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1 Einleitung

Der romische Lycurgus-Kelch, datiert auf das vierte Jahrhundert, warf lange Zeit Rétsel
um die Art und Weise seiner Farbung auf. Das heute im Britischen Museum zu bewun-
dernde Glas erscheint, je nachdem, ob es in Reflexion oder in Transmission beleuchtet wird,
griinlich bzw. rotlich. Im Mittelalter stieBen Alchemisten erneut auf die aulergewohnlichen
Eigenschaften metallischer Cluster. Die Glasmacher verwendeten eine Mischung aus Metall-
staub und Gerbsédure, um Kirchenfenstern die gewiinschte intensive Farbung zu verleihen.
Durch Goldpartikel erzeugten sie Rubinrot, mit Hilfe von Silberstaub ein leuchtendes Gelb.
Das Geheimnis um die Farbe des sogenannten Goldrubinglases konnte schliefSlich mit Hil-
fe von MoBbauerspektroskopie gelost werden, 20 — 100 nm grofle Goldcluster wurden als
Grund fiir die Farbung identifiziert (Haslbeck 1998). Ohne das Wissen, dass Oberflachen-
plasmonenresonanzen der metallischen Cluster der physikalische Grund fiir die Farbung
sind, wurden somit seit langer Zeit metallische Nanocluster und ihre Eigenschaften zur
Herstellung von mehr oder weniger alltéiglichen Gegenstéinden genutzt.

Basierend auf dem gleichen physikalischen Prinzip wird aktuell, in entsprechender tech-
nischer Verfeinerung, die Herstellung von félschungssicheren Markierungen in Form von
Nanowasserzeichen fiir Siegel und Chipkarten getestet (Haglmueller u. a. 2004). Die opti-
schen Eigenschaften von Clustern im Nanometerbereich eréffnen gleichzeitig einen Weg in
die Nanooptik jenseits des Abbe-Limits (Krenn und Aussenegg 2002).

Doch nicht nur die optischen Eigenschaften von Nanoclustern motivieren Forschung
und Entwicklung auf diesem Gebiet. Sensibel dosierte Mengen von Silber-Clustern zei-
gen antibakterielle Wirkung und sind daher fiir Anwendungen in der Medizintech-
nik interessant. So kann durch die Verwendung von mit Silber angereichertem Poly-
urethan fiir periphere Venenverweilkatheter das Infektionsrisiko deutlich gesenkt werden
(Joyce-Wohrmann und Munstedt 1999).

Desweiteren konnen Metallcluster auf Polymeroberflichen als Substrate zum Nachweis
von Biomolekiilen verwendet werden. In diesem Fall zeigen auf der Oberflache adsorbierte
Molekiile, bedingt durch die Wechselwirkung mit den Nanoclustern, ein um Gréflenord-
nungen hoheres Raman-Spektrum (Nie und Emory 1997).

Metallische Cluster in Polymeren bilden nur einen Teilbereich des Themenkomplexes
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der Polymer/Metall-Verbundwerkstoffe. Diese neue Materialklasse weist in Richtung wei-
terer Anwendungsfelder. Der Einsatz von Polymeren mit niedriger Dielektrizitédtskonstante
in der Halbleitertechnik ist sicherlich ein Beispiel, welches die Forschung der letzten Jahre
auf diesem Gebiet besonders stimulierte (Chi 1998).

Abgesehen von der breiten Verankerung des gesamten Themenkomplexes in Alltag
und Technik der Vergangenheit und der Zukunft sind Polymer/Metall-Systeme ein leb-
haftes Gebiet der Grundlagenforschung. Metallisierte Polymere, fiir deren Herstellung
technische Polymersubstrate und eine klassische Diinnschichtmethode (thermisches Ver-
dampfen, Sputterdeposition, etc.) kombiniert werden, wurden bereits vielfach untersucht
(Faupel u. a. 2001; Zaporojtchenko u. a. 2001). Solche Verbundwerkstoffe befinden sich
vom flexiblen Schaltungstriager bis zum Automobilscheinwerfer bereits in der Anwendung.
Auch der umgekehrte Fall, die Beschichtung von Metallen mit diinnen Polymerschichten
z.B. als Korrosionsschutz wird vielfach untersucht (Grundmeier u. a. 2003). Wenige Nano-
meter dicke Polymerschichten werfen jedoch ganz neue Fragestellungen auf, z.B. hinsicht-
lich der Oberflachenmorphologie, der Tauglichkeit als Diffusionsbarriere oder der Substrat-
haftung. Die Herstellung des Polymers in Form einer diinnen Schicht ist unter anderem
durch Plasmapolymerisation moglich (Biederman und Osada 1992). Aber auch mit Hilfe
der gepulsten Laserdeposition (Pulsed-Laser-Deposition, PLD) ist es moglich, diinne Po-
lymerschichten herzustellen (Hansen und Robitaille 1988).

Ausgehend vom erfolgreichen Einsatz der gepulsten Laserdeposition zur Herstellung von
Hochtemperatursupraleitern (Dijkkamp u. a. 1987) ist diese flexible Depositionsmethode
fiir eine immer groflere Zahl verschiedener Materialsysteme angewandt worden. In Metall-
systemen fiithren vor allem die bei PLD auftretenden hochenergetischen Ionen (~100 eV)
zu charakteristischen Effekten wie Grenzflichendurchmischung, Ubersiittigung von Rand-
phasen, Wiederabsputtereffekten etc. (einen Uberblick gibt Krebs 2004). Die Verwendung
einer so vielseitigen Methode erlaubt es nun, im Rahmen der vorliegenden Arbeit, sowohl
die Polymermatrix als auch die metallische Komponente mit dem gleichen Verfahren in
ein- und demselben Herstellungsgang zu préaparieren.

Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, ein Bild der gepulsten Laserdeposition von
Polymer/Metall-Systemen zu geben. Das Wachstum der Metalle auf der Polymerober-
fliche, die Strukturbildung, die ihr zugrunde liegenden Mechanismen, und nicht zuletzt die
Eigenschaften der entstehenden Metallcluster, sollen betrachtet werden.

Zunéchst soll die Polymermatrix hinsichtlich ihrer chemischen Eigenschaftem mit In-
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frarotspektroskopie untersucht werden. Rauigkeit und Morphologie der Polymeroberfléche
sollen mit Rontgenreflektometrie und Rasterkraftmikroskopie charakterisiert werden. Um
Struktur, Wachstum und Eigenschaften von Metallclustern auf und in Polymeren verstehen
zu konnen, sollen zunéchst die Einzelprozesse, wie sie bei der gepulsten Laserdeposition
von Metallen auf Metalle, und von Metallen auf Polymere auftreten, betrachtet werden.
Diese werden von SRIM-Simulationsrechnungen begleitet, die vorallem hinsichtlich des
Implantations- und Sputterverhaltens bei der Deposition durchgefiihrt werden sollen. Als
wichtige Kenngrosse soll zudem der Kondensationskoeffizient der verwendeteten Metalle fiir
PLD bestimmt werden. Strukturbildung und Wachstum von Metallclustern auf Polyme-
ren sollen mit konventioneller-, hochauflésender- und Querschnitts-Elektronenmikroskopie
(TEM) sowie Rontgenkleinwinkelstreuung untersucht werden. Zunéchst sollen fiir das Sy-
stem Ag/PC die charakteristischen GroBen wie Clustergroflenverteilungen, Clusterdich-
te, Bedeckungsgrad etc. ermittelt werden. Ferner wird die Mdoglichkeit Polymer/Metall-
Schichtpakete mit PLD herzustellen fiir Silber auf Polycarbonat untersucht. Ein Vergleich
mit der klassischen Wachstumstheorie erfolgt hinsichtlich der Bedeutung der kritischen Zei-
ten fiir Nukleation, Wachstum und Koaleszenz. Uber einen Vergleich der Frithphasen des
Wachstums mit dynamischen Monte-Carlo-Simulationen sollen Informationen vor allem
hinsichtlich der Oberflichendiffusionskonstante gewonnen werden. Der Einfluss der unter-
schiedlichen verwendeten Metalle auf deren Strukturbildung, z.B. durch ihre unterschied-
liche Reaktivitét, soll durch einen Vergleich ihres Wachstums erfolgen. An ausgewéhlten
Systemen werden zudem Untersuchungen hinsichtlich der Eigenschaften der préparierten
Cluster vorgenommen. Es sollen die Wasserstoffsorption von Pd-Clustern in PMMA, und
die optischen Eigenschaften von Ag-Clustern auf PC betrachtet werden.

Die im Rahmen der vorliegenden Arbeit betrachteten Systeme sind auf der Seite der
Polymere: Poly-bisphenol-A-Carbonat (Polycarbonat, PC) und Polymethylmethacrylat
(PMMA). Auf diese Matrizen werden wahlweise Silber (Ag), Gold (Au), Palladium (Pd),
oder Kupfer (Cu) deponiert. Die Auswahl der verwendeten Polymere motiviert sich zum
einen aus ihrer technischen Bedeutung, zum anderen aus dem fiir das Material vorhandenen
Erfahrungsschatz. Fiir PMMA existiert bereits eine gewisses Expertise, was die Herstellung
diinner Schichten mittels PLD angeht (Stiske 2001), fiir PC soll diese erworben werden. Die
Eigenschaften der Nanocluster motiviert, neben deren unterschiedlicher Reaktivitat, die
Verwendung der ausgewéhlten Metalle. Zu Beginn sind bereits die optischen Eigenschaften

von Ag- und Au-Clustern erwihnt worden, Pd-Cluster bieten zudem die Moglichkeit zur
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Wasserstoffbeladung.

Nach einer Einfiihrung in die wesentlichen im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Un-
tersuchungsmethoden (Kap. [2) erfolgt in Kapitel [3 eine Charakterisierung der beiden als
Matrix verwendeten Polymere. Anschliessend folgt eine Betrachtung der Einzelprozesse,
wie sie bei der gepulsten Laserdeposition von Metallen auf Metalle (Kap. und von
Metallen auf Polymere (Kap. [4.2) auftreten. Kapitel [4.3 behandelt die Bestimmung des
Kondensationskoeffizienten. Die Ergebnisse zum Wachstum von Ag auf PC finden sich in
Kapitel 5.1, und werden in Kapitel mit der klassischen Wachstumstheorie und in
Kapitel mit Monte-Carlo-Simulationen verglichen. Kapitel [5.1.3 beschreibt Untersu-
chungen zu den Spéatphasen des Wachstums. Das Wachstum der weiteren Metalle (Au, Pd
und Cu) wird in Kapitel 5.2 bis Kapitel [5.5 beschrieben, in das fiir Ag/PC entworfene
Bild eingeordnet, und mit diesem verglichen. Die Eigenschaften von Clustern werden in
Kapitel |6 betrachtet, zum einen die Wasserstoffbeladung von Pd-Clustern (Kap. 6.1), zum
anderen die optischen Eigenschaften von Ag-Clustern (Kap.6.2). Abschliessend werden in
Kapitel 7 die Ergebnisse der Untersuchungen sowie die daraus abgeleiteten Hauptaussagen

der vorliegenden Arbeit zusammengefasst.



2 Herstellungs- und

Untersuchungsmethoden

2.1 Gepulste Laserdeposition

Die in dieser Arbeit vorgestellten Proben sind alle mittels gepulster Laserdeposition (PLD)
hergestellt worden. Mit Hilfe dieser flexiblen Methode ist es moglich, selbst zwei so un-
terschiedliche Materialklassen wie Polymere und Metalle in einem Herstellungsgang zu
praparieren.

Der schematische Aufbau der Depositionsanlage ist in Abb.[2.1 zu sehen. Als Laserquelle
dient ein KrF-Excimer Laser der Firma Lambda Physik Typ: LPX110i. In der beschrie-
benen Anlage sind zwei verschiedene Geometrien des Stahlengangs realisierbar. Im einen
Fall wird der Laserstrahl mit Hilfe einer Linse auf das sich in der Hochvakuumkammer
befindliche Target fokussiert, im zweiten Fall wird das Strahlaustrittsfenster des Lasers
verkleinert auf das Target abgebildet. Fiir ndhere Einzelheiten zu den Unterschieden die-
ser beiden Geometrien siche (Féhler 1998). Alle Proben, ausgenommen den Messungen in
Kapitel [4.3 wurden in fokussierender Geometrie hergestellt.

Der Laserstrahl trifft wie in Abb. [2.1 zu sehen auf eine exzentrisch rotierende Linse,

was zu einer Bewegung des Laserspots auf dem Target fithrt. Auf diese Weise wird Ma-

UHV-Kammer

KrF-Laser Target
30ns %
248nm

\ Plasma

Substrat

Abbildung 2.1: Schematischer Aufbau der PLD-Anlage
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terial aus einem groferen Oberfldchenbereich des Targets abgetragen. An die mit Target
bezeichnete Position wird nun entweder ein hochreines metallisches Target oder eine Poly-
merfolie gebracht. Untersucht wurden einerseits die Metalle Silber (Ag), Gold (Au), Kupfer
(Cu) und Palladium (Pd). Als Polymere wurden Poly-bisphenol-A-Carbonat (Polycarbo-
nat, PC) der Firma Goodfellow, und Polymethylmethacrylat (PMMA) der Firma Aldrich
Chemical verwendet.

Die Laserparameter sind eine Wellenldnge von 248 nm und eine Pulsdauer von 30 ns, bei
einer Repetitionsrate zwischen 1- und 10 Hz. Je nachdem ob Polymere oder Metalle herge-
stellt werden sollen, wird die Energiedichte zwischen 70 — 200 mJ/cm? bzw. 5 — 6 J/cm?
variiert. Ein weiterer entscheidender Parameter insbesondere fiir die Angabe von Depo-
sitionsraten ist der bei der Probenherstellung verwendete Abstand zwischen Target und
Substrat. Alle in dieser Arbeit erwéhnten Proben sind bei einem Target-Substrat-Abstand
von 50 mm hergestellt worden. In der verwendeten UHV-Kammer wird einen Basisdruck
von weniger als 1078 mbar erreicht. Als Substrate wurden je nach Bedarf der Analyseme-
thode Si, AlyO3, Polymerfolien oder ein mit amorphem-Kohlenstoff bedampftes Cu-TEM-
Netz verwendet. Fiir die in Kap. erwahnten Messungen wurde an die in Abb. 2.1 zu
sehende Anlage an den mit Substrat bezeichneten Ort ein Ratenmonitor (Schwingquarz)
montiert. Ein allgemeiner Uberblick zur Methode der gepulsten Laserdeposition findet sich
in (Chrisey und Hubler 1994), eine Ubersicht zur Laserdeposition von Metallen findet sich
in (Krebs 2004; Krebs 1997).

2.2 Rontgenreflektometrie

Zur Bestimmung von Oberflichenrauigkeiten sowie der Rauigkeit innerer Grenzflachen, so-
wohl von diinnen Polymerschichten als auch von Polymer-Metall Schichtsystemen, wurden
Rontgenreflektometriemessungen durchgefiihrt. Verwendet wurde ein Diffraktometer der
Firma Philips vom Typ X’Pert, welches mit Co-K,-Strahlung (A = 0,179 nm) arbeitet.
Sekundarseitig wurde ein Graphit-Monochromator verwendet. Zur Auswertung der Ront-
genspektren wurden mit Hilfe der Software IMD Simulationen an die Spektren angepasst
(Windt 1998).

Die Rontgenreflektivitit von Grenzflichen ist bestimmt durch eine Variation der
Elektronendichte. Der komplexe Brechungsindex n = 1 — § 4+ i3 setzt sich aus einem

Dispersions- (J) und einem Absorptionsteil (3) zusammen. Die Dispersion ist abhingig
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von der Rontgenwellenldnge und der Elektronendichte des Materials, und ist typischerwei-
se eine Groflenordnung hoher als die Absorption. Der Realteil von n ist daher stets klei-
ner 1. Die Rontgenreflektivitéit einer idealen Grenzflache ist durch die Fesnel-Gleichungen
bestimmt (Bergmann und Schéfer 1993). Um Grenzflichenrauigkeiten Rechnung zu tra-
gen, wird in einem zweiten Schritt der Wechsel des Brechungsindex nicht mehr als stu-
fenformig sondern in der Form einer Fehlerfunktion angenommen. Die Fresnellkoeffizienten
werden in Folge dessen mit Korrekturfaktoren versehen (Stearns 1989). Uber die Stetig-
keit der Tangentialkomponente des elektrischen Feldes an den Grenzflachen lésst sich nun
die Gesamtreflektivitdt eines Multilagensystems, durch iterative Berechnung von Trans-
mission und Reflexion, beginnend bei der untersten Lage bis zur Oberfliche, bestimmen
(Gibaud und Hazra 2000; Parrat 1954).

Zur Anpassung der Simulationsrechnungen an die gemessenen Spektren werden neben
den inneren Rauigkeiten und der Oberflachenrauigkeit, die jeweilige Dichte der Materialien
sowie deren Schichtdicken als Fit-Parameter verwendet. Die Werte fiir die Brechungsindizes
werden fiir die Metalle der in IMD enthaltenen Literaturdatenbank entnommen, fiir die
Polymere wird ein Brechungsindex, geméfl der stéchiometrischen Zusammensetzung der

Monomereinheit, aus den atomaren Streufaktoren berechnet.

2.3 Rontgenkleinwinkelstreuung

Zur Analyse des Perkolationsverhaltens von Ag-Clustern auf Polycarbonat wurden Mes-
sungen mit Rontgenkleinwinkelstreuung (GISAX) durchgefiihrt. Die Messungen fanden an
der Beamline ID-13/ESRF in Zusammenarbeit mit Herrn Dr. Stephan Roth statt. Um
an einer einzigen Probe das Perkolationsverhalten der Ag-Cluster studieren zu konnen,
wurde durch Verwendung einer wenige Millimerter oberhalb der Probenoberfliche mon-
tierten Maske ein Gradient der Depositionsrate erzeugt, welcher zu einem Gradienten der
Clustergrofe fiihrt.

In Abb. 2.2 ist eine schematische Skizze des Messaufbaus zu sehen. Eine Besonderheit
ist die Spotgrofle des einfallenden Rontgenstrahls von lediglich 5 pm. Allein dieser Auf-
bau erlaubt es Gradientenproben mit hinreichend genauer Ortsauflésung zu untersuchen,
um ein definiertes Bild der einzelnen Wachstumsstadien zu gewinnen. Diese spezielle Me-
thode wird auch als pGISAX (microbeam GISAX) bezeichnet. Bei den durchgefiihrten

Messungen wird entlang der Scanachse y bei konstantem Einfallswinkel a;, im Abstand
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von 200 pm jeweils ein Streubild aufgenommen. Durch die Verwendung eines Fléachende-
tektors wird sowohl die spekuldre Streuung unter dem Winkel oy (20 = 0), als auch die
diffuse Streuung (20 # 0) gemessen. Strukturelle Verdnderungen der Probe in z-Richtung
(z.B. Oberflachenrauigkeit) fithren zu Verédnderungen des diffusen und spekulédren Streu-

bildes in q,-Richtung. Variationen in der x-y-Ebene hingegen fiihren zu Streuintensitdten

mit endlichem qy, d.h. 20 # 0 dHol' und Baumbach 1994‘). Eine genaue Beschreibung des
experimentellen Aufbaus ist in (Riekel 2000) zu finden.

A

q.
Detektor

Probe

Abbildung 2.2: Schematische Darstellung des pGISAX Messaufbaus ID13/ESRF. Die
Probe wird auf einem Dreiachsenverfahrtisch (xyz) sowie ein Zweiachsgoniometer
(P, @) montiert. Der von links unter dem Winkel o einfallende monochomatische Ront-
genstrahl (A = 9,755 x 1072 nm), wird auf der Probenoberfliiche auf eine Spotgréie von
5 pm fokussiert. Mittels eines hochauflésenden Fléchendetektors wird das spekuldre und
diffuse Streubild aufgenommen. Durch eine Scanbewegung der Probe in y-Richtung ist
es im skizzierten Aufbau moglich, mit einer lateralen Ortsauflésung von 5 pym GISAX-

Messungen durchzufiihren.
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2.4 Elektronenmikroskopie

Die Strukturbildung von Metallen auf und in Polymeren wurde mittels Transmissions-
elektronenmikroskopie untersucht. Fiir konventionelle Elektronenmikroskopie (TEM) wur-
den die Gerdte EM 400 und EM 420 der Firma Philips mit maximalen Beschleuni-
gunsspannungen von 100 bzw. 120 kV verwendet. Hochauflésende Elektronenmikrosko-
pie (HRTEM) wurde an einem Philips CM 200-UT-FEG mit einer Beschleunigungs-
spannung von 200 kV und einer Punktauflssungsvermégen von 0,187 nm~! durchgefiihrt
(Seibt 2004). Die Préparation von Trilayern aus Polymer/Metall-Clustern/Polymer di-
rekt auf einem mit Kohlenstoff beschichtetem Cu-TEM-Netz erlaubt hierbei eine direkte
Analyse ohne weitere Praparationsschritte. Querschnittspréaparationen von Polymer-Metall
Schichtpaketen konnen auf unkonventionelle Weise erfolgen. Das ebenfalls auf einem poly-
meren Tréager hergestellte Schichtpaket wird in eine Kunstharzmatrix eingebettet und ana-
log zu biologischen Gewebeschnitten mit einem Ultramikrotom geschnitten. Diese Prépa-
rationen wurden in Zusammenarbeit mit dem Zentrum Anatomie, Abt. Histologie der Uni-
versitéat-Gottingen unter Verwendung eines Ultramikrotoms der Firma Leica durchgefiihrt.
Eine gute Einfiihrung in die Elektronenmikroskopie gibt (Heimendahl 1970).

Anhand der TEM-Bilder wurden Clustergréf8enverteilungen, Clusterdichten etc. gemes-
sen. Clustergréfen wurden unter Verwendung des Programmes DEPP durch anfitten von
Ellipsen an die in den TEM-Bildern zu sehenden Cluster ermittelt (VoB u. a. 1998). Clu-
sterdichten und Bedeckungsgrade wurden entweder per Hand oder unter Verwendung der

Software Matrox Inspector gemessen.

2.5 Rasterkraftmikroskopie

Zur Analyse der Oberfliche von Polymerschichten wie auch von Polymer-Metall Ver-
bundsystemen wurde die Rasterkraftmikroskopie (AFM) eingesetzt. Verwendet wurde ein
NanoScope 4 der Firma Digital Instruments. Die Messungen wurden bei Raumtempera-
tur an Luft durchgefiithrt. AFM-Untersuchungen an Polymeroberflachen kénnen sowohl im
Kontaktmodus wie auch im Tapping-Modus durchgefiihrt werden. Fiir Untersuchungen
im Kontaktmodus sind sehr weiche Cantilever erforderlich (0,06-0,58 N/m), im Tapping-
Modus hingegen werden héartere Cantilever (50 N/m) verwendet. Da im Tapping-Modus

die Spitze die Probe jedoch nur wihrend des Bruchteiles einer Schwingungsdauer beriihrt
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ist diese im Rahmen dieser Arbeit verwendete Arbeitsart des AFM weniger invasiv als der
Kontaktmodus, und daher fiir die Untersuchung von Polymeroberflichen gut geeignet. Die
aufgenommenen Bilder wurden mit entsprechender Auswertesoftware analysiert und teil-
weise aufbereitet. Einen guten Uberblick iiber die Rasterkraftmikroskopie von Polymeren
gibt (Rabe 1998). Eine gute Einfiihrung in die Methode der Rasterkraftmikroskopie gibt
(Sarid 1994).

2.6 Infrarotspektroskopie

Die chemische Struktur der Polymermatrix wurde mit Fouriertransformierter Infrarotspek-
troskopie (FTIR) untersucht. Verwendet wurde ein Gerdt der Firma Bruker vom Typ
Tensor 37. Polymerfilme wurden auf einem aufgerauten Si- oder Aluminium-Substrat in
Reflektionsgeometrie bei einem Einfallswinkel zwischen 40— und 80° gemessen. Ein raues
Substrat ist in diesem Fall zur Vermeidung von Schichtdickenoszillationen in der Messung
gegeniiber einem glatten Substrat zu bevorzugen. Zur Charakterisierung der Polymerma-
trix wird ein Literaturspektrum mit dem Spektrum der gemessenen Schicht verglichen.
Dieser qualitative und quantitative Vergleich erlaubt es, gewisse fiir das Polymer charak-
teristische Schwingungsbanden zu identifizieren, und auf diese Weise Riickschliisse auf die
chemische Struktur zu ziehen. Eine gute Beschreibung der IR-Spektroskopie findet sich
in (Guenzler und Heise 1996).

2.7 Spektroskopie im ultravioletten und sichtbaren

Bereich

Optische Eigenschaften von Metallclustern wurden mittels Spektroskopie im ultravioletten
und sichtbaren Bereich untersucht (UV-Vis). Verwendet wurde ein Spektrometer Cary 50
der Firma Varian. Die Proben wurden auf Saphir-Substraten (Al;O3) hergestellt und in
Durchstrahlung gemessen. Als Hintergrundspektrum wurde die Messung einer Polymer-
schicht gleicher Schichtdicke, wie sie spéter als Matrix fiir die Clusterbildung verwendet
wurde, aufgenommen. Die Messungen der optischen Eigenschaften von Metallclustern wur-
den um dieses Hintergrundspektrum korrigiert. Eine gute Einfithrung in Methode und An-

wendung der UV /Vis-Spektroskopie gibt (Gottwald und Heinrich 1998), einen guten Uber-
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blick {iber optische Eigenschaften von Metallclustern gibt dKreibiE und Vollmer 1995).

2.8 Wasserstoff-Beladung bei n-situ-Rontgenbeu-
gung

Pd-Cluster in PMMA wurden wahrend einer Wasserstoffbeladung mittels Rontgenbeugung
in-situ untersucht. Die Messungen wurden an der Beamline B2/HASYLAB durchgefiihrt.
Die verwendete Rontgenwellenldnge wurde mit einem Ge(111)-Doppelmonochromator ein-

gestellt.

Abbildung 2.3: in-situ Wasserstoffbeladungszelle B2/HASYLAB/DESY. Links im Bild
ist ein Teil des Goniometers zu sehen auf dem die Beladungsanlage montiert ist. In der
Mitte ist die Probenkammer, welche unmittelbar vor dem Strahlrohr montiert ist zu

sehen.

Fiir die Messungen wurde eine speziell zu diesem Zweck konstruierte Beladungszelle
verwendet (Abb.[2.3), die eine Wasserstoffbeladung aus der Gasphase erlaubt. Die verwen-
dete Anlage erreicht einen Basisdruck von ca. 1072 mbar. Die Beladung fand bei Driicken
zwischen 1 — 1000 mbar statt. Jeder Messreihe ging eine Vorbehandlung der Proben mit ca.
1 bar Wasserstoffdruck voraus, um eine mégliche Oxidschicht an der Oberfliche der Cluster

zu entfernen. Nach der anschlieSenden Evakuierung wurde der H-Druck fiir die einzelnen
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Messungen sukzessive erhdht. Der jeweils eingestellte Druck wird fiir die Zeit einer Ront-
genmessung konstant gehalten, auf diese Weise ist es moglich, die Wasserstoffsorption der
in PMMA eingebetteten Pd-Cluster druckabhéingig zu messen. Nach Erreichen eines Ma-
ximaldruckes von ca. 1000 mbar wurde ebenfalls schrittweise der H-Druck vermindert um
auch den Entladevorgang zu studieren. Die Messungen fanden bei Raumtemperatur unter
Verwendung von 6.0 reinem Wasserstoff statt.

Die Rontgenmessungen fanden in Form eines 20-Scans in Durchstrahlung statt. Die

Rontgenspektren wurden mit Hilfe der Bragg-Formel

n\ = thkl sin @ (21)
sowie der Scherrer-Formel
0,9\
d=— 2.2
Bcosf (2.2)

ausgewertet, welche den Gitterparameter sowie die Kohéarenztiefe liefern. In Formel 2.1
bezeichnet A die verwendete Wellenlédnge der Rontgenstrahlung, dyy; den entsprechenden
Netzebenenabstand des bei 6 zu findenden Roéntgenreflexes. In Formel errechnet sich
aus der Lage 6 des Braggpeaks und dessen Halbwertsbreite im Bogenmafl B sowie der
Rontgenwellenléinge A\ die Kohérenztiefe d. Der auf diese Weise ermittelte Wert bezeichnet

eine Kohérenzldnge parallel zur Probenoberfliche, da in Durchstahlung gemessen wurde.

2.9 SRIM-Simulationen

Einzelprozesse bei der gepulsten Laserdeposition von Metallen sowie der Deposition von
Metallen auf Polymere wurden durch Simulationsrechnungen untersucht. Verwendet wurde
das Programm SRIM in der Version 2003.26 1. Eine Beschreibung, sowie eine Einfithrung in
die Theorie ist in (Ziegler u. a. 1985) zu finden. Simuliert wurde ein Ionenbeschuss unter
senkrechtem Einfall, was der verwendeten Herstellungsgeometrie entspricht (Abb. 2.1).
Simuliert wurden jeweils 25000 Teilchen der Metalle Ag, Au, Cu und Pd bei lonenenergien
von 50, 100 und 150 eV.

!Das Programm kann unter http://www.srim.org heruntergeladen werden, eine recht gute Beschreibung

findet sich ebenfalls unter der angegebenen Internetadresse.
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Fiir jeden Parametersatz wurden mehrere Simulationen mit unterschiedlichen Zufalls-
zahlen (random-seeds) durchgefiihrt. Auf diese Weise ist es moglich eine statistische Va-
riation der ansonsten deterministischen Ergebnisse anzugeben. Die untersuchten Targets
waren entweder Metalle der gleichen Atomsorte wie die simulierten Projektile, oder die
ebenfalls in der SRIM-Datenbank vorhandenen Polymere Lucite fiir PMMA und Lexan
fiir Polycarbonat. Die Simulationen wurden vor allem im Hinblick auf Implantationstiefen
und den Sputteryield durchgefiithrt. Die zur Bestimmung des Sputteryields entscheiden-
den Oberflachenenergien sind ebenfalls der SRIM-Datenbank entnommen und decken sich
mit den in der Literatur zu findenden Werten. Siehe (Duchatelard u. a. 1994) fiir PMMA,
(Bao u. a. 2003) fiir PC und (Behrisch 1981) fiir die Metalle.



