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1 Einleitung

Die Kombination zweier vollig unterschiedlicher Materialklassen, speziell die Einbet-
tung von Nanopartikeln aus dichtest gepacktem, kristallinem Metall in amorphe Gléser,
hat bereits sehr eindrucksvoll im vierten Jahrhundert mit dem Lycurgus-Kelch seinen
Ursprung genommen. Ebenso wie bei Kirchenfenstern aus dem Mittelalter verleihen
verdnderte elektronische Eigenschaften der eingebetteten Nanopartikel aus Gold oder
Silber den Glédsern ihre spezielle Farbung [1]. Dariiber hinaus finden heutzutage
Nanokomposite aus Metall /Polymer-Systemen unter anderem als Schutzschichten mit
erhohten Abriebsfestigkeiten [2] oder sogar als Datenspeicher beim Anlegen elektrischer
Felder [3] ihre Anwendung.

Waéhrend die Miniaturisierung von Bauelementen immer weiter in das Submi-
krometer- und Nanometer-Léngenregime fortschreitet, ist die Kontrolle der Herstel-
lungsprozesse auf atomarer Ebene sowohl bei der Entwicklung neuer Materialien als
auch neuer Bauelemente entscheidend [4]. In vielerlei Anwendungen, wie z. B. bei
der Katalyse, der magnetischen Speicherung oder auch bei Solarzellen sind dabei
metallische Nanopartikel nicht wegzudenken. So kann beispielsweise in organischen
Solarzellen durch die Kenntnis der Morphologie und Anordnung von Nanopartikeln
in der aktiven Polymerschicht deren Effizienz gesteigert werden [5]. Hierbei ist die
Struktur und Morphologie der Nanopartikel durch Wachstumsprozesse bestimmt, und

eine genaue Kenntnis dieser Prozesse ist von entscheidender Bedeutung.

Ublicherweise werden diinne Schichten von Metallen auf Polymer (in dieser Arbeit
abgekiirzt als Metall/Polymer-System) durch eine Kombination klassischer Diinn-
schichtverfahren hergestellt, die jedoch fiir die jeweiligen Materialklassen héufig unter-
schiedlich sind. Dies hat den Nachteil, dass nachtriagliche Herstellungs-, Ausbau- bzw.
Auslagerungsschritte notwendig werden. Wahrend bei der Polymerherstellung das Spin-
Coating-Verfahren industriell hdufig verwendet wird, bei dem das Polymer in Losung
auf ein Substrat aufgetropft wird und in seiner langkettigen Molekiilstruktur erhalten

bleibt, bietet z. B. das Verfahren der Plasmapolymerisation eine losungsmittelfreie
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Alternative [6,7]. Hierbei entstehen jedoch Polymerschichten mit einem sehr hohen
Vernetzungsgrad. Andererseits stehen bei der Metalldeposition auf bereits bestehenden
Polymerschichten typische Verfahren wie die Sputterdeposition [8, 9], die Ionen-
Implantation [10,11] sowie das thermische Verdampfen im Vordergrund [12,13].

Die parallele Herstellung von Metall /Polymer-Systemen ist auch mit den Verfahren
des thermischen Verdampfens [14] oder der Sputterdeposition [15] mdoglich, bei denen
die polymere Molekiilstruktur groflenteils intakt bleibt. Allerdings sind die hier
auftretenden kinetischen Energien der deponierten Atome mit etwa 0,1eV bzw. 10eV

relativ gering.

Auch mit der gepulsten Laserdeposition kénnen diinne Schichten beider Mate-
rialklassen - Metall und Polymer - ohne Auslagerungsschritte oder nachtragliche
Herstellungsschritte, bei denen das Vakuum gebrochen werden miisste, hergestellt
werden [16-18]. Zwei Parameter, die das Wachstum von eingebetteten Metallclustern

im Polymer beeinflussen sollten, sind jedoch von besonderer Bedeutung.

Zum einen ist aus Vorarbeiten bekannt, dass mit gepulster Laserdeposition mit
einer Wellenldnge im UV-Bereich von 248 nm glatte Polymerschichten aus Poly(methyl
methacrylat) (PMMA) und Polycarbonat (PC) herstellbar sind [19, 20]. Allerdings
kommt es zu einer Modifizierung der Molekiilstruktur des polymeren Materials,
insbesondere bei PMMA [20-22]. Die Modifikation der deponierten PMMA-Schicht
macht sich grofitenteils in einer Kiirzung der mittleren Kettenldnge, einer teilweisen
Abspaltung von Seitengruppen und einer Verringerung der Glasiibergangstemperatur
bemerkbar. Dies sollte das Wachstum von Metall auf diesen polymeren Unterlagen im
Vergleich etwa zum thermischen Verdampfen auf Polymerfolien oder aufgesponnenen

Polymerschichten mit grofler Kettenlédnge stark beeinflussen.

Andererseits liegt mit der gepulsten Laserdeposition eine Herstellungsmethode vor,
bei der ein grofler Bruchteil der Metallatome ionisiert ist (typischerweise ca. 50%
[23, 24]) und diese Metallionen auf dem Polymer mit einer mittleren kinetischen
Energie von ca. 100eV deponiert werden [23,25]. Die Auftreffenergie ist sehr grofi im
Vergleich zu anderen verbreiteten Depositionsverfahren (s.o.). Diese sollte aufgrund
teilweiser Implantation zur Bildung von Metallkeimen und Wachstum der Cluster
unter der Polymeroberfliche fithren, wie es bereits fiir die Deposition von Metall
auf Metall als ,, subsurface growth* beschrieben wurde [26]. Auch dieser Einfluss sollte
die Wachstumsprozesse im Gegensatz zu den bereits genannten Herstellungsverfahren

deutlich verandern.



Daher ist das Ziel dieser Arbeit, diinne Polymerschichten mit eingebetteten, metal-
lischen Clustern mit der gepulsten Laserdeposition herzustellen und hinsichtlich ihrer

Wachstumsmorphologie und Wachstumskinetik genau zu studieren.

Der gepulste Ablationsprozess und die verwendeten Energiedichten sollten es er-
lauben, die Gréfle und Form von Nanoclustern und sogar deren Tiefenverteilung bei
Implantation zu kontrollieren. Wie und wo die Wachstumsprozesse durch Implanta-
tion des deponierten Materials unter der Polymeroberfliche - also im modifizierten
Polymer - stattfinden und welche Wachstumsmorphologien sich dabei einstellen, soll in
dieser Arbeit zum einen durch Mikroskopieuntersuchungen unterstiitzt durch SRIM-
Simulationen studiert werden. Hierbei wird sich insbesondere die Frage stellen, inwie-
weit die Metallmorphologien im Polymer gezielt iiber die Laserpulsanzahl einzustellen
und einzelne Wachstumsstadien wie Clusterbildung und -wachstum, Clusterkoaleszenz,
perkolierende Metall-Strukturen bis hin zu geschlossenen Metallschichten voneinander

zu trennen sind.

Zum anderen sollen die Auswirkungen der Polymer-Modifikationen auf die Wachs-
tumskinetik von Metall im Polymer durch Messungen der in-situ-Widerstandsénderung
umfassend untersucht werden. Mit einer geeigneten Probenwahl von metallischen
Cluster-Strukturen im Polymer, die sich kurz vor der Perkolationsschwelle befinden, ist
zu iiberpriifen, ob sich mit der Modifikation des laserdeponierten Polymers die Mobilitét

von Metall im Polymer verdndert und dadurch die Wachstumskinetik beeinflusst wird.

Auf der Seite der Polymere sollen neben PMMA auch PC und Bisphenol Dimetha-
crylat (BisDMA) vergleichend untersucht werden. Diese Polymere unterscheiden sich
in ihrer UV-Absorption, was aufgrund eines verdnderten Abtrags vom Target einen
gravierenden Unterschied der mechanischen Eigenschaften, speziell des Elastizitéts-
moduls der deponierten Polymerschichten zur Folge hat. Dariiber hinaus soll mit der
Wahl von kristallinem Silizium als Substratunterlage ein Vergleichssystem untersucht
werden, bei dem durch sehr oberflichennah stattfindende Wachstumsprozesse das
klassische Inselwachstum vorliegt. Hinsichtlich der Metalle werden mit Silber (Ag) und
Palladium (Pd) zwar sehr masseidhnliche Elemente gewéhlt, jedoch unterscheiden sich
beide Metalle in ihrer Diffusivitdt bzw. Reaktivitdt im bzw. auf dem Polymer und
Silizium.

Dem Ag/PMMA-System kommt in dieser Arbeit die grofite Bedeutung zu, da sich
dieses System - mit Ag als ein Metall hoher Mobilitat und laserdeponiertes PMMA als

stark modifiziertes Polymer mit duflerst geringem Elastizitdtsmodul [19] - durch eine
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besonders stark verdnderte Wachstumskinetik auszeichnen sollte. Daher konnte dieses
Metall/Polymer-System moglicherweise sogar als ein besonders sensitiver Sensor fiir
Gas genutzt werden, wie es bereits bei anderen Metall /Polymer-Systemen eingesetzt
wird [27-29].

Die vorliegende Arbeit gliedert sich wie folgt:
Nach dieser Einleitung (Kapitel 1) wird zunéchst in Kapitel 2 der theoretische Hinter-
grund zu den Wachstumsmodellen der Keimbildung und des Wachstums von deponier-
ten Atomen auf Oberflichen dargestellt. Insbesondere wird dabei auf die Einfliisse der
hohen Depositionsenergie der gepulsten Laserdeposition auf das Wachstum von Metal-
len auf Polymeren eingegangen. Kapitel 3 beinhaltet die Darstellung der verwendeten
experimentellen Methoden, die zur Charakterisierung der Metall/Polymer-Systeme
beigetragen haben. Erste Einblicke in das grundlegende Verstandnis fiir das Wachstum
von Metallclustern und -schichten auf reinen Silizium-Oberflichen liefert Kapitel 4. In
Kapitel 5 werden die verwendeten reinen Polymere charakterisiert, die in dieser Arbeit
als Matrix fiir die eingebetteten Metallcluster und -schichten dienen. Zudem werden die
das Wachstum von Metall auf Polymer beeinflussenden Modifikationen des Polymers
durch die Laserablation erldutert. Wéhrend in Kapitel 6 mit der Untersuchung der
Keimbildung und des Wachstums metallischer Nanopartikel auf den Polymeren die
Frithstadien des Wachstums gezeigt und diskutiert werden, werden in Kapitel 7 die
Spétstadien des Wachstums behandelt. Vergleiche zwischen Mikroskopieuntersuchun-
gen und Widerstandsmessungen liefern einen vollstéindigen Uberblick iiber alle Stadien
des Wachstumsprozesses. In Kapitel 8 wird die Diffusionskinetik des Wachstums
von Metall im Polymer analysiert, zudem wird mit dem Metall/Polymer-System ein
Anwendungsbeispiel fiir die Sensorik aufgezeigt. Abschlieend werden die gewonnen

Ergebnisse dieser Arbeit in Kapitel 9 zusammengefasst.
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Im Folgenden sollen die theoretischen Grundlagen zur Keimbildung und zum Wachstum
von Metallen auf bzw. im Polymer erldutert werden. Zundchst wird das Modell des
Inselwachstums von thermisch verdampften Metallatomen auf einem festen Substrat als
klassischer Fall behandelt. Im Anschluss daran wird auf die Abweichungen eingegangen,
die daraus resultieren, dass beir der gepulsten Laserdeposition hohe Ilonenenergien
vorliegen, da die Ionen z. T. tonisiert werden. Dadurch finden die Wachstumsprozesse
nicht mehr ausschlief$lich auf der Oberfliche, sondern auch einige Nanometer unterhalb
dieser aufgrund von Implantation statt.

Desweiteren wird auf die Prozesse der Koaleszenz und Ostwaldreifung eingegangen,
die an das Stadium der Keimbildung und des Wachstums metallischer Cluster an-
schlieffen. Eine weitere Moglichkeit der Ausbildung sphdrischer Cluster unterhalb der
Polymeroberfliiche wird wn dem mnachtrdglichen FEinsinken bereits gebildeter Cluster
durch eine Minimierung der Oberflichenenergie gesehen, oder aber in der Diffusion
von Metallatomen in die Polymerschicht hinein, was zu einer Nukleation von Clustern

i einer spezifischen Tiefe fiihrt.

Werden Atome, Ionen oder Molekiile auf einem Substrat deponiert, so entstehen
im Falle des hier behandelten Volmer-Weber-Wachstums nanometergrofie Strukturen
als Konsequenz einer Vielzahl an atomistischen Prozessen. Dieses sind grofitenteils
Wachstumsprozesse im Nicht-Gleichgewicht, die durch die Konkurrenz zwischen Ki-
netik und Thermodynamik beschrieben werden kénnen [4,30]. Die Abbildung 2.1 zeigt
die ersten Mechanismen des Wachstums von Strukturen auf der Substratoberflache.
Die deponierten Atome und/oder Ionen diffundieren iiber Hiipfprozesse auf dem
Substrat (in dieser Arbeit werden jedoch aufgrund der gepulsten Laserdeposition
neben niederenergetischen Atomen (einige eV) auch hochenergetische Metallionen
(ca. 100eV) in einem Verhéltnis von 50% zu 50% deponiert [23,24], eine genauere
Erlduterung folgt in Kapitel 3.1). Als MaB fiir die Beweglichkeit der adsorbierten
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Atome auf der Oberfliche kann bei der thermisch aktivierten Oberflachendiffusion
die Diffusivitdt D betrachtet werden, die die mittlere quadratische Wegstrecke pro
Zeiteinheit angibt. Zudem ist der Fluss F', mit dem die Adsorbate auf der Oberfliche
pro Zeiteinheit deponiert werden, bei den Wachstumsprozessen von grofler Relevanz.

Betrachtet man das Verhéltnis aus Diffusivitat und Fluss 2/F bei konstantem Fluss, so

D
F Kinetics Thermodynamics

Abbildung 2.1: Wachstumsprozesse von adsorbierten Atomen auf einer Substratoberfliche in ato-
mistischer Ansicht. Adsorbieren Atome auf der Oberfliche, diffundieren sie zu niichstgelegenen
Bindungspartnern und bilden neue Keime aus oder aber lagern sich an bereits ausgebildete
Strukturen an. Das Verhiltnis aus Diffusivitdt D und Fluss F' gilt als ein Schliisselparameter bei
der Beschreibung der Wachstumsprozesse. Die Abbildung ist aus der Nature-Veroffentlichung von

Barth et al. entnommen [30].

gibt dieses die durschnittliche Distanz an, die sich ein adsorbiertes Atom zum néchsten
Oberflichenatom bewegen muss, um entweder einen neuen Keim zu nukleieren oder
sich an einen bereits gebildeten Keim oder Insel anzulagern.

Dieses Verhéltnis kann somit als der Schliisselparameter gesehen werden, der die
Wachstumskinetik steuert. Ist die Depositionsrate gering bzw. die Diffusion schnell
(d. h. grofler Wert fiir P/F), verlduft das Wachstum nahe am Gleichgewicht, da die
adsorbierten Atome geniigend Zeit haben, um an ein energetisches Minimum auf
der Potentiallandschaft des Substrats zu diffundieren. Im umgekehrten Fall (d. h.
kleiner Wert fiir P/r), wird das Wachstum eher durch die Kinetik beschrieben.
Damit ist gemeint, dass den individuellen Diffusionsprozessen, wie die Diffusion von
Atomen auf der Oberflache, iiber Stufen, entlang von Kanten etc., jeweils eine ganz
bestimmte Energiebarriere fiir den Platzwechselvorgang zuzuschreiben ist [4]. Da jedem

Materialsystem eine Hierarchie dieser Energiebarrieren zugrunde liegt, entscheidet sich
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hieraus die endgiiltige Form, Grofle und geometrische Anordnung der wachsenden
Strukturen [30].

Typischerweise ist die mittlere Depositionsrate bei der gepulsten Laserdeposition
recht hoch. Sie liegt im Bereich einiger Angstrom pro Sekunde. Die momentane
Depositionsrate ist sehr hoch, da die Atome und Ionen innerhalb einiger us gepulst
auf dem Substrat auftreffen. Bei Raumtemperatur ist das Diffusionsvermogen relativ
klein und wird nur im Falle von Ag etwas verstirkt, da dieses als wenig reaktiv gilt
und eine hohe Beweglichkeit zeigt [31,32]. Schéitzt man so also die GroBle der beiden
Parameter D und F fiir die gepulste Laserdeposition bei Raumtemperatur ab, so sollte
man sich mittig, vielleicht mit einer leichten Tendenz in Richtung Kinetik, auf der
Leiste der Wachstumscharakterisierung in Abbildung 2.1 befinden.

Die Erldauterungen zur klassischen Nukleationstheorie und die Herleitung der Raten-
gleichungen werden im folgenden Kapitel thermodynamisch betrachtet. Die Koales-
zenzprozesse, beschrieben in Abschnitt 2.4, welche in der Literatur grofitenteils durch
Monte-Carlo- bzw. Molekulardynamik-Simulationen untersucht werden, sind, wie sich

zeigen wird, durch die Kinetik der beteiligten Atome bestimmt.

2.1 Wachstumsmodelle zu Keimbildung und Wachstum

Fiir einen tropfchenférmigen Keim auf einer Substratoberflache gilt im Gleichgewicht
nach Young die Formel vg = vxs + vk cos¢e [33]. Hierbei sind g und g die Ober-
flachenspannungen des Substrats bzw. des Keims und yxg die Grenzflichenspannung
zwischen diesen beiden Phasen. Der Kontakt- bzw. Benetzungswinkel zwischen Keim
und Substrat ist mit ¢ bezeichnet. Fiir den Grenzfall des Inselwachstums (dies ist eine
von drei moglichen Wachstumsmoden, die von Bauer als Volmer- Weber-Mechanismus

vorgeschlagen wurde [34]), gilt die Relation:

Vs < Vks T VK mit >0 (2.1)

Seit der Entwicklung der klassischen Nukleationstheorie [35-37] ist die sogenannte
Kapillarndherung weitestgehend benutzt worden. Der Naherung liegt zugrunde, dass
die Oberfliachen- bzw. Grenzflichenenergien eines Keims (,,Kristall-Embryo®) mit denen
eines bulk-Kristalls gleichgesetzt werden. Allerdings ist dieser Fall eher unwahrschein-
lich, da Keime nur sehr wenige Atome enthalten. Somit ist die Energiebarriere, die

zu einer ungeordneten, weniger stabilen Phase fiihrt, kleiner als diejenige, die zu einer
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stabilen Phase fiihrt [38].

Diese Néherung erweitern Hickey et al. durch eine Ersetzung der konstanten Ober-
flachenenergie der klassischen Nukleationstheorie durch eine vom Radius des Keims
abhéngigen Oberflichenenergie [39]. Das von ihnen benutzte nicht-klassische, zwei-
dimensionale lattice-gas automata (LGA)-Modell der Keimbildung in iiberséittigten
Systemen fithrt sogar zu einer Verbesserung der Ubereinstimmung mit der Theorie
und hat hinsichtlich der Umsetzung, des Testens und des Speicherbedarfs Vorziige
gegeniiber Molekulardynamik-Simulationen oder Dichtefunktionaltheorie-Rechnungen.
Mit der Kapillarndherung wird die Keimbildung weitgehend thermodynamisch be-
trachtet. Sie beruht auf der Annahme, dass die heterogene Keimbildung auf einer
defektfreien Oberfliche bzw. Substrat ablduft, man also wie anfangs beschrieben einen
tropfenférmigen Keim auf einem Substrat annimmt. Eine wesentliche Gréfle, die zur
Beschreibung der Volmer- Weber-Kapillaritéitstheorie herangezogen wird, ist die freie
Bildungsenthalpie AGk eines aus j Atomen bestehenden Keims.

Die freie Enthalpie AGk(j) berechnet sich aus der Summe aus einem Enthalpie-
Volumenanteil, der bei der Kondensation eines Dampfes gewonnen wird, und einem
Enthalpie-Fldchenanteil, der durch die Ausbildung von Oberflichen und Grenzflichen
aufgewendet werden muss. Die Kontaktflache zwischen Keim und Substrat (K.S) und
die freie Oberfliche des Keims (K) kénnen durch die Zahl der Atome j im Volumen
des Keims ersetzt werden. Wegen j = %7? z r3, hierbei sind p und m die Dichte bzw.

Masse des Atoms j und r der Keimradius, und A = 47 r? ergibt sich:

2/3
A= (36m)" (T) i also A 57 (2.2)
p

Fir die folgenden Gleichungen konnen die ersten beiden Faktoren zu einem
Geometriefaktor C' zusammengefasst werden. Die freie Bildungsenthalpie AGk(j) in

Abhéngigkeit von der Atomanzahl j ergibt sich somit zu:

AGk(j) = jAu+3i" X mit X = (yxks 7s) Cks + 7k Ck (2.3)

Hierbei ist im Volumenterm Ay die Anderung der freien Enthalpie beim Ubergang
von der gasférmigen zur festen Phase, und yx bzw. vg sind die Oberflichenspannungen
zwischen Keim bzw. Substrat und Umgebung. Die Grenzflichenspannung zwischen
Keim und Substrat ist mit vxg bezeichnet. Aufgrund des unterschiedlichen Vorzeichens

und der unterschiedlichen Potenz der Atomanzahl durchléuft die freie Bildungsenthal-
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pie Gk(7) ein Maximum.

Vor Durchlaufen des Maximums sind die Keime nicht stabil und koénnen lediglich
durch Fluktuationen wachsen. Bei Erreichen des Maximums j = ¢ liegt ein kritischer
Keim vor, der erst nach Uberwindung der Energiebarriere AG k(1) unter Energiegewinn
weiter wachst. In Molekulardynamik-Simulationen ist fiir Platin-Cluster beispielsweise
eine kritische Gréie von unter 4-5 Atomen bei 800 K von Liimmen und Kraska bestimmt

worden [40]. Die kritischen GroBen fiir den Cluster berechnen sich durch die Ableitung

und dem gleich Null setzen selbiger, also %ﬁm j=i = 0.
2 X \*
i=|=-—
3AuR
4 X3
AGk(i) = ——
<) =57 8,2

Da sich das Wachstum diinner Schichten auf Substraten aus der Dampfphase und im
thermodynamischen Gleichgewicht wohl mit dem Aufdampfverfahren am besten stu-
dieren lasst, soll im Folgenden fiir die Herleitung der Ratengleichungen auf diese Art der
Gleichgewichtsprozesse eingegangen werden. Bei diesen ist die Menge an evaporiertem
Material identisch mit derjenigen Menge, die bei der Keimbildung und dem Wachstum
diinner Schichten verbraucht wird. Es ist jedoch zu beachten, dass sich bei der in dieser
Arbeit verwendeten gepulsten Laserdeposition gerade keine Wachstumsbedingungen
im Gleichgewicht einstellen [41]. Die mittlere Depositionsrate bei der gepulsten
Laserdeposition liegt typischerweise bei einigen A/s fiir Repetitionsraten von 10 Hz. Da
allerdings die Atome und Ionen durch die gepulste Laserdeposition auf dem Substrat
innerhalb einiger us gepulst auftreffen, vervielfacht sich die momentane Depositionsrate
im Vergleich zum thermischen Verdampfen um das bis zu 10°-fache. Innerhalb
kiirzester Zeit <10 ''s haben die auftreffenden Atome und Ionen nach Lennard-
Jones [42] ihren Uberschuss an kinetischer Energie an das Substratgitter abgegeben.
Die hohe Depositionsrate sollte somit fiir die langsamer ablaufenden Prozesse wie
Diffusion (Einschrinkung der Oberflichendiffusion), Keimbildung (Verkleinerung der
kritischen Keimgrofe) [43-45] und Kornwachstum und -orientierung (Bevorzugung von
bestimmten Kornorientierungen, starke Texturierung) [46] eine wichtige Rolle spielen.
Dieses wurde bereits am Anfang des Kapitels bei der Vorstellung des Verhéltnisses von
Diffusivitat und Fluss erwéhnt.

Beim Aufdampfverfahren wird das zu verdampfende Material jedoch in einer Knudsen-

Zelle, einem bis auf eine winzige Offnung geschlossenen Topf, geheizt, und es stellt
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sich ein Gleichgewichtsdampfdruck des Verdampfungsmaterials in Abhéngigkeit von
der Heiztemperatur ein. Die Verdampfungsrate kann prézise durch die Heiztemperatur
geregelt werden, da die Offnung bewusst sehr klein gewihlt wird, so dass das
austretende Material lediglich von der Heiztemperatur abhéngig ist. Die Rate R
gehorcht der Hertz-Knudsen-Gleichung 2.4, bei der p den Gleichgewichtsdampfdruck,
m das Molekulargewicht, kg die Boltzmann-Konstante und Ty die Heiztemperatur
darstellen [47,48].

Wird das verdampfte Material auf einem Substrat aufgefangen, finden auf diesem Ad-
bzw. Absorptions-, Desorptions- und Diffusionsprozesse statt [49], wie sie bereits in der
Abbildung 2.1 skizziert wurden.

R=——L (2.4)

N

Das verdampfte Material, in der Regel sind dies Atome, adsorbiert im ersten Schritt
auf der Substratoberfliche mit einer Konzentration n; [Adatome/cm?]. AnschlieBend
werden die Adatome auf der Oberfliiche gemifl der Gleichung z? = 2D t diffundieren.
22 beschreibt den mittleren quadratischen Abstand der Atome, die sich nach einer
gewissen Zeit t in eine beliebige Richtung bewegt haben. Die Diffusionskonstante D

lasst sich geméf Gleichung 2.5 beschreiben [50,51].

Eq
D =a2 vy exp < —) 2.5
0 d ]’CBT ( )

Hierbei ist ag die Sprungdistanz pro Sprung, vy die Sprunghaufigkeit, T die
Substrattemperatur und Fy die Aktivierungsenergie fiir Diffusion.
Fiir die Bewegung auf der Substratoberfliche haben die Atome nur begrenzt Zeit. Nach

der mittleren Aufenthaltszeit 74 konnen die Atome auch wieder desorbieren. Es gilt:

1 E,
S 2.
AT P (k:BT) (2.6)

In dieser Formel beschreibt E, die Adsorptionsenergie und v, die Schwingungsfre-
quenz der Adatome, die genauso wie die Sprunghiufigkeit vy bei ca. 10 Hz liegt
(va  Va).

Die mittlere Distanz, die die Adatome wahrend ihrer Aufenthaltszeit 74, auf dem

Substrat zuriicklegen, ergibt sich zu:
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2.1 Wachstumsmodelle zu Keimbildung und Wachstum

= E, FE
Vv 2 = 2 agexp (Wjd) =D T4 (2.7)

Fiir die Desorptionsrate Ry, gilt mit n, als Oberflichenkonzentration der Adatome

folgender Zusammenhang:

E,
Rdes =TMN1 Vg €XP ( kBT> = Z_j (28)

Aus dem Gleichgewicht zwischen Adsorption und Desorption, welches sich bei
konstanter Aufdampfrate ergeben kann, lasst sich die Oberflachenkonzentration n, der
Adatome berechnen [52].

dnq(t
”dlt( )R Ru
dnl(t) o ny o o

Die aus der Dampfphase adsorbierten und nun iiber die Substratoberfliache diffun-
dierenden Atome werden im folgenden Keime bilden oder sich an bereits gebildeten
Keimen anlagern. In der klassischen Theorie beschreibt w; die Anlagerungsrate, welche
die Sprunghéufigkeit der im Einfangbereich eines Keims befindlichen Atome beschreibt
(siche Abbildung 2.2). Es liegen n; Atome vor, die in einem Diffusionssprung den Keim

erreichen konnen.

/ E
w; =n; Vexp ( ﬁ) (2.10)
B

In der klassischen Theorie liefe sich die {iber den gesamten Probenbereich konstante
Adatomkonzentration n; aus dem Adsorptions-Desorptions-Gleichgewicht bestimmen.
Allerdings erwartet man, dass direkt an den Keimen Adatomsenken auftreten, die
Konzentration also ortsabhéngig ist. Diesem Umstand wird in der kinetischen Theorie
[53] Rechnung getragen. Hier wird die Adatomkonzentration n(t) aus Differential-
gleichungen berechnet. Auch die Anlagerungsrate wy kann als Differential dargestellt
werden und ergibt sich aus dem Keimumfang multipliziert mit der Diffusionskonstanten

und dem Gradienten der Atomkonzentration am Keimrand.

wi = 27K D (W) (2.11)

11
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—

Lange des Diffusionssprungs —===—
y

~

~ Einfangflache
%Q = 2mr - a,
\

Keimradius

Absorptionsrate: /
o; = Q nyvy exp(-E4/kgT) d
I ?‘ N s
1 . ~

Abbildung 2.2: Schematische Darstellung zum Einfangradius eines gebildeten Keims. Die klassische
Theorie beschreibt die Anlagerungsrate w; durch die Sprunghiufigkeit der im Einfangbereich eines
Keims befindlichen Atome.

Diese Anlagerungsrate beschreibt somit den diffusiven Verlust an Adatomen im
Bereich eines Keims. Fiir eine einfachere Darstellung dieser Rate kénnen sogenannte
Einfangzahlen o eingefiihrt werden, wodurch sich die Rate in der Form wx = ox D ny
leicht mit der Anlagerungsrate aus der klassischen Theorie 2.10 vergleichen lasst.

Es ergibt sich fiir die Einfangzahl o in der Differentialdarstellung somit trivialerweise:

o =TT (%) (2.12)

ny

Fir die Einfangzahl ox kann im Falle einer unvollstindigen Kondensation ein
Ausdruck aus der Ratenbilanzgleichung 2.13 bestimmt werden. Bei der unvollstéindigen
Kondensation tritt eine Wechselwirkung einzelner Atome nur mit den néchstgelegenen
Keimen auf, nicht aber mit den iiberndchsten. Des Weiteren ist die Konzentration an
kritischen und metastabilen Keimen gering [54]. Fiir jedes Oberflichenelement enthélt
die Ratengleichung Terme fiir die Prozesse der Adsorption, Desorption und Diffusion
und in zweiter Ndherung auch fiir die Anlagerung [51].

Es lédsst sich somit folgende Bilanzgleichung fiir die lokale Adatomkonzentration um

einen Keim der Grofle K aufstellen:

ony(r,t) B ny(t)
T—DATLl(t)-FR T

(2.13)
Fiir diese Differentialgleichung gelten die Nebenbedingungen ni(rgx,t  0) =0 (am

Keimrand) und n;(rt) = R 74 (in groferer Entfernung vom Keim). Dies fithrt zu

folgender Losung:
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2.1 Wachstumsmodelle zu Keimbildung und Wachstum

e )@Y

Ky und K; stellen die Besselfunktion dar!
Die Einfangzahl o ergibt sich nun durch Einsetzen von Gleichung 2.14 in Gleichung
2.12 und partieller Ableitung nach der Ortskoordinate.

2T rK r%{ /2 r%{ /2
=— K K, 2.15
oK (D74)"* ' [(DTA> * 1\ D74 (2.15)

Diese Berechnungen kénnen jedoch noch ausgeweitet werden. Nach der von Venables

ni(t)=R 7,

[54] benannten ,uniform depletion approximation®, die auf Computersimulationen von
Lewis [55] zuriickgeht, sind bei dieser Niherung die Keime zufillig verteilt.

