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Es wurden ternére Mischungen aus Poly(a-methylstyrol), volldeuteriertem Polystyrol und
Polyisopren auf Selbstorganisation und Strukturbildung untersucht.

Dabei wurden verschiedene Mischungsverhéltnisse angesetzt. Die Polymerfilme wurden
mittels der Lackschleudermethode (spin-coating) hergestellt und getempert.

Laterale Strukturen wurden mit Rasterkraftmikroskopie und Kleinwinkel-Streumethoden
unter streifendem Einfall (Grazing Incidence Small Angle Scattering) mit Synchrotron-
(GISAXS) und Neutronenstrahlung (GISANS) ermittelt.

In kinetischen Untersuchungen wurde mit der Flugzeit-Spektroskopie (time-of-flight) die
Diffusion der deuterierten Komponente normal zur Oberfliche bestimmt. Hierzu waren
Polymerfilme einer mit Losungsmittel-Dampf geséttigten Atmosphére ausgesetzt.

In dem untersuchten terndren Mischungssystem bilden sich multiskalige Strukturen, d.h.

auf verschiedene Langenskalen auf pm- und nm-Bereich erfolgt Strukturbildung.
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A beginning is a very delicate time.

FrRANK HERBERT

Einleitung

Mittlerweile sind Polymere die wichtigsten Produkte in der Industrie. Heutzutage werden
sie unter anderem als Verpackungsmaterial, im Bauwesen, in der Automobilindustrie, in
der Elektronik oder als Klebstoffe wie auch als Lacke eingesetzt.

MafBgeschneiderte Morphologien und selbstorganisierte Strukturen sowie der Einsatz
(halb-)leitender Polymere ermdoglicht die Verwendung funktioneller Polymerfilme in der
Elektronik, wie z.B. in den selbstleuchtenden OLEDs (organic light emitting diodes), in

den flexiblen RFIDs (radio frequency identification) oder in den preisgiinstigen Solarzellen.

WARUM POLYMERE:

In der modernen Gesellschaft werden zunehmend Metalle durch Polymere ersetzt, weil
sie Vorteile beziiglich ihrer Wirtschaftlichkeit in der Produktion und Verarbeitung sowie
hinsichtlich ihrer physikalischen Eigenschaften aufweisen (z.B. Gewichtsreduzierung und
Formstabilitdt beim Airbus A380). So hat Ende der 80ziger Jahre die Jahresweltproduk-
tion an Polymeren mit 105t die des Rohstahls iibertroffen. Dabei ist die Herstellung des
ersten vollsynthetischen Polymers (Bakelit) erst auf 1908 datiert. Seitdem wurde eine

Vielzahl an verschiedenen Homopolymeren entwickelt.

WARUM POLYMERMISCHUNGEN:

Seit Menschengedenken wurden Mischungen gezielt hergestellt, um die jeweiligen tech-
nischen Bediirfnisse fiir Werkstoffe zu stillen. So auch die erste bekannte Legierung aus
Bronze, die aufgrund ihrer Signifikanz nach dem archéologischen Zeitalter (ab 3Jht. v.
Chr) benannt wurde [1]. Der immense Vorteil von Mischungen (engl.: blend) aus Poly-
meren liegt darin, dass zur Erfiillung geforderter Kriterien keine neuen Polymere durch
die Entwicklung anspruchsvoller Synthesen hergestellt werden miissen, sondern auf den
Fundus der verschiedenen Homopolymere zuriickgegriffen werden kann. Durch Variation
der Formulierung der inkompatiblen Polymere und der Rezeptur der Polymermischun-
gen koénnen die Vorziige der einzelnen Komponenten kombiniert werden [2]. Dabei ist
die Struktur-Eigenschaftsbeziechung der Mischung von der Zusammensetzung sowie der
Verarbeitung abhéngig [3]. Im Speziellen wird die Morphologie der Polymermischung von
der Inkompatibilitdt der einzelnen Spezies bestimmt und fiithrt zu einer Entmischung in
Phasen [4-8].



2 FEinleitung

WARUM DUNNE FILME:

Bei diinnen Filmen aus Polymermischungen treten dariiber hinaus zusétzliche Effekte
im Vergleich zu den Volumenproben ein [9-14], die aus dem reduzierten Volumen-zu-
Oberflachen-Verhéltnis resultieren. So bewirkt eine zusétzliche Grenzflache zum Substrat
bzw. zur Luft Entnetzungserscheinungen [9, 15-18], respektiv oberflichenorientierte Pha-
senseparation [19-21]. Abhéngig von der Oberflichenenergie der beteiligten Komponenten
fithrt dies zur bevorzugten Oberflachendiffusion bzw. der Anreicherung einer Komponente
an der Oberfliche [22-25]. In der Industrie werden Polymere mittels Beschichtung einge-
setzt, um Materialien zu veredeln. Zum Beispiel wird in der Medizin die Oberfléche von
Implantaten durch Polymerfilme biokompatibel gemacht. Ein weiterer innovativer Bereich
in der Anwendung von Polymermischungsfilmen stellt der Einsatz in der Elektronik dar,

wie eingangs erwahnt.

WARUM TERNARE MISCHUNGEN:

Als Polymerkomponenten fiir die terndren Mischungsfilme werden Poly(a-methylstyrol)
(PaMS), Polystyrol (PS) und Polyisopren (PI) verwendet. Diese Polymere sind als Modell-
systeme bekannt und wurden mehrmals als bindre Mischung von PaMS/PS [20, 26-30],
PaMS/PI [31] und PS/PI [32-35] untersucht. Wihrend binére Polymersysteme und ihre
Morphologien mehrfach determiniert wurden [13, 21, 36-47], existieren relativ wenige Un-
tersuchungen zu terniren Polymermischungen [48-54]. So wird in der vorliegenden Arbeit
erstmalig die Kombination aus den drei oben genannten Polymerkomponenten als Filme

verwendet, um ihre Strukturbildung mit multiskaligen Lingenskalen zu bestimmen [55].

Da die Eigenschaft des Materials entscheidend von der Morphologie bestimmt wird, gilt es
im Folgenden, diese zu bestimmen. Dabei wird der Anteil der Komponenten und daraus
folgernd die Struktur variiert. Dies geschieht durch Anderung des Mischungsverhaltnisses
der mobilen zur immobilen Phase. Diese Phasen hédngen dabei von der Verarbeitung ab,

namentlich der Losungsmittel-Dampf-Behandlung sowie der Tempertemperatur und -zeit.

Die konkrete Aufgabenstellung dieser Arbeit liegt zum einen in der Ermittlung der Anrei-
cherung bzw. Abreicherung einer Komponente an der Grenzfliche mittels der Reflektome-
trie in Abhéngigkeit von der Quellzeit sowie der Temperatur der mit Losungsmittel-Dampf
gefiillten Kammer ab, in der die Probe wihrend der kinetischen Messung gelagert wird.

Dabei schwillt der Film durch Sorption des Toluols aus der Dampf-Phase an. Da eine Po-
lymerkomponente volldeuteriert ist und somit im Vergleich zu den restlichen protonierten
Polymeren eine signifikant hohere Streuléngendichte aufweist, kénnen sie von einander un-
terschieden werden. Bei der Messung wird dabei die Schichtzunahme sowie die Anderung
der charakteristischen Streuléingendichte beobachtet, wodurch die Anreicherung der deu-
terierten Polymerspezies an der Grenzfliche und der Diffusionskoeffizient des Tolouls ge-

messen werden kann. Zur Realisierung der Zielsetzung bedarf es dabei der Neutronen-
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Reflektometrie in der Flugzeit-Spektroskopie. In diesem Modus wird der Einfallswinkel
des Neutronenstrahls konstant gehalten und stattdessen die Wellenlénge des einfallenden
Strahls variiert. Der Vorteil liegt darin, dass wéhrend der gesamten Messdauer die Probe
nicht bewegt werden muss, was den mit Toluol anschwellenden Polymerfilm empfindlich
storen wiirde. Da des Weiteren ein breiter Wellenldngenbereich des eintretenden Strahls
verwendet wird, ergibt sich eine hohe Intensitit der Neutronen. Dies ermoglicht schnelle

in-situ Messungen im Minuten-Takt.

Zum anderen wird die Phasenseparation der diinnen Polymerfilme in Abhéngigkeit von
der Temperzeit sowie dem Mischungsverhéltnis der terndren Komponenten gemessen.
Dazu werden die diinnen Filme mittels der Lackschleudermethode (engl.: spin-coating) aus
der Losung der Polymermischung mit dem Gewichtsverhéltnis von PaMS:PS:PI=MSI
auf einem speziell gereinigtes Si-Substrat hergestellt.

So werden drei Temperserien aus jeweils 14 Mischungsfilmen (eine ungetemperte und 13
getemperte Proben mit einer maximalen Temperdauer von 500min) mit drei verschiedenen
Komponentenzusammensetzungen angesetzt. Um die Morphologie der Filme zu bestim-
men, geniigt nicht die optische Auflichtmikroskopie, aus der nur qualitativ die Oberflidche
bestimmt werden kann. Dazu wird die Rasterkraftmikroskopie (RKM, engl.: scanning
force microscopy, atomic force microscopy, AFM) als Realraummethode eingesetzt. Die-
se rekonstruiert durch Rasterung entlang der Oberfliche ein Topographiebild, das der
Hohenverteilungsfunktion entspricht. Durch radiale Fouriertransformation in den rezipro-
ken Raum ergibt sich daraus die Hohen-Hohen- oder Auto-Korrelationsfunktion, aus der
dann quantitativ die lateralen oder in-plane Strukturen auf der Oberflache resultieren. Um
jedoch zusétzlich den Strukturfaktor im Innern des Films zu ermitteln, wird Kleinwinkel-
streuung unter streifendem Einfall (engl.: Grazing Incidence Small Angle Scattering) mit
Synchrotron- (GISAXS) und Neutronenstrahlung (GISANS) im reziproken Raum gemes-
sen. GISAS ist eine zu RKM ergénzende Methode, da sie nicht nur oberflichenspezifische
und innere Strukturaussagen iiber den Film macht, sondern durch entsprechende Aus-
wertung des diffus gestreuten Strahls (am sogenannten Yoneda-peak) ebenso komponen-
tenspezifische Information iiber die in-plane Strukturen gibt. Somit léasst sich durch Ver-
gleich der Autokorrelationsfunktion aus den RKM-Messungen mit der Streufunktion aus
den GISAS-Messungen eindeutig die Herkunft der Strukturen (ob im Film, auf der Ober-
flache oder in beiden Bereichen), sowie die chemische Zusammensetzung der einzelnen

Doménen bestimmen.

Zunéchst werden jedoch in den folgenden Kapiteln die Grundlagen iiber die eingesetzten
Polymere sowie die experimentellen Messmethoden und deren entsprechenden Messauf-
bauten vorgestellt, gefolgt von der Probenpriaparation der terndren Polymermischungen.
Abgeschlossen wird die Arbeit mit einem Resiimee der Ergebnisse sowie einem Ausblick

iiber weitere Fragestellungen.






1 Grundlagen: Polymere

1.1 Grundbegriffe

Molekiile, die kovalent aus mehreren Monomeren (Repetiereinheiten [56] genannt) aufge-
baut sind, lassen sich durch ihre Anzahl an Wiederholeinheiten N und demzufolge ihres
(niedrigen, mittleren oder hohen) Molekulargewichts M in drei Klassen unterteilen. Dabei
sind die Grenzen aufgrund der Eigenschaften, z.B. beziiglich des Diffusionskoeffizienten

oder der Glasiibergangstemperatur, flieend:

e Mikromolekiile: niedermolekulare Verbindungen mit M < 1000g/mol,
e Oligomere: Verbindungen mit M ~ (1000 — 10000)g/mol,
e Makromolekiile!: Polymere mit M > 10000g/mol.

Nach der ITUPAC2-Nomenklatur ist ein Polymer eine Substanz, die sich durch vielfache
Wiederholungen von Monomeren auszeichnet. Danach ist das Makromolekiil in der Ge-
samtléinge der Polymerkette grof3, so dass sich die Eigenschaft bei Hinzufiigen oder bei
Entfernen einer oder mehrerer Monomere nicht wesentlich &ndert [58].

Da Polymere nicht monodispers sind, d.h. keine einheitliche Molmasse haben, werden sie
durch das Zahlenmittel M,, und das Gewichtsmittel M,, der Molmasse charakterisiert. Mit
der Molmasse M;, der Anzahl n; des i-ten Makromolekiils und dem Zahlenmittel, also der
Gesamtanzahl der Polymere n = > n; sowie dem Gewichtsmittel w = Y w; =m;/ > m;

mit der Masse m; des i-ten Polymers, ergibt sich [56, 59]:

Sng n
Zm;Mi B Ewi

11924 von H. Staudinger eingefiihrter Begriff [57].
2 TUPAC (international union of pure and applied chemistry) ist eine Organisation, die Empfehlungen

M, =

M, =

beziiglich der Nomenklatur chemischer und biochemischer Verbindungen veréffentlicht.

5
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Die Polydispersitat P = M,,/M, gibt die Breite der Molmassenverteilung an. Wihrend
anionische Polymerisation eine enge Poisson-Verteilung mit P=1.02 — 1.10 ergibt, folgen
aus Stufenwachstumsreaktionen (Polykondensation, -addition) unsymmetrische Schulz-
Flory-Verteilungen mit P = 1.5 — 2.0 sowie aus Kettenwachstumsreaktionen (radikalische
Polymerisation) eine weitaus hohere Polydispersitit von P = 5 — 25. Erstere Syntheseart

ist pradestiniert zur Herstellung wissenschaftlich relevanter Polymere.

1.2 Polymere

In dieser Arbeit wurden chemisch unterschiedliche Polymere und ein Oligomere eingesetzt:
Poly(a-methylstyrol) (PaMS), vollsténdig deuteriertes Polystyrol (PS-d8) und 1,4-trans-
Polyisopren (PI). Die entsprechenden Strukturformeln sind in Abbildung 1.1 zu sehen.
Sie unterscheiden sich unter anderem in ihrer Kettenldnge voneinander, ausgedriickt im
Zahlenmittel des Polymerisationsgrades N. Dieser wird bei bekannter molekularer Masse

des Monomers M), und des dazugehorigen Polymers M,, nach N = M, /M), errechnet.

0/
N
N

L N L _IN

Abbildung 1.1: Die drei verwendeten Polymere als chemische Strukturformel von links nach
rechts angeordnet nach fallender Glasiibergangstemperatur T,: PaMS (links), PS (mittig) und
PI (rechts). Die Repetiereinheit der Monomere ist N.

Poly(a-methylstyrol) (PaMS) hat eine molare Masse von M,, = 218000g/mol mit einer
Polydispersitéit von P=1.02 und einem Polymerisationsgrad von N =1808. Abhéngig von
der molaren Masse M, liegt der T, bei 169°C [60]. Im Gegensatz zu PS weist PaMS in
Abbildung 1.1 eine zusétzliche Methyl-Gruppe (—CHj) an der a-Position der Kette auf,
die diese in der Reptation sterisch behindert und somit verantwortlich fiir die Erh6hung
des Glasiibergangstemperatur ist. Im Ubrigen wiirde eine zusitzliche Methylen-Gruppe
(—CHy—) entlang des “Riickrats“ des Polymers die Glasiibergangstemperatur erniedrigen,
da die Flexibilitdt der Kette durch eine grofiere Rotationsfreiheit der Segmente erhoht
wird [61, 62]. PaMS findet z.B. Einsatz als Photolack in der Lithographie [63] oder als
Anodenschicht in OLEDs [64].

Als zweites Polymer kommt Polystyrol (PS-d8) zum Einsatz. Es weist, verglichen mit den
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anderen eingesetzten Polymeren, die kiirzeste Kettenldnge N = 20 auf. Es ist zwecks der
durchzufiihrenden Neutronenmessungen volldeuteriert (d8) und hat ein molares Gewichts-
mittel von M, = 2320g/mol und eine Polydispersitdt von P = 1.04. Diese konstitutive
Uneinheitlichkeit [56] leitet sich aus dem Verhéltnis des Gewichtsmittels der molaren
Masse M,, und des Zahlenmittels M, nach P = M, /M, ab und beschreibt, in diesem
speziellen Polymer, die enge Verteilung aller vorhandenen Kettenldngen im Polymer. Um
einen solch hohen Grad der Polydispersitét zu erreichen, wurde PS durch anionische Po-
lymersiation mit LiOH als Initiator synthetisiert und enthélt im vorliegenden Fall ca.
lgew.% dieses Salzes. Aufgrund seiner geringen Wiederholeinheit der Monomere liegt
die Glasiibergangstemperatur 7, bei 46°C im Vergleich zu handelsiiblichen PS mit sehr
langen Ketten bei T, o, = (97.5 — 104)°C [65, 66] und ist in der Regel mit 100°C ange-
geben [67]. Das niedrigere T, bewirkt eine hohere 3-Relaxation der Kettensegmente und
somit eine héhere Mobilitdt des Polymers bei tieferen Temperaturen. Streng genommen
handelt es sich bei dem benutzten PS nicht um ein Polymer, sondern um ein Oligomer.
Industriell hergestelltes PS hat durch die radikalische Polymerisation eine hohe Polydi-
spersitat. Aufgrund seiner wirtschaftlichen Herstellung und seines hohen Mafles an Ver-
wendungsmoglichkeiten ist es von grofler Relevanz als Thermoplast z.B. fiir Gehduse und
Behiélter oder geschidumt als Styropor [56].

Als letztes Polymer ist das synthetische 1,4-trans-Polyisopren (PI) aufzufiihren. Seine
charakteristischen Merkmale sind die molare Masse von M,, = 155000g/mol, eine Po-
lydispersitédt von P = 1.05 und die tiefste der vorliegenden Glasiibergangstemperaturen
von T, = —59°C [65]. Mit dem Polymerisationsgrad von N = 2167 liegt PI als die Poly-
merkomponente mit der lingsten Kette vor. Aufgrund seines deutlich hoheren Anteils an
Monomeren mit trans-Konfiguration unterscheidet es sich zu (Natur-)Kautschuk. Mittels
Vulkanisation (durch Vernetzung der Doppelbindungen) entsteht Gummi, das als Auto-

reifen oder Dichtungsmaterial eingesetzt wird.

1.3 Physikalische Kenngréfien

Einige physikalische Eigenschaften der eingesetzten Polymere sind in Tabelle 1.1 mit der
Glasiibergangstemperatur 7j, der gewichtsgemittelten molaren Masse M,,, der Polydi-
spersitiat P, dem thermischen Expansionskoeffizienten o und dem Polymerisationsgrad N
zusammengefasst. Ferner sind spezifische Grolen, wie die Massendichte p,,, der Gyrati-
onsradius R, der Polymerkn&ule, die Oberflichenspannung v und schliefllich der Flory-
Huggins-Wechselwirkungsparameter x bei 25°C in Toluol, geltend fiir die Volumenfraktion
¢ der Polymere mit ¢(PaMS) = 0.3 — 0.7, ¢(PS) = 0.2 — 0.8, ¢(PI) = 1 aus der Tabelle

zu entnehmen. Weitere Spezifikationen fiir die Polymere sind in Tab. 5.15 ersichtlich.
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Werte PaMS PS Pl
T, K] 442160 319168 21469
M, [kg/mol] 218 2.32 155
P 1.02 1.04 1.05
o [10~Y/K] 5.7616 5.13069 6.5169
N 1845 20 2279
pm(25°)  [g/cm3] 1.065™) 1048 0.960
R, [nm] 12.3[™ 3.1 29.7(73]
v [mN /m] 38.7[M] 39.3[67 31.067
X 0.48 —0.65 0.37—0.16 0.36 — 0.32
o 0.3—0.7 0.2-0.8 1

Tabelle 1.1: Ausgewihlte Eigenschaften der drei eingesetzten Polymerkomponenten mit der
Glasiibergangstemperatur 7,, gewichtsgemittelten Molmasse M, Polydispersitdt P, ther-
mischen Expansionkoeffizienten «, Anzahl der Wiederholeinheiten des Monomers N, Mas-
sendichte p,, bei 25°C, Gyrationsradius R,, Oberflichenspannung v, des Flory-Huggins-
Wechselwirkungsparameters y sowie der Volumenfraktion ¢ der Polymere.