3 Charakterisierung der als Matrix

verwendeten Polymere

Im folgenden Kapitel steht die Charakterisierung der Matrix, wie sie fiir die spatere Metall-
deposition verwendet werden soll, im Vordergrund. Es wurden die Polymere Polymethyl-
methacrylat (PMMA) und Poly-bisphenol-A-Carbonat (Polycarbonat, PC) deponiert. Die
Strukturformeln der Monomereinheiten sind in Abb. (3.1 zu sehen. Die Summenformeln der

Monomere lauten C505Hg fiir PMMA und C,403H4 fiir PC.

a b
(a) i, (b)

CHy—C- ¢Hs D
HC O ¢ O@C@OC
3 | CH;,

I
O

Abbildung 3.1: Strukturformeln der Monomereinheiten von Polymethylmethacrylat (a)
und Poly-bisphenol-A-Carbonat (b)

Zunichst erfolgt in Kapitel [3.1 ein kurzer Uberblick iiber die Mechanismen bei der
Laserablation von Polymeren (vgl. Sutcliffe und Srinivasan 1986). In Kapitel 3.2 wird ein
Uberblick iiber die Eigenschaften von laserdeponiertem PMMA gegeben, fiir das bereits
ein relativ umfassendes Bild vorhanden ist. In Kapitel [3.3] werden die Eigenschaften von
laserdeponierten PC-Schichten insbesondere im Hinblick auf die fiir die Clusterbildung
wichtigen Oberflacheneigenschaften untersucht, und mit den bekannten Ergebnissen fiir

PMMA verglichen.

14
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3.1 Laserablation von Polymeren

Das auf die Polymeroberfliche einfallende UV-Laserlicht koppelt in das Elektronensystem
des Polymers ein und setzt zwei wesentliche Prozesse in Gang. Zum einen die Photofrag-
mentation des Polymers, zum anderen eine Relaxation der angeregten Elektronenzusténde
in den Grundzustand. Eine wichtige Grofle bei der Betrachtung dieser Prozesse ist der
kritische Photonenfluss Ilt, oberhalb dessen hinreichend viele Photonen pro Zeiteinheit
absorbiert werden, so dass die sténdig stattfindenden Relaxationen in die Grundzusténde
iiberwunden werden konnen. Diese Grofle ist eine reine Materialkonstante, unabhingig
von der verwendeten Laserwellenléinge. Der gleich Prozess lasst sich auch fiir eine kritische
Laserintensitat It formulieren. Diese ist dann abhéngig von der Laserwellenlénge, der Ab-
sorptionskonstante des Polymers und dem Photonenfluss Ilr, iiber den auch die ebenfalls
entscheidende Groéfle der Pulsdauer eingeht. Unterhalb einer kritischen Laserintensitét It
wird das Target thermisch erhitzt, oberhalb von It findet hingegen Photofragmentation
statt. Natiirlich finden bei der Laserablation von Polymeren immer beide Prozesse statt.

Das eben entworfene Bild deckt sich mit photoakustischen Beobachtungen, dass
die Laserablation von Polymeren innerhalb der Dauer eines Laserpulses stattfindet
(Dyer und Srinivasan 1986). Fiir die Herstellung diinner Polymerschichten ist nun ein von
der chemischen Struktur moglichst intaktes Polymer wiinschenswert. PMMA absorbiert bei
248 nm, der im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Laserwellenldange, wesentlich schwécher
als PC. Der Grund ist bei einem Blick auf die Strukturformeln zu finden (Abb.[3.1). Die in
der PC-Monomereinheit vorhandenen aromatischen Ringe sind gute Absorber fiir das ein-
fallende UV-Licht, d.h. PC ist ein starker, PMMA ein schwacher Absorber. Diese Tatsache
fithrt, wie spéter experimentell belegt, zur Verwendung sehr unterschiedlicher Laserener-
giedichten fiir die Herstellung von PMMA und PC.

3.2 Charakterisierung von Polymethylmethacrylat

Nachdem im vorausgegangenen Abschnitt die Laserablation kurz umrissen wurde, steht im
nun folgenden Teil die Laserdeposition im Vordergrund. Die gepulste Laserdeposition von

Polymethylmethacrylat war und ist Gegenstand intensiver Untersuchungen.
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Abbildung 3.2: IR-Spektrum einer laserdeponierten PMMA-Schicht (1) (Siiske 2001) im
Vergleich zu einem Literaturspektrum (2) (Dechant 1972)

Wellenzahl v [em™!] | Zuordnung und Art der Schwingung
2993 v (CHy)
2950 vs(CHy)
1729 v(C = 0)
1438 ds(CHz — O)
1268 v,(C — C = O) gekoppelt mit v(C — O)
1238 v,(C — C — O) gekoppelt mit v(C — O)
1191 — 1145 Skelett-Valenzschwingung
987 7,(CHs — O)
752 7,(CHy)

Tabelle 3.1: Identifizierung der in Abb. zu sehenden Schwingungsbanden anhand der
Lage der Absorptionsbande und der Art der Schwingung (Dechant 1972). Bezeichnung
der Schwingungen: v,/,: symmetrische bzw. asymmetrische Streckschwingung, ¢: Defor-
mationsschwingungen (Anderung des Valenzwinkels), v: Deformationsschwingungen (aus

der Molekiilebene heraus)
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Im Gegensatz zu Polycarbonat kann PMMA bei relativ hohen Energiedichten von
2 —4 J/cm? hergestellt werden. Diese Tatsache bietet den Vorteil, dass bei dieser Energie-
dichte sowohl Polymer als auch Metall abgeschieden werden kann und sich Polymer-Metall-
Schichtsysteme dadurch leicht realisieren lassen. PMMA zeigt auch bei diesen hohen Ener-
giedichten ein mit dem Ausgangsmaterial sehr gut vergleichbares FTIR-Spektrum (siehe
Abb. [3.2)), d.h. die chemische Struktur von Ausgangsmaterial und laserdeponierter Schicht
sind vergleichbar. Die wichtigsten Schwingungsbanden sind in der Messung markiert und
in Tab. identifiziert. Gel-Permeations-Chromatographie-Messungen des laserdeponier-
ten PMMA zeigen jedoch, dafl die Schicht gegeniiber dem Ausgangsmaterial eine verkiirzte

Kettenldnge und einen hoheren Vernetzungsgrad aufweist (Siiske u. a. 2004). Die Depositi-
onsrate von PMMA liegt typisch bei 0, 14 nm/Puls (Roder 2004), und bezieht sich auf die
in Kapitel erwiahnten Standardbedingungen der Herstellung. Die PMMA-Oberfléche

ist sehr rau, da sie eine grofie Anzahl von Droplets aufweist.

Abbildung 3.3: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen einer PMMA-Oberfldche,
hergestellt mit 200 Laserpulsen. Die Bilder wurden (a) senkrecht, (b) unter einem Winkel

von 30° aufgenommen (Roder 2004).

Ein rasterelektronenmikroskopisches Bild einer PMMA-Oberfldche (hergestellt mit 200
Laserpulsen) ist in Abb. 3.3 zu sehen. Man erkennt neben dem deponierten Film eine rela-
tiv hohe Anzahl von Droplets mit Grofien im Bereich einiger Mikrometer. Die Anzahl der
Droplets nimmt mit der Anzahl der zur Herstellung des Filmes verwendeten Laserpulse zu.
Wurde PMMA als Matrix fiir spéteres Clusterwachstum verwendet, so waren die deponier-
ten Schichten wenige Nanometer dick, da sie lediglich mit 20 — 50 Laserpulsen hergestellt
wurden. Die zu erwartende Dropletdichte ist bei diesen Filmen also wesentlich geringer als

im aufgefiihrten Fall, so dass sich in den Zwischenrdumen hinreichend grofle ungestorte
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Bereiche fiir die spateren Untersuchungen finden. Weitere Informationen zur Laserdeposi-
tion von PMMA-Schichten, die unter denselben Herstellungsbedingungen wie die in dieser
Arbeit untersuchten Proben préipariert wurden, finden sich in (Siiske 2001; Siiske 2004).

Eine weitere Moglichkeit Polymeroberflichen auf ihre Morphologie hin zu untersuchen
bietet, die Rasterkraftmikroskopie (Abb.[3.4). Auch die auf diese Weise gewonnenen Bilder
zeigen die bekannte Dropletbildung. Im oberen Teil ist das direkte Hohenbild zu sehen,
rechts sowie unterhalb des Bildes die den eingezeichneten Linien entsprechenden Héhen-
profile. In den Zwischenrdumen der Trépfchen ist das Matrixmaterial sehr glatt, die RMS-
Rauigkeit liegt hier bei 0,234 4 0,025 nm. Dieser Wert liegt in etwa bei einem Zehntel
des Rauigkeitswertes fiir den gesamten Bildausschnitt (incl. der Droplets), von 2,2 nm.
Die gezeigten Linienprofile verdeutlichen diese Tatsache ebenfalls. Im unteren Teil von
Abb. 3.4 ist eine andere Darstellung derselben Messung gewahlt, welche die Morphologie
sehr anschaulich darstellt. Zu beachten ist, dass diese Darstellung in der z-Richtung 50-fach
iiberhoht dargestellt ist.
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Abbildung 3.4: AFM-Messung einer PMMA-Oberfléche. Oben das direkte Hohenbild und
zwei Hohenprofile entsprechend den eingezeichneten Linien. Im unteren Teil findet sich
eine alternative Darstellung derselben Messung, welche in z-Richtung 50-fach iiberhéht

dargestellt ist. Die RMS-Rauigkeit liegt bei 2,2 nm, bei Vernachléssigung der Droplets

bei 0,23 nm
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3.3 Charakterisierung von Polycarbonat

Polycarbonat-Schichten wurden in der bekannten Anlage bei Energiedichten von
70 — 200 mJ/cm? hergestellt. Um diese geringen Energiedichten erreichen zu kénnen wur-
de fiir 70 mJ/cm? die fokussierende Linse aus dem Strahlengang entfernt. Hohere Werte
werden in abbildender Geometrie durch Verwendung entsprechnder Abschwiécher realisiert.
Typische Polymer-Schichtdicken lagen im Bereich einiger Nanometer, je nach verwendeter
Analysemethode. Um die Schichtdicke, Dichte und Oberflichenrauigkeit der PC-Filme zu
bestimmen, wurden PC-Schichten auf Silizium mittels Rontgenreflektometrie untersucht.

Das Ergebniss einer solchen Messung findet sich in Abb. 3.5.

Si/PC(215 nm)
Simulation

Reflektivitit [a.u.]
1

0,2 0,4 0,6 0,8 1,0 1,2

Abbildung 3.5: Rontgenreflektometriemessung an einer 214,8 nm dicken PC-Schicht auf
Si. Im Graphen zu sehen ist in Punkten dargestellt die Rontgenmessung und als durch-
gezogene Linie die IMD-Simulation. Aus der Lage der Absorptionskante wird eine Dichte
des Materials von ppc = 1,25 g/cm? ermittelt. Die simulierte Oberfliichenrauigkeit liegt

bei 0,1 nm.

An die Reflektometriemessungen wurden mittels IMD numerisch Fits angepasst
(Windt 1998). Der Simulation der Rontgenreflektivitiat wurde ein geméaB der Summen-

formel der Monomereinheit des Polycarbonates (C1403H14) stochiometrisches Gemisch der
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entsprechenden atomaren Streufaktoren von Kohlenstoff, Sauerstoff bzw. Wasserstoff zu
Grunde gelegt. Aus der Lage der Absorptionskante im Rontgenspektrum ergibt sich eine
Dichte des Filmes von 1,245 40,05 g/cm3. Dieser Wert liegt leicht oberhalb der Dich-
te des Ausgangsmaterials, die laut Herstellerangaben bei 1,2 g/cm? liegt. Polycarbonat
wird bei einer Energiedichte von 70 mJ/cm? mit einer Rate von 0,13 nm/Puls deponiert,
die sich ebenfalls aus mittels Rontgenreflektometrie gemessenen Schichtdicken ergibt. Die

Oberflachenrauigkeit des Polymers ist mit simulierten 0,1 nm sehr gering.

0)
v (0-C-0)

a

v(CH)
|v(0-C-0)

1o

j1e)
|

7 | Polycarbonat

Transmission [a.u.]

p.=70 mJ/cm’
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/L
7/
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Abbildung 3.6: IR-Spektrum einer laserdeponierten PC-Schicht (1) hergestellt bei
70 mJ/cm?. Unter (2) ist zum Vergleich ein PC-Literaturspektrum zu sehen
(Schnell 1964). Die wichtigsten Schwingungsbanden der Polycarbonates sind incl. der
Art der Schwingung identifiziert (Dechant 1972).

Die chemische Struktur des Polycarbonates wurde mittels FTIR untersucht. In Abb. 3.6
ist die Messung einer bei einer Energiedichte von 70 mJ/cm? hergestellten Probe zu se-
hen. Das Spektrum zeigt keine vollige Ubereinstimmung mit dem Literaturspektrum, wohl
aber in den wichtigsten Schwingungsbanden. Die einzelnen Schwingungsbanden, die Art
der Schwingung, sowie die Lage der Absorptionskante sind in Tab. 3.2 noch einmal zusam-

mengefasst. Vergleicht man die den Schwingungen zugeordneten funktionellen Bestandteile
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mit der in Abb. 3.1 unter (b) zu sehenden Monomereinheit, so ist die Folgerung zuléssig,
dass das Polymer in seinen wesentlichen Bestandteilen auch als laserdeponierter diinner
Film intakt ist.

Wellenzahl v [em™!] | Zuordnung und Art der Schwingung
3010 v(CH): Streckschwingungen
der CH Anteile des Benzolringes
1770 v(C = 0O): Streckschwingung
1165 V(0O — C — O): antisymmetrische Valenzschwingung
1010 vs(O — C — O): symmetrische Valenzschwingung

Tabelle 3.2: Identifizierung der in Abb.[3.6/zu sehenden Schwingungsbanden anhand der
Lage der Absorptionsbande und der Art der Schwingung (Dechant 1972)

Das in Abb. 3.6 unter (1) zu sehende IR-Spektrum einer laserdeponierten PC-Schicht
und das unter (2) zu schende Referenzspektrum sind anhand der v(CH)-Schwingung auf
gleiche Amplitude normiert worden. Gibt die Lage der Absorptionspeaks Auskunft iiber
die Bindungskrifte der schwingenden Polymerbestandteile, so ldsst die Amplitude auf
die Anzahl der Schwinger schliefen. Betrachtet man nun die antisymmetrische und die
symmetrische Valenzschwingung (O — C — O), und (O — C — O); bei 1165 cm™! bzw. bei
1010 cm™!, so stellt man fest, dass diese im gemessenen Spektrum gegeniiber dem Lite-
raturspektrum von schwécherer Amplitude ist. Ein erneuter Blick auf die auf Seite [14 zu
sehende Monomereinheit offenbart, dafl die (C — O — C)-Bindung im Backbone des Poly-
mers liegt. Eine Abschwéchung dieser Schwingungsbande ist ein méglicher Hinweis auf eine
Verkiirzung der Kettenldnge des Polymers in Folge der Laserdeposition. Eine letztendliche
Klarung dieser Frage konnte z.B. eine Gel-Permeations-Chromatografie-Messung bringen.
Die Vermutung ist aber sehr naheliegend, da auch bei der Laserdeposition von PMMA ei-
ne Verkiirzung der Kettenlédnge auftritt (Siiske u. a. 2004). Diese Fragestellung stellt einen
interessanten Ankiipfungspunkt fiir weitere Untersuchungen zur Laserdeposition von Po-
lycarbonat dar, wird an dieser Stelle aber zugunsten von Untersuchungen hinsichtlich der
Kernfragestellung der vorliegenden Arbeit nicht weiter verfolgt.

Bei einer Erhshung der Laserenergiedichte auf Werte iiberhalb von 70 mJ/cm? ver-
schwinden im Infrarotspektrum der so hergestellten Filme die normalerweise zu beob-
achtenden Absorptionsbanden zunehmend, wie dies fiir den Fall einer Energiedichte von

200 mJ/cm? in Abb. [3.7 unter (1) zu sehen ist. Interessanterweise verbessert sich die
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chemische Struktur des Polymers wieder, wenn die Deposition von PC unter Anwesenheit
eines Hintergrundgases verlauft. Zu diesem Zweck wurde in die Depositionsanlage zwischen
1 x 1073 mbar und 1 mbar Argon eingelassen, und die PC-Schichten bei einer Energiedichte

von 200 mJ/cm? deponiert.
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Abbildung 3.7: Polycarbonat-IR-Spektren im Vergleich: (1) PC-Schicht deponiert bei
einer Energiedichte von 200 mJ/cm? im UHV; (2) PC-Schicht deponiert bei 200 mJ/cm?
unter 7,5 x 10~ mbar Ar-Druck; (3) Literaturspektrum (Schnell 1964)

Das Ergebnis ist in Abb. mit (2) bezeichnet zu sehen. Liefert im Hinblick auf das
FTIR-Spektrum die Deposition im UHV (1) fast kein verwertbares Spektrum, so zeigt
die unter 7,5 x 107! mbar Argon hergestellte Schicht (2) ein dem Literaturspektrum (3)
deutlich vergleichbares Spektrum. Auch an dieser Stelle bieten sich Ankniipfungspunk-
te hinsichtlich weitergehender Untersuchungen zur Laserdeposition von PC-Schichten, ist
doch der Mechanismus, dem die Verbesserung der chemischen Eigenschaften infolge der
Deposition unter Gas zugrundeliegt, noch véllig offen.

Die Verbesserung der chemischen Eigenschaften bei der Herstellung von PC in Anwe-
senheit eines Hintergrundgases wird jedoch mit deutlichen Abstrichen in der Oberflichen-

morphologie erkauft. In Abb. sind rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen einer bei
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Abbildung 3.8: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme von PC-Oberflichen. Die un-
ter (a) zu sehende Probe wurde unter 1 mbar Ar-Hintergrundgas bei einer Energiedichte
von 200 mJ/cm? hergestellt, die unter (b) zu sehende Probe wurde im UHV aber bei

einer geringeren Energiedichte von 70 mJ/cm? hergestellt.

hoher Energiedichte unter Gas, und einer bei niedriger Energiedichte im UHV hergestellten
Schicht zu sehen. Die in unter Ar-Gasdruck hergestellte Probe zeigt eine sehr raue offe-
ne porose Struktur, welche makroskopisch geringe Haftung zeigt. Eine erste sehr einfache
Moglichkeit sich den Haftungseigenschaften von diinnen Polymerschichten zu n&hern ist
der Tesa-Film-Test. Eine in regelméafligem Muster eingeritze Oberfliche wird mit einem
Streifen Tesa-Film vom Typ: 57401 beklebt, der anschlieBend wieder abgezogen wird. Pro-
be (a) lost sich bei diesem Verfahren praktisch vollstdndig vom Substrat, die unter (b)
zu sehende Probe iibersteht diesen Test jedoch vollig unbeschadet. Folglich bietet fiir die
spatere Deposition von Metallen das im Gas hergestellte Polymer eine sehr undefinierte
Matrix, und wurde daher auch nicht weiter in Betracht gezogen. Die in Bild (b) zu sehende
Oberflache ist hingegen bei der hier verwendeten Auflésung glatt.

Natiirlich zeigt auch die an dieser Stelle glatt erscheinende Schicht eine gewisse Ober-
flichenrauigkeit, wenn sie genauer z.B. mittels AFM untersucht wird. Eine solche Messung
ist in Abb. zu sehen. Im Gegensatz zu der in Kapitel [3.2 gezeigten PMMA-Oberflache
sind auf PC-Oberflachen auch in den rasterkraftmikroskopischen Untersuchungen keine
Droplets auf der Oberfliche zu finden. Stattdessen wurde eine sehr homogene und glatte
Oberflache mit einer RMS-Rauigkeit von 0,4 nm gemessen. Im oberen Teil von Abb. ist
das direkte Hohenbild und zwei Hohenprofile entlang der eingezeichneten Linien zu sehen,
im unteren Teil ist dieselbe Messung in einer alternativen Darstellung zu sehen, hier ist die
Hohe gegeniiber der lateralen Ausdehnung 50-fach iiberhoht dargestellt.

Die zu sehenden AFM-Messungen bestétigen die Ergebnisse der Rontgenreflektome-
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Abbildung 3.9: AFM-Messung einer PC-Oberflache. Im oberen Teil das Hohenbild und
zwei den eingezeichneten Linien entsprechende Hohenprofile. Im unteren Teil ist dieselbe
Messung in einer alternativen Darstellung zu sehen, die Hohe ist gegeniiber den lateralen
Ausdehnungen um das 50-fache iiberhoht dargestellt. Die RMS-Rauigkeit der Oberfldche
betréigt: 0,4 nm
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triemessungen, bei deren Simulation ebenfalls eine sehr geringe Rauigkeit von ca. 0,1 nm
verwendet wurde. Zur Herstellung der Probe wurden 80 Laserpulse verwendet; dieser Wert
liegt am Maximum dessen, was zur Herstellung von Polymer-Metall-Verbunden verwendet
wurde. Da die Rauigkeit im Allgemeinen mit der Schichtdicke ansteigt, diirften die zur
spateren Metalldeposition verwendeten PC-Matrizen eine noch leicht geringere Rauigkeit
besitzen, und bilden damit eine ideale Grundlage, um das Wachstum von Clustern auf die-
sen Oberflachen zu studieren. Beim Vergleich der AFM-Messungen fiir PC und denjenigen
Messungen von PMMA (auf Seite 19) ist die unterschiedliche Hohenskala von 20 nm fiir
PMMA und 5 nm fiir PC zu beachten.

Die an PC gewonnenen Resultate lassen sich wie folgt kurz zusammenfassen: Wéhrend
bei einer niedrigen Energiedichte von 70 mJ/cm? ein glatter, gut haftender Film mit chemi-
schen Eigenschaften, dhnlich denjenigen des Targets entsteht, ergibt eine hohe Energiedich-
te zwar ein glattes gut haftendes Material, das jedoch praktisch kein IR-Spektrum zeigt.
Dieses Material ist gegeniiber dem Ausgangsmaterial sehr stark verdndert und hat ver-
mutlich nur noch teilweise polymeren Charakter. Durch Deposition in Anwesenheit eines
inerten Hintergrundgases (Ar) lasst sich die chemische Struktur, sprich das IR-Spektrum,
entscheidend verbessern, jedoch verdndert sich die Morphologie hin zu einem sehr porosen,
wenig haftenden Material.

Im Gegensatz zur Laserdeposition von PMMA ist die Herstellung von PC also sehr
sensibel auf Variationen der Laserenergiedichte. Fiir PMMA erhélt man fiir Energiedich-
ten zwischen einigen 100 mJ/cm? und 3 — 4 J/cm? ein relativ gutes IR-Spektrum, fiir PC
ist lediglich ein sehr schmales Fenster um eine Energiedichte von 70 mJ/cm? zur Herstel-
lung geeignet. Diese Energiedichte stellt einen guten Kompromiss zwischen aktzeptablen
Depositionsraten sowie physikalischen und chemischen Eigenschaften der Schicht dar. Ge-
rade im Hinblick auf die Deposition von Metallen auf die Polymeroberflache ist definierten
Oberflacheneigenschaften das gréflere Augenmerk zu schenken als der chemischen Struk-
tur. Aus diesen Griinden wurde fiir die Deposition von Metallen auf Polymeroberflichen
das bei 70 mJ/cm? hergestellte PC verwendet, bei welchem zwar leichte Veréinderungen
im Hinblick auf die chemischen Eigenschaften hingenommen werden miissen, welches aber

sehr glatte, homogene und gut haftende Schichten ergibt.



4 Einzelprozesse bei der gepulsten

Laserdeposition

Im nun folgenden Kapitel steht die Betrachtung der Einzelprozesse zum einen bei der
gepulsten Laserdeposition von Metallen auf metallische Oberflichen, und zum anderen
von Metallen auf polymere Oberfléchen im Zentrum des Interesses. Als Besonderheit ist an
dieser Stelle zu betonen, dass es mittels gepulster Laserdeposition moglich war, zwei derart
unterschiedliche Materialklassen, wie eben Polymere und Metalle, mit ein und derselben

Herstellungsmethode in einem Einschrittverfahren herzustellen.
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Abbildung 4.1: Schematische Skizze ausgewihlter Prozesse bei der Laserdeposition von
Metallen. 1. Deposition 2. Implantation 3. Verlagerung von Atomen 4. Wiederabsputtern

5. Reemission

In Abb. sind die im Rahmen der folgenden Betrachtungen relevanten Prozesse, die
bei der gepulsten Laserdeposition auftreten konnen, schematisch skizziert. Ziel der nun fol-
genden Experimente wird es sein, den Kondensationskoeffizienten von Metall auf Polymer
fiir die gepulste Laserdeposition zu bestimmen (dies geschieht in Kapl4.3), sowie ein tiefe-
res Verstindnis hinsichtlich der Prozesse bei der Deposition von Metallen auf Polymere
im Vergleich zu der bereits intensiv untersuchten Deposition von Metallen auf Metalle zu

erlangen.
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Somit beschrénken sich die folgenden Betrachtungen nur auf die zur Klarung dieser
Fragestellungen relevanten Prozesse. Selbstverstédndlich finden insbesondere bei der Laser-
deposition von Metallen auf Metalle wie auch bei der Deposition von Metallen auf Poly-
mere weitere Prozesse statt, die an dieser Stelle nicht genannt werden und in Abb. [4.1
nicht aufgefiihrt sind. Ein sehr detailiertes Bild der bei der Laserdeposition von Metallen
stattfindenden Prozesse ist z.B. in (Stormer 1998) zu finden.

Die in Abb. 4.1 dargestellten Prozesse werden nun néher betrachtet, um bereits im Vor-
feld der eigentlichen Untersuchungen und Ergebnisse fiir dieses Mechanismen sensibilisiert

7ZU sein.

(1) Deposition auf die Oberfléche.
Bei der gepulsten Laserdeposition treffen sowohl Atome mit kinetischen Energien von 5-
10 eV wie auch Ionen mit kinetischen Energien von 100 eV und mehr im Verhéltnis von
etwa 1:1 auf die Oberflache (Lunney 1995). Einige Teilchen bleiben als Adatome auf der
Oberflache und besetzen dort, vermittelt durch Oberflichendiffusion, energetisch giinstige
Platze.

(2) Implantation
Ein Grofiteil der auf die Oberfliche treffenden Ionen wird infolge der hohen kinetischen
Energien, die oberhalb der Verlagerungsenergie bei Metallen liegen, unter die Filmober-
fliche bis in Tiefen von typischerweise 1 — 2 nm (fiir Metalle) implantiert.

(3) StoBkaskaden/Verlagerung
Die schnellen Tonen fithren im bereits deponierten Matrial zu Stoflkaskaden. Bei Me-
tallen fithren die Ionen bekanntermaflen zu Leerstellen, Zwischengitteratomen etc.
(Stormer 1998).

(4) Wiederabsputtereffekte
Eine Folge der in (3) erwihnten Stoflkaskaden sind Wiederabsputtereffekte bereits depo-
nierten Materials. Abgesputtert werden Atome insbesondere von der Oberfliache. Fiir die
Laserdeposition von Metallen ist dieser Effekt intensiv untersucht und quantifiziert worden
(Sturm und Krebs 2001).

(5) Reemission
Reemission von bereits deponiertem Metall von Polymeroberflichen ist ein bekanntes
Phé&nomen. Es spielt bei der Deposition von Metallen auf Metalloberflichen bei Raum-

temperatur aber eine untergeordnete Rolle. Dies ist unmittelbar einleuchtend, da die Bin-
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dungsenergie von Metallen durchschnittlich eine Grélenordnung iiber derjenigen von Po-

lymeren liegt (Faupel u. a. 2001).

In den folgenden Kapiteln finden sich Untersuchungen zu den Mechanismen bei der
Laserdeposition von Metallen (Kap. 4.1), welche insbesondere dem besseren Verstédndnis
der in Kapitel 4.2 dargestellten Ergebnisse zur Laserdeposition von Metallen auf Polymere
dienen. In Kapitel [4.3] schliesslich erfolgt die Berechnung des Kondensationskoeffizienten

fiir die gepulste Laserdeposition von Metall auf Polymer.

4.1 Mechanismen bei der Laserdeposition von Metall-

systemen

Eine entscheidende Grofe fiir die Berechnung des Kondensationskoeffizienten unter Beriick-
sichtigung der erwdhnten Prozesse ist die Gesamtmasse des auf die Oberfliche einfallenden
Materials, die an dieser Stelle mit Brutto-Rate bezeichnet sei. Diese Brutto-Rate entspricht
der Ablationsrate in denjenigen Raumwinkelbereich, der vom Target aus betrachtet gera-
de durch das Substrat begrenzt wird. Um nun die erwdhnte Rate bestimmen zu kénnen
wurden in exakt der gleichen Geometrie, in der sonst Polymer/Metall-Verbunde hergestellt
wurden, Metallschichten auf Silizium préapariert.

Je nach Anzahl der fiir die Herstellung verwendeten Laserpulse ergeben sich unter-
schiedliche Schichtdicken, welche mit Hilfe eines Profilometers (Perthometer S8P der Fir-
ma Mahr) bestimmt wurden. Die Depositionsrate ergibt sich als Steigung einer an die
Messwerte und den Koordinatenursprung angefitteten Geraden (Abb.[4.2). Die ermittelten
Depositionsraten gelten fiir die Deposition des jeweiligen Metalls auf identischem Unter-
grund, da zur Ratenbestimmung jeweils Schichten von vielen Nanometern Dicke hergestellt
wurden, die Rate also von der Deposition des Materials auf sich selbst bestimmt ist. Wie be-
reits ewdhnt haben Wiederabsputtereffekte einen grofien Einfluss auf die Depositionsrate.
Um nun die Brutto-Rate zu berechnen, sei an dieser Stelle zunéchst der Begriff des Ei-
gensputteryields eingefiihrt, der sich im hier verwendeten Zusammenhang immer auf einen

senkrechten Einfall der Teilchen bezieht, wie ihn der zur Probenherstellung verwendete
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Abbildung 4.2: Bestimmung der Depositionsraten fiir verschiedene Metalle. Die jeweiligen
Raten ergeben sich als Steigung der an die Messungen angefitteten Geraden und finden

sich im Plot.

Aufbau vorgibt (Abb. 2.1).

Yap = % (4.1

In Formel 4.1 bezeichnet N(A) die Anzahl der auf eine Oberfliche der Atomsorte B
einfallenden A-Atome. N(B) bezeichnet die Anzahl der von der Oberfldche abgetragenen
Atome der Sorte B. Bei einem Sputteryield von z.B. 2,7 triagt jedes auf die Oberflache
B einfallende A-Atom im Mittel 2,7 B-Atome von der Oberfliche ab. Der in Formel 4.1
aufgefiihrte Quotient bezeichnet allgemein den Sputteryield von A auf B. Der Eigensputter-
yield ist nun einfach der Fall A=B, d.h. der Quotient aus der Anzahl der abgesputterten
Atome geteilt durch die Anzahl einfallender Atome. Weitere Details zum Eigensputterver-
halten von Metallen bei PLD finden sich in (Sturm 2000) und (Sturm und Krebs 2001).
Der Eigensputteryield fiir Ag und Cu ist experimentell ermittelt worden, fiir die beiden wei-

teren im Rahmen dieser Arbeit betrachteten Metalle Au und Pd nicht. Um sich nun diesen

Werten trotzdem néhern zu konnen, wurden Eigensputteryields mittels SRIM-Simulationen
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Abbildung 4.3: Integraler Sputteryield fiir 50 eV (links) bzw. 150 eV (rechts) Ag-Ionen auf
einem Ag-Target. Aufgetragen ist der Sputteryield iiber der Energie der riickgestreuten
Atome. Lediglich Atome, welche die Oberfliichenenergie Egy,¢. iiberwinden kénnen, tragen

zum Sputteryield bei.

errechnet. Simuliert wurde ein Ionenbeschuss unter senkrechtem Einfall, von jeweils 25000
Ag-, Au-, Cu- oder Pd-Teilchen. Als Target wurde eine 100 nm dicke metallische Schicht des
jeweiligen Metalls simuliert. Die gepulste Laserdeposition von Metallen ist dafiir bekannt,
dass das abgetragene Material zu ca. 50% aus energiereichen Ionen, und einem entsprechen-
den Anteil Atome besteht (Lunney 1995; Krebs 1997). Weiterhin ist bekannt, dass die Ver-
teilung der kinetischen Energie der ablierten Ionen einer modifizierten Maxwell-Verteilung
mit einer Schwerpunktsenergie von 50 — 150 eV entspricht, je nach verwendter Laserener-
giedichte (Féhler 1998). Aus diesem Grunde wurden SRIM-Simulationen bei Energien von
50 eV, 100 eV und 150 eV durchgefiihrt.

