderung (Abbildung 4.17 (a)) sowie
die Korngrenze mit hoher Topografieausbildung (Abbildung 4.17 (b)). AuBerdem sind
die entsprechenden Oberflachen mit Oberlagerter lokaler Dehnung aus der DIC-
Analyse (vgl. Abbildung 4.11) abgebildet. Die Profile wurden bei den
unterschiedlichen makroskopischen Dehnungsniveaus in exakt demselben, 15 um
langen Oberflachenabschnitt gemessen. Um die Lange der Profile bei
unterschiedlichen makroskopischen Dehnungen bestimmen zu kdnnen, wurden
Ausgleichskurven Uber die Messprofile gelegt. Damit wurde der Einfluss von
eventuell auf Messfehler zurlckzufihrenden Peaks auf die Profillange reduziert.
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AnschlieBend wurde die Lange der Ausgleichskurven bestimmt und die Verlangerung
in Relation zur Ausgangslange gesetzt.

Es wird deutlich, dass sich die Profile an der Korngrenze geringer lokaler
Dehnungsunterschiede durch Topografieausbildung um etwa 8 % (Abbildung 4.17
(a)) und um ca. 46 % im Bereich hoher Unterschiede (Abbildung 4.17 (b)) verlangern.
Die errechneten Werte verdeutlichen, dass stark lokalisierte Dehnungen an
Korngrenzen durch Topografieentwicklung auftreten kdnnen, welche die mittels
zweidimensionaler DIC auflésbaren Werte weit Gbersteigen. Entsprechend des in
Abbildung 4.17 dargestellten Verfahrens wurden die topografieinduzierten
Dehnungen flr die rot markierten Oberflachenprofile in den Abbildungen 4.11 bis
4.15 fur die in Abbildung 4.16 gezeigten makroskopischen Dehnungen maximaler
Topografieausbildung berechnet. Tabelle 4.1 fasst diese Dehnungswerte zusammen.
Die erreichten topografieinduzierten Dehnungen sind analog zu den gemessenen
maximalen Topografieunterschieden bei Einkristallen gréBer als bei Vielkristallen.
Dem gewahlten Berechnungsverfahren kann zwar aufgrund der Abhangigkeit der
Ergebnisse von der Dberlcksichtigten  Profillange bzw. aufgrund des
Anpassungsvorganges der Profile durch Ausgleichskurven eine gewisse Subjektivitat
unterstellt werden. Trotzdem kann festgestellt werden, dass die resultierenden
topografieinduzierten Dehnungen an Phasen- und Korngrenzen etwa eine
GroBenordnung hoher sind als die mittels DIC bestimmten lateralen bzw. die
makroskopischen Dehnungen. Hinsichtlich der Verformbarkeit applizierter Schichten
darften daher auf Vielkristallen Korngrenzen und Phasengrenzen auf Einkristallen als
kritische Oberflachenbereiche eingestuft werden. Eine Verifizierung dieser Annahme
konnte anhand der Lokalisation von Defekten in applizierten Schichten auf der
Substratmikrostruktur (vgl. Kapitel 4.2) durchgefliihrt werden.
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Tabelle 4.1: Maximale topografieinduzierte Dehnungen auf viel- und einkristallinen
Substraten. Die Berechnung wurde entsprechend Abbildung 4.17 durchgefihrt.

Substrat, Makroskopische Topografieinduzierte
Orientierung Dehnung Dehnung

Vielkristall, 5% 46 %

Korngrenze

Vielkristall, [111] 2,5 % (Rackumwandlung) | 17 %

Vielkristall, [101] 3 % (Rickumwandlung) 18 %

Einkristall, [111] 2,5 % (Rickumwandlung | 125 %

Einkristall, [101] 2 % (Rickumwandlung) | 54 %

4.2 Charakterisierung beschichteter Substrate

In Kapitel 4.1 wurden die aus dem makroskopischen und mikroskopischen
Verformungsverhalten der verwendeten Substrate resultierenden Belastungen fir
applizierte Schichten charakterisiert. Im Folgenden werden zunachst die Ergebnisse
der Charakterisierung der verwendeten Polyelektrolytfiime im unverformten Zustand
vorgestellt. AnschlieBend wurden die Filme hinsichtlich der Verformbarkeit auf den
vorcharakterisierten Substraten unter Verwendung verschiedener
Umgebungsmedien und Filmmodifikationen untersucht. Als MaB far die
Verformbarkeit der Beschichtungen wurde dabei die Defektbildung vor dem
Hintergrund der Vorcharakterisierung des Substrates herangezogen.

4.2.1 Oberflacheneigenschaften beschichteter Substrate

Elektropolierte Substrate wurden entsprechend der in Kapitel 3.1 beschriebenen
Applikationstechnik mit den Filmmodifikationen [PAH/PAA] —pH7, [PAH/PAA] —
pH7 — warmebehandelt und [MMT/PAH/PAA]io —pH7 beschichtet. Vor der
experimentellen Untersuchung der Verformbarkeit bzw. der Defektbildung in den
applizierten Schichten wurden diese hinsichtlich ihrer Oberflacheneigenschaften,
Schichtdicke und Schichtchemie charakterisiert. Damit konnte ein eventueller
Einfluss von schwankenden Schichteigenschaften auf die Ergebnisse der in-situ
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Versuche minimiert werden. Eine erste optische Uberpriifung des
Beschichtungsergebnisses war mit einfacher Lichtmikroskopie mdglich.

Abbildung 4.18: Lichtmikroskopische Aufnahme des Uberganges zwischen
unbeschichteter und beschichteter Substratoberfldche.

In Abbildung 4.18 ist der Ubergang zwischen der unbeschichteten, elektropolierten
Oberflache (links) und der vollstandig [PAH/PAA]1o —pH7 beschichteten Oberflache
dargestellt. Da aufgrund der Fixierung der Probe in dem verwendeten Dip-Coater die
Proben nicht vollstdndig beschichtet wurden, fanden sich solche Ubergénge auf allen
Substraten, allerdings in einem flr die in-situ Versuche irrelevanten Probenbereich.
Im Ubergang sind mehrere Absatze zu erkennen, die durch unterschiedliche
Flllstandhéhen bzw. durch Verlaufen der Polyelektrolytiésung wahrend des
Beschichtungsvorganges entstehen koénnen. Die Polyelektrolytschicht selbst
erscheint im Lichtmikroskop in einem braun-blau Verlauf. Die in dieser Arbeit
gezeigten Abbildungen von beschichteten Substratoberflachen weisen diesen
Verlauf in verschiedenen Intensitaten auf. Bedingt durch die optischen Eigenschaften
der Polyelektrolytschichten kdnnen durch Lichtbrechung unterschiedliche
Farbeindriicke entstehen, die auf leichte Heterogenitat im Schichtaufbau hindeuten
kénnen. Ein Zusammenhang zwischen der Oberflachenfarbe und geometrischen
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oder chemischen Schichteigenschaften konnte nicht festgestellt werden. Es kann
dardber hinaus vorweggenommen werden, dass kein Zusammenhang zwischen dem
oberflachlichen Farbeindruck und der Defektbildung in den Polyelektrolytfilmen
detektiert wurde.

Mittels PM-IRRAS Messungen am TMC und Vergleich der Ergebnisse mit
Referenzen aus der Literatur wurde weiterhin CUberprift, ob durch den
Beschichtungsvorgang die gewlinschten Schichtmodifikationen entsprechend Kapitel
2.4 eingestellt wurden. Abbildung 4.19 (a) zeigt ein PM-IRRA Spektrum von einer
unmodifizierten [PAH/PAA]1o —pH7 Schicht. Zusatzlich ist als Referenz das Spektrum
vom unbeschichteten Substrat angegeben. Die Peaks bei 1.580 cm™ und 1.407 cm™
kébnnen der symmetrischen bzw. asymmetrischen Oszillation deprotonierter
Carboxygruppen (vgl. Abbildung 2.12) zugeordnet werden [Dai00]. Die Peaks bei
2.939cm” und 2.864 cm' entstehen durch Schwingung der CH, Ketten. Die
Intensitatsspitzen bei 3.434 cm™ sind NH und OH und der Peak bei 1.634 cm™ NH-
Oszillationen zuzuordnen [GUn03]. Aufgrund der Zuordnung der gemessenen Peaks
kann von einem Aufbau der PAA und PAH Schichten durch elektrostatische
Wechselwirkungen und Van der Waals Krafte ausgegangen werden.

Durch thermische Behandlung bei 500 K fir 2 h in Stickstoffatmosphéare sollten die
im elektrostatischen Aufbau vorhandenen Carboxygruppen durch Amid-Gruppen
ersetzt werden (vgl. Kapitel 2.13). Das Spektrum der warmebehandelten PAH/PAA
Schichten in Abbildung 4.19 (b) zeigt eine entsprechend veranderte Schichtchemie.
Wéhrend die Oszillationen der CH, Ketten weiterhin detektiert wurden, wurden die
Peaks der COO™ und NH-Schwingungen durch Peaks bei 1.666 cm™ und 1.550 cm’
substituiert. Diese Peaks kdnnen entsprechend der Arbeit von Harris et al. [Har99]
Amid-Gruppen zugeordnet werden. Der Peak bei 1.726 cm™ entspricht dagegen
verbliebenen Carboxygruppen, die nicht thermisch in Amide Uberfihrt wurden
[Dai00]. Das Verhaltnis von Carboxy- zu Amid-Intensitat war bei Vorversuchen bei
450 K deutlich geringer, was auf eine héhere Anzahl verbleibender Carboxygruppen
schlieBen lasst [Dai00]. Um in der vorliegenden Arbeit den Einfluss der Bindungsart
auf die Verformbarkeit der Polyelektrolytfilme charakterisieren zu kénnen, wurde mit
der Warmebehandlung bei 500 K jedoch ein eindeutigerer Zustand eingestellt, in

dem vorwiegend kovalente Bindungen vorlagen.
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Abbildung 4.19: PM-IRRAS — Spektren von [PAH/PAA]:0c —pH7 (a), [PAH/PAA]» —
pH7 — wédrmebehandelt (b) und [MMT/PAH/PAA]:,0 —pH7 (c) [Lac11]. Aufgrund
leichter Messabweichungen sind die Intensitdten ohne Einheit (a.u. engl.: arbitrary

units) angegeben. Die Messungen wurden am TMC durchgeftihrt.

Das Spektrum nach Applikation von [MMT/PAH/PAA]so —pH7 ist in Abbildung 4.19 (c)
dargestellt. Die Intensitatsspitzen finden sich bei gleichen Wellenzahlen wie bei

[PAH/PAA]1o —pH7, was auf einen elektrostatischen Aufbau der Beschichtung
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hindeutet. Zuséatzlich wurden Peaks bei 1.097 cm™ und 940 cm™ detektiert. Diese
Intensitaten kénnen Oszillationen von Si-O-Si und Si-OH zugeordnet werden [Tit10]
und belegen die erfolgreiche Einbindung der MMT-Partikel in die Polyelektrolytmatrix
[Ozk10].

33

[nm] nm]

Abbildung 4.20: AFM-Oberfldchentopografien von [PAH/PAA];c —pH7  (a),
[PAH/PAA], 0 -pH7 — wérmebehandelt (b) und [MMT/PAH/PAA]:0—pH7 (c),
gemessen am TMC. Die entsprechenden Rauheitswerte sind in Tabelle 4.2
angegeben.

Da die Verformbarkeit von MMT-versetzten Beschichtungen maBgeblich von dem
Verteilungsgrad und der Anordnung der MMT-Partikel in der Matrix abhéngt [Yus10],
wurden die [MMT/PAH/PAA] o —pH7 mittels AFM (TMC) untersucht. Eine stark
aufgeraute Oberflache mit herausragenden Partikeln kdnnte auf eine suboptimale
Anordnung der Schichtsilikate hindeuten. Aufgrund der relativ weichen
Filmoberflache wurden die AFM-Messungen im intermittierenden Modus mit einer
Dampfung zwischen 98 % - 90 % durchgefihrt, um die Oberflache nicht zu
beschadigen und damit das Messergebnis nicht zu verfalschen. Abbildung 4.20 (c)
zeigt die Oberflachentopografie der [MMT/PAH/PAA]1, —pH7 Beschichtung. Es wurde
eine gleichméaBige Oberflache mit einer quadratischen Rauheit Ry =3,8 nm und
maximalen Hoéhenunterschieden von ca. 30 nm gemessen. Zwar sind einzelne
Erhebungen zu erkennen, deutlich herausragende MMT-Partikel kdnnen aber
aufgrund ihres hohen Langen-Dickenverhéltnisses ausgeschlossen werden.
Vielmehr entsprechen die abgebildete Oberflachenstrukiur und die bestimmte
quadratische Rauheit Referenzwerten fiur MMT-Polyelektrolytbeschichtungen aus der
Literatur [Dai05]. Es konnte daher von einer Einbindung der MMT-Partikel parallel zur
Probenoberflache ausgegangen werden.

Eine noch geringere Oberflachenrauheit wurde fir [PAH/PAA]1o —pH7 (Abbildung
4.20 (a)) und [PAH/PAA]1o —pH7 — warmebehandelt (Abbildung 4.20 (b)) mit 1,2 nm
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und 2,9 nm festgestellt. Dabei waren maximale Héhenunterschiede von ca. 10 nm im
unmodifizierten Zustand und 15nm mit einer wellenartigen Auspragung im
warmebehandelten Zustand detektierbar.

Die AFM-Messungen wurden durch Ellipsometriemessungen zur
Schichtdickenbestimmung (TMC) erganzt. Fir [PAH/PAA]y o —pH7 wurden
durchgéngige Schichtdicken von ca. 80 nm bestimmt. Durch Wé&rmebehandlung
nahm die Schichtdicke auf ca. 65 nm ab. Fir [MMT/PAH/PAA]1o -pH7 wurden zu den
unmodifizierten Filmen &hnliche Schichtdicken gemessen. Tabelle 4.2 fasst die
Ergebnisse der Rauheits- und Schichtdickenmessungen zusammen.

Tabelle 4.2: Ergebnisse der Ellipsometrie- und Rauheitsmessungen an
unbeschichteten und beschichteten Substraten.