Eine andere Herangehensweise sieht nach Stowell und Hutchinson [56], Stowell [57] und
Sigsbee [58] eine regelmifBige Anordnung der Keime auf einem Gitter vor, die ,lattice
approzimation”,

Nicht nur der direkte Einfang von Atomen ox durch stabile Keime, auch die Verkleine-
rung der zur Verfiigung stehenden Oberfliche durch eine zunehmende Bedeckung Z an
wachsenden Keimen geht in die ,uniform depletion approximation” ein und erweitert

somit die Ratenbilanzgleichung 2.13 zu:

(9n1

— =DAn(r,t)+ R(1  Z) m(r,t) [14' +0x Dny] (2.16)
at A/_/ . ~ _/
R1 1

Hier steht ny fiir die Konzentration an stabilen Keimen der Grofie X.
Da die Keimbildung als ein stochastischer Prozess einen gewissen Grad an rdumlicher
Ordnung mit sich bringt, liegt die Losung hier zwischen den beiden Extremen der
yuniform depletion approximation® und der ,lattice approximation“ [59]. Durch eine
triviale Substitution (1 ' = 7,'4+0x Dnx und R; = R(1 7)) kénnen die Gleichungen

2.13 und 2.16 ineinander {iberfiihrt werden.
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2.2 Einfluss einer hohen Depositionsenergie

Im vorangegangenen Kapitel 2.1 ist zur Erlduterung der theoretischen Grundlagen
ausschliellich auf das Wachstum von niederenergetischen Atomen auf einer harten
Substratunterlage eingegangen worden. Jedoch muss beachtet werden, dass aufgrund
der in dieser Arbeit verwendeten Depositionsmethode der gepulsten Laserablation
hochenergetische Ionen von etwa 100eV das Substrat erreichen [25]. Zudem werden
unter anderem in dieser Arbeit die Metallschichten auf Polymerschichten hergestellt,
die sich zum Teil durch einen sehr geringen Elastizitdtsmodul auszeichnen. Mit der Do-
tierung von mit Polymeren (Photolacken) maskierten Halbleitern durch Tonenbeschuss
wuchs das Interesse der involvierten physikalischen und chemischen Prozesse, die zu
strukturellen Modifizierungen des Polymers durch hochenergetische Ionen fithren [60].
Das implantierte Ion wird durch Wechselwirkungen mit den Kernen und Elektronen der
Targetatome (hier: Substrat bzw. Schicht) sukzessive durch elastische und inelastische
StoBle abgebremst, bis es schliefilich im Target zur Ruhe kommt. Hier hat das Ion
nicht mehr geniigend Energie, um die Potentialbarriere zwischen den Targetatomen
zu iiberwinden. Beim thermischen Verdampfen beispielsweise ist die kinetische Energie
der deponierten Atome kleiner als 1eV, so dass dem getroffenen Targetatom weniger
Energie zugefiihrt wird als der Verlagerungsenergie entspricht, wodurch es lediglich um
seine Gleichgewichtsposition oszillieren wird. Bei der gepulsten Laserdeposition jedoch
betragt die Energie im Mittel 100 eV, mit denen die Ionen auf dem Substrat deponiert
werden [23,24]. Diese durch Sté8e an die Target- bzw. Substratatome iibertragene
Energie ist damit teilweise grofler als die Verlagerungsenergie von typischerweise
20 50eV [61-63], wodurch das Targetatom aus seiner Position herausgeschlagen
werden kann. Es kommt zu einer Kollisionskaskade mit anderen Atomen, oder das
Atom wird sogar das Target verlassen. Teichler konnte zeigen, dass bei kristallinen
CrTi-Legierungen oberhalb einer Schwellenenergie von 25eV eine Implantation von
Cr-Atomen im Kristall stattfindet [64]. Auf amorphen NiZr-Unterlagen hingegen reicht
fiir die Implantation von Ni in die Unterlage bereits eine kinetische Energie von unter
4eV [65], was eine Implantation von laserdeponierten Metall-Tonen ins Polymer, wie es
in dieser Arbeit untersucht wird, nur bekréftigt.

Die Implantation von einem hochenergetischen lon fithrt zu einer Kollisionskaskade
im Target- bzw. Substratmaterial. Ist diese Kaskade auf engen Raum begrenzt, zeigen
Molekulardynamik-Simulationen, dass alle Atome innerhalb der Kaskade durch die
Verteilung der kinetischen Energie mobil werden [66,67]. Unter dieser Bedingung kann

eine Temperatur ,,thermal spike* definiert werden. Neben dieser erhohten Temperatur
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2.3 Clusterwachstum bei Ionen-Implantation

im Substrat konnen auch die Ionenstofle zu Modifizierungen der chemischen Struktur
durch z. B. eine Spaltung der Kohlenstoff-Hauptkette, Abreiflen von Seitengruppen oder
Absputtern des Polymers fithren [68]. Als Konsequenz dieser Modifizierung resultiert
eine Verringerung der mittleren Molmasse und ein Ausgasen von fliichtigen Elementen
(z. B. H, N, O, ...) an der Oberflache [69] oder Gruppen (z. B. CHz, CO5, und CO) [70].
Desweiteren konnen freie Radikale entstehen, die eine Quervernetzung des Polymers
begiinstigen.

Das Ausgasen und Absputtern wird Locher und freies Volumen im Polymer entstehen
lassen, welche eine Aufnahme von Luftfeuchtigkeit oder anderen Kontaminationen
erleichtert. Das wird im Folgenden in Hinblick auf die Moglichkeit des Einsatzes von
Metall/Polymer-Systemen als Sensor fiir fliichtige Losungsmittel in Kapitel 8.2 noch

von Interesse sein.

2.3 Clusterwachstum bei lonen-Implantation

Die hohe Ionenenergie fithrt wie im vorangegangenen Kapitel 2.2 beschrieben zu einer
Einbettung der Ionen knapp unterhalb der Oberfliche des Substrats bzw. der zuvor
hergestellten Schicht, wobei die Eindringtiefe mit einer Gauss-formigen Verteilung
bei wenigen Nanometern fiir die in dieser Arbeit verwendeten Ionenenergie liegt. Die
Vielzahl an implantierten Ionen in der Schicht fithrt zu einer Ubersittigung an Metall
in einem eng begrenzten Bereich, so dass es hier zur Nukleation von Clustern kommt,
die unter anderem durch strahlungsinduzierte Schiden im Polymer induziert werden
kann [71]. Verschiedene Strahlungsschéden sind neben dem Brechen von kovalenten
Bindungen in Makromolekiilen, der Bildung freier Radikale, Vernetzung oder der
Ausbildung neuer chemischer Bindungen [72, 73] beobachtet worden. Die in dieser
Arbeit deponierten Edelmetalle, Ag und Pd, gehen mit dem Polymer keine chemischen
Wechselwirkungen ein. Somit kann hier der Prozess der Clusterbildung und des -
wachstums betrachtet werden, ohne die Beeinflussung einer Bildung von chemischen
Bindungen zwischen dem Metall und Elementen des Polymers, wie H, C oder N [74].

Nach der Nukleation kommt es zu einem diffusionskontrollierten Wachstum der Cluster
durch den Einfang umgebender Ionen bzw. Atome, auf das gezielt in Kapitel 8.1.1
eingegangen werden soll. Somit bleibt die Zahl der Cluster im Polymer zunéchst

konstant, lediglich der Radius der Cluster wird anwachsen geméfl Gleichung 2.17:
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Co Ce

R3(t) = R2 +2

P Dt (2.17)
Hierbei ist Ry der Clusterradius zum Zeitpunkt ¢ = 0, D die Diffusionskonstante des
Metalls im Polymer und ¢, die Konzentration des Metalls in den Clustern. ¢y bezeichnet
die Ausgangskonzentration des Metalls im Polymer zum Zeitpunkt ¢ = 0 und ¢, ist die
Gleichgewichtskonzentration im Polymer. Die Differenz ¢y ¢, beschreibt hier den Grad
der Ubersittigung, die wihrend des Wachstum weiter absinkt [75].
Bei fortschreitendem Ionenbeschuss werden neben dem diffusionsgesteuertem Wachs-
tum auch neue Cluster nukleiert. Somit nimmt die Zahl und Gréfle der Cluster weiter
zu, und sie werden sich zwangsldufig beriihren miissen. Es setzt der Prozess der
Koaleszenz ein, auf den im folgenden Kapitel 2.4 genauer eingegangen werden soll.
Zu einem spéteren Zeitpunkt setzt der Prozess der Ostwald-Reifung ein, der zu einem
weiteren Wachstum der Clustergréfien fithrt. Dessen Triebkraft ist die Verringerung
der Oberflichenenergie der Metallcluster, wodurch grofie Cluster auf Kosten kleinerer
wachsen [76]. Bei der Ostwald-Reifung beschreibt die Gibbs-Thomson-Beziehung, dass
ein Metallcluster vom Radius R sich im Gleichgewicht in einer unendlich ausgedehnten
Matrix befindet, wenn die Konzentration an Metallatomen in der Matrix den Wert hat,
der durch die folgende Gleichung festgelegt ist [77].

2042 2002
= = 1 2.1
c(ry=c exp (kBTR) c ( + kBTR) (2.18)

Hierbei ist ¢ die Gleichgewichtskonzentration an Metallatomen in der Matrix, die
im Gleichgewicht zu einem Metallcluster ist, der eine ebene Grenzfliche zur Matrix

bildet. ¢ und €) bezeichnen die spezifische Grenzflichenenergie bzw. das mittlere

2002

FaTR bezeichnet man auch als

Atomvolumen. Der Exponent in der Gleichung I' =
Kapillarlinge und hat die Dimension einer Lénge [78].
Die Wachstumsrate eines Clusters ergibt sich aus der Uberlegung, dass die zeitliche
Anderung des Clustervolumens V gleich der Zahl der Atome I ist (Transportstrom),
die sich pro Zeiteinheit an den Cluster anlagern multipliziert mit dem Volumen eines
jeden Atoms Q, also 9V/or = I Q. Mit dem Kugelvolumen V = 4/37R3 folgt

dR QI

7 Nl
dt 47 R? (2.19)
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2.4 Koaleszenz metallischer Cluster

Mit dem Transportstrom I = j 47 R? und der Transportstromdichte j aus der 2.

Fickschen Gleichung j = D %L:  folgt die Wachstumsrate eines Clusters zu:

dR dc

—= D Q — 2.20

dt dr|,_p (2:20)
Fiir diese partielle Differentialgleichung konnten Lifshitz und Slyozov eine asympto-

tische Losung analytisch ermitteln [79]:

8 ol
9 kgT

R*t) = Ry + Dt (2.21)
Somit gibt es zwei kinetische Regime des Clusterwachstums. Im ersten Fall, dem
diffusionsgesteuerten Frithstadium des Clusterwachstums skaliert der Clusterradius mit
(Dt)2 (siche Gleichung 2.17), wohingegen im Stadium der Vergroberung (Ostwald-
Reifung) der Radius mit (Dt)3 (siche Gleichung 2.21) skaliert [80].
Li zeigt in seiner Arbeit ein dreidimensionales Modell, mit dem die Nukleation,
das Wachstum und die Ostwald-Reifung durch Ionenbeschuss eingebetteter Nano-
partikel durch theoretische Modelle in Abhéngigkeit der Ionenmasse, Fluenz und
Temperatur erfolgreich rekonstruiert werden kann [81]. Yuan et al. beschreiben die
Clustergrofienverteilungen wahrend der Implantation mit Hilfe von Monte-Carlo-
Rechnungen und einem Satz von gekoppelten Ratengleichungen [82]. Hierbei sind
zwei Parameter entscheidend bei der Beschreibung: die charakteristische Lénge, mit
der die implantierten Ionen eindringen, und die Grenzflichenenergie zwischen den
implantierten Ionen und der Matrix. Auch Ratsch und Venables verweisen darauf,
dass Molekulardynamik- und kinetische Monte-Carlo-Simulationen eine Alternative zu
analytischen Rechnungen liefern, die die Differentialgleichungen der Ratengleichungen
aus Abschnitt 2.1 darstellen. Hier werden atomistische Modelle herangezogen, die
explizit die stochastische Natur der mikroskopischen Prozesse von Keimbildung und

-wachstum diinner Schichten beriicksichtigen [49].

2.4 Koaleszenz metallischer Cluster

Die Triebkraft zur Koaleszenz zweier metallischer Cluster ist die Verringerung der
Oberflachenenergie, da die Oberflache zweier einzelner Cluster gréfler ist, als die

Summe beider. Dies kann man leicht fiir den Fall zeigen, dass zwei Cluster mit
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dem Volumen V; = 2 47/37% zu einem Cluster mit dem Volumen Vo = 47/373 mit
Volumenerhalt Vi = V5 koaleszieren. Mit den zugehorigen Oberflichen A; = 2 477}
und Ay = 4773 ergibt sich Ay = 2 5 Aj. Es lasst sich zudem zeigen, dass die Oberflache
mit zunehmendem Clusterradius immer weiter sinkt, wodurch die Effektivitéit, mit der
die Koaleszenz stattfindet, mit fortschreitender Koaleszenz immer kleiner wird [83].

Die Abbildung 2.3 zeigt exemplarisch den Prozess der Koaleszenz, der in einer TEM-

Untersuchung von Yacaman et al. untersucht wurde.

Abbildung 2.3: TEM-Untersuchung von Yacamén et al. [83] des Koaleszenzprozesses zweier Au-
Cluster. In den Bildern (a,b) ist die Halsausbildung an der Kontaktfliche zu erkennen. Bild (c) zeigt
die Verbreiterung des Halses und ein Fortschreiten der Gitterebenenanpassung. In Bild (d) sind alle
Gitterebenen angeordnet und der Cluster hat eine sehr runde Gestalt. Aufgrund von Spannungen
im neu gebildeten Cluster entstehen Defekte wie Zwillingsgrenzen oder Stapelfehlern (Bild (e)). Bild

(f) zeigt den relaxierten Cluster, in dem keine Defekte mehr zu beobachten sind.

Der Prozess der Koaleszenz beginnt mit der Beriihrung zweier Cluster und einer
Ausbildung eines Halses zwischen diesen beiden, fiir die die Mobilitéat der Atome an der
Grenzflache sehr grofl sein muss. Das kann damit erklart werden, dass ein Cluster aus
einem in eine fliissige, aufgeschmolzene Oberflichenlage eingebetteten ,,Kern“ besteht.
Das resultiert daraus, dass der Schmelzpunkt von Nanopartikeln kleiner ist als beim
bulk-Material und die Atome an Oberflichen generell schwicher gebunden sind [84-86].
Dieser Aufschmelzprozess ist z. B. molekular-dynamisch von Lewis et. al. an zwei Au-
Clustern [87] und von Zhao et al. an drei Ag-Clustern [88] simuliert worden. Die groie

Mobilitat der Atome bringt auch eine Orientierungsanordnung der Grenzflichen im
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2.4 Koaleszenz metallischer Cluster

Hals mit sich, wobei die entstehende Gitterstruktur im Hals von der in den jeweiligen
Clustern durchaus abweichen kann (siehe Bild (b,c) in Abbildung 2.3).

Nach Lehtinen und Zachariah fiihrt die Freisetzung der Warme durch die Verringe-
rung der Oberflichenenergie zum Aufschmelzen von immer mehr Clustermaterial im
Volumen. Auch die Ausbildung neuer chemischen Bindungen zwischen den Clustern
wéhrend der Halsausbildung heizt den neu entstandenen Cluster immer weiter auf und
beschleunigt somit den Prozess der Koaleszenz [89], wie in der skizzierten Darstellung
in Abbildung 2.4 zu sehen ist.

T

max

temperature

time

Abbildung 2.4: Zunahme der Clustertemperatur und Anderung der Clusterform mit fortschreitender
Koaleszenz. Mit der Verringerung der Oberflichenenergie und der Ausbildung neuer chemischer
Bindungen wird immer mehr Wirme freigesetzt, die den Cluster weiter aufheizt. Die Abbildung ist

aus [89] entnommen.

In Molekulardynamik-Simulationen zeigen Liimmen und Kraska eine detaillierte
Untersuchung der Koaleszenz von Fe-Clustern in einer Argon-Atmosphére [90]. Dabei
sind neben der bereits erwidhnten Temperaturdnderung auch die atomare Struktur
und Clustermorphologie untersucht worden. Als Fazit ihrer Studie charakterisieren sie
einen dreistufigen Koaleszenzprozess. Beginnend mit der Halsausbildung an der Kon-
taktflache der beiden beteiligten Cluster, identifiziert durch eine plétzliche Abnahme
des Oberflachenanteils (d. h. das Verhéltnis aus der Anzahl an Oberflichenatomen zu
der Gesamtzahl an Atomen im Cluster), ist in der zweiten Stufe der Oberflichenan-
teil nahezu konstant. Dieser Zustand entspricht der morphologischen Anderung des

hantelférmigen Clusters zu einer ovaleren Gestalt, welche innerhalb mehrerer hundert
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Pikosekunden abléuft. Im letzten Prozessschritt nimmt die Clusterform eine immer
sphérischere Gestalt an. Da dieser Prozess aufgrund des geringen Unterschieds in der
Oberfliachenenergie sehr lange dauert, ist dieser letzte Schritt nicht durch die MD-
Simulationen abgedeckt [90].

O icosahedral
@ hep

@ fcc

@ others

Abbildung 2.5: Schnappschiisse der Koaleszenz zweier Fe-Cluster mit 397 und 284 Atomen. Das Bild
(a) zeigt den grofieren der beiden Cluster vor der Koaleszenz. Bild (b) zeigt den neuen Cluster nur
0,165 ns nach dem Beginn der Koaleszenz. Der hantelférmige Cluster zeigt lediglich in den jeweiligen
Enden noch strukturierte Gebiete, innerhalb des Halses verliert der Cluster aufgrund der Diffusion
von Atomen in die Hals-Region seine Ordnung, wie die farbliche Codierung der Strukturtypen zeigt.
11,3 ns nach Beginn der Koaleszenz zeigt Bild (c), dass der Cluster eine ovale, facettierte Gestalt
angenommen hat. Die Abbildung ist aus [90] entnommen.

Abbildung 2.5 zeigt Schnappschiisse der Clustermorphologie und atomaren Struktur
des Clusters wiahrend des Koaleszenzprozesses. Die atomare Struktur ist mit Hilfe
der ,common-neighbor analysis (CGA)“ identifiziert worden, und die jeweiligen

Strukturtypen, wie fcc, bee, hep, ikosaedrisch, als auch die Atome, die keiner Struktur
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2.4 Koaleszenz metallischer Cluster

zuzuordnen sind, sind farblich codiert. Man erkennt sehr deutlich, dass zum Zeitpunkt
der Koaleszenz die Strukturierung im Cluster verloren geht, da die Kollision beider
Cluster fiir eine Reorganisation der atomaren Ordnung sorgt, was wie oben beschrieben
und in Abbildung 2.4 gezeigt thermisch begiinstigt wird [40].

Durch den steten Drang die Oberfliche zu minimieren, um in ein energetisches
Gleichgewicht zu gelangen, miissen innerhalb der Cluster Spannungen abgebaut
werden, die aufgrund von Umordnungen der mobilen Atome im Cluster herrschen. Der
Spannungsabbau kann typischerweise zu Punkt- und Flachendefekten wie Zwillingen,
Stapelfehlern etc. fiihren (wie in Bild (e) in Abbildung 2.3 zu erkennen). Ist die
Mobilitéat der Atome grofl und sind die Cluster noch recht klein, so kénnen diese Defekte
zur Grenzfliche abtransportiert werden, so dass generell sehr runde Cluster entstehen.
Ist der Durchmesser eines Clusters jedoch sehr grof3, so kommt es nur zu einer partiellen
Aufschmelzung des Materials und es endet mit einer unvollstéindigen Koaleszenz von
unférmigen (nicht mehr sphérischen) Clustern [83].

Dieses Auftreten der unvollstiandigen Koaleszenz untersuchten auch Jeffers et. al.
experimentell an Blei-Clustern auf St0,. Hierzu entwickelten sie ihr ,kinetic freezing
model“, mit dem sie den Ubergang von isolierten Clustern zu perkolierten Strukturen
beschrieben [91]. Der Ubergang resultiert aus der Konkurrenz der Koaleszenz- und
Depositionszeit. So ergibt sich eine kritische Clustergréfie, bei dem die Cluster nicht
mehr vollsténdig sondern partiell koaleszieren und elongierte Strukturen bilden, weil die
Zeit zur vollstandigen Koaleszenz diejenige Zeit iiberschreitet, in der die Cluster durch
Deposition, also direkten Atomeinfang, wachsen. Fiir die Koaleszenzzeit 7.,, kann
folgende Gleichung nach [92,93] fiir zwei sphérische Cluster unter Vernachldssigung

von Substrat-Pinning und Korngrenzeneffekten aufgestellt werden:

4

Hierbei ist Dy die Oberflichen-Diffusionskonstante, v die Oberflichenspannung und
2 das Atomvolumen. Diese starke Abhéngigkeit der Koaleszenzzeit vom Clusterradius
R benutzen auch Carrey und Maurice in ihren kinetischen Monte-Carlo-Simulationen,
mit der sie verschiedene Typen des dreidimensionalen Clusterwachstums unter Be-
riicksichtigung von atomarer Diffusion und unterschiedlicher Geschwindigkeit der
Koaleszenz berechnen [94]. Die Simulationsergebnisse beziiglich der Clustermorphologie
sind in Abbildung 2.6 gezeigt. In ihren Simulationen sind sie zudem in der Lage,

den Ubergang von der Nukleation isolierter Cluster zu perkolierten Strukturen zu
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2 Theoretische Grundlagen

bestimmen und Aussagen iiber die Skalengesetze in der Néhe der Perkolationsgrenze

zu treffen.

Abbildung 2.6: MC-Simulation von Carrey und Maurice zum dreidimensionalen Clusterwachstum
unter Beriicksichtigung von atomarer Diffusion und unterschiedlicher Geschwindigkeit der Koales-
zenz. Bild a) zeigt die Clustermorphologie bei Annahme von fehlender atomaren Diffusion und einer
nicht-instantanen Koaleszenz, Bild b) ergibt sich bei der Simulation einer schnellen Koaleszenz mit
atomarer Diffusion und Bild c¢) resultiert aus der Annahme von atomarer Diffusion, aber fehlender

Koaleszenz. Die Abbildung ist aus [94] entnommen.

2.5 Prozesse des Clusterwachstums auf der

Polymer-Oberflache

Der Anteil an hochenergetischen Ionen, die bei der Ablation eines Metalltargets
bei PLD auftreten, liegt bei ca. 50% [23,24]. Den Rest machen ablatierte Atome
mit einer mittleren Energie von lediglich 5eV aus. Der Haftungskoeffizient von
Metall auf Polymer ist allerdings nicht sonderlich gro. So haben Thran et al. einen
Haftungskoeffizienten von C' 0, 1 fiir Ag auf Polycarbonat bei Raumtemperatur iiber
radioaktive Indikatoren bestimmt [13]. Somit bleibt nur jedes zehnte Atom haften.
Faupel hat in seiner Dissertation den Haftungskoeffizient von Ag auf PMMA iiber
in-situ-Ratenmonitormessungen in der PLD-Kammer bestimmt und kommt auf einen
Wert von C' 0,6 [17]. Da prinzipiell der Kondensationskoeffizient dem Trend der
Oberflachenenergie folgt, und PMMA und PC in etwa gleiche Oberflichenenergien
aufweisen, scheint der Unterschied in den Koeffizienten mit dem recht hohen Grad an
Implantation bei der PLD zusammenzuhéngen.

Die niederenergetischen, auf der Substratoberfliche absorbierten und diffundierenden

Atome bilden kritische Keime auf der Oberflache. Es werden somit Inseln auf der
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2.5 Prozesse des Clusterwachstums auf der Polymer-Oberflédche

Substratoberfliche gebildet, die im Falle der Adsorption auf einem Polymer sphérische
Gestalt annehmen, da der Unterschied in den Oberflichenenergien von Metall (Ag:
1205mJ/m? [95], Pd: 2050mJ/m? [96]) und Polymer (PMMA: 31  41mJ/m?
PC: 39  45mJ/m? [97]) sehr groff ist. Nach Arbeiten von Kovacs und Vincett
[98-100] besteht die Tendenz der auf dem Polymer liegenden Metallcluster unter die
Oberflachen einzusinken. Hierfiir verantwortlich sind Oberflachenbeitrige der Freien
Energie, deren Minimum thermodynamisch den bevorzugten Zustand eines Systems
beschreibt. Gleichung 2.23 gibt die Freie Energie F, in Abhéngigkeit der Einsinktiefe
z fiir den Fall an, dass ein sphérischer Cluster in das Polymer einsinkt (Abbildung 2.7

zeigt die schematische Darstellung dazu).

/ * Metall
| Polymer

Abbildung 2.7: Schematische Darstellung eines teilweise im Polymer eingebetteten, sphirischen

Metallclusters mit dem Radius 7. Die Gréfie z bezeichnet die Einsinktiefe, bezogen auf den untersten
Punkt des Clusters.

Fo(z)=2mrz yyp+2mr(2r z) vy 7w2(2r z2) vp mit 0 =z 2r (2.23)

In dieser Gleichung sind v;; und vp die Oberflichenspannungen des Metalls bzw.
Polymers und v,,p die Grenzflichenspannung zwischen diesen beiden.
Bei Giiltigkeit der Ungleichung 2.24 ist die Freie Energie im Intervall 0 z 2r
monoton fallend. Die Ungleichung beschreibt dann den Grenzfall, bei dem die Cluster

den Gleichgewichtszustand nur durch ein komplettes Einsinken ins Polymer erreichen.

YM > VP + YmP (2.24)
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Diese einfachen Zusammenhénge kénnen dadurch etwas komplizierter werden, dass
sich beim Einsinken durch das Ausgleichen der Oberflachenspannungen die Gleichge-
wichtsgestalt des zuvor angenommen sphérischen Clusters zu einem Ellipsoiden édndert.
Dies soll in diesem Zusammenhang aber nicht ndher betrachtet werden.

Zwar sind die Oberflichenspannungen von vielen Materialien bekannt, nicht aber
zwangslaufig die Grenzflachenspannungen. Nach der Theorie von Fowkes [101] kann
die Grenzflichenspannung iiber folgende Gleichung 2.25 berechnet werden. Nach dieser
Theorie setzt sich die Oberflichenspannung additiv aus einem Dispersionskraft-Beitrag
v¢ und anderen Beitrigen aufgrund von Wasserstoff- und Metallbindungen oder polaren

Kraften zusammen.

1/
=+ 2 (Ve) (2.25)

Gleichung 2.24 in Gleichung 2.25 eingesetzt liefert 44, v4 > ~%. Dadurch, dass das
Polymer nur Dispersionsanteile zur Oberflichenspannung hat, vereinfacht sich es zu
4, > ~p. Nach Fowkes gilt dieser Zusammenhang fiir jedes organische Polymer in
Verbindung mit einem anorganischen Material (Metall).

Die einsinkenden Cluster ins Polymer erreichen nur eine ganz spezifische Tiefe, da sich
ein Kréiftegleichgewicht einstellt. Die zwei konkurrierenden Kréfte sind zum einen die
attraktiven van-der-Waals-Kréfte, die den Cluster immer tiefer ins Polymer ziehen.
Und zum anderen existiert eine repulsive, entropische Kraft aufgrund der Kompression
der Polymerketten, was dazu fiihrt, dass der Cluster zuriick zur Oberflache gedriickt
wird [98].

Es ist allerdings zu beachten, dass fiir ein Einsinken metallischer Cluster erhchte
Temperaturen von einigen hundert Grad erforderlich sind. Neben der Minimierung
der Oberflachenenergie als Triebkraft fiirs Einsinken kann demnach auch die erhchte
Mobilitat der Kettensegmente oberhalb der Glasiibergangstemperatur gesehen werden
[102].

Der Prozess des Einsinkens ist nicht ausschlieBlich auf Metall/Polymer-Systeme
beschrénkt. Zimmermann et al. beobachteten auch fiir Co-Cluster auf Cu(001)- und
Ag(001)-Oberflichen ein Einsinken bei Temperaturen von ca. 600 K aufgrund der
Minimierung der Oberflachenenergie [103,104].
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2.6 Diffusion von Metallen im Polymer

2.6 Diffusion von Metallen im Polymer

Es ist bekannt, dass Edelmetalle — wie Au, Ag, Cu und Pd — nur sehr schwach
mit Polymer wechselwirken. So zeigen oberflichenspektroskopische Studien mit XPS,
HREELS bzw. UPS, dass Au und Pd chemisch inert sind, wohingegen bei Ag und Cu
im Polymer nur physikalische [105] und sehr schwache chemische Wechselwirkungen
auftreten [106]. Strunskus et al. fithren die Wechselwirkungen zwischen Edelmetallen
— wie Ag und Cu — mit Polymeren auf eine Dipol-/induzierte Dipol-Wechselwirkung
mit der Carbonylgruppe des Polymers und dem polarisierten Metallatom zuriick [105].
Diese kaum existente Wechselwirkung zwischen Metall und Polymer ermoglicht eine
metallische Clusterbildung aufgrund erhéhter Oberflachenmobilitét.

Mit der Diffusion von Metallatomen ins Polymer und der dort stattfindenden Clus-
terbildung liegt somit ein klarer Unterschied zu dem Einsinkprozess vor, der im
vorangegangenen Kapitel 2.5 beschrieben wurde. Die Methoden zur Oberflichenspek-
troskopie zeigen einheitlich die Moglichkeit, dass die Edelmetallatome zunéchst auf der
Polymeroberfliche, dann aber ins Polymer diffundieren und Cluster aufgrund der hohen
Kohésionsenergie bilden. Bei Raumtemperatur ist der Diffusionsweg ins Polymer sehr
klein. Bei erhohten Temperaturen und geringen Depositionsraten sind die Atome in
der Lage, tief ins Polymer (um die 100 nm [102]) zu diffundieren. Sie werden nicht an
der Oberfliche von benachbarten Atomen gefangen, wie am System von Cu/PMDA-
ODA (Polyimid) [107, 108] gezeigt werden konnte. Ist die Depositionsrate zu grof,
so bilden sich zu schnell Cluster an der Oberfliche, die ein Diffundieren ins Polymer
durch ein effektives ,Absaugen“ der Metallatome an der Oberfliche (auch durch die
groflere Oberflichendiffusivitéit) verhindern. Diese erhohte Mobilitdt ist nicht auf die
Oberflache des Polymers beschréankt, sondern auch knapp unterhalb dieser. So weisen
Boddeker und Teichler durch Molekulardynamik-Simulationen auf eine Existenz einer
oberflaichennahen Diffusionszone hin, in der eine amorphe Ni/Zr-Legierung eine um
zwel Grofenordnungen hohere Mobilitét zeigt [109].

Die zwar sehr schwache aber doch existente Wechselwirkung zwischen Polymer und
Metall gilt als Ursache fiir die um einige GroBenordnungen geringeren Diffusionskoeffi-
zienten der Edelmetalle im Vergleich zu denen von einfachen Gasmolekiilen, wie z. B.
COg, Oy, CH4 oder HyO, obwohl diese Molekiile durchaus grofler sind [110, 111]. Die
Vermutung liegt nahe, dass es sich aufgrund der kleinen Diffusivitdt und der starken
Tendenz des Metalls Cluster auszubilden um eine Clusterdiffusion handelt. Diese
Clusterdiffusion kann allerdings ausgeschlossen werden, weil z. B. iiber radioaktive

Tracermessungen fiir Au und Ag in Polycarbonat die Diffusion metallischer Atome
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durch einen linearen Arrhenius-Verlauf klar belegt werden konnte [112]. Die geringe
Diffusivitat der Metallatome im Polymer kann mit einer drastischen Verringerung
der Kettenmobilitdt durch ein in der Nachbarschaft sitzendes Metallatom mit einer

Quervernetzung induzierenden Wirkung erklért werden [113].

Da alle Proben dieser Arbeit bei Raumtemperatur hergestellt wurden, wird die Clus-
terbildung grofitenteils innerhalb des Polymers durch implantierte Ionen und atomarer
Diffusion von Atomen an der Oberfliche ins Polymer und einer sich ausbildenden
Uberséttigung erfolgen. Der beschriebene Einsinkprozess der Cluster spielt dabei eine
stark untergeordnete Rolle, bis auf die Tatsache, dass der grofle Unterschied in den
Oberflaichenenergien zwischen Metall und Polymer zu einer Ausbildung von perfekt

sphérischen Clustern im Polymer in den Friihstadien der Clusterbildung fiihrt.
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Im Folgenden werden die experimentellen Methoden wvorgestellt, die zur Herstellung
und einer umfassenden Charakterisierung der Metall/Polymer-Systeme angewendet
wurden. Zundchst wird auf die gepulste Laserdeposition mit der in der Kammer inte-
grierten Widerstandsmessmethode eingegangen. Die folgenden Unterkapitel beschreiben

anschlieffend die verwendeten Untersuchungsmethoden.