In Abb. 4.3 findet sich der Sputteryield fiir 50 eV und 150 eV Ag-lIonen auf einem
Ag-Target aufgetragen gegen die Energie, mit der in Folge einer Stoflkaskade Targetatome
riickgestreut werden. Beriicksichtigt wird in diesem Fall nur die Normalkomponente der
kinetischen Energie zur Oberfliche. Diese muss ausreichen, um die Oberflichenenergie
zu iiberwinden. Nur dann wird das entsprechende Atom abgesputtert. Die zu Abb. 4.3
gehorenden Werte fiir die Sputteryields betragen bei einer kinetischen Energie von 50 eV
Y=0,15, und bei 150 eV Y=0,64. Wie ebenfalls in Abb. [4.3zu sehen, fithren bereits kleine
Verschiebungen in der Oberflachenenergie zu deutlichen Verdnderungen des Sputteryields.

Neben der Oberflichenbindungsenergie hat auch die Gitterbindungsenergie der jeweiligen
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Metalle einen deutlichen Einflufl auf den resultierenden Sputteryield. Diese Wert kénnten
sich z.B. in Folge von Rauigkeiten oder Gitterstérungen verdndern. Die Ermittlung von
Sputteryields mittels SRIM-Simulation kann nur einen ersten Anhaltspunkt fiir den zu
erwartenden Wert liefern, denn durch die genannten Einflussfaktoren koénnen sich leicht

Abweichungen von mehr als 10% ergeben.

50 eV | 100 €V | 150 eV | gemessen
Yag—ag=|0,15 | 0,41 0,64 0,55 40,05
Yau—nuw = 10,13 | 0,36 0,58 —
Ypi—pa= | 0,13 | 0,36 0,57 —
You—cuw=10,17 | 0,44 0,69 0,38 0,05

Tabelle 4.1: Zusammenfassung der in SRIM-Simulationen bei entsprechender Ionenener-
gie ermittelten Eigensputteryields der angegebenen Metalle. Die Werte der letzen Spalte
sind fiir PLD gemessene Werte (Sturm und Krebs 2001).

In Tab. sind die mit Hilfe der SRIM-Simulationen berechneten Eigensputteryields
fiir verschiedene Ionenenergien zusammengefasst, in der letzten Spalte finden sich fiir PLD
gemessene Werte (Sturm und Krebs 2001). SRIM-Simulationen sind statistische Simula-
tionen unter Verwendung von numerisch berechneten Zufallszahlen. Diese Zahlenreihen
sind zuféllig, aber deterministisch. Aus diesem Grunde wurden fiir identische physikali-
sche Parametersétze Simulationen mit verschiedenen Anfangswerten (random-seeds) ge-
rechnet. Sie liefern eine Variation der ermittelten Sputteryields von < 0,01. Es ist eine
starke Abhéngigkeit des Sputteryields von der jeweiligen Ionenenergie zu erkennen, jedoch

kommt der jeweilige Wert fiir 100 eV dem gemessenen deutlich am néchsten.

Rate [pm/Puls] | Y44 | Bruttorate [pm/Puls]
Ag 4,2 0,55 9,3
Au 11,7 0,36"" 18,3
Pd 9,9 0,36 15,5
Cu 5,2 0,38" 8,4

Tabelle 4.2: Zusammenfassung von Depositionsrate (vgl. Abb. [4.2), () gemessenem
(Sturm 2000) bzw. (") berechnetem (vgl. Tab. [4.1) Eigensputteryield, und daraus er-

rechneter Bruttorate
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Zur Berechnung der Brutto-Raten werden nun die in Abb. [4.2 zu sehenden Depositi-
onsraten mit (1 — Y4 4)~! multipliziert. Die Werte finden sich in Tab. [4.2] zusammenge-
fasst. Die zur Berechnung verwendeten Eigensputteryields Y4 .4 entstammen im Fall von
Ag und Cu der Literatur (Sturm 2000), im Fall von Au und Pd wurden die mittels SRIM-
Simulationen bei einer lonenenergie von 100 eV errechneten Werte verwendet. Die auf diese
Weise bestimmte Brutto-Rate ist derjenige Wert aus dem, fiir die spéatere Metalldeposition
auf Polymeroberflichen, die deponierte Metallmasse errechnet wird.

Eine weitere interessante Grofle bei der Laserdeposition von Metallen ist die Implan-
tationstiefe der Ionen. Es gibt nun mehrere Moglichkeiten, die Eindringtiefe von Ionen in
ein Target zu beschreiben. Im Koordinatensystem von SRIM steht die x-Achse parallel
zur Oberflichennormalen, allerdings mit umgekehrtem Vorzeichen, entspricht also der Tar-
gettiefe. y- und z-Achse liegen parallel zur Targetoberfliche. Als mittlere Eindringtiefe ist

an dieser Stelle die mittlere Entfernung senkrecht zur Targetoberfliche bezeichnet, also

d= (x).

Implantationstiefe | dsoey [nm] | digoey [nm] | dis0er [nm]
Ag 0,5+0,2 | 0,6£0,3 0,74+0,3
Au 0,5£0,2 | 0,6£0,2 0,6 0,3
Pd 0,540,2 | 0,6+02 | 0,6+0,3
Cu 0,540,2 | 0,6+02 | 0,6+0,3

Tabelle 4.3: Mittlere Implantationstiefen fiir verschiedene Metallionen bei verschiedenen
Tonenenergien. Target und Projektil sind identisch. Als Fehler ist die Standardabweichung

des jeweiligen Wertes angegeben.

In Tab. ist die mittlere Eindringtiefe fiir alle betrachteten Energien und Metal-
le mit ihren jeweiligen Standardabweichungen aufgefiihrt. Die Implantationstiefen liegen
fiir alle untersuchten Metalle im Bereich von 0,5 — 0,7 nm, diese Werte stehen in guter
Ubereinstimmung mit fritheren TRIM-Simulationen (Lifshitz u. a. 1990). Die gefundenen
Werte liegen in etwa bei der Hélfte der experimentell mit Feldionenmikroskopie fiir Eisen
in Wolfram gefundenen Implantationstiefen, welche im Bereich von 1 — 2 nm angegeben
werden (vgl. Stérmer 1998). Die Werte fiir die radiale Streuverteilung df = (1/(y? + 22))
liegen bei vergleichbaren Werten wie die jeweilige Implantationstiefe. Dies ist unmittelbar
einsichtig, da bei der Ionenimplantation in ein dem Projektil identisches Target Stosse

zwischen gleich schweren Partnern stattfinden.
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4.2 Mechanismen bei der Laserdeposition von Metal-

len auf Polymere

Wie in Kapitel 4.1 dargestellt, treten bei der Laserdeposition von Metallen starke Wieder-
absputtereffekte bereits deponierten Materials auf. Es stellt sich also die Frage, ob und in
welchem Umfang auch bei der Deposition von Metallen auf Polymere solche Effekte auftre-
ten. Da viele Phdnomene jedoch nur teilweise experimentell zugénglich sind, wurden SRIM-
Simulationen zur Bestimmung der Implantationstiefe und Verlagerung von Atomen sowie
des Sputteryields durchgefiihrt. Es sei an dieser Stelle ausdriicklich darauf hingewiesen,
dass eine SRIM-Simulation, die ein Polymer lediglich als stochiometrische Kugelpackung
der in der Monomereinheit enthaltenen Atome simuliert, nur eine erste Annédherung an die
aufgeworfene Fragestellung darstellen kann, trotzdem erlaubt sie erste Einblicke.

Als Target wurden die in der SRIM-Datenbank vorhandenen Polymere Lucite fiir
PMMA und Lezan fiir PC verwendet. Simuliert wurde die Implantation von jeweils 25000
Ionen der Metalle Ag, Au, Pd und Cu mit kinetischen Energien von 50 eV, 100 eV und
150 eV.

Zunichst sei die Implantation von 100 eV Ionen in PMMA betrachtet. Einen guten
Uberblick liefert das in Abb. [4.4 zu schende Bild. Der Auftreffpunkt der Ionen befindet
sich jeweils am linken Rand in der Mitte des Bildes. Die Verteilung der implantierten
Ionen wird als radialsymmetrisch zum Auftreffpunkt angesehen. SRIM verwendet ein Ko-
ordinatensystem, bei dem die x-Achse die vorzeicheninvertierte Oberflichennormale ist,
in diesem Falle also der Eindringtiefe entspricht. Zu sehen sind nun farbig kodiert die
aus ihrer Ursprungslage verriickten Targetatome, projeziert auf die xy-Ebene, also parallel
zur Einfallsrichtung. Die in x-Richtung periodische Verteilung vor allem der implantier-
ten Tonen ist ein Artefakt der SRIM-Simulation. Geméaf§ der Dichte des Substratmaterials
werden die Substratatome auf ,,Monolagen® verteilt, Primérstofle finden daher nur in dis-
kreten Absténden statt. Rot markiert ist die Spur des jeweils einfallenden lons, durch Sto8e
verriickte Wasserstoffatome sind griin markiert, Kohlenstoff blau, und Sauerstoff violett.
Auffillig sind sowohl die unterschiedlich grofie Eindringtiefe der Metallionen in das Poly-
mer, welche stark mit der Masse der jeweiligen Ions korreliert, als auch oberflachennahe
Sputtereffekte von vor allem Wasserstoff. Auch fiir das Sputterverhalten ist eine starke
Abhéngigkeit von der Masse der implantierten Ionen zu beobachten; so ruft Cu wesentlich

stiarkere Sputtereffekte hervor als Au. Ein weiteres Phdnomen ist préferentielles Sputtern;
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Abbildung 4.4: SRIM-Simulationen der Implantation von 100 eV Ag-, Au-, Pd- und
Cu-Tonen in PMMA. Dargestellt sind farbig kodiert die durch Stoflkaskaden aus ihren
urspriinglichen Lagen verschobenen Targetatome, projeziert in die xy-Ebene, nach der
Implantation von 25000 Metallionen. Die farbliche Zuordnung ist wie folgt: rot: Ionen-

spur, griin: Wasserstoff, blau: Kohlenstoff, violett: Sauerstoff
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so liegt der Sputteryield fiir Wasserstoff im Durchschnitt am hochsten (ca. 0,2%), gefolgt
von Sauerstoff (ca. 0,1%). Kohlenstoff zeigt den geringsten Sputteryield (< 0,1%), bzw.
wird nahezu nicht abgetragen.

Die Stoflkaskaden der implantierten Metalle zeigen starke Unterschiede in ihrer Ausdeh-
nung in z-Richtung, also senkrecht zur Einfallsrichtung der Ionen. Das schwerste Element
Au zeigt die schmalste und das leichteste Element Cu die breiteste Verteilung (Abb. [4.4).
Diese Tatsache ist bereits durch eine stark vereinfachte Betrachtung unmittelbar einleuch-
tend. Beim ideal elastischen Stofl zweier Teilchen der Masse m; und ms, wobei sich msy

in Ruhe befinde und m; > msy gelte, verhélt sich der maximale Streuwinkel 6,,,, geméafl
(Nolting 1989):

Sin 0,0 = 12 < 1. (4.2)
ma

Im hier vorliegenden Fall ist ms die Masse eines beliebigen Atoms des Polymers, und
my die Masse eines Metallions. Gemé8/4.2/findet nun zum einen lediglich Vorwértsstreuung
statt, zum anderen halbiert sich in erster Ndherung bei einer Verdoppelung von m; der
Streuwinkel 6,,,,,,. Vergleicht man Bild (1) (mag) = 108 u) und Bild (2) (mw = 197 u)
in Abb. [4.4, ist der beschriebene Effekt gut zu sehen. Diese stark vereinfachte Sichtweise
dient an dieser Stelle lediglich der Anschaulichkeit, in den SRIM-Simulationen werden die
stattfindenden Kollisionen quantenmechanisch behandelt.

Die beschriebenen Ergebnisse beziehen sich auf die Ionenbestrahlung von PMMA. Ana-
loge Simulationen mit PC als Target liefern bis auf marginale Unterschiede die gleiche
Phénomenologie. Auch hier liegen die Sputterraten des Polymers bei allen simulierten
Energien und fiir alle betrachteten Metalle unterhalb von 0,2%.

Neben der Variation des implantierten Elements bei konstanter kinetischer Energie
findet sich nun in Abb. 4.5 ein zu Abb. [4.4 analoger Plot, in dem in den Bildern 1-3 die
Implantationsenergie fiir Ag variiert wurde. In diesem Fall wurde PC als Target verwendet.
Der deutlichste Unterschied ist zwischen den Bildern (1) und (2) fiir 50 eV bzw. 100 eV
zu sehen. Erst ab einer Energie von 100 eV finden deutliche Stoflkaskaden der leichten
Polymerelemente statt und es ist geringes Absputtern zu beobachten. Dieses Phénomen
verstéarkt sich mit steigender kinetischer Energie, wie in Bild (3) fiir die Implantation von
150 eV Ag-Ionen in PC zu sehen ist. Zusammenfassend ist zu sagen, dass Ag, Pd und Cu bei
50 eV sowohl in PMMA als auch in PC reine Implantation zeigen. Ab Energien von 100 eV

finden in oberflichennahen Bereichen erste Stoflkaskaden der leichten Polymerelemente
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Abbildung 4.5: SRIM-Simulationen der Implantation von Ag-Ionen verschiedener kineti-
scher Energien in Polycarbonat (Bilder 1-3). In Bild 4 ist die Implantation von 150 eV
Au-Ionen in PC zu sehen. Dargestellt sind farbig kodiert die durch Stolkaskaden aus ih-
ren urspriinglichen Lagen verschobenen Substratatome, projeziert in die xy-Ebene, nach
der Implantation von 25000 Ionen. Die farbliche Zuordnung ist wie folgt: rot: Ionenspur,

griin: Wasserstoff, blau: Kohlenstoff, violett: Sauerstoff
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statt und es sind minimale Sputterphé&nomene zu beobachten. Diese Effekte verstirken
sich beim Ubergang zu Implantationsenergien von 150 eV. Au zeigt prinzipiell das gleiche
Verhalten, jedoch findet der Ubergang von reiner Implantation zu einer Verinderung des
Polymers durch Stoflkaskaden und Sputtern erst ab 150 eV statt, wie ein Vergleich von
Bild (2) in Abb. 4.4 und Bild (4) in Abb. 4.5 zeigt.

(1) @)

Ionendichte [a.u.]
Ionendichte [a.u.]

Lutife

™ )

0 Implantationstiefe [nm] 7,5 0 Implantationstiefe [nm] 7,5

| Lutite

(3) 4)

Ionendichte [a.u.]
Ionendichte [a.u.]

Lutit

[ Lukite

0 Implantationstiefe [nm] 7,5 0 TImplantationstiefe [nm] 7,5

Abbildung 4.6: Mittlere Implantationstiefe fiir Ag, Au, Pd und Cu bei einer kinetischen
Energie von 100 eV in PMMA. Aufgetragen ist die Ionendichte der implantierten Ionen
tiber dem Abstand d von der Targetoberfléche.

Eine weitere interessante Grofle ist die mittlere Eindringtiefe der Ionen bei verschiede-

nen Energien. Analog zu Kap. werden auch hier wieder die mittlere Implantationstiefe
senkrecht zur Targetoberfliiche d = (z) und die radiale Streuverteilung d® = (\/(y2 + 22))
gemessen. Ein sehr anschauliches Bild fiir die lonenimplantation von Metallen in Polymere

liefern Abb. 4.6 und Abb. 4.7. Aufgetragen ist die Dichte der implantierten Ionen iiber der
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Abbildung 4.7: Mittlere Implantationstiefe fiir Ag-Tonen bei kinetischen Energien von
50 eV, 100 eV und 150 eV in PC (1) - (3). Im Vergleich dazu die Implantationstiefe fiir

150 eV Au-Ionen in PC
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Implantationstiefe E

In Abb. 4.6 sind die Implantationstiefen fiir Ag, Au, Pd und Cu mit einer kinetischen
Energie von jeweils 100 eV in PMMA aufgefiihrt. Deutlich zu sehen ist, analog zu den in
Abb. 4.4 aufgefiihrten StoBprozessen, eine Zunahme der Implantationstiefe mit steigender
Masse des Projektils. Selbstverstéindlich wurden auch hier Simulationen mit PMMA und
PC als Target durchgefiihrt, beide BeschreibungsgroBen fiir die Implantation d und d*
unterscheiden sich aber auch hier nur marginal.

In Abb. finden sich zu Abb. analoge Auftragungen, mit dem Unterschied, dass
in diesem Fall PC als Target verwendet wurde und Bild (1) bis (3) die Implantation von
Ag bei kinetischen Energien von 50 eV, 100 eV und 150 eV zeigt, Bild (4) im Vergleich
dazu Au bei 150 eV. Zu beobachten ist eine Zunahme der Implantationstiefe mit steigender

kinetischer Energie, aber auch eine Verbreiterung der Verteilung der Implantationstiefen.

Implantationstiefe | dsoey [nm] | digoey [nm] | dis0er [nm]
Ag — PMMA 3,2+0,6 | 4,0£0,7 4,54+0,8
Au—PMMA | 3.840,6 | 4.9+0,7 | 56+0,8
Pd— PMMA | 3,440,7 | 43+08 | 4,8+0,8
Cu — PMMA 2,6+0,6 | 3,1£0,7 3,5+0,8

Ag — PC 3,040,5 | 38406 | 4,3+0,7
Au — PC 3,6£0,6 | 4,7£0,6 5,4+0,7
Pd — PC 3,3+£0,6 | 4,1+£0,7 4,6£0,7
Cu — PC 2.440,6 | 30406 | 3,4+0,7

Tabelle 4.4: Implantationstiefen des jeweiligen Metalls in PMMA (oberer Teil) und PC

(unterer Teil) bei den jeweils angegebenen Ionenenergien

Alle Ergebnisse sind in Tab. [4.4 und Tab. 4.5 zusammengefasst. In Tab. 4.4 finden sich
die Werte fiir die Implantationstiefe d, in Tab. die Werte der radialen Streuverteilung
d®. Als Fehler der Werte ist die Standardabweichung der jeweiligen Verteilung angegeben.

Im Vergleich zwischen der Ionenimplantation von Metallionen in metallische Targets

und Metallionen in polymere Targets sind im Hinblick auf die Implantationstiefe und die

! Diese Grofle ergibt sich gegeniiber der in den SRIM-Simulationen verwendeten Einheit durch Multipli-
kation mit der Ionendosis. Da es an dieser Stelle aber lediglich um eine Aussage iiber die Implantationstiefen
und nicht die absolute Amplitude der Verteilung geht, kann der errechnete Wert direkt als Ionendichte

interpretiert werden.
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radiale Streuverteilung | d%.,, [nm] | dfyo. [nm] | dii., [nm]
Ag — PMMA 0,4402 | 0,640,3 | 0,84+0,4
Au — PMMA 0,3£0,2 | 0,4+0,2 | 0,6£0,3

Pd — PMMA 0,5£0,3 | 0,7+£0,4 | 0,9+£0,5

Cu — PMMA 0,540,3 | 0,8+05 | 0,940,5
Ag — PC 0,440,2 | 0,6+0,3 | 0,7+0,4

Au — PC 0,340,1 | 0,440,2 | 0,5+0,3

Pd — PC 0,5£0,2 | 0,7+£0,4 | 0,8£0,4

Cu — PC 0,5£0,3 | 0,7+0,4 | 0,9+£0,5

Tabelle 4.5: Radiale Streuverteilung des jeweiligen Metalls in PMMA (oberer Teil) und

PC (unterer Teil) bei den jeweils angegebenen Ionenenergien

radiale Verteilung der gestreuten Ionen zwei wesentliche Unterschiede zu sehen. Liegt bei
den metallischen Targets d in etwa bei einem gleichem Wert wie d*, so unterscheiden sich
diese bei polymeren Targets um etwa einen Faktor 10. Dies ist bei der Betrachtung der
Massen der jeweiligen Stoflpartner unmittelbar einleuchtend und korreliert mit dem im
Zusammenhang mit Formel [4.2] beschriebenen Szenario.

An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass das mittels PLD auf der Polymerober-
fliche deponierte Material zu ca. 50% aus Ionen besteht, der dort vorliegende Fall also nur
teilweise mit der simulierten Ionenimplantation zu vergleichen ist. Die Implantationstiefen
erlauben aber, einen Maximalwert fiir die Einflusstiefe des deponierten Materials auf das
Polymer anzugeben. Dieser Wert liegt je nach Material unterhalb von 3 nm, 4 nm bzw.
5 nm fiir Cu, Ag und Pd bzw. Au.

In der Literatur ist von der Ionenbestrahlung von PMMA bekannt, dass durch ener-
getische Ionen (im zitierten Fall: 250 eV Ar-lIonen) Polymeroberflichen veréndert werden
(Koval 2004). Ein diskutiertes Phénomen ist z.B. ein Ausgasen der Oberflache. Dieser
Prozess erscheint bei Betrachtung der préferentiellen Sputteryields der Polymere (,,hohe®
Sputterraten fiir H und O gegeniiber C) auch durchaus denkbar. Weitere Phénomene sind
Kettenspaltung und Oberflachengraphitisierung. Der erste Prozess kann zu einem erhéhten
Vernetzungsgrad des Polymers in oberflaichennahen Bereichen fithren. Beide Prozesse ver-
ringern die Eindringtiefe der deponierten Ionen, weshalb es durchaus motiviert ist, die in
Tab.[4.4 aufgefithrten Werte als obere Schranke anzusehen. Oberflichengraphitisierung und

Erhohung des Vernetzungsgrades fithren weiterhin zu einem noch geringeren Sputterver-
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halten als in den Simulationen fiir die Polymere selbst ermittelt.

Implantationstiefe | dyggey [nm]
Ag — C 2,1
Au— C 2,6
Pd —C 2.3
Cu—C 1.7

Tabelle 4.6: Eindringtiefen des jeweiligen Metalls in amorphen Kohlenstoff bei einer Io-

nenenergie von 100 eV.

Daher wurde die Implantation von 100 eV Ag-, Au-, Pd- und Cu-Ionen in amorphen
Kohlenstoff simuliert. In Tab. [4.6 sind die Implantationstiefen fiir 100 eV Ionen der jewei-
ligen Metalle in Kohlenstoff aufgefiihrt. Die Eindringtiefen sind nur etwa halb so grofl wie
bei der gleichen Energie auf PMMA oder PC.

Zusammenfassend ist festzuhalten, dass nach den durchgefiihrten SRIM-Simulationen
das Polymer bis in Tiefen von 3 — 5 nm Verénderungen durch das deponierte Metall erfihrt,
und die bei der PLD auftretenden Ionen bis in Tiefen von ca. 2 — 3 nm implantiert werden,

also etwa doppelt so tief wie in Metallsystemen.

4.3 Ermittlung des Kondensationskoeffizienten

Nach den vorausgegangenen Betrachtungen zu Implantation und Sputteryield bei Ionen-
bestrahlung wird im folgenden Kapitel der Kondensationskoeffizient fiir Ag, Au, Pd und
Cu auf PMMA ermittelt.

Fiir das Wachstum von metallischen Clustern auf Polymeroberflichen wurden nur we-
nige Monolagen Metall auf die jeweilige Polymeroberfléche deponiert, entscheidend ist hier
also die Depositionsrate des jeweiligen Metalls auf dem entsprechenden Polymer. Aus die-

sem Grund wird der sog. Kondensationskoeffizient eingefiihrt.

C — Mdeponiert (43)
Mprutto

In Formel 4.3 bezeichnet mgeponiers die Masse des tatsdchlich auf der Polymeroberflache
adsorbierten Materials, myp,.o bezeichnet die Masse des auf die Polymeroberfliche ein-

fallenden Materials, gemé&fl der bereits eingefithrten Brutto-Rate. Zur Quantifizierung des
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Kondensationskoeffizienten sind also beide Grolen, die deponierte Masse und der Anteil
des Materials welches tatséchlich auf der Polymeroberfldche liegen bleibt, von Interesse.

Dass der Kondensationskoeffizient eine fiir die Deposition von Metallen auf Poly-
meroberflichen wichtige Kenngroéfe ist, verdeutlicht die Variationsbreite dieses Wer-
tes. So erreicht auf technische Polymerfolien aufgedampftes Silber einen Wert von
0,95 fir PMDA/ODA Polyimid und einen Wert von 0,002 auf Teflon AF, beides
bei Raumtemperatur (Thran u. a. 1999). In diesem Fall, wie auch prinzipiell, folgt der
Kondensationskoeffizient dem Trend der Oberflichenenergien der jeweiligen Polymere
(Zaporojtchenko u. a. 2001).

.Ag : : ]
] ) ]
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Abbildung 4.8: In-situ-Ratenmessung an einer PMMA /Ag-Grenzfliche. In Bereich (1)
findet Deposition von Metall auf die Polymeroberfléche statt, in Bereich (2) wird Metall
auf eine geschlossene Metalloberfliche deponiert, und so die Depositionsrate von Ag auf
Ag bestimmt. An der Grenzflache ist eine Abweichung vom linearen Verlauf der Rate zu

beobachten.

Zur Ermittlung des Kondensationskoeffizienten im Fall der gepulsten Laserdeposition,
wurden in-situ-Ratenmessungen mit Hilfe eines Schwingquarzes an den Polymer/Metall-
Grenzflachen durchgefiihrt. Fiir diese Messungen wurde in die in Abb. 2.1/skizzierte Anlage

anstelle eines Substrates ein Ratenmonitor gebracht. Das Ergebniss einer solchen in-situ-
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Ratenmessung von Ag auf PMMA ist in Abb. [4.8 zu sehen. Der Plot beginnt am linken
Rand mit der Deposition von ca. 22 nm PMMA, gefolgt von ca. 12 nm Ag. In beiden
Fillen ist eine grofle Konstanz der Depositionsraten zu beobachten, welche sich in einem
linearen Anstieg der Schichtdicke mit zunehmender Anzahl von Laserpulsen zeigt. Im dar-
gestellten Bereich der Ag-Deposition finden sich zwei verschiedene Regimes. In dem mit (2)
bezeichneten Bereich erfolgt Deposition von Metall auf einen metallischen Untergrund, da
zu diesem Zeitpunkt bereits eine geschlossene Metallschicht vorliegt. Der hier die Depositi-
onsrate dominierende Prozess ist das Wiederabsputtern bereits deponierten Materials. Im
Bereich zwischen 2400 und 3400 Pulsen wurde mittels linearer Regression die Depositions-
rate bestimmt. Vollig analog zu dem in Kapitel [4.1 beschriebenen Vorgehen lisst sich aus
dieser Rate die Brutto-Rate berechnen. Das zweite Regime ist die Deposition von Metall
auf eine Polymeroberfliche, hier mit (1) bezeichnet. Der die Depositionsrate dominieren-
de Effekt ist neben der Bruttorate die Reemission von Metall von der Polymeroberfléache.
Betrachtet man den Verlauf der Kurve in Abb. 4.8/ nahe der Grenzflache, so ist dort eine

Abweichung vom sonst linearen Verlauf festzustellen.
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Abbildung 4.9: In-situ-Ratenmessung an einer PMMA /Ag-Grenzfliche. An der Grenz-
fliche erfolgt Deposition von Ag auf PMMA, die mit zunehmender Anzahl der Laserpulse
in Deposition von Ag auf Ag iibergeht.
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In Abb. 4.9 ist eben dieser Bereich noch einmal genauer dargestellt. Am rechten Rand
des Plots ist noch das Einmiinden der Regressionsgeraden in die Kurve zu sehen, deutlich
die Abweichung der Kurve an der Grenzfliche. Ein linearer Fit der ersten 10 Messpunke
liefert die Depositionsrate von Ag auf PMMA. In Analogie zu Formel 4.3/ist es nun moglich,
aus den beiden in Abb. bestimmten Ratenwerten (Ra,—4, und Ra,.pyaa) unter
Kenntniss des Eigensputteryields von Ag (Ya4-.4,) den Kondensationskoeffizienten von Ag
auf PMMA zu berechnen. Allgemein formuliert erfolgt die Berechnung gemafl der folgenden
Formel 4.4, wobei im Vergleich zu hier die Depositionsraten anstatt der Massen des

deponierten bzw. adsorbierten Materials verwendet werden:

R et—Fro
C = =2 (1= Yigarer): (4.4)
Met— Met

Im Zahler steht die z.B. mit Hilfe eines Schwingquarzes ermittelte Rate des Metalls auf
dem jeweiligen Polymer. Der Nenner des Quotienten enthélt die um den Eigensputteryield
des jeweiligen Metalls korrigierte Rate, also die Brutto-Rate. Die Korrektur der Deposi-
tionsrate um den Eigensputteryield des jeweiligen Metalls ist insbesondere bei der gepul-
sten Laserdeposition, aufgrund der bei diesem Verfahren auftretenden hochenergetischen
Teilchen wichtig, sie kann fiir andere Depositionsverfahren moglicherweise vernachlassigt
werden. Zu Abb. 4.8/ analoge Messungen wurden auch mit den weiteren im Rahmen dieser
Arbeit untersuchten Metallen Au, Pd und Cu durchgefiihrt. Die Berechnung des Konden-
sationskoeffizienten erfolgt analog zum oben beschriebenen Vorgehen. Die Ergebnisse sind

in Tab. 4.7 zusammengefasst.

Cag—pvma= 0,59
Cav—pryuma= 0,73
Cpi—pvma= 0,84
Cou—pryvma= 0,96

Tabelle 4.7: Kondensationskoeffizienten fiir gepulste Laserdeposition der jeweiligen Me-
talle auf PMMA

Wie im vorausgegangenen Abschnitt zu sehen, ist der Kondensationskoeffizient im we-
sentlichen abhénging von der Art des deponierten Metalls, sowie von der Oberflichenener-
gie des als Substrat verwendeten Polymers. Die von (Thran u. a. 1999) erwéhnten starken

Variationen des Kondensationskoeffizienten bewegten sich zwischen Polyimid und Teflon,
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die Oberflichenenergien von 54,9 mN/m? bzw. 15,7 mN/m? besitzen. Die in dieser Arbeit
verwendeten Polymere besitzen Oberflichenenergien von 45 mJ/m? (PC) und 41 mJ/m?
(PMMA) (Bao u. a. 2003). Da der Kondensationskoeffizient dem Trend der Oberflichen-
energien folgt und sich die Oberflichenenergien von PC und PMMA sehr nahe liegen, ist
anzunehmen, dass auch die fiir PMMA bestimmten Werte denen fiir PC sehr nahe liegen.
Die in Tab. 4.7 aufgefiihrten Werte werden daher fiir die Deposition auf PMMA und auf
PC angenommen.