Filmmodifikation Filmdicke Quadratische Rauheit Rq
[nm] [nm]

Substrat / elektropoliert | --mmmeeee 1,5

[PAH/PAA]1o —pH7 80 +/- 10 1,2

[PAH/PAA]1o —pH7 -1 65+/-10 2,9

warmebehandelt

[MMT/PAH/PAA]1o —pH7 75 +/-10 3,8

Insgesamt waren die zur Untersuchung der Verformbarkeit verwendeten Schichten
vor dem Hintergrund der intensiven Vorcharakterisierung dazu geeignet, Aussagen
Uber schichtmodifikations- bzw. substratbedingte Einflisse auf die Defektbildung zu
treffen, ohne zuféllige Variationen der Schichteigenschaften berilicksichtigen zu

mussen.

4.2.2. Korrelation der Defektbildung mit der lokalen Dehnungsverteilung
und Topografieausbildung

Um den Einfluss der Umgebungsmedien, Substrateigenschaften und
Schichtmodifikationen auf die Verformbarkeit der Polyelektrolytschichten getrennt
betrachten zu kénnen, werden zunachst die Ergebnisse der in-situ Versuche von
[PAH/PAA]1o —pH7 auf vielkristallinem Substrat in destilliertem Wasser vorgestellt.
Auf der Basis dieses Beschichtungssystems wurde ein Defektbildungsmechanismus
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in Polyelektrolytschichten begrindet, der als Referenz fir die Variation der weiteren
Parameter dienen kann. Als Umgebungsmedium wurde fir die ersten Versuche
destilliertes Wasser gewahlt. Studien Uber das Quellverhalten von
Polyelektrolytschichten  verschiedener  Schichtmodifikationen  kénnen  der
Fachliteratur entnommen werden, z.B. [Pav04, Hei10]. Weil die Absorption von
Wasser einen deutlichen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der Schichten
haben kann [Pav04], wurde zunachst destilliertes Wasser als Referenzmedium
verwendet. Der Einfluss unterschiedlicher Umgebungsmedien und
Schichtmodifikationen wird anschlieBend in den Kapiteln 4.2.3 und 4.2.4
herausgestellt.

Nach einmaliger pseudoelastischer Verformung der [PAH/PAA]y, —pH7
beschichteten Substrate auf enax =5 % waren keinerlei Fehlstellen wie Risse oder
Delamination detektierbar, obwohl die Probenoberflachen lokale Dehnungs- und
Topografieausbildungen entsprechend der in Kapitel 4.1.4 aufgezeigten Ergebnisse
aufwiesen. Es kann festgestellt werden, dass die [PAH/PAA]1o —-pH7 Filme eine hohe
Verformbarkeit unter monotonen Belastungsbedingungen aufweisen und sogar
extreme topografieinduzierte Dehnungen entsprechend Tabelle 4.1 ertragen.
Hinsichtlich ihrer Verformbarkeit deutet diese Beobachtung auf eine Eignung der
Polyelektrolytfilme als Beschichtungsmaterial fur Applikationen mit einmaligen hohen
Umformgraden hin. Vor dem Hintergrund technischer Anwendungen wie z.B. Stents,
die als Langzeitimplantate wiederholt durch Puls und Blutstrom pseudoelastisch
verformt werden kénnen [HeB08], ist die Defektbildung unter zyklischer Belastung
allerdings von héherer Relevanz.

Zyklische pseudoelastische Verformung wurde entsprechend dem in Kapitel 3.2
beschriebenen in-situ Versuchsaufbau durchgefihrt. Aus der Charakterisierung
unbeschichteter Substrate war bekannt, dass Topografieausbildungen auf
vielkristallinen Substraten bei makroskopischen Dehnungen von € =5 % maximal
sind, wahrend bei geringeren makroskopischen Dehnungsniveaus geringere
Topografieausbildung zu beobachten war. Um einen Fokus auf die Korrelation von
lokaler Dehnungsverteilung und Schichtdefekten legen zu kbénnen, wurden die
Dehnungsamplituden daher zun&chst auf €max = 3,5 % beschrankt. Bedingt durch die
geringe im Lastrahmen erreichbare Dehnrate wurde die Zahl der Belastungszyklen

auBerdem zunachst auf 300 begrenzt.
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Abbildung 4.21: Lichtmikroskopische Aufnahme von rissartigen (a) [Lac10] und
flachigen (b) Defekten in [PAH/PAA]i o —pH7 nach 300 Zyklen bei €max =3, % in
destilliertem Wasser. Die dunklen Flecken sind SiO» Partikel, die fir die DIC-Analyse
aufgebracht wurden. Die Belastungsrichtung ist horizontal.

Nach der zyklischen Belastung in destilietem Wasser konnten durch
Lichtmikroskopie Defekte in den Polyelektrolytfilmen festgestellt werden.
Entsprechend dem in Abbildung 4.18 gezeigten Ubergang zwischen
unbeschichtetem und beschichtetem Substrat konnten Defekte bzw. das
unterliegende Substrat als Aufhellungen identifiziert werden. Nach 300 Zyklen
wurden, wie in Abbildung 4.21 dargestellt, sowohl rissférmige als auch flachige
Defekte mit einer Ausdehnung von 20 um — 40 um detektiert. Dabei lagen die
flachigen Defekte deutlich haufiger vor. Die Verteilung der Defekte war offensichtlich
heterogen und nicht zuféllig, sodass eine Korrelation der Defektlokalisation mit dem
in Kapitel 4.1 beschriebenen Oberflachenverhalten der Substrate sinnvoll war.
Abbildung 4.22 zeigt eine entsprechende Korrelation der beschichteten,
defektbehafteten Oberflache mit der lokalen Dehnungsverteilung Uber einen

gréBeren Probenausschnitt von ca. 850 x 650 pm?.
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Abbildung 4.22: Lichtmikroskopische Aufnahme einer beschichteten [PAH/PAA]1 o —
pH7 Oberfldche nach 300 Zyklen bei emax = 3,5 % nach Entnahme aus destilliertem
Wasser [Lac10]. Defekte in der Beschichtung sind als helle Stellen, die SiO. Partikel
fir die DIC-Analyse als dunkle Flecken zu erkennen. Lokale Dehnungen in
horizontaler Richtung (exx) sind halbtransparent lberlagert und entsprechend der

dargestellten Farbskala kodiert. Die Belastungsrichtung ist horizontal.

Die Korrelation der Defekte mit der halbtransparent Uberlagerten lokalen Dehnung
zeigt, dass die meisten Defekte im Bereich erhéhter Dehnungen liegen und nur sehr
wenige Defekte in Bereichen geringer Dehnungen von ca. 3 % zu erkennen sind. In
Oberflachenbereichen maximaler lokaler Dehnungen von ca. 8 % sind allerdings
ebenfalls wenige Defekte entstanden. Vielmehr scheinen Uberginge zwischen
Bereichen hoher und geringer lokaler Dehnungen die Defektbildung zu beglnstigen.
Entsprechend der Charakterisierung unbeschichteter Substratoberflachen (vgl.
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Abbildung 4.11) kann daher vermutet werden, dass trotz der reduzierten maximalen
makroskopischen Dehnung von €nax = 3,5 % Korngrenzeneffekte die Defektbildung
bestimmten. Zur Validierung dieser Annahme wurden EBSD-Messungen im Bereich
der in Abbildung 4.22 dargestellten Probenoberflache im Anschluss an die zyklische
Belastung durchgefiihrt. Vorgreifend auf die in Abbildung 4.24 dargestellte
Uberlagerung der Korngrenzen auf die defektbehaftete Oberfliche l&sst sich
feststellen, dass die Defektbildung ganz eindeutig mit den Korngrenzen verbunden
ist.

Neben der reinen Korrelation der Mikrostruktur mit den Schichtdefekten sollte auch
untersucht werden, welchen Einfluss die kristallografischen Eigenschaften der
Mikrostruktur, insbesondere die Orientierungsabweichung zwischen benachbarten
Kdérnern auf die Defektbildung hatte. Hintergrund dieser gezielten Untersuchung ist
die kristallografische Ursache der in Abbildung 4.22 gezeigten Ilokalen
Dehnungsverteilung. Die dargestellten Dehnungsbander entstehen durch eine
anfangliche Phasenumwandlung isolierter, glinstig orientierter Kérner [Dal07, Sch04],
die durch Dehnungsinhomogenitaten an Korngrenzen und dem damit verbundenem
Spannungstransfer die Phasenumwandlung in benachbarten Kérnern beschleunigen
[Bri04, Sch04, Sha97]. Dabei entstehen starke Dehnungshemmungen an diesen
Korngrenzen. Die resultierende Spannungslokalisation aufgrund gehemmter
phaseninduzierter Dehnung kénnte zu zuséatzlicher Auspragung der ohnehin
vorliegenden Topografie zwischen umgewandelten und nichtumgewandelten Kérnern
(Abbildung 4.11) fihren. Aus der Arbeit von Gall et al. [Gal00] ist bekannt, dass
relative  kristallografische  Orientierungsunterschiede  benachbarter  Kdérner
maBgeblich fiir die Dehnungshemmung sind. Ahnliche Ergebnisse kénnen der Arbeit
von Miyazaki et al. [Miy82] entnommen werden, in der an CuAlNi-Bikristallen
kooperatives Phasenumwandlungsverhalten bei geringen kristallografischen
Orientierungsunterschieden und hohe Spannungskonzentration bis zum spréden
Bruch bei hohen Orientierungsabweichungen festgestellt wurde. Daher konnte
angenommen werden, dass sich auch im Fall der untersuchten NiTi-Vielkristalle
starke topografische Auspragungen an Korngrenzen auf die Dehnungsanisotropie

und damit verbundene Dehnungshemmung zuriickfihren lassen.
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Abbildung 4.23: Anzahl der defektbehafteten Korngrenzen (schwarze Punkte) und
der defektfreien Korngrenzen (schwarze Quadrate) C(lber den theoretischen
phasenumwandlungsinduzierten Dehnungsunterschieden benachbarter Kdérner
aufgetragen [Lac10]. Die Dehnungsunterschiede wurden auf Grundlage der
dargestellten Dehnungsanisotropie nach Sehitoglu et al. [Seh03] berechnet.

Um diese Annahme flir das verwendete vielkristalline Substrat zu Gberprifen, wurde
die Beziehung zwischen kristallografischer Orientierung und phaseninduzierter
Umwandlungsdehnung von NiTi-FGL in Form der Dehnungsanisotropie nach
Sehitoglu et al. [Seh03] verwendet. Abbildung 4.23 zeigt die theoretischen
phaseninduzierten Dehnungsunterschiede fir zwanzig defektbehaftete (schwarze
Punkte) und zwanzig defektfreie (schwarze Quadrate) Korngrenzen, die im Bereich
hoher lokaler Dehnungen in Abbildung 4.22 lagen. Es wird deutlich, dass eine
ausgepragte Abhangigkeit zwischen theoretischen Dehnungsunterschieden und der
Defektbildung an Korngrenzen besteht. Defektfreie Korngrenzen wiesen meist
geringe theoretische Dehnungsunterschiede von 0 % - 0,25 % auf, wahrend sich
bevorzugt Defekte an Korngrenzen mit theoretischen Dehnungsunterschieden ab
0,75 % ausbildeten. Dabei ist zu bertcksichtigen, dass hohe theoretische
Dehnungsunterschiede = 1 % aufgrund der Texturierung des Substrates relativ selten
vorkamen. Gleichzeitig ergaben sich die hier eingefihrten Dehnungswerte aus der in
[Seh03] verwendeten Diskretisierung. Nach dieser Einteilung kénnen Korngrenzen
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mit Dehnungsunterschieden ab 0,75 % als kritisch eingestuft werden. Eine
Uberpriifung dieses Kriteriums erfolgte durch die Uberlagerung der Korngrenzen auf
einen Ausschnitt aus Abbildung 4.22 und eine Klassifizierung in ,kritische* (rot) und

Lunkritische“ Korngrenzen (blau).
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Abbildung 4.24: Ausschnitt aus der lichtmikroskopischen Aufnahme einer
defektbehafteten [PAH/PAA]i0 —pH7 Beschichtung aus Abbildung 4.22 [Lac10].
Entsprechend dem in Abbildung 4.23 festgestellten Zusammenhang sind hinsichtlich
der Umwandlungsdehnungsunterschiede ,kritische® Korngrenzen = 0,75 % in Rot,
die Ubrigen Korngrenzen in Blau Uberlagert. AuBerdem sind Topografieverldufe
entlang ausgewéhlter Korngrenzen dargestellt.

Durch Abbildung 4.24 kann der bereits in Abbildung 4.11 an unbeschichtetem
Substrat gezeigte Zusammenhang zwischen lokaler Dehnungsverteilung und
Mikrostruktur bestéatigt werden. Lokale Dehnungsgradienten an Korngrenzen deuten
auf zusatzliche topografieinduzierte Dehnungslokalisation hin, die ursachlich fir die
Defektbildung in applizierten Polyelektrolytschichten sein kann. Der Uberwiegende
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Teil der dargestellien Korngrenzen st hinsichtlich der theoretischen
Dehnungsunterschiede allerdings als unkritisch einzustufen, was durch die
Texturierung der Probe begrindet war. Die wichtigste Beobachtung in Abbildung
4.24 ist, dass alle detektierbaren Defekte auf oder in der unmittelbaren Né&he
kritischer Korngrenzen lagen. Dahingegen sind in der Umgebung unkritischer
Korngrenzen keine Defekte feststellbar. Insoweit wird das formulierte Kriterium der
Defektbildung an Korngrenzen vor dem Hintergrund phasenumwandlungsinduzierter
Dehnungsunterschiede bestatigt. Durch zusatzliche Topografiemessungen bei einer
makroskopischen Dehnung von € =3,5% wurde der Zusammenhang zwischen
Dehnungsunterschieden und Topografie untersucht. Die in Abbildung 4.24 gezeigten
Héhenprofile wurden mit 200 x VergréBerung im CLSM aufgenommen, welches, wie
sich spater herausstellte, keine ausreichende Auflésung bietet um die untersuchten
Topografien in absoluten Werten zu quantifizierbar zu machen. Daher werden hier
keine Einheiten angegeben. Es wird anhand der Héhenprofile jedoch deutlich, dass
defektfreie Korngrenzen (,kritische® und ,unkritische®) relativ geringere Topografien
(obere Profile) aufwiesen als defektbehaftete Grenzen (untere Profile).