Die fiir die Auswertungen der Rontgen-Streudaten mafigeblichen kritischen Winkel a,
sind in Tabelle 1.2 mit der dazugehorigen Wellenlénge A und der jeweiligen Mess-Station
aufgelistet. Diese wurden mittels des Snellius’schen Brechungsgesetzes nach Gl. 2.11 er-
rechnet. Dariiber hinaus sind ebenso die Dispersion- 6 und Absorptionskoeffizienten [
gezeigt. Aus Tab. 1.2 ist zu entnehmen, dass sich zwischen den einzelnen Polymerkom-
ponenten untereinander und dem Substrat unterschiedliche Differenzen in den kritischen
Winkeln «a, ergeben, was zur Unterscheidbarkeit der Komponenten in der Auswertung
fiihrt.

Fiir die Neutronen-Experimente ergeben sich die kritischen Winkel a, und die Streu-
langendichten pgyp der einzelnen Polymerkomponenten aus der Néherung der externen
Totalreflektion in Gl. 2.12 und aus dem Dispersionsanteil in Gl. 2.9 mit der kohdrenten
Streuldnge b..,. Der Imagindranteil Im(psrp) berechnet sich aus dem Absorptionsanteil
des Brechungsindexes mit dem tabellierten Absorptionssquerschnitt? Oabs, Tab el der Wel-
lenlinge Mg, und wird auf die verwendete Wellenlinge A = 6 A umgerechnet.

Die tabellierten Werte fiir b.o, sowie 0gps 1ap Sind aus [75] entnommen und aus denen
umgerechnete Groflen in Tabelle 1.3 aufgelistet. Aus dieser ist zu entnehmen, dass fiir
psLp eine obere und eine untere Grenze existiert, die durch das PS bzw. durch das PI in
dem Polymerblend definiert ist.

Alle in dieser Arbeit eingesetzten Polymere wurden bei PSS (Fa. Polymer Standards Ser-

vice GmbH, Mainz) kduflich erworben.

3 Dimension: [barn] = [10728m?]
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Beaml A Sub e 0 B
eamline ubstanz
[A] x107'  x10™*  x1077 [°]
PaMS 1.522 2.023 2.554
PS 1.446 1.826 2.342
A2 1.50
PI 1.464 1.869 2.208
Si 2.171 4.115 95.324
PaMS 1.400 1.712 2.161
PS 1.330 1.545 1.982
BWwW4 1.38
PI 1.346 1.582 1.869
Si 1.998 3.483 80.683

Tabelle 1.2: Kritische Winkel a., Dispersion- § und Absorptionskoeffizienten 3 der einzel-
nen Polymerkomponenten entsprechend der eingesetzten Wellenldnge A an den entsprechenden
Synchrotron-Mess-Stationen A2 und BW4.

Substanz e PSLD tm(psco)
[°] x107[A—2]  x107%4[A~?]

PaMS 0.103 1.223 18.473

PS 0.475 5.993 0.171

PI 0.214 0.282 9.467

Si 0.279 2.073 0.103

Tabelle 1.3: Der kritische Winkel «., die dazugehérigen Streulingendichten pspp und dessen
Imaginiranteil Im(pspp) der einzelnen Polymerkomponenten bei einer Wellenlinge A = 6A fiir
die Neutronen-Experimente.

1.4 “Freie Volumen‘“-Theorie

Bei Untersuchungen von Paraffin in einem weiten Temperaturbereich ermittelte Doolittle
empirisch, dass die Viskositéit 1 der Newtonschen-Fliissigkeit [76] vom “freien®, also nicht
mit Molekiilen besetzten Volumen V; im System und dem Gesamtvolumen V' abhéngig

ist. Danach gilt mit der Konstante C"

V-V

Inn~C
nn v,

(1.1)

Dabei ist V' — V} das von den Molekiilen belegte Volumen V;, das aus sterischen Griinden
die Hohlrdume (engl.: voids) nicht besetzen kann. Es wurde davon ausgegangen, dass 7
nicht von der Temperatur 7" nach der Arrhenius-Gleichung Inn ~ ki—AT (mit der Boltz-
mann-Konstante kp) abhéngig ist, sondern die Aktivierungsenergie E, fiir den Fluss
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reziprok proportional zu V;/V ist, da die Dichte mit fallender Temperatur zunimmt und
das “freie“ Volumen und die Viskositdt dabei abnimmt, was auf die Erniedrigung der
molekularen Beweglichkeit und somit Erhohung von E 4 zuriickzufiihren ist.

Auf der Grundlage dieses Konzeptes des “freien Volumens* entstand die “freie Volumen*-
Theorie [77-80]. Demnach besagt sie, dass sich Molekiile oder Segmente im System nur
bewegen konnen, wenn die voids eine kritische Grofle V, erreicht haben, um sie dann zu
besetzen. Wobei die Leervolumina aus Konzentrationsfluktuation bzw. aus der teilweise
kollektiven Bewegung aller Molekiile resultiert. Mit dem thermischen Expansionskoeffizi-

enten « folgt fiir das “freie® Volumen V; =V — V} die lineare Temperaturabhéngigkeit:
Vi=aV (T -T) (1.2)

Dabei ist T" die Vogel-Fulcher-Temperatur und liegt bei Polymeren ca. 50K unterhalb
ihrer Glasiibergangstemperatur 7,. Fiir die meisten Polymere betrdgt das Verhéltnis
Vi/V = 0.025 bei T, [59]. Unter der Annahme, dass sdmtliche Leervolumina im Ma-
terial statistisch verteilt sind und es fiir eine Umlagerung eines Molekiils eines kritischen
Volumens V, bedarf, ergibt sich fiir die Viskositét, die zur Anzahl der Umlagerung pro Vo-
lumeneinheit proportional ist, die Vogel-Fulcher- Tammann-Hesse-Gleichung (VFTH) [81]:

1=o0(52) = e ()
= 1) exp (T _BT,) (1.3)

Mit den empirischen Konstanten B sowie 7y entspricht Gl. 1.3 der gidngigen Schreibweise
der VFTH-Relation und beschreibt die Temperaturabhéngigkeit der Viskositét [82-84].

Glasiibergangstemperatur

Die Glasiibergangstemperatur 7T}, ist eine wichtige Eigenschaft von Polymeren. Sie gibt
die Temperatur an, bei der der Phaseniibergang vom glasartigen zum viskosen Zustand
stattfindet. Unterhalb von T} liegt das Polymer als unterkiihlte Fliissigkeit vor, da nur
Nahordnung der Ketten zueinander bestehen. In diesem Nicht-Gleichgewichtszustand sind
die Freiheitsgrade der Polymerkonfigurationen eingefroren [85]. Dabei dominiert die (-
Relaxation, die verantwortlich ist fiir lokale Umlagerungsprozesse von Polymersegmenten
oder Substituenten an diesen [86]. Daraus folgt eine Einschrankung der Mobilitdat der ge-

samten Ketten, die zu einer erhohten Viskositét des Polymers fiihrt [65]. Im Gegensatz
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dazu befindet sich das Polymer oberhalb von 7j in einem “gummiartigen® Zustand, in
dem die gesamten Polymerketten durch die langsamere a-Relaxation kollektiv flielen, da
sie ihren Massenschwerpunkt verschieben [81, 87]. In der Eigenschaft als Fliissigkeit ist
die Viskositét erniedrigt und es besteht weder Fern- noch Nah-Ordnung.

Da nun oberhalb 7T}, die Mobilitat der Ketten ansteigt und somit aufgrund der Konzentrati-
onsfluktuation mehrere Konfigurationen eingenommen werden kénnen, ist eine Erhohung
der Entropie S (bzw. der Enthalpie H) am Phaseniibergang zu erwarten. Diese ist iiber

die Warmekapazitét c, zugénglich, da bei konstantem Druck p gilt:

_r (99) _ (92
@ = \or), ~\or),

Mittels DSC (differential scanning calorimetry) oder DTA (differential thermal analysis)

ist die Wéarmekapazitdt messbar, die beim 7T}, eine Unstetigkeit aufweist.

Die Glasiibergangstemperatur weist unter anderem Abhéngigkeiten von der Zusammen-
setzung in der Polymermischung sowie von der Molmasse der Polymerketten auf.

So existiert eine Vielzahl von Beziehungen, um den 7, der Mischung vorherzusagen [37, 88—
93]. Die wohl bekannteste und trivialste ist die Foz-Relation [88] und entspricht der

Gordon-Taylor-Gleichung [37]. Fiir eine terndre Mischung lautet sie folgendermaflen:

1 w1 Wa W3
— = — 4 — 4+ — Fox
Tg Tgl T92 TgS

T wiTyy + kwyTys + K'wsTys Gordon — Taylor
9 ’U)l —’- kw2 + k/w3

Dabei sind w,, und T}, der Gewichtsanteil und die Glasiibergangstemperatur der ein-
zelnen Komponenten (n = 1,2,3). Fiir die Konstanten gilt: k& = p1Ty1/pmalye bzw.
k' = puiTy/pmsTys mit der Massendichte pp,,. Mit p1/pme = pmi/pms = 1 geht die
Fox-Gleichung in die Gordon-Taylor-Gleichung iiber. Eine weitere, verwandte Gleichung
ist die Kelley-Bueche-Gleichung. Diese ldsst sich insbesondere auf Polymerlésungen an-
wenden, wie sie in Gleichung 5.7 (Seite 100) aufgefiihrt ist.

Es besteht allgemeine Ubereinstimmung, dass die Glasiibergangstemperatur abhingig ist
von der Schichtdicke des Polymerfilms [94, 95|, wie es z.B mit AFM [96], mit Raman-
Spektroskopie [97], mit Ellipsometrie [98-100] und zusétzlich mit Brillouin Streuung [101-
103] PaMS- [104, 105] und an PS-Filmen [106-110] gemessen worden ist. Jedoch ist deren
Ursache weiterhin umstritten und noch nicht eindeutig geklart. Als Grund fiir die Ernied-
rigung von T, wird unter anderem angegeben, dass bei Anwesenheit einer Oberfléiche (bzw.

einer “freien“ Grenzfliche ohne Nachbarschaft zu einem wechselwirkenden Medium) die
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Mobilitat der Polymersegmente erh6ht wird, insbesondere in Abhéngigkeit von den Kette-
nenden an der Oberflache [111, 112] oder bei beidseitig fehlendem Kontakt des Polymers
zu einem wechselwirkenden Medium (freely standing films) [103, 106, 113]. Dadurch ldsst
sich erkldren, warum die Grenzflache zum Substrat auf dem der Polymerfilm aufgetragen
ist eine wichtige Rolle spielt [114-116]. Denn dabei kommt es nicht nur auf die chemische
oder physikalische Bindung des Polymers auf dem Substrat an, sondern ebenso auf seine
Oberfléchenbehandlung [117], wodurch sogar der 7}, erhoht wird [118]. Als weiterer Grund
wird angegeben, dass sich bei einer Filmdicke kleiner als der Gyrationsradius die Polymer-
ketten parallel zur anliegenden Grenzfléche orientieren und somit zu einem niedrigeren T},
fithren.[62] Dabei ist der Gyrationsradius R, als der mittlere quadratische Abstand des
J-ten Atoms des Polymers an der Position rj zum Ort rg des Schwerpunkts des Polymers
definiert. Er gibt die Ausdehnung des Knéuels in einer Losung oder Polymerschmelze an.
Mit den eckigen Klammern als Mittelung aller méglichen Konformationen der Kette und

dem Polymerisationsgrad N gilt [65]:

(R = 5 D (= ny))

J=0

Die Gyrationsradien der eingesetzten Komponenten sind aus Tabelle 1.1 zu entnehmen. Da
jedoch sédmtliche in dieser Arbeit erstellten Polymerfilme eine Schichtdicke weit oberhalb

von R, haben, wird diesem Zusammenhang keine weitere Beachtung beigemessen.

Die Glasiibergangstemperatur héngt ebenso von der molaren Masse des Polymers ab und
dementsprechend bei linearen Polymeren von ihrer Kettenldnge. Je kiirzer die Polymer-
kette ist, desto stérker ist der Abfall von T,. Fox und Flory [119] entwickelten mittels
viskosimetrischer Messungen einen Datensatz aus 22 Polystyrolen verschiedener Molmas-

sen und leiteten daraus eine empirische Formel her:

K
Tg — Tg,oo - ﬁ (14)

Danach ist T}, die errechnete Glasiibergangstemperatur mit der Molmasse M,, und T}, ., die
Glasiibergangstemperatur der dazugehorigen unendlich langen Polymerkette. Fiir Poly-
styrol liegt sie bei Tj o, = 100°C. Der Parameter x ist proportional zum “freien“ Volumen
V., einer Endgruppe an der Polymerkette. Im Falle des Polystyrols handelt es sich um die
zwei Ethylphenyl-Gruppen an den beiden Enden der Kette. Mit der Avogadro-Zahl Ny,
der Massendichte des betrachteten Polymers p,, und dem thermischen Expansionskoeffi-
zienten « gilt fiir x:

KZQNAp—mV;
(67
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Nach der “freien* Volumen-Theorie fiir die 7,-Abhéngigkeit von der molaren Masse nimmt
jedes Gruppenende den Raum V, ein, der der Kette beim Relaxieren durch Bewegung der
Kettensegmente zur Verfiigung steht. Je grofer V., durch die héhere Dichte der Kettenen-
den ist, desto weniger Energie muss von dem System aufgebracht werden, um benachbarte
Kettensegmente zu verdrdangen. Denn Kettenenden lassen sich mit geringerem Energie-
aufwand in die freien Volumina verschieben, um so Platz zu schaffen als Segmente, die
beidseitig an der Kette gebunden sind. Dadurch féllt die Glasiibergangstemperatur mit
steigender Zahl an Gruppenenden ab. Die Dichte der Gruppenenden steigt dabei an, je
kiirzer die Kette ist. Unendlich lange Ketten haben demnach vergleichsweise ein geringes
“freies Volumen V, an Kettenenden im Vergleich zu der restlichen Kette. Dadurch steigt
die Glasiibergangstemperatur asymptotisch auf 7, o, an, an dem die Endgruppen 7; nicht
so stark beeinflussen. Fiir lingere Polymere wird fiir x = 105K-g/mol als universeller Pa-
rameter eingesetzt. Da das eingesetzte Polystyrol als Oligomer mit kurzen Ketten vorliegt,
ist das Verhéltnis der Gruppenenden zu den restlichen Kettensegmenten grof. Zur genau-
en Berechnung der molaren Masse von PS bedarf es dazu dem angepassten Wert fiir «.
Nach Fox und Flory [119-121] entspricht fiir Polystyrol x = (1.2 & 0.1)-10°K-g/mol. Das
ergibt mit M, (PS)= 2230g/mol nach Gleichung 1.4 einen 7, von 46°C und ist in guter
Ubereinstimmung zu Messungen an (d-8)PS mit M, = 2040g/mol. [68]

Synthetisch hergestelltes trans-PI hat einen T, von —(62 — 58)°C [65, 67]. Aus dem
Mittelwert ergibt sich nach Gl. 1.4 mit M, = 147619 g/mol und mit dem universellen

Parameter  ein T, von —59°C.

1.5 Phasenseparation

Polymermischungen und ihre Losungen konnen sich vermischen, wenn fiir die Gibbs’sche
Freie Enthalpie gilt: AG,,;» < 0, ansonsten phasensepariert das System fiir AG,,;, > 0.
Dabei bedeutet thermodynamisches Gleichgewicht Minimierung von AG,,;,.

Die Anderung der Gibbs’schen Freien Enthalpie fiir eine ternire Mischung mit den Kom-
ponenten i, = 1,2,3 ist nach der Flory-Huggins-Gleichung von dem Volumenbruch ¢;
(mit Zf’ ¢; = 1), der Repetiereinheit NN;, der Temperatur 7" und dem bindren Flory-
Huggins-Wechselwirkungsparameter x;; abhéngig.

Aszm ’ sz
T = 2 Nz Ing; + (¢102 X19 + P103 X13 + 0203 Xa3)

Der erste Summand entspricht dem entropischen Anteil, der im Vergleich zum Ein-

Komponten-System aus der Erhohung der méglichen Konfigurationen der verschiedenen
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Polymere zueinander resultiert. Die Summanden in der Klammer geben die enthalpischen
Wechselwirkungen wieder. Dabei ist x;; ein Ma8 fiir die attraktive bzw. repulsive Kraft
der Monomere zueinander. In der Regel wird y als einfache reziproke Abhéangigkeit von

T mit den Konstanten A und B angegeben:

B
X:A—FT (15)

Ublicherweise wird in einem Phasendiagramm einer bindren Mischung die Temperatur ge-
gen die Zusammensetzung aufgetragen. Dabei trennt die Koexistenzkurve oder sogenannte
Binodale das Ein-Phasen-Gebiet von dem metastabilen Bereich und die (einhiillende) Spi-
nodale die metastabile Mischung vom Zwei-Phasen-Gebiet. Bei einer terndren Mischung
wird das Phasendiagramm bei einer Temperatur in einem Dreieck mit den drei Achsen als
Zusammensetzung ¢;, entsprechend Abbildung 4.1 dargestellt. Im Ein-Phasen-Gebiet sind
die Polymere homogen gemischt, wéahrend sie sich im Zwei-Phasen-Bereich durch spon-
tane Phasenseparation aufgrund von geringer Konzentrationsfluktuation spontan oder
“spinodal“ entmischen. Dagegen tritt im metastabilen Gebiet Entmischung durch starke
Fluktuationen in der Konzentration auf, die ausgelést wird durch homogene oder hetero-
gene Nukleation [85].

Das chemische Potential p ist die molare Ableitung der Freien Enthalpie bei konstantem

Die Binodale liegt vor, wenn das chemische Potential p; der i-ten Komponente fiir die

Druck p und Temperatur 7"

homogene sowie fiir die metastabile Phase gleich ist. Das Kriterium fiir die Spinodale
einer bindren Mischung ergibt sich aus der zweiten Ableitung der Freien Enthalpie nach
dem Volumenbruch mit 9?AG,,;,/0¢? = 0. Mit ¢ und j fiir zwei der drei Komponenten
n = 3 folgt fiir eine terndre Mischung als Bedingung der Spinodalen [122, 123]:

PAG iz PAG e PAG pie PAG e

T T 0 0600, 06,00

1.6 Losungsmittelsorption

Im Folgenden wird der Prozess der Losungsmittelsorption wihrend der Einwirkung
des Polymerfilms in geséttigter Toluol-Dampf-Atmosphére in der Dampf-Zelle bei der

Neutronen-Reflektometrie-Messungen aus Kapitel 5 betrachtet.
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Die Toluolsorption in den Film kann dquivalent mit der Thermodynamik der Permea-
tion eines Losungsmittels durch eine semi-permeable Membran betrachtet werden [124].
Dabei stellt die Polymer-Luft-Grenzfliche die semi-permeable Membran dar, durch die
ausschliefSlich das Toluol, jedoch nicht das Polymer, diffundiert.