Der Kondensationskoeffiezient folgt dariiberhinaus der Reaktivitit des Metalls. Dieser
Trend ist in den ermittelten Werten zu erkennen, so liegt der Kondensationskoeffizient fiir
Cu am hochsten, der von Ag und Au hingegen am niedrigsten. Nimmt man als Maf fiir
die Reaktivitdt das Reduktionspotential der jeweiligen Metalle an, so folgt auch in die-
sem Fall mit Ausnahme von Ag der Kondensationskoeffizient dem vorgegebenen Trend .
Wie sich spéter zeigen wird nimmt Ag aufgrund seiner hohen Diffusivitdt offensichtlich
eine Sonderstellung ein. Der beobachtete Zusammenhang zwischen Kondensationskoeffizi-
ent und Reaktivitdt wird auch bei der Deposition von Metallen auf Polymeroberflichen
mittels Aufdampfen bestétigt (Zaporojtchenko u. a. 1999). Im Rahmen der Betrachtun-
gen hinsichtlich des Kondensationskoeffizienten ist nicht zu vergessen, dass dieser Wert
wesentlich vom Bedeckungsgrad des Polymers mit bereits deponiertem Metall abhéngig
ist. Typischerweise ist der Kondensationskoeffizient bei der Deposition von Metall auf Me-
tall nahe eins, vor allem bei tiefen Temperaturen, und bei Verfahren, bei denen kein fiir die
gepulste Laserdeposition typisches Wiederabsputtern stattfindet. Die in Tab. 4.7 zu sehen-
den Werte liefern den Kondensationskoeffizienten zu Beginn der Deposition, bei geringem
Bedeckungsgrad.

Die den Kondensationskoeffizienten bestimmenden Prozesse, Wiederabsputtern und
Reemission sind von grundsétzlich unterschiedlicher Natur. Handelt es sich bei den Wieder-
absputtereffekten hochstwahrscheinlich um einen kinetischen Prozess in Folge einer Stof3-
kaskade, so ist die Reemission die Folge thermischer Desorption einzelner Atome. Dies
lasst sich in winkelaufgelosten Messungen des desorbierten Materials bei unterschiedlichen
Depositionsgeometrien sehen. Das reemitierte Material zeigt kein ,, Geddchnis®“ seines Ein-
fallwinkels, was fiir den Mechanismus eines ,, random-walk“ und anschlieBender thermischer
Desorption spricht (Faupel u. a. 2001).

Insgesamt wurde im vorangegangenen Kapitel gezeigt, wie unter Kenntniss des Her-

2E° in [V]; Ag: 0,8; Au: 1,5; Pd: 1,0; Cu: 0,3
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stellungsprozesses auf neuartigem Wege mit Hilfe einer in-situ-Ratenmessung an einer
Polymer/Metall-Grenzflache der Kondensationskoeffizient bestimmt werden kann. Die in
Tab. [4.7 aufgefithrten Werte kénnen fiir PMMA wie fiir PC angenommen werden und

folgen im wesentlichen dem Trend der Reaktivitdt des deponierten Metalls.



5 Wachstum von Metallen auf

Polymeren

In der vorausgegangenen Kapiteln standen vor allem Fragen hinsichtlich der Einzelprozesse
bei der gepulsten Laserdeposition von Metallen auf Metalle, sowie von Metallen auf Poly-
mere im Vordergrund. Im nun folgenden Abschnitt steht weniger die Wechselwirkung der
einzelnen Metallatome bzw. Ionen mit dem Polymer hinsichtlich Deposition und Implan-
tation, als vielmehr die Wechselwirkung der Metallatome untereinander und im néchsten
Schritt die Wechselwirkung des Metallclusters mit dem Polymer im Zentrum des Interes-
ses. Das in Kapitel [5.1 vorgestellte System Ag/PC kann als modellhaft fiir das Wachstum
von Metallen auf Polymeren unter totaler Koaleszens betrachtet werden. Die Ergebnisse

der anschlieBenden Kapitel [5.2 bis 5.5 werden in das im nédchsten Kapitel erarbeitete Bild

eingeordnet.
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Abbildung 5.1: Schematische Darstellung ausgewahlter Prozesse bei Deposition und
Wachstum von Metallen auf Polymeren. Die Prozesse (1) - (5) sind bereits in Abb. 4.1 ein-
gefithrt worden. 1. Deposition; 2. Implantation; 3. Verlagerungen; 4. Reemission; 5. Wie-
derabsputtereffekte; 6. Diffusion auf der Oberfliche und in das Polymer hinein; 7. Nu-

kleation; 8. Clusterwachstum; 9. Koaleszenz
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In Abb. 5.1 finden sich schematisch dargestellt die hier fiir das Wachstum von Metallen
auf Polymeren diskutierten Mechanismen. Neben den aus Abb. [4.1/auf Seite[27 bekannten
Mechanismen, die vor allem die direkte Deposition charakterisieren (hier mit (1) — (5) be-
zeichnet) finden sich unter (6) — (9) die fiir Wachstum und Wechselwirkung von Metallen

auf Polymeren entscheidenden Prozesse. Diese seien im folgenden kurz erlautert.

Atome die die Polymeroberfliche erreichen, fithren auf dieser einen random-walk durch,
d.h. die Diffusion von Metallen auf der Polymeroberfldche (Prozess (6)), wird als Braun’sche
Bewegung angenommen (Thran u. a. 1999). Da es sich bei einem Polymer im Vergleich zu
den klassischen Materialien der Festkorperphysik um eine relativ offene Oberfliche handelt,
ist neben der Oberflichendiffusion auch mit einer Diffusion der Metallatome in das Polymer
hinein zu rechnen.

Im Fall der Nukleation von Metallclustern (Prozess (7)) sind verschiedene Fille zu un-
terscheiden. Zum einen die zuféllige Nukleation von zwei sich treffenden Adatomen (ran-
dom nucleation), zum anderen die Nukleation an bevorzugten Pldtzen auf der Oberfliche
(preferred nucleation). Weiterhin ist zwischen irreversibler Nukleation, die in vielen Syste-
men vor allem bei tiefen Temperaturen zu beobachten ist und reversibler Nukleation zu
unterscheiden. Fiir die Keimbildung von Metallen auf Polymeroberflichen wird der kriti-
sche Keimradius vielfach mit eins angegeben, d.h. bereits ein Dimer bildet einen stabilen
Nukleationskeim (Faupel u. a. 2001). Denkbar ist natiirlich auch eine Nukleation unter der
Polymeroberfléche.

Das Wachstum der metallischen Cluster (Prozess (8)) kann zum einen vermittelt durch
auf der Oberfliche diffundierende Atome, welche sich an das vorhandene Cluster anla-
gern, erfolgen. Eine weitere Moglichkeit ist Clusterwachstum in Folge einer Kollision des
wachsenden Clusters mit anderen entweder mobilen oder ortsfesten Clustern. Im Fall des
Wachstums durch Einfangvorgéinge von Atomen ist wiederum die reversible und irreversible
Anlagerung denkbar. Treffen hingegen zwei Cluster aufeinander, fithrt die Ausbildung einer
Vielzahl von Bindungen im allgemeinen zu einem irreversiblen Vorgang, der Koaleszenz.

Auch bei dem fiir die entstehende Morphologie der Nanostrukturen so wichtigen Pro-
zess der Koaleszenz (Prozess (9)), werden verschiedene Szenarien unterschieden. Der ein-
fachste Fall ist die reine Nebeneinanderstellung (juxtaposition) der das Cluster bildenden
Teilchen, der auch als fraktales oder zweidimensionales Wachstum bezeichnet wird. Der

gegensitzliche Fall ist die totale Koaleszenz, oder dreidimensionales Wachstum, bei dem
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die kollidierenden Teilchen nach Ablauf einer Koaleszenzzeit vollstdndig in ein einziges

Teilchen {ibergehen.

5.1 Wachstum von Silber auf Polycarbonat

Im nun folgenden Kapitel sind die Ergebnisse zu den Wachstumstudien von Silber auf
Polycarbonat dargestellt. Wie bereits in Kapitel 2| erwéhnt, wurden sowohl das als Matrix
dienende Polymer als auch die metallische Komponente mittels gepulster Laserdeposition
hergestellt.

Eine erste sehr direkte Moglichkeit, Einblicke in Wachstumsmechanismen und Struktur-
bildung zu erlangen, ist die Untersuchung der entstandenen Mikrostruktur mittels Trans-
missionselektronenmikroskopie. Zu diesem Zweck wurden auf einem mit amorphem Koh-
lenstoff bedampftem TEM-Netz erst eine diinne Polymermatrix (typische Schichtdicken
lagen im Bereich zwischen 5 und 15 nm) aufgebracht und anschlieBend Ag deponiert. Uber
die Variation der verwendeten Anzahl der Laserpulse zur Herstellung der metallischen
Komponente ist es moglich, unterschiedlich grofle Massen an Material zu deponieren. Die
Cluster wurden anschlieffend in Polymer eingebettet, indem auf die Proben eine Polymer-
Deckschicht aufgebracht wurde. Zu diesem Zeitpunkt sind alle das Clusterwachstum be-
treffenden Prozesse abgeschlossen, weshalb durchaus vom Wachstum von z.B. Ag auf PC
gesprochen werden kann. Dies gilt auch fiir die weiteren in Kapitel 5 untersuchten Systeme.

Als Ma8B fiir die Masse deponierten Materials wird im folgenden stets eine Aquivalent-
schichtdicke angegeben, welche sich aus der Brutto-Rate errechnet (vgl. hierzu Kap. [4.1
und Tab. auf Seite 32). Ausgehend von dieser Rate wird bezogen auf den Ag(111)-
Netzebenenabstand von 0,236 nm, aus der Anzahl der zur Herstellung verwendeten La-
serpulse die Aquivalentschichtdicke deponierten Materials errechnet, auf welche sich die
folgenden das Wachstum beschreibenden GroSen beziehen. Diese Aquivalentschichtdicke
entspréche derjenigen Schichtdicke, die bei einem Kondensationskoeffizienten von eins und
der Abwesenheit von Wiederabsputtereffekten erreicht wiirde. Sie ist ein Maf fiir die Ge-
samtmenge des auf die Polymeroberfliche deponierten Metalls.

In Abb. [5.2/ist eine Ubersicht einiger TEM-Bilder von Ag auf PC gegeben. Die Aqui-
valentschichtdicken liegen zwischen 1,2 und 19,7 ML, die jeweiligen Werte sind der Bild-
unterschrift zu entnehmen. Beim Vergleich der Bilder féllt zunéchst die Abnahme der

Clusterdichte mit zunehmender Masse deponierten Materials, sowie eine Zunahme der
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Abbildung 5.2: TEM-Aufnahmen von Ag auf PC. Es wurden folgende Aquivalentschicht-
dicken an Ag auf die Polymeroberfliche deponiert: Bild (1): 1,2 ML; Bild (2): 3,9 ML;
Bild (3): 7,9 ML; Bild (4): 19,7 ML. Die in Bild (1) zu sehende Skala ist fiir alle Bilder
giiltig.

Clustergrofie auf. Ebenfalls augenfillig ist die homogene runde Form der Cluster. Beide
Phénomene sind ein erster Hinweis auf vollstindige totale Koaleszenz. In Bild (4) ist die
Ausbildung einer bimodalen Grofienverteilung der Cluster zu sehen. Sie besteht aus relativ
wenigen sehr groflen Clustern mit Radien von ca. 8 nm und einer groffen Anzahl kleiner
Cluster mit Radien von ca. 2 nm.

Noch deutlicher wird dieses Phénomen bei doppelter Vergrofierung, wie in Abb. (5.3
links zu sehen. Ein weiteres Phénomen ist die Ausbildung von Mehrbereichsteilchen, de-

ren unterschiedliche kristallographische Orientierung an der Kontrastvariation innerhalb
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Abbildung 5.3: TEM-Aufnahme von 19,7 ML Aquivalentschichtdicke Ag auf Polycarbo-
nat (links) und dem dazugehérigen Beugungsbild (rechts)

eines Clusters zu sehen ist. Zusétzlich ist auf der rechten Seite von Abb. das zu der
dargestellten Aufnahme gehorige Beugungsbild dargestellt. Wie zu erwarten zeigt es ei-
ne statistische Orientierung der Cluster auf der Polymeroberfliche. An dieser Stelle nicht
sichtbar ist die Facettiertung der kleinen Cluster, welche sich im Laufe des Wachstums

verliert. Metallische Cluster im Nanometer-Bereich sind im Allgemeinen aufgrund ihrer

anisotropen Oberfldchenenergien facettiert dBuffat und Borel 1976), wie fiir Gold bekannt
th‘ieli u. a. 1988) und spater in Kapitel (5.5 fiir Palladium untersucht.

Zur genaueren Untersuchung der Groflenverteilungen der praparierten Cluster wurden
die jeweiligen TEM-Bilder mittels der Software DEPP JVOB u. a. 1998‘) analysiert. Fiir die

jeweiligen Groflenverteilungen wurden aus einem représentativen Bereich des Bildes 100

Cluster analysiert. Zu diesem Zweck wurden Ellipsen an die Cluster angefittet und de-
ren groffe und kleine Halbachsen berechnet. Die Cluster wurden dabei entsprechend ihrer
natiirlich vorkommenden Héaufigkeit gezdhlt, wodurch gegeniiber dem in den TEM-Bildern
zu sehenden Flachenanteil eine unterreprisentative Darstellung der ,,groffen” Cluster ent-
steht.

In Abb. [5.4 finden sich die Clustergrofienverteilungen fiir die aus Abb. [5.2| bekannten
TEM-Bilder aufgetragen. Zur Bestimmung der mittleren Clusterradien wurden an die je-
weiligen Verteilungen GauB-Fits angepasst, welche ebenfalls in Abb. 5.4 eingezeichnet sind.
Die mittlere Clustergréfie befindet sich fiir die grofie Halbachse mit (a) und die kleine Halb-
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Abbildung 5.4: Gréfenverteilung von Ag-Clustern auf PC bei Aquivalentschichtdicken
der Ag-Schichten von (1): 1,2 ML; (2): 3,9 ML; (3): 7,9 ML; (4): 19,7 ML. Die Cluster

wurden als Ellipsen gendhert, deren grofie und kleine Halbachse sich aufgetragen finden.

Zusétzlich wurden an die Verteilungen Gauss-Kurven angepasst, deren Schwerpunkt und

dazugehorige Halbwertsbreite ebenfalls angegeben sind. Die mit (1) bis (4) bezeichneten
Grofenverteilungen sind an den in Abb. 5.2 jeweils mit (1) bis (4) bezeichneten Bildern

durchgefiihrt worden.

achse mit (b) bezeichnet incl. der jeweiligen Halbwertsbreite der Verteilung (o) ebenfalls in

Abb.[5.4. Die Auftragungen verfiigen iiber eine einheitliche Abszissenskalierung, jedoch an-
gepasster Ordinatenskalierung. An dieser Stelle sei auf die in Bild (1) und (2) zu sehenden

scharfen GroBenverteilungen (o ~ 0,6 nm) der kleinen Cluster mit Radien von 1 —2 nm

hingewiesen. Bild (4) bestétigt tiber den allgemeinen Trend des Clusterwachstums hinaus
die Beobachtung aus Abb. 5.3 einer bimodalen Grofienverteilung mit groflen Clustern mit

Radien im Bereich von 6 — 10 nm in den spéten Stadien des Wachstums.
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Das Auftreten einer bimodalen Groflenverteilung (Abb. [5.4, Bild (4)) gibt an dieser
Stelle bereits einen Hinweis auf den Koaleszenzmechanismus im betrachteten System. Ein
Vergleich mit der klassischen Keimbildungstheorie sagt fiir diese Art der Clustergréfenver-
teilung Koaleszenz durch Wachstum der Cluster voraus (Venables 1976). Weitere Betrach-
tungen folgen in Kapitel 5.1.1.
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Abbildung 5.5: Mittlerer Clusterradius fiir Ag-Cluster auf PC. Der jeweils eingetragene
Fehlerbalken entspricht der Halbwertsbreite der ClustergréSenverteilung. Fiir Aquival-
entschichtdicken oberhalb von 10 ML bildet sich eine bimodale Groéflenverteilung aus,
dem durch die Notation eines mittleren Wertes fiir die , kleinen“ und eines Wertes fiir die
»groBen® Cluster Rechnung getragen wird. Die Werte sind zum einen iiber der Aquivalent-
schichtdicke, zum anderen {iber der zur Herstellung verwendeten Anzahl der Laserpulse

aufgetragen, welche sich auf die in Kapitel 2 erwidhnten Standardbedingungen beziehen.

In Abb. [5.5 sind die aus den Grofenverteilungen ermittelten mittleren Clusterradien
sowohl gegen die Aquivalentschichtdicke wie auch die Anzahl der zur Herstellung verwen-
deten Laserpulse aufgetragen. Als Fehlerbalken ist die Halbwertsbreite der Clustergréfien-
verteilung eingetragen. In den frithen Phasen des Wachstums besteht ein linearer Zusam-

menhang zwischen Clustergréfie und Anzahl der Laserpulse, der es im Bereich unter 200
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Pulsen gestattet, iiber die bekannten Herstellungsbedingungen, eine gewiinschte Cluster-
grofle zwischen 1 und 3 nm Radius einzustellen. In den spéteren Stadien des Wachstums
sind zwei Werte fiir den Clusterradius eingetragen. Diese beiden Werte sind die jeweiligen
Schwerpunkte der bimodalen Clustergréfienverteilung, wie sie auch in Abb. Bild (4)
zu sehen ist. Ebenfalls auffillig ist die in Folge der einsetzenden Koaleszenz verbreiterte

GroBenverteilung der Cluster (vgl. Abb. 5.4).
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Abbildung 5.6: Clusterdichte fiir Ag auf PC. Die zusétzlich mit (1) — (4) gekennzeich-
neten Messpunkte sind mit den entsprechenden Messungen in Abb. und Abb. 5.4
zu identifizieren. Fiir die als Dreiecke dargestellten Messpunkte wurden lediglich Cluster

mit einem Radius von mehr als 5 nm bertiicksichtigt.

Eine weitere wichtige Kenngrofle zur Charakterisierung des Wachstums von Metallen
auf Polymeren ist die Clusterdichte (Abb.[5.6). Zu beobachten ist ein steiler Anstieg zu Be-
ginn des Wachstums, ein ausgepréigtes Maximum bei 1,6 ML und ein Abfallen der Cluster-
dichte bis hin zu hohen Aquivalentschichtdicken. Die in Abb.[5.2 dargestellten TEM-Bilder
und die in Abb.[5.4 zu sehenden Gréflenverteilungen sind mit den in Abb. 5.6 ebenfalls mit
(1) bis (4) markierten Punkten zu identifizieren. Als weitere Information ist fiir die Proben
oberhalb von 10 ML Aquivalentschichtdicke die Clusterdichte, fiir deren Bestimmung ledig-

lich Cluster mit einem Radius von mehr als 5 nm herangezogen worden sind, als Dreiecke
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dargestellt eingetragen. Anhand des Verlaufs der Clusterdichte lésst sich bereits das Wachs-
tum von Ag auf PC in zwei Bereiche unterteilen. Im ersten Teil, bis zum Erreichen des
Maximums bei ca. 1,6 ML, spielen Nukleation und Wachstum, d.h. die Clusterbildung die
fiir das Wachstum entscheidende Rolle. Nach Erreichen des Maximums beginnt die Koales-
zenz, in Folge derer die Clusterdichte abnimmt, das Wachstum zu dominieren. Auch aus
der Lage der maximalen Clusterdiche bei ca. 1,6 ML, d.h. der Tatsache, dass dieser Wert
deutlich oberhalb einer Monolage liegt, 1asst sich zum einen auf eine nennenswerte Wieder-
abdampfrate, zum anderen auf dreidimensionales Wachstum schlieffen. Ein grundsétzliches
Problem bei der Bestimmung von Teilchendichten bei atomarer Deposition, wie auch in
diesem Fall, ist die Auflosungsgrenze des Elektronenmikroskopes. Cluster unterhalb einer
Grofle von 0,5 nm sind nur schwer vom Untergrund des Polymers zu unterscheiden, und

werden daher nicht beriicksichtigt.

T T T T T T T T
50 | Agauf PC - - .
4 ] 4
— 404 A .
S - s
) A
[+
En 30 . .
20 =
Z
g 20 . -
) n
(]
aa) [ 1]
10 .
0 . T T T T T y T
0 5 10 15 20
Monolagen Ag

Abbildung 5.7: Bedeckungsgrad der Ag-Cluster auf der Polycarbonatoberfliche. Fiir die
mit Dreiecken bezeichneten Punkte wurden lediglich Cluster mit einem Radius von mehr

als b nm ausgewertet.

Als weitere Grofle wurde der Bedeckungsgrad des Metalls auf der Polymeroberfliche
untersucht (Abb. [5.7). In den Frithphasen des Wachstums ist ein sehr starker Anstieg

zu sehen, der sich mit zunehmender Schichtdicke verlangsamt. Der aus den TEM-Bildern
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ermittelte Bedeckungsgrad entspricht der Projektion der Cluster in die Beobachtungsebene
(~ Substratebene). Infolge des dreidimensionalen Wachstums wird Material in die Richtung
senkrecht zur Beobachtungsebene transportiert, was erklart, warum sich die Zunahme des
Bedeckungsgrades mit steigender Schichtdicke verlangsamt. Dieser Effekt tritt besonders

bei den groflen Clustern auf, die hier wieder als Dreiecke in die Grafik eingetragen sind.

Abbildung 5.8: Querschnitts-TEM-Aufnahme einer PC/Ag-Schichtstruktur mit zuneh-
mender Ag-Schichtdicke und konstanter PC-Schichtdicke (ca. 2,5 nm). Die Aquivalent-
schichtdicken der Ag-Schichten sind fiir die entsprechenden Lagen in Bild angegeben.

Im Laufe dieses Kapitels sind bereits viele Hinweise auf das Wachstum von Ag als
kugelformige Cluster, entstanden durch totale Koaleszenz, gezeigt worden. Letztendliche
Sicherheit fiir das Vorliegen von Kugeln gibt eine TEM-Querschnittsaufnahme, wie in
Abb. 5.8/ zu sehen. Die untersuchte Probe wurde mit Hilfe eines Ultramikrotoms senk-
recht zur Oberflache geschnitten. Das zu sehende Schichtpaket wurde durch zukzessive
Erhéhung der fiir die Herstellung der einzelnen Lagen verwendeten Laserpulse prépariert.
Dieses Verfahren bietet den Vorteil, dass auf einen Blick ein Grofiteil der Morphologie fiir
die frithen Phasen des Wachstums von Ag auf PC zu iiberblicken ist. Auch diese Aufnahme
zeigt, genauso wie in den in Abb. bereits zu sehen, sphérische Cluster verschiedener
GroBle. Gut zu erkennen ist die Zunahme der Clustergrofe im Verlauf des Wachstums.
Ebenfalls bemerkenswert ist die in lateraler Richtung des Schichpaketes gut definierte La-
ge der Cluster die es erlaubt, auch Polymer/Metall-Schichtpakete mit guter Periodizitét

7Zu praparieren.
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Abbildung 5.9: Rontgenreflektivitéit eines PC/Ag-Schichtpaketes. In Punkten dargestellt
die Messung, darunter versetzt als durchgezogene Linie die Simulation. Die verwendeten

Fitparameter sind: Einzelschichtdicken dag = 5,1 nm, dpc = 7,6 nm, Rauigkeiten der
Ag/PC-Grenzfléche: 3 nm, der PC/Ag-Grenzfldche: 2,1 nm und der Oberfléche: 4 nm

Selbstverstéandlich ist es nicht nur moglich ein Gradientenschichtsystem, wie im TEM-
Querschnitt gezeigt herzustellen. In Abb. 5.9 ist eine Rontgenreflektometriemessung eines
periodischen PC/Ag-Schichtpaketes mit 10 Doppelschichten abgebildet. Deutlich zu erken-
nen ist neben den Totalreflektionskanten des Polymers und des Metalls ein ausgeprigtes
erstes braggartiges Maximum sowie die Gesamtschichtdickenoszillationen. Ein zweites Ma-
ximum ist ebenfalls angedeutet zu erkennen. Die Simulation der Spektrums ergab eine Peri-
odizitédt von 12,7 nm, bei einer Ag-Schichtdicke von 5,1 nm, und einer PC-Schichtdicke von
7,6 nm. Die simulierten Werte fiir die inneren Rauigkeiten liegen fiir die Ag/PC-Grenzfléche
bei 3 nm und fiir die PC/Ag-Grenzflache bei 2,1 nm. Die simulierte Oberflachenrauigkeit
liegt bei 4 nm. Die gemessenen Werte fiir die inneren Rauigkeiten des Schichtpaketes neh-
men erstaunlich niedrigen Werte an, wenn man bedenkt, dass — wie weiter oben gezeigt —
Ag auf PC starkes Inselwachstum mit Clustergréfien im Bereich von 2 — 10 nm zeigt. Diese
Tatsache liefe hohere Rauigkeitswerte vermuten. Wie Abb. [5.8 zeigt liegen die Cluster in

relativ gut definierten Ebenen innerhalb des Schichtpaketes vor und die Rontgenreflekti-
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vitéit zeigt, dass dies nicht nur lokal der Fall ist. Bei einer Ag-Schichtdicke von 5,1 nm,
wie sie in Abb. [5.9 vorliegt, ist weiterhin denkbar, dass die Cluster zur Minimierung der
Grenzflichenenergie des Systems unter Ausglattung der Polymer/Metall-Grenzflachen per-
kolieren. Starke Hinweise fiir diesen mit ,,island-zipping“ bezeichneten Effekt sind durch
in-situ-Messungen der mechanischen Spannungen an Grenzflichen von ebenfalls mit PLD
hergestellten NigygFeyy/Ag-Schichtpaketen gefunden worden (Scharf u. a. 2003). Dieser bei
Volmer-Weber-Wachstum nahe der Perkolationsschwelle zu beobachtende Effekt beschreibt
die Entwicklung intrinsischer mechanischer Zugspannungen als Folge des Koaleszenzprozes-
ses benachbarter Inseln. Fiir das Gesamtsystem ist es letztendlich giinstig, unter Aufwen-
dung von inneren mechanischen Spannungen die Gesamtoberfldche, und somit die Ober-
flachenenergie zu verringern (vgl. Seel u. a. 2000; Nix und Clemens 1999). Dieser Prozess
fithrt im Nebeneffekt zu einer Abnahme der topologischen Genzflachenrauigkeit.

Die bisher vorgestellten Untersuchungen zeichnen sich dadurch aus, dass praktisch aus-
schliefllich die metallischen Cluster untersucht wurden. Diese Tatsache erlaubt zwar ein
Studium des Wachstums der metallischen Strukturen, ldsst aber die polymere Matrix
aufler acht. Auch ist mittels TEM-Untersuchungen nicht zu kldren ob, was die SRIM-
Simulationen aus Kapitel 4.2 nahe legen, moglicherweise Clusterbildung unter der Poly-
meroberfliche stattfindet. Zur Klarung dieser Fragestellung wurde die Polymeroberfliche
mittels Rasterkraftmikroskopie untersucht. In Abb. [5.10] ist der Vergleich einer AFM-
Aufnahme (a) und einer TEM-Aufnahme (b) zu sehen. Beide Aufnahmen besitzen die
gleiche Vergroferung. Dariiberhinaus wurden die beiden Proben in ein- und demselben
Herstellungsgang gleichzeitig préapariert, und sind daher direkt miteinander vergleichbar.
Auf die PC-Oberfliche wurde eine Aquivalentschichtdicke von 19,7 ML Ag deponiert, und
es wurde keine weitere Deckschicht aus Polycarbonat aufgebracht. Zu sehen ist unter (a)
das Hohenbild und zwei Hohenschnitte entlang der eingezeichneten Linien. Die im Héhen-
bild eingezeichneten Pfeile entsprechen den Pfeilen im dazugehdrigen Hohenprofil.

Beim Vergleich der beiden Bilder zeigen sich Ahnlichkeiten, aber auch fundamentale
Unterschiede. Die mit AFM vermessenen Erhebungen (Abb. 5.10 (a)) haben eine kleine
Halbachse von ca. 15 nm und ein grofle Halbachse von ca. 25 nm. Dies ist bei Betrachtung
der mit abgebildeten Hohenprofile sichtbar. Fiir die in AFM-Messungen ermittelten late-
ralen Groflen sind mogliche Fehler zu berticksichtigen. Zum einen ist eine (artefaktische)
Verzerrung der Erhebung in Folge von Piezo-Driften sowie Scanrichtung und Geschwin-

digkeit moglich. Ein weiterer Effekt ist die scheinbare Vergroflerung der Cluster abhingig
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Abbildung 5.10: AFM-Messung von 19,7 ML Ag auf PC (a), sowie das TEM-Bild (b)
einer identischen Probe. Zu sehen ist unter (a) das Hohenbild und zwei Hohenprofile ent-
sprechend der eingezeichneten Linien. Die im Bild zu sehenden Pfeile markieren die auch
in den Profilen mit Pfeilen markierten Stellen. Die auf diese Weise vermessene Erhebun-
gen haben Ausdehnungen von ca. 30 x 50 nm. Die unter (b) zu sehenden Clusterradien

liegen bei 8 — 10 nm fiir die ,,groffen“-Cluster und bei ca. 2 nm fiir die , kleinen“-Cluster.
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vom Durchmesser der verwendeten Spitze.

Selbst unter Beriicksichtigung der Summe der moglichen Fehler, ist allein so eine um
einen Faktor zwei grofiere Erhebung als die im TEM zu beobachtende Clustergrofie schwer
zu erkldren (vgl. hierzu auch Abb.[5.5). Zudem liegt die mittlere Hohe der Erhebungen im
AFM-Bild von ca. 2,5 nm weit unterhalb der im TEM-Bild zu sehenden Clusterradien. Der
zweite Unterschied zwischen TEM- und AFM-Bild ist das Fehlen der , kleinen“ Cluster in
der AFM-Aufnahme. Um auszuschliefen, dass diese Cluster mit Radien im Bereich von
1 —2nm in der AFM-Aufnahme nicht sichtbar sind, da sie in den Zwischenrdumen der
sgrofen” Cluster von der AFM-Spitze nicht erfasst werden, wurden Versuche mit geringeren
Scangeschwindigkeiten, groferer Ausflosung und geringeren Scanbereichen durchgefiihrt.
Sie ergaben jedoch das gleiche Ergebnis. Daher liegt die Vermutung nahe, dass sich die
Cluster unter der Polymeroberfliche befinden folglich mit dem AFM nicht nachzuweisen,
wohl aber im TEM sichtbar sind.