Anhand einer weiteren in-situ Untersuchung des Substrates im CLSM mit héherer
Auflésung konnte der Zusammenhang zwischen theoretischen
Dehnungsunterschieden, der Topografiebildung und der Defektbildung in applizierten
[PAH/PAA]1o -pH7 Beschichtungen auf vielkristalinem NiTi verdeutlicht und
zusammengefasst werden (Abbildung 4.25). Dazu wurden bei makroskopischen
Dehnungen von €=35% und €=5% mit 1000x VergrdBerung
Topografieunterschiede zwischen zuvor durch EBSD charakterisierten Kérnern
gemessen und entsprechend dber die theoretischen Dehnungsunterschiede
aufgetragen. Insgesamt wurden 44 Korngrenzen untersucht, die Topografien
ausgewertet und im arithmetischen Mittel als Quadrate (€ =5 %) bzw. Punkte
(€ =3,5%) aufgetragen. Die dargestellten Balken zeigen die gemessenen
Abweichungen vom arithmetischen Mittel. Zur Verdeutlichung der Defektbildung in
applizierten [PAH/PAA]io —pH7 Beschichtungen wurde anhand der bereits
vorgestellten Ergebnisse der in-situ Versuche an beschichteten Substraten bei
€max =D %o und N = 1 bzw. €nax = 3,5 % und N = 300 die Kombination aus Topografie
und kristallografischen Eigenschaften an Korngrenzen als unkritisch (grin) bzw.

kritisch (rot) eingestuft.
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Abbildung 4.25: Topografieunterschiede aufgetragen Uber den theoretischen
phaseninduzierten Dehnungsunterschieden entsprechend Abbildung 4.23 bei
Emax = 3,5 % nach 300 Zyklen (Punkte) und €max = 5 % (Quadrate). Die Bewertung
der Korngrenzen hinsichtlich der Defektbildung ist auf Grundlage der durchgeftihrten

in-situ Versuche durch griine (unkritisch) bzw. rote Unterlegung (kritisch) erkennbar.

Anhand Abbildung 4.25 kann zunachst der Einfluss der theoretischen
Dehnungsunterschiede auf die Topografieausbildung auf Basis einer gréBeren
Messbasis bestatigt werden. Auch die Aussage aus Kapitel 4.1.4, dass die
Topografien an Korngrenzen mit zunehmender makroskopischer Dehnung
ausgepragter sind, wird durch Abbildung 4.25 validiert. Die ausgepragten
Abweichungen der Hohenunterschiede far Korngrenzen gleicher
Orientierungsunterschiede macht aber auch deutlich, warum nicht alle kritischen
Korngrenzen in Abbildung 4.24 defektbehaftet sind. Einflisse wie z.B. das
Umwandlungsverhalten unter der Oberflache liegender, nicht untersuchbarer Kérner
auf die Oberflachentopografie lassen daher eine Generalisierung des dargestellten
Zusammenhanges nicht zu. FUr die Entstehung von Defekten in [PAH/PAA]1o —pH7
Beschichtungen scheinen insgesamt aber nicht ausschlieBlich die absoluten
Topografien und die entsprechenden, in Tabelle 4.1 aufgefUhrten lokalisierten
Dehnungen, sondern vielmehr akkumulierte topografieinduzierte Dehnungen
wahrend der zyklischen Belastung ausschlaggebend zu sein.
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4.2.3. Defektbildung in verschiedenen Umgebungsmedien

Auf Grundlage des in Kapitel 4.2.2 beschriebenen Defektbildungsmechanismus in
destilliertem Wasser wurde die Defektbildung in anderen Umgebungsmedien
untersucht. Der mdgliche Einfluss des Quellverhaltens auf die mechanischen
Eigenschaften von Polyelektrolytschichten [Pav04] ist in Kapitel 4.2.2 bereits erwahnt
worden. Um diesen Einfluss fur die in dieser Arbeit verwendeten Beschichtungen zu
untersuchen, sind in-situ Referenz-Versuche an [PAH/PAA]io —pH7 beschichteten
Substraten im Vakuum durchgeflhrt worden. Hinsichtlich der Anwendbarkeit der
Polyelektrolyte als Beschichtungsmaterial fir Langzeitimplantate im menschlichen
Koérper war darlber hinaus die Auswirkung von salzhaltigen L&sungen von
besonderem Interesse, weil Salzionen Uber die Wasseraufnahme hinaus Einfluss auf
die mechanischen Eigenschaften von Polyelektrolytfilmen haben kénnen [Heu05].
Daher sind zuséatzlich in-situ Versuche in ,Hanks Balanced Salt Solution“ (HBSS)
(vgl. Kapitel 3.2) durchgefiihrt worden. Als Substrat wurden vielkristalline Proben
verwendet, deren Oberflacheneigenschaften wahrend der Umwandlung denen aus
Kapitel 4.2.2 &hnlich waren. Als makroskopische Belastungsparameter wurden
zunachst ebenfalls €nax =5 % und N = 1 bzw. €max = 3,5 % und N = 300 gewahlt.

Die makroskopische Verformung der beschichteten Substrate im Vakuum wurde im
Lastrahmen innerhalb der Kammer des Rasterelektronenmikroskops bei einem Druck
von 10® mbar durchgefilhrt. Die geringen Umgebungsdriicke filhren zu einem
Ausdampfen von Wasser [Max11b], welches entweder aus dem Herstellungsprozess
in der Beschichtung verblieben ist oder wéahrend der Lagerung an Laborluft
absorbiert wurde.

Nach einmaliger makroskopischer Verformung des Substrates auf €max = 5 % waren
keine Defekte feststellbar. Daraus lasst sich zunachst eine ausgepragte
Verformbarkeit der [PAH/PAA]1o —-pH7 Beschichtung im ,trockenen® Zustand ableiten,
die mindestens der Verformbarkeit in destillietem Wasser (vgl. Kapitel 4.2.2)
entspricht.

Im Vergleich zu den zyklischen Belastungen in destilliertem Wasser zeigt sich im
Vakuum eine deutlich veranderte Verformbarkeit der Polyelektrolytbeschichtungen.
Bereits nach wenigen Belastungszyklen entstanden die in Abbildung 4.26 (a)
dargestellten rissférmigen Defekte mit einer Lange von etwa 50 um — 200 um und
einer Breite von 1 um — 5 um. Durch Korrelation mit der nachtraglich bestimmten

Mikrostruktur war kein deutlicher Zusammenhang erkennbar. Die relative
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Orientierung der Defekte von 50 ° - 65 ° relativ zur Belastungsrichtung lasst jedoch
auf einen Einfluss der Dehnungsbander entsprechend Abbildung 4.9 schlieBen.
Offensichtlich waren wiederholt auftretende Dehnungslokalisationen im Bereich der
Dehnungsbéander zur Defektbildung ausreichend, was auf eine deutliche
Reduzierung der Verformbarkeit der Polyelektrolytschichten im Vergleich zur

Verformbarkeit in destilliertem Wasser hindeutet.

Abbildung 4.26: Rissférmige Defekte mit einer 50 ° - 65 *Orientierung relativ zur
Belastungsrichtung (a) und im Bereich von Korngrenzen (b) nach 300
Belastungszyklen mit €max = 3,5 %. Die nachtrdglich mittels EBSD bestimmten
Korngrenzen wurden auf den REM-Aufnahmen (berlagert. In Abbildung (b) sind die
hinsichtlich der theoretischen Umwandlungsdehnungen kritischen Korngrenzen rot

markiert. Die Belastungsrichtung ist vertikal (a) bzw. horizontal (b).

Neben der rissférmigen Defektausbildung waren kirzere Defekte nahe der
Korngrenzen (Abbildung 4.26 (b)) detektierbar. Es kann dabei vor dem Hintergrund
der kritischen theoretischen Dehnungsunterschiede an den rot markierten
Korngrenzen eine topografiebedingte Defekibildung vermutet werden. Eine
Uberpriffung dieser Vermutung wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit nicht
durchgefihrt. Insgesamt war die Defektdichte bei 10 mbar in der Kammer des REM
deutlich héher als in destilliertem Wasser. Darauf basierend kann von einem
ausgepragten Einfluss der Wasserabsorption auf die Verformbarkeit der
Polyelektrolytschichten ausgegangen werden. Allerdings ist bei dem verwendeten
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Versuchsaufbau ein zuséatzlicher Einfluss der Schichtschadigung durch den
Elektronenstrahl nicht auszuschlieBen.

In HBBS waren unter einmaliger Verformung des Substrates auf €max = 5 %, wie in
den anderen betrachteten Umgebungsmedien, keinerlei Defekte detektierbar. Es
kann festgehalten werden, dass die untersuchten [PAH/PAA]io —pH7 Schichten
unabhangig von Wasserabsorption und Salzgehalt der Lésung extrem hohe
Verformungsgrade unter monotonen Belastungsbedingungen ertragen kénnen. Nach
zyklischer Belastung mit €max=3,5 % bildeten sich in HBSS nur minimale
Schichtdefekte aus. Daraus kann eine verbesserte Verformbarkeit der
Polyelektrolytfilme im Vergleich zu destilliertem Wasser abgeleitet werden. Um
dennoch die Defektbildung in HBSS eindeutig darstellen zu kénnen, wurde die
Dehnungsamplitude unter zyklischer Belastung auf €max = 5 % erhoht. Entsprechend
Abbildung 4.25 konnte wunter diesen Belastungsparametern von hd&heren

topografieinduzierten Dehnungen an den Korngrenzen ausgegangen werden.

Abbildung 4.27: Defekte in einer [PAH/PAA];oc —pH7 Beschichtung nach 300
Belastungszyklen mit €max =5 % in HBSS [Lac11]. Die nachtraglich mittels EBSD
bestimmten Korngrenzen wurden auf die CLSM-Aufnahmen (berlagert, die
hinsichtlich der theoretischen Umwandlungsdehnungen Kkritischen Korngrenzen sind
rot markiert. Die Belastungsrichtung ist horizontal.

Tatsachlich entstanden bei hdheren Dehnungsamplituden Defekte, die insbesondere
entlang ,kritischer” Korngrenzen erkennbar waren. Der in Abbildung 4.27 markierte
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Defekt liegt innerhalb eines Topografieunterschiedes von ca. 500 nm (vgl. Abbildung
4.28) und kann daher als topografieinduziert eingestuft werden. Im Vergleich zur
zyklischen Belastung der [PAH/PAA]1o —-pH7 Filme in destilliertem Wasser haben die
detektierbaren Defekte trotz der héheren Dehnung deutlich kleinere AbmaBe (vgl.
Abbildung 4.21), die Defektdichte war auBerdem geringer als in den anderen
untersuchten Umgebungsmedien. Die Ursache fur die offensichtliche Verbesserung
der Verformbarkeit kénnte die zusatzliche Plastifizierung der Polyelektrolytschichten

durch Salzionen sein, die in Kapitel 5 ausflhrlicher diskutiert wird.

4.2.4. Defektbildung in modifizierten Schichten

Nachdem der zugrundeliegende Defektbildungsmechanismus dargelegt (vgl. Kapitel
4.2.2) und der Einfluss verschiedener Umgebungsmedien auf die Verformbarkeit der
[PAH/PAA]1o —pH7 Filme (vgl. Kapitel 4.2.3) erlautert wurde, sollten mdgliche
Verbesserung der Verformbarkeit der Polyelektrolytfiime durch die in Kapitel 2.4
dargestellten Modifikationen untersucht werden. In Kapitel 4.2.1 wurde aufgezeigt,
dass die Modifizierung hinsichtlich der Umwandlung der Bindungstypen durch
Waéarmebehandlung als auch die Einbindung der Schichtsilikate erfolgreich
durchfihrbar war. Die Verformbarkeit der modifizierten Schichten wurde
ausschlieBlich in HBSS untersucht, weil dieses Umgebungsmedium die hdchste
Verformbarkeit der Beschichtungen erlaubt und flir mdgliche Anwendungen der
Polyelektrolytbeschichtungen in der Medizintechnik von technischer Relevanz ist. Als
Substrate wurden sowohl vielkristalline Proben als auch [111] und [101] Einkristalle
verwendet, um fir jede Schichtmodifikation auch den Einfluss der
Substrateigenschaften bestimmen zu kdénnen. Aufgrund der Erfahrung der in-situ
Versuche in HBSS wurde die Dehnung bei zyklischer Belastung mit €max =5 %
gewahlt. An vielkristallinen Proben wurden 300 Zyklen, an Einkristallen nur 50 Zyklen
durchgefihrt. Mehr Zyklen waren aufgrund der Versagensempfindlichkeit und
zunehmenden Restdehnung der Einkristalle (vgl. Abbildung 4.5) nur schwer
realisierbar, auBerdem konnte aufgrund der hohen Topografieausbildung an
Phasengrenzen (vgl. Kapitel 4.1.4) ohnehin von einer beschleunigten Defektbildung
ausgegangen werden.

Um eine Vergleichbarkeit der Schichtmodifikationen auf vielkristallinem Substrat
gewahrleisten zu kdnnen, wurden die defekibehafteten Oberflachen nachtréglich
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hinsichtlich ihrer Topografieausbildung charakterisiert. Bei den Einkristallen kann von
den Topografien in Abbildung 4.14 und 4.15 ausgegangen werden, weil fir alle in-
situ Versuche auf einkristallinem Substrat exakt diese Proben verwendet wurden. Die
Proben wurden lediglich zwischen den verschiedenen Schichtapplikationen

elektropoliert.
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Abbildung 4.28: Defekte in einer [PAH/PAA];0 —pH7 Beschichtung nach 300
Belastungszyklen mit emax = 5 % in HBSS auf vielkristallinem Substrat (a) und nach

50 Zyklen auf [111]-orientiertem (b) und [101]-orientiertem einkristallinem Substrat (c)
[Lac11]. Fdr (a) sind die mittels EBSD bestimmten Korngrenzen auf die CLSM-
Aufnahme lberlagert und der Topografieverlauf bei € =5 % entlang der schwarzen
Linie angegeben. Bei (b) und (c) werden die in Abbildung 4.14 und 4.15 dargestellten
Topografieverldufe unterstellt. Die Belastungsrichtung ist horizontal.