Fiir das betrachtete System kann die Gibbs’sche Fundamentalgleichung 1.7 angewendet
werden. Die Freie Enthalpie dG ergibt sich aus dem Volumen V', der Druckénderung
dp, der Entropie S und der Temperaturinderung d7' des Systems. Da gegenseitiger
Ubergang von Teilchen der i-ten Komponenten aus der gasférmigen Phase g in die fes-
te Polymermisch-Phase stattfindet, miissen noch das chemische Potential u; sowie die

Anderung der molaren Teilchenzahl dn; beachtet werden:

dG =Vdp— SdT + ) p;dn; (1.7)

Da ausschliefSlich Toluol zwischen der Gas-Phase g und der fliissigen Phase f iiberfiihrt
wird, gilt fiir die Freie Enthalpie bei Variation der Stoffmenge an Toluol dnr, und bei

festem Druck sowie gleichbleibender Temperatur nach Gleichung 1.6:

dG = (/‘ﬂl’ol - MfTol) dn Tol

Da im thermodynamischen Gleichgewicht dG = 0 gilt, folgt daraus, dass die chemischen
Potentiale der gasférmigen sowie der festen Phase gleich sein miissen, was durch Ubergang
von dn, mol Toluol eine Abnahme der Freien Enthalpie in der Gasphase um —pufdn 1,
und eine Zunahme von dG in der festen Misch-Phase um pfdnr, bedeutet. Zu Beginn
des Prozesses befindet sich kein Toluol in dem trockenen Polymerfilm und somit ist das
chemische Potential des Losungsmittels in der Dampf-Phase p9 grofier als in der festen
Misch-Phase p/. Durch Aufnahme von Toluol in den Film nimmt das chemische Potential
des Losungsmittels in der Polymermischung zu. Sorption findet nun solange statt, bis das
chemische Potential der Dampf-Phase mit der der festen Phase im Film gleich ist und
sich ein dynamischen Gleichgewicht* nach Gleichung 1.8 einstellt, bei dem die Anderung

der chemischen Potentiale dy, und duy iibereinstimmen:

w =t du? = du’ (1.8)

Bei Losungen gilt fiir das chemische Potential der Gasphase 1, mit der allgemeinen Gas-

konstante R bei der Temperatur 7" die Beziehung nach Gleichung 1.9 zum Dampfdruck

4 Im Gegensatz zum Fliefgleichgewicht wird das dynamische Gleichgewicht durch die Angleichung der
Absorptions- sowie Desorptionsgeschwindigkeit des Toluols im Polymerfilm charakterisiert und macht

sich dadurch bemerkbar, dass in der Summe kein weiteres Losungsmittel sorbiert (dn ) = 0) wird.
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des reinen Losungsmittels in der Dampf-Phase p1, und des Dampfdruckes iiber der Mi-

schung p’ [125]: .
= RTIn < b ) (1.9)
Dol

Der Toluol-Partialdruck in der Gasphase ist abhéingig von der eingestellten Temperatur
in der Zelle und somit das chemische Potential. Damit ist p9(40°) < w9(30°). Da im
Gleichgewicht die chemischen Potentiale der gasférmigen wie auch der festen Phase gleich
sind, fiithrt das bei gleicher Diffusionsgeschwindigkeit des Toluols in dem Film zu einem

fritheren Erreichen des Gleichgewichtszustandes des Systems bei p?(40°).



2 Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel werden die theoretischen Grundlagen der eingesetzten Methoden vorge-
stellt. Dabei lassen sich diese folgendermafien unterteilen: Wihrend die Rasterkraftmikro-
skopie als abbildende Technik zu der Realraum-Methode zdhlt, sind die Streumethoden

Messverfahren im reziproken Raum.

2.1 Rasterkraftmikroskopie

Rastersondenmikroskopie, vorwiegend in der angelséchsischen Fachliteratur bekannt als
scanning probe microscopy (SPM), umfasst ein weites Feld abbildender Techniken im
Realraum von strukturierten Oberflachen bis zur atomaren Auflésung. Dariiber hinaus
konnen Kréfte kovalenter Bindungen gemessen werden und Atome sowie Molekiile auf
Oberflichen mittels Lithographie lokal verschoben werden [126, 127].

Bekannte Vertreter dieser Methoden ist neben Rastertunnelmikroskops (engl.: scan-
ning tunneling microscope, STM) die Rasterkraftmikroskopie (engl.: atomic force mi-
croscopy, AFM) [128]. Letztgenannte Technik wurde extensiv zur Ermittlung von Ober-

flachenstrukturen verwendet und wird im folgenden Kapitel detailliert erlautert.

R. Young et al. konstruierte 1971 den 'Topografiner’ [129, 130]. Ausgehend von die-
ser kontaktlosen Messung der Topographie leitender Materialien entwickelten G. Bin-
nig und H. Rohrer 1982 das Rastertunnelmikroskop (engl.: scanning tunnel microscope,
STM) [131-133], das hochauflésende Abbildungen der Oberflache ergab.

Messungen mit dem STM beschrinken sich jedoch auf leitende Stoffe, die die Einsetz-
barkeit auf Metalle und Halbleiter beschrankt und nicht-konduktive Materialien, z.B.
biologischer wie auch organischer (polymerer) Art, ausgrenzt. G. Binnig et al. entwickelte
1986 einen konsequenten Ausbau des STMs, das zusétzlich die Topographie nicht-leitender
Materialien darstellen konnte [128].

Das von den Erfindern getaufte AFM (engl.: atomic force microscopy) oder ebenso ge-

nannte SFM (engl.: scanning force microscopy) fand Zugang als Rasterkraftmikroskop
(RKM).

17
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Bei Messungen in Luft wurde eine Graphit-Oberfliche mit einer vertikalen Auflésung von
einem 1A und einer lateralen Auflésung von 30A rekonstruiert [134]. Ohnesorg und Bin-
nig gelang 1993 bei Messungen unter Wasser die atomare Auflosung von CaCOj3 (Calcit,
Kalkspat) bei Raumtemperatur [135]. Neben der akademischen Relevanz der Messme-
thode, kommt RKM im Rahmen des 1995 initiierten Millipede-Projekts als zukiinftiges
Speichermedium zum Einsatz [136-139].

2.1.1 Funktionsweise

Um die Oberflichenstruktur der zu untersuchenden Probe abbilden zu kénnen, ist ein
Federbalken (engl.: cantilever) mit bekannter Federkonstante ko oberhalb der Probe vor-
installiert. Dieser ist an der Unterseite mit einer Mess-Spitze (engl.: tip) versehen. Die
Probe liegt wihrend der Messung auf einem Rastertisch und wird mit Hilfe eines Piezo-
Kristalls, dem Aktuator, in der lateralen Raum-Richtung = oder y mit einer konstanten
Frequenz zeilenweise abgerastert (engl.: scan). Dabei interagiert der tip mit der Pro-
benoberfliche. Die Wechselwirkungen resultieren aus den kurzweitreichenden Kréften,
wie Morse- oder Lennard-Jones-Potential, sowie aus den langweitreichenden Kréften, der
van der Waals- und Kapillar-Kraft [126]. Diese werden zur Abbildung der Oberflache
detektiert. Abhéngig von der Topographie der Probe kann nun der cantilever auf- und
abgelenkt werden. Hierbei wird zur Aufnahme der Oberflichenstruktur diese Ablenkung
0z parallel zur Flachennormale der Probe mit Hilfe einer position-sensitiven Photo-Diode
(PSPD) gemessen. Geméafl F' = kg - 0z ldsst sich bei bekannter Federkonstante die auf
die Mess-Spitze wirkende Kraft I’ ermitteln. Die aus vier Quadranten bestehende Photo-
Diode ist derart aufgeteilt, dass sie den von der Riickseite des cantilevers reflektierten
Laserstrahl ortsabhéngig registrieren kann. So wirkt aufler der Oszillation des Federbal-
kens in z-Richtungen zusétzlich noch Torsion, verursacht durch laterale Kréfte zwischen
tip und Probe. Diese Detektionstechnik kommt in der lateralen Kraft-Mikroskopie (engl.:
lateral force microscopy, LFM) zum Einsatz'.

Zur Detektion der Ablenkung des cantilever aus der Ruhestellung wurde bei dem Prototyp
des Rasterkraftmikroskops von Binnig et al. der Tunnel-Effekt genutzt, indem eine Span-
nung an der metallisierten Riickseite des cantilevers und eine oberhalb der angebrachten
STM-Spitze angelegt wurde. Dadurch konnte indirekt die Modulation des Federbalkens
und somit die Topographie bestimmt werden [128].

Fiir die Annéherung der Mess-Sonde iiber der Probe und zum Abrastern derselben

! Wihrend fiir die aufgenommenen Intensitéiten I des reflektierten Strahls der vier einzelnen Dioden (A,
B, C und D wie in Abb. 3.1 dargestellt) beim RKM-Signal Irxm = (Ia + Ic) — (Is + Ip) genutzt wird,
erfordert das LEM-Signal Iypy = (Ia + Is) — (Ic + Ip).
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in beiden lateralen Raumrichtungen wéahrend der Messung wird ein Piezo-Kristall in
Rohrenform eingesetzt. Durch Anlegen eines elektrischen Feldes verdndert sich aufgrund
der Anisotropie des Kristalls dieser in seiner Form, indem eine der urspriinglichen Gitter-
struktur andere entsteht, was in einer unterschiedlichen Gitterkonstanten resultiert und
sich so in einer Stauchung oder Dehnung (Deformation) auswirkt. Dazu sind drei Elek-
trodenpaare am Rohrenpiezo orthogonal zueinander angebracht, um sémtliche Raumrich-
tungen abzudecken (jeweils zwei Paare an der Mantelfliche und eins an den Stirnflichen
fiir die Pendelbewegung). Bekanntester Stoff ist Quarz (SiOs). Ublicherweise kommen me-
tallische Legierungen aus Blei, Zirconium und Titanat als Piezo-Aktuator zum Einsatz.
Vorteil bei der Verwendung eines piezoelektrischen Kristalls zum Abrastern der Probe ist
die schnelle Ansprechwahrscheinlichkeit und die auf Pikometer genaue Einstellbarkeit der
Verformung und dementsprechend der Orientierung der Probe zum cantilever, was eine
wesentliche Grundvoraussetzung fiir die Entwicklung der Rastersondenmikroskopie war.
Zu erwdhnende Nachteile sind, dass der tip durch seine endliche Ausdehnung und nicht
einatomige Spitze nicht nur Kréfte zwischen der Mess-Sonde, sondern ebenso zwischen
den Seiten der Mess-Sonde und der Probenoberfléche misst. Dariiber hinaus wird durch
die Nicht-Linearitéit des Piezo-Kristalls beim Anlegen eines elektrischen Feldes vertikal zur
Scanrichtung ein Hohen-Versatz durch die Pendelbewegung dazu gemessen. Bei sehr klei-
nen Rasterbereichen ist diese zu vernachlassigen, was sich aber fiir groflere Abtastfelder in
einem nicht kongruenten Kurvenverlauf der Hin- und Riickscans stark bemerkbar macht.
Die Artefakte lassen sich jedoch durch Anpassen der beiden Scans aus den gemessenen

Hohenbildern durch flatten herausgerechnet.

2.1.2 Bedienungsmodi

Im Weiteren wird auf die drei bedeutenden Messmodi des RKMs (ein statischer und zwei
dynamische) eingegangen. Dabei wird der dieser Arbeit zu Grunde liegende Messmodus
diskutiert.

e STATISCHER MoDuUS: Contact-force mode

Eingefiihrt wurde erstmalig beim RKM der statische contact-force mode, der wie der
Name schon andeutet, mit einer statischen Auflagekraft bei Kontakt des tips mit der
Probe die resultierende Kraft bei bekannter Ablenkung des cantilevers aus dem PSPD-
Signal und der Federkonstante kg misst. Der tip wird aufgrund seines Abstandes zur
Probe entsprechend des Lennard-Jones-Wechselwirkungspotentials Uy ; in Abbildung 2.1
im repulsiven Bereich angenéhert. Dabei wird der idealisierte Fall betrachtet, bei dem der

tip und die Probe aus einem Atom bestehen.
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Abbildung 2.1: Das Lennard-Jones-Potential in Abhéingigkeit des Abstandes annihernder Ob-
jekte und die daraus resultierenden anziehenden und abstoflenden Bereiche.

Das Lennard-Jones-Potential Uy ; beschreibt ein Kraftgesetz zwischen zwei wechselwir-
kenden Objekten und leitet sich als Spezialfall des Paar-Potentials ab. Es setzt sich aus
einem repulsiven sowie einem attraktiven Anteil zusammen, bei dem letzterer mit der
6ten Potenz zum Abstand z beider Objekte abfillt und das van der Waals Potential
Upaw entspricht [140]:

Uri =5 — 5
212

Fiir das kurzweitreichende van der Waals Potential U,y gilt zwischen zwei Atomen mit
dem Abstand z und B als Koeffizient:

Upaw (Atom — Atom) = ~ %
Es stellt sich ein Gleichgewicht der Normalkréfte Fy zwischen der abstoflenden Kraft
der tip-Probe und der Federkraft des cantilevers ein. Aufgrund des stdndigen Kontakts
des tips zur Probenoberfliche kann sich abhéngig von der Elastizitdt des Probenmateri-
als diese deformieren und somit eine verfilschte Topographie wiedergegeben werden. So
lasst sich die Eindringtiefe -0z des kugelformig angenommenen tips in die ebene Pro-
be abhéngig von dem effektiven Elastizitdtsmoduls E.y nach dem Hertz-Modell herlei-
ten [141]. Unter Berticksichtigung der auf dem t¢ip wirkenden Normalkraft Fy und der
Vernachlassigung weiterer Kréfte verursacht durch Adhésion oder Reibung gilt fiir den

Radius r der kreisformigen Kontaktfliche mit Radius R der Mess-Sonde:

a_B3Fy-R
1 Eyg
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Durch die starken Auflagekrifte kann dariiber hinaus der #ip verformt werden. Dies gilt

Fiir die Eindringtiefe —dz gilt:

<

insbesondere fiir Spitzen einkristalliner Si-cantilever, da die entstehenden Kréfte auf den
tip Druck ausiiben, der der Festigkeit des Sonden-Materials nahe kommt [142].

Aus den oben erwidhnten Griinden ist die Federkonstante ko des tips nicht zu grofi zu
wéhlen. Wird sie andererseits zu klein abgestimmt, erfolgt beim Anndhern der Mess-
Spitze eine sprunghafte Kontaktaufnahme zur Probe, dem sog. jump-to-contact’ Effekt.
Dieser tritt ein, wenn der Gradient der ansteigenden attraktiven Kraft 0F/0z gleich der
Federkonstante kg ist, was zu einer Hysterese in der statischen Kraft-Abstands-Kurve
fithrt. In der Regel werden fiir diesen Messmodus Federkonstanten mit & = (0.01 —5) N/m
benutzt. Des Weiteren kann durch Reibungskrifte, verursacht durch kontaktbedingte
Abrasterung des tips iiber die Oberflache, eine Torsion des cantilevers stattfinden,
welche die Normalkraft verfilscht und so ein zusétzliches Artefakt in die Abbildung
einbringt. So werden im contact-force mode weiche Proben, wie Polymeroberflichen, nicht
zerstorungsfrei und abbildungsgetreu dargestellt. Daraus erwéchst die Notwendigkeit
einen dynamischen und somit kontaktlosen Messmodus einzusetzen, den es im Folgenden

zu beschreiben gilt.

e DYNAMISCHER MODUS: non-contact mode

Um Modifikation der Oberfliache durch den tip zu vermeiden, wird ein dynamischer Mess-
modus eingesetzt. Bei dieser Methode wird der cantilever zum Schwingen angeregt, wo-
bei der tip abhingig von dem Abstand zur Oberfliche nur kurz (im tapping mode) oder
iberhaupt nicht (im non-contact mode) die Probe beriihrt. Letzterer Modus gewéihrleistet
eine zerstorungsfreie Messung.

Bei dem folgenden dynamischen Operationsmodus wird der non-contact Modus (NC) be-
trachtet. Das ist auch der Modus, in dem die meisten in dieser Arbeit durchgefiihrten
Messungen realisiert wurden.

Erste erfolgreiche Abbildungen der Topographie mit atomarer Auflésung der Si(111)7x7
Oberflache und der InP Oberfliche [143] wurden 1995 im Ultrahoch-Vakuum bei Raum-
temperatur durchgefiihrt.

Bei dieser Vorgehensweise wird der cantilever iiber einen separaten Piezo-Kristall knapp
oberhalb seiner Figenfrequenz fy mit der Federkonstante ky zum Schwingen angeregt. Der
tip oszilliert ungefahr (50 — 100)A oberhalb der Probenoberfliche und beriihrt diese zu
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keinem Zeitpunkt. Der Abstand z zwischen der Sonde und der Probenoberfliche wird so
eingestellt, dass sich das System im attraktiven Bereich des Lennard-Jones-Potentials be-
findet, wodurch sich ein z-abhéngiger Kraftgradient 0F/0z > 0 einstellt, der die effektive
Federkonstante ks beeinflusst. Aus der Masse m und der Resonanzfrequenz f; ergibt sich

die Abhéangigkeit vom Kraftgradienten:

fozmz\/(ko—%—f> /m (2.1)

Wirkt nun eine (attraktive) Kraft auf die Mess-Sonde, erniedrigt sich k.g und somit

verschiebt sich die Eigenfrequenz des Federbalkens zu kleineren Frequenzen, was einer
Abnahme der Amplitude entspricht. Dabei wird mittels des Riickkopplungsmechanismus
gewéihrleistet, dass durch Modulation der Amplitude des cantilevers diese wihrend der
gesamten Messung konstant gehalten wird. Die Anderung der Amplitude wird abhiingig
von der Proben-Sonden-Wechselwirkung iiber die Vier-Quadranten-Photo-Diode detek-
tiert und ergibt somit ein Topographiebild. Die verwendeten Federbalken haben eine
hohere Federkonstante kg verglichen zu dem im contact-force mode, da sie starr genug
sein miissen, um nicht durch die attraktiven Kréfte zu der Oberfliche hingebogen zu
werden. Die Balken-Auslenkung betragt (10 — 100)nm und muss gro§ genug sein, damit
die Riickstellkraft des oszillierenden cantilevers am Umkehrpunkt die anziehenden Kréfte

zwischen dem tip und der Oberflache dominiert.

e DYNAMISCHER MoODUS: Tapping mode

Im Gegensatz zum non-contact mode wird im tapping mode (TM), auch bekannt als
intermittent contact mode, der Federbalken unterhalb seiner freien Eigenfrequenz fy, mit
einer Auslenkung von ca. (20 — 100)nm angeregt und der #ip néher an der Oberfliche
angebracht [144], was eine Wechselwirkung im repulsiven Bereich des Lennard-Jones-
Potentials bewirkt. Dabei beriihrt die Mess-Sonde jeweils am unteren Umkehrpunkt seiner
Schwingung die Oberflache, wodurch sich abhéngig vom Elastizitdtsmoduls der Probe die
Resonanzfrequenz des tips verschiebt. Diese Verschiebung zwischen der anregenden und
der resultierenden Frequenz des cantilevers wird als Phase ¢ detektiert und als 2-dim
Phasenbild ausgegeben, bei dem “weichere® Materialien auf der Oberfliache einen anderen
Kontrast aufweisen als “héartere Komponenten. Gilt im NC-Mode eine konstante Phase

mit ¢ = 7/2, so variiert ¢ im TM von 0 — 7 mit [143]:

© 1 OF

fo N 2]{50 0z
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Die Phasendifferenz kann als Energie-Ubertrag beim mechanischen Kontakt des tips auf
die Probenoberflache gedeutet werden [145], was die viskoelastische Eigenschaft des Ma-
terials auf der Oberfliche wiedergibt [146]. Beim Aufkommen der Mess-Sonde gegen eine
“harte” Grenzflache wird sie elastisch zuriickgestoflen und ¢ ist somit klein. Trifft sie
jedoch auf eine “weiche® Oberflache wird die Schwingungsenergie teilweise vom Material
dissipiert und die Phasenverschiebung ist grof3.

Da der tip kurzzeitig mit der Oberflache in Kontakt kommt, muss er eine gewisse Stei-
figkeit aufweisen, damit er nicht verformt wird. Typischerweise werden dazu steife Fe-
derbalken mit einer Federkonstante von ky = (30 — 50)N/m eingesetzt, wodurch eine

Minimierung der adhésiven sowie lateralen Kréfte [126] auf den tip erzielt werden.

2.1.3 Statistische Oberflicheanalyse

Um die aus den Realraum-Messungen rekonstruierten Oberflaichen auszuwerten und
miteinander vergleichen zu konnen, bedarf es statischer Methoden. So kann mittels der
spektralen Leistungsdichtefunktionen aus den RKM-Bildern der Strukturfaktor extra-
hiert werden und denen aus den Streumethoden gegeniibergestellt werden. Neben der
Ermittlung der lateralen Struktur, kénnen zur Charakterisierung des Oberflichenprofils
ebenso die Rauhigkeit wie auch die fraktale Dimension herangezogen werden. Wenn
auch die aus den statistischen Methoden ermittelten Parameter die Oberfliche nicht
vollstéindig und eindeutig rekonstruieren konnen, so eignen sich folgende Verfahren

hervorragend fiir die geforderte Moglichkeit, Oberflichen miteinander zu vergleichen.

e SPEKTRALE LEISTUNGSDICHTEFUNKTION

Die mit dem RKM aufgenommenen Topographiebilder stellen eine 2-dim Hohenverteilung
der Oberfliche dar. Diese werden in den reziproken Raum radial fouriertransformiert. Aus
den resultierenden spektralen Leistungsdichtefunktionen, bei denen die Intensitéit gegen
den Streuvektor g[nm™!] entsprechend der Abbildung 6.13 aufgetragen ist, kénnen die
dominanten (auch: in-plane) Léngenskalen £ lateral zur Oberfliche iiber die Lage des

Kurven-Maximums ermittelt werden.