Die Kombination der vorgestellten Befunde legt ein Wachstum, oder auch Einsinken
bereits gebildeter metallischen Cluster unter die Polymeroberfliche nahe. Sowohl das Feh-
len der kleinen Cluster in der Oberflachentopologie, wie auch die scheinbare Vergréfierung
der ,groBen“ Cluster in den AFM-Messungen durch eine moglicherweise dariiberliegende

Polymerschicht wiirde in dieses Bild passen.
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O
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Abbildung 5.11: Ag-Cluster unterkritischer und iiberkritischer Groéfle unterhalb der Po-
lymeroberflache, dargestellt im schematischen Querschnitt. Cluster mit einem Radius
kleiner als rg zeigen keine Auswirkung auf die Oberflichentopologie. Sie sind mit TEM-,
nicht aber mit AFM-Messungen nachweisbar. Cluster mit Radien groler rg werden im

AFM mit einem scheinbar gréfileren Radius r* gemessen.

Diese Phénomenologie ist ebenfalls in anderen System gefunden worden, vgl. hierzu
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(Faupel u. a. 2001; Zaporojtchenko u. a. 2001) und (LeGoues u. a. 1988). Skizze 5.11] ver-
deutlicht den eben beschriebenen Effekt. Cluster unterhalb eines kritischen Radius rg zeigen
keinen Effekt auf die Oberflichentopologie und sind daher mit dem Rasterkraftmikroskop
nicht nachweisbar. Das angedeutete Cluster mit einem Radius oberhalb von ry hingegen
wird im AFM mit einem scheinbar groferen Radius von r* gemessen. Die Frage, ob entweder
bereits das Clusterwachstum unter der Oberfliche geschieht, oder die auf der Oberflache
gebildeten Cluster binnen kurzer Zeit einsinken (zwischen Herstellung und TEM- bzw.
AFM-Untersuchungen vergehen unvermeidbar einige Minuten), ist an dieser Stelle nicht
direkt zu kldren.

Es gibt aber einige Argumente, dass die Cluster auf der Oberfliche gebildet werden
und binnen kurzer Zeit einsinken. Auch der Begriff der Polymeroberflache ist ndher zu
betrachten. Zunéchst handelt es sich bei Polymeren und Metallen um zwei Materialien
deren Bindungsenergien sich um ca. zwei Gréfenordnungen unterscheiden. Diese Differenz
ist letztlich die treibende Kraft fiir das beobachtete starke Volmer-Weber-Wachstum von Ag
auf Polycarbonat. Bei Betrachtung der Oberfédchenenergien anstelle der Bindungsenergien
zeigt sich jedoch ein ganz anderes Bild. Der in Formel gegebene Zusammenhang fiir
die Oberflichenspannungen des Metalls v, die Polymer /Metall-Grenzfliche v,,p und die
Polymeroberfliche vp

YM > Ymp + VP (5.1)

ist fast immer erfiillt, da sich die Oberflaichenenergien von Metallen und Polymeren
typischerweise um mehr als eine GroBenordnung unterscheiden
(Brandrup und Immergut 1998). Durch ein Einsinken des Metallclusters verliert das Sy-
stem also effektiv Oberflachenenergie, was als treibende Kraft fiir den Prozess identifiziert
werden kann. Aus den gleichen Griinden (Minimierung der Oberflichenenergie), wird auch
fiir Co-Cluster auf Cu(100) bei Temperaturen von ca. 600 K das Einsinken der Co-Cluster
beobachtet (Zimmermann u. a. 1999; Zimmermann u. a. 2001). Infolge des beschriebenen
Prozesses eingesunkene Ag-Cluster liegen nun aber keineswegs statisch unter der Polymer-
oberflache. Wie bisher in diesem Kapitel diskutiert, finden weitergehende Prozesse wie Clu-
sterwachstum und Koaleszenz statt. In , klassischen“ Systemen sind solche Mechanismen als
Oberflachenphénomene bekannt. An dieser Stelle er6ffnen sich zwei mogliche Szenarien. Die
erste Moglichkeit ist, dass sémtliche das Wachstum betreffende Prozesse, incl. der Zeit, die

typischerweise zwischen zwei aufeinanderfolgenden Laserpulsen, und damit Materialpulsen
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vergeht, schnell gegen den Einsinkprozess sind. Die zweite Moglichkeit fiithrt zu einem Bild
einer oberflichennahen Zone in der Silber in Polycarbonat relativ ungehindert diffundieren
kann. In den in Kapitel 4.2/ durchgefiihrten SRIM-Simulationen wurden fiir Ag auf PC Io-
nenimplantationstiefen von 3 — 4 nm gefunden. Dieser Wert kann als Anhaltspunkt fiir die
Tiefe der oberflichennahen Diffusionszone dienen. Gestiitzt wird diese Vermutung durch
die Tatsache, dass fiir eine amorphe Ni/Zr-Legierung in Molekulardynamik-Simulationen
eine um zwei Groflenordnungen héhere Mobilitdt nahe der Oberfliche gefunden wurde
(Boddeker und Teichler 1999).

Die Ergebnisse des vorangegangenen Kapitels lassen sich wie folgt kurz zusammenfas-
sen. Beobachtet wird Clusterbildung und Clusterwachstum infolge atomarer Deposition auf
der Polycarbonatoberfliche. Es bilden sich zunéchst facettierte, spéter fast perfekt sphéri-
sche Cluster aus. Deren Radius wéchst zunéchst linear mit der deponierten Masse an und
bildet ab einer Aquivalentschichtdicke von ca. 10 ML eine bimodale GroBenverteilung aus.
Die Clusterdichte steigt in den frithen Phasen des Wachstums stark an, erreicht ihr Ma-
ximum bei ca. 1,6 ML und nimmt danach in Folge von totaler Koaleszenz stark ab. Ag
erreicht auf PC auch bei grofien deponierten Massen von 20 ML nur einen Bedeckungs-
grad von ca. 50%. Die Ag-Cluster auf der PC-Oberfliche sind kugelférmig, was durch
TEM-Querschnittspraparation nachgewiesen werden konnte. Es ist moglich, wohldefinierte
Cluster-Lagenstrukturen aus PC und Ag herzustellen. Dies zeigt sich nicht nur im TEM-
Querschnitt, sondern auch anhand der Rontgenreflektometrie von PC/Ag-Schichtpaketen.
Die Untersuchung der Polymeroberfliche mittels AFM, im direkten Vergleich mit einer Un-
tersuchung der Cluster im Elektronenmikroskop zeigt, dass Ag-Cluster hochstwahrschein-
lich auf der Polymeroberfliche gebildet werden, binnen kurzer Zeit einsinken und unter

dieser zu liegen kommen.

5.1.1 Wachstum von Silber auf Polycarbonat im Vergleich mit

der klassischen Wachstumstheorie

Fiir ein tieferes Versténdnis der auf der Polymeroberfliche ablaufenden Prozesse und ihrer
Dynamik hilft ein Vergleich mit der klassischen Theorie von Keimbildung und Wachstum
(vgl. Venables 1994; Venables u. a. 1984).

In Abb.[5.12 ist eine Betrachtung von kritischen Zeiten (7) und kritischen Dichten (n)

zu sehen, welche in den Frithphasen des Wachstums Nukleation und Clusterwachstum be-
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Abbildung 5.12: Schematische Darstellung der in den Friihphasen fiir Nukleation und
Clusterwachstum von Ag auf PC entscheidenden Prozesse. Es werden kritische Dichten
(n) und kritische Zeiten (7) betrachtet. R ist die Depositionsrate. n bezeichnet die Dichte
der Monomere (Adatome), n; die der Cluster der Grofle j (unterschieden nach j = 2 und
Jj > 2). 74 ist die Zeit die vergeht bis ein frei diffundierendes Adatom reevaporiert. 7, ist
die Nukleationszeit und 7. die Einfangzeit fiir die Anlagerung von frei diffundierenden

Monomeren an auf der Polymeroberfldche vorhandene stabile Cluster.

stimmen. Die erste entscheidenede Grofle ist die Dichte n der Monomere (Adatome) auf
der Polymeroberflache. Diese ist abhéngig von der Depositionsrate R und fiinf weiteren
kritischen Zeiten: der Reevaporationszeit 7,, der Nukleationszeit 7,, sowie der Einfangzeit
7. und den dazugehdrigen Riickreaktionszeiten 7,7 und 7. Die Monomerdichte n auf der
Polymeroberfiiche fliesst nun {iber alternative Kanéle ab. Zu Beginn des Wachstums spielt
ausschliefllich die Nukleation und die Reevaporation eine Rolle, da noch keine iiberkriti-
schen groflen Cluster vorhanden sind. Fiir das Wachstum von Metallen auf Polymeren ist
jedoch vielfach ein kritischer Keimradius von eins gefunden worden, d.h. Dimere sind be-
reits stabil (Faupel u. a. 2001). Aus diesem Grund wird an dieser Stelle zwischen Keimen
mit j = 2 und j > 2 unterschieden. n;—, bezeichnet so die Dichte der durch Nukleation
gebildeten Keime, n;~9 die Dichte der bereits durch Einfangvorgédnge gewachsenen Cluster.
Die Dichte der Nukleationskeime (n;-5) steht iiber die Nukleationszeit 7,, und die Zerfalls-
zeit 7 im Gleichgewicht mit der Dichte der Monomere n. Da, wie bereits erwéhnt, der
kritische Keimradius bei eins liegt, konnen die Riickreaktionen 77 und 7 vernachléssigt
werden. Die Anlagerung von Atomen an stabile Cluster wird daher als irreversibel ange-

nominen.
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Im Gegensatz zur klassischen Wachstumstheorie kann das Bild vereinfacht werden, so
dass die kritischen Groflen fiir die Frithstadien des Wachstums lediglich R, 7, und 7, sind
(vgl. Venables 1994). In den spéteren Phasen des Wachstums wird die Monomerdichte
zusétzlich von der Einfangzeit 7. bestimmt. In der klassischen Wachstumstheorie werden
fiir die einzelnen Dichten n, n;—, und n;~, Ratengleichungen aufgestellt, aus denen ein Aus-
druck fiir die kritische Clusterdichte abgeleitet wird (Venables u. a. 1984; Venables 1986).
Durch Variation der Depositionsrate R und der Temperatur T fiir verschiedene Versuchs-
reihen, in denen jeweils die kritische Clusterdichte n, bestimmt wird, ist es so moglich,
Riickschliisse auf Aktivierungsenergien und Wachstumsmodi zu ziehen. Der Ausdruck fiir

die kritische Clusterdichte ist in der folgenden Formel 5.2/ gegeben:

ng ~ (R/v)Pexp(—E/kT). (5.2)

Hier bezeichnet n, die maximal erreichte Clusterdichte bei gegebener Rate und Tem-
peratur, zu ermitteln aus einer Auftragung wie Abb. 5.6/ auf Seite [55/ fiir Ag auf PC. p ist
ein die Art des Wachstums charakterisierender Exponent und E setzt sich je nach Art des
Wachstums aus der Adsorptionsenergie E,, der Aktivierungsenergie der Oberflichendiffu-
sion Ey, der Bindungsenergie fiir ein Dimer £} und der Bindungsenergie fiir ein Cluster
der kritischen Grofle i, F; zusammen (Venables 1994).

Das im Rahmen dieser Arbeit verwendete Depositionsverfahren, die gepulste Laser-
deposition im UHV, erlaubt keine starke Variation der Depositionsraten. Auch die Va-
riation der Temperatur ist durch die Verwendung des Polymers nach oben beschrankt
(T (PC) =~ 150°C Brandrup und Immergut 1998). Aus diesem Grund wurde die die kri-
tischen Zeiten 7, und 7. bestimmende Oberflichendiffusion sowie die Wiederabdampf-
zeit 7, auf alternativem Weg ermittelt. Dies geschieht mittels dynamischer Monte-Carlo-
Simulationen und wird im folgenden Kapitel [5.1.2/ vorgestellt. Diese Simulationen wie auch
die im vorausgegangenen Abschnitt vorgestellten Uberlegungen charakterisieren Nukleati-
on und Clusterwachstum durch Einfangvorgénge, also die Frithphasen des Wachstums.

Die klassische Wachstumstheorie erlaubt aber eine weitere Aussage iiber die beobachtete
Koaleszenz der Ag-Cluster auf PC, welche die Spétphasen des Clusterwachstums dominiert.

In der Literatur werden verschiedene Szenarien fiir die Koaleszenz von Clustern
im Nanometerbereich diskutiert. Der klassische Ansatz ist, die Koaleszenz als einen
Sinterprozess zu beschreiben, in dem der Diffusionsstrom von Atomen auf der Ober-

fliche der koaleszierenden Cluster betrachtet wird. Dieser wird wie folgt formuliert
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(Nichols und Mullins 1965; Mullins 1957):

JS = —(Ds’yQV/kT)VsK (53)

Hier bezeichnet Jg den Strom der diffundierenden Atome entlang der Oberfliche, Dg
die Oberflachendiffusionskonstante, v die Oberflichenspannung, €2 das Atomvolumen und
v die Anzahl der pro Einheitsfliche auf der Oberfliche diffundierenden Teilchen. T ist
die Systemtemperatur und %k die Boltzmannkonstante. VgK ist der Gradient der Ober-
flichenkriimmung. Folglich ist der Diffusionsstrom neben der Diffusionskonstanten und
der Temperatur im wesentlichen von der lokalen Kriimmung abhéngig.

Dieser Ansatz berticksichtigt nicht die facettierte Struktur der kleinen Cluster mit Radi-
en von wenigen Nanometern. Diese fiihrt zum einen zu einer nicht gleichméfligen treibenden
Kraft im Diffusionsterm, da Variationen des Clusterradius Anderungen in VgK zur Folge
haben. Zum anderen fiithren die bereits erwidhnten Anisotropien der Oberfléchenenergien
(Fliieli u. a. 1988) zu einer Art Schwobelbarriere an den Kanten der Facetten, was zu einem
wesentlich geringeren Materialtransport fithren kann. Molekulardynamik-Simulationen zei-
gen zudem, dass Koaleszenz von Nanoclustern vermittelt durch elastische und plastische
Verformung der koaleszierenden Cluster stattfindet (Zhu und Averback 1996).

Trotzallem liefert die klassische Wachstumstheorie Hinweise auf die vorliegenden Ko-
aleszenzmechanismen, wie die in Abb. [5.13 schematisch dargestellten Clustergréfienvertei-
lungen zeigen. Die fiir Ag auf PC gefundene bimodale Grolenverteilung ist am besten mit
Bild (c) vergleichbar und lésst daher auf eine Clusterkoaleszenz in Folge von Clusterwachs-
tum schlieen. Eine grofie Mobilitéit der Cluster kann ausgeschlossen werden, da trotz der
Existenz der groflen Cluster stets eine grofie Anzahl kleiner Cluster auf der Polymerober-
flache vorliegt (vgl. Bild (d)).

Diese Ergebnisse befinden sich in guter Ubereinstimmung mit Untersuchungen zum
Clusterwachstum von Ag auf PC von (Thran u. a. 1999). Temperaturabhidngige Messun-
gen haben fiir Ag-Cluster, die durch thermisches Verdampfen hergestellt wurden ergeben,
dass Ag auf PC bevorzugt an speziellen Oberflachenplédtzen nukleiert. Die Art dieser ener-
getisch gilinstigen Plétze wird gegenwiértig noch diskutiert, denkbar sind aber Kettenenden
des Polymers, Verunreinigungen oder andere Oberflichendefekte. Fiir PLD von Metallen
auf Polymeren ist die Erzeugung von Defekten in der Polymerstruktur wahrend der De-
position des Metalles sehr gut denkbar. In Kapitel wurden mittels SRIM-Simulationen

Implantationstiefen im Bereich von 3 — 5 nm gefunden. Diese Implantationsvorginge wer-
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Abbildung 5.13: Schematische Klassifizierung von Clustergrofienverteilungen unter An-
nahme verschiedener Koaleszenzmechanismen: (a): Clusterwachstum durch Diffusion, kei-
ne Koaleszenz; (b): Clusterwachstum durch direkte Deposition von Atomen auf die be-
stehenden Cluster; (c): Koaleszenz durch Wachstum der Cluster; (d): Koaleszenz durch
bewegliche Cluster, nach (Venables 1976)
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den sicherlich die Polymeroberfliche z.B. durch Kettenspaltungen, Absputtern von Seiten-
gruppen etc. verdandern, und so Nukleationsplatze schaffen. Ag-Cluster auf PC wachsen in
Folge von Einfangprozessen ortsfest, bis sie mit einem weiteren Cluster kollidieren. Diffusi-
onsprozesse auf der Oberflache fithren zu vollstandiger Koaleszenz, und somit zur Bildung
grofler Cluster. In den Zwischenrdumen findet nach wie vor Nukleation weiterer Cluster
statt, was letzlich zur Ausbildung der bimodalen Clustergréfienverteilung fiihrt. Die na-
hezu perfekt sphérische Form der Ag-Cluster lidsst zudem auf eine geringe Koaleszenzzeit
schlieBen. Die Koaleszenz selbst wird im Rahmen der im néchsten Kapitel vorgestellten

Monte-Carlo-Simulationen auf Seite 78| eingehender diskutiert.

5.1.2 Simulationen zum Wachstum von Silber auf Polycarbonat

Um die Frithphasen des Wachstums von Silber auf Polycarbonat genauer zu untersuchen
und die Oberflichendiffusionskonstante und Reevaporationszeit zu quantifizieren werden
in diesem Kapitel dynamische Monte-Carlo-Simulationen (DMC) unter Verwendung des
Programmes DDA (Jensen u. a. 1997) vorgestellt.

Der intuitive Ansatz, ein Wachstumsphdnomen zu simulieren, wére eine ab-initio
Molekulardynamik-Simulation. Dieser Ansatz ist aber nicht nur aufgrund der im Sinne
einer solchen Simulation v6llig undefinierten Polymeroberfliache, die mit den géngigen Po-
tentialen nicht zu beschreiben ist, sondern auch durch ein Laufzeitproblem nicht sinnvoll zu
verfolgen. Die Zeit, welche vergeht, bis eine Monolage Material auf der Oberflache deponiert
ist, liegt typischerweise im Bereich von Sekunden. Selbst die relativ hohen momentanen
Depositionsraten der gepulsten Laserdeposition dndern wenig an dieser Tatsache. Ein ty-
pisches Zeitraster fiir MD-Simulationen liegt unterhalb von Pikosekunden, d. h., um in
einen fiir Wachstumsfragen interessanten Bereich des Systems zu gelangen, sind ca. 13
Groflenordnungen in der Zeitskala zu {iberwinden.

Ein alternativer Ansatz ist, einige elementare Prozesse physikalisch sinnvoll zu wéhlen,
sie mit Wahrscheinlichkeiten zu belegen und ein zufillig ausgewéhltes Teilchen mit der
jeweiligen Wahrscheinlichkeit den entsprechenden Prozess ausfiihren zu lassen. Diesen An-
satz verfolgt die hier vorgestellte dynamische Monte-Carlo-Simulation. Welche Prozesse
aber sind physikalisch sinnvoll und sollten in einer Simulation beriicksichtigt werden? Auch
hier hilft ein Blick auf die Zeitskalen der jeweiligen Prozesse weiter. Die vorgestellten Si-

mulationsrechnungen beschrénken sich im wesentlichen auf den Bereich bis das System die
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maximale Clusterdichte erreicht, sowie kurz dariiber hinaus. Aus der Lage des Maximums
wird es moglich sein, die Diffusionskonstante von Ag auf der PC-Oberflache abzuschétzen.

Die bis zu diesem Zeitpunkt dominierenden Prozesse sind neben der Deposition die
Reevaporation bereits deponierter Adatome, die Nukleation durch zufélliges Aufeinander-
treffen zweier Adatome sowie das Clusterwachstum durch Anlagerung einzelner Adatome
(vgl. hierzu auch Abb. [5.1 auf Seite [48 und Abb. [5.12] auf Seite [64). Weitere Prozesse
wie die Diffusion ganzer Cluster, der Zerfall von Clustern oder deren Reevaporation sind
vergleichsweise langsam und werden daher nicht beriicksichtigt. Wie bereits im vorange-
gangenen Kapitel erwidhnt, bilden beim Wachstum von Ag auf PC zwei Atome bereits
einen stabilen Keim. Aus diesem Grund wird auch in den Simulationen irreversible Nu-
kleation und ebenfalls irreversible Anlagerung an bestehende Cluster simuliert. Weiterhin
werden einmal gebildete Cluster als ortsfest angenommen. Die einzigen mobilen Teilchen
sind also lediglich die Adatome auf der Oberfliche (vgl. hierzu auch die Betrachtungen aus
Kap.5.1.1).

Im weiteren Verlauf des Wachstums erlangt die Koaleszenz in Folge von Kollisionen
einzelner Cluster eine immer grofiere Bedeutung. Von diesen beiden Phinomenen wird le-
diglich die Kollision, welche zur Folge hat, dass die kollidierenden Cluster als ein Teilchen
gezihlt werden, in den Simulationen beriicksichtigt. Der eigentliche Vorgang der Koales-
zenz zweier Cluster wird nicht simuliert. DMC-Simulationen unter Beriicksichtigung der
Koaleszenz sind in der Literatur bekannt und werden am Ende des Kapitels diskutiert.

Um die DMC-Simulationen mit den eigentlichen Messwerten vergleichen zu kénnen, ist
es wichtig, eine Zeit- und Léngenkorrelation zwischen diesen beiden Szenarien herzustellen.
Zunéchst sei die Korrelation der Langenskalen kurz erlédutert.

Die Simulationen wurden auf einem 1000 x 1000 Plédtze groflen Gitter durchgefiihrt.
Entscheidend ist also die Frage nach der GréBe eines Gitterplatzes (site). Ublicherweise
(z.B. bei Clusterdeposition) wird ein solcher Platz mit der Grofie eines deponierten Teil-
chens identifiziert, bei kugelférmigen Teilchen, mit deren projezierter Flache. Eben jene
Grofle ist dann exakt mit der z.B. im TEM zu beobachtenden Teilchengréfie vergleichbar.
Bei runden Clustern entspricht dieser Wert wd*/4 wobei d der Durchmesser des deponierten
Teilchens ist. Im hier vorliegenden Fall werden jedoch Atome auf die Polymeroberfliche
deponiert.

Geht man in erster Ndherung von einem (111)-orientierten Wachstum von Ag auf PC
(siche Abb. 5.14) aus, ist es unmittelbar einsichtig, dass der (110)-Netzebenenabstand fiir
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Abbildung 5.14: Schematische Darstellung einer Ag-(111) Oberfldche. Fiir die atomare
Deposition von Ag auf PC wird der (110)-Netzebenenabstand niherungsweise als Teil-

chendurchmesser d zur Berechnung der Gréfe einer site angenommen.

Ag einen sinnvollen Wert fiir d abgibt. Dieser Wert kann hier natiirlich nur als Anhaltspunkt
dienen, da bekannterweise sowohl der Gitterabstand insbesondere kleiner Cluster unterhalb
des bulk-Wertes liegt, als auch das Cluster nicht notwendigerweise als kfz-Kristallit vor-
liegen muB. Die Grofe einer site betrigt damit im Fall von Ag: 6,57 x 1072 nm?. Auf
diesen Wert wurden die experimentell bestimmten Werte (Abb. der Clusterdichte fiir
Abb. [5.17 umgerechnet.

Doch zunéchst zur Verkniipfung von Simulation und Experiment auf der Zeitskala,
welche iiber die Depositionsrate erfolgt. Die verwendeten Methode der gepulsten Laserde-
position gewahrt keinen kontinuierlichen Teilchenfluss wie er in den meisten Simulationen
vorausgesetzt wird, sondern liefert als gepulstes Verfahren auch einen gepulsten Teilchen-
fluss. Die folgenden Uberlegungen werden aber plausibel machen, dass es auch in diesem
Fall moglich ist, sowohl einen Teilchenfluss anzugeben, wie auch dieses Herstellungsszenario
mit einer Simulation, die einen konstanten Teilchenfluss verwendet, zu vergleichen.

Abb. [5.15 zeigt eine schematische Darstellung des Teilchenflusses bei der gepulsten
Laserdeposition von Metallen in Form einer Maxwell-Verteilung (durchgezogene Linie)
(Fahler 1998). Die gleiche Kurve ist um 71, verschoben als unterbrochene Linie dargestellt,
ihre Bedeutung wird im folgenden klar. 7y bezeichnet die Halbwertsbreite des Materialpul-
ses, und ist somit ein Maf fiir dessen Dauer. At bezeichnet den zeitlichen Abstand zweier
Materialpulse. Dieser Wert entspricht 1/f, wobei f die Repetitionsfrequenz des Lasers ist.
Bei der typischerweise verwendeten Frequenz von 10 Hz betrdgt der Abstand 0,1 s. Die
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Abbildung 5.15: Schematische Darstellung des Teilchenflusses (Maxwell-Verteilung,
(Fahler 1998)) bei der gepulsten Laserdeposition von Metallen. Zwischen zwei Material-
pulsen der Halbwertsbreite 79 vergeht, vorgegeben durch die Repetitionsrate des Lasers,
die Zeit At. Durch eine Betrachtung der Zeitskalen fiir die mikroskopischen Prozesse ist
es moglich, eine Verzogerungszeit 71, zwischen Materialpuls und den im Gleichgewicht

mit der Depositionsrate ablaufenden Prozessen anzugeben.

Dauer der Materialdeposition 75 bei PLD in der verwendeten Herstellungsgeometrie liegt
bei ca. 3 us. Dies lasst sich aus Flugzeitspektren der bei der Laserdeposition abgetragenen
Tonen bestimmen (Fahler 1998; Fahler und Krebs 1996). Die zitierten Werte wurden an
derjenigen Anlage gemessen, die auch im Rahmen dieser Arbeit verwendet wurde. Dieser
Wert liefert, da an dieser Stelle lediglich die Ionen und nicht die ebenfalls deponierten Ato-
me beriicksichtigt werden, eine untere Abschéitzung der Depositionsdauer. Der erwidhnte
Wert steht in guter Ubereinstimmung mit Werten, die fiir Aluminium mittels optischer
Absorptionsspektroskopie gemessen wurden, und Depositionsdauern zwischen 1- und 3 us
ergeben (Macler und Fajardo 1993).

Aus der zeitlichen Dauer eines Materialpulses (3 ps) und der Depositionsrate pro Laser-
puls (vgl. Kap.[4.1 Abb.[4.2) ldsst sich nun eine Depositionsrate in der Einheit Masse/Zeit
errechnen, iiber die Simulation und Experiment auf der Zeitskala zu verkniipfen sind.

Wie im vorangegangenen Kapitel [5.1.1] gesehen, stehen die das Wachstum bestimmen-
den kritischen Zeiten 7 mit der Depositionsrate im Gleichgewicht. Entscheidend fiir den
Vergleich zwischen Experiment und Simulation ist das Verhéltnis zwischen den typischen
Zeitskalen fiir die mikroskopischen Prozesse und der Dauer eines Materialpulses. Die hierfiir
entscheidende Zeit ist 7, eine abgeschétzte maximale Zeit, die das System benétigt, um

in einen quasistationdren Zustand zu gelangen. Dieser Wert ist als maximale Zeit zu ver-
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stehen die verstreicht, bis die das Wachstum in den Frithphasen bestimmenden Prozesse,
Depositionsrate R, sowie die kritischen Zeiten fiir Nukleation (7,,), Clusterwachstum durch
Anlagerung einzelner Atome (7.) und Reevaporation (7,) untereinander im Gleichgewicht
stehen (vgl. Abb.[5.12). Wie sich zeigen wird, sind die typischen Zeiten fiir die mikroskopi-
schen Prozesse kurz gegen die Dauer des Materialpulses. Wiren sie hingegen vergleichbar
oder langer als die Depositionsdauer, so wiirde das zu einer starken Verbreiterung der in
Abb. [5.15 gestrichelt dargestellten Kurve gegeniiber der durchgezogenen Kurve ergeben,
d.h. die mikroskopischen Prozesse wiirden der sich im Laufe eines Pulses ergebenden Ande-
rung der Depositionsrate hinterherhinken. Das bedeutet, dass sich weder ein quasitationéres
Gleichgewicht der Mikroprozesse einstellen kann, noch ein geeigneter Wert fiir die mittlere
Rate finden lésst. Beides ist jedoch fiir die Verkniipfung von Simulation und Experiment
erforderlich. Geméaf3 der folgenden Formel 5.4 ist es nun moglich 7, abzuschétzen:
12

T = 5 (54)

Hier bezeichnet 2/ den mittleren Abstand zweier Cluster auf der Oberfliche und D die
Oberflachendiffusionskonstante. 77, ist somit ein Maf fiir die mittlere Zeit, die ein Atom
frei diffundiert, bevor es von einem Cluster eingefangen wird. Die tatséchliche Lebensdauer
eines freien Teilchens auf der Polymeroberfliche diirfte bedingt durch Nukleation oder
Abdampfen noch geringer sein. Somit liefert 7, eine obere Abschétzung der Zeit, die das
System braucht, um in einen quasistiationidren Zustand des Wachstums zu gelangen.

Zum friithsten experimentell zugénglichen Zeitpunkt des Wachstums liegt der mitt-
lere Abstand der Ag-Cluster bei ca. 10 nm. Um weiterhin eine Abschitzung fiir 7, zu
bekommen, wird als Diffusionskonstante diejenige fiir Oberflichendiffusion von Ag auf ei-
ner Ag(111)-Oberfliche herangezogen (D = 6,7 x 1077 cm?/s) (Brune u. a. 1995). Mit
diesen Werten ergibt sich 77, zu 0,37 us, nach oben abgeschitzt also ca. 10% der Dau-
er eines Depositionspulses. Die mikroskopischen Prozesse sind also schnell gegeniiber der
Dauer eines Materialpulses, und der in Abb. [5.15/ gestrichelt dargestellte, fiir das Wachs-
tum entscheidende, Verlauf ist nur geringfiigig gegeniiber der aus (Féahler 1998) bekannten
Maxwell-Verteilung der Depositionsrate verbreitert. Das System ist folglich in der Lage,
der im Vergleich zu 77, langsamen Anderung der Depositionsrate in einem quasitationéiren
Zustand zu folgen. Die unterbrochen dargestellte Kurve, welche jene Verzogerung symbo-
lisiert, kommt also praktisch mit der Maxwell-Verteilung zur Deckung.

Das durch die vorausgegangenen Betrachtungen und Abschéitzungen gewonnene Bild
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fiir die Dynamik des Depositionsprozesses stellt sich wie folgt da: Der Materialfluss setzt
mit Beginn des Laserpulses ein und erreicht sehr schnell seinen Maximalwert. Die das
Clusterwachstum bestimmenden mikroskopischen Prozesse wie Diffusion, Nukleation und
Reevaporation stehen aufgrund ihrer hohen Geschwindigkeiten zu jedem Zeitpunkt in guter
Néherung im Gleichgewicht mit dem eintreffenden Materialfluss, sprich der Rate. Nach
Ende des Materialpulses vergeht eine gegeniiber allen bisher betrachteten Zeiten lange Zeit
At bis zu Beginn des néchsten Laserpulses, in der keine entscheidenden Prozesse geschehen.