Als Referenz sind in Abbildung 4.28 die Oberflachen [PAH/PAA]so —pH7
beschichteter vielkristalliner (a), [111]-orientierter (b) und [101]-orientierter
einkristalliner Substrate nach Verformung in HBSS abgebildet. Das Ergebnis der
Verformung auf vielkristallinen Proben wurde bereits in Kapitel 4.2.3 erlautert.
Dagegen zeigt sich auf [111]-orientiertem einkristallinem Substrat eine deutlich
erhdhte Defektdichte. Rissartige Defekte bilden sich insbesondere entlang der in
Abbildung 4.14 dargestellten Topografien. Es wird deutlich, dass trotz der geringeren
Zyklenzahl die hdéheren Topografien zu beschleunigter Defektbildung fihren und
damit als grundlegend fir die Defektbildung in applizierten Beschichtungen
bezeichnet werden kénnen. Auf [101]-orientierten Einkristallen ist die Ausrichtung der
Defekte weniger eindeutig als bei den [111]-Kristallen. Dies kénnte durch die weniger
,scharf‘ konturierten Topografieausbildungen und den insgesamt etwas geringeren

Hoéhenunterschieden erklart werden.
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Abbildung 4.29 zeigt die Auswirkungen der Warmebehandlung auf das
Verformungsverhalten der Polyelektrolytschichten. Auf vielkristallinem Substrat (a)
wurde eine stark erhéhte Defektdichte mit rissférmigen Defekten, meist senkrecht zur
Belastungsrichtung, festgestellt. Darlber hinaus war die Schicht an vielen Stellen
delaminiert und in Folge des Abspullens mit destilliertem Wasser nach der Entnahme
aus der HBSS vollstandig von der Substratoberflache entfernt. Offensichtlich
versagten und delaminierten die warmebehandelten Beschichtungen bereits bei
geringer Zyklenzahl, sodass eine permanente Relaxation der Schichten die weitere
Defektbildung z.B. entlang kritischer Korngrenzen verhinderte. Eine eindeutige
Korrelation der Defektbildung mit mikrostrukturellen Substrateigenschaften war daher
nicht maéglich.

Abbildung 4.29: Defekte in [PAH/PAA]10 —pH7 - wdrmebehandelten Beschichtungen
nach 300 Belastungszyklen mit emax =5 % in HBSS auf vielkristallinem Substrat (a)
und nach 50 Zyklen auf [111]-orientiertem (b) und [101]-orientiertem einkristallinem
Substrat (c) [Lac11]. Bei (b) und (c) werden die in Abbildung 4.14 und 4.15
dargestellten Topografieverldufe unterstellt. Die Belastungsrichtung ist horizontal.

Dahingegen war ein eindeutiger Zusammenhang zwischen der
Topografieentwicklung und der Defektbildung in [PAH/PAAJ10 —pH7 -
warmebehandelten Beschichtungen auf [111]-orientiertem einkristallinem Substrat
erkennbar (Abbildung 4.29 (b)). Defekte bildeten sich in einer gitterartigen Struktur
entlang der phasengrenzeninduzierten Topografie entsprechend Abbildung 4.14.
Vollstandige Delamination wie bei den Vielkristallen konnte nicht beobachtet werden.
Dies kdnnte durch die héhere Dehnungslokalisierung auf den Einkristallen, aber auch
durch die geringere Zyklenzahl erklart werden. Mdglicherweise findet eine teilweise
Relaxation schon nach einigen Zyklen, vollstindige Delamination aber erst nach
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mehreren hundert Zyklen statt. Die Auspragung der Defekte auf [101]-orientiertem
einkristallinem Substrat (Abbildung 4.29 (c)) ist wiederum weniger eindeutig, die
Defektdichte allerdings ebenfalls sehr hoch. Der undeutliche Zusammenhang
zwischen Defektlokalisation und Substrateigenschaften erklart sich auch hier durch
die vergleichsweise unscharfe Auspragung der Oberflachenveranderungen wahrend
der pseudoelastischen Verformung des Substrates.

Insgesamt wird durch Abbildung 4.29 deutlich, dass die Verformbarkeit der
Polyelektrolytschichten durch die Uberwiegende Substitution der elektrostatischen
durch kovalente Bindungen wahrend der Wéarmbehandlung deutlich herabgesetzt
wird. Der Versuch, durch eine reduzierte Warmebehandlungstemperatur von 450 K
einen Zwischenzustand mit mehr verbleibenden Carboxygruppen einzustellen war
zwar erfolgreich, das Ergebnis der in-situ Versuche in HBSS aber unverandert zu
den in Abbildung 4.29 dargestellten Resultaten. Der offensichtlich entscheidende
Einfluss der kovalenten Bindungen auf die Verformbarkeit der Polyelektrolytschichten

wird in Kapitel 5 ausfuhrlicher diskutiert.

Abbildung 4.30: Defekte in einer [MMT/PAH/PAA]o —pH7 Beschichtung nach 300
Belastungszyklen mit emax = 5 % in HBSS auf vielkristallinem Substrat (a) und nach
50 Zyklen auf [111]-orientiertem (b) und [101]-orientiertem einkristallinem Substrat (c)
[Lac11]. Fdr (a) sind die mittels EBSD bestimmten Korngrenzen auf die CLSM-
Aufnahme lberlagert und der Topografieverlauf bei € =5 % entlang der schwarzen
Linie angegeben. Bei (b) und (c) werden die in Abbildung 4.14 und 4.15 dargestellten
Topografieverldufe unterstellt. Die Belastungsrichtung ist horizontal.

Ein positiver Einfluss der MMT-Partikel innerhalb der Polyelektrolytfiime leitet sich
anhand der in Abbildung 4.30 gezeigten Oberflachenaufnahmen nach zyklischer
Belastung auf vielkristallinem (Abbildung 4.30 (a)) wie auf einkristallinem Substrat
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(Abbildung 4.30 (b) und (c)) ab. Auf vielkristallinem Substrat konnte trotz des
beispielhaft dargestellten maximalen Topografieverlaufes entlang einer ,kritischen®
Korngrenze keine Defekibildung detektiert werden. Eine deutlich verbesserte
Verformbarkeit wurde auch auf den einkristallinen Substraten beobachtet.
Unabhéngig von kristallografischer Orientierung und damit der Auspragung der
Oberflachentopografie konnten nach 50 Belastungszyklen mit €mnax =5 % keine
Defekte festgestellt werden. Die winzigen hellen Punkte in Abbildung 4.30 stellen
Artefakte aus dem Beschichtungsprozess dar und resultieren daher nicht aus der
pseudoelastischen Verformung der Substrate. Um die erstaunliche Verformbarkeit
der [MMT/PAH/PAA]ioc —pH7 Beschichtungen auch auf der Nano-Skala zu
bestatigen, wurden AFM-Messungen an den in Abbildung 4.30 dargestellten
Oberflachen im Anschluss an die in-situ Versuche durchgefinhrt.

23

Abbildung 4.31: AFM-Oberfldchentopografie von [MMT/PAH/PAA]:» —pH7 nach 300
Belastungszyklen mit €¢max = 5 % in HBSS, gemessen am TMC [Lac11]. Die
Belastungsrichtung ist horizontal.

Die [MMT/PAH/PAA]1¢ —pH7 beschichtete Oberflache in Abbildung 4.31 zeigte im
Vergleich zum Zustand vor der zyklischen Belastung (vgl. Abbildung 4.20) eine
Aufrauhung auf eine quadratische Rauheit von Ry = 6,7 nm. Die Aufrauhung kdnnte
durch Quellen der Beschichtung in der HBSS, durch minimale verbleibende
Oberflachentopografien im Substrat oder aber durch Ablagerungen aus der HBSS
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hervorgerufen worden sein. Die wesentliche Feststellung, die durch weitere AFM-
Messungen bestétigt wurde, ist, dass keine Nanodefekte in der [MMT/PAH/PAA] o —
pH7 Beschichtung mittels AFM feststellbar sind und damit der positive Einfluss der
Silikate auf die Verformbarkeit der Filme bestatigt wird.

Das Ergebnis der nachtraglichen Warmebehandlung von [MMT/PAH/PAA]1c —pH7
Beschichtungen ist in Abbildung 4.32 abgebildet. Bedingt durch die kovalenten
Bindungen zeigte diese Filmmodifikation unter zyklischer Belastung auf
vielkristallinem Substrat in HBSS ebenfalls rissartige Defektbildung, vorwiegend
senkrecht zur Belastungsrichtung (Abbildung 4.32 (a)). Ein Zusammenhang zwischen
Mikrostruktur und Defektbildung ist nicht zu erkennen. Im Gegensatz zur
ausschlieBlich warmebehandelten Modifikation in Abbildung 4.29 konnte vollstandige
Delamination nicht festgestellt werden. Eine vergleichsweise verbesserte
Verformbarkeit verdeutlicht auch die beschichtete Oberflache auf [111]-orientiertem
einkristallinem Substrat nach zyklischer Belastung in HBSS (Abbildung 4.32 (b)).
Anstelle der gitterartigen Defekte entlang der maximalen Topografieauspragung sind
nur vereinzelte Defekte erkennbar. Eine Uberprifung auf [101]-orientiertem
einkristallinen Substrat war nicht méglich, weil das Substrat bereits nach wenigen
Zyklen versagte. Der positive Einfluss der MMT-Partikel auf die Verformbarkeit der
Polyelektrolytfilme wird in Kapitel 5 diskutiert.

Abbildung 4.32: Defekte in zusétzlich wdrmebehandelten [MMT/PAH/PAA]; o —pH7
Beschichtungen nach 300 Belastungszyklen mit € = 5max % in HBSS auf
vielkristallinem Substrat (a) und nach 50 Zyklen auf [111]-orientiertem einkristallinem
Substrat (b) [Lac11]. Fir (a) sind die mittels EBSD bestimmten Korngrenzen auf die
CLSM-Aufnahme Uberlagert und der Topografieverlauf bei € = 5 % entlang der
schwarzen Linie angegeben. Bei (b) wird der in Abbildung 4.17 dargestellte
Topografieverlauf unterstellt. Die Belastungsrichtung ist horizontal.
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4.2.4. Defektbildung bei erhéhter Lastspielzahl

AbschlieBend wurde die Zahl der Belastungszyklen auf N =2000 erhéht, um die
Gultigkeit der in den vorherigen Kapiteln beschriebenen Defektbildungsmechanismen
in den Bereich technisch relevanterer Belastungsparameter zu Ubertragen. Die
zyklische Verformung wurde wiederum mit €max=5 % durchgefihrt. Die
vergleichsweise hohe Zyklenzahl war nur mit vielkristallinen Substraten realisierbar.
Aufgrund der relativ geringen verfligbaren Dehnrate des Lastrahmens wurden die
Versuche bis N =2000 in der servohydraulischen Priifmaschine mit den in Kapitel
3.2 beschriebenen Versuchsparametern durchgeflhrt.

In Abbildung 4.33 sind die Ergebnisse der zyklischen Belastung zusammengefasst.
Abbildung 4.33 (a) und (b) zeigen die [PAH/PAA]io -pH7 — Beschichtung vor und
nach 2000 Belastungszyklen. Die bereits in Kapitel 4.2.2 erkennbaren Defekte im
Bereich von Korngrenzen waren erwartungsgeman auch nach héherer Zyklenzahl
erkennbar, Abbildung 4.33 stellt jedoch das Auftreten eines zusétzlichen Defekt-
Typus heraus. In der anfanglich unversehrten Beschichtung bilden sich durch die
wiederholte  pseudoelastische Deformation auch Defekte im gesamten
Oberflachenbereich, unabhangig von den Korngrenzen. Diese Defekte sind in der
lichtmikroskopischen Aufnahme des CLSM nicht gut zu erkennen, daher ist
Abbildung 4.33 (b) zur Halfte im Intensitditsmodus des CLSM dargestellt. Die gut
erkennbaren, rissartigen Defekte sind Uberwiegend in einem ca. 65 ° - Winkel zur
Belastungsrichtung angeordnet. Daher kann diese Art der Defektbildung vermutlich
auf die akkumulierte topografieinduzierte Dehnung entlang der Phasengrenzen
innerhalb der Kérner (vgl. Abbildung 4.12 und 4.13) zurlckgefuhrt werden, die bei
300 Belastungszyklen noch nicht zur Defektbildung flhrte.

Die pseudoelastische Verformung von [PAH/PAA}ic —pH7 - warmebehandelten
Polyelektrolytfilmen (Abbildung 4.33 (c) und (d)) resultierte in einer Defektdichte die
der nach N =300 beobachteten Defektdichte ahnlich war. Die dargestellten
rissartigen Defekte sind vorwiegend senkrecht zur Belastungsrichtung orientiert und
weisen keinen erkennbaren Zusammenhang mit der Mikrostruktur des Substrates
auf. Die Mikrostruktur des unterliegenden Substrates ist in Abbildung 4.33 (c) und (d)
aufgrund eines Anlaufens der elektropolierten und beschichteten Oberflachen
wahrend der Warmebehandlung zu erkennen. Dieser Effekt wurde wahrend
vorangehender Schichtapplikationen und Modifikationen nicht beobachtet. Stark

defektbehaftete Bereiche wechseln sich mit augenscheinlich unversehrten Bereichen
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ab. Bereiche vollstandiger Delamination wurden auch nach 2000 Zyklen beobachtet
(hier nicht dargestellt). Die Dichte der Defekte war insgesamt &hnlich der nach 300
Zyklen, wodurch die Annahme der friihzeitigen Relaxation der Filme durch intensive

Defektbildung und Delamination unterlegt wird.

Abbildung 4.33: Oberflachenaufnahmen vor und nach 2000 Belastungszyklen mit
Emax =5 % in hoher Luftfeuchte auf [PAH/PAA]:o —pH7 (a) und (b), [PAH/PAA] 0 —pH7
— wérmebehandelten (c) und (d) sowie [MMT/PAH/PAA] o —pH7 beschichteten

Vielkristallen (e) und (f). Die Belastungsrichtung ist horizontal.