3.1 Gepulste Laserdeposition (PLD)

Aufgrund der Moglichkeit eine Vielzahl an Materialklassen, wie Metalle, Halbleiter,
Oxide sowie Polymere zu ablatieren, zeichnet sich die gepulste Laserdeposition (PLD)
als hervorragende Diinnschicht-Herstellungsmethode fiir diese Arbeit aus, um Metall-

cluster in laserdeponierte Polymere einzubetten.

Bei dieser Methode wird ein Laserstrahl auf ein sich im Ultrahochvakuum befindliches
Target (das zu ablatierende Material: Metall bzw. Polymer) fokussiert. Dadurch
kommt es innerhalb weniger Nanosekunden zu einer extremen Wéarmeeinkopplung ins
Targetmaterial von bis zu 6000 K bei metallischen Targets [25]. Diese Absorption
der Laserenergie fiihrt zu einem thermischen Verdampfen von Material aus der
Targetoberfliche. Es bildet sich die sogenannte Knudsenlage vor dem Target aus, und
der zeitlich andauernde Laserpuls erhitzt dieses bereits verdampfte Material weiterhin.
In der Folge kommt es daher zum einen zum Abkiihlen der eigentlichen Targetoberfliche
aufgrund der Absorption der Laserenergie durch die Knudsenlage, zum anderen wird
diese stark ionisiert, und es bildet sich ein Plasma aus. Dieses Plasma expandiert in
einer keulenartigen Form senkrecht zum Target, wodurch - bedingt durch die geringere
Masse - die Elektronen im Plasma den schweren Ionen vorauseilen. Daraus resultiert
eine Raumladungszone, mittels der die Ionen in Richtung Substrat beschleunigt werden
und so fiir PLD typische mittlere Ionenenergien von ca. 100 eV erreichen [23,24]. Diese

hohe kinetische Energie sorgt bei der gepulsten Laserdeposition dafiir, dass die Ionen
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UHV-Kammer
10 mbar

Substrat

Plasmakeule
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Laserpuls
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Abbildung 3.1: Schematischer Aufbau der gepulsten Laserdeposition (PLD). Ein fokussierter Laser-
strahl verdampft das zu ablatierende Material (Target) innerhalb einer Ultrahochvakuumkammer.
Die dabei entstehende Plasmakeule expandiert senkrecht von der Targetoberfliche, und durch die
Entstehung einer Raumladungszone werden Ionen auf mittlere kinetische Energien von ca. 100 eV
beschleunigt. Diese treffen anschliefend zusammen mit rekombinierten Atomen auf dem Substrat

auf und bilden eine Schicht aus.

zu einem gewissen Teil ins Substratmaterial implantiert werden kénnen (subsurface
growth) [26]. Neben den Ionen treffen allerdings auch Atome - entstanden durch
Rekombinationen innerhalb der Plasmakeule - mit typischen Energien von 5 bis 10eV
auf der Substratoberfliche auf, und es kommt zur Ausbildung einer Schicht.

Der Ablationsmechanismus von Polymeren ist wesentlich komplexer als der beschrie-
bene fiir Metalle. Hierauf wird gezielt in Kapitel 5.1 eingegangen. Grundlegender
Unterschied zwischen den beiden Materialklassen ist jedoch, dass aufgrund der héheren
Reflektivitdt und Wirmeleitfihigkeit der Metalle die Ablationsschwelle wesentlich

hoher liegt und viel groflere Energiedichten am Target realisiert werden miissen.

Abbildung 3.1 zeigt den schematischen Aufbau der Herstellungskammer. Der Strahl
eines KrF-Excimerlaser (LAMBDA PHYSIK, LPX 110i) mit einer Wellenlénge von
248nm und einer Pulsdauer von 7 = 30ns wird auBlerhalb der Kammer durch
Linsen fokussiert und in die UHV-Kammer eingekoppelt. Die Verwendung zweier
(teilweise verfahrbarer) Linsen mit Brennweiten von 70cm ermoglicht die Ablation
unterschiedlicher Materialklassen, wie Metalle und Polymere, da so unterschiedliche
Energiedichten an den Targets eingestellt werden konnten. Typischerweise betrug
die Energiedichte fiir die Ag- bzw. Pd-Deposition 1,3J/cm? bzw. 1,6J/cm?. Der

defokussiertere Laserstrahl bei der Polymerherstellung ergab eine Energiedichte von
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ca. 80 mJ/cm?. Die Repetitionsrate des Lasers betrug fiir die Metalldeposition 10 Hz,
bei Polymeren wurde diese auf 5Hz aufgrund des hoheren Abtrags verkleinert. Als
Metalltargets dienten hochreine Ag- und Pd-Folien und als Polymertargets PMMA- und
PC-Platten von der Firma Goodfellow. Zwei bis drei unterschiedliche Targets konnten
auf einem beweglichen Halter innerhalb der Kammer befestigt werden, so dass ohne
das Vakuum zu brechen Schichten davon hergestellt werden konnten.

Als Substrate wurden neben (111)-orientierten Silizium-Einkristallen auch Netzchen
mit Kohlenstoff- und SisN4;-Membranen fiir die TEM-Untersuchung der Proben verwen-
det. Der Target-Substrat-Abstand wurde zwischen 4 und 6 cm variiert. Der Basisdruck

in der UHV-Kammer betrug stets um die 1 10~% mbar.

3.2 In-situ UHV-Widerstandsmessung und
Losungsmittel-Beladung
Fiir die Widerstandsmessungen an den Metall/Polymer-Systemen ist innerhalb der

Depositionskammer im Ultrahochvakuum eine in-situ-Vierpunkt-Widerstandsmessan-

lage eingebaut worden.

Abbildung 3.2: Schematische Probengeometrie (links) und Probenhalter fiir in-situ-Widerstands-
messungen (rechts). Das blanke Silizium-Substrat wird kontaktiert und anschlieflend die Polymer-
schicht deponiert. Die so préaparierte Probe wird in den Widerstandshalter eingebaut, und die vier

Messspitzen werden durch das weiche Polymer auf die Kontakte gepresst.
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Zur Probenaufnahme ist in der Feinmechanikwerkstatt von Frank Kohler ein
spezieller Widerstandshalter gebaut worden (siehe Abbildung 3.2 rechts). Abbildung
3.2 links zeigt die Probengeometrie mit der fiir die Messungen notigen Kontaktierung.

2 aus den Wafern

Zunéchst sind Si(111)-Substrate mit einer Grofle von 1 lem
gebrochen worden. Anschliefend sind auf diesen blanken Substraten in einem Abstand
von jeweils 1 mm in linearer Anordnung Leitsilber-Kontakte aufgebracht worden, iiber
die dann eine bis zu 1, 5 um dicke Polymerschicht deponiert wurde. Beim Einbau dieser
Proben in den Widerstandshalter wurden die vier Messspitzen im Halterdeckel durch

das weiche Polymer in die Kontakte gedriickt.

Abbildung 3.3: Kammeransicht der in-situ-Widerstandsmessung. Zwischen préparierter Probe im
Widerstandshalter und Targethalter (im Bildvordergrund) ist ein Target-Substrat-Abstand von 6 cm
eingestellt worden. Die elektrischen Zufiihrungen wurden an einem Keithley2000 auflerhalb der

UHV-Kammer angeschlossen.

Abbildung 3.3 zeigt einen Blick ins Innere der Depositionskammer. Zwischen
dem Targethalter (im Bildvordergrund PMMA und Ag-Target) und der Probe im
Widerstandshalter ist ein Target-Substrat-Abstand von 6 cm eingestellt worden. Mit
jeweils 50 Pulsen (ca. 0,2nm) bzw. 25 Pulsen (ca. 0,13nm) auf das Ag- bzw. Pd-
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3.3 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Target ist schlieSlich die kontaktierte Probe mit Metall beschichtet worden. Nach einer
durchschnittlichen Wartezeit von 2min direkt nach der jeweiligen Pulsabgabe sind die
Widerstandswerte mit einem Keithley2000 ausgelesen worden. Zur Datenaufnahme ist

mit der Hilfe von Tobias Liese ein Labview-Programm geschrieben worden.

Die Losungsmittel-Beladung der Metall/Polymer-Systeme erfolgte ebenfalls direkt
in der Depositionskammer. Das Losungsmittel (Isopropanol) wurde dazu in eine
zusétzliche Kammer getrdufelt und iiber ein Nadelventil in die Depositionskammer
evaporiert. Durch Abklemmen der Pumpen konnte iiber eine Druckmessrohre ein

beliebiger Gasdruck zwischen 10 * und 1 mbar eingestellt werden.

3.3 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die Transmissionselektronenmikroskopie diente zur Untersuchung des Wachstums von
metallischen Clustern, die in einer Polymer-Matrix eingebettet wurden. Durch die
Herstellung von Proben direkt auf Kohlenstoff- bzw. SigN,-Membranen mit maximalen
Probendicken von ca. 100 nm konnte eine gute Durchstrahlbarkeit und daher kontrast-
reiche Aufnahmen im TEM garantiert werden. Neben dieser Untersuchung der Mor-
phologie senkrecht zur Oberflache wurden auch mit der fokussierten Ionenstrahltechnik
(FIB) préaparierte Querschnittslamellen im TEM analysiert. Diese sind von Susanne
Schlenkrich und Volker Radisch fiir diese Arbeit hergestellt worden.

Die Funktionsweise des Mikroskops dhnelt der eines Lichtmikroskops, wobei beim TEM
ein Elektronstrahl mit der Probe in Transmission wechselwirkt [114]. Elastisch gestreute
Primérelektronen dienen der hauptséchlichen Bildgebung mittels eines CCD-Detektors.
In dieser Arbeit wurde ein CM30 von PHILIPS mit einer Beschleunigerspannung von
30kV eingesetzt.

3.4 Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Durch die Rasterelektronenmikroskopie (REM) ist die Oberflichenmorphologie der
hergestellten Proben untersucht worden. Zur Bildgebung wird ein Elektronenstrahl
fokussiert iiber die Probenoberflidche gerastert. Die beschleunigten Elektronen des Elek-
tronenstrahls wechselwirken durch elastische Streuprozesse und inelastische Prozesse
mit dem Coulomb-Feld der Kerne und Elektronen der Atome an der Probenoberfléiche
[115]. Hauptséchlich riickgestreute Elektronen (BSE) bzw. Sekundérelektronen (SE)
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sind in dieser Arbeit die mafigeblichen Signalarten am Detektor. Neben der Anzahl der
von verschiedenen Bereichen der Oberflache emittierten BSE bzw. SE sind auch die
Trajektorien der Elektronen im Verhéltnis zur Lage des Detektors (verwendet wurden
Everhart-Thornley- und Through-the-Lens-Detektoren) fiir einen hohen topographi-
schen Kontrast entscheidend. Verwendet wurde in dieser Arbeit ein Nova NanoSEM
650 der Firma FEI.

3.5 Rasterkraftmikroskopie (AFM)

Die Rasterkraftmikroskopie (AFM) (atomic force microscopy) wurde in dieser Arbeit
zur Untersuchung der Topographie der Metall/Polymer-Systeme verwendet. Zudem
wurde die RMS-Rauigkeit der stark gewellten Proben aufgrund hoher kompressiver
Spannungen in diesen Systemen bestimmt. Das Messprinzip beruht auf einer Blattfeder
mit Spitze (Cantilever), der nahe seiner Resonanzfrequenz schwingt und nur im unteren
Umkehrpunkt die Probe beriihrt (tapping mode bzw. AC-mode). Zeilenweise wird die
Probe unter der Spitze in einem sehr geringen Abstand mit Hilfe von piezoelektrischen
Scannern verfahren. Abhéngig vom Hohenprofil der Probe verbiegt sich der Cantilever,
wodurch ein auf der spiegelnden Riickseite des Cantilevers reflektierter Laserstrahl
auf einem Photodetektor (position sensitive detector) bewegt wird. Die Positionsén-
derungen des Laserflecks auf dem Photodetektor werden in Oberflicheninformationen
der Probe umgewandelt. Fiir die Oberflichencharakterisierungen der einzelnen Proben
wurde ein MFP-3D Stand Alone AFM der Firma ASYLUM RESEARCH verwendet. Zur
Auswertung der bis zu 60 um 60 wm groflen Scanbereiche in einer Auflésung von

512 512 Pixeln wurde das Programm Guwyddion benutzt.

3.6 Profilometrie

Das Profilometer Dektak 150 von VEECO ist zur Bestimmung der Rate laserdeponierter
Metall- und Polymerschichten eingesetzt worden. Das Funktionsprinzip beruht darauf,
dass die Probe auf einer Verfahreinheit unter einer diamantbesetzten Spitze bewegt
wird, und das Hohenprofil der Probe dabei detektiert wird. Dazu ist die Spitze
mechanisch mit einer Spule eines Lineartransformators (LVDT) gekoppelt, und die
strominduzierten Signale durch die Spitzenbewegung werden in Héheninformationen

umgewandelt.
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3.7 Rontgendiffraktometrie (XRD)

Aus der Kenntnis der deponierten Schichtdicke kann die Depositionsrate fiir das
deponierte System bestimmt werden. Dazu wird das zu deponierende Substrat zunéchst
mit einem Kapton-Klebestreifen abgeklebt, um eine messbare Kante zu erzeugen.
Neben der Scanweite und -geschwindigkeit ist fiir die unterschiedlichen Materialklassen

die Spitzenauflagekraft zwischen 50 und 150 uN passend eingestellt worden.

3.7 Rontgendiffraktometrie (XRD)

Zur Untersuchung der Mikrostruktur der Metallschichten auf Polymeren wurde die
Rontgenstreuung (X-Ray Diffraction, XRD) verwendet. Hierbei interferieren Réntgen-
strahlen an verschiedenen Netzebenen der Metallkorner und ermdoglichen eine Aussage
iiber die Orientierungen der Kristallite. Neben der Orientierungsbestimmung sind
neben der Auswertung der Korngréfle auch Rocking-Scans durchgefiihrt worden, aus
denen sich Aussagen iiber die Kornverkippung treffen lassen.

Verwendet wurde dazu ein PHILIPS X'Pert Vierkreisdiffraktometer mit Co-Rohre einer
Wellenldnge von A = 0,179 nm in Bragg-Brentano-Geometrie [116].
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4 Wachstum von Metallen auf

Silizium-Substraten

In diesem Kapitel werden die FErgebnisse des Wachstums von Metallen auf rei-
nen Silizium-Substraten beschrieben und die grundlegende Messmethode, die in-situ-
Vierpunkt- Widerstandsmessung, vorgestellt. Im Rahmen dieser Arbeit sind die Edel-
metalle Silber und Palladium verwendet worden, die sich in ihrem Diffusionsvermdgen
voneinander abgrenzen. Wihrend Ag als ein sehr guter Diffusor gilt, ist die Mobilitdt
von Pd auf Oberflichen eher beschrinkt. Dieser Unterschied sollte demnach zu einem
verdnderten Schichtwachstum fiihren, da trotz hoher lonenenergien bei der gepulsten
Laserdeposition die Implantation ins Silizium sehr oberflichennah stattfinden sollte.
Diesem Punkt werden Simulationen der Eindringtiefen von Ag- und Pd-Ionen gerecht,
welche 1m folgenden Kapitel behandelt werden. Insgesamt bietet dieses Kapitel erste
FEinblicke in das grundlegende Verstandnis fiir das Wachstum von Metallclustern und
-schichten.

Alle Stadien des Wachstums der metallischen Schicht (Keimbildung und Wachstum
- Koaleszenz - Perkolation - geschlossene Schicht) konnen mit in-situ- Widerstands-
messungen untersucht werden. Die Rasterelektronen- und Rasterkraftmikroskopie-
Untersuchungen ermdoglichen Aussagen tiber die Topologie und Rauigkeit der Metall-
schichten. Die Rontgendiffraktometrie-Messungen zielen darauf ab, die Wachstumsori-
entierung der Metallschichten auf Silizium zu bestimmen.

FEinleitend wird zundchst die Raten- und Dropletbestimmung zur optimalen Herstellung

der Metallschichten mit der gepulsten Laserdeposition behandelt.

4.1 Depositionsparameter fiir Ag und Pd

Eine genaue Kenntnis der Ablationsparameter fiir ein metallisches Target ist von

grofler Wichtigkeit, um homogene Metallschichten - frei von Rauigkeit und Artefakten,
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4 Wachstum von Metallen auf Silizium-Substraten

wie Droplets - mit der gepulsten Laserdeposition herstellen zu kénnen (siehe Kapitel
3.1). Fiir die Hohe der Laserenergiedichte, mit der das Metalltarget vom Laserstrahl
abgerastert wird, muss ein Kompromiss aus effizienter Depositionsrate und moglichst
geringer Dropletdichte gefunden werden. Durch die Bestimmung der Depositionsschwel-
le, also derjenigen Energiedichte, bis zu der kein Schichtmaterial auf dem Substrat
deponiert wird, kann die korrekte Energiedichte durch Vergleich mit der resultierenden

Dropletdichte bestimmt werden.
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Abbildung 4.1: Depositionsrate und Dropletdichte in Abhéngigkeit von der Laserenergiedichte fiir
Silber. Aus Bild 4.1 links kann die Depositionsschwelle von ca. 0,67 J/cm? bestimmt werden. Bild 4.1
rechts zeigt die Dropletdichte, die im Bereich zwischen 1,3 und 1,7 J/cm? ein Minimum durchliuft.
Fiir die Herstellung wird eine Laserenergiedichte von 1,3 J/cm? mit der dazugehorigen Rate von ca.
0,004 nm/Puls gewihlt.
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4.1 Depositionsparameter fiir Ag und Pd

Die Abbildung 4.1 links zeigt die Depositionsrate in Abhéangigkeit der Laserener-
giedichte (Brennfleck des fokussierten Laserstrahls: A = 0,05cm?), aus der sich die
Depositionsschwelle leicht bestimmen lésst. Die Depositionsrate in Nanometer pro Puls
fiir die jeweilig eingestellte Laserenergiedichte ergibt sich aus der Bestimmung der
Schichtdicke mittels Profilometrie. Fiir alle Proben sind 12.000 Pulse auf das Target
abgegeben worden, der Target-Substrat-Abstand betrug 6 cm.

Bei den hergestellten Schichten sind neben der Schichtdicke auch die Topographien mit
dem REM untersucht worden, um die Anzahldichte der durch den Ablationsprozess
entstehenden Droplets zu bestimmen. Die Dropletdichten sind auf eine Schichtdicke von
100 nm normiert worden, da aufgrund der unterschiedlich hohen Laserenergiedichten
auch die Proben unterschiedlich dick sind. Die Einheit der Dropletdichte ist in
10 3/um? angegeben, da aus allen REM-Aufnahmen jeweils die gleiche Bildausschnitts-
grofe von ca. 19.000 um? gewihlt wurde. Die Normierung ist noétig, um der unter-
schiedlich groflen Schichtdicke Rechnung zu tragen, da bei fester Laserenergiedichte
die Schichtdicke lediglich durch die Pulszahl festgelegt ist. Je dicker die Schicht, desto
langer wird das Target abgerastert, und desto grofier ist die Dropletdichte aufgrund
der Aufrauhung/Zapfenbildung am Target.

Als Kompromiss aus hoher Rate und geringer Dropletdichte wird fiir die Arbeit
als Depositionsparameter fiir Silber eine Laserenergiedichte von 1,3 J/cm? mit der
dazugehorigen Rate von ca. 0,004 nm/Puls oder auch 250 Pulse/nm gewéhlt. Fiir diese
Energiedichte ist die Dropletdichte mit 0,01/pm?® minimal. Die Depositionsschwelle
liegt fiir Silber bei ca. 0,67 J/cm?.

Fiir Palladium ist die gleiche Auswertung in Zusammenarbeit mit Anja Westphal
zu ihrer Masterarbeit erfolgt [117]. Die Messwerte sind auf einen in dieser Arbeit
verwendeten Target-Substrat-Abstand von 6 cm angepasst worden. Es zeigt sich, dass
die Rate in etwa vergleichbar ist. Die Depositionsschwelle liegt ein wenig hoher bei
Palladium mit 0,8 J/cm?.

Als Depositionsparameter fiir Palladium wird eine Laserenergiedichte von 1,6 J/cm?
mit der dazugehorigen Rate von ca. 0,005 nm/Puls oder auch ca. 200 Pulse/nm gewahlt.
Bei dieser Energiedichte ist die Dropletdichte mit ca. 0,005/um? sehr gering.
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4 Wachstum von Metallen auf Silizium-Substraten

Abbildung 4.2: Depositionsrate und Dropletdichte in Abhéingigkeit von der Laserenergiedichte fiir
Palladium (in Zusammenarbeit mit Anja Westphal, Werte auf 6cm Target-Substrat-Abstand
angepasst). Aus Bild 4.2 links kann die Depositionsschwelle von ca. 0,8J/cm? bestimmt werden.
Bild 4.2 rechts zeigt die Dropletdichte, die ab ca. 1,5J/cm? ein konstantes Minimum zeigt. Fiir

die Herstellung wird eine Laserenergiedichte von 1,6J/cm? mit der dazugehorigen Rate von ca.
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4.2 FEindringtiefen der Metall-Ionen in Silizium bei PLD

4.2 Eindringtiefen der Metall-lonen in Silizium bei PLD

Mittels SRIM-Simulationen (Stopping and Range of Ions in Matter, [118]) ist die
Eindringtiefe der Metall-Ionen ins Silizium berechnet worden. Fiir die Ionenenergie ist
der fiir die gepulste Laserdeposition mittlere Wert von 100 eV [25] angenommen worden.
Exemplarisch sind in diesem Abschnitt nur die Ergebnisse fiir Ag in Silizium gezeigt,
da die Werte fiir Eindringtiefe und integralem Sputteryield fiir das massenéhnliche Pd
nahezu identisch sind.

In Abbildung 4.3 links ist die laterale Reichweite der Ag-Ionen in Abhéngigkeit der
Eindringtiefe ins Silizium-Substrat zu erkennen. Die Ag-lTonen treffen mittig am linken
Rand der Abbildung auf das Silizium-Substrat auf, und vom Auftreffpunkt werden die
[onen radialsymmetrisch verteilt. Die dquidistanten Haufungen der Ionenpositionen
sind als ein Artefakt der SRIM-Messung zu sehen, da die Substratatome auf ,,Monola-
gen“ - hier nimmt das Programm die inverse Kubikwurzel der Atomdichte an - verteilt
werden, und somit Stéfe nur in diskreten Abstdnden stattfinden. Die StofSkaskaden sind
farbig kodiert, so geben die roten Punkte die Spur der implantierten Ag-Ionen an, und
in schwarz sind deren Ruhelagen markiert. Die gestoflenen Si-Atome im Substrat sind
in griin eingezeichnet. Genauen Aufschluss iiber die mittlere Implantationstiefe gibt das
Histogramm in Abbildung 4.3 rechts. Grofitenteils werden die Ag-Tonen in eine Tiefe von

Z = 1,9nm implantiert. Die Abbildung 4.4 zeigt den integralen Sputteryield von Ag-
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Abbildung 4.3: SRIM-Simulation von Ag auf Silizium bei einer Ionenenergie von 100eV. Die linke
Abbildung zeigt die laterale Reichweite der Ag-Ionen (rot/schwarz) im Si-Substrat, in griin darge-
stellt sind die gestoflenen Si-Atome. Rechts zeigt das Histogramm die mittlere Implantationstiefe

der Ag-Tonen von zZ = 1,9nm.

Ionen auf Silizium in Abhéngigkeit von der an die gestoflenen Si-Atome iibertragende

Energie. Fiir die Simulation sind 100.000 Ag-Ionen unter senkrechtem Einfall mit einer
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4 Wachstum von Metallen auf Silizium-Substraten

Energie von 100 eV auf ein 5 nm dickes Si-Substrat angenommen worden. Aus der Grafik
lasst sich erkennen, dass es zu einem sehr geringen Absputtern von Silizium-Atomen
kommt, deren durch Stofiprozesse iibertragene Energie die Oberflichenbindungsenergie
von 4,7eV iibersteigt. Der Sputteryield betrdgt Y, s; = 0,01. Es wird also nur ein
Si-Atom pro hundert einfallender Ag-lonen abgetragen.
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Abbildung 4.4: Integraler Sputteryield von Silizium in Abhéngigkeit von der an die gestoflenen Si-
Atome iibertragenen Energie bei einer Ag-Ionenenergie von 100eV. Nur diejenigen Si-Atome, deren
durch Stofle tibertragene Energie die Oberflachenbindungsenergie von 4, 7eV iibertrifft, tragen zum

Absputter-Prozess bei.

Insgesamt findet somit die Implantation der Ag-Ionen sehr oberflichennah statt.

4.3 Widerstandsanderung von Ag und Pd auf Silizium

Eine wéhrend der Arbeit neu aufgebaute und in die PLD-Depositionskammer integrier-
te in-situ-Widerstandsmessanlage in Vierpunkt-Geometrie ermoglichte es, die einzelnen
Stadien des Wachstums von Silber und Palladium auf einem einkristallinen Silizium-
Substrat in (111)-Orientierung messen zu kénnen.

Wie bereits in Kapitel 3.2 beschrieben wurde der Widerstand dauerhaft aufgenommen.

Fiir Ag auf Silizium wurden jeweils 50 Pulse auf das Target abgegeben, was also einer
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4.3 Widerstandsédnderung von Ag und Pd auf Silizium

Schichtdicke von etwa 0,2nm auf dem Si-Substrat entspricht (siche Abschnitt 4.1),
und anschlieBend 2 min gewartet, bis sich grob ein Gleichgewichtswert im Widerstand
einstellte. Dieser Vorgang wurde bis zur Ausbildung einer geschlossenen Metallschicht
fortgefithrt. Die Abbildung 4.5 zeigt fiir Ag auf Silizium den typischen Verlauf des
Widerstandsabfalls in Abhéngigkeit von der deponierten Schichtdicke, der sich iiber
sechs Groflenordnungen erstreckt. Die markierten Bereiche sind vergréfiert in Abbil-
dung 4.6 in einer zeitlichen Auftragung dargestellt. Die sekiindlich aufgenommenen
Widerstandswerte nidhern sich grob innerhalb der 2 min Wartezeit asymptotisch einem
konstanten Wert. Der jeweils letzte Wert innerhalb dieser Wartezeit in der zeitlichen

Auftragung in Abbildung 4.6 entspricht demjenigen in Abbildung 4.5.
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Abbildung 4.5: In-situ-Widerstandsmessung von Ag auf Si. Die Widerstandsdnderung bei sukzessiver
Pulsabgabe von jeweils 50 Pulsen bzw. 0,2nm und einer zweiminiitigen Wartezeit erstreckt sich
iiber sechs Grofenordnungen. Der Kurvenverlauf spiegelt die charakteristischen Wachstumsstadien

deutlich wider.

Typischerweise liegt der Grundwiderstand vom kontaktierten Silizium-Substrat vor
der Metalldeposition bei ca. 1 2MSQ. Nachdem die einzelnen Wachstumsstadien
durchlaufen sind und sich eine geschlossene Metallschicht ausgebildet hat - der
Widerstand &ndert sich hier kaum noch - ist der Probenwiderstand auf nur noch wenige

Ohm abgefallen.
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4 Wachstum von Metallen auf Silizium-Substraten

Die Widerstandskurve kann grob in drei Teile aufgeteilt werden, in denen die
unterschiedlichen Wachstumsstadien eingeordnet werden kénnen.
So verbirgt sich hinter dem Plateau bei geringer Schichtdicke bis ca. 1,5nm das
Stadium der Keimbildung und des Wachstums isolierter Cluster. Der Widerstand
andert sich zunédchst kaum. Der Probenstrom flieit nahezu ausnahmslos durch das
halbleitende Silizium, da die Cluster sehr klein sind, und somit ihr Abstand zu grof3
voneinander fiir Ladungstransporte ist. Mit zunehmender Clustergrofle reduziert sich
der Clusterabstand, wodurch der Widerstand im Bereich zwischen 1,5 und 1 MS) ab
einer Schichtdicke von ca. 0, 7nm leicht abfallt. Dies ist auch deutlich in Abbildung 4.6
links zu erkennen. Die Plateauwerte der fiinf letzten Intervalle vor dem gravierenden
Widerstandseinbruch zeigen eine stetige Abnahme im Widerstand.
Mit zunehmender deponierter Metallmenge bricht der Widerstand abrupt ein und fallt
iiber ca. 3 Grofenordnungen ab. Hier bildet sich ab einer kritischen Metallschichtdicke,
die mit 1,6 nm angegeben werden kann, zwischen zwei Randbereichen der Probe zum
ersten Mal ein leitfihiger Pfad ausschlieilich durch das sich ausgebildete Metallnetz-
werk aus. Man spricht vom Prozess der Perkolation. Die kritische Schichtdicke ist
gleichzusetzen mit der Perkolationsschwelle. Zu diesem signifikanten Abfall kommt
es dadurch, dass die wachsenden Metallcluster ab einer gewissen Grofle miteinander
koaleszieren. Je nachdem wie hoch die Mobilitdt des Metalls auf der Silizium-
Oberfliche ist, werden sich wieder runde Cluster oder aber unférmige Strukturen
ausbilden. Auf diese unvollsténdige Koaleszenz ist in Abschnitt 2.4 eingegangen worden.
Die ablaufende Koaleszenz der sich ausbildenden Strukturen bei fortschreitender
Metalldeposition sorgt fiir einen zunehmenden Bedeckungsgrad der Probenoberfléiche,
bis sich die Perkolation einstellt.
In dem stetigen Abfall iiber die verbleibenden 3 Groflenordnungen von 1k§2 bis 12
werden die Liicken in dem Metallnetzwerk immer weiter gefiillt. Bei einer deponierten
Metallschicht von 8nm liegt der Probenwiderstand nahezu konstant bei 1€2. Der
spezifische Widerstand von bulk-Ag liegt bei ps, = 1,57pulcm bei Raumtempe-
ratur [119]. De Vries zeigte in der Untersuchung des spezifischen Widerstands in
Abhéngigkeit von der Schichtdicke und Temperatur einiger diinner Metall-Schichten,
dass der spezifische Widerstand bei Raumtemperatur sehr diinner Ag-Schichten mit
einer Schichtdicke von 23nm aufgrund der Oberflichenstreuung von Elektronen mit
ca. Pagdinn = 3,0 uQcm erhoht ist [120]. Als Endwert in der Messung ergibt
sich ein Widerstandswert von 1,082 im Vergleich zum erwarteten Wert von 4,4¢)
bei der benutzten Messgeometrie (Schichtdicke: 8 nm, Kontaktdrahtbreite: 0,1 mm,

Kontaktabstand: 1 mm). Der gemessene und theoretische Widerstandswert liegt in der
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4.3 Widerstandsédnderung von Ag und Pd auf Silizium

gleichen Groflenordnung. Der Unterschied beider Werte kann damit zusammenhéngen,

dass im Experiment der Leitungspfad nicht fiir eine genaue Messung strukturiert ist.
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Abbildung 4.6: Die zeitliche Anderung des Widerstands erméglicht den Vergleich der Friith- bzw. Spiit-
stadien des Wachstums von Ag auf Silizium. Wéhrend die Widerstandswerte in den Friithstadien sich
asymptotisch einem Gleichgewichtswert nihern, bleiben sie bei der Ausbildung nahezu geschlossener

Schichten niherungsweise konstant. Die Endwerte nach der 2 min Wartezeit entsprechen denen aus
Abbildung 4.5.

Aus dem Vergleich der Widerstandséinderung zwischen den Frith- und Spétstadien
des Wachstums in Abbildung 4.6 zeigt sich ein grundlegender Unterschied wéahrend
der 2 min Wartezeit. So steigt der Widerstand nach der Abgabe von 50 Pulsen in
den Friithstadien sukzessive und néhert sich asymptotisch einem Gleichgewichtswert,
wohingegen im spédten Stadium des Wachstums, in dem die Metallschicht nahezu
geschlossen ist, der Widerstandswert nach 50 Pulsen leicht abfillt, generell aber sehr
schnell konstant ist. Eine genauere Betrachtung dieser Kinetik des Wachstums erfolgt
in Kapitel 8.