Eine Modulation des Flusses kann einen erheblichen Einflufl auf das Wachstum von
Clustern haben (Jensen und Niemeyer 1997) in dem Moment, wo sich At und 7, in dersel-
ben GroBlenordnung befinden. Sowohl der Grenzfall einer sehr schnellen Wiederholfrequenz
gegeniiber 77, wie auch der hier vorliegende Fall einer gegeniiber den mikroskopischen Pro-
zessen sehr langsamen Wiederholfrequenz, entspricht einer kontinuierlichen Deposition.

Der Materialfluss wird, wie in Abb.[5.16/skizziert, als Rechteckprofil genéhert. Die Breite
des Rechteckes ist durch 7y (3 ps) bestimmt, die Hohe ergibt sich aus der Flachengleichheit
zwischen dem Intergral der Maxwell-Verteilung und dem der Rechteckfunktion. Auf diese
Weise ist es nun moglich Simulation und Experiment iiber die Kenntnis der experimentellen
Depositionsrate auf der Zeitskala zu verkniipfen.

A
Fluss

v

Abbildung 5.16: Durch Berechnung des Flusses aus der Breite eines Materialpulses und
der pro Puls deponierten Masse wird der Fluss in Form eines zum Intergral der Maxwell-

Verteilung flichengleich angenommenen Rechtecks gen&hert.

In Kapitel4.1 ist fiir Ag eine Rate von 9,3 pm/Puls ermittelt worden. Nimmt man an,
dass Ag in (111)-Orientierung auf der Oberfliche wéchst, ergibt sich fiir die Schichtdicke ei-
ner Monolage ein Wert von 0,236 nm. Daraus folgt eine Depositionsrate von 0,04 ML /Puls.

Fiir die Simulationen entspricht dieser Wert einer Depositionsrate von 0,04 Teilchen pro
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site. Gemeinsam mit dem weiter oben diskutierten Wert fiir die Depositionsdauer von 3 us
ergibt sich eine Depositionsrate von 1,3 x 10* site~'s~!. Durch die vorangegangenen Uber-
legungen ist zum einen die verwendete Simulationsmethode motiviert worden, zum anderen

ist es moglich, Simulation und Experiment auf der Langen- und Zeitskala zu verkniipfen.

Fiir die Simulationen wird die Diffusionszeit willkiirlich auf eins gelegt, weitere Werte
wie Reevaporationszeit oder Depositionsrate in dieser Einheit formuliert, und so die in der

Simulation verwendeten Werte auf die Diffusionszeit normiert.

2,5 T T T T T T T T T T T T
®  exp. Daten
20 Simulation
a & Rate:3*10” Evap.:100 | |
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Abbildung 5.17: Vergleich zwischen der experimentell bestimmten Clusterdichte fiir Ag
auf PC und der als ,best-fit“ gefundenen Simulationsrechnung. Die simulierten Para-
meter (Depositionsrate und die mit Evap. abgekiirzte Reevaporationszeit) sind im Plot

angegeben. Beide Simulationsparamter sind in der Einheit der Diffusionszeit 7 formuliert.

In Abb. [5.17 ist das aus Abb. auf Seite bekannte Bild der Clusterdichte fiir
Ag auf PC aufgetragen, wobei die experimentellen Werte der Clusterdichte in die fiir die
Simulationen gebrauchliche Einheit von Teilchen/site umgerechnet wurden. Ebenfalls in
Abb.[5.17 dargestellt findet sich eine Simulationsrechnung, deren Parameter eine Depositi-
onsrate von 3 x 1077 7 und eine Evaporationszeit von 100 7 sind. Die Simulation liefert eine

gute Niaherung der experimentellen Werte, versagt aber an der Stelle, wie bereits weiter
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oben erwihnt, an der die Koaleszenz von Clustern die fiir das Wachstum dominierende
Rolle zu spielen beginnt. Die Frithphasen des Wachstums, wie auch Lage und Wert der
maximalen Clusterdichte lassen sich jedoch gut simulieren.

In Abb.5.18 ist eine direkte Visualisierung von vier Zwischenschritten der in Abb. [5.17
als ,,best-fit“ gefundenen Simulationsparameter zu sehen. Der angegebene Mafistab errech-
net sich aus der Grofle einer site, und gibt einen Anhaltspunkt fiir die betrachteten Groéfien-
ordnungen. Deutlich sichtbar ist das simulierte dreidimensionale Clusterwachstum, und die
damit einhergehende Zunahme des mittleren Clusterradius. In Bild (4) wird das Fehlen der
totalen Koaleszenz von kollidierenden Clustern deutlich. Im Vergleich mit den bekannten
TEM-Bildern des Wachstums von Ag auf PC ist gut vorstellbar, dass dieser Mechanismus
zur Ausbildung der bimodalen Clustergrofenverteilung fithrt. In Folge totaler Koaleszenz
entstehen ,,grofle Cluster mit Radien von 5 — 10 nm. Da auf diese Weise Material in Rich-
tung der Oberflichennormalen transportiert wird (dreidimensionales Wachstum) bilden
sich zwischen den grofien Clustern freie Bereiche auf der Oberflédche in denen neue Cluster
nukleieren koénnen.

Aus dem in den Simulationen verwendete Wert fiir den Fluss F'7 (7 = 1) kann durch
Division dieses Wertes mit dem experimentell verwendeten Fluss die Diffusionszeit 7 be-
rechnet werden. Mit den bekannten Werten ergibt sich 7 = 2,3 x 107! s. Fiir die gemif3
der Simulationen um das 100-fache hoher liegende Reevaporationszeit ergibt sich ein Wert
von 7, = 2,3 x 1079 s. Dieser Wert entspricht derjenigen Zeit, die ein frei diffundierendes
Teilchen, welches nicht durch ein Zusammentreffen mit einem weiteren Teilchen nukleiert
oder sich an ein bestehendes Cluster anlagert, auf der Oberfliche verbringt, bevor es wieder
von der Oberfliche abdampft.

Geméf Formel 5.5

te
D= ‘Z—T (5.5)
berechnet sich nun wieder aus der Gréfle einer site und der Diffusionszeit die Ober-

flichendiffusionskonstante von Ag auf Polycarbonat zu Dpc(Ag) = 7,1 x 1075 cm?s™ 1.

Der an dieser Stelle aus den DMC-Simulationen gewonnene Wert kann nun auf der einen
Seite mit dem bereits erwihnten Wert fiir die Oberflachendiffusion von Ag auf Ag(111) und
auf der anderen Seite mit dem von (Zaporojtchenko u. a. 2001) bestimmten Wert fiir die

Oberflachendiffusion von Ag auf einer Polyimid-Oberflédche verglichen werden.
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Abbildung 5.18: Visualisierung verschiedener Zwischenschritte der Simulation des Clu-
sterwachstums. Die Simulationsparameter sind eine Depositionsrate von 3 * 10~7 und
eine Reevaporationszeit von 100. Der Verlauf der Clusterdichte fiir diese Paramter ist
in Abb. [5.17| dargestellt. Die simulierten Schichtdicken sind fiir Bild (1): 0,46 ML;
Bild (2): 1,08 ML; Bild (3): 1,44 ML und fiir Bild (4): 1,91 ML. Der dargestellte GroBen-

mafistab errechnet sich aus der Grofie einer site.
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Beide Diffusionswerte werden iiber den klassischen Arrhenius-Ansatz fiir die Diffusions-

konstante aus den Aktivierungsenergien berechnet (Venables 1994):

D= —2€xp(——). (5.6)
Formel 5.6 zeigt diesen Ansatz; hierbei bezeichnet E,; die Aktivierungsenergie fiir
einen Platzwechselvorgang, 'y die Anklopffrequenz, [ die Sprungweite, und « einen die
Dimensionalitit der Bewegung charakterisierenden Faktor, der fiir die hier vorliegende
2-dimensionale Bewegung auf einem Rechteckgitter auf 2 gesetzt wird. Der den resul-
tierenden Wert mafigeblich bestimmende Faktor ist an dieser Stelle I'g. Fiir die Diffusi-
on von Ag auf Ag ist dieser Wert experimentell bestimmt worden und liegt im Bereich
von 0,2 THz (Brune u. a. 1995). Ein mit Hilfe der Dichtefunktionaltheorie bestimmter
theoretischer Wert liegt bei 0,8 THz (Ratsch und Scheffler 1998). Die theoretischen Be-
trachtungen zeigen, dass die Anklopffrequenz I'j unmittelbar mit der Potentiallandschaft,
genauer mit der Flankensteilheit des jeweiligen Potentialtopfes, in dem das diffundieren-
de Teilchen schwingt, korreliert ist. Hierbei bestimmt sowohl die Hohe der Barriere (E,)
wie auch die Weite des Potentialtopfes die Frequenz des schwingenden Teilchens. Dieses
fiir eine Ag-Oberfliche entworfene Bild lédsst sich nun insofern auf eine Polymeroberfliche
iibertragen, als dass zum einen die Potentialbarrieren niedriger und aufgrund der auf Po-
lymeroberflichen vorherrschenden charakteristischen Léangenskalen weiter in ihrer raumli-
chen Ausdehnung sein werden. In Folge dessen kann die fiir Ag(111)-Oberflichen bekannte
Frequenz I'y als obere Schranke fiir den auf Polymeren zu erwartenden Wert angesehen
werden. Verwendet man nun die experimentell fiir Ag auf Polyimid (PI) ermittelten Ak-
tivierungsenergien (E; = 0,08 ¢V) und die aus der Dichtefunktionaltheorie berechnete
Frequenz im THz-Bereich (n&herungsweise wird 0,1 THz angenommen), so gelangt man
auf eine Oberflichendiffusionskanstante von Ag auf PI von Dp;(Ag) = 6 x 1077 cm?s™L.
Dieser Wert liegt bis auf einen Gréflenordnung bei dem fiir Ag auf PC mittels DMC-
Simulationen bestimmten Wert. Wiederum im Vergleich dazu liegt die Oberflichendiffu-
sionskonstante fiir Ag auf einer Ag(111)-Oberflache bei praktisch dem gleichen Wert von
D 4111 (Ag) = 6,7 x 1077 em?s™* (Brune u. a. 1995). Die Ergebnisse fiir die Diffusions-
konstanten von Ag auf verschiedenen Oberflichen sind in Tab. [5.1 zur besseren Ubersicht
nochmals zusammengefasst.
Die bisher vorgestellten Rechnungen ergeben eine gute Simulation der frithen

Wachstumsstadien von Ag auf PC, erlauben eine Berechnung der Oberflichendiffu-
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Oberfliche | D [em?s™!] | Quelle

PC 7.1 x 107% | diese Arbeit

PI 6 x 1077 (Zaporojtchenko u. a. 2001)
Ag(111) 6,7 x 1077 | (Brune u. a. 1995)

Tabelle 5.1: Diffusionskonstanten von Ag auf verschiedenen Oberflichen im Vergleich. Die
fiir PI und Ag(111) angegebenen Werte sind aus den in den Literaturstellen zu findenen

Aktivierungsenergien berechnet worden.

sionskonstante, beriicksichtigen aber nicht die Koaleszenz kollidierender Cluster. In
der Literatur sind DMC-Simulationen unter Beriicksichtigung der Koaleszenz bekannt
(Carrey und Maurice 2001; Carrey und Maurice 2002). Im folgenden werden die Ergebnis-
se dieser Simulationen mit den experimentellen Befunden verglichen. Aus dem in Formel 5.3
im Rahmen der klassischen Wachstumstheorie vorgestellten Ansatz lasst sich fiir die Koales-

zenz von zwei Kugeln folgender Ausdruck fiir die Koaleszenzzeit ableiten (Nichols 1966):

Teoal = R4/B (57)

Teoal 18t die Koaleszenzzeit, R ist der Radius des kleineren Clusters und B ein von Ma-
terial und Temperatur abhéngiger Parameter. Die stattfindende Koaleszenz steht nun in
Konkurrenz zu einer zweiten kritischen Grofle, der durch das Clusterwachstum bestimmten
Kollisionszeit 7., der Cluster. Simuliert wird lediglich der instantane Ubergang von zwei
kollidierenden Kugeln in eine gemeinsame Kugel unter Wahrung der Volumenkonstanz und
nach Ablauf einer gemé&fl Formel 5.7/ veranschlagten Koaleszenzzeit. Wiederum unter Ver-
wendung des klassischen Ansatzes aus Formel 5.3 ist klar, dass der Koaleszenzvorgang zum
Erliegen kommt, bevor er vollsténdig abgeschlossen ist, sobald die beiden koaleszierenden
Cluster mit einem weiteren Cluster kollidieren. Der Ort des maximalen Kriimmungsradi-
us verschiebt sich in diesem Moment sofort an die Kollisionsstelle, und der urspriingliche
Koaleszenzprozess bleibt unvollstandig. Dieses Phénomen bleibt in den nun vorgestellten
DMC-Simulationen leider unberiicksichtigt.

In Abb. 5.19 ist ein Vergleich zwischen eigenen Simulationsergebnissen Bild (1), Lite-
raturergebnissen Bild (2-3) (Carrey und Maurice 2002) und einem TEM-Bild von Ag auf
PC zu sehen. Die Bilder dienen lediglich einem qualitativen Vergleich der entstehenden
Stukturen ohne Berticksichtigung der konkreten Groéflenskalen. Bild (1) zeigt das bereits

bekannte Bild einer DMC-Simulation mit atomarer Diffusion ohne Koaleszenz, bei einer
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Abbildung 5.19: Qualitativer Vergleich verschiedener Monte Carlo Simulationen (1-3)
mit einem TEM-Bild von Ag-Clustern auf PC. Bild (1) zeigt das bereits aus Abb. [5.18
bekannte Ergebnis fiir atomare Diffusion ohne Koaleszenz (1,9 ML). Fiir Bild (2) wurde
nicht instantane Koaleszenz ohne atomare Diffusion simuliert (5 ML). Bild (3) zeigt das

Ergebnis fiir atomare Diffusion und schnelle Koaleszenz (3,5 ML) Bild (2) und (3) sind

Carrey und Maurice 2002) entnommen.
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Schichtdicke von 1,9 ML. Bild (2) zeigt das Ergebniss einer Simulation ohne atomare Dif-
fusion und mit nicht instantaner Koaleszens, die Schichtdicke betrdgt 5 ML, fiir Bild (3)
ist schnelle Koaleszenz und atomare Diffusion, bei einer Schichtdicke von 3,5 ML simuliert
worden. Bild (4) zeigt das bekannte Bild von Ag auf PC bei einer Aquivalentschichtdicke
von 19,7 ML.

Das dem experimentellen Ergebnis am néchsten kommende Szenario ist dasjenige in
Bild (2), wobei die Vernachldssigung der atomaren Diffusion unphysikalisch erscheint und
dem Ergebnis einer hohen Diffusionskonstante von Ag auf PC widerspricht. Wie bereits
in Kapitel diskutiert, findet fiir Ag auf PC Nukleation an bevorzugten Oberflichen-
plétzen statt, was zu der grolen Dichte kleiner Cluster aufgrund einer hohen Keimbildun-
grate fithrt. Die Simulation einer geringen Oberflachendiffusion in Bild (2) bei gleichzeitiger
schneller Koaleszenz fiihrt so zu einem die Spéatstadien des Wachstums von Ag auf PC be-
schreibenden Bild, ohne die eigentlich fiir die entstandene Morphologie entscheidenden
Prozesse aufzukldren. Ag auf PC zeigt eine hohe Diffusion, was der Vergleich von Bild (4)
und (2) zeigt. Diese schnelle Diffusion fiithrt zu ebenfalls schneller Koaleszenz. Gleichzeitig
zeigt Ag auf PC aber auch eine hohe Keimbildungsrate, was zu einer groen Anzahl kleiner

Cluster und somit zu einer bimodalen Groflenverteilung fiihrt.

5.1.3 Perkolation von Silber-Clustern auf Polycarbonat

In den vorangegangenen Betrachtungen standen Fragen hinsichtlich des Wachstumsprozes-
ses und der Koaleszenz von Ag-Clustern auf der PC-Oberfliche im Vordergrund. Im nun
folgenden Kapitel wird mit Hilfe von Rontgenkleinwinkelstreuung (GISAX) die Perkolation
der Ag-Cluster untersucht.

Zu diesem Zweck wurden unter den iiblichen Herstellungsbedingungen Gradienten-
proben hergestellt, auf deren Oberfliche die Clustergrofle auf einer Léangenskala im Sub-
Millimeter Bereich variiert. Wie in den vorausgegangenen Kapiteln zu sehen, wéchst die
Clustergroie mit der Masse des auf die Polymeroberflache deponierten Materials. Zur Er-
zeugung eines Clustergrofiengradienten bis hin zu einer geschlossenen Schicht wurde nach
der Deposition der PC-Matrix die Probe halbseitig mit einer sich wenige Millimeter ober-
halb der Oberfliche befindenden Blende abgeschattet. An der auf diese Weise entstande-
nen Kante entsteht geometriebedingt ein Gradient der Depositionsrate und folglich der

Clustergréfen. In ein- und demselben Herstellungsgang wurden zudem zwei Proben gleich-
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zeitig auf verschiedenen Substraten hergestellt, eine Probe auf einem Si-Substrat fiir die
Rontgenkleinwinkelstreuung und eine weitere Probe auf einem kohlenstoffbedampftem Cu-
Netz fiir die TEM-Untersuchung. Auf diese Weise ist es moglich, die bekannte Methode
der Transmissionselektronenmikroskopie, fiir die bereits eine fundierte Datenbasis iiber das
Wachstum von Ag auf PC vorhanden ist, mit einer neuen Methode (GISAX) zu verkniipfen,
und die Ergebnisse miteinander zu vergleichen. Durch Einsatz der ortsaufgelosten Klein-
winkenstreuung (uGISAX, 5 pm Spotgrosse auf der Probenoberfliche) war es moglich, den
beschriebenen Clustergroflengradienten mit hinreichender Genauigkeit lateral abzufahren
und die einzelnen Wachstumsstufen zu analysieren.

Aus den TEM-Untersuchungen ergeben sich kleinste nachweisbare Clusterradien von
1,5 bis 2,5 nm am einen Ende des Gradienten. Im weiteren Verlauf sind wie bereits
bekannt Clusterwachstum, die Ausbildung einer bimodalen Clustergroflenverteilung, und
schlieBllich das Gefiige einer geschlossenen Schicht zu beobachten. Die anhand der Ag/PC-
Gradientenprobe gewonnenen Ergebnisse sind mit den in Kapitel 5.1 gezeigten Ergebnissen
vergleichbar.

Die zugehorigen pGISAX-Messungen finden sich in Abb. Der spekulédre Streu-
peak ist durch einen Blei-Beamstop abgedeckt, dessen Halterung ebenfalls zu sehen ist.
Im unteren rechten Bereich sind die Messungen durch eine Glaskapillare verfilscht. Da
die Streubilder aber physikalisch gesehen spiegelsymetrisch sind, ist diese Stérung zu ver-
nachléssigen. Der Primérstrahl ist ebenfalls ausgeblendet.

In Bild (1) ist das Streubild einer geschlossenen Ag-Schicht zu sehen. In Folge der
Multilayerstruktur aus Si-Substrat, PC-Schicht und Ag-Schicht, ist eine schwache Aufspal-
tung der Yoneda-Peaks zu beobachten. Mit einer Schrittweite von 200um wurden entlang
des Gradienten weitere Messungen aufgenommen. Die deutlichsten Verdnderungen sind
in (1)—(3) zu beobachten. Der beobachtete Gradient verdndert sich demnach zuerst sehr
stark, erstreckt sich dann aber iiber einen relativ grolen Bereich, denn selbst nach 1,2 mm
Verfahrweg weist das Streubild noch Ag-Cluster aus

Prinzipiell verédndert sich das diffuse Streubild in q,-Richtung durch Variationen
der Elektronendichteverteilung senkrecht zur Probenoberfliche z.B. in Folge von Rau-
igkeit. Laterale Veriinderungen der Probe z.B. eine Anderung des mittleren Abstan-
des der Streuzentren, fithren hingegen zu Verdnderungen des Streubildes in qy-Richtung
(Holy und Baumbach 1994).

Vergleicht man Bild (1) und (2), so fallt eine starke Verédnderung des Streubildes in
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Abbildung 5.20: pGISAX-Messungen einer perkolierenden Ag-Schicht auf PC. In Bild (1)
ist das Streubild der geschlossenen Ag-Schicht zu sehen. In den Bildern (2) und (3) sind
Messungen einer Schicht, die beginnt aufzureissen zu sehen. Die Messungen in Bild (5)
und (6) zeigen die Streubilder isolierter Ag-Cluster. Die Messungen wurden im Abstand

von jeweils 200 pm entlang des Clustergrofiengradienten aufgenommen.
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gy-Richtung auf, was auf ein Aufreiflen der vorher geschlossenen Schicht hindeutet. Die-
ser Prozess setzt sich in der daraufolgenden Messung fort (Bild (3)), bis schlieBlich das
Streubild einzelner isolierter Ag-Cluster zu sehen ist (Bild (4)—(6)) (Roth 2004). Die be-
schriebene Phénomenologie ldsst sich wie bereits erwiahnt anhand der in Transmission
aufgenommenen TEM-Bilder in gleicher Weise nachvollziehen. Auch wenn auf eine quan-
titative Auswertung, die nur durch Simulation der Spektren zugénglich ist, hier verzichtet
wird, lassen sich aus den Spektren weitere Informationen gewinnen. Am einen Ende des
Gradienten (Bild (5),(6)) deuten die Messungen auf runde Streuzentren hin, am anderen
Ende (Bild (1),(2)) perkoliert die Schicht durch senkrecht nebeneinander gestellte Zylinder
(Roth 2004). Die Tatsache, an dieser Stelle des Wachstums zylindrische Koérner vorzu-
finden, deutet auf beginnendes kolumnares Wachstum hin. Dieser Wachstumsmodus ist
bei laserdeponierten Proben in ,klassischen Systemen vielfach zu beobachten, so z.B.:
beim Wachstum von Fe auf Si(111) (Stérmer 1998) wie auch beim Wachstum von Pd/Nb-
Vielfachschichten auf Si(111) (Laudahn 1998). Diesen Wachstumsmodus auch an dieser
Stelle zu finden ist weniger erstaunlich als es zunéchst anmutet, da ab dem Zeitpunkt ab
dem eine geschlossene Metallschicht auf der Polymeroberfliche vorliegt, Wachstum einer

metallischen Schicht auf einer polykristallinen metallischen Unterlage stattfindet.
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5.2 Wachstum von Gold auf Polycarbonat

Im nun folgenden Kapitel wird das Wachstum von Gold (Au) auf Polycarbonat betrachtet.
Die Ergebnisse werden in das in Kapitel gewonnene Bild fiir das Wachstum von Ag auf

Polycarbonat eingeordnet und mit diesen verglichen.
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Abbildung 5.21: TEM Aufnahmen von Au auf PC. Es wurden folgende Aquivalentschicht-
dicken an Au auf die Polymeroberfliiche deponiert: Bild (1): 3,9 ML; Bild (2): 5,8 ML;
Bild (3): 7,8 ML; Bild (4): 31 ML. Die in Bild (1) gegebene Skala ist fiir alle dargestellten
Bilder giiltig.

Wie bei den Untersuchungen zum Wachstum von Silber auf PC wurde auch fiir die
hier vorgestellten Experimente mittels PLD eine PC-Matrix hergestellt, auf welche unter-

schiedlich grofie Massen an Gold deponiert wurden. Aus der in Kapitel bestimmten
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Brutto-Rate fiir die Laserdeposition von Au wird analog zum Vorgehen bei Ag jeweils eine
Aquivalentschichtdicke berechnet, iiber der die fiir die Au-Cluster ermittelten Kenngréfien
im folgenden aufgetragen werden.

In Abb. 5.21/finden sich einige TEM-Aufnahmen von Au-Clustern auf Polycarbonat. Die
Bilder erscheinen auf den ersten Blick denen vom Wachstum von Ag auf PC sehr dhnlich.
Wiederum ist mit steigender Schichtdicke eine deutliche Zunahme der Clustergrofie, wie
auch eine Abnahme der Clusterdichte in Folge von totaler Koaleszenz zu sehen. Im Unter-
schied zu den Ag-Clustern zeigt Au aber keine vollsténdige totale Koaleszenz, denn sowohl
in den frithen Wachstumsstadien, wie auch zu spaterem Zeitpunkt ist eine Facettierung der
Cluster zu sehen. Im Gegensatz zu Ag bilden sich jedoch keine perfekt sphérischen grofien
Cluster aus, wie insbesondere Bild (4) zeigt. In diesem Bild sind Au-Cluster zu finden,
deren Koaleszenzvorgang noch nicht vollsténdig abgeschlossen ist. Aus dieser Beobach-
tung lésst sich sofort auf eine groflere Koaleszenzzeit fiir Au auf PC gegeniiber Ag auf PC
schlieBen. Die in Kapitel [5.1.2 diskutierten kritischen Zeiten 7., (Kollisionszeit) und 7.,q
(Koaleszenzzeit) liegen im System Au/PC n#her beieinander. Nicht vollstdndig zu Kugeln
koaleszierte Cluster entstehen durch die Kollision mit einem dritten Cluster innerhalb der

Koaleszenzzeit.

Abbildung 5.22: TEM Aufnahme von 31 ML Au auf Polycarbonat (links), und das da-
zugehorigen Beugungsbild (rechts).

Noch deutlicher zeigt sich das Phénomen in doppelter Vergofierung (Abb. 5.22). Das
ebenfalls gezeigte Beugungsbild weist, analog zum System Ag/PC, eine statistische Ori-
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entierung der Au-Cluster nach. Ein weiterer hier deutlich zu sehender Unterschied zu Ag

ist die grofle Anzahl sehr kleiner Cluster, sowohl in unmittelbarer Umgebung der groflien

Au-Cluster wie auch auf deren Oberfliiche. Analog zu Ag ist der Ubergang von Einbereichs-

zu Mehrbereichsteilchen zu beobachten, zu erkennen anhand der in den TEM-Bildern zu

sehenden Kontrastunterschiede innerhalb eines Teilchens.
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Abbildung 5.23: Groflenverteilung von Au-Clustern auf PC. Die Cluster wurden als Ellip-

sen gendhert, deren grofie und kleine Halbachse sich aufgetragen finden. Zusétzlich wur-

den an die Verteilungen Gauf-Kurven angepasst, deren Schwerpunkte (a) bzw. (b) und

dazugehorige Halbwertsbreite o ebenfalls angegeben sind. Die zu sehenden Histogram-

me korrelieren mit Aquivalentschichtdicken von (1): 3,9 ML; (2): 5,8 ML; (3): 7,7 ML;

(4): 31 ML.

Auch fur Au/PC wurde durch Anfitten von Ellipsen an die in den TEM-Bildern zu se-
henden Cluster deren Grofienverteilung ermittelt. Das Ergebnis ist in Abb.[5.23 gezeigt. Die
mit (1) bis (4) bezeichneten Histogramme sind mit den in Abb. mit den entsprechen-
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den Nummern bezeichneten Bildern zu identifizieren. Fiir die Auswertung wurden jeweils
100 Cluster reprasentativ in einem gewissen Flidchenausschnitt geméaf ihrer natiirlichen
Héufigkeit gezahlt. Fiir das in Bild (4) gezeigte Histogramm wurden zur Verdeutlichung
der bimodalen Grofienverteilung die groflen Cluster mit Radien {iber 5 nm ca. 2 fach iiber-
proportional gezéhlt. An dieser Stelle sei auf die unterschiedlichen Ordinatenskalierungen
der Verteilungen, wie auch den im Vergleich zu Ag/PC griofieren Bereich der aufgetrage-
nen Clusterradien in Bild (4) hingewiesen. An die zu sehenden GroBenverteilungen wurden
GauB-Fits angepasst. Die mittleren Werte der groflen und kleinen Halbachse der ange-
fitteten Ellipsen befinden sich mit (a) und (b) bezeichnet, gemeinsam mit der jeweiligen
Halbwertsbreite o der Verteilung ebenfalls in Abb. [5.23.
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Abbildung 5.24: Mittlere Clusterradien fiir Au/PC im Vergleich zu Ag/PC. Als Fehler-
balken ist die Halbwertsbreite der jeweiligen Verteilung eingetragen. In beiden Systemen
ist die Ausbildung einer bimodalen Groflenverteilung zu sehen. Die Werte sind {iber der
Aquivalentschichtdicke wie auch iiber der zur Herstellung verwendeten Anzahl der La-

serpulse aufgetragen.

Die Grolenverteilungen weisen dhnlich groffie Werte fiir die grole und kleine Halbachse

wie die ClustergroBenverteilungen von Ag in PC auf. Auch die gefundenen Halbwertsbreiten
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der Verteilungen sind vergleichbar. Das Auftreten einer bimodalen Grofienverteilung lésst
auch fiir Au auf PC auf Koaleszenz durch Clusterwachstum schlieen (vgl. Kapitel [5.1.1).
In jedem Fall auszuschlieBen ist die Koaleszenz in Folge von mobilen Clustern, die grofe
Anzahl kleiner Cluster ist ein deutlicher Hinweis gegen diesen Mechanismus.

Die gemeinsame Auftragung der mittleren Clusterradien fiir Au/PC und Ag/PC er-
laubt einen direkten Vergleich der Systeme (Abb. 5.24). Die eingezeichneten Fehlerbalken
entsprechen der jeweiligen Halbwertsbreite der Verteilung. Wie beim Wachstum von Ag
auf PC bildet auch Au auf PC eine bimodale Grolenverteilung aus, der durch die An-
gabe zweier Werte fiir die entsprechende Schichtdicke Rechnung getragen wird; sie tritt
jedoch bei geringeren Schichtdicken auf. Zum anderen fehlt beim Wachstum von Au auf
PC das bei Ag/PC in den frithen Phasen zu beobachtende lineare Anwachsen der Clu-
sterradien mit steigender Anzahl der Laserpulse, bevor es zur Ausbildung einer bimodalen
Verteilung kommt. Im Gegenteil scheint beim Wachstum von Au stets ein grofler Anteil
fast unverandert grofler Cluster mit Radien im Bereich von 1 — 2 nm vorhanden zu sein,

wéhrend lediglich die Radien der grofien Cluster im Laufe des Wachstums zunehmen (vgl.