Ergebnisse 101

Die extrem hohe Verformbarkeit der [MMT/PAH/PAA]10 —pH7 Filme kann auch auf
2000 Belastungszyklen Ubertragen werden. Abbildung 4.33 zeigt die beschichtete
Probenoberflache vor (e) und nach (f) der zyklischen pseudoelastischen Deformation
des Substrates. Neben den herstellungsbedingten Artefakten (winzige helle Punkte)
waren, wie in Abbildung 4.33 dargestellt, keine Veranderungen der Oberflache

erkennbar.
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5 Diskussion der Ergebnisse

Die Ergebnisse der Charakterisierung der elektropolierten und der beschichteten
Substrate zeigten einen deutlichen Zusammenhang zwischen der Defektbildung in
dinnen Polyelektrolytschichten und den Oberflachentopografien wahrend der
pseudoelastischen Verformung. Der beschriebene Defektbildungsmechanismus soll
vor dem Literaturhintergrund diskutiert und die Ursachen der Topografieentwicklung
mit den mikrostrukturellen Vorgédngen wahrend der spannungsinduzierten
Phasenumwandlung in NiTi verbunden werden (Kapitel 5.1). Weiterhin wird der
Einfluss der makroskopischen Belastungsparameter auf die Defektbildung betrachtet
(Kapitel 5.2). Der neben dem grundsatzlichen Defektbildungsmechanismus und der
makroskopischen Belastung anwendungsrelevante Einfluss der Schichtchemie der
untersuchten modifizierten Polyelektrolytbeschichtungen und der Absorption von
Wasser bzw. Salzionen wahrend der Immersion in kérperflissigkeitsahnlichen
Medien wird abschlieBend in Kapitel 5.3 diskutiert.

5.1. Mikrostruktureller Einfluss auf die Defektbildung

Bisherige Studien an Beschichtungen flir NiTi-Legierungen aus keramischen
Materialien wie TiN-, ZrO2- und Al,03 [Che06, Sui06, Xu09] zeigten zwar
Verbesserungen hinsichtlich des Korrosionsschutzes der Oberflachen, der Fall
mechanischer Belastung wurde dabei aber vernachlassigt.
Verformbarkeitsuntersuchungen an beschichtetem NiTi durch HeBing et al. [He308]
zeigten, dass die verwendeten metallischen und keramischen Beschichtungssysteme
bereits bei monotonen makroskopischen Dehnungen von ca. 3 % versagten. Eine
Korrelation der Defektbildung mit phasenumwandlungsinduzierten
Oberflachenveranderungen der NiTi-Substrate findet sich in der Literatur bisher nicht.
Sowohl hinsichtlich  der dargestellten Verformbarkeit der verwendeten
Beschichtungsmaterialien als auch des experimentellen Ansatzes zur Korrelation der
Defekte mit Substrateigenschaften erweitert die vorliegende Arbeit daher den
Kenntnisstand bezlglich vor Korrosion schitzender Beschichtungssysteme auf
pseudoelastisch verformbaren NiTi-Substraten.
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Die in Kapitel 4.2 aufgezeigte Defektbildung unter  zyklischen
Belastungsbedingungen konnte durch Korrelation mit CLSM und EBSD-Ergebnissen
aus Kapitel 4.1 mit lokaler Topografieentwicklung an Korngrenzen bzw. bei
einkristallinen Substraten an Phasengrenzen korreliert werden. Eine mikrostrukturelle
Erklarung fOr die Topografieentwicklung an Korngrenzen wahrend der
pseudoelastischen Verformung wurde bereits in Kapitel 4.2.2 eingefihrt. Dieser, auf
der Orientierungsabhangigkeit der Umwandlungsdehnungen [Seh03] und der
Annahme einer Dehnungsbehinderung [Gall00, Miy82] basierende Erklarungsansatz
musste der Diskussion vorgezogen werden, um den Fokus der in-situ Versuche in
Kapitel 4.2 versténdlich festlegen zu kénnen. Die in den Abbildungen 4.23 und 4.25
dargestellten  Zusammenhange  zwischen der Defektbildung und den
kristallografischen Eigenschaften, bzw. zwischen der Topografieauspragung und den
kristallografischen Eigenschaften an Korngrenzen unterlegen diese Annahmen zwar
phanomenologisch, eine Validierung konnte aber nur durch zuséatzliche EBSD-
Aufnahmen erfolgen. Eine experimentelle Kombination aus lokaler Dehnungs-,
Topografie- und Kristallografiemessung wurde bereits fir die mikrostrukturelle
Zuordnung von Oberflacheneffekten durch Versetzungsgleiten in vielkristallinem
Titan [Bie09] und Aluminium [Raa03] verwendet, ein hochauflésender und
quantifizierender Ansatz wie in Abbildung 5.1 dargestellt ist bisher aber noch nicht
durchgefihrt worden.

Abbildung 5.1 kombiniert hochaufgel6ste in-situ DIC (a), in-situ CLSM-Topografie (b)
und in-situ EBSD Messungen (c) an einer Grenze zwischen einem [001]-orientierten
(links) und einem [111]-orientierten Korn (rechts). Die Aufnahmen wurden von
demselben Oberflachenausschnitt bei einer makroskopischen Dehnung von € =5 %
aufgenommen. Bei diesem Dehnungsniveau (vgl. Abbildung 4.16) und dem
gegebenen Orientierungsunterschied (vgl. Abbildung 4.25) waren die hdchsten
Topografieunterschiede zu erwarten. Die eingezeichneten Korngrenzen sind
entsprechend Kapitel 4.2.2 klassifiziert und die theoretischen Dehnungsunterschiede
nach [Seh03] an den Korngrenzen angegeben. Die kristallografische Abweichung
zwischen dem hinsichtlich der Phasenumwandlung unglnstig orientierten [001]- und
dem glnstig orientieten [111]-Korn  entspricht einem  theoretischen
Dehnungsunterschied von 2 %. Vor dem Hintergrund der in Abbildung 4.25
dargestellten Ergebnisse wéare diese Korngrenze unter zyklischer Belastung kritisch
hinsichtlich der Defektbildung in einer applizierten Polyelektrolytschicht.
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Abbildung 5.1: Hochaufgeléste lokale Dehnungsverteilung (a),
Topografieausprdgung (b) und EBSD Image Quality-Map (c), aufgenommen bei
€=5% [Lac11b]. In (a) und (b) wurden kritische Korngrenzen entsprechend der in
Abbildung 4.24 eingeftihrten Klassifizierung rot eingezeichnet, die theoretischen
Dehnungsunterschiede nach Sehitoglu et al. [Seh03] sind zusétzlich angegeben. Der
dargestellte Héhenverlauf entspricht dem Verlauf entlang der schwarzen Linien in (b)
und (c).

Anhand der lokalen Dehnungsverteilung wird die erwartete Dehnungsanisotropie
bestatigt. Wahrend das linke Korn geringe Dehnungen in Belastungsrichtung
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aufweist, sind in dem [111]-orientierten Korn lokale Dehnungen von etwa 8 %
detektierbar. Auch der in Kapitel 4.1.4 beobachtete Zusammenhang zwischen lokaler
Dehnung und Topografie kann durch Abbildung 5.1 (b) bestatigt werden. Entlang der
beobachteten Korngrenze kann entsprechend des dargestellten Hohenprofiles ein
Topografieunterschied von ca. 350 nm detektiert werden. Auf Grundlage einer
Querkontraktionszahl von v = 0,33 [Mem11] fur NiTi kann dieser Zusammenhang fur
die Abbildungen 5.1 (a) und (b) Uberprift werden. Unter Annahme eines lokalen
Dehnungsunterschiedes €, von ca. 4% entlang eines 15um messenden
Abschnittes (Ober die Korngrenze in der Bildmitte, einer gleichméaBigen
Querkontraktion in Y- und Z-Richtung und einer Volumenkonstanz des Gitters
wahrend der Umwandlung kann eine Querkontraktionsdifferenz von ¢, =1,3 %
zwischen den benachbarten Kérnern berechnet werden. Bei einer durchschnittlichen
Korngr6Be von 50 um kann eine verbleibende vertikale Starke der angeschliffenen
Kdérner von ca. 25 pum unterstellt werden. Durch Kombination der vertikalen
Ausgangslange und Querkontraktion berechnet sich ein querkontraktionsbedingter
Topografieunterschied von 320 nm. Obwohl dieses Ergebnis auf nicht messtechnisch
Uberpriften Annahmen beruht und auBerdem die Dehnungsbehinderung durch
unterliegende Koérner vernachlassigt, unterstreicht es den vermuteten Einfluss der
Querkontraktion.

Das Vorhandensein topografieauspragender Dehnungsbehinderungen lasst sich
hingegen anhand der in-situ EBSD-Aufnahme in Abbildung 5.1 (c) belegen. Wegen
der geringeren Qualitdt der Beugungsbilder der martensitischen Phase ist eine
Unterscheidung der Phasen in Austenit (hell) und Martensit (dunkel) anhand der
sogenannten Quality-Map mdglich. Erwartungsgeméan ist das [111]-orientierte Korn
vollstdndig martensitisch umgewandelt, wahrend im [001]-orientierten Korn noch
austenitische Bereiche detektierbar sind. Als Beleg der Dehnungsbehinderung an
Korngrenzen hoher kristallografischer Dehnungsunterschiede findet sich im
unglnstig orientieren Korn Martensit, welches von der kritischen Korngrenze
ausgeht. Die detektierbaren Varianten haben eine relativ zu den Martensitvarianten
im [111]-Korn abweichende  Orientierung, was  ein ,Kooperatives*
Umwandlungsverhalten Uber die Korngrenze hinweg ausschlieBt [Miy82]. Die
vorliegende Phasenumwandlung kann daher nur durch einen Spannungstransfer in

Folge der Dehnungsbehinderung an dieser Korngrenze erklart werden.
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Der topografische Einfluss von Phasengrenzen auf die Defektbildung in
Polyelektrolytschichten auf einkristallinen Substraten und bei héherer Belastungszahl
auch auf Vielkristallen wurde als dominant angenommen. Ein Einfluss der
Querkontraktion kann zwar auch hier unterstellt werden, aufgrund der Abweichung
zwischen auftretenden Topografieunterschieden an Phasengrenzen in Kérnern und
Einkristallen sowie wahrend der Hin- und Rickumwandlung (vgl. Kapitel 4.1.4) soll
der geometrische Einfluss der wahrend der makroskopischen Verformung
ausgebildeten Martensitvarianten durch in-situ EBSD herausgestellt werden. Daher
sind in den Abbildungen 5.2 und 5.3 in-situ EBSD-Aufnahmen von vielkristallinem
bzw. einkristallinem Substrat zusammengefasst. Die Aufnahmen wurden in
denselben Probenausschnitten und bei den gleichen makroskopischen
Dehnungsniveaus wie die Topografieaufnahmen in den Abbildungen 4.12 bis 4.15
(Kapitel 4.1.4) aufgenommen.

Bedingt durch die geringen Orientierungsunterschiede zu den benachbarten Kérnern
der in Abbildung 5.2 abgebildeten Kérnern sind ausgepragte Korngrenzeneffekte
nicht erkennbar und eine Fokussierung auf phasengrenzeninduzierte Topografien
damit zulassig. Die in Kapitel 4.1.4 detektierten Topografieverteilungen kénnen
anhand der Abbildung 5.2 tatsachlich mit Martensitvarianten innerhalb der Kérner in
Zusammenhang gebracht werden. Wahrend der Hinumwandlung entstehen in der
[111]-Orientierung (a) zwei Martensitvarianten. Die dominante Variante zeigt eine
relative Orientierung zur Belastungsrichtung von ca. 60 ° und ist wenige Mikrometer
breit. Auf Grundlage der EBSD-Auswertung und der Ergebnisse von [Tir08] konnte
diese Variante als [1-11]-B19° identifiziert werden. Wahrend der Rickumwandlung ist
ausschlieBlich diese Variante in breiterer Auspragung erkennbar.

In dem [101]-orientierten Korn waren zwei Martensitvarianten sowohl wahrend der
Hin- (c) als auch wahrend der Riuckumwandlung (d) erkennbar. Eine eindeutige
kristallografische Zuordnung der Varianten war nicht méglich. Dies kénnte durch
extrem hohe elastische Verzerrungszustdnde im Bereich der Phasengrenzen
begriindet sein, die durch die ,gefacherte Auspragung bzw. das spitze Auslaufen
der Varianten [Fen08] deutlich werden. Insgesamt waren die Varianten bei gleichem
makroskopischem Dehnungsniveau etwas breiter ausgebildet als im [111]-Zustand.
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Abbildung 5.2: Hochaufgeldste in-situ EBSD-Aufnahmen von vielkristallinem Substrat
mit [111]-orientiertem Korn (a) und (b) bzw. [101]-orientiertem Korn (c) und (d) jeweils
in der Bildmitte [Lac11]. Die EBSD Analyse wurde wéahrend der Hin- (a) und (c) bzw.
Rickumwandlung (b) und (d) in den Probenbereichen entsprechend der Abbildungen
4.12 und 4.13 aufgenommen. Die Belastungsrichtung ist horizontal.

Die Detektion der Phasen wahrend der pseudoelastischen Umwandlung mittels
EBSD war bei einkristallinen Substraten aufgrund der geringeren Probenlange (vgl.
Kapitel 3.1) und der daraus resultierenden schlechteren Qualitat der erzeugbaren
Beugungsbilder erschwert. Diese experimentellen Erschwernisse konnten durch
erganzende CLSM-Messungen tberwunden werden. Aufgrund der Abwesenheit von

korngrenzeninduzierter Topografie konnten die Phasen auf den elektropolierten
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Oberflachen gut anhand der CLSM-Intensitatsbilder unterschieden werden, wie die
Ubergénge zwischen EBSD und Intensitatsbildern in Abbildung 5.3 (a) und (d)
verdeutlichen.

a) L b)

30 um 30 um " —etl—

Abbildung 5.3: Hochaufgeldste in-situ EBSD-Aufnahmen von einkristallinem [111]-
orientierten (a) und (b) bzw. [101]-orientiertem (c) und (d) Substrat [Lac11]. Die
EBSD Analyse wurde wéhrend der Hin- (a) und (c) bzw. Rickumwandlung (b) und
(d) in den Probenbereichen entsprechend der Abbildungen 4.14 und 4.15
aufgenommen. Die Belastungsrichtung ist horizontal.