Beim Wachstum von Pd auf Silizium ist der Verlauf der Widerstandsénderung
in Abbildung 4.7 grundlegend der gleiche. Bei der Messung des Widerstands sind
die Messparameter leicht gedndert worden. So werden jeweils 25 Pulse auf das
Target abgegeben, was einer Schichtdicke von etwa 0,13nm entspricht. Insgesamt
fallt der Widerstand nicht ganz so stark ab, da der spezifische Widerstand einer
diinnen Pd-Schicht mit ppgdinn = 19,5 pu2cm (bei einer Schichtdicke von 26 nm und
Raumtemperatur [120]) um etwa eine Grofenordnung hoher liegt als im Vergleich
zu Ag. Nach Abschluss der Widerstandsmessung mit Pd sind ca. 10,2nm deponiert
worden.

Auffallig ist, dass bei Pd die Perkolationsschwelle mit ca. 0,4nm zu einer sehr viel
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4 Wachstum von Metallen auf Silizium-Substraten

kleineren Schichtdicke verschoben ist. Da Pd eine kleinere Oberflachendiffusivitét als
Ag hat [121], werden sich sehr viel kleinere Cluster ausbilden, da die auf der Oberfliche
diffundierenden Atome keine grolien Wegstrecken zuriicklegen kénnen. Dies fiithrt dazu,
dass der Bedeckungsgrad sehr schnell sehr hoch ist, und insgesamt weniger Pd ablatiert
werden muss, um eine geschlossene Schicht auszubilden als im Falle von Ag. Der
Widerstandsbereich, in dem sich die nicht bedeckten Bereiche des Substrats mit Metall
fiillen, bis die Schichten jeweils geschlossen sind, ist mit 3 Groflenordnungen fiir beide
Metalle gleich grof. Daraus kann man erkennen, dass es trotz ziigiger Ausbildung eines

leitfahigen Pfads bei Pd ldnger dauert, bis die Schicht endgiiltig geschlossen ist.
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Abbildung 4.7: Vergleich der Widerstandsdnderung von Ag und Pd auf Silizium. Aufgrund der
geringeren Mobilitdt von Pd stellt sich die Perkolationsschwelle fiir Pd bei einer wesentlich
kleineren Schichtdicke ein. Bei Pd bilden sich sehr viele, kleine Cluster aus, der Bedeckungsgrad
ist somit schneller hoher bei gleicher deponierter Schichtdicke als im Vergleich zu Ag. Der stark
unterschiedliche spezifische Widerstand beider Materialien zeigt sich auch im Unterschied von grob

einer Groflenordnung in den Endwiderstandswerten.
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4.4 Kornorientierung von Ag und Pd auf Silizium

Zur Bestimmung der Wachstumsorientierung der geschlossenen Metallschicht auf
Silizium sind Rontgendiffraktometrie-Messungen durchgefiihrt worden (siehe Kapitel
3.7). Um ein gutes Signal-zu-Rausch-Verhiltnis zu gewéhrleisten, sind Metallschichten
mit einer Dicke von ca. 200 nm auf Silizium hergestellt worden. Abbildung 4.8 zeigt
das Rontgendiffraktogramm der 6/26-Messung von 30 bis 110 fiir Ag auf Silizium.

Durch das gleichzeitige Vorhandensein sowohl des Si(111)-Substratreflexes als auch
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Abbildung 4.8: Rontgendiffraktogramm einer 260nm dicken Ag-Schicht auf (111)-orientiertem

Silizium. Ag wéchst epitaktisch in <111>-Richtung auf dem Si-Substrat mit einer mittleren

Korngrole von 40 nm auf.

des einzigen Ag(111)-Reflexes kann das epitaktische Wachstum von Ag auf dem
Si(111)-Substrat bestéitigt werden. Das epitaktische Wachstum von Ag auf Silizium
konnte bereits von Fahler et al. durch in-situ RHEED-Messungen in Transmission
bestimmt werden [122]. An Ag/Fe-Multischichten auf Si(111) wurden die strukturellen
Anderungen wihrend des Volmer-Weber-Wachstums in Wachstumsrichtung als auch

senkrecht dazu untersucht. Die Epitaxie zwischen Ag-Schicht und Silizium-Substrat
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4 Wachstum von Metallen auf Silizium-Substraten

legt den Schluss nahe, dass die natiirliche Oxidschicht von 3nm [123] auf dem Substrat
von den Ag-lonen abgetragen wird.

Durch eine genaue Vermessung des Si-Reflexes konnte die Korngréfe innerhalb der
Ag-Schicht durch Abzug der apparativen Geréteverbreiterung korrigiert werden. Die
mittlere Korngrofle in der Ag-Schicht liegt bei D = 40, 0(3) nm.

Die genaue Lage des (111)-Reflexes gibt Aufschluss iiber die intrinsischen Spannungen
in der Metallschicht. Wahrend der Literaturwert fiir Ag bei 20 = 44,60 liegt (JCPDS,
4-0783), misst man fiir die Reflexlage der (111)-Orientierung einen kleineren Winkel
von 20 = 44,50 . Die Verschiebung der Reflexlage zu kleineren Winkeln wird auf
einen vergroflerten Netzebenabstand zuriickgefiithrt, der durch die Verdichtung des
Materials und der daraus resultierenden biaxialen, kompressiven Spannung im Me-
tallfilm zustande kommt [124]. Nach Stérmer et al. kénnen neben inneren Spannungen,
auch Defekte durch hochenergetische Ionen oder eine substitutionelle Lésung von
Atomen bei Legierungen (spielt in diesen Rahmen keine Rolle) zu einer Vergrofierung
des Netzebenabstandes fithren [125]. Da allerdings der Grad des Defekteinbaus in
allen Proben herstellungsbedingt gleich sein sollte, scheinen die Druckspannungen der
Hauptgrund fiir die verschobene Reflexlage zu sein. Sie haben ihre Ursache im shot
peening, also dem Verdichten des Materials durch die hochenergetischen Ionen bei der

gepulsten Laserdeposition [126,127].

Mit einer mittleren RMS-Rauigkeit von 1,9nm ist die Ag-Schicht sehr glatt, und
wie die Epitaxie schon vermuten léasst, haben die Kérner an der Oberflidche eine relativ
geordnete Topographie, wie es in Abbildung 4.9 in der AFM-Aufnahme links und REM-

Aufnahme rechts zu erkennen ist.

¥
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Abbildung 4.9: AFM- bzw. REM-Aufnahme einer geschlossenen 260 nm dicken Ag-Schicht auf einem
Silizium-Substrat. Die hellen Artefakte in der AFM-Aufnahme links sind Droplets.
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4.4 Kornorientierung von Ag und Pd auf Silizium

Fiir Pd auf Silizium zeichnet sich ein etwas anderes Bild ab. Die Abbildung 4.10
zeigt diese Ergebnisse einer 160 nm dicken Pd-Schicht auf Silizium. Zwar wichst auch
Pd vorzugsweise in <111>-Richtung auf Silizium mit einer mittleren Korngrofle von
21,2(5) nm auf, allerdings treten mit dem (200)- und (311)-Reflex weitere Kornorien-
tierungen auf. Auch das Fehlen des Si(111)-Reflexes weist darauf hin, dass es sich um
eine nicht-epitaktisch gewachsene polykristalline Schicht handelt.

Es zeigt sich ebenfalls eine Verschiebung der (111)-Reflexlage zu kleineren Winkeln mit
20 = 46,55 (Literaturwert: 26 = 46,96 , [JCPDS, 5-0681]), die das Vorhandensein
von relativ starken Druckspannungen kennzeichnet, da die Differenz mit fast 0,5 sehr

grof} ist.

| ! | ! | ! |
Pd (111) ——Pdauf 9
—— Pseudo-Voigt

Intensitat [bel. Einheiten]

i ” Pd (200) Pd (311) _
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Abbildung 4.10: Rontgendiffraktogramm einer 160nm dicken Pd-Schicht auf (111)-orientiertem

Silizium. Pd wichst vorzugsweise in <111>-Richtung auf dem Si-Substrat mit einer mittleren

Korngrofie von 21 nm auf.

Untersuchungen der Topologie mittels AFM und REM zeigen, dass die Rauigkeit mit

2,4nm sehr klein und die Kornstruktur an der Oberfliache relativ unregelmifig ist.
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10,0 nm
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Abbildung 4.11: AFM- bzw. REM-Aufnahme einer geschlossenen 160 nm dicken Pd-Schicht auf einem
Silizium-Substrat. Die hellen Artefakte in der AFM-Aufnahme links sind Droplets.

Es wurden Rocking-Kurven fiir Ag und Pd auf Silizium gemessen, um die Starke der
Verkippung der (111)-Korner aus ihrer senkrechten Ausrichtung zu bestimmen. Fiir die
Messung ist der jeweilige Winkel 26 der (111)-Orientierung fiir Ag bzw. Pd festgehalten
und der Kippwinkel w in einem Winkelintervall bis w = 20 variiert worden.
Zudem wurde die Probe so unter dem Rontgenstrahl mit einem Offsetwinkel verkippt,
dass die Mehrheit der Korner mit (111)-Orientierung senkrecht stehen, was einem
Kippwinkelwert von w = 0 entspricht. Mittels einer Pseudo-Voigt-Anpassung, welche
eine Linearkombination aus Gauss- und Lorentz-Anpassung ist, sind die gemessenen
Rocking-Kurven in Abbildung 4.12 angepasst worden.

Es zeigt sich eine sehr unterschiedlich breite Verteilung der (111)-Orientierungen in der
Ag- bzw. Pd-Schicht. Wihrend die um die apparative Geriteverbreiterung korrigierte
Halbwertsbreite der Rocking-Kurve fiir Ag nur lediglich B, = 1,2 grof} ist, ist die
Verteilung der Pd-Kérner mit Bpy = 18,3 sehr breit. Insgesamt sind die Ag- bzw. Pd-
Korner somit um bis zu 0,6 bzw. 9,2 gegeniiber einem senkrechten Wachstum auf dem
Substrat verkippt. Diese unterschiedlich starke Verkippung unterstreicht nochmal die
Tatsache, dass Ag epitaktisch auf Silizium aufwéchst, wohingegen die Polykristallinitét

der Pd-Schicht zu einer solch grofien Verteilung fiihrt.

Zusammenfassend kann fiir dieses Kapitel aus den Widerstandsmessungen festgehal-
ten werden, dass die Wachstumsstadien der Metallschichten aus Silber bzw. Palladium
aufgrund ihrer unterschiedlichen atomaren Mobilitdt zu leicht verschiedenen Werten

beziiglich der Perkolationsschwelle in der Schichtdicke verschoben sind. Dadurch, dass
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Abbildung 4.12: Rocking-Kurven zur Bestimmung der Verkippung von Kérnern mit (111)-Orientie-
rung in den Ag- und Pd-Schichten auf Silizium. Die epitaktisch gewachsenen Ag-Schichten weisen

eine sehr schmale Verteilung der Verkippung von 1,2° auf. Die Polykristallinitdat der Pd-Koérner

fithrt zu einer breiten Verteilung mit 18, 3°.

die Implantationstiefe und der Sputteryield beider Materialien quasi identisch sind -
in beiden Fillen finden die Wachstumsprozesse sehr oberflichennah statt - kann der
Unterschied im Widerstandsverhalten rein auf die Morphologie der Schichten wéhrend
des Wachstums zuriickgefiithrt werden. Da Pd nur sehr kleine Cluster auf der Oberfléiche
ausbildet, fithrt dies zu einer schnell geschlossenen Schicht. Dahingegen kénnen die
Ag-Atome aufgrund ihrer groflen Mobilitit weitere Wegstrecken iiber die Silizium-
Oberfliche diffundieren und somit groflere Cluster ausbilden. Dieser Unterschied in
der Kornstruktur bei geschlossenen Metallschichten ist mittels Rontgendiffraktometrie-
Messungen nachvollzogen worden. Zudem konnte gezeigt werden, dass Ag auf Silizium
epitaktisch aufwéchst. Im Gegensatz dazu zeigen Messungen der Rocking-Kurve
von Pd-Schichten auf Silizium, dass die Pd-Korner sehr stark verkippt voneinander

aufwachsen.
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5 Analyse der reinen

Polymer-Schichten

In diesem Kapitel werden die verwendeten reinen Polymere, Poly(methyl methacrylat)
(PMMA), Polycarbonat (PC) und Bisphenol-A-Dimethacrylat (BisDMA) charakteri-
siert. Die Polymere dienen in dieser Arbeit als Matrixz fiir die eingebetteten Metall-
cluster und -schichten. Die Laserablation von reinen Polymerschichten hat einige das
Wachstum von Metall auf Polymer beeinflussende Modifikationen des Polymers zur
Folge, die im Folgenden erldutert werden sollen. In vorangegangenen Arbeiten innerhalb
der Arbeitsgruppe ist die Laserablation von PMMA grundlegend untersucht worden
[20-22]. Dabei ist es gelungen die Herstellungsparameter zu finden, die es ermdglichen
duflerst glatte Polymer-Schichten mit einer vergleichbaren Oberflichenrauigkeit wie ein
poliertes Silizium-Substrat herzustellen. Allerdings ist der Ablationsmechanismus von
Polymer nicht direkt mit dem des Metalls zu vergleichen, da das organische Material

nicht atomar zerlegt wird, sondern ganze Kettenfragmente am Substrat auftreffen.

5.1 Poly(methyl methacrylat) (PMMA)

PMMA ist fiir die UV-Strahlung des verwendeten Excimer-Lasers mit der Wellenlénge
von 248 nm ein schwacher Absorber, da die Photonenenergie lediglich durch eine einzige
Doppelbindung der Carbonylgruppe (C=0) im Monomer eingekoppelt werden kann
[128]. Wahrend des zunéchst ablaufenden photochemischen Inkubationsprozesses wird
das Target derart chemisch verdndert, dass die ins Monomer eingekoppelte Energie
auf benachbarte Einfachbindungen iibertragen wird, wie in der Strukturformel in
Abbildung 5.1 zu erkennen ist. Die Photonenenergie von 5eV des Excimer-Lasers
ist durchaus in der Lage diese zu brechen. Die chemischen Verdnderungen des
Targetmaterials resultieren in einer Abspaltung von Teilen oder sogar der kompletten

Seitengruppe des Monomers oder aber einer Spaltung der Hauptkette. Dadurch werden
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5 Analyse der reinen Polymer-Schichten

weitere C=C-Doppelbindungen in das Targetmaterial eingebaut, wodurch sich die

Absorption der Photonenenergie erhoht und ein photothermischer Abtrag erfolgen

kann [129].
T
C—C}
{| g dn
H O:C|3
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Abbildung 5.1: Strukturformel von PMMA. Die Energie des Laserstrahl mit einer Wellenldnge von
248 nm koppelt wiihrend der Inkubation mit der einzigen Doppelbindung (C=0) in der Seitengruppe
des PMMAs. Durch Energieabsorption kénnen Teile der Seitengruppe abreiflen, wodurch freie

Elektronen weitere Doppelbindungen (z.B. C=C) entstehen lassen kénnen.

Mittels Rontgenabsorptionsspektroskopie (Near-Edge X-Ray Absorption Fine Struc-
ture, NEXAFS) an PLD-hergestellten PMMA-Schichten, die in Zusammenarbeit mit
Peter Grofimann im Laser-Laboratorium Goéttingen durchgefiihrt wurden, ist in dieser
Arbeit ein neuer Einblick in den Inkubationsprozess gewonnen worden, da mit NEXAFS
die Ausbildung der fiir das PMMA-Monomer untypischen C=C-Doppelbindung sicht-
bar gemacht werden konnte. Die Abbildung 5.2 zeigt das NEXAFS-Spektrum der PLD-
hergestellten PMMA-Schicht im Vergleich zu einem Spektrum einer PMMA-bulk-Probe
aus der Literatur von Dhez et al. aufgenommen [130]. Es zeigen sich alle fuir PMMA
typischen Resonanzen, lediglich bei ca. 285eV tritt bei der PLD-hergestellten Schicht
eine weitere Resonanz auf, die der C=C-Doppelbindung zugeordnet werden kann.
Zudem zeigt sich, dass die Resonanz fiir die Carbonylgruppe C=0 stark abgeschwicht

ist, was auf ein teilweises Abspalten der Seitengruppe hindeutet.

Sowohl wéhrend der Inkubation als auch beim photothermischen Abtrag des PMMAs
kommt es zu einem Aufbrechen kovalenter Bindungen im Polymer-Makromolekiil,
wodurch die Kettenldnge des Polymers in der Schicht stark verkiirzt ist im Vergleich zu
der im Target. Durch die Groflenausschluss-Chromatographie (Size Ezclusion Chroma-
tography, SEC) konnte Susanne Schlenkrich in Zusammenarbeit mit Robert Rotzoll aus
dem Institut der Physikalischen Chemie diese starke Kettenldngen-Reduktion zeigen,

welche aus der Auftragung der mittleren molaren Masse gegen die Molmassenverteilung
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Abbildung 5.2: Vergleich von NEXAFS-Messungen zwischen laserablatiertem PMMA und bulk-
Material. Die Messung fiir die PLD-hergestellte Schicht erfolgte in einer Zusammenarbeit mit Peter
GroBmann im Laser-Laboratorium Géttingen. Die Messung des bulk-Materials stammt von [130].
Es treten alle fiir das PMMA typischen Resonanzen auf. Die dem Inkubationsprozess zugrunde

liegende zusétzliche C=C-Doppelbindung hat ihre Resonanz bei 285eV.

Wiegn folgt. Das Chromatogramm in Abbildung 5.3 zeigt fiir das Ausgangsmaterial
(Target) eine Molmasse von 1400 kg /mol, wéhrend die Molmasse der PLD-hergestellten
Schicht mit 1,9kg/mol stark verkleinert ist.

Diese Verkiirzung der Kettenldnge sorgt dafiir, dass der FElastizitdtsmodul der
PLD-hergestellten PMMA-Schichten sehr klein ist im Vergleich zum Ausgansmaterial.
Neben massenspektroskopischen Messungen evaporierender Polymer-Fragmenten ist in
SEC-Messungen ein nicht zu vernachléassigender Beitrag an Oligomeren zu erkennen,
welche fiir eine Spaltung der Polymer-Hauptkette sprechen und fiir den geringen
Elastizitdtsmodul verantwortlich gemacht werden kénnen [131], indem sie als eine Art
»,Schmiermittel zwischen den langen Polymerstringen wirken. Susanne Schlenkrich hat
durch Messungen mit dem Nanoindenter fiir das PMMA-Target ein Elastizitdtsmodul
von 4 GPa bestimmen konnen. Allerdings scheitert diese Messmethode fiir die PLD-
hergestellte PMMA-Schicht aufgrund der zu geringen Hérte. Durch eine komplementére

Herangehensweise hat Susanne Schlenkrich durch die spannungsinduzierte Wellenbil-

53



5 Analyse der reinen Polymer-Schichten

™ T T 1T T TTT T T TTTT T TTTIT

100 100 10 10
Molare Masse [¢/ mol]

Abbildung 5.3: Die Bestimmung der mittleren molaren Masse durch SEC-Messungen zeigt deutlich
eine Kiirzung der Kettenldnge fiir laserdeponiertes PMMA. Wihrend das Targetmaterial eine
mittlere molare Masse von M,, = 1400 kg/mol aufweist, ist diese nach Ablation in der PMMA-
Schicht nur noch M,, = 1,9kg/mol groB. Die Messungen stammen aus der Arbeit von Susanne
Schlenkrich [19].

dung im Metall/Polymer-System den Elastizitdtsmodul fiir eine PMMA-Schicht auf ca.

1 MPa eingrenzen konnen [19], also einem ca. 3 Groflenordnungen geringerem Wert.

Fiir die Herstellung moglichst glatter Polymerschichten wird die Energiedichte durch
cine Aufweitung des Laserstrahls (siehe dazu Kapitel 3.1) drastisch reduziert, so
dass als Depositionsparameter knapp oberhalb der Depositionsschwelle des PMMAs

2 eine Energiedichte von ca. 77mJ/cm? benutzt wird. Die mittlere

von 44mJ/cm
Depositionsrate von PMMA liegt in diesem Falle bei 0, 1 nm/Puls fiir einen Target-
Substrat-Abstand von 6cm. In dem untersuchten Energiedichteintervall nimmt die
Dropletdichte konstant ab. Jedoch #ndert sich der Ablationsprozess fiir zu grofle
Energiedichten [132] derart, dass die Polymerschichten einen zweikomponentigen
Charakter bekommen. Die Schichten bestehen dann zu vier Fiinfteln aus Droplets und
sind demnach absolut ungeeignet fiir die Verwendung nahezu homogener Unterlagen

fiir die Einbettung metallischer Cluster.
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Abbildung 5.4: Depositionsrate und Dropletdichte in Abhéngigkeit von der Laserenergiedichte fiir
PMMA. Aus Bild 5.4 links kann die Depositionsschwelle von ca. 44 mJ/cm? bestimmt werden. Bild
4.1 rechts zeigt die mit zunehmender Energiedichte abfallende Dropletdichte. Fiir die Herstellung

wird eine Laserenergiedichte von 77mJ/cm? mit der dazugehorigen Rate von ca. 0,1nm/Puls

gewahlt.

Die in dieser Arbeit hergestellten PMMA-Schichten knapp oberhalb der Depositions-

schwelle zeichnen sich durch ihre sehr glatte Oberflache aus mit einer RMS-Rauigkeit

von nur 0, 3nm, wie durch die AFM-Messung in Abbildung 5.5 zu erkennen ist. Somit

sind diese Polymerschichten bestens geeignet als Matrix fiir die Metallkomponente.
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0nm

Abbildung 5.5: Die Oberfliche von laserdeponiertem PMMA ist mit einer RMS-Rauigkeit von nur
0,3nm duflerst glatt.

5.2 Polycarbonat (PC)

Um die Matrixeigenschaften fiir eingebettete Metallcluster zu variieren, ist mit PC
ein weiteres Polymer mit der gepulsten Laserdeposition hergestellt worden, welches
ganz andere mechanische Eigenschaften als PMMA zeigt. Im Vergleich zu PMMA
ist der Elastizitdtsmodul der laserablatierten PC-Schichten mit 6 GPa - gemessen von
Susanne Schlenkrich und Julia Oelker [133] - weitaus grofier und vergleichbar mit dem
des Targets. Dieser Unterschied in der mechanischen Hérte kann darin gesehen werden,
dass im PC eine Vielzahl an C=C-Doppelbindungen im Monomer vorliegen, und daher

die Photonenenergie stark absorbiert wird (siche Abbildung 5.6).

Somit wird bereits sofort bei den ersten Pulsen aufs Target ein photothermischer
Abtrag ermoglicht. Eine Modifizierung der chemischen Struktur von PC konnte Faupel
durch FT-IR-Messungen nachweisen. Allerdings sind die wichtigsten Schwingungsban-
den in den Spektren zu erkennen, was auf ein intaktes Polymer in der PC-Schicht
schlieflen ldsst [17]. Eine Bestimmung der Kettenldnge durch SEC-Messungen an PC,
wie es fiir PMMA durchgefiihrt wurde, scheitert aufgrund der Unmoglichkeit, laserab-
latiertes PC in Losungsmittel zu losen, was auf einen sehr groflen Vernetzungsgrad
hinweist. Dieser hohe Vernetzungsgrad scheint fiir den sehr grofien Elastizitdtsmodul

verantwortlich zu sein.

56



5.2 Polycarbonat (PC)
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Abbildung 5.6: Strukturformel von PC. Die Vielzahl an Kohlenstoff-Doppelbindungen in den Phenol-
Ringen und in der Carbonyl-Gruppe erméglicht eine sehr hohe Absorption der Laserstrahlung,

wodurch das PC auch innerhalb der ersten Pulse auf das Target ablatierbar ist. Der photochemische

Inkubationsprozess wird innerhalb der ersten Pulse ablaufen.

Fiir die Herstellung von PC sind die gleichen Depositionsparameter wie fiir PMMA
mit einer Energiedichte von 77 mJ/cm? gewiihlt worden. Die Depositionsrate ist mit
ca. 0,15nm/Puls bei gleichem Target-Substrat-Abstand von 6cm leicht grofler als
im Vergleich zu PMMA. Die laserdeponierten PC-Schichten zeichnen sich wiederum
durch ihre duflerst glatte Oberfliche mit einer RMS-Rauigkeit von 0,6 nm als perfekte
Unterlagen fiir das Metallwachstum aus (Abbildung 5.7).

3,5nm

0nm

Abbildung 5.7: Die Oberfldche von laserdeponiertem PC ist mit einer RMS-Rauigkeit von nur 0,6 nm
sehr glatt.
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5 Analyse der reinen Polymer-Schichten

5.3 Bisphenol-A-Dimethacrylat (BisDMA)

Aufgrund der Ahnlichkeit in den Strukturformeln von BisDMA und PC in Abbildung
5.8 ist anzunehmen, dass der Ablationsprozess fiir beide Materialien dhnlich ablaufen
wird. Auch BisDMA hat einen sehr groflen Elastizitdtsmodul von 6 GPa, wie Susanne

Schlenkrich und Timo Wuttke durch Nanoindenter-Messungen zeigen konnten [134].

H,C_ ,CH,

(@) I I (@)
H.C CH

CH, CH,

Abbildung 5.8: Strukturformel von BisDMA. Die Vielzahl an Kohlenstoff-Doppelbindungen in den
Phenol-Ringen und den Carbonyl-Gruppen erméglicht eine sehr hohe Absorption der Laserstrah-
lung, wodurch das BisDMA auch innerhalb der ersten Pulse auf das Target ablatierbar ist.

Insgesamt haben also diese Untersuchungen gezeigt, dass mit der Wahl einer
geringen Energiedichte knapp oberhalb der Depositionsschwelle verschiedene sehr glatte
Polymer-Schichten mit PLD herstellbar sind. Sie sind demnach sehr gut als homogene
Unterlagen geeignet, die einzelnen Wachstumsstadien von Metallschichten auf Polymer
zu untersuchen. Zwar werden die Polymer-Makromolekiile durch den Ablationsprozess
chemisch veréndert, allerdings bestédtigen FT-IR-Messungen die grofitenteils intakte Be-
schaffenheit. Diese chemische Veréinderung des Polymers und die daraus resultierende
Verkiirzung der Kettenldnge und partielle Quervernetzung des Materials ermoglicht
es, mit PMMA auf der einen und PC bzw. BisDMA auf der anderen Seite, zwei
Matrix-Materialmodelle mit vollig verschiedenen das Metallwachstum beeinflussende

mechanischen Eigenschaften zu verwenden.
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6 Friihstadien des Wachstums von

Metall auf Polymerschichten

Die Untersuchung der Keimbildung und des Wachstums metallischer Nanopartikel auf
bzw. knapp unterhalb der Oberfliche von Polymeren mit unterschiedlichem FElastizi-
tdatsmodul wird in diesem Kapitel gezeigt und diskutiert. Das Clusterwachstum wurde
systematisch in Abhdngigkeit von der ablatierten Materialmenge, gezielt einstellbar
durch die Anzahl der Laserpulse aufs metallische Target, durch Elektronenmikroskopie
(REM, TEM) und Rasterkraftmikroskopie (AFM) wuntersucht. Es wird der Frage
nachgegangen, inwieweit der verschieden grofie FElastizitdtsmodul der Polymere das
Wachstum des Metalls beeinflusst. Mit Ag und Pd sind zwei Metalle unterschiedlich
grofier Diffusivitdt gewdhlt worden, was zu beachtlichen morphologischen Unterschieden
bei den Wachstumsprozessen fiihrt. Zudem sind die Implantationstiefe der Metallionen
und die Tiefe der eingebetteten Cluster in der Polymer-Matrix untersucht worden.
Vergleiche mit Simulationen aus der Literatur vervollstindigen das Bild ber das
Wachstum der Metall/Polymer-Systeme.

6.1 Ag-Clusterbildung und -wachstum im Polymer

Wie bereits in den theoretischen Grundlagen in Kapitel 2.2 erldutert, sollten aufgrund
der hohen kinetischen Energie bei der gepulsten Laserdeposition die Metall-Ionen
ins Polymer implantiert werden. Die sich anschliefende Keimbildung kleiner, wenige
Nanometer grofler Cluster und deren Wachstum erfolgt somit unterhalb der Poly-
meroberfliche. Hier ist ein grofler Unterschied zu dem oberflichennah stattfindendem
Wachstum auf Silizium zu sehen, wie es bereits in Kapitel 4 erlautert wurde. Die
Einbettung metallischer Cluster ins Polymer kann durch einen Vergleich zwischen
TEM- und AFM-Aufnahmen, wie in Abbildung 6.1 gezeigt, belegt werden. Die

Bildausschnitte der beiden Aufnahmen sind jeweils gleich grofl. Es zeigt sich, dass
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6 Friihstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

die Clustergrofle, die in der TEM-Aufnahme genau bestimmt werden kann, generell

kleiner ist als die Clustergrofle in der AFM-Aufnahme. Dadurch, dass die Cluster knapp

unterhalb der Oberfliche implantiert vorliegen, beult sich die Oberfléiche durch die iiber

den Clustern abdeckende Polymerschicht etwas weiter aus.
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Abbildung 6.1: Der Vergleich einer TEM- (links) mit einer AFM-Aufnahme (rechts) von 5nm Ag auf
einer 40 nm dicken PMMA-Schicht zeigt aufgrund der grofleren Abmessungen der Cluster in den
AFM-Aufnahmen, dass diese unterhalb der Oberfliche eingebettet sind.

Durch die Praparation einer ca. 100 nm diinnen TEM-Lamelle mit Hilfe der fokussier-
ten lonenstrahltechnik (FIB) konnten auch Aussagen iiber die Tiefe der implantierten
Cluster getroffen werden.

In der TEM-Aufnahme in Abbildung 6.2 ist der Querschnitt der hergestellten Probe
gut zu erkennen. Auf dem Silizium-Substrat befindet sich eine ca. 50nm dicke
PMMA-Schicht. Nach der Metalldeposition ist zur genaueren Bestimmung der PMMA-
Oberfliche mit ZrOs ein amorphes Material mit einem anderen Elektronenkontrast
auf die Probe deponiert worden. Es ist jedoch nicht auszuschliefen, dass durch die
Deposition der Ag-Tonen und Zr-Ionen ein gewisser Teil an PMMA an der Oberfléiche
abgesputtert wurde, so dass die Deckschicht an PMMA oberhalb der Cluster fehlt.
Dadurch kann vielleicht auch die Abplattung der Ag-Cluster erklart werden. Insgesamt
verdeutlicht die Aufnahme jedoch, dass die Cluster eingebettet sind mit einer mittleren

Einbettungstiefe von ca. 5 nm.

Dieses experimentelle Ergebnis beziiglich der Eindringtiefe konnte mit einer SRIM-
Simulation von Ag-lTonen mit einer kinetischen Energie von 100eV bestétigt werden.
Aus der SRIM-Datenbank kénnen zwei in ihrer Dichte verschiedenen PMMA-Vertreter
mit den Namen ,PMMA® und , Lucite* benutzt werden. Lucite hat die hthere Dichte
mit ppucite = 1,2 g/cm®, PMMA eine etwas geringere Dichte mit ppyva = 0,95 g/cm?.
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Abbildung 6.2: Die TEM-Aufnahme eines FIB-Querschnitts bestéitigt die Einbettung von Ag-Clustern
im Polymer als eine Folge der Implantation von Ag-Ionen ins Polymer. Die ZrO9-Schicht mit einem
anderen Kontrast im TEM als PMMA dient der Bestimmung der PMMA-Oberfldche.