Abb. 5.23).
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Abbildung 5.25: Clusterdichte fiir Au/PC und Ag/PC aufgetragen iiber der Aquivalent-
schichtdicke.
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In Abb. 5.25 ist die Clusterdichte sowohl fiir Au als auch fiir Ag eingetragen. Wie auch
beim Wachstum von Ag/PC zeigt auch Au/PC ein Maximum der Clusterdichte, jedoch
bei einer hoheren Schichtdicke als Ag. Weiteres augenfélliges Merkmal ist die hohe Au-
Clusterdichte in den spéten Phasen des Clusterwachstums. Dieser Wert ist bedingt durch
die hohe Anzahl an zu jedem Zeitpunkt vorhandenen kleinen Clustern. Die Verschiebung
des Maximums zu hoheren Schichtdicken lésst fiir Au auf eine gegeniiber Ag hohere Ab-
dampfrate schlieBen. Der Wert der maximalen Clusterdichte liegt fiir Au, im Vergleich
zu Ag hoher, was auf eine geringere Oberflichendiffusion hinweist. Dies ergibt sich aus
DMC-Simulationen, die fiir Au auf PC analog, zu den in Kapitel fiir Ag auf Polycar-
bonat vorgestellten Simulationen, durchgefiihrt wurden. Die Diffusionskonstante von Au
auf PC betriigt: Dpo(Au) = 6,3 x 1077 em®s™", und liegt eine GréBenordnung unterhalb
des Wertes fiir Ag auf Polycarbonat. E

Der wesentliche Einflufl des grofien Anteils kleiner Au-Cluster zeigt sich auch in der letz-
ten betrachtete Kenngrofle, dem Bedeckungsgrad, welcher dem von den Clustern bedeckten
Bruchteil der Oberflache entspricht (Abb.[5.26). Zunéchst ist fiir Au und Ag praktisch der
gleichen Verlauf zu beobachten, bis bei einer Aquivalentschichtdicke von ca. 8 ML die bimo-
dale Clustergréfenverteilung fiir Au auftritt und der Bedeckungsgrad aller Cluster deutlich
von dem Verlauf fiir Ag abweicht.

Au und Ag wachsen also im Hinblick auf Strukturbildung und die weiteren Kenngrofien
wie Clusterradien und -dichte sowie Bedeckungsgrad sehr dhnlich auf Polycarbonat. Jedoch
zeigt Au eine geringere Diffusion und daher eine langsamere Koaleszenz sowie hohere Wie-
derabdampfraten als Ag. Beides ergibt sich aus dem simulierten Verlauf der Clusterdichte.
Die geringere Diffusion fithrt weiterhin zu einer hoheren Keimbildungsrate, was sich in der
groflen Anzahl kleiner Au-Cluster niederschlégt, die zu jedem Zeitpunkt des Wachstums zu
finden sind. Die durch die geringere Diffusion bedingte langsamere Koaleszenz fiithrt beim

Wachstum von Au auf PC im Gegensatz zu Ag auch zu teilweise koaleszierten Clustern.

!Die Reevaporationszeit liegt bei 12 74, fiir Au auf PC gegeniiber 100 Tag fiir Ag auf PC. Wie bereits
in Kapitel [5.1.2 erwidhnt werden alle in den DMC-Simulationen verwendeten Einheiten zunichst auf die
Diffusionszeit normiert. 74, # 744 sind die jeweiligen Diffusionszeiten fiir Au bzw. Ag, die in diesem Fall
weniger aussagekriiftigen Absolutwerte 7.(Au) = 3,1 x 107 s und 7.(Ag) = 2,3 x 1072 s unterscheiden

sich hingegen nur geringfiigig
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Abbildung 5.26: Bedeckungsgrad von Au-Clustern auf PC im Vergleich zum Bedeckungs-
grad von Ag auf PC. Fiir die als Dreiecke dargestellten Punkte wurden lediglich Cluster

mit einem Radius von mehr als 5 nm herangezogen.

5.3 Wachstum von Kupfer auf Polycarbonat

Nach den Wachstumsuntersuchungen der beiden Edelmetalle Siber und Gold auf Poly-
carbonat wird in diesem Kapitel das Wachstum von Kupfer auf Polycarbonat untersucht.
Zum einen unterscheidet sich dieses Metall durch seine héhere Reaktivitdt von den zuvor
betrachteten Systemen, zum anderen ist es aufgrund seiner hoheren Leitfahigkeit und gerin-
geren Elektromigration gegeniiber dem bisher als Leiterbahnkontakt dienenden Aluminium
fiir Halbleiteranwendungen interessant (Gorbatkin u. a. 1996).

Wie auch bei den vorangegangenen Untersuchungen werden die fiir Cu ermittelten Wer-
te tiber der aus Brutto-Rate (vgl. Kap. und Cu(111)-Netzebenenabstand berechneten
Aquivalentschichtdicke aufgetragen.

Die in Abb. [5.27 zu gezeigten Bilder, fiir Cu auf Polycarbonat, mit Aquivalentschicht-
dicken zwischen 6,1 ML und 16,2 ML, unterscheiden sich nun wesentlich von den bisher
betrachteten Ergebnissen zu Ag und Au. Neben dem durch die niedrigere Ordnungszahl

bedingten geringeren Streuabsorptionskontrast der Cu-Cluster auf PC fillt vor allem die
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Abbildung 5.27: TEM Aufnahmen von Cu auf PC. Es wurden folgende Aquivalentschicht-
dicken an Cu auf die Polymeroberfliche deponiert: Bild (1): 6,1 ML; Bild (2): 8,1 ML;
Bild (3): 16,2 ML. In Bild (4) ist das zu Bild (3) gehorige Beugungsbild zu sehen. Das in-
set in Bild (3) zeigt einen Ausschnitt des Bildes in stérkerer Vergrofierung. Die in Bild (1)
zu sehende Skala ist fiir alle iibrigen Bilder giiltig.

starke Facettierung der Cluster auf (vgl. inset in Bild (3)). Findet sich in den Friihstadien
noch eine relativ dhnliche Situation wie bei Ag und Au, so wird mit zunehmender Schicht-
dicke der Unterschied immer deutlicher. Zwar ist die Ausbildung isolierter Cluster sichtbar,
jedoch bilden diese nicht die bekannten sphérischen Inseln. Offensichtlich zeigt Cu keine wie
bei Ag und Au zu beobachtende totale Koaleszenz, welche zur Bildung von groflen Clustern
mit Radien von mehr als 5 nm fiithrt. Die Ausbildung einer bimodalen Gréflenverteilung

fehlt ebenfalls. Gemeinsam ist allen bisher betrachteten Systemen die statistische Orien-
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tierung der Cluster, fiir Cu zu sehen anhand des dargestellten Beugungsbildes (Abb.
Bild (4)).
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Abbildung 5.28: Groflenverteilung von Cu-Clustern auf PC. Die Cluster wurden als Ellip-
sen gendhert, deren Werte fiir die grofle und kleine Halbachse sich aufgetragen finden.
Zusitzlich wurden an die Verteilungen Gauf-Kurven angepasst, deren Schwerpunkt (a)
bzw. (b), und die dazugehérige Halbwertsbreite o ebenfalls angegeben sind. Die Cluster-
radien korrelieren mit Aquivalentschichtdicken von (1): 6,1 ML; (2): 8,1 ML; (3): 16,2 ML.
Die hier unter (1) bis (3) dargestellen Messungen sind an den in Abb. [5.27 mit (1) bis
(3) bezeichneten Bildern durchgefiihrt worden.

Auch die Cu-Cluster wurden auf ihre Gréflenverteilung hin untersucht. Der schwichere
Motivkontrast, wie auch die stark facettierte Form der Cluster gestaltet die Auswertung fiir
dieses System schwieriger. Die Naherung der Cluster als Ellipsen liefert aber immer noch
eine verwertbare Ndherung. Es wurden wiederum jeweils 100 reprisentative Cluster aus-

gezihlt. Die Ergebnisse finden sich in Abb. zusammengefasst. Aufféllig ist, vor allem
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im Hinblick auf die Clustergroflen zu den spéteren Phasen des Wachstums, die deutliche
Verbreiterung der Verteilung anstatt der Ausbildung einer bimodalen Gréflenverteilung
wie fiir Ag und Au zu beobachten. An dieser Stelle ist zu beachten, dass die Untersu-
chungen erst bei einer Aquivalentschichtdicke von 6,1 ML als kleinstem Wert begonnen
werden konnten, da es fiir Cu aufgrund der geringen Clustergréfien nicht moglich war, fiir
kleinere deponierten Massen TEM-Untersuchungen durchzufiihren. Der bereits erwéhnte,
gegeniiber Ag und Au schwéchere, Massenkontrast erschwert dies zusétzlich. Die Ausbil-
dung einer Oberflachenoxidschicht ist bei den Cu-Clustern ebenfalls sehr wahrscheinlich

und fiithrt zu einer weiteren Kontrastminderung.
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Abbildung 5.29: Mittlere Clusterradien von Cu-Clustern auf PC, im Vergleich die Clu-
sterradien von Ag auf PC. Als Fehlerbalken ist die Halbwertsbreite der jeweiligen Vertei-
lung eingetragen. Die Clusterradien sind zum einen iiber der Aquivalentschichtdicke, zum
anderen iiber der zur Herstellung der Cu-Cluster verwendeten Anzahl von Laserpulsen

aufgetragen.

Bei einer Betrachtung der Clusterradien (Abb.[5.29) fillt die Verschiebung der Cluster-
radien bei gleicher Schichtdicke hin zu kleineren Werten gegeniiber den Werten von Ag

auf PC auf. Wie bereits erwéhnt, leider experimentell an dieser Stelle nicht zugénglich,
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ist diese Verschiebung auch fiir geringe Schichtdicken zu erwarten. Zu den spiten Phasen
des Wachstums wird fiir die Cu-Cluster eine Grofle zwischen den Werten der bimodalen

Clustergrofenverteilung fiir Ag erreicht.
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Abbildung 5.30: Vergleich der Clusterdichte fiir Cu auf PC und Ag auf PC, aufgetragen
iiber der Aquivalentschichtdicke.

In Abb. 5.30 ist die Clusterdichte fiir Cu im Vergleich zu derjenigen von Ag aufgetra-
gen. Die Clusterdichten fiir Cu liegen systematisch {iber denjenigen von Ag. Auch fiir Cu
ist ein Maximum der Clusterdichte bei geringen Schichtdicken und sehr kleinen Clustern
zu erwarten, jedoch an dieser Stelle aus den erwdhnten Griinden nicht zu beobachten. Der
Wert dieses Maximums ist iiber demjenigen Wert von Ag zu erwarten, was auf eine ge-
ringere Oberflachendiffusion von Cu gegeniiber Ag schlielen liele. Diese Vermutung stiitzt
sich auf die in den TEM-Bildern zu sehende Morphologie, ist doch die fiir Ag gefundene
hohe Oberflichendiffusivitiat die treibende Kraft fiir die Bildung grofler Cluster.

In Abb. 5.31]ist der Bedeckungsgrad, den die Cu-Cluster auf der PC-Oberfléche errei-
chen, im Vergleich zu demjenigen von Ag auf PC dargestellt. Cu erreicht einen Bedeckungs-
grad, der systematisch iiber den Werten fiir Ag liegt, was die in Abb. zu sehenden
TEM-Bilder bereits vermuten liessen.

Die bisher dargestellten Ergebnisse fiir Cu, insbesondere im Vergleich zu den Ergeb-
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Abbildung 5.31: Vergleich des Bedeckungsgrades der Cu- und Ag-Cluster auf PC, aufge-
tragen iiber der Aquivalentschichtdicke.

nissen von Ag, lassen auf einen grundsétzlich anderen Wachstumsmodus schliefen. Cu
benetzt das Polycarbonat wesentlich stiarker als Ag und Au. Der Grund dafiir ist seine
héhere Reaktivitéit, welche auch schon in Kapitel zum im Vergleich héchsten Konden-
sationskoeffizienten fiir Cu fiihrte. Cu zeigt kein direkt fraktales- oder Lagenwachstum,
jedoch auch kein dreidimensionales Wachstum. Die Diffusion von Cu auf Polycarbonat ist
deutlich geringer als die der beiden zuvor untersuchten Systeme. Der Verlauf der Clus-
terdichte in Abb. [5.30 gibt durch das zu erwartende hohere Maximum gegeniiber Ag und
Au einen Hinweis darauf. Den wichtigeren Hinweis gibt aber das Ausbleiben ausgepragter
Koaleszenz, welche nenneswerte Oberflachendiffusion voraussetzt. Die mogliche Ausbildung
einer Oberflachenoxidschicht kann zudem die Koaleszenz kollidierender Cluster behindern,
was bei Cu zu erwarten ist. Die in Abb. [5.27 in Bild (4) zu sehende Struktur zeigt die
Cu-Cluster kurz unterhalb der Perkolationsschwelle, was auch der hohe Bedeckungsgrad
in Abb. 5.31 wiederspiegelt. Ag erreicht diesen Punkt erst bei wesentlich hoheren Aquival-
entschichtdicken.
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5.4 Wachstum von Palladium auf Polycarbonat

Nach den vorangegangenen Untersuchungen zum Wachstum von Ag, Au und zuletzt Cu
auf Polycarbonat, wird nun das Wachstum eines weiteren Edelmetalls (Palladium) auf
Polycarbonat kurz betrachtet. Pd-Cluster sind insbesondere aufgrund ihrer katalytischen

Eigenschaften und ihrer Wasserstoffspeicherfahigkeit von besonders groflem Interesse.

Abbildung 5.32: TEM Aufnahmen von Pd auf PC. Es wurden folgende Aquivalentschicht-
dicken an Pd auf die Polymeroberfliche deponiert: Bild (1): 6,9 ML; Bild (2): 13,8 ML;
Bild (3): 27,6 ML; Bild (4): Beugungsbild der in Bild (3) zu sehenden Struktur. Die in
Bild (1) zu sehende Skala ist fiir Bild (1) bis (3) giiltig.

Die in Abb. 5.32 zu sehenden TEM Aufnahmen des Wachstums von Pd auf PC offenba-

ren auf den ersten Blick ein v6llig anderes Bild als fiir die bisher vorgestellten Systeme. In
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den Friihstadien des Wachstums ist die Bildung von Pd-Clustern zu beobachten, dhnlich
wie beim Wachstum von Cu auf PC stark facettiert. Im weiteren Verlauf des Wachstums
bildet sich offensichtlich ein gemischtes Lagen- und Inselwachstum aus. Es sind zu jedem
Zeitpunkt Pd-Cluster auf der Polymeroberflache zu finden, jedoch bildet sich gleichzeitig
eine meanderférmig perkolierende Struktur aus, die nur in diesem System zu beobachten
ist. Bemerkenswert ist ebenfalls, dass auch auf dem bereits offensichtlich vom Metall be-
netzten Teil der Oberfliche Cluster vorhanden sind. Dieses Verhalten ist eher mit dem
Wachstum von Au auf PC zu vergleichen; auch hier sind kleine Au-Cluster auf den Ober-
flachen der groflen Cluster zu finden. Wie auch die iibrigen untersuchten Systeme weist das
in Abb. [5.32/unter Bild (4) zu sehende Beugungsbild eine statistische Orientierung der Pd-
Korner nach. Das vorgestellte System entzieht sich der in den vorangegangenen Kapiteln
vorgestellten Interpretation des Clusterwachstums unter mehr oder weniger vollstéandiger
totaler Koaleszenz. Die beobachtete Phianomenologie ist aber auch nicht mit Lagenwachs-
tum zu erklaren, da zu jeder Zeit offensichtlich Clusterbildung stattfindet. Die Ausbildung
von meanderférmig perkolierenden Clustern ist vom Wachstum von Pd auf amorphem
Kohlenstoff bekannt (Brault u. a. 1997), jedoch sind bei jenen mittels Sputterdeposition
hergestellten Clustern nicht beide Phéanomene, die Existenz runder Cluster und gleichzei-
tig ein meanderférmiges Benetzen der Oberfliche zu beobachten. Fiir das System Pd/PC
ist die systematische Ermittlung von Clustergréofien, Clusterdichte und Bedeckungsgrad
aufgrund des vorliegenden Wachstumsmodus erschwert, ein Vergleich mit den bisher vor-
gestellten Systemen fragwiirdig. Aus diesem Grund wurde das Wachstum von Pd auch auf
einem weiteren Polymer (Polymethymethacrylat) untersucht. Die Ergebnisse finden sich

im folgenden Kapitel.

5.5 Wachstum von Palladium auf Polymethylmeth-

acrylat

Das wachstum von Palladium wurde nicht nur, wie in Kapitel [5.4 kurz vorgestellt, auf Po-
lycarbonat, sondern auch auf Polymethylmethacrylat (PMMA) untersucht. Die Motivation
bei diesem Metall, ein weiteres Polymer als Matrix zu verwenden, hat zweierlei Griinde.
Zum einen ist der Wachstumsmodus von Pd auf PC wie in Kapitel 5.4 gesehen schwer zu

interpretieren, zum anderen ist es moglich, die PMMA-Matrix bei hoheren Energiedichten
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als fiir PC moglich zu préparieren (vgl. hierzu Kap. [3.3). Dieser Umstand erleichtert die
Herstellung von Multischichtsystemen aus PMMA und Pd, wie sie fiir die spéteren Unter-
suchungen zum Wasserstoffsorptionsverhalten von Pd eingesetzt wurden. Zunéchst wird

jedoch das Wachstum von einzelnen Pd-Clusterlagen studiert.

1

¥
e

e
) .
S
b

"%
R

2
A TS

Abbildung 5.33: TEM Aufnahmen von Pd auf PMMA. Es wurden folgende Aquivalent-
schichtdicken an Pd auf die Polymeroberfliche deponiert: Bild (1): 4,1 ML; Bild (2):
8,6 ML; Bild (3): 17,2 ML; Bild (4): 34,4 ML. Die in Bild (1) zu sehende Skala ist fiir
alle dargestellten Bilder giiltig.

In Abb. [5.33/ sind TEM-Aufnahmen der Clusterbildung von Pd auf PMMA zu sehen.
Sehr auffallig ist, vergleicht man Abb. [5.33/ und Abb. [5.32, das unterschiedliche Verhalten
von Pd-Clustern auf PMMA und PC. Auf einer PMMA-Matrix sind einzelne beinahe

sphérische Cluster zu beobachten, entstanden durch einsetzende nicht vollstéindige totale



99

10

T

0.48 £ 0.03 nm
8

3.14+0.03 nm

0.5+0.03 nm
2.8+ 0.03 nm

grof3e Halbachse (a)

kleine Halbachse (b)

b

a
(o
(o

'Pd auf PMMA

kleine Halbachse (b)

b
c

10

4.84 +0.06 nm
0.83 +0.06 nm

-Matrix wesentlich

Clusterradius [nm]

groBe Halbachse (a)

N w2

1.5+0.2 nm

a
G =

15+

(4)

[qezuy

10

2.81+0.02 nm
0.5+ 0.02 nm
2.31+0.02 nm
0.4+0.02 nm
grofe Halbachse (a)
a=5.11092+0.2 nm

grofe Halbachse (a)

a
(e}

Clusterradius [nm]

2.2+0.5 nm

c=

kleine Halbachse (b)

a
(e}

Clusterradius [nm]

kleine Halbachse (b)

b

(4): 34,4 ML.

3.84+0.1 nm
Bild

c=1.1+0.1 nm

?

10+
104

20

®)

[qezuy

5.5. WACHSTUM VON PALLADIUM AUF POLYMETHYLMETHACRYLAT

Clusterradius [nm]

valentschichtdicken an Pd auf die Polymeroberfliche deponiert: Bild (1): 4,1 ML; Bild (2):
Auch die Pd-Cluster auf PMMA wurden auf ihre Gréflenverteilung durch Anfitten von
Ellipsen untersucht. Die Situation beim Wachstum von Pd auf PMMA gestaltet sich hin-

Mittelwert und die Halbwertsbreite o der Grofenverteilung. Es wurden folgende Aqui-
8,6 ML; Bild (3): 17,2 ML;

Abbildung 5.34: Groflenverteilungen von Pd-Clustern auf PMMA. Die aufgetragenen

Werte fiir die grofle und kleine Halbachse wurden anhand der in Abb/5.33| zu sehenden

Bilder ermittelt. Ebenfalls aufgetragen ist der durch einen Gauf-Fit jeweils ermittelte
schwicher benetzt, und es bildet sich keine meanderférmig perkolierende Schicht aus.
sichtlich der Auswertung der Clustergréfien jedoch komplexer als in den bisher vorgestellten
Systemen. So agglomerieren die Cluster wie in Abb.[5.33 vor allem in Bild (3) und (4) zu
sehen zu groferen Inseln, ohne jedoch zu koaleszieren. An dieser Stelle wurde zwischen in

Koaleszenz. Im Vergleich zwischen PMMA und PC wird die PMMA
einer Insel kollidierenden und tatsachlich koaleszierten Clustern unterschieden.
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War es im TEM-Bild noch méglich, eine Grenze zwischen den Clustern auszumachen,
gelten diese als kollidierend und werden einzeln gezihlt. Bilden zwei Cluster hingegen ein
gemeinsames, moglicherweise unterschiedlich orientiertes Teilchen aus, so gelten sie als
koalesziert, und werden als ein Partikel gezdhlt. Die Clustergrofienverteilungen fiir Pd auf
PMMA finden sich in Abb. [5.34 zusammengefasst.

Im Vergleich zu den bisher untersuchten Systemen, insbesondere Ag auf PC, zeigt Pd
auf PMMA im Durchschnitt groflere Clusterradien, und eine groflere Streuung der Grofien-
verteilung. Diese Tendenz ist besonders stark bei grofleren Schichtdicken (Bild (3) und
Bild (4) in Abb. [5.34), liegt aber auch an der bereits erwidhnten Auszéhlmethode in der
Kollision von Koaleszenz unterschieden wird. Die fiir Pd zu sehenden Groéflenverteilungen
deuten, interpretiert man sie geméf der klassischen Wachstumstheorie (vgl. [5.1.1), auf
Koaleszenz in Folge von mobilen Clustern hin. Die Oberflachendiffusion hingegen ist im
System Pd/PMMA deutlich geringer als z.B. bei Ag/PC, was die unvollsténdig koaleszier-
ten Cluster in Abb. [5.33/Bild (2) und (3) zeigen. Auch hier ist d&hnlich wie bei Cu auf PC
eine die Koaleszenz behindernde Oberflachenoxidschicht denkbar. Mobile Cluster wiirden
insofern zu den beobachteten Ergebnissen passen, als dass —wie in Bild (3) und (4) zu sehen
und im letzten Absatz bereits erwidhnt— Pd-Cluster auf PMMA zu Inseln agglomerieren,
ohne jedoch direkt zu koaleszieren.

Ein Vergleich der Clustergrossen fiir Pd/PMMA und fiir Ag/PC bestétigt die erwihn-
ten Effekte, wie Abb. [5.35 zeigt. Pd bildet groflere Cluster als Ag aus, und zeigt zudem
keine bimodale GroBenverteilung bei groBen Schichtdicken. Ahnlich wie bei Wachstum von
Ag auf PC lassen sich fiir Pd-Cluster auf PMMA durch eine Variation der zur Herstel-
lung verwendeten Anzahl der Laserpulse Clusterradien von 2 — 4 nm einstellen, wie der
lineare Zusammenhang zwischen Radius und Laserpulsen in Abb. [5.35 zeigt. Zusétzlich
zu den TEM-Untersuchungen, wie sie an allen bisher vorgestellten Systemen durchgfiihrt
wurden, sind am System Pd/PMMA hochauflésende elektronenmikroskopische Untersu-
chungen durchgefiihrt worden.

In Abb.[5.36/sind die in Abb.[5.33/Bild (1) und Bild (2) abgebildeten Proben nochmals in
Hochauflosung (HRTEM) dargestellt. Zu erkennen sind einzelne wie auch koaleszierende
Cluster kubischer Struktur. Die in Abb. 5.34 aufgefiihrten Clusterradien (Bild (1): 7 =
2,6 nm; Bild (2): 7 = 3 nm) bestétigen sich an dieser Stelle. HRTEM-Untersuchungen
wurden an Pd vor allem in Hinblick auf das Auftreten ikosaedrischer Cluster, welche MD-

Simulationen vorausgesagen (Jisrawi u. a. 2004) und an tensidstabilisierten Pd-Clustern
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Abbildung 5.35: Mittlere Clusterradien fiir Pd auf PMMA, und im Vergleich die bekann-
ten Werte fiir Ag auf PC aufgetragen iiber der Aquivalentschichtdicke. Die eingetragenen
Fehlerbalken entsprechen der Halbwertsbreite der Groflenverteilungen. Die Werte sind
zum einen iiber der Aquivalentschichtdicke, zum anderen iiber der zur Herstellung der

Pd-Proben verwendeten Anzahl der Laserpulse aufgetragen.

nachgewiesen werden konnten (Shtaya-Suleiman 2003), durchgfiihrt.

Die Vermutung, in einer PMMA-Matrix ebenfalls ikosaedrische Pd-Cluster nachwei-
sen zu konnen, hat sich an dieser Stelle nicht bestétigt. Es wurden ausschlieSlich Cluster
kubischer Struktur, wie sie in Abb. 5.36 zu sehen sind, gefunden.

Weitere HRTEM-Untersuchungen wurden an der bereits bekannten Probe mit 17,2 ML
Schichtdicke durchgefithrt (Abb. 5.33, Bild (3)). Abb. zeigt einige Ausschnitte des zu
beobachtenden Gefiiges. In Bild (3a) ist eine durch Koaleszenz zweier Cluster entstandene
20° Korngrenze dargestellt, Bild (3b) zeigt die Zwillingsbildung innerhalb eines Clusters.
In Bild (3c) kann die schon vielfach angesprochene Facettierung anhand eines Pd-Clusters
direkt beobachtet werden. Im oberen Teil des Bildes ist die Koaleszenz zweier Cluster,

diesmal unter Ausbildung einer Grofiwinkelkorngrenze, zu beobachten.
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Abbildung 5.36: HRTEM-Aufnahme von Pd-Clustern in PMMA. Die deponierten Aqui-
valentschichtdicken betragen fiir Bild (1): 4,1 ML, und fiir Bild (2): 8,6 ML. Zu sehen
sind Pd-Cluster ausschliellich kubischer Struktur.
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Abbildung 5.37: HRTEM-Aufnahmen von Pd-Clustern in PMMA. Die Aquivalentschicht-
dicke betridgt 17,2 ML fiir alle Bilder. Es handelt sich um HRTEM-Aufnahmen der aus
Abb. [5.33, Bild (3) bekannten Probe. In Bild (3a) ist eine 20° Korngrenze zu sehen,
entstanden durch die Koaleszenz zweier Cluster. In Bild (3b) ist eine Zwillingskorngren-
ze innerhalb eines Clusters zu beobachten. Bild (3c) zeigt die starke Facettierung der
Clusteroberfliche in Hochauflésung, im oberen Teil des Bildes ist die Ausbildung einer

Grofiwinkelkorngrenze in Folge der Kollision zweier Cluster zu sehen.



6 Eigenschaften von Clustern in

Polymermatrizen

Im nun folgenden Kapitel werden zwei der bisher betrachteten Systeme Pd/PMMA und
Ag/PC im Hinblick auf die Eigenschaften der entstandenen Cluster untersucht. In Kapi-
tel6.1 werden in PMMA eingebettete Pd-Cluster auf ihr Wasserstoffsorptionsverhalten hin
untersucht, in Kapitel [6.2 werden Ag-Cluster auf Polycarbonat hinsichtlich ihrer optischen
Eigenschaften betrachtet.

6.1 Wasserstoffbeladung von Palladium-Clustern in

Polymethylmethacrylat

In Kapitel 5.5 wurde das Wachstum von Pd-Clustern auf PMMA-Oberflichen untersucht,
im nun folgenden Kapitel werden die auf diese Weise gebildeten Cluster mit Wasserstoff
beladen. Die Beladung erfolgt aus der Gasphase. Helium hat eine Diffusionskonstante von
42,5 x 10% ¢cm?/s in Poly(ethyl methacrylat) (Brandrup und Immergut 1998). Es ist al-
so davon auszugehen, dass auch Wasserstoff in PMMA hinreichend schnell diffundiert, so
dass die Pd-Cluster ungehindert beladen werden kénnen. Dies bestédtigen Gassorptionsmes-
sungen an Pd-Schichten, auf die mittels PLD eine PMMA-Schicht als Diffusionsbarriere
aufgebracht wurde. Fiir PMMA-Schichtdicken von mehr als 1 gm wurden Durchbruchszei-
ten von unter 0,1 s gemessen (Bankmann 2004). Das Beladungsverhalten von Pd-Clustern
wurde mittels in-situ Rontgendiffraktometrie untersucht.

Zunichst sei das Losungsverhalten von Wasserstoff in Palladium anhand von Abb. 6.1
kurz erlautert. Dargestellt ist die Druck-Konzentrations-Isotherme in doppelt logarithmi-
scher Auftragung. Es sind drei Bereiche zu unterscheiden. In Bereich (1), der a-Phase wird
der Wasserstoff im Pd-Wirtsgitter interstitiell gelost. Bereich (2) ist das Zweiphasenge-
biet zwischen o und o'-Phase, im Idealfall handelt es sich um ein Plateau, in dem die
Wasserstoffkonzentration ohne eine Zunahme des Druckes weiter ansteigt. Bereich (3) oder

o/-Phase bezeichnet das Pd-Hydrid, in dem ein starker Anstieg des Druckes mit weiterer

104
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Abbildung 6.1: Schematische Darstellung einer Druck-Konzentrations-Isotherme fiir

Pd/H bei Raumtemperatur vgl. (Fukai 1993).

Zunahme der H-Konzentration zu verzeichnen ist. Der in Abb. 6.1 als Abszisse aufgetra-
gene Wert der Wasserstoffkonzentration (H/Pd) ist nun mittels Rontgendiffraktometrie
experimentell nicht zugénglich, da aber a- und o’-Phase iiber deutlich unterschiedliche
Gitterparameter verfiigen, kann durch Messung des Gitterparameters in Abhéngigkeit des
Wasserstoffdruckes die sog. Druck-Gitterparameter-Isotherme konstruiert werden, welche
eine Identifizierung der Pd-a-Phase, der Mischungsliicke sowie der Pd-Hydrid Phase (')
erlaubt.

Das Wasserstoffsorptionsverhalten von Clustern im Nanometerbereich zu studieren
stellt eine messtechnische Herausforderung dar. Aufgrund der sehr geringen Probenmassen
werden fiir Rontgenmessungen sehr grofie Primérintensitéten bendtigt. Aus diesem Grund
wurden die Messungen in Zusammenarbeit an der Beamline B2/HASYLAB bei DESY
durchgefiihrt (weitere Einzelheiten in Kap. 2.8). Um die Masse der untersuchten Cluster
zu erhohen, wurde ein Multischichtsystem aus PMMA und Pd-Clustern hergestellt. Wie
in Abb. auf Seite zu sehen, lassen sich mittels gepulster Laserdeposition sehr gut
Polymer/Metall-Multilagen herstellen, in denen einzelne Lagen von Clustern wohlsepariert
vorliegen. Fiir die Rontgenuntersuchung von Pd-Clustern wurden Schichtpakete mit bis zu
400 Doppellagen dieser Art, auf einem Polymersubstrat hergestellt.