Auf den einkristallinen, [111]-orientierten Substraten konnte eine dominante
Martensitvariante mit einer 60 °Orientierung zur Belastungsrichtung detektiert
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werden. Aufgrund der Orientierungsbeziehungen kann wie im [111]-Korn von der
[1 -1 1]-B19‘-Variante ausgegangen werden. Bei Rickumwandlung (Abbildung 5.3
(b)) war wiederum diese Variante in einer breiteren Auspragung erkennbar. W&hrend
dieses makroskopischen Dehnungszustandes wurden entlang der dargestellten
Mikrostruktur maximale Topografien von etwa 800 nm gemessen, vgl. Abbildung
414,

Die vorliegende Mikrostruktur wahrend der Hin- und Rickumwandlung eines [101]-
orientierten Einkristalles ist in Abbildung 5.3 (c) und (d) dargestellt. Es sind mehrere
Varianten erkennbar, deren Auspragung allerdings im Vergleich zur [111]-
Orientierung weniger deutlich ist. Diese Beobachtung kénnte die weniger scharf
abgegrenzte Dehnungs- (Abbildung 4.8 (c) und (d)), Topografie (Abbildung 4.15) und
Defektverteilung (vgl. z.B. Abbildung 4.29) auf [101]-Einkristallen erklaren. Nebenbei
begriindet sich aus der offensichtlichen Interaktion der Martensitvarianten und der
entsprechenden Dissipation elastischer Energie die im Vergleich zur [111]-
Orientierung geweitete Hysterese des Spannung-Dehnung Verhaltens, (vgl.
Abbildung 4.5).

Die Geometrie von Martensitvarianten und der Zusammenhang mit der Topografie an
den Phasengrenzen ist auch in anderen Studien diskutiert worden. Die Geometrie
der vorliegenden Martensitvarianten selbst ist demnach maBgeblich abhéngig von
der Hbhe der elastischen Verzerrungsenergie und der Grenzflachenenergie entlang
der Austenit — Martensit Phasengrenzen [Fen08, Mac05, Mes00]. Dabei stehen die
Grenzflachenenergie, also die Oberflachenenergie zwischen austenitischer und
martensitischer Phase und die Verzerrungsenergie in direktem Wechselspiel
zueinander [Fen08]. Breitere Martensitvarianten erhdéhen die elastische
Verzerrungsenergie durch einen hdéheren Akkommodationsbedarf an den
Phasengrenzen, wahrend bei gleichem makroskopischem Verformungsgrad
mehrere, schmalere Varianten die Oberflachenenergie des Systems erhdhen. Die
elastische Verzerrungsenergie kann in der vorliegenden Arbeit nicht abgeschatzt
werden, da zur experimentellen Bestimmung aufwéndige Verfahren wie die
Neutronen-Beugung [Sch04] eingesetzt werden miussten. Dagegen ist eine
Argumentation anhand der Grenzflachenenergie der Martensitvarianten auf
Grundlage der in den Abbildungen 5.2 und 5.3 abgebildeten Martensitmorphologien
durchfihrbar. Anhand der Abbildungen kann zunachst festgestellt werden, dass
Korngrenzen ein Hindernis far das Wachstum von Martensitvarianten darstellen und
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damit die Lange der Martensitvarianten maBgeblich von der KorngréBe bei
Vielkristallen und von der Probengeometrie und der Neigung der Varianten bei
Einkristallen abh&ngt. Es resultieren variierende Variantenldngen von wenigen
Mikrometern  bis in den  Millimeter-Bereich. Eine  Reduzierung der
Grenzflachenenergie kann daher nur durch die Breite und Anzahl der Varianten
erzielt werden. Aus dem Zusammenspiel der Grenzflachen- und elastischen
Verzerrungsenergie resultieren dabei breitere Martensitvarianten in Einkristallen im
Vergleich zu den Vielkristallen und breitere Varianten wahrend der Rick- relativ zur
Hinumwandlung. Der Zusammenhang zwischen der Variantenbreite und der
Topografie kann anhand Abbildung 2.4 verdeutlicht werden. Bedingt durch die
Scherung des Gitters wahrend der Phasenumwandlung bildet sich ein Winkel
zwischen der austenitischen und martensitischen Oberflache aus. Durch AFM-
Messungen entlang solcher Phasengrenzen wurden in Abhangigkeit von den
ausgebildeten Varianten Neigungen von 4 ° - 13 ° detektiert [Liu99b, Liu02].
Unabhangig von der ausgebildeten Variante wurde in geometrischen Betrachtungen
der Phasenumwandlung deutlich, dass die Breite der Varianten den maximalen
Topografieunterschied bestimmt [Fen08, Liu02, Yan95]. Die rechnerische
Uberpriifung des Zusammenhangs zwischen Variantenbreite und Topografie bei
einer angenommenen Neigung von 4 ° - 13 ° fohrt bei den in dieser Arbeit
bestimmten Variantenbreiten zwar zu insgesamt hdéheren als den gemessenen
Werten. Dennoch kénnen die héheren Topografien bei einkristallinen Substraten und
wahrend der Rickumwandlung anhand dieses Zusammenhanges durch die
detektierten Martensitvarianten in den Abbildungen 5.2 und 5.3 erklart werden. Um
den genauen Einfluss der inneren Struktur der Varianten, insbesondere im Fall der
undeutlichen Auspragung der [101]-Orientierung bestimmen zu kdnnen, wéren
hochauflésende TEM Aufnahmen notwendig, die im Rahmen der vorliegenden Arbeit
nicht durchgefihrt wurden.

Die Bedeutung der phasenumwandlungsinduzierten Topografiebildung flr die
Defektbildung in applizierten Polyelektrolytschichten wird durch zwei weitere
experimentelle Arbeiten untermauert. Feng et al. [Fen08] haben an NiTi-FGL
demonstriert, dass die Topografieauspragung an Phasengrenzen unter zyklischer
Belastung stabil auftritt. Weiterhin haben Tirry et al. [Tir08] anhand von in-situ TEM
aufgezeigt, dass sich Martensitvarianten wiederholt an den gleichen
Entstehungsorten ausbilden. Damit kann festgehalten werden, dass die dargestellte
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topografieinduzierte Dehnung an Phasengrenzen lokalisiert und wahrend der
zyklischen Verformung stabil auftritt. Die Stabilitat der korngrenzeninduzierten Effekte
wurde im Rahmen dieser Arbeit festgestellt (vgl. Kapitel 4.1).

Neben der mikrostrukturellen Begrindung der topografieinduzierten Defekibildung
kbnnen aus den dargestellten Zusammenhangen auch Ruickschlisse fir eine
Optimierung der Substrate hinsichtlich der Minimierung von Defektbildung in
applizieten  Schichten gezogen werden. Die Topografieausbildung an
Phasengrenzen kann vor dem Hintergrund der diskutierten Ergebnisse indirekt Gber
die KorngrdoBe bzw. BauteilgroBe eingestellt werden. Korngrenzeninduzierte Effekte
mussten sich durch Reduzierung der kristallografischen Orientierungsabweichungen
mittels ausgepragter Texturierung der Proben, hinsichtlich des makroskopischen
Spannung-Dehnung-Verhaltens bevorzugt entlang der [111]-Richtung, reduzieren
lassen. Eine [111]-Einkristallen &hnliche Spannung-Dehnung-Antwort und eine
Reduzierung der Dehnungsbehinderung an Korngrenzen wurde von Gall et al.
[Gall00] an ausgepragt [111]- texturierten Proben bereits nachgewiesen. Auf Basis
der in dieser Arbeit untersuchten Substratzustdnde kénnen diese Zusammenhange
allerdings nur angenommen werden, eine Validierung wirde einer breiter

aufgestellten experimentellen Basis bedurfen.

5.2. Einfluss der makroskopischen Belastung

Vor dem Hintergrund des mdglichen Einsatzes polyelektrolytbeschichteter NiTi-
Bauteile z.B. als Implantate im menschlichen Kérper ist der Einfluss unterschiedlicher
makroskopischer Belastungsbedingungen von hoher technischer Relevanz.
Hinsichtlich der in dieser Arbeit verwendeten uniaxialen Zugbelastungen sind
zunachst die Héhe der aufgebrachten makroskopischen Dehnungen und die Zahl der
Belastungszyklen zu betrachten.

Das in dieser Arbeit verwendete maximale makroskopische Dehnungsniveau von
€max = 9 % fUhrte zu maximalen, mittels DIC bestimmbaren lokalen Dehnungen von
&xx=10% (vgl. Abbildung 5.1) und zu den in Abbildung 4.16 dargestellten
Topografieauspragungen. Experimentelle Arbeiten an vielkristallinem NiTi unter
Verwendung der DIC-Analyse berichten von lokalen Dehnungen von 5 % - 6 % bei
makroskopischen Dehnungen von € = 5 % [Daly07] bzw. lokalen Dehnungen von 8 %

- 9% bei hdéheren makroskopischen Dehnungen von €=8 % [HeB08]. Die
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Abweichungen zu den in Abbildung 5.1 dargestellten Ergebnissen erklaren sich
durch die geringere Auflésung der in den genannten Arbeiten verwendeten
experimentellen Verfahren. Die von Sehitoglu et al. [Seh03] berechneten, im
vollstandig entzwillingten Zustand maximal erreichbaren Dehnungsniveaus von ca.
11 % in [111]-orientieren Kristallen hingegen bestatigen die in dieser Arbeit
bestimmten maximalen Dehnungen. Deutlich hbéhere korngrenzeninduzierte
Topografien sind daher bei héheren makroskopischen Dehnungsniveaus nicht zu
erwarten. Da die maximalen Topografien an Phasengrenzen wahrend der Hin- bzw.
Rickumwandlung festgestellt wurden, kann auch bei einkristallinen Substraten
davon ausgegangen werden, dass in der vorliegenden Arbeit kritische uniaxiale
makroskopische  Belastungszustande  hinsichtlich  der  Defektbildung an
Phasengrenzen betrachtet wurden. Eine experimentelle Uberpriifung dieser
Annahme sollte in anschlieBenden Arbeiten erfolgen. Deutlich hdéhere
makroskopische Dehnungen als die in der vorliegenden Arbeit aufgebrachten sind
vor dem Hintergrund experimenteller Studien an pseudoelastischen vielkristallinen
NiTi-Substraten allerdings nicht vollstandig reversibel realisierbar [Egg04, Wan08].
Die in Kapitel 4.2 dargestellte Defektbildung in applizierten Polyelektrolytschichten
macht deutlich, dass eine Schadigung der Schicht nicht durch einmalige plastische
Verformung der Polyelektrolytschichten eintritt, sondern eine akkumulierte
Schadigung im Bereich topografieinduzierter lokaler Dehnungen beobachtet werden
kann. Eine GesetzmaBigkeit zur Schadigungsakkumulation wie bei der Ermidung
metallischer Werkstoffe [Chr91] ist fir die Schadigungsentwicklung in
Polyelektrolytschichten nicht bekannt und kann auf Basis der experimentellen
Ergebnisse der vorliegenden Arbeit auch nicht aufgestellt werden. Der Einfluss
akkumulierter Schadigung wird aber anhand der Defektbildung unter zyklischen
Belastungen bei geringeren makroskopischen Dehnungen (vgl. Abbildung 4.25)
deutlich.

Bisherige Arbeiten zu den mechanischen Eigenschaften von Polyelektrolytfilmen
betonen die monotonen Eigenschaften wie die Entwicklung des Elastizitatsmoduls
oder der Bruchdehnung in Abhangigkeit der Schichtmodifikation [Ale00, Ray03]. Die
Schadigungsentwicklung in unterschiedlich modifizierten Schichten unter zyklischen
Belastungsbedingungen muss daher vor dem Hintergrund ihrer chemischen Struktur
in Kapitel 5.3 diskutiert werden. Eine Betrachtung zyklischer Verformungsvorgange,
wie in dieser Arbeit durchgeflihrt, ist vor dem Hintergrund der Belastungssituationen
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an Langzeitimplantaten, die im menschlichen Kérper bis zu 3,5x 10’
Belastungszyklen [Rie02] ertragen, von hoher technischer Relevanz. Die Hdhe der
gewahlten Dehnungsamplituden war dabei allerdings deutlich im Bereich der
Kurzzeitfestigkeit des Substrates angesiedelt. Bei entsprechend hohen
Dehnungsamplituden sind maximal einige tausend Bruchlastspielzahlen zu erwarten
[Due99]. An diese Arbeit anschlieBende Versuche im Bereich technisch relevanter
Langzeitfestigkeiten  sollten  entsprechend  unter  Verwendung  kleinerer
Dehnungsamplituden durchgefiihrt werden.

Neben der Dehnungsamplitude und der Zyklenzahl sind hinsichtlich technischer
Anwendungen die Spannungszustande im Substrat von grundsatzlichem Interesse.
Die mechanische Belastung eines Bauteils wird im Betrieb nur selten zu uniaxialen
Zugbelastungen fihren. Durch Biegung kdnnen z.B. gleichzeitig Zug- und
Druckbelastungen in gegenlberliegenden Fasern auftreten. Durch ausreichend hohe
Druckspannungen werden in NiTi-Legierungen analog zu Zugspannungen B2 — B19’
Phasenumwandlungen induziert, die eine im Vergleich zur Zugbelastung
abweichende Variantenaktivierung aufweisen [Mao08]. Auch unter
Druckbeanspruchungen weisen NiTi-Legierungen dabei eine ausgepragte
Dehnungsanisotropie auf [Seh00, Seh03]. Maximale phasenumwandlungsinduzierte
Dehnungen von ca. - 6,5 % sind theoretisch bei Druckbelastungen entlang der [012]-
Richtung der B2-Struktur erreichbar [Seh03]. Aufgrund der Dehnungsanisotropie
kann daher unter Druckbeanspruchung ebenfalls von stark lokalisierten Dehnungen
entlang Korngrenzen mit hohem kristallografischen  Dehnungsunterschied
ausgegangen werden. Aufgrund der geringeren Umwandlungsdehnungen unter
Druckbelastungen werden die maximal erreichbaren Effekte aber weniger deutlich
ausgepragt sein als im Zug. Von einer Topografiebildung an Phasengrenzen kann
aufgrund der analog stattfinden Scherung des Gitters wahrend der
Phasenumwandlung im Druck ausgegangen werden, ein experimenteller Beleg
wurde aber bisher nicht erbracht.