Wie bereits in Kapitel 5.1 beschrieben, werden durch den PLD-Ablationsprozess die
langen Makromolekiile des Polymers gebrochen, wodurch ein sehr kurzkettiges Polymer
in den Schichten vorliegt. Da dies gewiss einen Einfluss auf die Dichte hat, ist der
Versuch unternommen worden, die Dichte des laserablatierten Polymers zu bestimmen.
Hierzu ist eine PMMA-Schicht der Dicke dpyivia = 3, 1 um auf einem Silizium-Substrat
hergestellt worden. Die Geometrie der Probe war mit einer Fliche von A = 0,99 cm?
und einer Dicke des Substrats mit 525 um genau bekannt. Durch Differenzbildung des
zuvor ausgewogenen leeren Silizium-Substrats und der Probe mit dicker PMMA-Schicht
ergab sich eine Masse von mpynva = 0,32(1) mg. Somit weist das laserdeponierte
PMMA eine Dichte von ppymaprpy = 1,04(6) g/cm? auf und liegt ziemlich genau in
der Mitte beider PMMA-Vertreter der SRIM-Datenbank. Fiir eine Energie von 100 eV
der Ag-lIonen, die auf eine Schicht laserdeponiertes PMMA geschossen werden, ist
neben der lateralen Reichweite auch das Histogramm der mittleren Implantationstiefe
der Ag-lonen ins Polymer in Abbildung 6.3 gezeigt. In der linken Abbildung, die
die laterale Reichweite der implantierten Ionen zeigt, geben die schwarzen Punkte
die Endpositionen der 100.000 simulierten Ag-Ionen wieder, wohingegen in rot deren
Spur eingezeichnet ist. In griin sind die gestoenen H-Atome, in violett die O-Atome

und in blau die C-Atome des Polymers gekennzeichnet. Zur Verdeutlichung sind im
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6 Friihstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

Histogramm in der Abbildung rechts lediglich die Ag-Ionen gezeigt, die eine mittlere
Implantationstiefe von z = 4,3 nm aufweisen, was sehr gut mit dem experimentellen

Ergebnis einer Implantationstiefe von 5nm in Abbildung 6.2 iibereinstimmt.
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Abbildung 6.3: SRIM-Simulation von Ag auf PMMA einer Dichte von 1,04 g/cm? bei einer Tonen-
energie von 100 eV. Die linke Abbildung zeigt die laterale Reichweite der Ag-Tonen (rot/schwarz) im
PMMA-Substrat, in griin dargestellt sind die gestofSlenen H-Atome, in violett die O-Atome und in
blau die C-Atome. Rechts zeigt das Histogramm die mittlere Implantationstiefe der Ag-Ionen von

zZ=4,3nm.

Die tabellarische Darstellung 6.1 zeigt fiir die drei PMMA-Vertreter die Anderung der
Implantationstiefe mit Zunahme der Ag-lIonenenergie, die zwischen 50eV und 150eV
in 25 eV-Schritten variiert wurde. Es zeigt sich der zu erwartende Zusammenhang, dass
mit zunehmender Dichtheit des Targetmaterials die Implantationstiefe immer weiter

abnimmt.

Ionenenergie | Mittlere Implantationstiefe [nm)]

Lucite | PMMA (PLD)| PMMA
50 eV 3,16 3,44 3,64
756V 3,62 4,15
100 eV 3,96 4,31 4,56
1256V 4,25 4,88
150 eV 4,48 4,38 5,16

Dichte | 1,2g/em® | 1,04g/cm® | 0,95g/cm®

Tabelle 6.1: Tabellarische Darstellung der aus SRIM-Simulationen bestimmten Implantationstiefe
von Ag-Ionen in PMMA bei verschiedenen Ionenenergien. Wahrend die SRIM-Datenbank zwei
PMMA-Targetmaterialien unterschiedlicher Dichte fiihrt, ist durch Massenwigung die Dichte
laserablatierten PMMASs bestimmt und vergleichend mit aufgefiihrt.
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6.1 Ag-Clusterbildung und -wachstum im Polymer

Eine Ubersittigung in der Metallkonzentration im Polymer (ca. 4  5nm unterhalb
der Polymeroberfliche) fiihrt somit zu einer Ausscheidungsbildung geméf der Theorie,
wie sie in 2.3 beschrieben wurde. Die Clustergrofie kann durch die gepulste Laserdeposi-
tion ganz gezielt iiber die Anzahl der Pulse aufs Metall-Target eingestellt werden [135].
Uber die in Kapitel 4.1 bestimmte Rate kann der Pulszahl eine effektive Schichtdicke
zugeordnet werden. Die effektive Schichtdicke ergibt sich aus der insgesamt deponierten
Menge an Metall fiir den Fall, dass das gesamte deponierte Material auf der Oberfliche
liegen bleibt und sich zu einer geschlossenen Schicht ausbildet. In der Schichtdickenserie
mit einer effektiven Schichtdicke von 1 nm, 5nm und 8 nm an Ag kann in Abbildung 6.4
eine sukzessive Zunahme der Clustergrofie beobachtet werden. Desweiteren sind fiir alle
Schichtdicken sehr kleine Cluster mit einer mittleren Gréfie von ca. 3nm zu sehen, die
durch eine sténdig neu ablaufende Keimbildung erklart werden konnen. Die Cluster sind
insgesamt sehr rund aufgrund des grofien Unterschieds in den Oberflichenenergien der
Metalle [95,96] und der Polymere [97]. Die grofieren Cluster mit mittleren Durchmessern
von ca. 14 nm bzw. 20 nm bei einer effektiven Schichtdicke von 5 nm bzw. 8 nm entstehen
durch Koaleszenzprozesse, wodurch Zwillingsgrenzen in den neu gebildeten Clustern
eingebaut werden konnen, wenn die Orientierungen der zwei Cluster vor der Koaleszenz
voneinander abweichen. Diese Zwillingsgrenzen sind teilweise in den Aufnahmen fiir die
5nm und 8 nm dicken Ag-Schichten zu erkennen.

Eine weitere Entstehungsmoglichkeit der Zwillingsgrenzen kann allerdings auch in der
nach Hirth et al. sehr geringen Stapelfehlerenergie von Ag gesehen werden [136],
wie bereits in Kapitel 2.4 erlautert. Somit liegen ab einer kritischen Ag-Schichtdicke
sowohl gréfere (mit maximalen Durchmessern von bis zu 30nm) als auch kleinere
Cluster nebeneinander vor. Diese Bimodalitit ist in den Histogrammen im unteren
Abschnitt der Abbildung 6.4 zu erkennen, fiir die die Anzahldichte der Cluster gegen

ihre jeweiligen Grofle aufgetragen ist.

Genauer ist die Keimbildung und das Wachstum der Ag-Cluster in PMMA in einer
umfangreichen Wachstumsserie untersucht worden (siche Abbildung 6.5). Fiir das
Wachstumsstadium isolierter Ag-Cluster unterhalb der Perkolationsschwelle wurde die
effektive Ag-Schichtdicke von 1 8 nm in 1 nm-Schritten variiert. Die Metallschichten
sind auf jeweils zuvor hergestellte 50 nm dicke PMMA-Schichten auf SisN,~-Membranen
fiir das TEM deponiert worden. Man erkennt in der Wachstumsserie sehr deutlich,
dass die Cluster nur wahrend sie noch sehr klein sind, d. h. bis zu einer Gréfle von
2,5 3nm, eine sehr runde Form haben, wie es typisch fiir Metallcluster in amorphen

Substraten ist [137]. Das dndert sich mit dem Stattfinden von Koaleszenzprozessen,
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Abbildung 6.4: Die Clustergrofie kann durch die Anzahl der Laserpulse auf das Metall-Target einfach
kontrolliert werden. Mit der Kenntnis der genauen Rate von Ag auf PMMA ergibt sich aus
der Anzahl der Pulse die effektive Schichtdicke. Die Bimodalitdt in der Clustergrofie ist in den

Histogrammen zu erkennen.

wodurch die Cluster insgesamt grofler aber auch unférmiger werden. In dem Bild mit
einer Schichtdicke von 8 nm haben sich sehr verzweigte Cluster gebildet und lassen
schon die Vorstufe zu den Perkolationsnetzwerken erkennen. In den eng begrenzten
Zwischenrdumen von ca. 7 nm finden weiterhin sehr kleine runde Cluster Platz, die sich

durch die fortschreitende sténdig ablaufende Keimbildung immer wieder neu bilden.

Mit Hilfe des Bildbearbeitungsprogramms Image.J sind die Werte fiir die Histogram-
me beziiglich des Clusterradius, -form und -anzahl bestimmt worden. Dem Umstand,
dass schon sehr friithzeitig elliptische bzw. unférmige, insgesamt also nicht runde Cluster
entstehen, wird durch die Einfiihrung eines effektiven Clusterradius r Rechnung
getragen. Dieser ergibt sich aus der Formel r = \/A_/7r, wobei A die Flédche des Clusters
ist, und entspricht nur bei runden Clustern dem wahren Kreisradius. Desweiteren
wird fiir die Darstellung der dreidimensionalen Histogramme der Formfaktor fiir
die Cluster bestimmt. Dieser Formfaktor F' bestimmt sich aus dem Zusammenhang
F = 4#&‘;—222)2 [6]. Fiir runde Cluster ergibt sich somit ein Wert von F' = 1. Je
unférmiger der Cluster ist, desto mehr strebt der Wert gegen Null. Diese Auswertung
erfolgt lediglich fiir Cluster unterhalb der Perkolationsschwelle, da zu unférmige Cluster
bzw. Netzwerkstrukturen hinsichtlich der Bimodalitdt und Form nicht ausgewertet

werden konnen.
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Abbildung 6.5: Wachstumsserie von Ag auf PMMA mit steigender Ag-Schichtdicke unterhalb der Perkolationsschwelle bei einem Target-Substrat-
Abstand von 4 cm. Die 3d-Histogramme, die die Clusteranzahl in Abhéngigkeit der Clustergréfie und Formfaktor angeben, zeigen deutlich wie die
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6 Friihstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

Zu jedem TEM-Bild in Abbildung 6.5 sind die jeweiligen 3d-Histogramme angegeben.
Man erkennt hier deutlich, dass erst ab einer Schichtdicke von 4 nm der Formfaktor fiir
eine Vielzahl an Clustern von dem Wert 1, also einer runden Clusterform, abweicht. Die
Auswertung der bimodalen Clusterverteilung aus allen TEM-Bilder ist in Abbildung
6.6 dargestellt. Hier zeigt sich, dass bereits ab 2nm die Koaleszenzprozesse starten
miissen, da neben der priméren Clustergrofie nun auch erstmals die groflere, sekundére
Clustergrofle auftritt. Jedoch sind diese koaleszierten Cluster noch so klein, dass sie eine
runde bis elliptische Form beibehalten. Nehmen die Cluster wieder eine runde Form

an, spricht man in diesem Fall von der totalen Koaleszenz.
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Abbildung 6.6: Auswertung der Bimodalitit in der Clustergroe aus Abbildung 6.5. Wihrend
die primére Clustergrofle eine konstante Grofle aufgrund der immer von neuem stattfindenden

Keimbildung zeigt, steigt die sekundére Clustergrofie durch Koaleszenzprozesse immer weiter an.

Der Wechsel von koaleszierten, noch nahezu runden Clustern zu elliptischen bzw.
bei groferer effektiven Schichtdicke dann unférmigen Clustern mit einem Formfaktor
kleiner Eins (F' < 1) wird durch den formellen Zusammenhang der unvollstdndigen
bzw. partiellen Koaleszenz beschrieben, der bereits in den theoretischen Grundlagen in
Kapitel 2.4 erldutert wurde. Die unvollstdndige Koaleszenz, also die Ausbildung nicht
perfekt runder Cluster nach der Koaleszenz, kann durch die Konkurrenz der Koaleszenz-
und Depositionszeit beschrieben werden [91]. Es ergibt sich fiir die Koaleszenzzeit (in
Formel 2.22) die Abhéngigkeit von der Oberflichen-Diffusionskonstante Dy und der
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6.1 Ag-Clusterbildung und -wachstum im Polymer

4. Potenz vom Clusterradius. D.h. je grofler der Cluster ist, desto mehr Zeit muss
auch fiir die Ausbildung eines perfekt runden Clusters vergehen. Da die Zeit iiber
die Rate, mit der die Atome deponiert werden, jedoch fest vorgegeben ist, existiert ein
kritischer Clusterradius, bei dem der Wechsel zwischen totaler und partieller Koaleszenz
stattfindet [138].

Den Prozess der Koaleszenz haben auch Carrey und Maurice durch kinetische Monte-
Carlo-Simulationen untersucht, in denen sie verschiedene Typen des dreidimensionalen
Clusterwachstums unter Beriicksichtigung von atomarer Diffusion und unterschiedli-
cher Geschwindigkeit der Koaleszenz berechneten [94]. Vergleicht man die Clustermor-
phologie einer hergestellten Probe mit 5 nm Ag auf 40 nm PMMA mit den Simulationen
von Carrey und Maurice in Abbildung 6.7, so ergibt sich die beste Ubereinstimmung
der Simulation mit dem eigenem TEM-Bild fiir den Fall der angenommenen fehlenden
atomaren Diffusion und nicht-instantanen Koaleszenz.
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Abbildung 6.7: Vergleich einer TEM-Aufnahme von 5nm Ag auf einer 40 nm PMMA-Schicht (links)
mit einer Monte-Carlo-Simulation von Carrey und Maurice [94] (rechts). Im Falle einer nicht-

instantanen Koaleszenz ist die Morphologie der Cluster sehr dhnlich.

Die fehlende Diffusion ist eher unphysikalisch, da Ag eine sehr grofle Mobilitét
aufweisen sollte und zwischen Ag und Polymer nur physikalische und sehr schwache
chemische Wechselwirkungen bestehen [106]. Auf der anderen Seite kann die Mobilitét
des Ag moglicherweise dadurch abgeschwicht sein, dass die Diffusion grofitenteils im
Polymer und nicht auf der Oberfliche stattfindet. Zudem weist Ag auf Polymer eine
grofie Keimbildungsrate auf [13], was die Beweglichkeit der Ag-Atome hemmt und fiir

eine ausgeprigte Bimodalitat sorgt. Die Koaleszenzzeit fiir eingebettete Au-Cluster in
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einer Polymermatrix ist auch von Kay experimentell untersucht worden [8], wobei die

Morphologien denjenigen des Ag/PMMA-Systems stark dhneln.

6.2 Variation des Polymers

Fiir die bisher gezeigten Ergebnisse wurde ein Abstand zwischen Target und Substrat
von 4 cm verwendet. In Abbildung 6.8 ist die Wachstumsserie von Ag auf 50 nm PMMA
auf SizN,-TEM-Membranen dargestellt. Im Folgenden ist der Target-Substrat-Abstand
(TSA) auf 6 cm erhoht worden, und die Abbildung 6.8 lésst eine deutliche Verschiebung
der Wachstumsstadien zu kleineren Metall-Schichtdicken erkennen. Liegen die Cluster
bei einem TSA von 4 cm noch bis zu einer Ag-Schichtdicke von 8 nm isoliert voneinander
vor (siche Abbildung 6.5), so bilden sich bei einem TSA von 6cm bereits ab einer
Schichtdicke von 3nm erste Metall-Netzwerke aus. Die Perkolationsschwelle scheint
somit im Bereich der effektiven Schichtdicke von 3nm zu liegen. Die Metallschicht ist
bereits bei 6 nm Schichtdicke auf dem Polymer nahezu geschlossen, lediglich vereinzelte

Graben sind noch zu fiillen.
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Abbildung 6.8: Wachstumsserie von Ag auf 50 nm PMMA mit Ag-Schichtdicken von 1 nm, 3nm und

6 nm bei einem TSA von 6cm.

Diese morphologischen Anderungen beim Vergleich des unterschiedlichen Target-
Substrat-Abstands spiegeln sehr deutlich den in der Theorie bereits angesprochenen
Einfluss des Verhiltnisses aus Diffusivitit und Fluss pro Zeiteinheit P/r wider. Je
groffer der TSA ist, desto geringer féllt der Fluss pro Zeiteinheit der deponierten Atome
und Ionen auf dem Polymer aus. Damit verschieben sich die Wachstumsprozesse nach
Barth et al. in Richtung von thermodynamisch gesteuerten Prozessen [30] (siehe dazu
Abbildung 2.1). Dass die Thermodynamik bei einem TSA von 6cm einen groferen

Einfluss hat, macht sich vielleicht auch in dem Umstand bemerkbar, dass die Cluster
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mit ca. 6 nm mittlerem Durchmesser insgesamt etwas grofler und zudem noch nahezu
rund sind, vergleicht man die Morphologien in Abbildung 6.5 und 6.8 miteinander bei
gleicher effektiver Schichtdicke von 1 nm.

Die Vielzahl an Kontrastunterschieden und Zwillingsgrenzen im rechten Bild der Ab-
bildung 6.8 (6 nm Ag auf 50 nm PMMA) verdeutlicht die Entstehung der geschlossenen

Metallschicht aus den Koaleszenzprozessen der beteiligten Cluster.

Das Wachstum von Ag-Clustern in PC zeigt im Vergleich zu PMMA wiederum einen

deutlichen Unterschied. Wie in Abbildung 6.9 zu erkennen ist, wird eine viel groflere
Metallmenge an Ag bendtigt, um eine geschlossene Schicht auszubilden. Bei gleicher
deponierter Menge an Ag (1nm) sind die Ag-Cluster auf PC mit einem Durchmesser
von 10nm (zum Vergleich: Ag/PMMA zeigt einen mittleren Durchmesser von 6nm)
insgesamt groffer und haben einen wesentlich gréfferen Abstand voneinander. Der
gemittelte Clusterabstand néchstgelegener Cluster betrédgt fiir Ag/PMMA ca. 2,5nm
und ist bei Ag/PC mit 6,5 nm mehr als doppelt so grof.
Bei der Schichtdicke von 6nm liegen die Cluster immer noch isoliert voneinander
vor, sind aber bereits so grof}, dass sie sehr unregelméflige bzw. verzweigte Formen
angenommen haben, was auf die N&he der Perkolationsschwelle schliefen lésst.
Insgesamt dhneln sich die Ergebnisse der Clustermorphologie von Ag auf PC mit denen,
die in Vorgéngerarbeiten von Faupel und Roder teils auf PC, teils auf stark vernetztem
PMMA erzielt wurden [18].
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Abbildung 6.9: Wachstumsserie von Ag auf 50 nm PC mit Ag-Schichtdicken von 1 nm, 3nm und 6 nm

bei einem TSA von 6cm.

Dieser Unterschied in der Morphologie von Ag auf PMMA und PC basiert auf einer
unterschiedlich groflen Mobilitdt der Ag-Atome in und auf den beiden Polymeren.
Wie bereits in der Charakterisierung der Polymere in Kapitel 5.1 und 5.2 erwéhnt,
unterscheiden sich die beiden Polymere in ihrem Elastizitatsmodul (1 MPa fiir PMMA,
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6 GPa fiir PC) sehr stark. SRIM-Simulationen in Abbildung 6.10 belegen, dass aufgrund
der hoheren Hérte die Ag-lonen weniger tief in das PC implantiert werden. So liegt die
Implantationstiefe von Ag in PC bei 3, 7nm und fiir Ag in PMMA bei 4, 3nm.

- o]

Laterale Reichweite [nm]
o
Anzahl der Ag-lonen/-Atome
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Implantationstiefe [nm] Implantationstiefe [nm]

Abbildung 6.10: SRIM-Simulation von Ag auf PC einer Dichte von 1,2g/cm? bei einer Ionenenergie
von 100eV. Die linke Abbildung zeigt die laterale Reichweite der Ag-Tonen (rot/schwarz) im PC-
Substrat, in griin dargestellt sind die gestoflenen H-Atome, in violett die O-Atome und in blau die C-

Atome. Rechts zeigt das Histogramm die mittlere Implantationstiefe der Ag-Ionen von Z = 3,7 nm.

Auf diese erhohte Mobilitdt innerhalb der von Boéddeker und Teichler durch
Molekulardynamik-Simulationen nachgewiesenen oberflichennahen Diffusionszone
[109] ist bereits in Kapitel 2.6 eingegangen worden.

Zusétzlich wird die Reaktivitdt von Ag mit den beiden Polymeren unterschiedlich und
im Falle von PC geringer sein. Silvain et al. zeigen, dass implantierte Metallatome im
Polymer zu einer Verringerung der Kettenmobilitdt durch die in der Nachbarschaft
sitzenden Metallatome fiithrt. Die Metallatome besitzen somit eine Quervernetzung
induzierende Wirkung [113]. Da das laserablatierte PMMA insgesamt wesentlich
kurzkettiger ist, ist ohnehin die Tendenz zur Quervernetzung schon recht grof§ aufgrund
einer Vielzahl von Radikalen (polare Kettenfragmente). Das Vorhandensein von
Metallatomen mit dieser Wirkung kann also die erhchte Reaktivitidt des PMMA mit
Ag bewirken.

Die geringere Implantationstiefe und die weniger ausgepréigte Reaktivitdt im System
Ag/PC fithrt somit zu einer langreichweitigeren Diffusion der Ag-Atome im bzw. auf
dem PC, wodurch der groflere Zwischenraum zwischen den Clustern in Abbildung 6.9

erklart werden kann.
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Sehr deutlich zeigt sich der Unterschied in der Clustermorphologie in der Gegeniiber-
stellung in Abbildung 6.11 der beiden Proben, bei denen jeweils 5nm Ag auf 40 nm
PMMA bzw. dem PC in der Struktur sehr &hnlichem BisDMA deponiert worden sind.
Diese Ahnlichkeit in der Strukturformel sorgt fiir eine ebenso geringe Reaktivitéit von
Ag mit BisDMA, wie es bereits auch fiir PC gezeigt wurde. Die Ag-Cluster im BisDMA
werden mit bis zu 50 nm sehr grof§ und behalten ihre runde Form bei, was die geringe
Reaktivitdt und erhohte Mobilitdt von Ag auf BisDMA nur unterstreicht. Aufgrund
der hohen Mobilitit der Ag-Atome auf bzw. im BisDMA koénnen sich innerhalb der
Zeitspanne Teo, (siehe Formel 2.22), innerhalb derer die totale Koaleszenz ablauft, die
runden Cluster ausbilden [139].
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Abbildung 6.11: Aus dem Unterschied im Elastizitdtsmodul der Polymere und einer verschiedenen Re-
aktivitiat des Metalls mit den beiden Polymeren resultiert der Unterschied in der Clustermorphologie
von 5nm Ag auf 40nm PMMA und BisDMA.
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6.3 Variation des Metalls

Anders verhélt es sich mit der Clustermorphologie bei Palladium und Polymer. Hier
unterscheiden sich die Clustermorphologien von Pd auf PMMA und PC nicht allzu
stark voneinander wie es bei Ag/Polymer der Fall ist. Ab einer deponierten Pd-
Schichtdicke von 3 nm sind die Schichten sowohl auf PMMA als auch auf PC so gut wie
geschlossen. Auch die Strukturen in den Frithstadien bei 1 nm deponiertem Pd weisen
keine sonderlichen Abweichungen voneinander auf.

Sehr viel deutlicher ist, dass mit dem Wechsel des Metallsystems sehr viel kleinere
Strukturen auf dem Polymer hergestellt werden konnen, weil Pd eine viel kurzreich-
weitigere Diffusion als Ag hat. Dies kann, wie auch von Jeffers et al. beschrieben, zu
den im Experiment beobachteten Anderungen in den Nukleations-, Wachstums- und
Koaleszenzprozessen fithren [91]. Auch Lopes und Jaeger konnten bei der Verwendung
eines Diblock-(PS-PMMA )-Copolymer zur Herstellung von Metall-Nanodriahten durch
eine unterschiedliche Kondensation von Metall-Atomen auf den Polymeren zeigen, dass
Ag im Vergleich zu weiteren Metallen wie Au, In, Pb, Sn und Bi aufgrund der sehr
grofien Mobilitdt eine Sonderrolle einnimmt [31]. Denn nur bei Ag kommt es zu einer
Ausbildung von geschlossenen Nanodrahten auf den Polystyrol-Doménen, wihrend die

anderen Metalle lediglich isolierte Cluster auf den jeweiligen Polymer-Doménen zeigen.

Abbildung 6.12: Wachstumsserie von Pd auf 50 nm PMMA mit Pd-Schichtdicken von 1 nm, 3 nm und

7nm bei einem TSA von 6cm.

Die kleinere Diffusivitdt von Pd auf bzw. in den Polymeren fiihrt in den Friihstadien
des Wachstums bei nur 1nm deponiertem Material zu kleinen Clustern mit einem
mittleren Durchmesser von 3nm (zum Vergleich: bei Ag/PMMA liegt ein Durchmesser
von 6nm vor). Auch der Abstand néchstgelegener Cluster ist mit 1,5nm kleiner als

es bei Ag/Polymer mit 2,5nm der Fall ist, vergleicht man die Bilder mit gleicher
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deponierten effektiven Schichtdicke von 1nm aus den Abbildungen 6.8 und 6.12
miteinander. Dieser Unterschied im Abstand néchstgelegener Cluster resultiert aus
dem effektiven Einfang von Metallatomen innerhalb des Einfangradius um einen
betroffenen Cluster herum. Die Grofle der Diffusivitdt des jeweiligen Metallsystems
entscheidet dariiber, wie grofl der Einfangradius eines Metallclusters ist und wie grof3
demnach die Zwischenrdume zwischen den Clustern sind. Entweder werden also die
Zwischenrdume von Metallatomen ,leergerdumt® und von den Clustern eingefangen,
oder aber es nukleiren neue kritische Cluster. In Kapitel 8.1.1 wird gezielt auf diesen
Diffusionsprozess durch zeitabhidngige Widerstandsmessungen eingegangen.

Aufgrund des geringeren Diffusionsvermogens von Pd ist der Einfangradius der Pd-
Cluster sehr klein, wodurch mehr kritische Keime mit kleineren Abstdnden voneinander
ausgebildet werden, wie es in den Abbildungen 6.12 und 6.13 zu erkennen ist. Dies
konnte durch MD-Simulationen auch von Rozas und Kraska von Pt-Clustern in und
auf PE-Schichten gezeigt werden [32]. Aufgrund einer geringen Mobilitéit der Metall-
Atome findet keine signifikante Koaleszenz oder Agglomeration der kleinen Cluster
statt.

Abbildung 6.13: Wachstumsserie von Pd auf 50nm PC mit Pd-Schichtdicken von 1nm, 3nm und

7nm bei einem TSA von 6cm.

Wie die Abbildungen 6.12 und 6.13 zudem zeigen, ist die Metall-Schicht auf PMMA
und PC bei einer sehr viel kleineren Schichtdicke bereits geschlossen. So zeigen beide
Abbildungen, dass bei ca. 3nm die Pd-Schichten bereits geschlossen sind, was bei
Ag auf Polymer noch nicht der Fall gewesen ist. Dies ist wiederum der geringen
Grofle und hohen Anzahldichte der Pd-Cluster geschuldet. Je kleiner und dichter die
Cluster gepackt sind, desto schneller werden sich geschlossene Schichten ausgebildet
haben. Genau diese experimentellen Ergebnisse sind auch von Hamilton und Logel fiir
elektronenstrahlverdampftes Ag und Pd auf SiO,-Substraten beobachtet worden [140].

Bei vergleichbarer Depositionsrate der beiden Metalle bestimmten sie fiir &hnlich grofie
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6 Friihstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

Bedeckungsgrade eine um den Faktor 4 groflere Anzahl an Nukleationskeimen fiir Pd.

Im Zuge dessen ergaben sich auch um ca. 50% kleinere Pd-Cluster im Vergleich zu Ag.

Insgesamt konnten in diesem Kapitel durch systematische Untersuchungen der Clus-
termorphologie die Wachstumsprozesse von eingebetteten Metallclustern im Polymer
charakterisiert werden. Dabei hat sich gezeigt, wie grof§ der Einfluss der Diffusivitét
von Metallatomen im und auf dem Polymer auf die Clustergrofle und den Abstand
néchstgelegener Cluster ist. Zudem konnte durch die Verwendung unterschiedlicher
Polymere, die sich in ihren Elastizitdtsmodulen unterscheiden, der Einfluss der Re-
aktivitdt des Metalls mit dem Polymer ndher beleuchtet werden. Die gréflere Hérte
von PC fiihrt bei der Implantation von Metall-Tonen zu insgesamt oberflichennéheren
Wachstumsprozessen, wodurch sich die Mobilitéat des Metalls zwischen PC und PMMA

unterscheidet.
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7 Spatstadien des Wachstums von

Metall auf Polymerschichten

Die in diesem Kapitel gezeigten in-situ- Widerstandsmessungen geben einen vollstin-
digen Uberblick tber alle wihrend des Wachstumsprozesses von deponiertem Metall
auf Polymer ablaufenden Stadien wieder. Neben der Interpretation der Messdaten
werden diese mit den FErgebnissen zur Morphologie aus den TEM-Untersuchungen des
vorherigen Kapitels 6 verglichen. Die Entstehung von Spannungen in den Metall/Poly-
mer-Systemen wdahrend der Ausbildung geschlossener Metallschichten induziert eine
Wellenbildung auf der Probenoberfliche, die mittels AFM-Untersuchungen mndher
charakterisiert wird. Abschlieffend wird die durch Réntgendiffraktometrie bestimmte
Orientierungsverteilung der gewachsenen Korner in den geschlossenen Schichten

untersucht.

7.1 Bildung perkolierender Metall-Strukturen

In Kapitel 6.1 in Abbildung 6.5 ist die Entwicklung des Wachstums isolierter Cluster
systematisch untersucht und charakterisiert worden. Dabei hat sich gezeigt, dass bis
zu einer Ag-Schichtdicke von 8nm auf 50nm PMMA die Cluster zunéchst durch
Atomeinfang und anschlieBend durch Koaleszenzprozesse wachsen. Bei 8 nm effektiver
Schichtdicke ist die Gestalt der grofieren Cluster sehr unférmig und verzweigt, allerdings
sind die Cluster noch immer isoliert voneinander. Mit fortschreitender Deposition
von Metall auf Polymer koaleszieren auch diese verzweigten Strukturen miteinander.
Es existiert eine kritische Schichtdicke an der Perkolationsschwelle, bei der erstmals
beliebig herausgegriffene Randbereiche einer z. B. TEM-Aufnahme durch einen Lei-
tungspfad durch das Metallnetzwerk miteinander verbunden sind. Diese Schwelle héngt
allerdings stark von der Gréfle des Bildausschnitts ab.

Abbildung 7.1 zeigt in den TEM-Aufnahmen die Fortfiithrung der Wachstumsserie
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7 Spétstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

von Ag auf 50nm PMMA, die bereits in Abbildung 6.5 gezeigt wurde. Bei einer
effektiven Ag-Schichtdicke von 10nm hat sich eine Netzwerkstruktur ausgebildet.
In dieser perkolierten Struktur hat sich somit ein Leitungspfad ausgebildet, der
die Randbereichen miteinander verbindet. Die Perkolationsschwelle kann mit einer
effektiven Schichtdicke von ca. 9nm fir das Ag/PMMA-System angegeben werden,
vergleicht man die Abbildungen 6.5 und 7.1 mit dem speziellen Fall eines TSA von
4 cm und der BildgréBe einer 33.000-fachen Vergroferung im TEM.

Abbildung 7.1: Erweiterung der Wachstumsserie aus Abbildung 6.5 von Ag auf 50nm PMMA bei
einem Target-Substrat-Abstand von 4cm. Die sukzessive Erhohung des deponierten Materials
fiihrt bei der Perkolationsschwelle zur Ausbildung einer metallischen Netzwerkstruktur. Ab einer

Schichtdicke von 12 nm ist die metallische Schicht bis auf einzelne Griaben nahezu geschlossen.

Ab einer Schichtdicke von 12nm ist die metallische Schicht bis auf einzelne Griaben
nahezu geschlossen (siehe Abbildung 7.1 (rechts)). Eine fortschreitende Deposition wird
dazu fithren, dass auch diese Grében letztendlich gefiillt werden.