Liegt ein orthogonales Koordinatensystem derart in der Probenebene, dass sich der Orts-
vektor r = (x,y) in der Oberfliche befindet und z parallel zur Flichennormale ist, so gilt
fiir die Hohenfunktion Z(z,y) = z. Diese beschreibt die Abhéngigkeit der Hohe der Probe
vom Mittelwert der (rauhen) Oberfliche z, wie sie aus den RKM-Messungen resultieren.
Fiir einen benachbarten Ort auf der Grenzflache gilt der Vektor der Raumkoordinate
R = (X,Y) in der (z,y)-Ebene. Die Hohen-Hohen-Korrelationsfunktion C'(R) ist auf den
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gesamten Bereich A der betrachteten Oberfliche normiert. Die Funktion ist definiert als

das Integral {iber die Hohendifferenz der benachbarten Ortspunkte r und R:

CR) = /z(r) S(r+R)dr = (2(r) 2(r+R))

Somit ist C(R) ein Maf dafiir, dass zwei Ortspunkte mit dem Abstand R zueinander auf
der gleichen Hohe in der Oberfliche liegen. Am Ort r = R nimmt die Autokorrelations-
funktion einen maximalen Wert von C(R) =1 ein.

Die angewandten Streumethoden ergeben ebenso die Hohen-Hohen-Korrelationsfunktion
C (q) im reziproken Raum mit dem lateralen Wellenvektor q = (g, g, ), der in der Ober-
flichenebene liegt. Um die aus der abbildendenden Technik ermittelte Hohenfunktion Z(r)
mit C (q) vergleichen zu konnen, wird sie radial fouriertranformiert, sofern die Strukturen

auf der Probe in den lateralen Raumrichtungen x und y isotrop sind:
Z(q) = / 2(r) e dr = |z(q)| e 7

Es ergibt sich das Produkt aus dem Amplitudenbetrag, der spektralen Leistungsdich-
tefunktion (engl.: power spectral density, PSD) |Z(q)|? und der Phase ¢(q). Fiir kleine
Betriige des Wellenvektors |q| < 0.1nm™! gilt dann [147]:

C(q) = |Z2(q) (2:2)

und aus Gleichung 2.2 folgt schliefflich [148]:

C(q) = / C(R) e~ 4R (2.3)

Die statistische Eigenschaft der Oberflache wird ausschliefllich tiber die Amplitude |Z(q)|
charakterisiert und nicht iiber die Phase ¢(q), wodurch die Autokorrelationsfunktion im
Realraum nicht abhéngig von der absoluten Position zweier Punkte ist, sondern von deren
relativen Lage iiber R zueinander.

Weist die Hohen-Hoéhen-Korrelationsfunktion eine Periodizitat R, auf, so liegt in der PSD-
Kurve ein Maximum bei |q| = 27/|R,,| vor. Diese Periode ist der laterale Strukturfaktor &.
Konkret beschreibt diese in-plane Lingenskala den periodischen Abstand & zwischen zwei
Strukturen, z.B. von Tropfen auf der Oberfliche. Aus Gl. 2.3 folgt bei q = 0 mit der
rms-Rauhigkeit o des Weiteren [147]:
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o? = C(0) = / C(q)dR (2.4)

Bedingt durch den experimentellen Aufbau bei den Messungen ist jedoch ein beschrankter

q—Bereich [¢min — Gmaz) zuginglich, womit sich aus Gleichung 2.4 ergibt:

dmazx

o2 = / C(q) dR (2.5)

dmin

Indes zeigt Gleichung 2.5, dass die rms-Rauhigkeit abhéngig von der Messanordnung
ist [147, 149]. Aus diesem Grund wurde bei den Vergleichen verschiedener Proben immer
dieselbe Rastergrofie gewahlt.

Um den g¢-Bereich der PSD-Graphen auf vier Zehnerpotenzen (¢ = (10° — 107*)nm™1)
zu erweitern, wurde jede Kurve ungleicher Scangréfie entsprechend einer Masterkurve
aus den fouriertransformierten Hohenbildern mit aufeinanderfolgenden groflen Ras-
terbereichen zusammengesetzt. Diese Methode ergab aufgrund der Uberlagerung der
benachbarten Teilstiicke der Scanbereiche eine addquate Statistik der Messpunkte und
eine Verifizierung der Messung. Den gréfiten Wert des Streuvektors ¢ lieferte indes der
Rasterbereich 1 x 1 pum?. Die weiteren durchgefiihrten Groéfien entsprechen: 2 x 2 pm?,
5 x 5um?, 10 x 10um?, 15 x 15um?, 30 x 30 um?, 50 x 50 um?, 80 x 80 um? und
95 x 95 um?2. Somit wurde in der Regel jede der in dieser Arbeit vorgestellten Proben in

den neun verschieden groflen Rasterbereichen gemessen.

o ms-RAUHIGKEIT

Eine Moglichkeit zur Berechnung der rms-Rauhigkeit (root-mean-square) o tiber die Auto-
korrelationsfunktion wurde oben bereits vorgestellt. Sie ist ebenso als Standardabweichung
der Funktion des Hohenprofils z;(r) am Ort r = (z,y) von der mittleren Hohe z aus n
Messpunkten? in Gleichung 2.6 definiert. Danach ist o ein Maf§ der Hohenverteilung um
den Mittelwert der Hohe:

n

o= =3 () — )2 mit 2=~ () (2.6)

n < -
i=1 =1

Die rms-Rauhigkeit wurde jeweils iiber den gesamten Rasterbereich und fiir ein und

dieselbe Scangréfie der RKM-Bilder ermittelt, um sie miteinander vergleichen zu kénnen.

2 Die Hohenbilder sind in einer Auflésung von (256 x 256) Messpunkten gemessen worden.
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e FRAKTALE DIMENSION

Eine weitere Moglichkeit, Oberflichen statistisch auszuwerten, ist die fraktale Analy-
se. Durch die ermittelte fraktale oder Hausdorff-Dimension Dy lassen sich “scheinbar®
verschiedene Oberflaichen miteinander vergleichen und geben ein Mafl fiir die Selbst-
dghnlichkeit von Strukturen an.

Wird ein Kreis oder ein Quadrat betrachtet, gilt nach der Perimeter-Flache-Relation
(PF) fiir das Verhéltnis v der Konturldnge L und der in dieser eingeschlossenen Fliche
A [150, 151]:

v=L/AY?

Somit ergibt sich fiir Kreise und fiir Quadrate v = 2,/ bzw. 4. Daran ist zu sehen, dass v
unabhéingig vom Radius, respektiv von der Kantenldnge und somit vom benutzten Maf-
stab ist. Das gilt nicht fiir fraktale Objekte [150, 151]. Somit folgt fiir die PF-Beziehung
die Abhéngigkeit von Dy:

v = LYPr=l /A2 (2.7)

Die einheitslose fraktale Dimension nimmt Werte zwischen 2 < D; < 3 an.

Nach Gleichung 2.7 wird Dy als Steigung des linearen fits aus der doppellogarithmischen
Auftragung der Konturlange L der betrachteten Partikel gegen ihre Fliche A ermittelt.
Um eine akkurate Statistik zu erhalten, ist es jedoch notwendig, eine ausreichende Anzahl
an Objekten auf der Oberfliche zu gewéhrleisten. Aus diesem Grund ist fiir die Auswer-
tung ein relativ groer Rasterbereich von 50 x 50 um? bei der verwendeten Auflssung der
RKM-Aufnahmen Voraussetzung [152].

2.2 Streumethoden

In dem folgenden Abschnitt werden die theoretischen Grundlagen der verwendeten Streu-
methoden beschrieben. Zunéchst wird zu Beginn die zu Grunde liegende Interaktion der
verwendeten Strahlungsarten mit der Materie aufgezeigt, im zweiten und letzten Ab-
schnitt dann die theoretischen Grundlagen der Streumethoden.

Der Vorteil in der Verwendung von Neutronenstrahlung liegt im Unterschied der kernspezi-
fischen Grofien zwischen Wasserstoff { H und Deuterium 3D, welche die Differenzierung von
protonierten zu deuterierten Polymeren ermoglicht. Mit seiner typischen Strahlcharak-
teristik bietet Synchrotron-Strahlung im Gegensatz zu konventionellen Réntgen-Quellen

aufgrund seiner guten Brillanz? eine hohe Intensitit und geringe Strahldivergenz. In Kom-

3 Die Brillanz mit der Einheit [Photonen/s-mrad? - mm?] ist definiert als der Photonenfluss dividiert durch

den ausgeleuchteten Raumwinkel und der Flidche der Lichtquelle. Weiterer Vorteil der Synchrotron-
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bination mit dem Messaufbau in der Reflektionsgeometrie wird im Vergleich zur Trans-
missionsgeometrie eine groflere Oberfliche und dementsprechend mehr Streuvolumen der
Probe beleuchtet, da der Strahl in einem kleinen Winkel einfillt (streifender Einfall).
Dariiber hinaus wird die Absorption durch das Substrat vermieden und die Streuung
an ihr minimiert, was die Messungen an Polymeren als schwache Streuer mit geringer

Elektronendichte in einer akkuraten Messzeit erst durchfithrbar macht.

2.2.1 Wechselwirkung mit Materie

Zu unterscheiden ist die Streuung an den Proben mittels Rontgenstrahlung bzw. Neutro-
nen.

Im ersten Fall dringt die einfallende, ebene elektrische Welle E(r) = Ege*™ am Ort r an
dem Probenvolumen mit dem Wellenvektor k und dem materialspezifischen Brechungsin-

dex n ein. Sie propagiert am Probenort entsprechend der Helmholtz-Gleichung:

(V2 + k%) B(r) =0

Bei Rontgenstrahlung gilt fiir den komplexen Brechungsindex am Ort r im Medium mit
dem Dispersionsanteil dx(q,\) in Abhéngigkeit von dem Streuvektor q sowie der Wel-
lenldnge A und dem Absorptionsanteil Gx(\):

n = 1-4x+10x

2 A
= 1__r0pe+i_uX

2 A
Dabei entspricht ry dem Elektronenradius, p. der Elektronendichte und py dem linearen
Absorptionskoeffizienten fiir Rontgenstrahlung. Daraus folgt mit der Elementarladung e,
der Ruhemasse des Elektrons m., der Lichtgeschwindigkeit ¢, der Dielektrizitétskonstante
€0, das Molmassengewicht des j-Atoms in der Elementarzelle, der Massendichte p,,, der

komplexen Wellenléngen-abhéngigen Dispersions- und Absorptionskorrekturen nach f; =

[+ ) +if"(\):

262 ( fO ’>\ /_)\
dx(q,\) = A Zj(fj (; )+fj( )) ar

8Tmec2€

J

Strahlung ist sein kontinuierliches Wellenléngenspektrum ((10~* —10%)A), die lineare Polarisation und
die gepulste Zeitstruktur [ps] [153].
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A\2e? Zj fi)
8mm.c2e Zj M;

Bx(A) =

PM

Dabei wird iiber alle j-Atome der Elementarzelle, bei Polymeren iiber das zugehorige
Monomer, aufsummiert. Bei kleinen Einfalls- bzw. Ausfallswinkeln des Strahls ist der
Streuvektor q klein, womit f]Q (q,A) durch die Gesamtanzahl der Elektronen in der Ele-

mentarzelle ersetzt wird.

Im zweiten Fall handelt es sich bei der Neutronenstreuung um Strahlen neutraler Teilchen,
wodurch die Neutronen nicht mit den Elektronen der durchdringenden Materie wechsel-
wirken, sondern mit deren Nukleonen. Es findet Streuung des einkommenden Neutrons
mit den zu untersuchenden Atomkernen statt. Da jedoch diese Kerne iiber elektromagne-
tische Kréfte mit ihren Elektronen im Atom mit dem Nachbarn gekoppelt sind, ist somit
das Streuspektrum und seine Intensitédt indirekt abhéngig von der Lage der Bausteine
sowie deren Zusammensetzung [154].

Ausgehend von der Schridinger-Gleichung mit der Wellenfunktion W(r) = ¥y(r) T und
dem ’optischen’ oder dem Fermi-Pseudo-Potential V (r) = 27h?psip(r)/m, am Ort r des

Neutrons mit der Masse m,, [155]:

(_QZL” V2 4+ V(r)) U(r) = Egpn ¥Y(r) (2.8)

ergibt sich durch Umformen mit der kinetischen Energie Ej;, = h%k*/2m,, der Teilchen:
(V> +Ek°n®) ¥(r) =0

mit dem Ausbreitungsvektor k der Teilchenwelle der Brechungsindex n,, fiir Neutronen:

V(r)

2
=1

Dieser setzt sich aus dem Dispersions- §,, sowie dem Absorptionsterm (3, zusammen [154]:

n = 1—90,+10,

2 A
= 1— —beon psip +i—

27 4z
Unter Vernachlassigung der magnetischen Wechselwirkung der Neutronen mit den Atom-
kernen und deren Elektronen ergibt sich aus der starken (attraktiven, kurzreichweitigen)

Wechselwirkung zwischen der Teilchenwelle und den Atomkernen bei der Streuung die
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Dispersion aus der kohérenten (Kern-)Streulédnge b.., und der Teilchenzahldichte p,, der
Neutronen. Die komplexe Absorption ist mit dem linearen Absorptionskoeffizienten i,
gleich der Summe aus dem inkohérenten Streuquerschnitt o;,. und dem Absorptionsstreu-
querschnitt o4, der aus der Kernreaktion der beteiligten Neutronen mit den Atomkernen

resultiert. Demnach gilt mit der Wellenldnge A der Neutronenwelle [155]:

)\2
by =
o PSLD
(2.9)
A
6n - E(Uinc—i_aabs)

Darin ist pspp in Tabelle 1.3 (Seite 9) die Streuléingendichte (SLD) der vorliegenden Poly-
merkomponenten. Sie gibt Auskunft iiber das Mafl der Streuung einzelner Atome und ist
fiir das deuterierte Polymer (hier: PS) hoher als fiir protonierte Substanzen (hier: PaMS,
PI), wodurch die Kontrastierung und somit Unterscheidung der deuterierten von den
nicht-deuterierten Doménen im Polymer bei den Neutronen-Experimenten erst ermoglicht
wird. SLD hat die Einheit [A‘ﬂ und wird nach pspp = beon pmNa/M,, aus der Massen-
dichte p,,,, dem molaren Zahlenmittel des Monomers M,, und der Avogadro-Konstante N4

berechnet.

Die Streuldnge b ist eine fiir jedes Atom und Isotop charakteristische Grofle und fiir die
meisten Elemente im Periodensystem positiv, auer z.B. fiir }H mit b.,, = —3.74fm. Im
Vergleich dazu hat 3D eine kohérente Streulinge von 6.67fm [75]. Diese hohe Differenz
der Streuldnge macht die Unterscheidbarkeit zwischen protonierten und deuterierten Sub-
stanzen aus. Die Streuldnge wird in Femtometer angegeben und ist wie folgt definiert:

Betrachtet sei ein Polar-Koordinatensystem mit den Polarwinkeln ¥ und ¢. Liegt im Ur-
sprung (r = 0) des Koordinatensystems ein Streuzentrum, wird die einfallende, ebene
Welle ¥(r) mit der Ausbreitungsrichtung k; an diesem gestreut. Die Streuamplitude der
resultierenden Kugelwelle ist abhéngig vom Raum- oder Streuwinkel (49, ¢) und wird im
Falle der Neutronen als die Streuldnge b bezeichnet. Diese entspricht dem differentiellen
Wirkungs- oder Streuquerschnitt do/d€2 und gibt die Anzahl der Neutronen an, die in

den Raumwinkel df2 in Richtung k¢ gestreut werden, womit folgt:

do
— =}
dQ
Bei Streuung am mehratomigen System ist noch der Strukturfaktor S(q) in Abhéngigkeit
vom Streuvektor q = k; — kg zu beachten, der aus Interferenzeffekten zwischen den an

den Atomen ¢ und ¢ an den Orten r, und ry gestreuten Wellen resultiert. Er wird aus
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der Lage der Atome bei ry, und ry iiber alle N Atome aufsummiert:

1 )
_ iq-(rg—ry)
S(q)—N§ gl

00
Somit gilt fiir do/d€2 bei Mehrfachstreuung an identischen Kernen:

do 9
a9 b”S(a)

Mit der Anzahl vorhandener Isotope INV; betrigt die Konzentration in dem Streukorper ¢; =
N;/N und fiir alle Isotope gilt dann ), ¢; = 1. Mit der Annahme, dass die Verteilung der
Isotope im System nicht gleichméBig ist, also keine Abhéngigkeit zwischen den einzelnen
Streulédngen b; der Isotope zueinander besteht, ist die mittlere bzw. mittlere quadratische

Abweichung der Streulédnge iiber Summation aller Isotope wie folgt definiert:
b = Z c; b?

Werden alle moglichen Kombinationen der Streuléngen zwischen den Isotopen sowie die
Zeitvarianz der Position der Kerne, die durch Brownsche-Bewegung mit der Zeit ihre Lage
dndern, beriicksichtigt, ergibt sich der differentielle Streuquerschnitt do/dS2. Dieser ist
zusammengesetzt aus dem kohérenten (differentiellen) do/dQ|.., und dem inkohérenten
(differentiellen) do/d€2|;,. Streuquerschnitt:

d _ _
o = Ps@+F-p)
(2.10)
_ do| o
B df2 coh df inc

Darin ist zu erkennen, dass der kohdrente Anteil aufgrund des Strukturfaktors S(q) In-
terferenzeffekte, durch Mehrfachstreuung ausgelost, berticksichtigt. Dies ist auf die jewei-
lige Korrelation der Orte verschiedener sowie gleicher Kerne bei unterschiedlichen Zeiten
zuriickzufiithren. Diese Korrelation gibt an, dass das System mit Atomen verschiedener
Streulingen als Mittelwert b hat. Dagegen entspricht der inkohirente Beitrag nur der
Korrelation der Positionen gleicher Kerne bei verschiedenen Zeiten und geht aus der Ab-
weichung der Streulingen vom Mittelwert b des gesamten Systems hervor, da verschiedene
Atomkerne bzw. nicht identische Isotope im zeitlichen Mittel nicht dieselbe Position ein-
behalten [156].
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2.2.2 Spekulare Streuung an Grenzflichen

e EXTERNE TOTALREFLEKTION

Zunéchst wird Reflektion und Transmission an einer Grenzfliche betrachtet, durch die die

beiden Medien mit dem Brechungsindex n; und ny voneinander separiert sind.

Abbildung 2.2: Eine ebene einfallende Welle mit k; als Wellenvektor und «; als Einfallswinkel.
Diese wird an der Grenzfliche beim Ubergang vom Medium mit dem Brechungsindex n; in das
Medium mit ng mit dem ausfallenden Wellenvektor k¢ reflektiert und mit k¢ transmittiert.

Féllt nun eine ebene Welle mit der Ausbreitungsrichtung k; und dem Einfallswinkel «;
auf eine Grenzschicht, so wird sie an dieser zum einen mit dem Austrittswinkel oy sowie
dem Wellenvektor k¢ reflektiert und zum anderen in die Transmissionsrichtung kg mit
dem Winkel a; transmittiert, wie in Abbildung 2.2 dargestellt. Die angegebenen Winkel
bezichen sich dabei auf die Grenzfliiche?.