Eine veranderte Martensitausbildung kann aber nicht nur durch das Vorzeichen der
mechanischen Spannung, sondern auch durch mehrachsige Spannungszustande
bedingt sein. Die Belastung komplexer Bauteilgeometrien wird regelmaBig zum
Auftreten mehrachsiger Spannungszustande fiihren. Modellierungs- [Lex08, Vas02]
und experimentelle Ansatze [Gol09, Rob07] haben den Einfluss mehrachsiger
Spannungszustande auf mesoskopische Dehnungsverteilungen in FGL untersucht.
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Ein mikroskopischer Ansatz wurde bereits mit dem in dieser Arbeit vorgestellten in-
situ EBSD Aufbau realisiert [Nie11].

Abbildung 5.4: Hochaufgeldste in-situ EBSD-Aufnahmen von einem [111]-orientierten
Korn unter biaxialem Spannungszustand bei einer makroskopischen Dehnung von
€=3% [Niel11]. Der Kerbgrund grenzt im oberen Abbildungsbereich an. Die
nominelle Belastungsrichtung ist horizontal.

Abbildung 5.4 zeigt eine in-situ EBSD Aufnahme von einem [111]-orientierten Korn
bei einer makroskopischen Dehnung von €=3%. Ein mehrachsiger
Spannungszustand wurde durch die beidseitige Einkerbung der ansonsten
unveranderten Zugprobengeometrie (vgl. Abbildung 3.2) realisiert. Das abgebildete
Korn befindet sich unmittelbar im Kerbgrund. Analog zur detektierten
Variantenauswahl unter uniaxialer Belastung (vgl. Abbildung 5.2) bildet sich die
[1-11] - B19° Phase. Allerdings sind die Varianten teilweise nicht durchgéngig und es
kann mindestens eine weitere dominante Variante detektiert werden. Das
makroskopische  Spannung-Dehnung  Verhalten  zeigte  anstelle  eines
Spannungsplateaus (vgl. Abbildung 4.7) eine ausgepragte Verfestigung [Nie11], was
auf den Einfluss verstarkter Varianteninteraktion schlieBen lasst [Gal00]. Der
anzunehmende Einfluss der Variantenauswabhl unter mehrachsigen

Spannungszustanden auf Topografieausbildungen und damit auf die Defektbildung in
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applizierten Beschichtungen sollte in anschlieBenden Arbeiten experimentell
untersucht werden.

Die Diskussion der verwendeten makroskopischen Belastungsparameter macht
deutlich, dass die vorgestellten Ergebnisse zwar geeignet sind grundséatzliche
Zusammenhange zwischen den NiTi-Substraten und der Defektbildung in
applizierten Polyelektrolytfilmen herzustellen, die Ausweitung auf bauteilrelevantere
Belastungsbedingungen aber insbesondere hinsichtlich der Lastspielzahlen und der

Spannungszustande einer experimentellen Fundamentierung bedarf.

5.3. Einfluss der Schichtchemie und der Wasserabsorption auf die
Verformbarkeit

Unter BerUcksichtigung der in dieser Arbeit verwendeten Belastungsparameter kann
die abweichende Verformbarkeit unterschiedlich modifizierter Polyelektrolytfiime auf
Grundlage der jeweiligen Schichtchemie und des Einflusses der Umgebungsmedien
diskutiert werden. Grundsatzlich ist festzuhalten, dass die Verformbarkeiten aller
Modifikationen unterhalb der Glasibergangstemperaturen [Yam03] und damit
aufgrund der technischen Relevanz in einem Temperaturbereich herabgesetzter
Verformbarkeit untersucht wurden. Als Ursache der in Kapitel 4.2.2 beschriebenen
Ergebnisse der Defektbildung in unmodifizierten [PAH/PAA]1o —pH7 Filmen kann die
Schichtchemie entsprechend Abbildung 2.12 herangezogen werden. Kovalent
aufgebaute Ketten sind durch elektrostatische und Van der Waals-Krafte miteinander
verbunden. Gleichzeitig resultieren aus dem verwendeten pH-Wert der
Polyelektrolytlésungen langgestreckte Ketten einer hohen elektrostatischen
Ladungsdichte mit einem Elastizititsmodul von ca. 10® Pa im trockenen Zustand
[Nol08, Pav04]. Ein Verstrecken der Ketten zur Verfestigung infolge der
substratbedingten Verformungen ist daher kaum mdglich. Zyklische mechanische
Beanspruchung fihrt vielmehr zum Auftrennen einzelner elektrostatischer
Verbindungen, welche die schwéachsten Bindungen innerhalb der Filme darstellten.
Die mobilen elektrostatischen Bindungen kénnen sich nach dem Trennen durch
Wechselwirkung mit anderen Ketten neu verbinden, sodass es zu keinem abrupten
Versagen, sondern einer kontinuierlichen Schadigung der Schicht kommt. Ein
solches Schadigungsverhalten kénnte die vorwiegend beobachteten, punktférmigen
Defekte in Abbildung 4.21 (b) erklaren.
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Durch Warmebehandlung der [PAH/PAA}ic —-pH7 Filme werden die mobilen
elektrostatischen Bindungen durch kovalente Bindungen ersetzt [Dai00], vgl.
Abbildung 2.13. Dabei steigt der Elastizitdtsmodul um eine GréBenordnung auf etwa
10° Pa an [Fra06]. Zwar Versagen die durch Warmebehandlung modifizierten
Schichten nicht bei einmaliger Substratverformung, nach wenigen Zyklen waren aber
zahlreiche rissférmige Defekte detektierbar (vgl. Abbildung 4.29). Ursache kdnnte die
irreversible Auftrennung der kovalenten Bindungen bei héheren Spannungsniveaus
in der Beschichtung sein, die nach wenigen Belastungszyklen zur Rissbildung
fOhren. Aufgrund der groBflachigen Relaxation der Schichten durch Rissbildung und
Delamination kam es bei hbéheren Belastungsspielzahlen zu keiner hdheren
Defektdichte.

Durch Einbindung von Schichtsilikaten modifizierte [MMT/PAH/PAA]1o —-pH7 Filme
wiesen bei den verwendeten Belastungsparametern keine detektierbare
Defektbildung auf. Die Einbindung von Schichtsilikaten in die Polyelektrolytmatrix
fihrt durch Erhéhung der elektrostatischen Ladungsdichte zur Steigerung des
Elastizitdtsmodules im Vergleich zu unmodifizierten [PAH/PAA]io —pH7 Filmen
[Cha03, Don08, Ram09, Wan98]. Gleichzeitig steigt durch die Zugabe der Silikate die
Bruchdehnung dieser Modifikation, was durch eine weniger ausgepragt gestreckte
Kettenformation infolge von Wechselwirkungen mit den Schichtsilikaten begriindet
wird [Wan98]. Die Kombination aus hohem Grad elektrostatischer
Wechselwirkungen, mobilem Bindungstyp und weniger gestreckter Kettenanordnung
kann daher als Ursache fir die hohe Verformbarkeit der [MMT/PAH/PAA]1; —pH7
Filme angenommen werden. Hinsichtlich der Optimierung dieses Schichtsystems
kénnten der Einfluss der Silikat-Dichte innerhalb der Polyelektrolytmatrix sowie die
Variation des pH-Wertes der Polyelektrolytiésung Gegenstand weiterer
Untersuchungen sein.

Der Einfluss der Umgebungsmedien auf die Verformbarkeit der modifizierten
Schichtsysteme lasst sich anhand der unterschiedlichen Wasser- bzw. Salzionen
Absorption und damit anhand unterschiedlicher Plastifizierung durch das Medium
erklaren. In destilliertem Wasser zeigen unmodifizierte [PAH/PAA]1o —pH7 Filme eine
ausgepragte Wasserabsorption, wobei ein Anschwellen der Schichten um 11 % -
40 % im Vergleich zur Dicke im trockenen Zustand berichtet wird [Dec94, Nol08,
Tan04]. Es dringt dabei Wasser in die Schichten ein und sammelt sich bevorzugt in
den hydrophilen Bereichen um die elektrostatischen Bindungen zwischen den Ketten
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[Nol08], einhergehend mit einer Abnahme des Elastizitaitsmoduls um ein bis zwei
GrdBenordnungen [Nol05, Nol08, Pav04]. Die Versuche in destilliertem Wasser (vgl.
Kapitel 4.2.2) und im Vakuum (vgl. Kapitel 4.2.3) unterscheidet damit trotz nominell
gleicher Schichtmodifikation eine deutlich verbesserte Schichtelastizitat in Folge von
Wasserabsorption. Verbunden mit dem Wasserentzug im Vakuum ist eine
Reprotonierung der Carbonsaure bedingt durch den Verlust der Hydrathillen um die
Anionen / Kationen [Max11b]. Das AusmaB und die Auswirkungen der
Reprotonierung auf die Verformbarkeit im Vakuum sind im Rahmen dieser Arbeit
nicht weiter vertieft worden.

Die zusatzliche Reduzierung der Defektbildung in HBSS ist durch die darin
enthaltenden Salzionen begrindet. Die elektrostatischen Bindungen zwischen den
Polyelektrolytketten assoziieren Salzionen [Dub01], wodurch die sogenannte
Lintrinsische® Ladungskompensation durch entgegengesetzt geladene
Polyelektrolytketten teilweise extrinsisch durch Salzionen substituiert wird [Heu05,
Far01, Jab06]. Die Elastizitat der [PAH/PAA]1o —pH7 Filme wird folglich weiter erhéht
[Pav04]. Eine vollstandige Lésung der Polyelektrolytschichten wurde dabei selbst bei
hohen Salzkonzentrationen nicht beobachtet [Heu05]. Allerdings nimmt durch die
extrinsische Ladungskompensation die wirksame Ladungsdichte der Schichten ab,
was die Festigkeit der Schichten negativ beeinflussen dirfte. AuBerdem wird der
lonentransport durch die Schichten deutlich erleichtert [Far01]. Die gegenlaufigen
Effekte der Elastizitatssteigerung und der Abnahme der wirksamen Ladungsdichte in
Abhangigkeit der extrinsischen Ladungskompensation bedirfen daher sicherlich
einer experimentellen Uberpriifung.

Der Grad der Wasserabsorption bzw. extrinsischen Ladungskompensation wird
durch die Modifizierung der Schichtchemie maBgeblich beeinflusst. Kovalente
Bindungen in der warmebehandelten [PAH/PAA]li ¢ —pH7 — Filmmodifikation
reduzieren die Wasserabsorption und damit eine Elastizitatssteigerung der Schichten
[Pav04]. Eine Assoziation von Salzionen an die kovalenten Bindungen kann ebenso
ausgeschlossen werden. Die Verformbarkeit warmebehandelter
Polyelektrolytschichten kann daher durch die hier durchgeflhrte Variation des
Umgebungsmediums nicht veréandert werden.

Durch Einbinden von Schichtsilikaten in Polyelektrolytschichten wird die
Wasserabsorption reduziert, dabei sinkt der Absorptionsgrad mit steigendem
Silikatanteil [Gia96, Hei10]. Die Plastifizierung der MMT-modifizierten Filme in Hank’s
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Solution dirfte daher im Vergleich zu unmodifizierter Filme ebenfalls deutlich
reduziert sein. Die in Kapitel 4.2.4 dargestellten Ergebnisse zur Verformbarkeit dieser
Schichtmodifikation verdeutlichen aber, dass der Einfluss des Umgebungsmediums
aufgrund der vorteilhaften Schichtchemie der [MMT/PAH/PAA]1o —pH7 Filme fir die

Defektbildung nicht ausschlaggebend Zu sein scheint.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Die vorliegende Arbeit untersucht die Verformbarkeit diinner Polyelektrolytschichten
auf 50,9 at-% NiTi Substrat. Die Verformbarkeit der untersuchten Beschichtung war
dabei vor dem Hintergrund eines mdglichen Einsatzes zur Reduzierung des Nickel-
AusstoBes von NiTi-Langzeitimplantaten im menschlichen Kérper von hohem
Interesse. Dazu wurden die Polybase Polyallylaminhydrochlorid (PAH) und die
Polysaure Polyacrylsaure (PAA) im sogenannten Layer by Layer-Verfahren auf
Substratoberflachen appliziert. Zusatzlich wurden die Filme mit Schichtsilikaten und
durch Wéarmebehandlung modifiziert. Die verwendeten Substrate wurden durch
geeignete  Warmebehandlung so eingestellt, dass vollstidndig reversible
pseudoelastische Verformung unter Zugbelastung bis € =5 % mdglich war. Zur
Untersuchung des mikrostrukturellen Einflusses der Substrate wurden vielkristalline
Substrate sowie Einkristalle der [111] und [101]-Orientierung verwendet.
Elektropolierte, unbeschichtete Substrate wurden mit einer Kombination aus
Zug/Druckmodul und in-situ Mikroskopie wahrend der pseudoelastischen Verformung
hinsichtlich der Oberflachenentwicklung charakterisiert. ~ Mittels  konfokaler
Lasermikroskopie wurden sowohl hochaufgeléste lokale Dehnungsverteilungen, als
auch Topografieentwicklungen auf den Substratoberflachen detektiert. Auf allen
Substraten wurde eine ausgepragte und zyklisch stabile Dehnungslokalisation
beobachtet. Auf [111]-Einkristallen zeigten sich Dehnungsbander mit bis zu 8 %
lokaler Dehnung in einer relativen Orientierung von 60 ° zur Zugrichtung. In [101]-
Orientierungen war dieser Effekt weniger scharf abgegrenzt. Auf vielkristallinen
Substraten waren deutliche Dehnungsunterschiede detektierbar, die durch
zusatzliche Korrelation mit EBSD-Messungen Korngrenzen mit  hohen
kristallografischen Orientierungsunterschieden zugeordnet werden konnten. Die
lokalen Dehnungsmuster waren auf allen Substraten vollstandig reversibel und
wurden daher als phasenumwandlungsinduziert angenommen.