Dies zeigt auch die Auswertung des Bedeckungsgrads der TEM-Aufnahmen aus
Abbildung 6.5 aus Kapitel 6.1 zusammen mit den Bildern aus Abbildung 7.1. Zur
Bestimmung des Bedeckungsgrads sind die TEM-Bilder in einem Bildbearbeitungs-
programm soweit korrigiert worden, dass durch eine Schwarz/Weil-Tonwerttrennung
klar zwischen metallischen Clustern (schwarz) und dem Polymer (weif) unterschieden
werden konnte. Je nachdem wie hoch der prozentuale Anteil von Schwarz - also dem
Metallgehalt - ausfillt, ergibt sich der prozentuale Bedeckungsgrad von Metall auf
bzw. im Polymer. Die Abbildung 7.2 zeigt die stetige Zunahme des Bedeckungsgrads
in Abhéngigkeit der effektiven Schichtdicke von Ag auf 50nm PMMA auf SizNy-
Membranen. Hierbei ist zu beachten, dass in den TEM-Aufnahmen nicht zwischen
Clustern auf der Polymeroberfliche und eingebetteten Clustern unterschieden werden
kann. Durch Extrapolation der Messwerte kann hier abgeschitzt werden, dass ab

einer Ag-Schichtdicke von 15nm die Schicht komplett geschlossen ist. Es liegt also
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7.1 Bildung perkolierender Metall-Strukturen

ein Bedeckungsgrad von 100% vor, was bedeutet, dass auch die einzelnen Griaben, wie
sie noch in Abbildung 7.1 rechts zu erkennen sind, komplett mit Metall gefiillt sein

miissten.
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Abbildung 7.2: Bedeckungsgrad einer variierenden effektiven Ag-Schichtdicke auf einer 50 nm dicken
PMMA-Schicht. Ab einer Ag-Schichtdicke von ca. 15nm ist der Metallfilm geschlossen.

Die Untersuchung der Wachstumsstadien von Metallclustern im Polymer mittels
Elektronenmikroskopie erlaubt zwar eine detaillierte Charakterisierung der Morpholo-
gie, allerdings kénnen so nur Momentaufnahmen eines bestimmten Zustands beobachtet
werden. Das folgende Kapitel 7.2 wird zeigen, dass die einzelnen Stadien des Wachstums
zeitlich aufgelost und gezielt eingestellt werden konnen durch in-situ-Messungen von

Widerstandsdnderungen an den Proben.
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7 Spétstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

7.2 Widerstandsanderungen von

Metall /Polymer-Systemen

In Kapitel 3.2 ist der Aufbau der in-situ-Vierpunkt-Widerstandsmessung innerhalb
der PLD-Depositionskammer bereits erlautert worden. Mittels eines von Tobias Liese
erstellten Labview-Programms kénnen die Widerstandsdaten mit einem Keithley2000
ausgelesen werden, wahrend parallel die Deposition von Ag- bzw. Pd auf die bereits
im Vorfeld kontaktierte und ca. 1,5um dicke Polymerschicht erfolgt. Die Abbildung
7.3 zeigt exemplarisch fiir eine Widerstandsmessung am System Ag/PMMA die
Widerstandsédnderung in Abhéngigkeit von der Zeit (TSA: 6 cm). Aus dieser zeitlichen
Auftragung werden zunéchst fiir dieses Kapitel die Widerstandskurven in Abhéngigkeit
von der effektiven Schichtdicke bestimmt. Auf die Diffusionskinetik des Wachstums von
Metall im Polymer, die sich aus den zeitlichen Auftragungen auslesen ldsst, soll in einem

eigenem Kapitel (siehe dazu Kapitel 8) eingegangen werden.
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Abbildung 7.3: Zeitliche Widerstandsédnderung bei der Deposition von Ag auf eine PMMA-Schicht, die

bereits zuvor auf einem Silizium-Substrat deponiert wurde. Aus der zeitlichen Auftragung werden
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die Widerstandskurven in Abhéngigkeit der deponierten effektiven Schichtdicke bestimmt.
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Die Widerstandswerte in der zeitlichen Auftragung 7.3 haben einen zeitlichen
Abstand von jeweils 1s. Die Beschichtung der Probe mit Metall erfolgte nicht
kontinuierlich, sondern im Falle von Ag sind 50 Pulse auf das Target abgegeben
worden, was nach der Ratenbestimmung aus Kapitel 4.1 einer effektiven Schichtdicke
von jeweils 0,2nm entspricht. Zur Verdeutlichung sind in der Abbildung rote Mar-
kierungen gesetzt, die einem durchschnittlichen Zeitintervall von 2min entsprechen.
Diese Zeit ist nach jeder Abgabe von 50 Pulsen abgewartet worden, innerhalb derer die

Widerstandswerte ansatzweise in eine Sattigung gelaufen sind.

Die Widerstandskurven der unterschiedlichen Polymer/Metall-Systeme sollen nun
miteinander verglichen werden. Hier wird sich der bereits bekannte Unterschied im
Diffusionsvermégen der beiden Metalle Ag und Pd genauso bemerkbar machen wie der
Unterschied im Elastizitdtsmodul der Polymere PMMA und PC.

7.2.1 Ag auf PMMA bzw. PC

Abbildung 7.4 zeigt den typischen Verlauf der Widerstandsénderung in Abhéngigkeit
von der deponierten effektiven Schichtdicke und der allméhlichen Ausbildung einer
geschlossenen Metallschicht. Beim Durchlaufen der Wachstumsstadien - angefangen
bei der Bildung isolierter Cluster bis hin zur geschlossenen Schicht - werden insgesamt
6 GroBenordnungen im Widerstand abgedeckt. Die Messpunkte ergeben sich aus
dem jeweils letzten Wert innerhalb der 2 min-Wartezeit in der zeitlichen Auftragung,

nachdem jeweils eine Materialmenge von 0,2nm (50 Pulse) deponiert wurde.

Abbildung 7.4 ist ferner zu entnehmen, dass erst nach 250 abgegebenen Pulsen -
also einer effektiven Schichtdicke von 1nm - der Widerstand von einem anfénglichen
Plateauwert von 1,5 M (der Grundwiderstand eines kontaktierten Silizium-Substrats
vor der Metalldeposition liegt typischerweise bei ca. 1 2MQ) auf einen Wert von
1,2 MQ anfingt abzusinken. Bis zu diesem erstmaligen Widerstandsabfall wird der
Probenstrom nahezu ausnahmslos durch das halbleitende Silizium-Substrat flieflen.
Wachsen die isolierten Cluster bei fortschreitender Laserdeposition weiter an, und
verringert sich dadurch der Clusterabstand, erfolgt der Ladungstransport vermutlich
durch Tunnelprozesse [11], deren Aktivierungsenergien sich durch die Wechselwirkung
der Coulomb-Felder der kleinen, isolierten Metallcluster ergeben [141-143]. Vergleiche
mit den Morphologien aus der TEM-Untersuchung in Abbildung 6.8 links aus Kapitel
6.2 belegen diesen Zustand der isolierten Cluster bei ca. 1 nm Ag-Schichtdicke.
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106 .III-.- Ag auf PMMA
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Abbildung 7.4: Widerstandséinderung bei der Deposition von Ag auf eine ca. 1,5 pm dicke PMMA-

Schicht auf einem Silizium-Substrat bei einem TSA von 6 cm.

00)

Der Abfall im Widerstand wird mit fortschreitender Deposition immer steiler, und
die grofite negative Steigung ist bei einer Schichtdicke von 1,8nm erreicht. Hier ist
der Widerstand bereits auf etwa 10 k(2 gesunken. Nach weiteren 50 Pulsen auf das Ag-
Target (2nm) bricht der Widerstand auf 140 €2 ein. Dieser Bereich des stiarksten Abfalls
von insgesamt 4 Grofenordnungen lauft in einem sehr engen , Depositionsfenster” von
nur ca. 0, 5 nm Schichtdickendnderung ab. Der Beginn des Abfalls kann der Perkolation
zugeordnet werden, bei der erstmals ein Leitungspfad zwischen den Messkontakten
ausgebildet wird.

Ab einer deponierten Schichtdicke von 2nm beginnt der Widerstandsverlauf in eine
Sattigung zu laufen. Die Anderungen sind nur noch sehr klein, da lediglich die
Graben im Metallnetzwerk gefiillt werden bzw. die Metallschicht insgesamt dicker
wird. Dies zeigt auch die TEM-Aufnahme aus Abbildung 6.8 rechts, bei der nach 6 nm
deponierter Ag-Schichtdicke eine noch nicht komplett geschlossene Schicht vorliegt.
Nach insgesamt ca. 8 nm deponiertem Ag ist die Messung abgebrochen worden, da bei
einer weiteren Deposition keine signifikanten Widerstandsénderungen mehr eintreten.
Der Endwiderstand liegt um die 1 2.
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7 Spétstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

Die REM-Wachstumsserie in Abbildung 7.5 zeigt die Morphologie der Ag/PMMA-
Proben und greift das Durchlaufen der einzelnen Wachstumsstadien in Abhéngigkeit
der deponierten Materialmenge wie bei der Widerstandsmessung wieder auf. Zusétzlich
sind durch Skizzen die einzelnen Wachstumsstadien voneinander abgegrenzt. Wéahrend
die REM-Aufnahmen die Oberfliche der Proben zeigen, geben die Skizzen eine
Seitenansicht der Proben wieder. Die REM-Aufnahmen entstanden an Proben, bei
denen Ag mit variierender Schichtdicke auf 50 nm PMMA bei einem TSA von 4cm
deponiert wurde.

Unter diesen Voraussetzungen ergibt sich die Perkolationsgrenze grob bei einer geringen
effektiven Schichtdicke knapp oberhalb von 2nm, da hier bereits die Metallschicht
nahezu perkoliert ist. Aus der Widerstandsmessung ist die Perkolationsgrenze auf
einen dhnlich grofien Wert um die 1, 8nm ermittelt worden (Abbildung 7.4). Zudem
zeigt sich, dass im Bereich von 8 nm deponierter Metall-Schichtdicke die geringen
Widerstandsdnderungen darauf zuriickgefithrt werden konnen, dass lediglich vereinzelte

Graben in der fast geschlossenen Schicht gefiillt werden miissen.
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auf einem Silizium-Substrat bei einem TSA von 6 cm.
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7.2 Widerstandséanderungen von Metall/Polymer-Systemen

Beim Wachstum von Ag auf PC zeigt sich im Widerstandsverhalten ein gravierender
Unterschied zum PMMA, wie es die TEM-Morphologie-Untersuchung in Abbildung
6.9 aus Kapitel 6.2 vermuten lédsst. Der Widerstand bricht {iber einen sehr breiten
Ag-Schichtdickenbereich ein beginnend bei einer Schichtdicke von ca. 3,5nm. Dass
der Startwert der Messung mit 3,5 M mehr als doppelt so grof§ ist als bei der
Messung auf PMMA, ist auf einen Unterschied im Kontaktabstand zuriickzufiihren.

Bei fortschreitender Deposition betréigt der Widerstand bei einer Schichtdicke von 8 nm

noch 8, 7).

7.2.2 Vergleich von Ag auf unterschiedlichen Unterlagen

Spannend ist der Vergleich der Widerstandskurven der Ag-Deposition auf PMMA, PC
und direkt auf das Si-Substrat, was bereits in Kapitel 4.3 gezeigt wurde. Der Einfluss
der Beweglichkeit der Ag-Atome auf bzw. in den jeweiligen Unterlagen ist in Abbildung

7.7 klar zu erkennen.
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Abbildung 7.7: Vergleich der Widerstandskurven bei der Deposition von Ag auf PMMA, PC und

einem Silizium-Substrat.
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7 Spétstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

Fiir das System Ag/PMMA sind die Messwerte mit einer Spline-Anpassung darge-
stellt, um die Systeme besser untereinander vergleichen zu kénnen.
Wiéhrend die Verldaufe fiir Ag/PMMA und Ag/Si prinzipiell dhnlich sind, zeigt sich
im Detailbild in Abbildung 7.8 doch, dass der steile Abfall im Widerstand bei
Ag/Si erst bei einer etwas groBeren Schichtdicke von 1,6nm einsetzt. Dies kann
mit der hoheren Mobilitat der Ag-Atome auf dem Silizium-Substrat erkliart werden.
Wie die vorangegangenen Kapitel gezeigt haben, finden die Wachstumsprozesse beim
PMMA bevorzugt unter der Oberfliche, beim Silizium eher auf der Oberfliche statt.
Die Ag-Atome diffundieren auf dem Silizium {iber groflere Wegstrecken, wodurch
groBere Cluster bzw. Inseln auf der Silizium-Oberfliche bei vergrofiertem Inselabstand
entstehen. Die Steigung im Widerstandsabfall bei Ag/Si ist dadurch auch steiler, weil
mit dem Erreichen der Perkolationsgrenze bei Ag/Si der ausgebildete Leitungspfad
durch die koaleszierten, groflen Cluster insgesamt breiter ist. Dadurch resultiert der

grofle Sprung zu kleinen Widerstandswerten.
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Abbildung 7.8: Detailbild fiir den Vergleich der Widerstandskurven bei der Deposition von Ag auf
PMMA und einem Silizium-Substrat.

Generell muss beachtet werden, dass sich ein Vergleich zwischen den Ag/Polymer-
Widerstandskurven und der Widerstandskurve von Ag/Si als schwierig gestaltet. Das

macht sich vor allem in den verschieden grofien Schichtdicken des Abknickpunkts
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der Kurven bei Ag/Si (1,6nm) und Ag/PC (ca. 3nm) bemerkbar. Bis zu diesen
Schichtdicken liegen die Widerstinde im Bereich von 10® bzw. 10°Q, was fiir isoliert
voneinander vorliegende Cluster spricht. Je grofler die deponierte Materialmenge ist,
bevor der Widerstand einbricht, d. h. je ldnger die Deposition andauert bis die
Perkolationsgrenze erreicht ist, desto hoher sollte die Diffusivitdt des Metalls durch
Ausbildung grofler und weit voneinander entfernter Cluster sein. Nach Dolbak et
al. ergibt sich fiir Ag auf Silizium bei Raumtemperatur eine Diffusivitdt von D =
2 10 Bem?/s (D = 2,8 10% exp (—2Y) cm?/s, [144]). Diese ist um bis zu zwei
GroBenordnungen grofler als die von Rollert et al. bestimmte bulk-Diffusion von Ag in
Silizium bei Raumtemperatur mit D = 3 10 *cm?/s (D = 0,6 exp (—=22<) em?/s,
[145]). Aufgrund der groBleren Beweglichkeit auf der Siliziumoberflache miisste somit
bei Ag/Si der Abknickpunkt bei grofiter Schichtdicke vorliegen. Dass dieses Verhalten

in den Messkurven nicht zu erkennen ist, kann damit erklart werden, dass sich das

deponierte Material im Polymer iiber einen gréfleren bzw. tieferen Bereich verteilt, und

sich dadurch unterschiedlich grofe effektive Schichtdicken auf den Unterlagen ergeben.

7.2.3 Pd auf PMMA

Abbildung 7.9 zeigt die Widerstandsdnderung in Abhéngigkeit von der deponierten
effektiven Schichtdicke des Pd/PMMA-Systems. Zusétzlich ist zum Vergleich der aus
Abbildung 7.4 bekannte Verlauf fiir Ag/PMMA gezeigt. Aufgrund der etwas hoheren
Rate von Pd (siehe Kapitel 4.1) ist die Anzahl der Pulse aufs Pd-Target auf 25 Pulse

verkleinert worden. Somit nimmt die Schichtdicke um 0, 13 nm pro Messpunkt zu.

Die Widerstandskurve von Pd/PMMA beginnt bei einer Schichtdicke von nur 0, 5 nm
abzuknicken. Der Widerstandsabfall ist bei der Schichtdicke von 0,8 nm am steilsten,
was der Ausbildung leitfdhiger Pfade (Perkolation) zugeordnet werden kann. Ab einer
Schichtdicke von ca. 3nm é&ndert sich der auf ca. 1002 gesunkene Widerstand nicht
mehr allzu stark, was auf die Ausbildung einer nahezu geschlossenen Schicht hindeutet.
Genau diesen Zustand zeigen auch die TEM-Aufnahmen in Abbildung 6.12, in denen
geschlossene Schichten mit bzw. ohne Griben bei effektiven Schichtdicken von 3nm
und 7nm vorliegen. Nach Abschluss der Widerstandsmessung mit Pd sind ca. 10 nm
deponiert worden. Der Widerstand ist auf ca. 29() gefallen. Wie bereits in Kapitel
4.3 erlautert wurde, erklart sich der grofie Unterschied in den Endwiderstinden des
Ag/PMMA- (1,2€) und Pd/PMMA-Systems (28,7€2) in den unterschiedlich grofien

spezifischen Widersténden.
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Abbildung 7.9: Widerstandséinderung bei der Deposition von Pd auf eine ca. 1,5 pm dicke PMMA-
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Schicht auf einem Silizium-Substrat bei einem TSA von 6 cm.

Sehr deutlich zeigt sich auch hier beim Vergleich der beiden Messkurven von Ag und Pd
auf PMMA der aus Kapitel 4.3 bereits erlauterte Unterschied im Diffusionsvermogen
beider Metalle, insbesondere warum Ag als ein sehr schneller Diffusor, Pd hingegen
als langsamer Diffusor gilt [121]. Das schlechte Diffusionsvermogen von Pd bewirkt
eine schnelle Keimbildung und resultiert in der Ausbildung vieler kleiner Cluster mit
engem Inselabstand. Der sich ergebende hohe Bedeckungsgrad bei wenig deponierter
Schichtdicke fithrt bei Pd zum friihzeitigeren Erreichen der Perkolationsgrenze bei

0,8 nm im Vergleich zu 1,8 nm fiir das Ag/PMMA-System.

7.2.4 Vergleich von Pd auf unterschiedlichen Unterlagen

Vergleicht man in Abbildung 7.10 die Widerstandskurven fiir Pd auf den unterschied-
lichen Unterlagen - PMMA, PC und direkt auf Silizium - untereinander, so zeigen
sich, ausgenommen der leichten Verschiebung des Abknickpunkts zu kleineren Schicht-

dicken bzw. dem schnelleren Erreichen der Perkolationsgrenze, kaum Unterschiede
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7.2 Widerstandséanderungen von Metall/Polymer-Systemen

in den Messkurven. Dies spricht fiir dhnlich ablaufende Wachstumsprozesse mit der
Ausbildung vergleichbarer Morphologien, was durch die TEM-Untersuchungen der
Pd/Polymer-Systeme in Kapitel 6.3 in den Abbildungen 6.12 und 6.13 bestétigt werden

kann.
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Abbildung 7.10: Vergleich der Widerstandskurven bei der Deposition von Pd auf PMMA, PC und

o
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einem Silizium-Substrat.

Diese Ahnlichkeit der Messkurven deutet darauf hin, dass, trotz der Unterschiede
in den Elastizitdtsmoduln mit den damit verkniipften unterschiedlichen Eindringtiefen
oder Haftungseigenschaften der verschiedenen Unterlagen, diese Unterschiede kaum
einen Einfluss auf das Wachstum von Pd haben. Vielmehr scheint das geringe
Diffusionsvermoégen von Pd iiber die Morphologie zu entscheiden.

Zusétzlich zeigt sich in den kleineren Widerstandswerten des Ag/Si-Systems bei 10 nm
deponierter Schichtdicke der zuvor beschriebene Effekt, dass die effektive Schichtdicke

auf Silizium insgesamt gréfer sein muss aufgrund des Wachstums direkt auf der

Oberfldche.
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7 Spétstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

7.3 Spannungsinduzierte Wellenbildung der einzelnen

Wachstumsstadien

Die Untersuchung der Rauigkeitsentwicklung der Probenoberfliche von Metall /Poly-
mer-Systemen mit dem AFM bietet eine weitere Moglichkeit, die einzelnen Wachs-
tumsstadien zu untersuchen und zu charakterisieren. Die Probenoberfliche bildet
Wellenstrukturen im pm-Bereich aus, die aus ins System eingebrachten Spannungen
wihrend des Wachstumsprozesses entstehen.

Fiir Ag/PMMA sind in dieser Arbeit 12 Proben unterschiedlicher Metallschichtdicke
zwischen 0,2 und 30nm auf 1,5 um dickem PMMA hergestellt worden. Die mit dem
AFM gemessene Rauigkeit der Probenoberfliche aufgrund von spannungsinduzierten
Wellen ist in Abhéngigkeit der Metallschichtdicke in Abbildung 7.12 graphisch darge-
stellt.

0 nm

Abbildung 7.11: AFM-Aufnahmen zur Verdeutlichung der Rauigkeitsentwicklung durch Spannungs-
kompensation in unterschiedlich dicken Ag-Schichten auf 1,5 pm dicken PMMA-Schichten.
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7.3 Spannungsinduzierte Wellenbildung der einzelnen Wachstumsstadien

Abbildung 7.11 zeigt exemplarisch die mit dem AFM aufgenommene Topologie
der Proben mit den Ag-Schichtdicken 0,5/1/3und 30 nm. Wie die Auswertung des
Bedeckungsgrads im oberen Abschnitt 7.1 gezeigt hat, liegen in dem hier gezeigten
Schichtdickenbereich bis 30 nm alle Wachstumsstadien (geschlossene Schichten ab ca.
15nm) vor.

Die RMS-Rauigkeit der Probenoberfliche ist in den ersten beiden Bildern mit einer
Schichtdicke von 0,5und 1 nm besonders gro3 und liegt bei 50 nm bzw. 42nm. Hier
liegen die Ag-Cluster noch isoliert voneinander vor, wie die Ergebnisse in Kapitel 6.2
gezeigt haben. Nach Abbildung 7.12 fallt die RMS-Rauigkeit fiir groflere Schichtdicken
wieder ab, d.h. die Wellen werden wieder kleiner bzw. verschwinden ganz. Die Rauigkeit
betragt fiir die 3 nm-Probe nur noch 1,1 nm. Wie die Abbildung 6.8 gezeigt hat, liegen
bei dieser effektiven Schichtdicke bereits netzwerkartige Strukturen vor, die durch

Koaleszenzprozesse entstanden sind.

T T T L | T T L | T T T
60 -
/\
— Y
= n
C ! \
"q__; 40_ ) \. -
X ! \
[@)] ! \
e | \
3 -
! \
(-,) 20_ /I “ N
& ' \
! \
/ \
/ \
o4 -w = mpEE gan--u B _

LI | T T T T T T T

01 1 10
Ag-Shichtdicke [nm]

Abbildung 7.12: Die Rauigkeit durchlduft in den Friihstadien des Wachstums von Ag auf 1,5 pum
PMMA ein Maximum. Moglicherweise verursacht eine Vergroflerung des Gitterparameters in den
kleinen Clustern Druckspannungen, die den Anstieg in der Rauigkeit ergeben. Sich ausbildende
Zugspannungen wihrend der Koaleszenz benachbarter Inseln lassen die Gesamt-Spannungen in der

Schicht wieder kleiner werden.

Um diesen Kurvenverlauf verstehen zu kénnen, muss die Entstehung von Spannungen

im Metall/Polymer-System erldutert werden. Im Frithstadium des Wachstums liegen
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7 Spétstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

isolierte Cluster vor, die aufgrund der Oberflichenspannung grundsétzlich kleinere
Gitterparameter als das bulk-Material besitzen. Mit zunehmendem Radius der Cluster
steigt der Gleichgewichtsgitterparameter an [146]. Haften die Cluster zusétzlich auf
der Oberfliche, werden diese in Substratebene gestaucht und durch Querdilatation
in der Ebene senkrecht zum Substrat gedehnt (Druckspannungen). Mit steigender
Clustergrofie nimmt somit die Druckspannung zu, was den Anstieg bei geringer
Schichtdicke in Abbildung 7.12 erkléren kann.

Je mehr Metall deponiert wird, desto wahrscheinlicher werden Koaleszenzprozesse.
Befinden sich zwei Cluster nahe beieinander, so wirken anziehende Wechselwirkungen
(Zugspannungen), die die Druckspannungen kompensieren, so dass eine glatte Oberflé-
che energetisch giinstiger wird. Unter Aufwendung von Verzerrungsenergie versuchen
sie den Spalt zwischen sich zu schlieflen, und es bildet sich eine Korngrenze aus. Bildlich
gesprochen zieht sich somit ein Reifiverschluss entlang der Korngrenze in Wachstums-
richtung zu, weswegen auch der Begriff ,,island zipping“ in der Literatur verwendet wird
[147]. Sofern die Cluster nicht auf dem Substrat gleiten kénnen, iibertragen sich durch
diesen Mechanismus Zugspannungen auf das Substrat. Stiarkste Zugspannungen treten
im Perkolationsbereich auf, was nach Seel et al. durch FEM-Rechnungen gezeigt werden
konnte [147]. Zugspannungen werden zudem durch stattfindende Relaxation reduziert.
Oberflachenatome diffundieren durch die Korngrenze in die gedehnten Bereiche und die
Spannungen relaxieren [148]. Es ist also nachvollziehbar, dass bei der 3nm dicken Ag-
Schicht die Zugspannungen eine gravierende Rolle spielen, da hier bereits ein nahezu
perkoliertes Metallnetzwerk gewachsen ist wie Abbildung 6.8 gezeigt hat.

Die Zugspannungen wirken den durch immer neu nukleierende Cluster entstehenden
Druckspannungen entgegen. Es zeigt sich durch den Abfall in der Rauigkeit auf einen
Wert von ca. 1 nm, dass sich beide Spannungen kompensieren. Die Ag-Schichten werden
somit auf PMMA spannungsfrei.

Im Spatstadium des Wachstums - also bei bereits geschlossenen Metallschichten
- wird die Metallschicht durch die oberflichennah implantierten hochenergetischen
Ionen immer weiter verdichtet, was in der Vergangenheit unter anderem von Stormer
untersucht worden ist [126]. Diese Verdichtung der Metallschicht bei Implantation der
Metall-Tonen, was in der Literatur unter Strahlh&mmern bzw. , shot peening* bekannt
ist [127], fithrt zu biaxialen, kompressiven Spannungen im Metall. Diese kénnen zu
einem erneuten Anstieg in der Rauigkeit fiihren, wie am Beispiel von Cu/PMMA von
Susanne Schlenkrich fiir sehr dicke Cu-Schichten gezeigt werden konnte [19]. Dieser
Anstieg ist in Abbildung 7.12 bei Ag/PMMA nicht zu beobachten, da die maximale

Schichtdicke mit 30nm insgesamt noch zu gering ist. Wie die Ergebnisse fiir dicke,
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7.3 Spannungsinduzierte Wellenbildung der einzelnen Wachstumsstadien

geschlossene Metallschichten auf Polymer im folgenden Abschnitt 7.4 zeigen werden,
treten die groen Wellen bei Schichtdicken um die 250 nm auf PMMA wieder auf.
Wiéhrend beim , shot peening Spannungen durch die Ionenimplantation in der Me-
tallschicht entstehen, konnten Rozas und Kraska bei der Untersuchung der Paarkor-
relationsfunktion der CH,-Plédtze von Polystyrol vor und nach einer Pt-Deposition
zeigen, dass nach der Pt-Deposition und der Diffusion von Metall ins Polymer die
PS-Ketten dichter gepackt sind [32]. Die eingebetteten Pt-Atome verdichten somit zu
einem gewissen Teil auch das Polymer.

Die spannungsinduzierte Wellenbildung erklért sich nun durch den im Vergleich zu
Metallen viel kleineren Elastizitdtsmodul der in dieser Arbeit verwendeten Polymere. Es
héngt von der Grofle des E-Moduls ab, ob die durch die Wachstumsprozesse resultieren-
den hohen Spannungen durch eine Wellenbildung der Metallschicht kompensiert werden
konnen. Dabei hat sich gezeigt, dass es lediglich bei PMMA mit dem sehr geringen
E-Modul von 1 MPa zu einer Wellenbildung kommt, wie in den AFM-Aufnahmen in
Abbildung 7.11 zu erkennen ist. Der E-Modul von 6 GPa bei PC kann den Spannungen
widerstehen, die durch die Metallschicht eingebaut werden. Die Metallschichten bleiben
auf PC somit glatt.

Zusétzlich hat Susanne Schlenkrich in ihrer Doktorarbeit beobachtet, dass die
Wellenamplitude auf PMMA stark vom verwendeten Metall abhéngt [19]. In der
Masterarbeit von Anja Westphal [117] konnte zudem gezeigt werden, dass Pd zu einer

extrem starken Wellenbildung tendiert.

1,1 um

0O um O um

Abbildung 7.13: Die spannungsinduzierte Wellenbildung ist stark abhingig vom Materialsystem,
speziell vom Metall. Die ausgewertete RMS-Rauigkeit beim Pd/PMMA-System (links) ist doppelt
so groB} wie bei Ag/PMMA (rechts).
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7 Spétstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

Wie unterschiedlich sich die spannungsinduzierten Wellen der in dieser Arbeit
verwendeten Metalle Ag und Pd auf PMMA ausbilden, ist in der Gegeniiberstellung
der AFM-Aufnahmen von Pd bzw. Ag auf PMMA in Abbildung 7.13 dargestellt.
Die Schichtdicke der Metallschichten betrédgt fiir Ag 260 nm und fiir Pd ca. 160 nm.
Somit ist garantiert, dass aufgrund der starken Verdichtung durch Ionenimplantation
Druckspannungen in der Metallschicht vorliegen, die in der Wellenbildung resultieren.
Deponiert sind diese Schichten auf ca. 1um dickem PMMA. Die Rauigkeit der
Oberflache ist bei Pd/PMMA mit 181 nm doppelt so grof3, wie es bei Ag/PMMA
mit 86nm der Fall ist. Warum die Spannungen im Pd/PMMA weitaus grofler zu
sein scheinen, konnte nicht abschliefend geklart werden. Zu vermuten ist, dass der
Ablationsprozess der beiden Metalle sich dahingehend unterscheidet, dass im Falle der
Ablation von Pd ein grolerer Anteil an Ionen vorliegt, wodurch es zu einer gesteigerten

Verdichtung des Materials kommt.
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7.4 Bildung geschlossener Metall-Schichten auf der Polymeroberfléche

7.4 Bildung geschlossener Metall-Schichten auf der

Polymeroberflache

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse bzgl. geschlossener Ag- und Pd-Metall-
schichten auf den Polymeren PMMA und PC gezeigt. Anders als aus Abbildung 7.2 im
vorangegangenen Kapitel 7.1 mit Metallschichtdicken bis ca. 15nm ersichtlich, liegen
in den hier gezeigten Untersuchungen Schichtdicken im Bereich von 150 — 250 nm vor,
so dass es sich hier tatsédchlich um dicke, geschlossene Schichten handelt.

Um dieses Stadium des Wachstums genauer zu charakterisieren, sind neben Untersu-
chungen mit dem REM und AFM auch Rontgenmessungen an den Proben durchgefiihrt
worden. Diese ermoglichen Aussagen iiber die Orientierungsverteilung der gewachsenen
Korner in der Metallschicht, welche aufgrund der signifikant unterschiedlichen Span-
nungszustande der Metallschichten auf den variierenden Unterlagen deutlich beeinflusst

wird.

7.4.1 Ag auf PMMA

Abbildung 7.14 links zeigt eine 20 20 pm grofle AFM-Aufnahme einer geschlosse-
nen 260nm dicken Ag-Schicht auf ca. 1 pum dickem PMMA. Die stark ausgeprigte
Wellenstruktur der Metallschicht ist darauf zuriickzufiithren, dass bei der gepulsten
Laserdeposition die Metallschicht aufgrund der oberflichennahen Implantation der

hochenergetischen lonen stark verdichtet wird [126].

0,6 um

0 um

Abbildung 7.14: AFM- bzw. REM-Aufnahme einer geschlossenen 260 nm dicken Ag-Schicht auf ca.
1 um dickem PMMA.
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7 Spétstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

Diese Verdichtung fiihrt zu biaxialen, kompressiven Spannungen im Metall, und
der geringe E-Modul des PMMA kann diese hohen Spannungen kompensieren, indem
sich die Metallschicht wellt. Dies spiegelt sich auch in der groflen RMS-Rauigkeit von
86 nm wider. Eine detaillierte Darstellung der Oberflache ist in der REM-Aufnahme in
Abbildung 7.14 rechts zu sehen. Es zeigt sich deutlich die polykristalline Struktur der
Metallschicht.
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Abbildung 7.15: Das Rontgendiffraktogramm einer geschlossenen 260nm dicken Ag-Schicht auf

PMMA zeigt zum grofiten Teil (111)-orientierte Kérner mit ganz kleinen Beitriigen von (200)-,
(220)-, (311)- und (222)-Koérnern. Die Korngréfie der (111)-orientierten Korner liegt bei ca. 48 nm.