Spekulédre Streuung liegt dann vor, wenn gilt: o; = ay. Damit folgt fiir den Wellenvek-
toriibertrag q = kf — k; = (0,0, ¢,). Das bedeutet, dass ausschlielich die z-Komponente
von q einen Beitrag zum Streuvektor liefert. Nach dem Snell’s-Brechungsgesetz lautet der

Zusammenhang zwischen dem einfallenden und gebrochenen Strahl:
Ny COSQ = Tg COS (v (2.11)

Wird fiir das obere Medium nun Vakuum oder Luft angenommen, gilt n; = 1 und mit
ny < 1 ist das untere Medium optisch diinner. Dariiber hinaus ist die Absorption [
vernachliissighar®. Somit folgt mit ny = 1 — dy fiir den Einfallswinkel o; < a.. kleiner als

der kritische Winkel o externe Totalreflektion. Durch Entwicklung des Kosinus gilt dann:

a. & /20, (2.12)

4 Anders als in der Optik richtet sich der Winkel nicht auf die Fléichennormale sondern auf die Grenzfliche.
® Die Absorption ist im Falle der elektromagnetischen Strahlung bis zu zwei Gréflenordnungen kleiner

als der zugehorige Dispersionsanteil und bei Neutronenwellen mit 3, ~ 10712 weitaus geringer.
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o [Fresnel-REFLEKTIVITAT

Bei Annahme einer idealisierten glatten Grenzflache zwischen den Medien mit Brechungs-
index n; = 1 (Vakuum) und ny folgt aus den Mazwell’schen Wellengleichungen die Ste-
tigkeit der Tangentialkomponenten des elektrischen Feldes E, in denen Feldkomponenten
tangential zur Grenzfliche vorherrschen. Danach gilt fiir das einfallende (Index i), das
reflektierte (Index f) und das transmittierte Wellenfeld (Index t) mit den entsprechenden

Wellenvektoren k fiir s-polarisierte Wellen:

Ei(r,t) = (0,E;,,0)¢e™" mit  k; = k (cosay, 0, —sinqy;)
E¢(r,t) = (0,E},,0)e™" mit k¢ = k (cosay, 0, sinary)
Ei(r,t) = (0,E,,0)e™" mit ki = k (cosay, 0, —sina)

Da sich die Amplitude der einfallenden Wellen in einen reflektierenden sowie transmit-
tierten Anteil aufspalten, folgt aus der Stetigkeitsbedingung mit k; = nok; fiir spekulére
Reflektion: F;+FE¢ = E;. Unter Verwendung des Brechungsgesetzes geht dann die Fresnel-
Formel mit den Koeffizienten der Reflektion r sowie der Transmission ¢ aus dem Verhéltnis

der entsprechenden Amplituden hervor:

Ey  sin(a; — o) o=y
E;  sin(o; + o) T+ o

(2.13)

. Ey  2sing; 24
B sin(oy 4+ o) Ta+

Wobei fiir die gesamte Intensitit gelten muss r + ¢ = 1. Wurden in obiger Herleitung
s-polarisierte Wellenfelder® betrachtet, so gilt entsprechendes fiir p-polarisierte Wellen,

da in der Regel der Brechungsindex ng ~ 1 ist [147].

Unter Beriicksichtung der komplexen Figenschaft des Brechungsindex l&sst sich der Trans-
missionswinkel oy mittels des Einfallswinkels «; beschreiben und in einen Real- und Ima-

gindrteil aufteilen:

o = \/Oz% — 209 — 120y = py + ip- (2.14)

mit pL =

V(02 —26)? 1+ 457 & (? — 26,) (2.15)

6 Linear polarisierte Wellen, deren Amplitude senkrecht zur aus dem einfallenden und reflektierten Strahl
aufgespannten Ebene vorliegen. In diesem Fall liegen die Feldbetrige E parallel zur y-Richtung.
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Somit folgt fiir die transmittierte Welle durch die Grenzflache ins Medium:
|:Ei (r7 t)| = Ei,y ei(kivzm_kar) e—kpfz

Hierbei ist zu sehen, dass aufler der Propagation der transmittierten Welle, ein expo-
nentieller Abfall im Material mit dem Faktor e *P-* auftritt. Dabei charakterisiert die
Abklinglénge z; = 1/kp_ die Dampfung des einfallenden Strahls in der Tiefe z, von
der Grenzfliche in der Probe auf den 1/e—Teil der urspriinglichen Intensitdt. Wahrend
diese Eindringtiefe z; = 1/y/4mrop. fiir a; < a. mit o; gegen Null unabhingig von der
Wellenlédnge ist und Werte um 5nm annimmt, steigt sie indes fiir o; > . bis in den
Mikrometer-Bereich stark an und wird nur durch die Absorption 35 der Probe begrenzt.
Darin liegt die Oberflachensensitivitit der Rontgen- und Neutonenstreuexperimente bei
streifendem Einfall des Strahls.

Per Substitution von a; mit «; aus Gleichung 2.14 fiir die Koeffizienten der Reflektion
r und Transmission ¢t und Multiplikation des konjugiert komplexen Grofle r* und t*,
resultiert die Intensitit der Reflektion R bzw. der Transmission 7', die durch Experimente

registriert werden kénnen:

2

E ; — 2 2
R = m = | = |&| = (i —p+) +p2_
E; (i +py)* +p2
(2.16)
E,|? 402
T =t = |t = |Z| = i .
E; (i +py)* +p2

In Abbildung 2.3 sind entsprechend der aus Gl. 2.17 hergeleiteten Intensitétskurven der
Transmission und der Reflektion fiir die verwendeten Polymere gegen den auf den kriti-
schen Winkel von PS normierten Einfallswinkel «;/a.. dargestellt. Es wurden beispielhaft
die dazugehorigen Werte von a., d; und 3, aus der Messung an der Beamline A2 fiir die
Polymerkomponenten eingesetzt, nachzuschlagen in Tabelle 1.2 auf Seite 9, in der ebenso

Werte der Beamline BW4 wiedergegeben sind.

Zunéchst werden die allgemeinen Charakteristika der Kurven diskutiert. Die Intensitéat
der transmittierten Welle 7" in Abb. 2.3a) steigt anfangs linear an und erreicht bei
a; = a,. einen Maximalwert von 4, der aus der konstruktiven Interferenz mit der
reflektierten Welle resultiert [147]. Dieses Transmissionsmaximum ist als Vineyard- [157]
oder in der diffusen Streuung besser als Yoneda-peak [158] bekannt und fiir nachfolgende
Auswertungen in dieser Arbeit von Bedeutung. Mit zunehmender Absorption des

Mediums erniedrigt sich dabei dieser Wert und das Maximum liegt dann abgerundet vor,
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Abbildung 2.3: In a) sind die Transmissionskurven 7' und in b) die Reflektionskurven R fiir
Rontgenstreuung bei A = 1.5A der eingesetzten Polymere gegen den normierten Einfallswin-
kel a;/a.(PS) wiedergegeben fiir PaMS (durchgezogene Linie), PS ( ) und PI
(gestrichelt-gepunktete Linie). Die vertikale Linie in a) markiert die Hélfte des kritischen Winkels
a./2 von PS.

siche dazu einschligige Literatur z.B. in [147, 154, 155]. Bei hoherem Einfallswinkel mit
a; > a, konvergiert die Intensitdt asymptotisch gegen 1 und der kinematische Grenzfall
tritt ein, bei dem die Welle ungestort das Medium penetriert. In Abb. 2.3b) herrscht
im Winkelbereich «; < a. Totalreflektion und die Intensitidt der Reflektion nimmt den
Wert 1 an. Fiir a; > a féillt die Reflektivitéit bis auf Ausloschung stark ab, und zwar mit
q-* respektiv a;*, da gilt: q, = (0,0,¢.) mit g. = 2k;a;. Bei Vorliegen eines gréBeren
Absorptionskoeffizienten (3, wire die Kante am kritischen Winkel abgerundeter.

Im speziellen Fall der Transmission und Reflektion der verwendeten drei Polymere ist
in Abb. 2.3 und in Tab. 1.2 zu erkennen, dass die Differenz des kritischen Winkels Ac..
von PS zu PaMS grofler ist als zu PI, wodurch PaMS von den restlichen Polymeren
unterschieden werden kann. Da nun die Intensitdat der Transmission fiir PI stérker abfallt
als fiir PS, ermoglicht dies eine weitere Differenzierung der Komponenten bei der Hélfte
des kritischen Winkels von PS (vertikaler Strich in Abb. 2.3a)), wie in Abschnitt 2.3
und in Abb. 2.5 dargestellt. Der Intensititsunterschied betrigt in diesem Falle Al¢|* ~ 3%.

e MULTIPLES SCHICHTSYSTEM

Betrachtet sei nun ein aus mehreren glatten Schichten aufgebautes System entsprechend
der Abbildung 2.4. Mit (N +1) Schichten getrennt durch N Grenzflichen ist die erste
und oberste Schicht bei z = 0 Vakuum (oder Luft) mit n; = 1. Alle darunterliegenden
Schichten bei z; < 0 haben eine Dicke von d; = z;_1 — z; mit n; =1 —d; +10;.

Zur Berechnung der Streuprozesse am Mehr-Schichtsystem wird der von Parratt herge-

leitete Rekursionsformalismus angewandt [159]. Hierzu wird von der Stetigkeit der Tan-
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Abbildung 2.4: Darstellung des aus (N + 1) Schichten bestehenden Systems mit den entspre-
chenden N Grenzflichen, an denen Transmission und Reflektion stattfindet.

gentialkomponente des Wellen-Feldes ausgegangen. Dabei hat die einfallende Welle an der
obersten Grenzschicht die normalisierte Intensitéit von 77 = 1. Es wird angenommen, dass
von der untersten Schicht keine Welle (riick-)reflektiert wird, da dies das Substrat und di-
cker als die Abklingladnge z, ist. Mit dem Verhéltnis X aus der Intensitét der reflektierten
R; und transmittierten 7;-Welle an der j-ten Schicht, ergibt sich die Rekursionsformel in
der Schichthohe z;:

2ik, ; i

o= B vk Tign X €T
j = = T
/I’j 1+ Tji+1 + Xj+1 e2ikz,j+1%;

(2.17)
(kz — k. j )
3 - 7.] Z’.]J’_l
mit rijgl = L

(kg + ke jin)

Darin ist r; ;41 der Fresnel-Reflektionskoeffizient der j-ten Grenzflache ausgedriickt, durch
die z-Komponente des Wellenvektors k. ; = (k(n? — cos2ozi))1/ ®in der j-Schicht und dem
Intensitétsverhéltnis X,;;; der darunterliegenden (j + 1)-ten Schicht. Beginnend von der
untersten Grenzflache (N + 1), an der keine Reflektion stattfindet (Ryy1 = Xny1 = 0),

wird rekursiv durch N Iterationen schichtweise X; bis zur Oberfliche bestimmt. Mit
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T = 1 und der gemessenen Gesamt-Reflektion R = |Ry|* = |X;|? des Systems konnen
die Amplituden der reflektierten R; und der transmittierten 7;-Welle rekursiv fiir alle N

Schichten mit Gleichung 2.19 berechnet werden.

1 . A
R — (Tj7"j+1,j ek ja1thz )z R; e—l(kz,j+1—kz,j)21)
J+1,j
(2.18)
T‘]._H ; (T‘] e_z(k27.7+1_k27])z] + Rjrj—‘rl,j e_l(kz,.7+1+kz,.7)zj)
J+1,5

Konkret werden die Reflektionskurven durch Eingabe eines angenommenen Schichtmo-
dells mit geschitzten Parametern mit dem Programm Parratt32 [160] so lange durch
mehrmalige Iterationen angefittet, bis die berechnete Kurve die der gemessenen ent-
spricht. Daraus ergeben sich dann das Dichteprofil, die Dicke d; der einzelnen Schichten
J sowie ihre rms-Rauhigkeit. Entsprechende Ergebnisse werden in Kapitel 5 diskutiert.
Die Schichtdicken resultieren dabei aus den Oszillationen der aus der Reflektion an den
Grenzflachen iiberlagerten Interferenzen, den sogenannten Kiessig-fringes [161, 162], mit
der Periode Ac;. Somit lésst sich die Dicke mit d; = 27/Aq, =~ A\/2Acq; abschitzen,

wobei gilt: ¢, = 2k sinq;.

e STREUUNG AN RAUHEN GRENZFLACHEN

Wurden bisher perfekt glatte Grenzflichen betrachtet, kommen bei Polymerfil-
men auch rauhe Grenzflichen vor. Diese rms-Rauhigkeit o wird durch Losen des
von der z-Koordinate abhéngigen Brechungsindexes n(z) im Wellenvektor k,(z) =
k (n2(z) — cos?a;)"’? der Wellengleichung beriicksichtigt [154].

Bei rauhen Flichen ist der Brechungsindex nun nicht mehr als eine Konstante n;, die stu-
fenweise zwischen der Schicht j und der darauffolgenden (j+ 1) variiert, anzunehmen, son-
dern durch ein Brechungsindexprofil n;(x,y, 2) zu ersetzen, dass sich kontinuierlich durch
Ubergiinge an den Grenzschichten éndert. Da zunéchst nur der spekulire Fall betrachtet
wird, besitzt der Streuvektor q = k; — k¢ ausschliellich die z-Komponente, wodurch die

tiber die (z,y)-Ebene gemittelt Flache untersucht wird. Somit folgt fiir das 1-dim Profil

ni(2) = [ [ nyte.v.2) deay

Wihrend laterale Anisotropien diffuse Streuung zur Folge haben, ergeben Rauhigkeiten

des Brechungsindex n;(2):

an der Grenzflache einen stiarkeren Abfall und somit Dampfung der Reflektivitatskurve

bzw. Erhéhung der Transmission im spekuldren Fall. Dieser Tatsache wird insofern Rech-
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nung getragen, als bei der Reflektion und Transmission ein von Névot und Croce [163]
exponentieller Korrekturfaktor fiir die Fresnel-Koeffizienten 7% und ¢7%4 fiir rauhe
Grenzflachen eingefithrt wird. Somit ergibt sich mit der rms-Rauhigkeit an der Grenz-

fliche zur j-ten und (j + 1)-ten Schicht [147, 164]:

rauh _ *(kz,jkz,g#l)zo'z
Tig+1 = Tjjn€ !
(2.19)
rauh _ (kz,j—kz,j+l)‘72‘/2
tijr = tjje !

Dabei wird der Verlauf des Brechungsindex-Profils n;(z) durch eine Fehler-Funktion
angenommen, wodurch ein kontinuierlicher Ubergang von n;(z) an den Grenzflichen
gewahrleistet wird. Dies wird durch Unterteilung des Systems in mehreren diinnen Schich-
ten mit glatten Grenzflachen entsprechend Abb. 2.4 rekonstruiert.

Im Parratt-Formalismus wird die von ¢; und z; abhéngige Fehler-Funktion (’erf’) mit ei-
nem Polynom fiinfter Ordnung abgeschitzt [165], wodurch numerisch ein Dichteprofil des
anfangs angenommenen Schichtsystems resultiert. Fiir Neutronen mit n ~ A\pg;p ergibt
sich nach Gleichung 2.20 das stetige Streuldngendichte-Profil psip(z) iiber Summation
aller N' Schichten:

PSLD

XN: — pi1) (1 + erf( fgjl)> (2.20)

Jj=1

l\DI»—

e NEUTRONEN-REFLEKTOMETRIE

Reflektometrie mit Neutronen folgt denselben Gesetzmifigkeiten wie die Berechnung
der reflektierten und transmittierten Intensitéten elektromagnetischer Wellenfeldern. Die
Fresnel-Koeffizienten sind identisch [155]. Als Ansatz zum Losen der Wellengleichung wird
jedoch die 1-dim von der z-Komponente abhéngigen Schrodinger-Gleichung analog Gl. 2.8
mit dem Wellenvektor k.(z) eingesetzt:

kz(Z) = \/2;;” (Ekm - V(Z)) - k:%

Dabei ist Ej;, die kinetische Energie des Neutrons im Vakuum und V' (z) das 'optische’
Potential im Material. Fiir die kinetische Energie Ej;, o der reflektierten Neutronenwel-
le in der Schicht folgt dann: Eyino = Erin — V(2) = (hk2)?/2m,, = (hnk)?/2m,, mit
n ~ Mpsrp. Bei Neutronen-Reflektion kann somit das Streulingendichte-Profil berech-
net werden, wie in GI. 2.20 mittels des modifizierten Parrati-Formalismus fiir diese Arbeit

durchgefiihrt wurde.
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Prinzipiell existieren zwei Moglichkeiten zur Durchfithrung von Neutronen-Reflektions-
messungen, die aus der Proportionalitit des Wellevektoriibertrages ¢, ~ sina;/A her-
rithren [166]. Zur Messung des Wellenvektoriibertrags ¢, kann entweder im angle disper-
sive Modus die Wellenlénge des einfallenden Strahls konstant gehalten und der Einfalls-
winkel «; variiert werden oder die Flugzeit-Spektroskopie (engl.: time-of-flight, ToF), in
der A verdndert und «; fix gehalten wird [166]. Letztgenannter Modus kommt in der vor-
liegenden Arbeit zum Einsatz.

Der Vorteil des ToF-Modus liegt darin, dass durch Einsatz eines von der Neutronen-
quelle zur Verfiigung stehenden breiten Wellenldngenspektrums der 'weiflen’” Neutronen,
die Gesamtzéahlrate nicht durch Monochromatisierung vermindert werden muss, da iiber
alle Wellenléingen gemessen wird. Aufgrund des hohen Neutronenflusses kénnen somit
schnelle kinetische Messungen durchgefiithrt werden. Dies gewéhrleistet einen grofieren
zuganglichen ¢.-Bereich. Dariiber hinaus ist von grolem Nutzen, dass die Probe wahrend
der gesamten Messung nicht durch Verkippung bewegt werden muss, um den Einfallswin-
kel einzustellen, sondern iiber die Einstellung der Chopper-Paare die Wellenldnge durch-
gescannt wird. Somit wird der zu untersuchende Polymerfilm ungestért von externen

Einfliissen vermessen.

Zur Berechnung der Reflektionskurven ist der Ubertrag ¢. erforderlich, der iiber die Wel-
lenléinge und den Einfallswinkel bestimmt wird. Dabei ist die Wellenlénge A der Neutronen
iiber ihre kinetische Energie Fy;, definiert und wird aus der Neutronengeschwindigkeit v,
ermittelt. Diese ist bei festgelegtem Chopper-Detektor-Abstand dep,_ per mit der gemesse-
nen Flugzeit tpop’ vom Chopper bis zum Detektor bekannt: v, = dcp,—per [tror. Mit der de
Broglie-Relation p = h/\ fiir den Neutronen-Impuls p,, und seiner Masse m,, folgt somit

der Zusammenhang zwischen der Flugzeit und der Wellenlénge:

Trifft nun ein Neutron die Probe, so kann es entsprechend des ’optischen’ Potentials
des Materials nach dem Stofl seine urspriingliche kinetische Energie dndern, was in
der Anderung der ausfallenden Wellenlinge resultiert. Gemessen wird die reflektierte
Neutronen-Intensitét I(\, of) in Abhéngigkeit vom Ausfallswinkel und der Zeit und somit
von der Wellenldnge. Eine typische 2-dim Intensitdtsaufnahme aus der ToF-Reflektion
ist in Abbildung 3.3 dargestellt. Sie ergibt den senkrecht zur Oberfliche stehenden
Streuvektor ¢, = ky — k; mit:

7 Die Flugzeit wird durch die Rotationsgeschwindigkeit des Chopper-Paars eingestellt. Wihrend der erste
Chopper den kontinuierlichen Neutronenstrahl in Teilchenpakete aufteilt, lidsst der zweite (probennahe),
phasenverschobene Chopper nur Teilchen bestimmter kinetischer Energie durch. Die Pulsléinge der
Neutronenpakete ist durch den Abstand der beiden Chopper zueinander gegeben.
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T .
. = —— Sy
=3
im spekuldren Fall (o; = ayf). In Kapitel 5 werden die mit dem Parratt-Formalismus

angepassten Kurven der Reflektivitdten und die Streuldngendichte-Profile diskutiert.