Die Rontgenspektren von in einer solchen Multilagenstruktur angeordneten Pd-Clustern

verschiedener Grofle finden sich in Abb. [6.2. Ausnahmsweise wird an dieser Stelle die An-
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Abbildung 6.2: Rontgenspektren von Pd-Clustern in PMMA. Untersucht wurden Viel-
fachschichten aus Clusterlagen und PMMA, deren Struktur sich mit der zur Herstellung
verwendeten Anzahl der Laserpulse als Parameter im Plot angegeben findet. Anhand der
Scherrer-Formel wurden aus der Halbwertsbreite der Pd(111)-Peaks Kohérenztiefen ab-
geschétzt. Die verwendete Rontgenwellenlédnge betrug 0,11314 nm, die Messungen fanden

bei Raumtemperatur an Luft statt.
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zahl der zur Herstellung verwendeten Laserpulse als Parameter fiir die Multilagenstruktur
angegeben. Fiir die unter Bild (1) und (2) zu sehenden Spektren sind die dquivalent her-
gestellten Einzelschichten aus Abb. [5.33 auf Seite 98| bekannt, die Aquivalentschichtdicken
betrugen fiir (1): 8,6 ML, und fiir (2): 17,2 ML. Dort wurde mittel TEM fiir (1) ein mitt-
lerer Clusterradius von 3 + 0,5 nm und fiir (2) 4,5 £+ 1,6 nm gefunden. Messung (3) zeigt
das Spektrum einer perkolierender Pd-Cluster-Schicht, wie anhand einer dquivalent her-
gestellten TEM-Probe nachgewiesen wurde. Zur Identifizierung der Rontgenreflexe sind
die theoretischen Lagen der bulk-Pd-Reflexe ebenfalls in Abb. angegeben. Mittels der
Scherrer-Formel kann nun aus den Spektren eine Kohérenztiefe abgeschitzt werden. Da
die Rontgenmessungen in Transmission, also die Multilagenstruktur von der Oberfliche
zum Substrat hin durchstrahlend stattfanden, wird mittels der Scherrer-Formel eine late-
rale Kohérenzlédnge berechnet, die mit der aus den TEM-Bildern ermittelten Clustergrofie
vergleichbar ist. Unter der Annahme sphérischer Cluster kann auf diese Weise ein Cluster-

radius r* ermittelt werden.

Laser- | kleine Halbachse | grole Halbachse | r*

pulse (TEM) [nm] (TEM) [nm] [nm]
125 2,8£0,5 3,1£0,5 1,95
250 3,8+1,1 5,1+2,2 2,8
1000 - - 5,1

Tabelle 6.1: Vergleich zwischen mit TEM ermittelten Clustergréofien und den aus den

Rontgenspektren berechneten Clusterradien r*.

In Tab. 6.1 sind die Ergebnisse dieses Vergleichs kurz zusammengefasst. Es ist ein deut-
licher Unterschied zwischen den Werten der TEM-Auswertung und den aus den Rontgen-
spektren berechneten Werten zu sehen. Die aus der Kohérenzlinge der Rontgenspektren
ermittelten Werte liegen systematisch unter den Clustergroflen aus der TEM-Analyse. Fiir
diesen Befund gibt es ein Reihe von Erklarungen.

Der aus der Verwendung der Scherrer-Formel erhaltene Wert gibt ein oberes Maf fiir
den kohirent streuenden Volumenanteil der untersuchten Cluster an. Dieser ungestort vor-
liegende kfz-Kristallit kann erheblich kleiner als das geometrische Ausmafl des Clusters sein.
So wird z.B. Wasserstoff bevorzugt an Oberflichenplétzen eingelagert, und kann dort zu
erheblichen Gitterstorungen fithren, was theoretische Rechnungen fiir die (110)-Oberfléche

zeigen (Tomanek u. a. 1997). Ein weiterer Grund fiir Gitterverzerrungen sind mechanische
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Spannungen. Zum einen sind diese, bedingt durch das grofle Oberflichen- zu Volumen-
Verhiiltnis, ein bekanntes Phénomen bei Nanoclustern, zum anderen werden sie durch die
umgebende Matrix vermittelt. Weiterhin sind die im TEM beobachteten Cluster vielfach
elliptisch. Im Mittel ist daher die kleine Halbachse die die Kohérenzldge bestimmende
Grofle. Ein Vergleich der in Tab. [6.1 aufgefithrten Werte fiir die kleine Halbachse mit
den unter r* aufgefithrten Werten ergibt unter diesen Umstédnden eine zufriedenstellende
Ubereinstimmung.

Nach der Betrachtung der Clustergrofien im Vergleich von TEM und Réntgendiffrak-

tometrie folgen nun in-situ-Rontgenmessungen wéahrend der Wasserstoffbeladung.
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Abbildung 6.3: Ergebnisse von in-situ-Roéntgenmessungen wihrend der Wasserstoftbe-
ladung von Pd-Clustern (7 = 5,4 nm). Aufgetragen ist der Pd(111)-Reflex und seine
theoretische bulk-Lage. Die angegebenen Driicke entsprechen dem wéahrend der Messung
herrschenden Wasserstoffdruck. Es ist eine deutliche Reflexverschiebung in Folge der Was-

serstoffbeladung zu beobachten. Die verwendete Rontgenwellenlédnge betrug 0,07095 nm

In Abb.6.3/sind exemplarisch vier wihrend eines Beladungszyklus aufgenommene Ront-
genspektren der bereits bekannten Probe mit einem mittleren Clusterradius von 5,4 nm zu
sehen (Probe 1). Dargestellt ist der Pd(111)-Reflex, der zur Bestimmung des Gitterpara-

meters verwendet wurde, sowie dessen theoretische Lage fiir bulk-Pd. Ebenfalls angegeben
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ist der wihrend der jeweiligen Messung anliegende H-Druck. Zu beobachten ist eine deut-
liche Reflexverschiebung zu kleineren Winkeln mit steigendem Wasserstoffdruck, was einer
Dehnung des Kristallgitters entspricht. Die Lage des Maximums wurden durch Anpassung

von Lorentz-Fits an die Spektren bestimmt.
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Abbildung 6.4: Druck-Gitterparamter-Isothermen zweier Proben der angegebenen Mul-
tilagenstruktur. Bei Probe 1 handelt es sich um Pd-Cluster mit einem mittleren Radius
von 5,4 nm, bei Probe 2 um eine perkolierende Pd-Cluster Schicht. Es sind jeweils drei
Bereiche des Beladungszyklus zu identifizieren, fiir Probe 1 mit (1) bis (3) am unteren

Rand, fiir Probe 2 am oberen Rand der Grafik eingezeichnet.

Abb. 6.4 zeigt die Druck-Gitterparameter-Isothermen von Probe 1 und 2 im Vergleich.
Die Morphologie erstgenannter Probe ist aus Abb.[5.33/bekannt, die von Probe 2 entspricht
derjenigen einer geschlossenen feinkristallinen Pd-Schicht. Die zu sehenden Isothermen lie-
fern eine Vielzahl von Informationen. Es sind jeweils drei Bereiche zu identifizieren, welche
in der Grafik markiert sind. Bereich (1) entspricht der interstitiellen Losung von Wasser-
stoff im Pd-Gitter (a-Phase). Bereich (2) ist der Bereich der Mischungsliicke zwischen a-
und «’-Phase, Bereich (3) der der o/-Phase. Zunéchst fillt die Ausbildung einer Hystherese
zwischen Be- und Entladung der Clusterprobe ins Auge, ein Hinweis auf eine stattfindende

a-a/-Phasenumwandlung. Desweiteren zeigt die Kurve von Probe 1 gegeniiber derjenigen
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von Probe 2 eine grofiere Verdnderung des Gitterparameters und ein weiter ausgedehntes
Zweiphasengebiet.

Beide Ergebnisse laufen zundchst dem vom Pd/H-System zu erwartenden Verhalten
zuwider. Fiir die grofleren Cluster wére eine geringere Mischungsliicke und grofiere Gitter-
dehnung zu erwarten (Pundt u. a. 1999). Unter Berticksichtigung der auf die Pd-Cluster
einwirkenden mechanischen Spannungen aber wird das Verhalten verstédndlich. Bei Pro-
be 2 handelt es sich um eine perkolierende Pd-Cluster-Schicht. Aufgrund der beschriebenen
Geometrie der Rontgenmessungen wird der in-plane Gitterparameter gemessen. Die inner-
halb einer Clusterlage dicht nebeneinander gepackten Pd-Cluster behindern sich demnach
gegenseitig, und es ist denkbar, dass die wasserstoffinduzierte Dehnung des Pd-Gitters
anisotrop vor allem out-of-plane stattfindet. Aus diesem Grund wird fiir Probe 2 eine
gringere Gitterdehnung als fiir Probe 1 nachgewiesen, und es ist anhand der Gitterpara-

meterverdnderungen keine Phasenumwandlung nachweisbar.
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Abbildung 6.5: Vergleich zweier Gitterparameter-Druck Isothermen fiir in PMMA stabi-
lisierte Cluster (diese Arbeit) und tensidstabilisierte Cluster (Shtaya-Suleiman 2003)

Der Einfluss der die Cluster umgebenden Matrix wird anhand der in Abb. 6.5 dar-
gestellten Gitterparameter-Druck-Isothermen noch deutlicher. Zu sehen ist der Vergleich

zwischen den in PMMA stabilisierten Clustern, und einer Probe tensidstabilisierter Cluster
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einer Grofle von 4,8 nm.

Das die Cluster umgebende und stabilisierende PMMA erlaubt zwar aufgrund seiner
guten Gaspermeabilitdt eine Wasserstoffbeladung der Cluster, jedoch kénnen die in Poly-
mer stabilisierten Cluster keineswegs als frei angesehen werden. Die Befunde einer grofieren
Mischungsliicke und geringeren Gitterdehnung klassifizieren das Polymer an dieser Stelle
als; verglichen mit den Tensiden, relativ harte Matrix. Zum einen ist dies eine Folge der
grofleren Zahl von Verankerungspunkten, die ein Cluster im Polymer gegeniiber der Tensid-
matrix ausbildet, zum anderen ist die Bindungsenergie des Clusters zum Polymer héher als
zu einer Tensidhiille (Suleiman u. a. 2004). Im Gegensatz zu klassischen Untersuchungen
kann an dieser Stelle eine Aussage iiber die mechanische Hérte auf einer Nanometer-Skala

getroffen werden.

6.2 Optische Eigenschaften von Silber-Clustern auf
Polycarbonat

Optische Eigenschaften von Nanoclustern sind seit langer Zeit ein Phénomen, was uns bei-
nahe alltédglich begegnet, denn bereits im Mittelalter nutzten die Glasmacher die optischen
Eigenschaften feindisperser Metallstdube aus, um Kirchenfenstern die gewiinschte intensive
Farbe zu verleihen. Grund genug also, auch in einem neuen System wie Ag/PC, die op-
tischen Eigenschaften der Cluster zu untersuchen. Die Proben wurden unter dquivalenten
Herstellungsbedingungen wie die zuvor fiir die TEM-Untersuchungen préparierten Proben
hergestellt. Die angegebenen Clustergrolen werden daher diesen Untersuchungen entnom-
men. Als Substrat wurde in diesem Fall Al,O3 verwendet, die Absorption der Cluster wurde
im Wellenlédngenbereich von 300 — 900 nm gemessen.

In Abb.[6.6 sind die Absorptionsspektren fiir vier verschiedene Clustergrofien zu sehen.
Die gemessenen Spektren wurden um die Leermessung einer auf einem Al;Os-Substrat
unter den gleichen Bedingungen hergestellen Polycarbonatschicht gleicher Dicke korrigiert.
Der zu beobachtende Absorptionspeak stammt von der Oberflachenplasmonenresonanz der
Ag-Partikel. Mit wachsender Clustergréfie ist ein Anwachsen der Absorptionspeaks, eine
deutliche Rotverschiebung sowie eine Verbreiterung des Maximums zu beobachten. Die
Zunahme der Absorption korreliert mit der zunehmenden Masse an Ag-Clustern, da sich

die Clustergrofie gut iiber die auf die Oberfliche deponierte Masse einstellen lédsst. Die ge-
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Abbildung 6.6: Absorptionsspektren von Ag-Clustern in PC. Die zu den Spektren gehori-
gen Clusterradien, sowie die als Fehler angegebenen Halbwertsbreiten der Groflenvertei-
lung finden sich in der Grafik. Fiir Probe (4) liegt eine bimodale Gréfienverteilung vor,
beriicksichtigt durch die Angabe zweier Clusterradien. Zur besseren Sichtbarkeit ist die
jeweilige Lage des Absorptionsmaximums markiert und verdeutlicht die Rotverschiebung

mit zunehmender Clustergrofle.

fundene Rotverschiebung des Absorptionsmaximums ist ein Grofleneffekt der untersuchten
Ag-Cluster. Mit zunehmender Clustergréfie sinkt das Verhéltnis von Oberfliche zu Volu-
men, weshalb die durch die Oberflachenspannung bedingte Kompression des Kristallgitters
des streuenden Clusters abnimmt. Dies fiihrt zu einer Abnahme der Oberflichenplasmo-
nenresonanzfrequenz, sichtbar an der beschriebenen Rotverschiebung. Dieses Phéanomen ist
fiir Ag-Cluster auch in anderen Systemen beobachtet worden und steht in guter Uberein-
stimmung mit der Mie-Theorie, die es erlaubt, unter Annahme sphérischer Partikel deren
Absorption zu berechnen.

Bei der fiir den Hauptpeak verantwortlichen Oberflachenplasmonenresonanz handelt es
sich um die erste sphérische Anregungsmode (Dipolschwingung). Dies geht aus numeri-
schen Rechnungen hervor, deren Bedingung R/A.. < 5 x 1072 ist, wobei R der Radius
des Clusters und \,,,, die Lage des Absorptionspeaks ist. Diese Bedingung ist selbst fiir
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die grofiten hier vorkommenden Cluster mit Radien von ca. 8 nm erfiillt (Kreibig 1974).
(Yang u. a. 2002) haben eine Rotverschiebung fiir laserdeponierte Ag-Cluster in BaTiO3
gefunden, und (Russel u. a. 1987) zeigen einen Vergleich mit der Mie-Theorie, allerdings
fiir deutlich groflere Cluster mit Radien jenseits von 10 nm. An diesen Clustern ist dariiber
hinaus ein durch die zweite Schwingungsmode (Quadrupolschwingung) verursachter Ab-
sorptionspeak gefunden worden. Bei genauem Betrachten des Absorptionsspektrums von
Probe (4) ist im Bereich von 370 nm eine angedeutete Schulter zu erkennen. Diese wére
mit der erwédhnten zweiten Schwingungsmode zu erkldren.

Aus den Absorptionsspektren lassen sich zwei weitere unmittelbar mit der Art des
Wachstums von Ag auf PC verkniipfte Phénomene ablesen. Der wesentliche Peakshift pas-
siert in Messung (1)—(3), demjenigen Bereich des Wachstums, in dem die mittlere Cluster-
groffe zunimmt. Die sich zu spéaterem Punkt ausbildende bimodale Clustergréfenverteilung
auBert sich vor allem in einer deutlichen Verbreiterung des Absporptionspeaks, da sich Ab-

sorptionsanteile grofler und kleiner Cluster mischen.



7 Zusammenfassung

Ziel der vorliegenden Arbeit war es, das Wachstum von Metallen auf Polymeroberflachen,
die der Strukturbildung zugrunde liegenden Mechanismen sowie die Eigenschaften der ent-
stehenden Metallcluster zu untersuchen. Verwendet wurden Silber (Ag), Gold (Au), Kupfer
(Cu) und Palladium (Pd) auf Poly-bisphenol-A-Carbonat (Polycarbonat, PC) sowie Pd auf
Polymethylmethacrylat (PMMA). Die Besonderheit der vorliegenden Arbeit ist, dass so-
wohl die polymere Matrix als auch die metallische Komponente in einem Herstellungsgang
mit ein und derselben Methode préapariert wurden.

Zuerst wurden die Herstellungsbedingungen fiir eine geeignete Polymermatrix opti-
miert. Die beiden im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Polymere, PC und PMMA, haben
sehr unterschiedliche Strukturformeln, und zeigen aus diesem Grund bei der wahrend der
Laserablation stattfindenen UV-Bestrahlung unterschiedlich starke Absorption. Wie sich
im Rahmen dieser Arbeit gezeigt hat, ist es daher giinstig, PC bei geringen Laserenergie-
dichten nahe der Ablationsschwelle herzustellen.

PMMA-Schichten wurden bei einer Laserenergiedichte von 2 — 4 J/cm? mit einer Rate
von 0,14 nm/Puls hergestellt. Die Infrarotspektren der PMMA-Filme zeigen, dass die che-
mische Struktur mit der des Ausgangsmaterials sehr vergleichbar ist, lediglich die mittlere
Kettenldnge ist verkiirzt, wie Gel-Permeations-Chromatographie-Messungen zeigen. Die
PMMA-Oberflache ist dominiert von einer groflen Anzahl von Droplets, die resultierende
RMS-Rauigkeit liegt bei ca. 2,2 nm, in den Zwischenrdumen der Tropfchen bei 0,23 nm.

Polycarbonat wurde mit einer Rate von 0,13 nm/Puls bei einer Energiedichte von
70 mJ/cm? hergestellt. Die Untersuchung der Schichten mit Réntgenreflektometrie ergibt
eine Dichte der PC-Filme von 1,25 g/cm?® (bulk-PC: 1,2 g/cm?), und eine im Vergleich mit
PMMA deutlich geringere Oberflichenrauigkeit von 0,1 nm. Messungen mit dem Raster-
kraftmikroskop (AFM) zeigen ferner praktisch keine Droplets bei einer Oberflachenrauig-
keit von 0,4 nm. Infrarotspektren der Schichten zeigen in den wichtigsten Schwingungsban-
den Ubereinstimmung mit der Literatur, was auf ein dem Ausgangsmaterial vergleichbares
Polymer schlieen ldsst. Der Vergleich der Intensitéten der v(CH)- und der (O — C — O),/s-
Schwingungsbanden weist, dhnlich wie bei PMMA, auf eine Verkiirzung der Kettenldngen
hin.

114
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Eine Erhéhung der Laserenergiedichte auf 200 mJ/cm? fiihrt zum fast vollstéindigen
Verlust des IR-Spektrums, die polymere Struktur des Filmes ist daher fragwiirdig. In Ge-
genwart eines inerten Hintergrundgases (Ar) verbessert sich jedoch die chemische Struktur
wieder, wobei die Ursache bisher ungeklért bleibt. Ein solches Polymer zeigt jedoch sehr
geringe Substrathaftung und eine sehr porose, offene Oberflache, so dass fiir die anschlies-
sende Metalldeposition das bei geringer Energiedichte von 70 mJ/cm?, nahe der Ablati-
onsschwelle hergestellte Polycarbonat die geeignetste Matrix darstellt.

Im folgenden standen die Einzelprozesse bei der Laserdeposition von Metallen auf Me-
talle und Metallen auf PC bzw. PMMA im Zentrum des Interesses. Ziel der Betrachtungen
war die Ermittlung des Kondensationskoeffizienten fiir die betrachteten Systeme. Der we-
sentliche bei der Deposition von Metallen untersuchte Effekt ist das Wiederabsputtern be-
reits deponierten Materials. Die Eigensputteryields von Ag und Cu sind fiir die verwendete
Depositionsanlage aus fritheren Arbeiten bekannt, die Eigensputteryields fiir Au und Pd
wurden in SRIM-Simulationen berechnet. Durch die Herstellung von Eichproben konnte,
unter Kenntnis des Eigensputteryields, auf eine Brutto-Rate fiir das jeweilige Metall ge-
schlossen werden (Ag: 9,3; Au: 18,3; Pd: 15,5; Cu: 8,4 [pm/Puls]). Diese Werte entsprechen
der auf das Polymer deponierten Gesamtmasse, umgerechnet in eine Aquivalentschicht-
dicke/Puls.

Da bei der Metall/Metall-Deposition Wiederabsputtereffekte eine grofie Rolle spielen,
wurde die Metall /Polymer-Deposition mittels SRIM-Simulationen hinsichtlich dieses Ef-
fekts untersucht. Fiir Metallionen von 100 eV sind in den verwendeten Systemen prife-
renzielle Sputtereffekte geringen Ausmafles zu beobachten (H: 0,2%; O: 0,1%; C: < 0,1%).
Das wesentliche Phénomen ist die Implantation der Metallionen in das Polymer. Die Im-
plantationstiefen liegen bei 3 bzw. 4 nm fiir Cu bzw. Ag und Pd und bei 5 nm fiir Au,
sowohl in PC wie auch in PMMA. Diese Implantationsvorgénge fithren zu einer Verdnde-
rung der Polymerstruktur, wie z.B. Graphitisierung, Kettenspaltung oder der Abtrennung
von Seitengruppen. Insbesondere die Graphitisierung fiihrt zu einer geringeren Implantati-
onstiefe, so dass die genannten Werte als obere Grenze fiir eine Verdnderung des Polymers
angesehen werden kénnen.

Der Kondensationskoeffizient wurde durch in-situ-Ratenmessungen an Polymer/Metall-
Grenzflachen bestimmt. Aus den Werten fiir die Depositionsrate von Metall auf Polymer
nahe der Grenzfliche, der Rate fiir Metall auf Metall weit entfernt von dieser, und der

Kenntnis des Eigensputteryields fiir das entsprechende Metall, konnten die folgenden Kon-
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densationskoeffizienten berechnet werden: Cpg : 0,59, Cay : 0,73, Cpq : 0,84, Cey : 0,96.
Die Werte gelten fiir die Deposition auf PC und auf PMMA.

Bei der Deposition von Ag auf PC konnte in TEM-Untersuchungen die Bildung sphéri-
scher Cluster, deren mittlerer Radius bis zu einer Aquivalentschichtdicke von ca. 8 Mo-
nolagen (ML) linear mit der deponierten Masse ansteigt, beobachtet werden. Bei grofie-
ren Schichtdicken bildet sich eine bimodale Clustergrofienverteilung aus, deren Schwer-
punkte bei ca. 2 und 8 nm liegen. Die Groflenverteilung fiir die kleinen Cluster mit Ra-
dien von 1 — 2 nm ist mit einer Halbwertsbreite von 0,6 nm relativ schmal. Die TEM-
Untersuchungen in Draufsicht und Querschnitt zeigen ein dreidimensionales kugelférmiges
Wachstum der Ag-Cluster auf PC. Die Moglichkeit, PC/Ag-Schichtpakete mit guter Peri-
odizitat und relativ geringen inneren Rauigkeiten von 2 — 3 nm herstellen zu kénnen, konn-
te nicht nur durch Querschnittselektronenmikroskopie, sondern auch durch Rontgenreflek-
tometriemessungen bestétigt werden. Im Vergleich zwischen TEM- und AFM-Messungen
zeigte sich, dass die Ag-Cluster mit sehr grofler Wahrscheinlichkeit unter der Polymero-
berflache liegen. Treibende Kraft fiir diesen Prozess ist wahrscheinlich eine Differenz der
Oberflachenenergien zwischen Polymeren und Metallen von typischerweise einer Gréfien-
ordnung, die das Einsinken der Metallcluster fiir das Gesamtsystem energetisch giinstig
macht.

Die Existenz nahezu perfekt sphérischer Ag-Cluster ldsst auf einen schnellen Koales-
zenzprozess schliessen. Fine Betrachtung der Koaleszenz im Rahmen der klassischen Wachs-
tumstheorie, in der dieser als Sinterprozess beschrieben wird, macht dies deutlich. Die fiir
Ag/PC beobachtete bimodale Groflenverteilung weist in diesem Rahmen auf Koaleszenz in
Folge von Clusterwachstum hin, Koaleszenz in Folge mobiler Cluster kann hingegen ausge-
schlossen werden. Die géngige Literaturmeinung beschreibt die Clusterbildung von Ag auf
PC an speziellen Oberflachenplédtzen und stiitzt so das Bild nicht mobiler Cluster. In den
TEM-Untersuchungen sind keine teilweise koaleszierten Cluster beobachtet worden, dies
gibt den Hinweis auf eine gegeniiber der Kollisionszeit m deutlich geringere Koaleszenzzeit.

Die Frithphasen des Wachstums von Ag auf PC wurden mit dynamischen Monte-Carlo-
Simulationen (DMC) untersucht. Aus der Simulation des Clusterdichteverlaufs lisst sich
die Oberflichendiffusionskonstante von Ag auf PC bestimmen, die mit 7 x 1075 cm?s™!

etwa eine Groflenordnung oberhalb des Wertes fiir Ag auf einer Ag(111)-Oberfldche liegt.

!Die Kollisionszeit ist diejenige Zeit, die in der jeweiligen Wachstumsphase im Mittel vergeht bis zwei

Cluster in Folge ihrer Radienzunahme kollidieren.
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Dieser Wert, unterstreicht das Bild einer schnellen Clusterkoaleszenz.

Die Perkolation von Ag-Clustern auf der PC-Oberfliche wurde anhand eines speziell
zu diesem Zweck préparierten Clustergroffengradienten mit Rontgenkleinwinkenstreuung
untersucht. Eine qualitative Auswertung der Streubilder weist auf einen Ubergang von
isolierten sphérischen Clustern zu einer perkolierenden Schicht aus senkrecht nebeneinander
gestellten Zylindern hin. Diese deuteten auf beginnendes kolummnares Wachstum, wie es
fiir PLD auch in anderen Systemen gefunden wurde.

Gold zeigt auf Polycarbonat nahezu perfekt sphérische Cluster, fiir Clusterradien unter
2 nm wurden Halbwertsbreiten der Gréfenverteilung von 0,6 nm gefunden. Die Ausbildung
einer bimodalen Groflenverteilung setzt jedoch bei geringeren Schichtdicken (~ 6 ML) als
bei Ag/PC ein. Aufierdem sind in den TEM-Bildern teilweise koaleszierte Au-Cluster zu
finden, was auf eine Koaleszenzzeit vergleichbar der Kollisionszeit schliessen lédsst. Im Ver-
gleich zu Ag/PC koaleszieren die Au-Cluster also langsamer. Aus der DMC-Simulation des
Clusterdichteverlaufs ergibt sich fiir Au/PC eine gegeniiber Ag/PC um ca. eine Grofien-
ordnung geringere Oberflichendiffusionskonstante von 6,3 x 1077 cm?s 1.

Im Kontrast zu den Edelmetallen Ag und Au zeigt Cu auf PC keine sphérischen, sondern
stark facettierte Cluster. Im Vergleich zeigen die Cu-Cluster eine héhere Clusterdichte, sind
bei gleicher Aquivalentschichtdicke mit typischen Radien von 1 — 2 nm kleiner, und bilden
keine bimodale Griéflenverteilung aus. Die gegeniiber Ag und Au hohere Reaktivitidt des
Kupfers fithrt so zu einer geringeren Oberflichendiffusion und dem Ausbleiben totaler
Koaleszenz. Dieser Befund schlédgt sich ebenfalls im Verlauf der Clusterdichte nieder, und
fithrt zu vergleichsweise hoheren Bedeckungsgraden.

Das Wachstum von Pd wurde sowohl auf PC wie auch auf PMMA untersucht. Auf PC
bildet sich bereits in den friithen Phasen ein gemischtes Wachstum aus einer meanderformig
perkolierenden Struktur, bei gleichzeitiger Existenz einer groflen Anzahl runder Cluster,
aus. Auf PMMA hingegen sind isolierte, runde oder leicht elliptische Pd-Cluster zu fin-
den. Deren Radien liegen in der Frithphase des Wachstums mit 2 — 3 nm leicht oberhalb
derjenigen von Ag/PC bekannten Werte bei gleicher Schichtdicke. Die Ausbildung einer
bimodalen Groflenverteilung fehlt, wie bei Cu auf PC, auch hier. Stattdessen ist eine starke
Verbreiterung der Grofienverteilung zu sehen.

Nach den Wachstumsuntersuchungen wurden schliesslich zwei ausgewéhlte Systeme,
Pd/PMMA und Ag/PC, hinsichtlich der Eigenschaften der Cluster betrachtet. Pd-Cluster
in PMMA wurden in Form eines Multilagensystems hergestellt. Auf diese Weise konnte
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fiir die anschliessende in-situ-Rontgendiffraktometrie wéhrend einer Wasserstoftbeladung
die Probenmasse, und somit das Messsignal erhoht werden. Anhand der Gitterparameter-
verdnderung konnen wihrend der Wasserstoffbeladung die unterschiedlichen Pd/H-Phasen
identifiziert werden. Der Vergleich der Gitterparameter-Druck-Isothermen von Pd-Clustern
in PMMA, und elektrochemisch hergestellen, in Tensidhiillen stabilisierten Pd-Clustern
zeigt, dass die PMMA-Matrix im Vergleich zu den Tensiden auf der Gréfenskala der Clus-
ter mechanisch hérter ist. Die Beladungskurve der Pd/PMMA-Cluster zeigt den zu erwar-
tenden Phaseniibergang, jedoch unter geringeren Gitterparameterverdnderungen als die
Pd/Tensid-Cluster, was auf den Einfluss mechanischer Spannungen zuriickzufiihren ist.

Ag-Cluster auf PC wurden hinsichtlich ihrer optischen Eigenschaften untersucht. Die
Proben zeigen einen deutlichen durch Oberflichenplasmonenresonanz zu erkldrenden Ab-
sorptionspeak. Mit zunehmender Clustergrofle ist eine Rotverschiebung des Maximums zu
beobachten, welches zudem in Folge der zunehmenden deponierten Masse anwéchst.

Insgesamt konnte im Rahmen dieser Arbeit gezeigt werden, dass sich mittels gepul-
ster Laserdeposition Metallcluster in einer Polymermatrix in einem einzigen Herstellungs-
gang préaparieren lassen. Wahrend der Deposition auftretende Phdnomene und Mechanis-
men wurden simuliert und interpretiert, der Kondensationskoeffizient auf neuartige Weise
in-situ bestimmt. Uber die deponierte Masse lassen sich Clustergrofe und deren Eigen-
schaften variieren. Struktur und Wachstum konnten im Sinne kritischer Werte fiir die
Kollisions- und Koaleszenzzeit interpretiert werden. Die Frithphasen des Wachstums wur-
den mit DMC-Simulationen verglichen, was eine Bestimmung der Oberflachendiffusions-
konstante ermoglichte.

Die gepulste Laserdeposition hat sich als geeignete Methode erwiesen, metallische Na-
nocluster auf Polymeroberflichen zu praparieren. Aus dieser Moglichkeit ergeben sich
vielfaltige Ankniipfungspunkte zur vorliegenden Arbeit. Moglich ist die Variation des auf
die Polymerobefliche deponierten Materials, z.B. durch Verwendung weiterer Metalle, Le-
gierungen, Keramiken oder mehrkomponentiger Systeme. Nicht nur Wachstum und Eigen-
schaften weiterer Cluster bieten ein interessantes Feld, auch die Untersuchung der metal-
lisierten Polymermatrix, z.B. hinsichtlich ihrer mechanischen Eigenschaften, wirft interes-

sante Fragestellungen auf.
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