Die Wachstumsorientierung dieser Schicht ist in Abbildung 7.15 in der Rontgen-
diffraktometriemessung gezeigt. Das Diffraktogramm zeigt im Winkelbereich 20 =
30 110 vier Intensitdtsmaxima, bei denen an der Winkelposition 20 = 44,61
der (111)-Reflex am deutlichsten zu erkennen ist. Weiterhin sind Reflexe bei 26-
Werten von 52,0 und 98,7 zu sehen sowie von 76,8 und 93,6 zu erahnen, die mit
den Kristallorientierungen (200), (222) sowie (220) und (311) gekennzeichnet werden
konnen (JCPDS, 4-0783). Zwar zeigen sich insgesamt vier Orientierungen, allerdings

wachst die Schicht mit 90% der Gesamtintensitit in <111>-Richtung, so dass eine
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7.4 Bildung geschlossener Metall-Schichten auf der Polymeroberflédche

Auswertung der Korngrofle iiber die Scherrer-Formel D = Bofo’; 5 [149,150] nur fiir diese
Kornorientierung durchgefiihrt wurde. Es ergibt sich eine korrigierte Korngréfie von
D = 47,9(4) nm durch Abzug der apparativen Geréteverbreiterung,.

Es fallt auf, dass die Reflexlage der (111)-Orientierung nahezu perfekt mit dem
Literaturwert von 26 = 44,60 {ibereinstimmt, was mit einem Spannungsabbau durch
die Wellenbildung der Polymer/Metall-Schicht erklért werden kann. Eine Messung der
Rocking-Kurve sollte kliren, inwieweit die (111)-Korner aufgrund der Wellenbildung,
und somit einer extremen Aufschaukelung der Rauigkeit, aus ihrer senkrechten
Ausrichtung verkippt sind. Mittels einer Pseudo-Voigt-Anpassung ist die gemessene

Rocking-Kurve in Abbildung 7.16 angepasst worden.

I T I T I

—— Agauf PMMA ||
— Pseudo-Voigt
— Agauf 9

Intensitat [bel. Einheiten]

T T T T T T T

-20 -10 0 10 20
w[°]

Abbildung 7.16: Die Rockingkurve der Ag-Schicht auf PMMA zeigt eine breite Verteilung der (111)-

Kornorientierung von ca. 15°, was auf die grofle Welligkeit der Metallschicht zuriickgefiihrt werden

kann. Kaum verkippt sind hingegen die Ag-Ko6rner durch epitaktisches Wachstum von Ag auf

Silizium (siehe Kapitel 4.4), was zum Vergleich mit eingetragen ist.

Es ergibt sich in einem Winkelbereich von w = 20 eine sehr breite Verteilung der
(111)-Orientierung von B = 15,1 um die zu erwartete Winkelposition von w = 22,3 |
korrigiert durch die Bestimmung der apparativen Geréteverbreiterung. Insgesamt sind
die Kérner um bis zu 7,5 gegeniiber einem senkrechten Wachstum auf dem Substrat
verkippt. Aus Kapitel 4.4 ist bekannt, dass die Kornverkippung bei epitaktischem
Wachstum (senkrechtes Aufwachsen) auf dem Silizium-Substrat lediglich 1,2 betragt.
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7 Spétstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

Die gemessene sehr breite Kornverteilung in der Rocking-Kurve sowie der intensitéts-
schwichere (111)-Reflex bei Ag/PMMA im Vergleich zu Ag/PC und Ag/Si spiegelt
den Einfluss der Wellenausbildung auf PMMA mit geringem Elastizitdtsmodul sehr

deutlich wider.

7.4.2 Ag auf PC

Etwas anders verhélt es sich bei dem System Ag auf PC. Hier ist der E-Modul des
Polymers so grof, dass es zu keiner Wellenbildung kommen kann. Die AFM-Aufnahme
in Abbildung 7.17 links zeigt eine sehr geringe RMS-Rauigkeit von nur 1,7nm,
wohingegen die Oberflichenmorphologie der Probe in Abbildung 7.17 vergleichbar mit

dem vorangegangenen System ist.

15,0 nm

0Onm

Abbildung 7.17: AFM- bzw. REM-Aufnahme einer geschlossenen 260 nm dicken Ag-Schicht auf ca.
1 um dickem PC.

Das Rontgendiffraktogramm 7.18 zeigt im Winkelbereich von 20 = 30 — 110
dass die Schicht bevorzugt in <111>-Richtung mit einer mittleren Korngréfie von
47,9(2) nm wichst, allerdings ist die (111)-Reflexlage zu kleineren Winkeln verschoben
mit 20 = 44,58 . Wie in Kapitel 4.4 bereits erwdhnt, kann die Verschiebung der
Reflexlage zu kleineren Winkeln mit kompressiven Spannungen in der Metallschicht
erklart werden. Insgesamt muss bei verspannten Schichten beachtet werden, dass die
Korngroflenbestimmung iiber die Scherrer-Formel Ungenauigkeiten durch Reflexver-
breiterungen aufwirft [151], da man nicht davon ausgehen kann, dass die Korner

gleichméfig verspannt sind.
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Abbildung 7.18: Das Rontgendiffraktogramm einer geschlossenen 260 nm dicken Ag-Schicht auf PC

zeigt deutlich die Wachstumsorientierung in <111>-Richtung mit einer Korngréfie von ca. 48 nm.

Die Kornverteilung in der Rocking-Kurve beim System Ag/PC in Abbildung 7.19 ist
mit 11,7 immer noch sehr breit, obwohl die Oberfliche der Ag/PC-Probe sehr glatt ist.
Neben einer grofien Welligkeit der Probe, wie beim Ag/PMMA-System erklart, muss
also noch ein zusétzlicher Faktor die Breite der Rocking-Kurve beeinflussen. Vermutlich
fithrt die zum Ag/Si-System weniger starke Ausrichtung der (111)-Ebenennormalen in
die gleiche Richtung der Ag-Kérner im Polymer generell zu einer breiteren Kornver-
teilung. Dieses kaum texturierte Aufwachsen liele erklaren, warum die Kornverteilung
mit ca. 12 zwar immer noch sehr grof; aber doch kleiner als die 15 des welligen
Ag/PMMA-Systems ist.

97



7 Spétstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten
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Abbildung 7.19: Die Rockingkurve der Ag-Schicht auf PC zeigt eine breite Verteilung der (111)-

Kornorientierung von ca. 12°, was grofitenteils auf ein schwach texturiertes Aufwachsen von Metall
auf PC schlieflen ldsst.

7.4.3 Pd auf PMMA

In Abbildung 7.20 sind in der 20 20 pm groflen AFM- und in der REM-Aufnahme
einer geschlossenen 160 nm dicken Pd-Schicht auf ca. 1 um dickem PMMA deutliche
Unterschiede zum Ag/PMMA-System zu erkennen. Die Wellenstruktur der Pd-Schicht
ist wesentlich stédrker ausgeprédgt, wie es bereits in Abbildung 7.13 vergleichend
dargestellt wurde. Auch die RMS-Rauigkeit ist mit 181 nm mehr als doppelt so gro8.
Eine Charakterisierung der Kornstruktur aus der REM-Aufnahme scheitert aufgrund

der zu groflen Welligkeit der Probe.

Das Diffraktogramm der Pd-Schicht auf PMMA ist in Abbildung 7.21 in einem
Winkelbereich von 20 = 30 110 dargestellt. Neben dem (111)-Reflex bei der
Winkelposition 20 = 46,91 sind noch Beitrége von (200)- und (311)-Orientierungen
bei 20-Werten von 54,5 und 99,1 zu erkennen. Die mittlere Korngrofle der in
(111)-Orientierung aufgewachsenen Pd-Korner betrégt 19,3(4) nm und ist damit nur
halb so grofl wie die der Ag-Korner auf PMMA. Zudem liefert der Vergleich der
gemessenen (111)-Reflexlage mit dem Literaturwert von 260 = 46,96 (JCPDS, 5-
0681) die Bestétigung, dass es aufgrund der Spannungskompensation des PMMA mit
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0 um

Abbildung 7.20: AFM- bzw. REM-Aufnahme einer geschlossenen 160 nm dicken Pd-Schicht auf ca.
1 um dickem PMMA.

der resultierenden Wellenbildung zu keiner Verschiebung der Reflexlage zu kleineren
Winkeln kommt.

i (111)

T T T T T
auf PMMA —
Pseudo-Voigt

Intensitat [bel. Einheiten]

T
40 60 80 100
o
2q [°]
Abbildung 7.21: Das Rontgendiffraktogramm einer geschlossenen 160nm dicken Pd-Schicht auf

PMMA zeigt zum grofiten Teil (111)-orientierte Korner mit ganz kleinen Beitrédgen von (200)- und
(311)-Kérnern. Die Korngrofie der (111)-orientierten Korner liegt bei ca. 19 nm.
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7 Spétstadien des Wachstums von Metall auf Polymerschichten

Die im Pd/PMMA-System starke Wellenbildung sollte aufgrund der resultierenden
Verkippung der Kérner auch in der Rocking-Kurve deutliche Auswirkungen haben. In
der Abbildung 7.22 sind zusammenfassend alle drei Rocking-Kurven zur Bestimmung
der (111)-Kornverteilung von Pd auf PMMA, PC und auf Si dargestellt.

T T T T T T
1 — Pd auf PMMA | 1
- ——Pdauf PC
—Pdaufg

1

Pseudo-Voigt

Intensitat [bel. Einheiten]

T T T T
-20 -10 0 10 20

w[°]
Abbildung 7.22: Die Rockingkurven der Pd-Schicht auf PMMA, PC und Si zeigen insgesamt eine sehr

breite Verteilung der (111)-Kornorientierungen. Die Asymmetrie der Rocking-Kurve von Pd/PMMA

wird auf die extrem grofle Rauigkeit durch spannungsinduzierte Wellenbildung zurtickgefiihrt.

Die Asymmetrie der Rocking-Kurve ist eher unphysikalisch, was auf die span-
nungsinduzierte Wellenbildung zuriickgefithrt wird. Zwar kann aus der Kurve eine
Halbwertsbreite von 28,9 ausgelesen werden, allerdings ist dieser Wert aufgrund der

Asymmetrie nicht unbedingt mit den anderen vergleichbar.

7.4.4 Pd auf PC

Trotz der massiv eingebrachten Spannungen innerhalb der Pd-Schichten zeigt die AFM-
Aufnahme in Abbildung 7.23 links, dass PC mit seinem hohen Elastizitdtsmodul
diesen widerstehen kann. Die Oberfliche der Probe einer 160 nm dicken Pd-Schicht
auf ca. 1pum PC bleibt wie beim Ag/PC-System glatt mit einer in etwa halb so
groflen mittleren RMS-Rauigkeit von nur 1,0nm. Vergleicht man die REM-Aufnahme
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7.4 Bildung geschlossener Metall-Schichten auf der Polymeroberfléche

von Ag/PC (Abbildung 7.17 rechts) mit der von Pd/PC (7.23 rechts), so ist ein
Unterschied in der Korngrofle der Ag- bzw. Pd-Schichten zu erkennen. Wéhrend bei
Ag/PC deutlich Kugelkappen der Kérner an der Oberflache zu beobachten sind, wirkt
die Probenoberflache bei Pd/PC sehr glatt, was bereits die AFM-Aufnahme gezeigt hat.
Die mittlere, laterale Korngréfie bei Ag/PC kann mit ca. 61 nm, bei Pd/PC hingegen

mit nur ca. 37 nm abgeschétzt werden.

18,0 nm

Onm

Abbildung 7.23: AFM- bzw. REM-Aufnahme einer geschlossenen 160 nm dicken Pd-Schicht auf ca.
1 um dickem PC.

In einem Winkelbereich von 260 = 40 — 85 ist das Diffraktogramm von Pd/PC
in Abbildung 7.24 dargestellt. Bei der Winkelposition 20 = 46,81 befindet sich
der (111)-Reflex. Die mittlere Korngrofie der in (111)-Orientierung aufgewachsenen
Pd-Korner betriagt 20,8(8) nm. Damit zeigt sich, dass neben der lateral geringeren
Korngroe (siche REM-Aufnahme) auch die Kornhohe bei Pd kleiner ist (Ag/PC:
48 nm), vergleicht man das Pd/PC- mit dem Ag/PC-System. Aufgrund der fehlenden
Wellenbildung ist die durch Ionenimplantation eingebrachte Spannung in der Pd-
Schicht gespeichert, was zur gemessenen (111)-Reflexlagen-Verschiebung zu einem
kleineren Winkel von 20 = 46,81 fiihrt (Literaturwert von 20 = 46,96 ).

Die Rocking-Kurven, zusammenfassend in Abbildung 7.22 fiir alle drei Systeme
von Pd auf PMMA, PC und auf Si dargestellt, haben insgesamt alle eine sehr viel
groflere Halbwertsbreite als es bei den Ag-Systemen gefunden wurde. Das Pd/PC-
System zeigt eine vergleichbare (111)-Kornverteilung wie das Pd/Si-System mit einer
Halbwertsbreite von 17,9 . Da alle diese Schichten sehr glatt sind, also keine die
Kornverkippung beeinflussende Wellenbildung aufzeigen, muss die breite Kornvertei-

lung darin begriindet sein, dass die (111)-Ebenennormale nicht fiir alle Kérner in die
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Abbildung 7.24: Das Rontgendiffraktogramm einer geschlossenen 160 nm dicken Pd-Schicht auf PC

zeigt deutlich die Wachstumsorientierung in <111>-Richtung mit einer Korngréfle von ca. 21 nm.

gleiche Richtung zeigt. Somit scheint bei Pd die Wachstumsrichtung nicht ganz so

streng vorgegeben zu sein, wie bei Ag, das auf Silizium sogar epitaktisch aufwéchst.

Insgesamt hat dieses Kapitel gezeigt, dass mit der in-situ-Widerstandsmessung eine
geeignete Messmethode zur vollstandigen Charakterisierung aller beim Wachstum von
Metall auf Polymer beteiligten Wachstumsstadien gefunden wurde. Der Unterschied
im Diffusionsvermégen der verwendeten Metalle Ag und Pd macht sich in einer Ver-
schiebung der Widerstandskurven hinsichtlich der deponierten Schichtdicke bemerkbar,
was sich ausnahmslos mit den sich unterschiedlich einstellenden Morphologien erkléaren
lésst.

Das Auftreten von Spannungen in den Metallfilmen aufgrund der Ionenimplantation
kann teilweise durch die Variation des Elastizitdtsmoduls der Polymere kompensiert
werden, indem es zu einer spannungsinduzierten Wellenbildung kommt. Diese konnte
neben AFM-Untersuchungen auch durch eine breite Orientierungsverteilung in Ront-

gendiffraktometriemessungen charakterisiert werden.
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8 Wachstumskinetik bei
Metall /Polymer-Systemen

In diesem Kapitel werden die im vorigen Kapitel gemessenen Widerstandskurven de-
taillierter untersucht. Aus den zeitabhdngigen Widerstandsinderungen bei unterschied-
lichen Wachstumsstadien ist es mdaglich, die Diffusionskinetik des Wachstums von
Metall 1m Polymer zu analysieren, und daraus ein Modell fiir diese Diffusionskinetik
vorzugeschlagen. Zudem wird der Versuch unternommen, die Diffusionskonstante von
Metall in Polymer grob abzuschdtzen.

Abschliefiend werden die im Polymer eingebetteten Metallcluster als ein Anwendungs-
beispiel fir die Sensorik vorgestellt, da durch Losungsmittel-Absorption ein Schwellen

des Polymers erfolgt, und damit Widerstandsinderungen induziert werden kinnen.

8.1 Diffusionsgesteuerte Prozesse beim Wachstum von

Metall im Polymer

Die Diffusionskinetik des Wachstums von Metall im Polymer kann aus der zeitlichen
Auftragung der Widerstandsédnderung wéhrend der Schichtherstellung charakterisiert
werden. Dazu ist in Abbildung 8.1 (bereits als Abbildung 7.3 gezeigt) nochmals die
Widerstandsédnderung in Abhéngigkeit von der Zeit am Ag/PMMA-System dargestellt.

In der zeitlichen Auftragung 8.1 sind in den nahezu 2 min-Zeitintervallen direkt nach
der Laserdeposition von 50 Pulsen auf das Ag-Target, in denen die Widerstandswerte
ansatzweise in eine Sattigung gelaufen sind, deutliche Unterschiede in den Wider-
standsénderungen zu erkennen. So sieht man beispielsweise in dem Intervall nach 250
Pulsen auf das Ag-Target, dass der Widerstand zunéchst auf 0, 08 M2 einbricht, dann

allerdings innerhalb der 2 min Wartezeit wieder ansteigt und nahezu in eine Sattigung
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Abbildung 8.1: Zeitliche Widerstandsidnderung bei der Deposition von Ag auf eine PMMA-Schicht, die

bereits zuvor auf einem Silizium-Substrat deponiert wurde. Aus der zeitlichen Auftragung werden

[

=
o
o

die Widerstandskurven in Abhéngigkeit der deponierten effektiven Schichtdicke bestimmt.

von 0,33 M lauft. Dieses Verhalten bleibt bis zum grofiten Sprung im Widerstand
bei 400 Pulsen auf das Ag-Target erhalten. Die einzige Ausnahme sind hier die
konstanten Werte bei 300 Pulsen, allerdings sind diese auf einen Messbereichswechsel
des Messgerits zuriickzufithren. Nach insgesamt 400 abgegebenen Pulsen auf das Target
bzw. einer effektiven Schichtdicke von 1,6nm auf dem PMMA ist der Widerstand
von 40k} auf ca. 1k abgefallen. Bis zu dieser Schichtdicke von 1,6 nm steigen die
Widerstandswerte innerhalb der 2 min Wartezeit generell wieder an, nachdem sie direkt
nach der Deposition zunéchst ihren minimalen Wert angenommen haben.

Auffallend in dieser zeitlichen Auftragung ist dann allerdings der Wechsel des Wider-
standsverhaltens fiir eine groflere Schichtdicke als 1,6 nm bzw. mehr als 400 Pulse auf
das Ag-Target. Denn in dieser zweiten Phase bleiben die Widerstandswerte innerhalb
der 2min Wartezeit konstant bzw. dndern sich nur minimal (dann allerdings zu
kleineren Werten). Der beschriebene Wechsel im Widerstandsverhalten erfolgt somit in
etwa in einem Schichtdickenbereich um die 1,6 nm, welcher bereits im vorigen Kapitel

7.2.1 der Perkolationsgrenze zugeschrieben werden konnte.
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8.1 Diffusionsgesteuerte Prozesse beim Wachstum von Metall im Polymer

Dieses unterschiedliche Verhalten der Widerstandsénderung in Abhéngigkeit von der
Zeit ist genauer fir das Ag/-PMMA- und das Pd/PMMA-System untersucht worden.
Dazu sind zunéchst gezielt bestimmte Metallschichtdicken auf PMMA hergestellt
und anschlieend die zeitlichen Widerstandsdnderungen fiir ein wesentlich gréfleres
Zeitintervall bestimmt worden. Die Metallschichtdicken wurden so gewéhlt, dass zum
einen das Wachstumsstadium im Bereich der Perkolationsgrenze (Abbildungen 8.2 und
8.3) und zum anderen das Stadium nach der Perkolation (Abbildung 8.8) eingestellt
wurde, wodurch das unterschiedliche Widerstandsverhalten nach erfolgter Deposition

gewahrleistet werden konnte.

8.1.1 Wachstumskinetik im Bereich der Perkolationsgrenze

In Abbildung 8.2 und 8.3 sind die zeitlichen Widerstandséinderungen des Ag/PMMA-
und Pd/PMMA-Systems zu erkennen, deren jeweilige Schichtdicken so eingestellt wur-

den, dass sie im Bereich der in Kapitel 7.2.1 und 7.2.3 ausgeloteten Perkolationsgrenze

liegen.
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Abbildung 8.2: Kinetik der Widerstandsdnderung von Ag auf PMMA kurz vor der Perkolationsgrenze.

Dabei dndert sich der Widerstand drastisch um ca. 2500%, was mit einem diffusionskontrollierten

Prozess erklirt werden kann (rote Symbole).
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8 Wachstumskinetik bei Metall/Polymer-Systemen

Bei Ag/PMMA ist mit 400 Pulsen aufs Ag-Target eine Schichtdicke von 1,6nm
hergestellt worden. Die Messpunkte (schwarz) zeigen den sukzessiven Einbruch im
Widerstand - jeweilig wurden 50 Pulse aufs Target abgegeben - bis auf einen Wert von
11,4 k). Die zeitliche Widerstandsénderung zeigt sich in den darauf folgenden Werten
(rot). Insgesamt steigt der Widerstand innerhalb der ersten 7h auf einen Wert von
300k und bleibt anschliefend relativ konstant (die gesamte Zeit der Datenaufnahme

umfasste ca. 22 h). Dies entspricht einer extremen Widerstandsénderung um ca. 2500%.

Wiéhrend der ersten 9 Messwerte war das Messgerit zwischenzeitlich ausgeschaltet,
anschliefend - nach insgesamt 4 h - wurden die Messwerte kontinuierlich aufgezeichnet.
Diese unterschiedliche, zeitliche Datenaufnahme diente dem Zweck, auszuschliefen,
dass es durch einen dauerhaften Betrieb des Messgerédts und dem damit verbundenen
dauerhaft flielenden Probenstrom zum Aufheizen der hochohmigen Probe kommt.
Dieses Verhalten konnte in Abbildung 8.2 und 8.3 nicht beobachtet werden, da beide

Messwertverlaufe ineinander iibergehen und in einem konstanten Séttigungswert enden.

Beim Pd/PMMA-System ist mit ca. 0,8 nm ebenfalls eine Schichtdicke im Bereich

der Perkolationsgrenze eingestellt worden.

Ende der Laserdeposition Pd auf PMMA
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Abbildung 8.3: Kinetik der Widerstandsédnderung von Pd auf PMMA kurz vor der Perkolationsgrenze.

Hier dndert sich der Widerstand nur um ca. 40%, da die Diffusivitéit der Pd-Atome nicht so grof3
ist wie im Vergleich zu Ag in PMMA (rote Symbole).
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Der Widerstand &ndert sich im gleichen Zeitraum von ca. 22h jedoch nur um
insgesamt ca. 40%. Wie Abbildung 8.3 zeigt, lduft innerhalb der ersten 4h der
Datenaufnahme die gesamte Widerstandsénderung von ca. 525 k2 auf 720 k) ab.

Dieser drastische Unterschied in den Widerstandsdnderungen fiir das Ag- und Pd-
System wird auf die unterschiedlich hohe Diffusivitit beider Metalle zuriickgefiihrt.
Beispielhaft ist die Morphologie des Ag/PMMA-Systems kurz vor der Perkolationsgren-
ze in der REM-Aufnahme in Abbildung 8.4 zu dem Zeitpunkt dargestellt, nach dem die
Widerstandswerte in Sittigung gelaufen sind. Die noch nicht vollstéindig perkolierten,

netzwerkartigen Strukturen weisen mittlere Abstédnde von ca. 7nm auf.

Abbildung 8.4: Die REM-Aufnahme am Ag/PMMA-System kurz vor der Perkolationsgrenze zeigt
eine Morphologie, bei der sich eng aneinander liegende, netzwerkartige Strukturen mit mittleren

Absténden von ca. 7nm ausgebildet haben.

Als eine mogliche Erklarung fiir diese nachtréigliche Widerstandsdnderung soll die
folgende Skizze in Abbildung 8.5 herangezogen werden. Diese zeigt exemplarisch einen
vergroferten Bereich der in Abbildung 8.4 aufgenommenen Morphologie. Im linken
Bild ist der aktuelle Zustand der Morphologie im Metall/Polymer-System direkt
nach der Laserdeposition und im rechten Bild die Morphologie nach abgeschlossener
Widerstandsédnderung bzw. nach Erreichen der Séttigung zu erkennen. Direkt nach
der Laserdeposition (Bild links) - hier von 400 Pulsen - haben sich netzwerkartige

Strukturen gebildet (grofe Bereiche in dunkelgrau zeigen deren dufleren Enden) und
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8 Wachstumskinetik bei Metall/Polymer-Systemen

liegen eingebettet im PMMA vor (hellblauer Untergrund). Die kleinen dunkelgrauen
Kreise in der Skizze symbolisieren die durch die letzten Pulse deponierten Metallatome.
Diese Atome liegen direkt nach der Deposition statistisch verteilt in der Probe vor,
und erzeugen durch eine Art Dotierung eine gewisse , Extra-Leitfahigkeit im Polymer

zwischen den Metallstrukturen.

Abbildung 8.5: Skizze zur Diffusionskinetik von Metall (dunkel) im Polymer (hell) zu zwei verschie-
denen Zeitpunkten: Morphologie direkt nach der Laserdeposition (links) und nach dem sich wieder
ein zeitlich konstanter Widerstandswert eingestellt hat (rechts).

In der folgenden Zeit kénnen diese Metallatome im Polymer diffundieren und sich
an den Strukturen anlagern. Dadurch werden die Metallstrukturen durch Atomeinfang
groffer, und andererseits konnen sich aus den diffundierenden Atomen auch neue Keime
bilden. Nach léngerer Zeit weist der Raum zwischen den Strukturen schliefllich keine
Metallatome mehr auf, wodurch das Polymer nunmehr wieder nichtleitend wird. Diesen
Zustand zeigt das rechte Bild in Abbildung 8.5. Diese Verinderung des Polymers
von besser zu schlechter leitend aufgrund der Diffusion der Metallatome liefert eine
Erklarung fiir den Wiederanstieg des Widerstands nach dem Ende der Laserdeposition,
auch wenn das angenommene Modell sicherlich als sehr stark vereinfacht angesehen
werden muss.

Dadurch, dass die ,Extra-Leitfihigkeit® des Polymers verschwindet, ist nun die
Leitfahigkeit wiederum iiber die Tunnelstréme zwischen den isolierten, netzwerkartigen
Metallstrukturen begrenzt. Die angenommene Extra-Leitfahigkeit geht vermutlich nicht
aus der intrinsischen Leitfdhigkeit von speziellen Polymeren hervor, wie z. B. fiir
Polyacetylen (PA) bekannt ist [152]. Denn die Leitfahigkeit von PA rithrt daher, dass

es in der Bindungsalternanz zwischen C-C-Einfach- und C=C-Doppelbindungen zu
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Fehlstellen kommt. Dabei entsteht ein ungepaartes Elektron, auch Soliton genannt,
welches in der Folge fiir einen Ladungstransport sorgt [153].

Welcher Transportmechanismus im Fall der eingebetteten Metallatome im Polymer
genau erfolgt, konnte in dieser Arbeit nicht abschliefend gekldart werden. Allerdings
sprechen viele Arbeiten in der Literatur dafiir, dass es sich um Tunnelprozesse
[141-143] mit involvierten Elektron-Hiipfprozessen zwischen den Metallstrukturen
handeln kénnte [29,154,155].

Fiir das Ag/PMMA-System wiirde dies bedeuten, dass Atome im PMMA iiber
eine sehr lange Zeit duflerst mobil sind und Wegstrecken von einigen Nanometern
zuriicklegen konnen, da die Messung der zeitlichen Widerstandsénderung innerhalb von
22 h einen Anstieg um 2500% ergeben hat. Dem Pd/PMMA-System kann ein derartiges
Verhalten nicht zugeschrieben werden. Die Beweglichkeit der Atome im PMMA ist sehr
gering, und neue Cluster nukleieren in diesem Fall im ndheren Umfeld des Auftrefforts
der implantierten Atome. Damit ist der Bedeckungsgrad schon von Beginn an sehr
hoch, d. h. die Clusterabsténde sind sehr klein und die Diffusionswege sehr viel kiirzer.
Der Widerstand dndert sich bei Pd/PMMA daher nur um 40% innerhalb einer deutlich
kiirzeren Zeit von 4 h als im Vergleich zu Ag/PMMA.

Betrachtet man fiir das Ag/PMMA-System die zeitliche Anderung des Widerstands
in den 4h direkt nach der Herstellung etwas genauer in Abbildung 8.6, so fillt auf,
dass die Messwerte sehr gut mit einem wurzelférmigen Verlauf angepasst werden
konnen. Abgesehen von einem Ausreifler nach 210 min liegen die Messwerte auch in
der quadrierten Auftragung gegeniiber der Zeit nahezu perfekt auf einer Geraden.
Hierzu ist der Startwiderstand von Ry = 11,4 k(2 von den jeweiligen Widerstandswerten

subtrahiert worden, und anschliefend ist die Differenz quadriert worden.

Aus der Diffusionstheorie ergibt sich das parabolische Zeitgesetz aus der Losung
der Differentialgleichung des 2. Fick’schen Gesetzes (% = DAC) unter der Annahme,
dass die Konzentration ¢ aller Teilchen B auf einem Punkt vereinigt ist im Material
A. Aus der sogenannten Quellenlosung ergibt sich als Losungsfunktion der DGL eine
GauBkurve, deren Halbwertsbreite mit Az, = 2 In2 Dt angegeben werden kann.
Somit breitet sich der Diffusionsweg der Teilchen B (Halbwertsbreite) quadratisch
mit der Zeit aus (¢  z?). Dieser Zusammenhang wird als parabolisches Zeitgesetz
bezeichnet.

Unter der Annahme, dass die Leitfahigkeit proportional zur Anzahl der Atome in den

Zwischenrdumen zwischen den Metallstrukturen ist, kann das Verhalten der quadra-
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Abbildung 8.6: Diffusionskinetik am Ag/PMMA-System zeigt durch die wurzelférmige Abhéngigkeit

des Widerstands von der Zeit das aus der Diffusionstheorie bekannte parabolische Zeitgesetz.

tischen Widerstandsénderung mit der Zeit erkldrt werden. Die ,Extra-Leitfahigkeit”
aufgrund dieser Dotierung mit Metallatomen verschwindet nach léingerer Zeit durch
die Diffusion der Metallatome und durch den Einfang dieser Atome durch die bereits
gewachsenen Metallstrukturen.

Die zeitabhéngige Messung des Widerstands bestéatigt somit die im Modell angenom-
mene Vermutung, dass sich die laserdeponierten Metallatome diffusionskontrolliert an

die Metallstrukturen im Polymer anlagern.
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Unter dieser Annahme soll nun fiir das am detailliertesten untersuchte Ag/PMMA-
System der Versuch unternommen werden, die Diffusionskonstante fiir Ag in PMMA
grob abzuschétzen.

Mit der Kenntnis der Morphologie der netzwerkartigen Strukturen zu dem Zeitpunkt,
bei dem die Widerstandswerte in eine Sattigung gelaufen sind (siehe REM-Aufnahme in
Abbildung 8.4), besteht die Moglichkeit, den Diffusionsweg der in die Zwischenrdume
deponierten Ag-Atome zu bestimmen. Dazu ist eine Vielzahl an kleinen Abstdnden
zwischen den netzwerkartigen Ag-Strukturen bestimmt und dann gemittelt worden.
Es ergibt sich ein mittlerer Abstand von 7nm bzw. ein mittlerer Diffusionsweg von
3,5nm, also der halbe Abstand zwischen den Metallstrukturen. Somit diffundiert ein
deponiertes Ag-Atom in diesem Fall von der Mitte des Zwischenraums aus. Dadurch
ist der Diffusionsweg maximal, und die berechnete Diffusionskonstante kann als eine
obere Schranke angesehen werden.

Wie Abbildung 8.2 erkennen lésst, ist der Widerstand beginnend mit ca. 11 k{2 nach
insgesamt ca. 25.000s in eine Séttigung von 300 k(2 gelaufen.

Nach dem parabolischen Zeitgesetz 22 = 2Dt ergibt sich hiernach eine Diffusionskon-
stante von D = 2,5 10 ®cm?/s bei Raumtemperatur, da alle Messungen stets bei
dieser Temperatur durchgefithrt wurden.

Setzt man diesen grob abgeschétzten Wert in Relation mit Daten aus der Literatur,
so fallt auf, dass dieser Wert sehr grofl ist. Aus den Daten von Willecke und Faupel
Dy = 0,0016 cm?/s, @ = 1,02eVundk = 8,62 10 *eV/K mit D = Dy exp ( k%)
lisst sich fiir das Ag/PC-System eine Diffusionskonstante von D = 1,2 10 ?°cm?/s
bei Raumtemperatur extrapolieren [112], da die radioaktiven Tracermessungen in einem
Temperaturbereich von 130 C bis 210 C stattfanden.