2.2.3 Diffuse Streuung an Grenzflichen

e KINEMATISCHE STREUTHEORIE

Zunéchst wurden in den obigen Abschnitten mit der Fresnel-Theorie in Gl. 2.13 Ein-
fachstreuung an glatten und mit dem Névot-Croce-Korrektur-Faktor aus Gl. 2.19 ebenso
rauhe Oberflachen beschrieben. Dabei bewirken rauhe Oberflichen eine Dampfung der
Reflektivitdt und somit der spekulédren Intensitit. Diese Abschwéchung tritt zugunsten
der diffusen oder off-spekuléren Streuung bei a; # oy auf und tragt zusétzlich zu einem
Streuvektor q = (¢x, qy) parallel zur Oberfliche bei, wodurch sich laterale Informationen
der Grenzfliche ergeben. Fiir den 3-dim Wellevektoriibertrag q gilt dann mit dem neu
eingefiihrten out-of-plane Winkel 0, der den Winkel in Abb. 3.4 zwischen der austretenden
Welle k; und der Einfallsebene parallel zur Oberfliche beschreibt [147]:

costl cosay — cosey;
2m .
q = sinf cosars

A

sina; + sinavy

Mittels der kinematischen Streutheorie, auch bekannt als Bornsche Naherung erster Ord-
nung, kann der diffuse Anteil der reflektierten Welle beschrieben werden und somit auf
ungeordnete Systeme angewendet werden. Dabei liegen die Grenzen in der Beschreibung
von Medien mit (zunehmend) perfekten Zustédnden, da diese Mehrfachstreuung und Bre-
chung auslésen sowie in der Nahe des kritischen Winkels, also bei a; bzw. ay = a, jedoch
nicht fiir a; > a,, in der die Reflektivitdt R in Gl. 2.16 stark abnimmt. Dadurch liegt der
Geltungsbereich im sogenannten schwachen Streuregime, in dem der Streuquerschnitt der
gestreuten Strahlung klein ist.

Unter der Annahme der Einfachstreuung und dass die einfallende Welle auflerhalb des
Materials identisch ist wie innerhalb des Mediums, d.h. keine Storung der Welle im Sys-
tem stattfindet, wird die Streufunktion als Quadrat der raumlichen Fouriertransformierte
beschrieben. Fiir die iber das beleuchtete Streuvolumen V integrierte Streufunktion S(q)

von elektromagnetischen Wellen mit der Elektronendichte p. an den Orten r und R, gilt:
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S(q) = // pe(r)pe(R) €9 R) drdR (2.21)

Des Weiteren wird die Dichte p.(r) ausgedriickt durch die Hohenfunktion Z(z,y) der
betrachteten Grenzfliche, den Dichtekontrast Ap = py — p; an der Grenzfliche zweier
Medien und der Stufenfunktion N(z) mit R(z) =0 fiir 2 < 0 und X(z) =1 fir z > 0:

pe(r) = ApR(z — Z(z,y)) (2.22)

Durch Einsetzen der Gleichung 2.22 in Gleichung 2.21 und Separation der Streufunktion
in einem spekuléren S,y (q) sowie einem diffusen Sy (q) Term, ergibt sich mit der rms-
Rauhigkeit o [147]:

S(q) = Sspek(q) + Sdzﬁ(q) (223)
: A\’ oy
mit Syer(@) = (5 ) e olay) (2.24)
. _ Ap ’ —(gz0)? a2 C(r)) —iq)r
und  Syg(q) = e (e=C1) — 1)e~"mI dr (2.25)
q:

Dabei ist C(r)) die Autokorrelationsfunktion mit ry = r — R, wie sie zur Berechnung der

PSD-Kurven eingefithrt wurde und geht fiir (r)) — oo gegen Null.
Die Delta-Funktion 0(qy) beschrankt Ssper(q) auf den spekuldren Fall und ergibt

durch Faltung der Streufunktion mit der Auflosungsfunktion des Messauftbaus eine
Gauf3-Funktion.

Im spekuldren sowie im diffusen Anteil von S(q) ist in der Bornschen Naherung die durch
die Rauhigkeit ausgeléste Dampfung im exponentiellen Argument (g.o)? [167] dhnlich
dem des Névot-Croce-Korrektur-Faktor mit ¢, ;q. j+10%. Anhand Gleichung 2.24 und 2.25
ist zu erkennen, dass Sgper(q) bzw. Sgg(q) ~ Ap ist. Somit tritt bei Systemen mit einem
(hohen) Dichtekontrast-Wert an der Grenzfliche benachbarter Medien eine spekulére,
respektiv ausgeprigte diffuse Streuung ein. Dariiber hinaus ist Sy (q) ~ 5(r||), also

proportional zur Fouriertransformierten, giiltig, solange gilt: ¢.0 < 1.

e Distorted Wave Born Approzximation

Da die kinematische Theorie seine Giiltigkeit in der Ndhe des kritischen Winkels verliert,
wird sie auf die Distorted Wave Born Approzimation (DWBA) erweitert. Die von Vi-
neyard eingefithrte [157] und von Sinha [167] auf rauhe Grenzfliche ausgedehnte Theorie
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ist eine Storungstheorie, die als grundlegende Idee ein inhomogenes multiples Schicht-
system mit Grenzflichenrauhigkeit zerlegt in ein perfekt geordnetes System mit glat-
ten Grenzflichen und in einen Storanteil, der die Inhomogenitdten und Rauhigkeiten
beschreibt. Der Vorteil darin ist, dass beide Terme unabhéngig voneinander berechnet
werden konnen. Wie die kinematische Naherung, beschreibt sie diffuse Streuung und
beriicksichtigt nur Einfachstreuprozesse. Im Gegensatz dazu ist sie jedoch auf kleine Streu-
vektoriibertrage beschrinkt, fiir die gelten: .o < 1.

Als Ausgangspunkt beschreibt die inhomogene, stationédre Wellengleichung den nicht per-
fekten Zustand des Mediums:

(V24 k= V(r)) ¥(r) =0

Wobei das Potential V(r) des Systems durch den Wellenvektor k gegeben ist. Durch
Aufteilen des ortsabhiingigen Brechungsindex n(r) = n"*™(r) + n""(r) in einen homo-
genen sowie inhomogenen Term, ergibt sich V' (r) als Summe aus dem idealen Potential
Vhem und dem Stérungsfeld Venh:

V(r) = k*(1-n’(r))

— Vhom + Vinh

Mit der ebenen Welle ¢;(r) als Ansatz ergeben sich als Losung fiir die Wellengleichung
die Eigenzustidnde ;(r) und ¢¢(r) des ungestorten Systems, fiir die gilt:

vir) = Ti(z) e™Er 4 Ry(z) e
¢f(r) B Tf(z) eikf(z)r+Rf(Z) ez‘k}(z)r

Dabei sind R;, Ry, T; und Ty die Fresnel-Amplituden, die durch den rekursiven Parratt-
Formalismus berechnet werden kénnen. Hochgestelltes (') markiert, dass sie Grolen im
Medium (und nicht im Vakuum) beschreiben, wobei ¢;(r) zeitumgekehrt® ist. Fiir das

Ubergangsmatrixelement von dem Anfangs- |i) in den Endzustand | ) folgt [169]:

(fIMIi) = (@ [V [60) + (v [V |e) =~

8 Die Zeitinversion entspricht dem Reziprokprinzip der Optik und geht auf Helmholtz [168] zuriick. Damit
ist gemeint, dass beim Austausch der Strahlungsquelle mit dem Beobachtungspunkt dieselbe Amplitude
resultiert.



42 2. Experimentelle Methoden

(P [V ) + (g [V ) (2.26)

— Vhom + Vznh

Die einfallende Welle ¢;(r) befindet sich im Vakuum und 16st durch den Ubergang an
der Grenzflache des homogenen Systems v;(r) aus. Diese propagiert als quergedédmpfte
Welle im Medium unterhalb der Grenzschicht und wird am Storpotential gestreut. Diese
‘gestorte” Welle (distorted wave) ist der unbekannte Eigenzustand |e) und wird in der
DWBA mit der bekannten Losung | ;) substituiert.

Anschaulich lésst sich die Vorgehensweise in Darstellung 2.27 zeigen. Die Welle schrei-
tet von links nach rechts voran, wobei die Berechnung im Matrixelement entsprechend
der Pfeilrichtung folgt und die Zeitinversion nur in dem diffusen Teil durchgefiithrt wird.
Das bedeutet, dass die aus dem System austretende gestreute Welle in entgegengesetzter

Richtung in das System eintritt und dadurch ein Wellenfeld innerhalb der Probe erzeugt.
(rbi . Vhom SN I/Jf - Vz'nh - ¢z (227>

Zur Erinnerung ist die gestreute Intensitét I im Raumwinkel d2 abhéngig vom differenti-
ellen Wirkungsquerschnitt mit I = dQ(de/d2). Danach folgt mit Fermis-Goldener-Regel”

(eckige Klammern sind Ensemblemittelung) und Einsetzen von Gleichung 2.27:

= S (UMD

_ hom inh |2
B 167T2 <’ Vi | >
_ < do ) N ( do )
dQ2 spek dQ2 diff
Der differentielle Wirkungsquerschnitt kann somit in einen spekuliren'® und einen diffusen
hom znh 2
do B |V + >‘
Q) e 1672

d_O' B < znh| > ‘ znh |
A/ g 1672

9 Fermis-Goldene-Regel beschreibt mittels des Ubergangsmatrixelements die Wahrscheinlichkeiten fiir

Term getrennt werden:

den Ubergang von |i) nach | f) bei dem Vorhandensein eines Storfeldes.
10Bei dem spekuliren Wirkungsquerschnitt handelt es sich genaugenommen um den kohirenten Teil, da

nur dieser Interferenzeffekte der gestreuten Welle beriicksichtigt, siehe Gl. 2.10.
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Fiir das Ein-Schichtsystem ergibt sich somit aus dem diffusen Streuquerschnitt die mess-

bare off-spekulire Intensitdt in Abhéngigkeit von der Streufunktion S(q) [147]:

Lug = |t* S(a) |tg

Ap
QZ,t

2
mit  S(q) = < ) 6—(q§7t+q;?t)02/2/(eqz,tcm) — 1)e ™" dr

Bemerkenswert dabei ist, dass die Losung der diffusen Streuung in der DWBA die der ki-
nematischen Néherung entspricht, welche durch Multiplikation der Fresnel-Transmission
ti = 20, /(ay + ayy) der einfallenden sowie ¢ty = 2ay/(oy + ay,) der ausfallenden Welle
erweitert ist. Darin ist ebenso die Brechung des einfallenden und ausfallenden Strahls
mit der z-abhéngigen Komponente des Streuvektors ¢, im Medium bertiicksichtigt. Fiir
den kinematischen Grenzfall ¢.; — ¢, und ¢; ; — 1 ergibt sich dann GI. 2.25. Mit ¢; und
ty tritt ebenso in der nicht-spekuldren Streuung bei o; = o, das Yoneda-Maximum ein
und verstiarkt somit die diffuse Streuung auf das 16fache.

Zur Erweiterung der diffusen Einfachstreuprozesse an Mehrfach-Schichtsystemen sei auf
Holy et al. verwiesen [170, 171]. Darin wird ebenso von der oben erwihnten Storfeldtheo-
rie ausgegangen und ein Zusammenhang zwischen der Hohen-Hohen-Korrelationsfunktion
und dem diffusen Streuquerschnitt hergestellt.

Da S(q) proportional zur fouriertransformierten Autokorrelationsfunktion C(r) ist,
konnen Resultate aus den Messungen unter streifendem Einfall mit den aus den RKM-

Messungen ermittelten PSD-Kurven verglichen werden.

e Grazing Incidence Small Angle Scattering

Bei der Kleinwinkel-Streumethode unter streifendem Einfall (GISAS, Grazing Incidence
Small Angle Scattering) in der Reflektionsgeometrie (in Abb. 3.4a) auf Seite 54) wird die
spekulére sowie die diffuse gestreute Intensitét gleichzeitig gemessen. Abb. 3.4b) zeigt eine
typische 2-dim Intensitdtsaufnahme. Hierbei liegt der charakteristische Primér-, Yoneda
(a; = a.) und spekulére peak (o = ay) entlang des (vertikalen) Detektor-Schnitts bei
dem out-of-plane Winkel § = 0 vor. Indes ergibt der (horizontale) out-of-plane Schnitt
bei 6 # 0 am Yoneda-Transmissionsmaximum (also am kritischen Winkel) der jeweiligen
Komponente die Streufunktion S(qy), aus der durch Anfitten von GauB-Funktionen die

in-plane Strukturen & der Probe modellfrei ermittelt werden.



44 2. Experimentelle Methoden

2.3 Methodenvergleich

Anhand der optischen Auflichtmikroskopie lassen sich die Probenoberflichen nur qua-
litativ im Mikrometer-Bereich charakterisieren. Die durch die RKM-Messungen regis-
trierten und in PSD-Kurven umgerechneten Topographien ergeben die lateralen Ober-
flichenstrukturen £ quantitativ. Die GISAS-Messungen ermitteln zuséitzlich die domi-
nanten Léngenskalen ¢ im Inneren eines Films und entsprechend der Auswertung am
kritischen Winkel die der jeweiligen Polymerkomponenten.

So werden bei einem direkten Vergleich der dominanten Léngenskalen ¢ aus den RKM-
sowie aus den GISAS-Messungen die Strukturen entsprechend ihres Ursprungs und che-
mischen Zusammensetzungen zugeordnet. Hieraus lassen sich abhédngig von den einge-
setzten Messmethoden Strukturen einzelner Polymerkomponenten bestimmen. Abhéngig
von der Néhe der kritischen Winkel ., der einzelnen Bestandteile einer Mischung und
der Moglichkeit diese entsprechend der Detektoren messtechnisch aufzulésen, ergeben sich
beim Einsatz eines ternéiren Probensystems verschiedene Dubletts mit den dazugehérigen
komplementéren Einzelkomponenten. Im Falle der RKM-Messung im NC-Mode ergibt
sich ein Tripel, da keine Unterscheidung nach Komponenten durchfiihrbar ist, wiahrend
im TM aufgrund der Phasenunterscheidung zwischen “hérterem* und “weicherem* Poly-
mer differenziert werden kann. So sind die Dubletts bzw. Tripel an Polymerkomponenten
in der Abbildung 2.5 in ovalen Kreisen, respektiv im runden Kreis in entsprechenden Grup-
pen zusammengefasst. Dabei werden die Kreise nach der Methode benannt: im Falle der
Realraum-Messungen mit dem Rasterkraftmikroskop im non-contact mode als (NC-AFM)
und im tapping mode als (TM-AFM) bzw. bei den Streumethoden nach Einsatzorten der
Mess-Stationen, bei GISAXS-Messung an der Beamline BW4 und A2 und bei den Neu-
tronenmessungen mittels GISANS (D22). Messungen an der Beamline A2 wurden zwecks
besserer Differenzierung der Komponenten einmal beim kritischen Winkel a. (A2,,.) und
das andere Mal bei der Hélfte des kritischen Winkels (A2, /2) ausgewertet!!.

Anhand der zusammengefassten Gruppen der Abb. 2.5 wird deutlich, dass bei der
GISANS-Messung (D22) das deuterierte PS von den zwei protonierten Komponenten
(PaMS und PI) aufgrund der hoheren Neutronen-Streuléingendichte pgrp zu unterschei-
den ist. Bei den Synchrotron-Messungen an der Beamline BW4 sowie an der A2 mit Aus-
wertungen am kritischen Winkel ergibt sich eine Differenzierung von PaMS zu den beiden
Polymeren PS und PI, wobei sich die zugénglichen Messbereiche beider Mess-Stationen

variieren und sich iiber ein gewissen Lingenbereich {iberschneiden.

1 Ausgehend von den einzelnen kritischen Winkeln a. der Polymere ist bei gesonderter Betrachtung des
entsprechenden Verlaufs der Fresnel-Transmissionskurven eine eindeutige Unterscheidung der Kompo-
nenten bei a./2 gegeben.
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Abbildung 2.5: Verwendete Mess-Stationen entsprechend ihrer technisch moglichen Auflésung
in Gruppen von detektierbaren Komponenten zusammengefasst.
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Abbildung 2.6: Angewandte Messmethoden nach Mess-Station (Rotgenstrahlung an der A2
und BW4 sowie mit Neutronen an der D22) benannt und mit den dazugehorigen zugénglichen
Messbereichen versehen.
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Des Weiteren werden die zu den gemessenen Proben angewandten Messmethoden mit
den entsprechend zuginglichen Messbereichen graphisch dargestellt. Aus Skizze 2.6
wird deutlich, dass sich teilweise einzelne Bereiche iiberschneiden, wodurch sich eine
Ubereinstimmung der extrahierten in-plane Strukturen verschiedener Messmethoden er-
kennen ldasst und sich die lateralen Strukturen nach ihrer Herkunft sowie chemischen
Zusammensetzung charakterisieren lassen. Bei den Streumethoden ist die untere Grenze
der messbaren Léngenskala durch die endliche Gréfle des Detektorbildes und die obere
Grenze durch die Auflésung des Detektors bestimmt, respektiv fiir abbildende Techniken
durch die Ausdehnung der Mess-Sonde bzw. durch die Grofie des Rasterbereichs [147].
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3.1 Abbildende Techniken

Abbildende Techniken finden im Realraum statt. Die aus diesen Methoden gewonne-
nen Aufnahmen koénnen direkt abgelesen und interpretiert werden. Im Folgenden werden
zwei Mikroskopie-Methoden eingefiihrt, die ausschliellich die Oberfliche charakterisieren
kénnen. Zum einen wird die Auflichtmikroskopie eingesetzt, die nur qualitative Struktur-
informationen im pum-Bereich ergibt, aber keine Hohenverteilung. Zum anderen erlauben
die mit dem Rasterkraftmikroskop aufgezeichneten Topographiebilder neben den lateralen

ebenso vertikale Lingenaussagen bis in den nm-Bereich.

3.1.1 Auflichtmikroskop

Um erstmalig einen qualitativen Uberblick der Oberfliche des Polymerfilms zu erhal-
ten, wurde ein Auflichtmikroskop des Typs “Axiolab A*“ verwendet. Objektive vom Typ
“Epiplan® mit verschiedenen Vergréflerungsfaktoren kamen dabei zum Einsatz. Dadurch
konnten Strukturen auf der um-Skala identifiziert werden. Dazu wurden die Mikroskopbil-
der mit einer CCD-Kamera in einer Bildgrofie von 500 x 375px? aufgenommen (Fa. Sony).
Mittels eines Kalibriergitters wurde die Pixel-Auflosung ermittelt und in Tabelle 3.1 auf-
gelistet. In dieser Arbeit werden Mikroskopbilder mit 10- sowie 100-facher Vergréferung

vorgestellt. Auflichtmikroskop sowie Objektive sind von der Fa. Zeiss aus Gottingen.

Objektiv | Bildgréfie [um?] Auflésung [px/pum?]
10-fach | (652.5 x 487.5) 1.30
100-fach | (65.5 x 49.0) 0.13

Tabelle 3.1: BildgroBen sowie Pixel-Auflésungen in Abhéngigkeit von den Objektiven.

47
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3.1.2 Rasterkraftmikroskop

Zur Erfassung der Topographie des Films wurde ein Rasterkraftmikroskop (RKM) vom
Typ AutoProbe CP (Fa. ThermoMicroscopes (USA) mit Vetrieb durch Veeco Instru-
ments, Mannheim) eingesetzt. Fiir die Durchfithrung der Messung ist ein schwingungs-
freier Standort gewéhrleistet. Dazu ist das RKM auf einem aktiv geddmpften, mit Piezo-
Aktuatoren geregelten Tisch aufgestellt. Dieser steht wiederum auf einem als Tiefpassfilter
ausgelegten Spezialtisch.

Neben der Moglichkeit einen piezoangetriebenen 5 um—Scanner zu verwenden, wurden
alle in dieser Arbeit aufgenommenen Hohenbilder mit einem 100 um piezoelektrischen
Scanner durchgefiihrt. Somit konnten {iber einen weiten Langenbereich auf der Oberfléche
Strukturgréfen von nm- bis zum pm-Bereich erfasst werden. Der eingesetzte Scanner hat
dabei eine laterale Auflésung von 0.25A und eine vertikale Auflosung von 0.025A. Mit-
tels eines magnetischen Plattchens wurde die Probe darauf fixiert und konnte bei Bedarf
vor der Messung verschoben werden, um die gewiinschte Rasterregion einzustellen. In
der Regel wurden mehrere Topographiebilder in einem Rasterbereich von 1 x 1 um? bis
95 x 95 um? bei einer Auflésung von 256 x 256 Messpunkten aufgenommen.