Wahrend der pseudoelastischen Verformung wurden im Bereich hoher lokaler
Dehnungsunterschiede mittels CLSM reversible Topografieauspragungen von etwa
800 nm bei [111]-Kristallen und ca. 500 nm bei [101]-Kristallen und Korngrenzen auf
vielkristallinem Substrat bestimmt. Wahrend bei Einkristallen maximale Topografien

durchgangig wahrend der Rickumwandlung festgestellt wurden, waren maximale
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Topografien an Korngrenzen der vielkristallinen Substrate bei maximalen
makroskopischen Dehnungen messbar. Bedingt durch diese intensive Aufrauhung
bei gleichzeitig makroskopischer Verlangerung der Proben wurden stark lokalisierte
Dehnungen in Bereichen hoher Topografien vermutet. Durch den Vergleich von vor-
und wahrend der pseudoelastischen Verformung bestimmten Héhenprofilen wurden
Profilverlangerungen von bis zu 125 % auf [111]-Einkristallen, 54 % bei [101]-
Kristallen und 46 % Uber Korngrenzen hoher lokaler Dehnungsunterschiede
berechnet. Innerhalb von Kérnern wurden geringere topografieinduzierte Dehnungen
von 18 % bestimmt. Obwohl die Abschatzung der topografieinduzierten Dehnungen
methodisch einer hohen Subjektivitat unterliegt, konnte aufgrund der Ergebnisse von
hohen lokalen Dehnungen durch Topografieentwicklung ausgegangen werden,
welche die mittels DIC detektierbaren lateralen Dehnungen um eine GréBenordnung
Uberschritten.

Durch zusatzlich durchgefihrte in-situ EBSD Messungen wurde verdeutlicht, dass
die Topografieentwicklung an Phasengrenzen maBgeblich von geometrischen
Eigenschaften der Martensitvarianten abhangen, die wiederum stark durch
Wechselwirkung der Grenzflachen- und elastischen Verzerrungsenergie an
Phasengrenzen bedingt werden. Anhand der resultierenden Martensitgeometrie
konnten die Unterschiede zwischen den Topografien an Phasengrenzen in Ein- und
Vielkristallen bzw. zwischen der Hin- und RlUckumwandlung erklart werden.
AuBerdem konnte ein durch Dehnungsbehinderung verursachter Spannungstransfer
an Korngrenzen hoher topografischer Unterschiede mittels in-situ EBSD belegt
werden.

Die Verformbarkeit applizierter Polyelektrolytschichten wurde anhand der
Defektbildung unter monotoner und zyklischer pseudoelastischer Verformung der
Substrate bewertet. Der Einfluss der in der vorliegenden Arbeit variierten
Schichtchemie, Umgebungsmedien und Belastungsparameter auf die Verformbarkeit
wurde  dabei  systematisch untersucht. Um einen  grundsatzlichen
Defektbildungsmechanismus bestimmen zu kénnen, wurden zunéachst vielkristalline
Substrate mit reinen [PAH/PAA]J10 —-pH7 Filmen beschichtet und in destilliertem
Wasser verformt. Wé&hrend unter monotoner Verformung mit €max=5 % keine
Defektbildung feststellbar war, konnten nach 300 Belastungszyklen mit €qax = 3,5 %
punktférmige Defekte auf oder in der Nahe von Korngrenzen detektiert werden. Eine
Korrelation der Defektbildung mit den Oberflacheneigenschaften des Substrates
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zeigte, dass sich die Defekte an Korngrenzen hoher Topografieunterschiede
bildeten. Durch Korrelation von Topografiebildung und kristallografischen
Eigenschaften konnte vor dem Hintergrund der Dehnungsanisotropie von NiTi-
Legierungen nach [Seh03] ein Kriterium flr die Topografie- und damit auch fir die
Defektbildung an Korngrenzen formuliert werden. Demnach zeigen Korngrenzen mit
theoretischen  phasenumwandlungsinduzierten ~ Dehnungsunterschieden  von
> 0,75 % bevorzugt Defektbildung, die auf die beobachtete Topografieausbildung
zurlckgefihrt werden konnte. Der dominierende Mechanismus ist vor dem
Hintergrund der Substrat- und Filmeigenschaften daher eine durch
topografieinduzierte Dehnungen bedingte, kontinuierliche Auftrennung der
elektrostatischen Bindungen der [PAH/PAA]ic —pH7 wahrend der zyklischen
Verformung. Durch die zyklische Verformung beschichteter Einkristalle wurde
ebenfalls die Topografiebildung als bestimmender Mechanismus der Defektbildung
identifiziert, wobei aufgrund héherer Topografien an den Phasengrenzen starkere
Schadigungen als auf Vielkristallen beobachtet wurden.

Der Einfluss verschiedener Umgebungsmedien auf die Verformbarkeit von
[PAH/PAA]io —pH7 Filmen wurde durch pseudoelastische Substratverformung in
Vakuum und in Hank’s Solution untersucht. Im Vakuum verandert sich das
Schéadigungsbild von der beobachteten korngrenzeninduzierten Defektbildung hin zu
einer Uberwiegenden Ausbildung von rissformigen Defekten unter zyklischen
Belastungen mit  €nax=3,5%, die vermutlich entlang makroskopischer
Dehnungsbéander entstehen. Die insgesamt hdhere Defektdichte wird durch ein
Ausdampfen von Wasser, bedingt durch das umgebende Vakuum und eine damit
verbundene Reduzierung der elastischen Eigenschaften der Polyelektrolytfiime
erklart. Im Gegensatz dazu war in Hank’s Solution unter zyklischen Belastungen mit
Emax = 3,5 % keine Defektbildung in [PAH/PAA]yy —pH7 Filmen auf vielkristallinen
Substraten feststellbar. Die gute Verformbarkeit der Polyelektrolytfilme in destilliertem
Wasser und die zusatzliche Erhéhung der Schichtelastizitat in Hank’s Solution wurde
mit der Plastifizierung der Schichten bedingt durch Wasserabsorption und
extrinsische Ladungskompensation der elektrostatischen Bindungen durch Salzionen
erklart.

Durch die Modifikation der Schichtchemie konnte die Verformbarkeit der Filme
verandert werden. Die durch Warmebehandlung bei 230 °C eingestellten kovalenten
Verbindungen zwischen den Polyelektrolytketten reduzierten die Verformbarkeit im
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Vergleich zu elektrostatisch verbundenen Schichten drastisch. Wahrend zyklischer
Belastung mit €max =5 % wurde rissartige Defektbildung und Delamination der
Schichten beobachtet. Eine Verbesserung der Elastizitdt durch Wasserabsorption
und Assoziierung von Salzionen in Hank’s Solution war fir den kovalenten
Bindungstyp auBerdem ausgeschlossen. Die Einbindung von MMT Schichtsilikaten in
die Polyelektrolytmatrix zeigte eine deutliche Verbesserung der Verformbarkeit. In
der [MMT/PAH/PAA]1o —pH7 Schichtmodifikation wurden weder auf viel- noch auf
einkristallinen Substraten Defekte detektiert. Auch bei einer Erhdéhung der
Belastungsspielzahl auf N =2000 blieb diese Schichtmodifikation defektfrei. Die
positiven elastischen Eigenschaften der [MMT/PAH/PAA]1, —pH7 Schichtmodifikation
wurden durch die hohe elektrostatische Ladungsdichte und eine weniger gestreckte
Anordnung der Polyelektrolytketten begrindet.

Die vorliegende Arbeit beschreibt damit den grundséatzlichen Hintergrund der
Verformbarkeit und der Defektbildungsmechanismen in Polyelektrolytfiimen auf Basis
der phasenumwandlungsinduzierten Oberflachenverdnderungen der verwendeten
NiTi-Substrate, dem Aufbau der verwendeten Filmmodifikationen und den Einfliissen
verschiedener Umgebungsmedien. Im Blick auf eine kinftige Anwendbarkeit
polyelektrolytbeschichteter NiTi-Bauteile ist aber eine Ausweitung der vorgestellten
Ergebnisse auf technisch relevantere Bedingungen und Fragestellungen notwendig.
Vor dem Hintergrund der Anwendung von Polyelektrolytbeschichtungen fir
Langzeitimplantate ist vorrangig die Frage der Biokompatibilitdt zu klaren. Die in
dieser Arbeit verwendeten PAH/PAA Systeme waren flr eine Untersuchung
grundsatzlicher = Zusammenhange  geeignet,  weil der  Einfluss  der
Herstellungsparameter auf den Schichtaufbau und  die Schichteigenschaften
bekannt war. Die Biokompatibilitat dieses Systems ist dagegen nicht bekannt,
vielmehr sollten die vorliegenden Ergebnisse auf hochkompatible Systeme wie
Chitosan/Heparin [Zhu05] ausgeweitet werden. Hinsichtlich der Schichteigenschaften
sollte ein weiterer Fokus klnftiger Arbeiten in der Optimierung der Polyelektrolytfiime
bezlglich der Barriereeigenschaften und ihrer Verformbarkeit liegen. Wahrend durch
einen steigenden Anteil von Schichtsilikaten in der Matrix die Durchlassigkeit der
Filme gesenkt wird [Hei10], verschlechtern sich die mechanischen Eigenschaften
durch Silikat-Agglomerate deutlich [Ma01].

Neben der Anwendungsoptimierung der Polyelektrolytfilme sollten auch die
phasenumwandlungsinduzierten Topografieausbildungen als identifizierter
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Defektbildungsmechanismus vertiefend untersucht werden. Versuche an gekerbten
Zugproben haben einen deutlichen Einfluss des Spannungszustandes auf die
Aktivierung der Martensitvarianten und das makroskopische Spannung-Dehnung
Verhalten  offenbart  [Nie11]. Eine  experimentelle  Untersuchung des
Zusammenhanges zwischen Variantenauswahl und lokaler Topografieausbildung ist
hinsichtlich der technischen Realisierung polyelektrolytbeschichteter NiTi-Substrate
daher unerlésslich. Durch geeignete Einstellung der NiTi-Legierung kénnten zudem
ausgebildete Martensitvarianten bei Raumtemperatur stabilisiert und damit ex-situ im
TEM untersucht werden. Damit kénnten Zusammenhange zwischen der inneren
Struktur der Varianten und der Topografiebildung hergestellt werden.

Nach einer  anwendungsbezogenen Optimierung der Film- bzw.
Substrateigenschaften auf Basis der vorgestellten Ergebnisse sind auch
weiterflihrende experimentelle Untersuchungen an beschichteten Substraten
notwendig. Die Ausweitung der Defektbildung unter zyklischer pseudoelastischer
Verformung der Substrate auf technisch relevante Belastungsspielzahlen ist dabei
prioritdr umzusetzen. Daneben ist auch die Schutzwirkung der Polyelektrolytfilme vor
NickelausstoB bzw. Korrosion durch geeignete experimentelle Aufbauten zu
validieren. Durch die Aufnahme von Stromdichte — Potenzial — Kurven an
beschichteten, pseudoelastisch verformten Substraten in Hank’s Solution kénnten
die Barriereeigenschaften  jenseits der mikroskopischen Defektdetektion
fundamentiert werden. AuBerdem sind die VerschleiBeigenschaften
polyelektrolytbeschichteter Substrate, die z.B. durch Modifikation mit Schichtsilikaten
verbessert werden kénnen [Bak07, Yus10], fir den Anwendungsfall zu optimieren.
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7 Zusammenfassung / Summary

In der vorliegenden Arbeit wurde die Verformbarkeit diinner Polyelektrolytschichten
auf pseudoelastisch verformbaren NiTi-Substraten untersucht. Substratseitig wurden
dabei insbesondere phasenumwandlungsinduzierte Topografieausbildungen als
mogliche EinflussgréBe auf die Defektbildung in applizierten Polyelektrolytfiimen
charakterisiert.

Polyelektrolytschichten bestehend aus Polyallylaminhydrochlorid (PAH) und
Polyacrylsaure (PAA) wurden im Layer by Layer-Verfahren auf Substratoberflachen
appliziert. Neben unmodifizierten Filmen wurden auch warmebehandelte und durch
Einbinden von organophilen Schichtsilikaten modifizierte Filme hergestellt. In einem
in-situ Versuchsaufbau wurde durch Kombination aus hochauflésender Mikroskopie
und pseudoelastischer Substratverformung Defektbildung in den Polyelektrolytfiimen
in verschiedenen Umgebungsmedien bestimmt.

Die Korrelation mikrostruktureller Substrateigenschaften, der lokalen Dehnungs- und
Topografieausbildung und der Schichtdefekte zeigte, dass Filmschadigung
vorwiegend durch korn- oder phasengrenzeninduzierte Topografieausbildung unter
zyklischen Belastungen entsteht. Aufgrund einer Plastifizierung der Filme durch
Wasserabsorption und Assoziation von Salzionen wurde die héchste Verformbarkeit
der Polyelektrolytfilme in salzhaltiger Lésung detektiert. Durch Einbinden von
organophilen Schichtsilikaten konnte die Verformbarkeit der Polyelektrolytfilme derart
verbessert werden, dass unter den gewahlten Belastungsparametern keine
Defektbildung beobachtet werden konnte.
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The present study characterizes the formability of thin polyelectrolyte coatings
applied on pseudoelastic NiTi-alloys. Due to their impact on the formation of defects
in applied coatings, phase transformation induced topographies emerging on NiTi-
substrates were thoroughly characterized.

Polyelectrolyte films were deposited on electropolished surfaces from polyallylamine
hydrochloride (PAH) and polyacrylic acid (PAA) solutions, using the layer by layer
technique. Furthermore, PAH/PAA polyelectrolyte films were modified by heat
treatment and incorporation of exfoliated organophile phyllosilicates. Defect formation
within the films in different environments was subsequently detected by means of an
in-situ experimental approach, combining cyclic pseudoelastic deformation of the
substrates with high resolution microscopy techniques.

By correlating microstructural properties, local strains and topographies with the
observed defect formation, defects were revealed to emerge predominantly within
areas of cyclically recurring phase- or grain boundary induced topographies.
Topography height differences were related to the pronounced strain anisotropy of
the NiTi-alloy as well as geometric effects across phase boundaries. Caused by
water absorption and interactions with salt ions, a distinct increase of ductility was
observed, bringing about highest formability of the films when exposed to Hank’s
solution. Heat treatment induced covalent bonding resulted in a drastic reduction of
the film formability. By contrast, incorporation of silicates increased the formability at
such a magnitude that no detectable defects emerged under the pseudoelastic
deformations applied in the present study.
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