Damit liegt der in dieser Arbeit abgeschétzte Wert etwa zwei Groflenordnungen iiber
dem Literaturwert von Willecke und Faupel. Es muss jedoch beachtet werden, dass
die Struktur des laserdeponierten PMMA durch den Ablationsprozess modifiziert
wird. Die mit der Laserablation resultierende Kettenverkiirzung des PMMA fiihrt
zu einer Absenkung der Glasiibergangstemperatur des Polymers, was O’Driscoll und
Sanayei nicht nur fiir PMMA | sondern auch fiir andere Polymere, zeigen konnten [156].
Abbildung 8.7 zeigt fiir PMMA dieses nach O’Driscoll bestimmte Verhalten der Anzahl
der Monomereinheiten X,,, also die Kettenlédnge, von der Glasiibergangstemperatur 7.
Die rote Ellipse markiert einen breiteren Bereich, der fiir die Vielzahl von Kettenléingen
steht, die bei der Laserdeposition auftreten. Aus Kapitel 5.1 ist die mittlere Molmasse
vom laserdeponierten PMMA mit M,, = 1,9kg/mol bekannt, aus der sich eine mittlere
Kettenldange von X,, = 19 (PMMA-Monomereinheit: 100 g/mol) ergibt. Fiir ein derartig
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Abbildung 8.7: Glasiibergangstemperatur in Abhéingigkeit von der Kettenlinge des Polymers nach
O’Driscoll [156]. Mit zunehmender Kettenlinge nimmt die Glasiibergangstemperatur zu. Bei der
Laserdeposition von PMMA treten eine Vielzahl von Kettenléingen auf, was in einem breiten Bereich

der Glasiibergangstemperatur resultiert.

modifiziertes PMMA sollte somit die Glasiibergangstemperatur keine feste Temperatur
mehr sein. Der Ubergang erstreckt sich iiber einen breiten Bereich um die 70 C und ist
damit weit unterhalb der Glasiibergangstemperatur, die fiir das Targetmaterial PMMA
in der Literatur angegeben wird mit 100 120 C [157-159]. Die dadurch resultierende
Verdnderung in der Viskositédt des Polymers sollte demnach unter anderem einen
starken Einfluss auf die Beweglichkeit der Metallatome im Polymer haben, wodurch sich
die selbst bei Raumtemperatur sehr grofe Diffusionskonstante erkldaren lassen kénnte.
Es ist dariiber hinaus denkbar, dass eine nach Faupel et al. fir Au und Ag in
PC ausgeschlossene Clusterdiffusion [112] - radioaktive Tracermessungen beweisen
die Diffusion metallischer Atome durch einen linearen Arrhenius-Verlauf - zu einem
gewissen Bruchteil doch moglich wird, da die verringerte Viskositdt des Polymers

eventuell eine Bewegung der Cluster im modifizierten Polymer erméglicht.

Neben der Modifizierung des Polymers durch die Kettenverkiirzung wird zusétzlich
auch die Implantation hochenergetischer Ionen ( 100eV [25]) ins Polymer Effekte
einbringen, wie z. B. Strahlungsschéden [71]. Neben diesen Schaden [72, 73] (Brechen
von kovalenten Bindungen in Makromolekiilen, Bildung freier Radikale, Vernetzung

oder Ausbildung neuer chemischer Bindungen) kann das Polymer auch durch eine
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spontane Warmezufuhr (thermal spike) bei lonenimplantation modifiziert werden [160].
Nach Miiller kommt diese Warmezufuhr dadurch zustande, dass ein implantiertes Ion
seine Energie durch elektronische Anregungen und durch Sté88e mit Atomen im Material
(knock-on atoms) abgibt [161]. Die gestoflenen Atome geben ihrerseits ihre Energie
durch StoBe ab, und es bildet sich eine Stoflkaskade aus, die starke Gitterschwingungen
induziert [162]. Das Ausbreiten dieser Schwingungen im Spétstadium der Stoflkaskade
kann mit einer plotzlichen Warmeabgabe (thermal spike) in einem eng begrenzten
Probenraum gleichgesetzt werden [160]. Zusétzlich werden durch die Ionenimplan-
tation teilweise Atome im Polymer durch Stofiprozesse herausgeschlagen, welche zu
einem gewissen Grad wieder rekombinieren kénnen. Die Modifikation des Polymers,
die nachtréglich stattfindenden Relaxationen durch z. B. Rekombinationen und die
Wirmezufuhr kénnten die Polymer/Metall-Wechselwirkungen in der Art beeinflussen,
dass die Diffusionskonstante von Metall im Polymer derart hoch ist.

Dariiber hinaus fithren nach Rosset et al. auch Spannungen im System zu einer
gewissen Beweglichkeit von Metall im Polymer. In deren Arbeit dienen oberfla-
chennah eingebettete Au-Cluster in PDMS einer flexiblen, dehnbaren Kontaktierung
zur Produktion eines Aktuators aus elektroaktivem Polymer (,kiinstlicher Muskel®).
Die schwachen Wechselwirkungskrafte begiinstigen eine Bewegung der Cluster im
verspannten, gedehnten Polymer, wodurch die Kontaktschicht aus sich beriithrenden
Au-Clustern stets intakt bleibt [163].

Bei Kenntnis dieser Effekte ist das obige Modell sicherlich als sehr einfach angenommen.
Die Sonderstellung des laserablatierten Polymers durch die starke Kettenmodifikation,
sowohl durch die Laserstrahlung als auch durch die Implantation von Metallionen,
konnte aber die um zwei Groflenordnungen hohere Diffusionskonstante fiir Ag in
PMMA nahelegen.

8.1.2 Wachstumskinetik nach erfolgter Perkolation

Die Wachstumskinetik der beiden Systeme Ag/PMMA und Pd/PMMA ist auch bei gro-
Berer Schichtdicke untersucht worden. So ist die Herstellung beim Ag/PMMA-System
bei 1,8 nm und bei Pd/PMMA bei 1, 1 nm abgebrochen worden. In beiden Féllen liegen
somit Morphologien nach erfolgter Perkolation vor, wie in Kapitel 7.2.1 und 7.2.3
gezeigt werden konnte. Abbildung 8.8 zeigt, dass in der sich anschlieBenden Messzeit
keine zeitliche Anderung des Widerstands zu beobachten ist. Beim Ag/PMMA-System
fallt der Widerstand sogar in der 4 h Messzeit minimal von 120 Q2 auf 114 Q) ab.
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Abbildung 8.8: Vergleich der Kinetik der Widerstandsdnderung von Ag bzw. Pd im Polymer kurz
nach der Perkolationsschwelle. Bereits ausgebildete Leitungspfade auf den Proben verhindern eine

nachtrégliche Widerstandserhéhung.

Dass die aus Kapitel 8.1.1 massiven Widerstandsdnderungen hier nicht zu beobachten

sind, wird auf die ansatzweise geschlossene Metallschicht zuriickgefithrt. Haben sich
bereits ,stabile* Leitungspfade auf bzw. im Polymer ausgebildet, so kann sich der Wi-
derstand nicht mehr zeitlich zu grofieren Werten dndern. Das Abfallen im Widerstand
beim Ag/PMMA-System konnte sich damit erkldren lassen, dass die hohe Diffusivitit
der Ag-Atome ein Anwachsen der netzwerkartigen Strukturen bzw. eine Verkleinerung
der Zwischenrdume ermoglicht, was eine Verbreiterung des Leitungspfades mit sich
bringt.
Dass der Widerstand bei Pd/PMMA mit 12k nach der Herstellung um bis zu zwei
GroBenordnungen grofer ist als beim Ag/PMMA-System - in beiden Systemen ist die
Perkolation bereits erfolgt - begriindet sich mit sehr schmalen Leitungspfaden aufgrund
der sehr dichten Clustermorphologie mit sehr viel kleineren Pd-Clustern als es bei Ag
der Fall ist.
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8.2 Schwellen des Polymers in Losungsmittel-

Atmosphare

In diesem Abschnitt soll darauf eingegangen werden, inwieweit die Metall/Polymer-
Systeme mit eingebetteten, isolierten Clustern im Polymer als eine Art Sensor
genutzt werden konnen. Die Idee besteht darin, durch ein Schwellen des Polymers
bei Losungsmittel-Absorption eine Anderung im Clusterabstand zu induzieren. Bei
gleichzeitiger Messung des elektrischen Widerstands sollte demnach der Widerstand
auBlerst sensibel auf die sich &ndernde Clustermorphologie reagieren.

Aus der Literatur ist von Hanisch et al. diese Moglichkeit zur Herstellung eines auf
Losungsmittel reagierenden Sensors basierend auf eingebetteten Au-Clustern in PMMA
und PS bereits dokumentiert [27]. Da nach van Krevelen bekannt ist, dass jedes Polymer
eine individuelle Sensibilitdt auf unterschiedliche Losungsmittel zeigt [164], ist fiir diese
Arbeit als Losungsmittel Isopropanol ausgewiahlt worden, das in der Veroffentlichung
von Hanisch et al. den groBiten Schwelleffekt auf PMMA ausgeiibt hat. Wie sensibel
Polymere auf unterschiedlichste Losungsmittel reagieren, konnten auch Evans et al.
mit Messungen der Leitfidhigkeit an Schichten aus Liganden-stabilisierten Au-Clustern
zeigen. Deren Proben reagieren abhéngig von den funktionellen Endgruppen an
den Liganden sensitiv auf verschiedene (polare und nicht-polare) Losungsmittel [28].
Die polar funktionalisierten Au-Clustern sind sensitiver bei der Verwendung polarer
Losungsmittel, da vermutlich die beiderseitige Loslichkeit des Losungsmittels mit den

stabilisierenden Liganden effizienter stattfindet.

Der Schwellprozess bei Losungsmittel-Aufnahme des Polymers kann nach der Theorie
von Papanu et al. durch zwei Modelle unterschieden werden. Je nach Groflie des
Losungsmittelmolekiils geschiecht die Absorption durch Ficksche Diffusion oder nach
dem Casell-Modell, bei dem eine scharfe Grenzflache den aufgeschwollenen vom unpe-
netrierten Bereich trennt, und diese dann mit konstanter Rate in die Schicht propagiert
[165]. Innerhalb des aufgeschwollenen Bereichs lauft der Losungsmitteltransport jedoch
auch durch Ficksche Diffusion ab. Durch Ellipsometrie-Messungen konnten Papanu
et al. fir Isopropanol in PMMA belegen, dass der Transport des Alkohols durch die
Polymerschicht dem Casell-Modell gehorcht. Gusev et al. und Sok et al. verweisen
hingegen auf die Freie-Volumen-Theorie - entwickelt von Cohen und Turnbull [166] fir
die Diffusion in Fliissigkeiten, weiterentwickelt von Vrentas und Duda fiir Polymere
[167] - und zeigen durch Molekulardynamik-Simulationen in ihren Arbeiten, dass die

Diffusion von gréfleren Molekiilen in Polymeren durch Hiipfprozesse stattfindet, bei
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denen selbst bei Abwesenheit von starken attraktiven Kréften zwischen Polymer und
Losungsmittel, das Losungsmittel eine Energiebarriere iiberspringen muss, um ins freie
Volumen zu gelangen [168,169].

Die Charakterisierung des PMMA in Kapitel 5.1 hat gezeigt, dass das PMMA
im Zuge der Laserdeposition eine starke Kettenverkiirzung aufweist. Neben dieser
Kettenverkiirzung koénnen auch Ausgas- und Absputter-Effekte einzelner fliichtiger
Elemente wie H, C, O, etc. [69] oder Gruppen wie CHjz, CO, CO, [70] aufgrund von
Ionenimplantation auftreten, auf die bereits in Kapitel 2.2 eingegangen wurde. Dadurch
entstehen Locher und freies Volumen im modifizierten Polymer, was nahelegt, dass in
laserablatierten PMMA-Schichten eine erhchte Aufnahme von Losungsmittel moglich
ist. So konnte es zu einem gesteigerten Schwellgrad kommen, als bei monodispersiven
PMMA-Schichten, die per Spin-Coating-Verfahren in den Arbeiten von Hanisch et al.
hergestellt wurden [27].

I T I T I T I T I

3,0x10°

Isopropanol (0,8 mbar)

Widerstand [W]

T T T T T T T T T
Zeit [min]

Abbildung 8.9: Einfluss des Schwellens von PMMA unter Absorption des Losungsmittels Isopropanol.

Wiéhrend des Schwellens des PMMA werden die Abstéinde der im PMMA eingebetteten Cluster

vergrofert. Die einsetzende Widerstandsinderung von bis zu 25% ist sehr grof3.

Abbildung 8.9 zeigt die Widerstandsmessung unter Einfluss des Schwellens der
PMMA-Schicht bei Absorption des Losungsmittels Isopropanol. Insgesamt wurde eine
1,6 nm dicke Ag-Schichtdicke auf 500 nm dickem PMMA hergestellt. Somit liegen
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isolierte Cluster oberhalb der Perkolationsgrenze vor. Die ersten Messpunkte mit einem
zeitlichen Abstand von 2, 5 min zeigen, wie der Widerstand von ca. 1,5 M direkt nach
der Abgabe der letzten Pulse auf das Target wurzelférmig auf einen Wert von ca.
2,1 M€ 1auft, wie es fiir Proben mit Morphologien vor Erreichen der Perkolationsgrenze
durch das diffusionskontrollierte Wachstum der Cluster im Polymer aus dem vorherigen
Abschnitt 8.1 bekannt ist. Bei Erreichen dieses Wertes ist die Herstellungskammer mit
0,8 mbar Isopropanol geflutet worden (Startzeitpunkt nach ca. 45 min). Hier setzt nun
in der Folge des Polymerschwellens eine exponentielle Widerstandsénderung ein. Der
Schwellprozess ist dem Prozess des diffusionskontrollierten Clusterwachstums zeitlich
iiberlagert, da nicht {iber Stunden gewartet wurde, bis sich ein Sattigungswert im
Widerstand einstellt vor Beginn der Losungsmittelabsorption. Als Wachstumskonstante
aus der exponentiellen Anpassung der Daten ergibt sich eine Zeit von ca. 5 min,
innerhalb der der Widerstand auf das 1/e-fache des Endwerts angewachsen ist. In dieser
Zeit erfolgt somit die hauptséchliche Widerstandsdnderung, die man z. B. beim Einsatz
fiir Sensoren verwenden kénnte.

Die drastische Widerstandsanderung von bis zu 25%, die auf den Schwellprozess mit
der induzierten Vergréflerung des Clusterabstands zuriickzufiithren ist, ist wesentlich
groBer als die, die von Hanisch et al. mit ca. 9% beobachtet wurde [27]. Eine mogliche
Ursache hierfiir konnte eine erhohte Aufnahme des Polymers an Losungsmittel und
eine grofle Mobilitdt im Polymer sein, was durch das stark vernetzte und kurzkettige,
laserablatierte Polymer ermdoglicht wird [131].

Im folgenden soll gezeigt werden, dass die Wachstumskonstante von ca. 5 min, welche
als ein Maf} fiir die Reaktionszeit angesehen werden kann, tatséchlich realistisch ist.
Kapitel 6.1 hat gezeigt, dass die Ag-Cluster im Mittel bis zu 5nm tief im PMMA
implantiert sind. Dringt das Losungsmittel also bis in eine Tiefe von ca. 10 nm ein,
so sollte man davon ausgehen konnen, dass alle im Polymer eingebetteten Cluster
durch den einsetzenden Schwellprozess involviert sind. Nach Papanu et al. betragt
die Eindringrate fiir Isopropanol in PMMA bei einer Temperatur von ca. 40 C in
etwa 1,5nm/min [165]. Ganz grob kann somit eine Zeit von etwas weniger als 7min
abgeschitzt werden, innerhalb der die obere Polymerschicht (10nm) anschwillt, was
die Clusterabstandsinderung zur Folge hat. Zwar zeigen die Arbeiten von Papanu,
dass die Eindringrate exponentiell von der Temperatur abhédngt, was fiir eine zu
grofl abgeschiitzte Eindringrate sprechen wiirde (Messung wurde bei Raumtemperatur
durchgefiihrt), allerdings zeigen sie auch, dass mit Zunahme der Polydispersitit eines
Polymers - das ist ein Ma8 fiir die Verteilung der Molmassen - auch die Eindringrate

des Alkohols zunimmt. Das laserablatierte PMMA weist aufgrund der wihrend des
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Ablationsprozesses stattfindenden Kettenverkiirzung eine grofiere Polydispersitéit mit
bis zu D = 3,5 auf, wie Fuchs in ihrer Dissertation zeigen konnte [131], als das poly-
dispersive PMMA in den Arbeiten von Papanu et al. mit D = 2, 8. Desweiteren wird
die Rate auch durch die Spannungsrelaxation im angeschwollenen Polymernetzwerk
kontrolliert [170]. Generell sind die Zeiten mit ca. 5 min und ca. 7 min doch relativ

dhnlich, so dass diese Abschéitzung plausibel erscheint.

Insgesamt konnte eine nachtrégliche Widerstandsverkleinerung durch Abpumpen
des Losungsmittels und einer damit verbundenen reversiblen Clusterabstandsénderung
nicht erzielt werden. Die mit PLD hergestellten Proben aus isolierten Clustern im
laserdeponierten PMMA weisen somit eher die Funktion eines einmalig detektierenden
Schalters auf. Dieser zeichnet sich allerdings durch die drastische Widerstandsdnderung
von ca. 25% aus bei einer Reaktionszeit von etwa 5 min (Wachstumskonstante aus

exponentieller Anpassung).

Abbildung 8.10: Rissbildung der Polymerschicht bei Losungsmittelabsorption. Die Polymerketten
konnen nicht schnell genug relaxieren wihrend die Losungsmittelmolekiile im Polymer diffundieren,

und so bauen sich grofie Spannungen in der Polymerschicht auf.

Nicht ganz auszuschlieflen ist eine im spéteren Stadium des Schwellprozesses begin-
nende Rissbildung des Polymers. Diese kommt nach Papanu et al. dadurch zustande,
dass die Polymerketten bei Losungsmittelaufnahme nicht schnell genug relaxieren
kénnen, und sich dadurch grofle Spannungen in der Polymerschicht ausbilden kénnen
[165]. Diese Rissbildung konnte auch bei einer weiteren Probe nach sehr langer Bela-
dungszeit tatsdachlich beobachtet werden. Die vom Substrat abgeplatzte Polymerschicht
(orange) im Zwischenraum der inneren beiden Kontakte der Widerstandsgeometrie

(dunkle Bereiche) ist in der Aneinanderstiickelung der Lichtmikroskop-Aufnahmen in
Abbildung 8.10 zu sehen.
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Zusammenfassend ist in diesem Kapitel die Wachstumskinetik in laserdeponierten
Metall/Polymer-Systemen untersucht worden. Erneut zeigt sich, dass die Kinetik stark
von der Beweglichkeit bzw. Diffusivitdt der Metalle im Polymer abhéngt. Wihrend Ag
im PMMA drastische zeitliche Widerstandsdnderungen gezeigt hat, fielen diese im Falle
von Pd eher gering aus. Dabei hat sich speziell am System Ag/PMMA gezeigt, dass
das Wachstum der Metallcluster im Polymer diffusionskontrolliert ablduft. Die hohe
Beweglichkeit von Ag im PLD-modifizierten PMMA konnte durch die Berechnung einer
sehr groflen Diffusionskonstante belegt werden.

Am System Ag/PMMA ist schliefllich der Versuch unternommen worden, die laserde-
ponierten und im Polymer eingebetteten Metallcluster fiir sensorische Anwendungen
herzustellen. Mit einer sehr grofen Widerstandsdnderung von 25% bei einer Reaktions-
zeit von ca. 5 min ist ein (nicht-reversibler) Schalter fiir eine Losungsmittel-Detektion
entstanden. Dessen Funktionsprinzip beruht darauf, dass Polymere bei Losungsmittel-

absorption anschwellen und somit eine Clusterabstandsdnderung induzieren.
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9 Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurden die einzelnen Wachstumsstadien von laserdeponierten Me-
tall/Polymer-Systemen untersucht. Mit der Wahl der Polymere PMMA und PC (BisD-
MA) sind bewusst zwei in ihren mechanischen Eigenschaften duflerst unterschiedliche
Polymere verwendet worden. Wéahrend das PC einen Elastizitdtsmodul von ca. 6 GPa
hat (BisDMA: 6 GPa), liegt mit dem PMMA ablationsbedingt eine Matrix vor, die
mit nur 1 MPa eine deutlich weichere Unterlage fiir deponierte Metallatome und -ionen
darstellt. Die verwendeten Metalle Ag und Pd zeichnen sich durch ihre unterschiedlich
hohe Diffusivitdt bzw. Reaktivitidt mit den jeweiligen Polymeren aus. Auflerdem ist
mit der Deposition von Metall auf Silizium-Substraten ein Vergleichssystem untersucht
worden, bei dem durch sehr oberflichennah stattfindende Wachstumsprozesse das

klassische Inselwachstum vorliegt.

Laserdeponierte Polymere eignen sich hervorragend als Matrix zum FEinbetten
metallischer Cluster, da sie sehr glatt mit Rauigkeiten von nur 0,3nm deponiert
werden konnen und damit als eine duflerst homogene Unterlage fungieren. Dabei ist
der Ablationsmechanismus von PMMA weitestgehend aus Vorgédngerarbeiten bekannt.
Weitere Erkenntnisse hinsichtlich des Inkubationsprozesses konnten jedoch in dieser
Arbeit durch NEXAFS-Untersuchungen in Kollaboration mit dem Laser-Laboratorium
Gottingen gewonnen werden. So kommt es wiahrend der Ablation des PMMA-Targets
zu einer Kettenverkiirzung und teilweisen Abspaltung der Polymer-Seitengruppen,
was aus den NEXAFS-Spektren durch eine Verkleinerung der C=0O-Resonanz und
der Ausbildung von C=C-Doppelbindungen, die eigentlich nicht im PMMA-Monomer
existent sind, deutlich wird. Dies fiihrt dazu, dass wihrend dieser Inkubation PMMA
ablatierbar wird, da das reine Targetmaterial mit nur einer Doppelbindung im Monomer
(Carbonyl) ein schlechter UV-Absorber ist.

Durch die systematische Untersuchung der Keimbildung und des Wachstums me-
tallischer Nanopartikel auf bzw. knapp unterhalb der Polymeroberfliche konnte in

dieser Arbeit aufgezeigt werden, inwieweit der verschieden grofle Elastizitatsmodul der
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Polymere das Wachstum des Metalls beeinflusst. Die unterschiedlich grofie Diffusivitét
und Reaktivitdt der Metalle Ag und Pd fiihrt hier zu beachtlichen morphologischen
Unterschieden bei den Wachstumsprozessen.

Das Clusterwachstum konnte gezielt durch die Anzahl der Laserpulse auf das me-
tallische Target eingestellt werden. Abhéngig von der Metall-Materialmenge und der
polymeren Unterlage konnten so in den Friihstadien des Wachstums Clustergrofien
von 1nm bis 50 nm hergestellt werden, die aufgrund der amorphen Unterlage und des
hohen Unterschieds in den Oberflichenspannungen (1200 bis 2000 mJ/m? bei Metallen,
ca. 40 mJ/m? bei Polymeren) eine sehr runde Gestalt annehmen.

Die bei der gepulsten Laserdeposition typische mittlere kinetische Energie der abla-
tierten lonen mit ca. 100eV fiihrt, wie SRIM-Simulationen zeigen konnten, zu einer
Implantation der Tonen ins Polymer in eine mittlere Tiefe von 5 nm. Eine Uberséttigung
an Atomen in dieser Tiefe fithrt zur Keimbildung und Wachstum der Cluster.
Durch weiteren direkten Atomeinfang bzw. Diffusion und Anlagerung der Atome im
Polymer zu den Clustern wéchst die Clustergrofie an, und es resultiert eine bimodale
Verteilung der Clustergréfie. Ein Vergleich von REM- und TEM-Untersuchungen als
auch die Praparation von Querschnittslamellen mit der fokussierten Ionenstrahltechnik
konnte neben den SRIM-Simulationen auch experimentell nachweisen, dass die Cluster
eingebettet unter der Polymeroberfliche vorliegen.

Die systematische Untersuchung der Clustermorphologien konnte zudem den Ubergang
von totaler zu partieller Koaleszenz aufzeigen, also denjenigen kritischen Clusterradius,
bei dem zu viel Zeit - limitiert durch die Diffusivitat der Metalle und der 4. Potenz im
Clusterradius - benotigt wird, um einen perfekt runden Cluster auszubilden. Ab einer
effektiven Metall-Schichtdicke von 4 nm waren Koaleszenzprozesse bei den Clustern zu
beobachten, bei denen die Cluster anschliefend eine unférmige Gestalt annehmen.
Mit fortschreitendem Anwachsen der metallischen Cluster bilden sich immer elon-
giertere und unformigere Strukturen aus, bis sich letztlich netzwerkartige Strukturen
ausbilden, die bei einer kritischen effektiven Schichtdicke perkolieren. Diese kritische
Perkolationsgrenze konnte fiir die verschiedenen Systeme bestimmt werden und ist
abhéngig von der Diffusivitdt und Reaktivitdat der Metalle auf den jeweiligen Polymeren,
aber auch abhéngig von der Implantationstiefe. Die geringere Diffusivitat und hohere
Reaktivitdat von Pd auf bzw. in den Polymeren fiithrte so zu einer geringen Cluster-
groffe von unter 5nm und einem hohen Bedeckungsgrad, was generell zu schneller
geschlossenen Schichten auf dem Polymer gefiithrt hat. Wie grof3 der Einfluss der
Diffusivitat auf die Clustermorphologie ist, zeigte sich bei der Deposition von Ag

auf die jeweiligen Polymere. Uber einen sehr breiten effektiven Schichtdickenbereich
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zwischen 1 nm und 8 nm konnten isoliert voneinander vorliegende Strukturen auf bzw.
im Polymer eingestellt werden, da sich insgesamt groflere und damit weiter voneinander
entfernt vorliegende Cluster durch einen effektiveren Atomeinfang bzw. eine Diffusion

léngerer Reichweite einstellten.

Einen vollstindigen Uberblick iiber die Wachstumsstadien der Metall/Polymer-
Systeme - angefangen in den Friihstadien mit der Keimbildung und des Wachs-
tums, iiber die Perkolation netzwerkartiger Strukturen, bis hin zur Ausbildung
geschlossener Schichten - lieferte eine fiir die Arbeit konzipierte in-situ-Vierpunkt-
Widerstandsmessmethode. Die Messungen an den jeweilig untersuchten unterschiedli-
chen Polymer/Metall-Systemen bestétigten dabei die durch Mikroskopie (TEM, REM,
AFM) gewonnenen Ergebnisse hinsichtlich der kritischen Schichtdicken beim Ubergang

von einem Wachstumsstadium ins néchste.

Es zeigte sich, dass es generell beim Wachstum von Metallschichten auf dem
laserdeponierten PMMA zu einer spannungsinduzierten Wellenbildung kommt, die
die Oberfliche mit Amplituden teilweise bis zu 300nm aufrauen. Spannenderweise
konnte bei der systematischen Untersuchung in Abhéngigkeit von der effektiven Ag-
Schichtdicke auf PMMA ein Wechsel von Druck- zu Zugspannungen und wieder
zuriick zu Druckspannungen beobachtet werden, was auf Gitterweitungen der Cluster,
Koaleszenzprozesse (island zipping) und die lonenimplantation sowie einer daraus
resultierenden Verdichtung des Materials (shot peening) zuriickgefithrt werden konnte.
Lediglich das PMMA mit dem sehr geringen Elastizitdtsmodul von nur 1 MPa kann den

Spannungen nicht widerstehen, wodurch es zu dieser beobachteten Aufrauung kommt.

Die Orientierungsverteilung der Metallcluster bzw. der Kérner in bereits geschlos-
senen Metallschichten auf den jeweiligen Polymeren zeigen ausnahmslos die bevor-
zugte Wachstumsorientierung in (111)-Richtung, was fiir die Metalle mit kubisch
flachenzentrierter Gitterstruktur zu erwarten gewesen ist. Vergleichsmessungen auf
den Silizium-Substraten zeigten hingegen eine epitaktisch gewachsene Ag-Schicht auf
Silizium. Zudem bestétigte sich die erhohte Rauigkeit durch die spannungsinduzierte
Wellenbildung bei den jeweiligen Polymer/Metall-Systemen durch eine etwa 15 breite

Orientierungsverteilung in Rontgendiffraktometriemessungen.

Interessanterweise zeigten sich zeitabhingige Widerstandsdnderungen bei unter-
schiedlichen Wachstumsstadien, wodurch es moglich war, die Diffusionskinetik des
Wachstums von Metall im Polymer zu analysieren und ein Modell fiir diese Diffu-

sionskinetik vorzuschlagen. Nach Herstellung einer Clustermorphologie kurz vor der
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9 Zusammenfassung

Perkolationsgrenze ergab sich eine nachtrédgliche Widerstandssteigerung um bis zu
2500% innerhalb einer Zeit von 7h, was fiir eine duerst hohe Mobilitdt von Ag im
laserdeponierten PMMA spricht. Mit der Kenntnis der zugrunde liegenden Morphologie
aus REM-Untersuchungen konnte eine Diffusionskonstante von Ag im laserdeponierten
PMMA mit D = 2,5 10 ®cm?/s bei Raumtemperatur bestimmt werden. Diese in
Relation zu Literaturdaten erhchte Mobilitat liegt wahrscheinlich grofitenteils an der
Modifizierung des laserdeponierten PMMA durch Kettenverkiirzung und der daraus
resultierenden Absenkung der Glasiibergangstemperatur. Auch die Ionenimplantation
sollte durch Strahlungsschidden, Warmezufuhr und Relaxationsprozesse zur Erhohung
der Beweglichkeit von Metallatomen im Polymer beitragen.

Im vorgeschlagenen Modell zur Erklarung des nachtriaglichen Widerstandsanstiegs wird
davon ausgegangen, dass die zuletzt deponierten Metallatome - in den Zwischenrdumen
der netzwerkartigen Strukturen statistisch verteilt im Polymer vorliegend - durch eine
Art Dotierung fiir eine ,Extra-Leitfahigkeit“ im Polymer sorgen. Die Diffusion und
Anlagerung dieser Atome an die Strukturen bzw. die Bildung neuer Keime leert den
Zwischenraum zwischen den Strukturen und lasst das Polymer wieder nichtleitend
werden. Welcher Transportmechanismus hinter dieser Leitfahigkeitsinderung steht,
konnte nicht abschlieend geklart werden. Jedoch liegt es nahe, dass es sich um
Tunnelprozesse mit involvierten Elektron-Hiipfprozessen zwischen den Metallstruk-
turen handeln konnte. Aus der zeitabhidngigen Widerstandsmessung konnte die im
Modell angenommene Vermutung zudem bestétigt werden, dass sich laserdeponierte

Metallatome diffusionskontrolliert an die Metallstrukturen im Polymer anlagern.

Inwieweit die Metall/Polymer-Systeme mit isoliert eingebetteten Clustern im Poly-
mer als eine Art Sensor genutzt werden konnen, wurde durch Schwellexperimente des
Polymers bei Losungsmittel-Absorption untersucht. Die dadurch induzierte Anderung
im Clusterabstand hatte einen erheblichen Einfluss auf den gleichzeitig gemessenen
Widerstand durch Einschrankung des Tunneltransports zwischen den Clustern. Mit
der Verwendung von Isopropanol beim Ag/PMMA-System konnte eine betrichtliche

Widerstandsédnderung von 25% bei einer Reaktionszeit von 5min erzielt werden.

Insgesamt konnte in dieser Arbeit gezeigt werden, welch groien Einfluss die Diffusivi-
tat und Reaktivitdt der verwendeten Metalle und die Elastizitdtsmoduln der Polymere
auf die Keimbildung und das Wachstum metallischer Nanocluster im Polymer haben.
In-situ-Widerstandsmessungen zeigten, dass in dem Ag/PMMA-System eine erhohte
Kinetik der Metallatome vorliegt, die eine Verwendung dieses speziellen Systems aus

laserdeponierten Schichten sogar fiir sensorische Anwendungen ermoglicht.
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