Als Mess-Sonde ist ein auf einem Keramikchip (engl.: chip carrier) montierter cantile-
ver installiert, an dessen Ende sich an der Unterseite der ¢ip befindet. Fiir sdmtliche
Messungen wurden wahlweise Mess-Spitzen vom Typ Ultralever ULNC-A mit einer Fe-
derkonstante £ = 0.26 N/m bzw. ULNC-B mit £ = 0.40N/m (Fa. ThermoMicroscopes)
benutzt. Der gesamte Federbalken besteht aus SizgN4 und ist somit polarer als vergleichba-
re Si-tips. Die Riickseite des cantilevers ist goldbeschichtet, um eine hohere Intensitét des
reflektierten Laserstrahls an der position-sensitiven Photo-Diode (PSPD) zu erreichen.
Dadurch wird das Signal-zu-Rausch Verhéltnis am PSPD verbessert. Der cantilever hat
eine Dreiecksform, wodurch er bei lateralen Rasterbewegungen stabilisiert wird und er
somit die auf ihn wirkenden Torsionskrifte, im Gegensatz zu Balken-cantilevers, mini-
miert. Die Mess-Sonde liegt dabei an einer Ecke des Triangels. Die tips erreichen durch
ihre konische Spitzengeometrie einen Offnungswinkel von 10° am Apex und erméglichen
somit eine hochauflésende Abbildung der Oberfléche.

Die Anregungsfrequenz ist abhéngig von der Resonanzfrequenz f,.; des gedtzten cantile-
vers und wurde entsprechend des jeweiligen Federbalkens zwischen (60 — 100)kHz ange-
legt. Entsprechend des Messmodus (NC oder TM) wird dabei die Anregungsfrequenz zur
hoéheren oder niedrigeren f,.s angesetzt, wie in Abschnitt 2.1 bereits erldutert wurde.

Grundprinzip des Aufbaus des Rasterkraftmikroskops ist in Abbildung 3.1 dargestellt.
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung des Aufbaus eines RKMs. Die Probe liegt auf der
piezoelektrischen Rastereinheit aufmontiert. Der {iber der Probe befindliche, flexible cantile-
ver mit dem tip auf der Unterseite fihrt beim Scannen der Probe in z- oder y-Richtung
die Oberflichenkonturen nach. Durch Detektion des reflektierten Laserstrahls iiber die Vier-

Quadranten-Photo-Diode (PSPD) wird die Ablenkung gemessen, aus der letztendlich die Ober-
flachenrekonstruktion resultiert.

Probe

3.2 Streumethoden

Nachfolgend werden in Tabelle 3.2 die auf den verschieden diinnen Filme der ternéren
Polymermischungen angewandten Messmethoden und ihre Mess-Stationen aufgelistet.
Zusétzlich zu den Experimenten an Grofiforschungseinrichtungen, wird das RKM als Me-
thode sowie das Instrument, an denen die Messungen durchgefiihrt wurden, mitaufgenom-

men. Weitere Abkiirzungen gelten wie folgt:

e GISAXS: “Grazing Incidence Small Angle X-ray Scattering®, Rontgen-
Kleinwinkelstreuung unter streifendem Einfall an der Beamline BW4 und A2 (HA-
SYLAB/DESY, Hamburg),

e GISANS: “Grazing Incidence Small Angle Neutron Scattering, Neutronen-
Kleinwinkelstreuung unter streifendem Einfall an der Beamline D22 (ILL, Greno-
ble),

e N-Ref: Neutronen-Reflektometrie an der ToF-Beamline D17 (ILL, Grenoble).
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Die in der Tabelle 3.2 aufgelisteten Mischungverhéltnisse der Homopolymere setzen sich
aus den Gewichtsanteilen (in gew.%) in der Reihenfolge PaMS:PS:PI zusammen und
werden in der vorliegenden Arbeit als MSI abgekiirzt. In Abschnitt 4.1 auf Seite 57 werden
detaillierte Angaben zu der Herstellung der Mischungen gemacht.

[gew.%)] | Mischung Methode Instrument
10:50:40 MSIL:154 | RKM ; GISAN/XS ; N-Ref | RKM ; D22/A2, BW4 ; D17
20:40:40 MSI:144 | RKM ;  GISAXS ; RKM ; BW4 ;
50:10:40 MSI:514 | RKM ;  GISAXS ; RKM ; BW4 ;

Tabelle 3.2: Angewendete Messmethoden der eingesetzten ternéiren Polymermischungen.

3.2.1 Neutronen-Reflektometrie

Neutronen-Reflektometrie-Messungen wurden an der Beamline D17 am Institut Laue-
Langevin (ILL) in Grenoble (Frankreich) durchgefiihrt, dabei wurde in der Flugzeitspek-
troskopie (ToF-Modus) gemessen.

Im ToF-Modus wurde “weifler“ Neutronenstrahl in einem Wellenldngenbereich von \ =
(0.25 — 2.00)nm eingesetzt. Damit alle Wellenléngen detektiert werden konnten, wur-
de ein ortsauflésender Vieldraht-Proportionalzéihler als Detektor! (engl.: multi wire pro-
portional counter, MWPC) des Typs Gabriel-Detektors eingesetzt. Der Neutronenstrahl
wurde mittels eines in dieselbe Richtung rotierenden Chopperpaares? bei variablen Um-
drehungen von bis zu 1000U/min separiert. Dadurch wurde eine Neutronen-Puls-Linge
von (1 — 11)cm erreicht. Mit Hilfe der Kollimator-Blenden und der fokussierenden Spie-
gelleiter resultierte am Probenstandort eine Biindelung des Strahls mit einem Neutro-
nenfluss von 9.6 - 10°n/s-cm? [172]. In der verwendeten Reflektionsgeometrie mit der ho-
rizontalen Einfallsebene wurde die Messzelle, in der die Probe senkrecht fixiert wurde,
im Strahlengang vor dem 2-dim Detektor entsprechend Abbildung 3.2 aufgestellt. Damit
konnte das benétigte Losungsmittel im Reservoir waagerecht unterhalb der Probe ruhen.
Aufgrund des grofiflachigen Multi-Detektors bedurfte es wihrend der gesamten Messung
keiner bewegenden Teile und somit konnten Storungen wéhrend des kinetischen Experi-

ments vermieden werden. Die Losungsmittel-Dampf-Zelle wurde eigens fiir die Messungen

! Im Gegensatz zu Roéntgen-Detektoren ist bei Neutronenmessungen zusitzlich ein reaktives Medium
im Detektor erforderlich, das iiber eine Kernreaktion als Zwischenschritt geladene Teilchen liefert, die
schlieBlich messbare elektrische Ladungen im MWPC auslosen. Im vorliegenden Fall ist der Detektor
mit *He gefiillt und ein *He(n, p)-Prozess (*He + (n — 3T + 1p + 0.76 MeV) erfolgt.

2 Ein Chopper ist eine rotierende Scheibe, die mit Neutronen-absorbierendem Gadoliniumoxid bzw. Bor-

Epoxidharz beschichtet ist und am Rand Kerben besitzt, durch die die Neutronen passieren kénnen.
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Abbildung 3.2: a) Ansicht von oben bzw. in b) Seitenansicht des Messplatzes der Beamline
D17. Obige Darstellung ist modifiziert aus der Literatur entnommen [172].

an der Beamline D17 konstruiert und gebaut. Dementsprechend wurde ihr der gesonderte
Abschnitt 3.2.3 gewidmet. Der Einfallswinkel des Strahls betrug 0.7° und der Proben-
Detektor-Abstand war danse = 3.4m bei einer Detektorgrofie von 25 x 50cm? mit einer
Auflésung von (1.5 x 3) £

Der Detektor ermoglicht 2-dim Intensitdtsaufnahmen des reflektierten Strahls, wie er in
Abbildung 3.3 zu sehen ist. Darin ist der reflektierte Winkel oy gegen die Wellenlénge A
aufgetragen. Die Intensitdt nimmt von rot iiber gelb und griin nach blau ab. Die weifle
gestrichelte Linie zeigt dabei den Yoneda- und die schwarz-gepunktete Linie den spe-
kuldren Verlauf. Durch Auswertung entlang des spekuléren peaks konnten somit Reflek-

tivitdtskurven (gegen ¢,) ermittelt werden.
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Abbildung 3.3: Typische Intensitéitskarte, aufgenommen mit dem 2-dim Detektor an der Beam-
line D 17. Die Wellenlédnge A des Neutronenstrahls ist gegen den Ausfallswinkel a; aufgetragen.
Die gestrichelte Linie gibt den Yoneda-peak und die gepunktete Linie den spekuldren peak wieder.
Die Intensitét fillt von rot nach blau ab.

3.2.2 Kleinwinkelstreuung

Zunéchst wird der Aufbau der Neutronen-Kleinwinkelstreu-Anlage an der Beamline D22
am [LL erldutert.

Die Anordnung der einzelnen Elemente entspricht dabei die der Neutronen-Reflektometrie
in der Abb. 3.2. Da jedoch bei einer festen Wellenlinge A von 6A gemessen wurde, ist
ein Monochromator® dem Kollimator vorgeschaltet. Der darauffolgende Kollimator fo-
kussiert den Neutronenstrahl auf den gewiinschten Strahldurchmesser. Fiir die GISANS-

Messungen wurde die Probe vertikal in der Reflektionsgeometrie in einem Abstand

3 Der Monochromator besteht aus einem Hochgeschwindigkeits-Rotor, dem sogenannten “neutron velocity
selector. Die Einstellung der Wellenlénge héngt von der Wahl der Umdrehungsgeschwindigkeit sowie

von der Vertiltung der Neutronen-absorbierenden, propellerblattartig eingebauten Lamellen ab.
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dapst von 17.70m vom 2-dim Detektor der Gréfie 96 x 96cm? bei einer Auflésung von
(7.5 x 7.5) O vermessen. Der einfallende Strahl wurde durch ein Goniometer unter der
Proben-Auflagefliche auf 0.71° eingestellt.

GISAXS GISANS N-Ref

Grofien

A2 BW4 D22 D17
Wellenlédnge A [nm] 0.154 0.138 0.600 0.25 —2.00
Einfallswinkel o; [°] 1.20 0.65 0.71 0.70
Abstand dapst [m] 2.02 12.78 17.70 3.40
Proben-Grofie [mm?] 30 x 24 30 x 24 60 x 24 80 x 80
Detektor-Grofie  [cm?] 20 x 22 20 x 22 96 x 96 25 x 50
Detektor-Aufl.  [™2] | 02x02  0.4x04 75 % 7.5 1.5 % 3
Detektor-Typ Image-plate Gabriel Gabriel Gabriel
Messbereich [nm] 3.3—-621.3 31.4—4346.9 21.9-—3421.2 12.0—-178.5
Messzeit [min] 30 180 360 1

Tabelle 3.3: Relevante technische Grofien der fiir die Streumethoden eingesetzten Beamlines.

Im Folgenden wird der GISAXS-Aufbau der Beamlines A2 und BW4 an dem HASYLAB
(Hamburger Synchrotronstrahlungslabor) in der DESY (Deutsches Elektron-Synchrotron)
vorgestellt.

Der Synchrotron-Strahl wird iiber einen Spiegel an einem Monochromator abgelenkt und
durch Blenden-Systeme auf die Probe fokussiert. In der Reflektionsgeometrie liegt die Pro-
be horizontal auf einem Goniometer, mit dessen Hilfe sie in die Position gedreht werden
kann, um auf den geforderten Einfallswinkel «; justiert zu werden. Entsprechend Abbil-
dung 3.4a) ist nach der Probe ein 2-dim Gabriel-Detektor geschaltet. Zur Aufzeichnung
der reflektierten Intensitét ist an der Beamline BW4 ein Gabriel-Detektor und an der Be-
amline A2 eine Bildplatte, ein sogenanntes Phosphor-Image-plate*, eingesetzt worden. Im
Gegensatz zu der Neutronen-Beamline sind bei den Synchrotron-Messpliatzen die 2-dim
Detektoren ortsfest und der gesamte Strahlweg durch ein evakuiertes Strahlrohr gefiihrt,
um Streustrahlung zu reduzieren. Die Probe liegt dabei auf dem Goniometer in einem
Rezipienten.

Die einzelnen spezifischen Groflen der Mess-Stationen sind in Tabelle 3.3 aufgelistet.
Dariiber hinaus sind die erforderlichen Grofien der Proben, die Detektor-Gréfien und

ihre Auflosungen sowie der Detektor-Typ tabelliert. Der Messbereich gibt Auskunft iiber

4 Die Bildplatte ist mit einer Lage der Mischung aus dem Salz BaFBr und Eu?* —Kristallen (“Phosphor*)
als aktive Farbzentren beschichtet. Nach der Messung wird die Bildplatte mit einem optischen Flach-
bettscanner ausgelesen. [153]
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Abbildung 3.4: Abb.a): Skizze eines typischen GISAS-Aufbaus in der Reflektionsgeometrie. Die Probe liegt horizontal vor dem 2-
dim Detektor. Bei einem Einfallswinkel von «; wird der Strahl bei (s) im spekuldren peak mit o; = ay reflektiert. Der Yoneda-peak
(y) liegt am kritischen Winkel o, des betrachteten Materials und bei (p) liegt der primére Strahl. Zur Bedeutung des aus der diffusen
Streuung resultierenden out-of-plane Winkels 6 sei auf Abschnitt 2.2.3 verwiesen. Abb.b): Perspektivische Ansicht einer charakteristischen
Intensitéitsmap aus einer GISAS-Messung aufgenommen mit einem 2-dim Detektor. Markiert sind die drei typischen peaks, der spekulire
(s), der Yoneda (y) und der primére (p) peak, der aufgrund des Beamstopps in zwei Maxima aufgeteilt ist. Die aufgenommene Intensitét
nimmt von weif} iiber gelb und rot nach griin ab. Gelbe Linien zeigen Bereiche gleicher Intensitdt an. Deutlich auf der Karte zu erkennen
ist die Abgrenzung des evakuierten Strahlrohrs mit rundem Profil. Untergrundstreuung auflerhalb des Rohres ist blau abgebildet.
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die zugénglichen Strukturgrofien des Polymerfilms (wie graphisch in Abb. 2.6 dargestellt)

und die benotigte Messzeit, um relevante Signalintensitdten am Detektor zu erhalten.

3.2.3 Losungsmittel-Dampf-Zelle

Die kinetischen in-situ Neutronen-Reflektometrie-Messungen erforderten zur temperatur-
abhéngigen Losungsmittel-Dampf-Behandlung der polymerbeschichteten Substrate eine
dicht abgeschlossene Probenzelle entsprechend der in Abbildung 3.5. Diese eigens fiir die
Messungen konstruierte Zelle wurde im Haus (am Lehrstuhl E13) fertiggestellt und kam

an der Reflektometer-Beamline D17 im ToF-Modus zum Einsatz.

Um Reflektion und Absorption des Neutronenstrahls am Gehdusematerial zu minimieren,
wurde sie ginzlich (einschliefllich der Schrauben) aus der Metall-Legierung Al M g3’ nach
DIN-Norm 1725 Teil 1 (mit der Werkstoffnummer 3.3535 nach Aluminium-Knetlegierung)

Deckel

Losungs- _
mittelreservoir
Heiz-_
schleifen

Boden

Fenster
fur Strahl

Abbildung 3.5: Lingsquerschnitt der Losungsmittelzelle mit senkrecht eingebauter Probe iiber
dem Losungsmittelreservoir mit beheizbarem Boden.
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hergestellt, welche aus 97% Aluminium und ca. 3% Magnesium zusammengesetzt ist. Die-
se Metalle haben entsprechend der Werte in Tabelle 3.4 eine geringe kohdrente Neutronen-
streuldnge b.,, und einen kleinen Absorptionsquerschnitt oy, und sind somit transparent
fiir Neutronen. Dieses 'weiche’ Material stellt dadurch einen Kompromiss fiir die mecha-

nische Verarbeitung und die Anforderungen fiir Neutronenstreuexperimente dar.

Material | beopn [fm] o gps [barn]

Al 3.449 0.775
Mg 5.375 0.211

Tabelle 3.4: Die fiir Neutronen-Experimente relevanten Materialkonstanten der Messkammer.

Die Zelle ist aus drei Hauptbestandteilen aufgebaut und farblich in Abb. 3.5 dargestellt.
Im unteren Teil (blau) sind die Heizschleifen (rot) eingefrisst, durch die die temperierte
Fliissigkeit aus dem Thermostatkreislauf lauft und so den Innenraum sowie die oberen Tei-
le der Zelle durch Materialkontakt erwédrmt. Sie wurde am Goniometer der Mess-Station
angeschraubt. Der mittlere Teil (rosa) stellt den Trennboden der Heizschleifen zum Innen-
raum dar, der durch eine eingefasste Nut mit eingelegter Gore-Tex® Schnur (bestehend
aus aufgeschdumtem Teflon, @2mm) die Heizkammer abdichtete. In diesem befindet sich
eine ovalférmige hohe Abgrenzung, die als Losungsmittelreservoir dient. Inmitten des
Reservoirs ist der Probenhalter angeschraubt (blau), so dass das Substrat (gelb) senk-
recht oberhalb des Bodens fixiert werden kann. Der Deckel (grau) wird iiber Schrauben
am mittleren Teil befestigt und bildet so den Innenraum der Zelle, welche iiber eine in
der Nut eingespannte Teflonschnur den Kammerinnenraum abdichtet. Dieser obere Teil
hat an beiden (entgegengesetzten) Stirnseiten eine Vertiefung, um auf die mit Teflon-
schnur ausgefiillte Nut jeweils einen Aluminiumflansch (griin) anzuschrauben. Diese Nut
spannt eine Aluminiumfolie der Dicke 500 wm als Fenster fiir den Neutronenstrahl ein. Um
Losungsmittel in die verschraubte Zelle zu injizieren, befindet sich auf der oberen Seite des
Deckels direkt {iber dem Reservoir eine mit einem Flansch befestigte Vitonmembran. So
wurde bei Bedarf wihrend der laufenden Messung, ohne den Deckel abnehmen zu miissen
und die Probe eventuell zu dejustieren, Losungsmittel ins Reservoir eingespritzt (in Zeich-
nung nicht abgebildet). Zwecks der Korrosionsbestandigkeit gegentiber dem Losungsmittel
sowie der Temperfliissigkeit bei erhhten Temperaturen wurden alle Teile elektropoliert

und eloxiert (in der Galvanik des Max-Planck-Instituts fiir Plasmaphysik).



4 Probenpriparation

In diesem Kapitel werden die préparativen Voraussetzungen zur Erstellung der fiir die
Messungen mafigeblichen Proben geschildert. Dazu gehoren die angesetzten Polymermi-

schungen im gemeinsamen Losungsmittel sowie die Reinigung der verwendeten Substrate.

4.1 Polymermischungen

Zur Losung der oben aufgefithrten Polymere wurden alle drei Komponenten jeweils ein-
zeln in der erwiinschten Konzentration (siehe unten) in einem gemeinsamen Losungsmittel
gelost. Dazu wurde jedes Polymer entsprechend seines Gesamt-Mischungsverhiltnisses zu
den anderen beiden Polymeren abgewogen und entsprechend der gewiinschten Losungs-
konzentration in einem vorgeschriebenen Volumen an Toluol (hple-rein, Fa. Roth, Karls-
ruhe) gelost. Diese Polymeransétze wurden in einem Rollrandglas bei Raumtemperatur
ca. 8 Stunden leicht gemischt. Kurz vor der Verarbeitung der einzelnen Ansétze wurden sie
in ihrem Behilter ruhen gelassen. Zum Kléren kleiner Verunreinigungen und Schwebeteil-
chen in den Losungen wurden sie separat iiber eine Glas-Spritze mit einem angeschlosse-
nen Filter aus einer Polytetrafluorethylen-Membran der Porenweite 0.2 pm (Rotalibo, Fa.
Roth, Karlsruhe) gefiltert. Anschliefend wurden diese drei Polymeransétze entsprechend
des gewiinschten Gewichtsverhéltnisses abgemessen und miteinander vermischt. Dieser
Mischungsansatz wurde noch weitere 8 Stunden bis zum endgiiltigen Einsatz geriihrt.

In dieser Arbeit wurden mehrere Polymer-Mischungen (engl.: blends) mit verschiedenen
Mischungsverhéltnissen angesetzt. In der Abbildung 4.1 sind alle in der vorliegenden Ar-
beit gemessenen terndren Polymer-Blends in einem Diagramm veranschaulicht. Dabei
setzen sie sich aus den Gewichtsanteilen der einzelnen Polymerkomponenten in der Rei-
henfolge von PaMS:PS:PI zusammen und werden als MSI abgekiirzt. In Abschnitt 3.2

sind die bei den Polymermischungen verwendeten Messmethoden tabelliert.

27
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Abbildung 4.1: Terniires Polymer Diagramm der eingesetzten Polymermischungen in der vor-
liegenden Arbeit.

4.2 Substrat und Reinigung

Als Substrat wurde einseitig poliertes, einkristallines Si mit der Orientierung (100) der
Firma Crystec (Berlin) verwendet. Diese Einkristallscheiben haben eine mit Ellipsometrie
ermittelte native Oxid-Schicht (SiO2) von 2.8nm. Die Dicke der Substrate betriagt 525 um.
Sie sind Bor-dotiert (p-Typ) mit einem spezifischen Widerstand grofler als 1Qcm.

Die Wafer wurden mit Hilfe eines Diamants angeritzt und entlang ihrer Kristallachse
entsprechend der Verwendung des Messverfahrens in verschieden grofie Teilstiicke zuge-
schnitten. Fiir GISAXS-Messungen durften die Proben aufgrund der Messgeometrie die
Grofe von 30 x 24mm? und entsprechend fiir GISANS 60 x 24mm? nicht unterschrei-
ten, withrend sie fiir die Neutronen-Reflektometrie einer MindestgréBe von 80 x 80mm?
bedurften.

Um eine standardisierte und reproduzierbare Oberfliche der Si-Substrate zu gewéhr-

leisten, wurden sie vor der Beschichtung mit der Polymerlosung in einem sauren Bad,
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der sogenannten Piranha-Losung, bestehend aus 96 % Schwefelsdure, 30% Wasserstoffper-
oxid (Fa. Roth, Karlsruhe) und deionisiertem Wasser im Verhéltnis 3 : 1 : 1, bei einer
Temperatur von 80°C in einem temperaturgepufferten Wasserbad 15min lang gereinigt.
Durch diese Reinigungsprozedur wurden vorzugsweise organische Verunreinigungen auf
der Oberflache beseitigt, indem sie durch die frisch angesetzte Piranha-Losung aufoxidiert
werden, um so in Losung zu gehen. Dabei entsteht die Carosche Séure! als Zwischenpro-
dukt und liefert dadurch nascierenden Sauerstoff [173]. Nach dem Reinigungsbad werden
die Substrate ausgiebig mit deioniesertem Wasser gespiilt, um etwaige Sdure Reste zu
beseitigen. AnschlieBend wurden die Wafer mit Stickstoff-Druckluft (Reinheitsgrad 5.0)
getrocknet. Abschlielend sind die Substrate mit der fertig angesetzten Polymerlosung

unter Verwendung der Lackschleudermethode beschichtet worden.

4.3 Lackschleudermethode

Zur Herstellung einer diinnen, glatten und gleichméfig verteilten Polymer-Beschichtung
auf einem Substrat wird die Lackschleudermethode (engl.: spin-coating, spin-cast) (Del-
ta 10 TT, Fa. BLE Laboratory Equipment GmbH, Radolfzell) verwendet.

Dazu wird das gereinigte Substrat auf einer Drehablage (engl.: chuck) mit angeschlossener
Ansaugdiise horizontal fixiert. Die Probe wird auf den chuck gelegt und blasenfrei mit
der Polymerlosung vollstindig benetzt. Auf einer Probe der Grée 30 x 24mm? werden
800 ul der Konzentration 10mg/ml Losung mit einer Pipette gleichméBig verteilt. Die-
se wird bei 2000 U/min 33 Sekunden lang spin-gecoatet. Aufgrund der Zentrifugalkraft
wird iiberschiissige Losung iiber den Rand des Wafers ausgeschleudert und hinterlésst
entsprechend seiner Viskositit eine diinne auf der Probe haftende Polymerlésung, des-
sen Losungsmittel wegen des hohen Dampfdruckes verdampft ist [174]. Dadurch bildet
sich sofort ein diinner, glatter und gleichméfiger Polymerfilm auf dem Substrat aus. Die
endgiiltige Schichtdicke d des Polymers folgt nach [174, 175]:

_1
doxc- My, w2

mit der Umdrehungsgeschwindigkeit w [min~!], der Massenkonzentration ¢ [g/l] und der
gewichtsgemittelten Molmasse M, der Polymerlosung. Dabei wird davon ausgegangen,
dass die Stromung der Losung zum Rand des Wafers hin laminar ist und seine Dichte prg
wihrend des Prozesses konstant bleibt [174].

! Trivialnamen fiir Peroxo(mono)schwefelsiure HoSOj5. Das Gleichgewicht der Reaktion HO3S — OH +
HOOH = HO3S — OOH + H50O wird durch Erwarmung nach rechts verschoben, wobei das Produkt ein

nascierendes Sauerstoff freigibt.
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4.4 Tempern

Die frisch spin-gecoateten terndren Polymerfilme wurden auf einer eigens dafiir
praparierten Heizkammer bei Atmosphérendruck (p = 1bar) und einer Temperatur
von 85°C getempert (engl.:anneale). Dazu wurden die Substrate auf einer vorgeheizten
Kupfer-Platte mit integriertem Temperatursensor (Widerstands-Typ: Pt100) und daran
angeschlossenem Temperaturregler (Fa. IKA-Werke, Ikatron ETS-D4 fuzzy, Staufen) an
der Heizplatte (Fa. IKA-Werke, Tkamag RCT, Staufen) bei konstanter Temperatur ge-
halten. Ein Glasdeckel mit entsprechender Hohe auf der Heizablage diente zum Schutz
vor Verunreinigungen und um Temperaturdivergenz zwischen Oberseite und Untersei-
te des aufliegenden Wafers zu vermeiden. Im Innenraum konnten bis zu drei Substra-
te gleichzeitig annealed werden. Um eine vordefinierte Temperzeit einzuhalten und eine
Verzogerung durch Abkiihlung der Probe zu vermeiden, wurden diese sofort nach Ent-
nahme aus der Heizkammer auf einer metallischen Ablage auf Raumtemperatur ’abge-
schreckt’. Mit diesem Verfahren wurden inklusive des ungetemperten Polymerfilms Pro-
ben in 14 verschiedenen Temperzeiten hergestellt, und zwar: die ungetemperte (also Omin)
sowie 1,3,5,7,10,20,30,40,50,75,100,300 und 500min lang.



5 Strukturbildung durch
Losungsmittel-Dampf

Die Untersuchung des kinetischen Phasenverhaltens der ternédren Polymermischung wird
im folgenden Kapitel beschrieben. Dazu werden ungetemperte, toluolfreie Proben der
Serie MSI:154 mit einer Zusammensetzung von PaMS:PS:PI=1:5:4 verwendet. Die
spin-gecoateten Polymerfilme quellen in einer Kammer mit geséttigter Toluol-Dampf-

Atmosphére auf und werden bei verschiedenen Temperaturen zeitabhéngig gemessen.

Zur Bestimmung der Phasenseparation der terndren Mischung parallel zur Flachennor-
male des Substrats wird die Neutronen-Reflektometrie eingesetzt. Dazu wurden die in-
situ Messungen am Reflektometer der Beamline D17 im ToF-Modus (time-of-flight) am
ILL durchgefiithrt. Aus ihr ergeben sich die Reflektivitatskurven. Anhand der bekann-
ten Streuldngendichten der einzelnen Polymerkomponenten wird durch die numerische
Simulation das SLD-Profil des gemessenen Films angefittet, welches aus den eingesetzten
rms-Rauhigkeiten sowie den Dicken der modellierten Polymerschichten resultiert. Da das
eingesetzte PS vollstandig deuteriert vorliegt (d8-PS), ist der Kontrast pspp(d8-PS) zu
den verbliebenen beiden Streuléngendichten psyp(PaMS) und pspp(PI) der protonierten
Komponenten sehr hoch. Dadurch lassen sich die PS-Doménen im Polymerfilm vertikal zur
Probenoberfliche unterscheiden. Uber einen Zeitraum von 72min werden ab Beginn der
gesamten Losungsmittel-Dampf-Behandlung jede einzelne Minute Reflektometrie-Daten
aufgenommen. Aufgrund dieser in-situ Messung und des hohen Kontrastes, kann der Ver-
lauf des Polystyrols anhand der Anderung der Streulingendichte-Profile nachvollzogen
werden.

Dariiber hinaus ergeben die PSD-Kurven aus den Hohenbildern der RKM-Aufnahmen die
lateralen in-plane Strukturen £ der ungetemperten Probe der Mischungsserie MSI:154 aus
Kapitel 6, sowie der 72min in Toluol-Dampf ausgesetzten Probe. So werden aus den Ver-
gleichen der RKM-Bilder mit denen aus den Streuléngendichte-Profilen die PS-Doménen
auf der Topographie zugeordnet. Zusétzlich werden in Abhéngigkeit von der konstant
eingestellten Temperatur (30°C, 40°C) der Priparationskammer die Anderung der Ober-

flichenrauhigkeit wie auch die der Gesamtschichtdicke des Films berechnet.
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5.1 Toluol-Behandlung bei 30°C

Als erstes Beispiel wird die bei 30°C Losungsmittel-Dampf behandelte Probe der Mi-
schungsserie MSI:154 untersucht.

Eingangs werden fiir einen Uberblick der Umgestaltung der Strukturen auf der Ober-
fliche zunéchst die Auflichtmikroskopbilder bei 100facher Vergréfierung herangezogen.
Dazu ist in Abbildung 5.1a) die anfinglich nicht mit Toluol-Dampf behandelte Probe,
gleich der in Abb. 6.1a) des vorangegangenen Kapitels 6, gezeigt. Im Gegensatz dazu
ist in Abb. 5.1b) die 72min lang unter der Toluol-Atmosphire bei 30°C gelagerte Probe
dargestellt. Bei dem Vergleich der Aufnahmen ist eine Anderung der Rauhigkeiten an-
hand der dunkel/hell-Bereiche zu erkennen. So weist die unpréaparierte Probe in a) eine
gleichformig strukturierte Topographie von (5.3 + 0.3)nm rms-Rauhigkeit auf, wihrend
die endbehandelte Oberfliche in b) eine erhéhte rms-Rauhigkeit von (13.5 £ 0.2)nm zeigt.
Die rms-Rauhigkeiten wurden aus den 15 x 15 um? Hoéhenbildern der RKM-Aufnahmen

entnommen.

Abbildung 5.1: Auflichtmikroskop-Aufnahmen bei 100facher Vergréfierung fiir eine in a) un-
priaparierte sowie in b) 72min in Toluol-Dampf bei 30°C gelagerte Probe.

Eine detaillierte und quantitative Deutung der Ergebnisse erlauben die aus den RKM-
Messungen erzielten Topographiebilder. Aus ihnen werden die Querschnittsprofile sowie
die Verteilung der Partikelradien extrahiert und fiir beide Quellzeiten verglichen. Dariiber
hinaus werden aus den PSD-Kurven die lateralen Langenskalen & beider Proben ermittelt
und in den jeweiligen Hohenprofilen veranschaulicht.

Abbildung 5.2a—c) zeigt die Hohenbilder der unbehandelten Probe bei drei verschiede-
nen Scangréfien (2 x 2um?, 10 x 10 um?, 30 x 30 um?), vergleiche dazu Abb. 6.3 und

6.22 auf Seite 113). Vorliegende Tropfenstrukturen sind klein und lassen sich vorab im
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Abbildung 5.2: RKM-Bilder der unbehandelten Probe bei drei verschiedenen Scanbereichen
mit den dazugehorigen Querschnittsprofilen in d) und e) entsprechend der Markierungen in a).
Die abgebildeten in-plane Strukturen zeigen QT¢(RY) (n = 1 — 3). Die aus c) resultierende
Radiusverteilung und der angepassten Normalverteilung (Linie) zur Berechnung des mittleren
Radius ist in f) dargestellt.
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Abbildung 5.3: Hohenbilder der 72min bei 30°C in Toluol-Dampf gelagerten Probe. Aus den
unterschiedlich groBen Rasterbereichen in a) und b) resultieren die Querschnittsprofile in d—f)
mit den eingezeichneten lateralen Strukturen QP¢(R39°) (n =1 — 3). In f) ist die mittlere Hohe
als gestrichelte Linie wiedergegeben. Die Radiusverteilung mit der angefitteten Normalverteilung
(Linie) in g) ergibt sich aus der 30 x 30 um2-Topographie aus c).
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Rasterbereich 2 x 2 um? der Abb. 5.2a) erkennen. Sie bedecken annihernd die gesamte
Oberflache des Substrats und liegen grofitenteils angrenzend aneinander. Die entsprechen-
den Querschnittsprofile sind mittels eingezeichneter Linien in Abb. 5.2a) markiert und in
den Abb. 5.2d) und e) dargestellt. Darin ist jeweils eine markante Struktur zu erken-
nen. Wéhrend in d) das Hohenprofil eines einzelnen Tropfens eingezeichnet ist, zeigt e)
das von zwei benachbarten Tropfen aufgespannte Querschnittsprofil. So weist die Tropfen-
oberfliche in d) eine Substruktur mit einer lateralen Langenskala {(R}) = (964 2)nm auf.
In diesem Falle handelt es sich um einen Doppel-peak auf dem Tropfen. Dagegen zeigen
in e) zwei aneinanderliegende Tropfen eine in-plane Struktur von {(RY) = (668 £ 3)nm,
welche den Abstand zwischen ihnen beschreibt. Aus Abb. 5.2b) ist fiir einen groBeren
Aufnahmebereich von 10 x 10 um? eine annithernd gleichférmige Verteilung der Tropfen
iiber dem Substrat zu erkennen.

Als weiteres Merkmal lassen sich die Radien der einzelnen Tropfen heranziehen. Dazu wur-
de die in Abb. 5.2¢) dargestellte 30 x 30 um? grofie Topographie-Aufnahme ausgewertet,
da sich in diesem Bereich geniigend Tropfen fiir eine aussagekriftige Statistik befinden.
Ausgehend von der mittleren Hohe bei 21.0nm als Schwellenwert, wurden alle darunter
liegenden Strukturen ausgeblendet und der Umfang der verbliebenen Strukturen errech-
net. Daraus ergibt sich ein Histogramm der Radien in Abb. 5.2g), das durch Anpassen
einer Normalverteilung (Linie) einen mittleren Radius r* fiir die Tropfen von (104 £ 2)nm
ergibt. Die Tropfenhthe h* wird, analog zu Kapitel 6, aus den RKM-Aufnahmen des
Rasterbereichs 15 x 15 um? extrahiert. Sie wird fiir simtliche auf dem Substrat vorliegen-
den Partikel gemittelt und gibt Auskunft iiber den Hohenabstand zwischen den Télern
und der Tropfenspitze. In diesem Fall betragt h* (31.6 £ 0.9)nm. Ferner wird aus den
Topographien des vorangegangenen Scanbereichs der Bedeckungsgrad 6" ermittelt (siehe
Kapitel 6). Danach wird entsprechend des obengenannten Schwellenwertes (21.0nm) der
prozentuale Anteil der mit Tropfen bedeckten Oberfliche zur Gesamtfliche angegeben. So
liegt der Bedeckungsgrad 6" der nicht in Toluol-Dampf gelagerten Probe bei (88.5+2.2)%.

Fiir die 72min bei 30°C in Toluol-Dampf gelagerte Probe ergibt sich eine dhnliche Ober-
flachenerscheinung, wobei sich in diesem Fall der mittlere Radius der Tropfen sowie die
lateralen in-plane Strukturen im Gegensatz zur obigen Probe unterscheiden.

Um einen addquaten Vergleich durchzufiihren, sind die Rasterbereiche beider Proben
gleich gew#hlt worden. Dazu sei auf Abbildung 5.3a—c) verwiesen. Darin enthalten sind
ScangroBen mit 2 x 2pum?, 10 x 10 um? und 30 x 30 um? sowie Markierungen fiir die
dazugehorigen Querschnittsprofile in Abbildung 5.3d—f). Im Detail zeigt Abb. 5.3a) ei-
nige Tropfen, die zum Teil isoliert sowie eng angrenzend zu benachbarten Tropfen lie-
gen. So entsprechen die eingezeichneten Linien in Abb. 5.3a) den Querschnittsprofilen
(QP) in Abb. 5.3d) und e). In d) ist das Hohenprofil eines alleinstehenden Tropfens
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mit einem Doppel-peak als Substruktur und dem zugehorigen lateralen Abstand von
QPE(RI) = (99 + 3)nm dargestellt. Das Querschnittsprofil in e) hebt zwei benach-
barte Tropfen mit einer in-plane Struktur von PE(R3Y) = (462 & 3)nm hervor. Eine
weitere in der unpréaparierten Probe nicht vorhandene laterale Struktur ist aus der Topo-
graphie des Scanbereichs 10 x 10 um? in Abb. 5.3b) zu entnehmen. Demzufolge betréigt
die zusétzliche laterale Langenskala im entsprechenden Querschnittsprofil der Abb. 5.3f)
QPE(R3Y) = (1437 £ 40)nm. Sie ist auf Abstinde von Tropfen zuriickzufiihren, die keine
gemeinsame Kontaktfliche oberhalb der mittleren Hohe haben. Dementsprechend liegt
der Ursprung dieser Objekte unterhalb der mittleren Hohe.

Zur Berechnung der Tropfenradien 73*° aus der 30 x 30 um? RKM-Aufnahme in Abb. 5.3c¢)
wurde die mittlere Hohe als Schwellenwert gewéhlt. Dieser ist bei 41nm geméfl der einge-
zeichneten Linie in Abb. 5.3f). Aus dem Umfang der oberhalb des Schwellenwertes ver-
bliebenen Objekte lasst sich die Radiusverteilung ermitteln, die an eine Normalverteilung
(Linie) angepasst wird. Daraus ergibt sich der mittlere Radius von (109 £ 1)nm im Histo-
gramm der Abb. 5.3g). Aus den Hohenbildern mit einem Rasterbereich von 15 x 15 um?
ergibt sich die Tropfenhohe A*%° = (64.5 + 1.5)nm und der Bedeckungsgrad 6*° der
Toluol-Dampf ausgesetzten Probe (60.2 4+ 2.3)%.

Zusammenfassend lassen sich die Werte fiir die rms-Rauhigkeit, dem gemittelten Trop-
fenradius r, sowie den Bedeckungsgrad 6 beider Proben in Tabelle 5.1 auflisten. Danach
ergibt sich fiir den Verlauf der Losungsmittel-Dampf-Behandlung eine Erhchung der rms-
Rauhigkeit um das 2.5fache, wéahrend der Radius der Tropfen leicht zunimmt. Der Bede-
ckungsgrad nimmt von der unpréparierten Probe zur 72min in Toluol-Dampf gelagerten
Probe um tiber 2/3 ab.

Groflen Omin 72min
rms-Rauhigkeit | (5.3 £0.3) (13.5+0.2) nm
Radius r (104 + 2) (109 £ 1) nm
Tropfenhshe h | (31.6 £ 0.9) (64.5 £ 1.5) nm
Belegung 6 (88.5 +2.2) (60.2+23) %

Tabelle 5.1: Aus den RKM-Bildern extrahierte Werte fiir die unpréparierte (Omin) sowie der
72min bei 30°C in Toluol-Dampf gelagerten Probe.

Wurden aus den obigen Querschnittsprofilen der Abb. 5.2d) und e) der unbehandelten
Probe sowie der in Toluol-Dampf gelagerten Probe aus Abb. 5.3d—f) lediglich einzelne
Tropfen bzw. Tropfenpaare zur Ermittlung der lateralen Struktur herangezogen, so wird
aus den PSD-Kurven ein fiir die gesamte Polymerfilm-Oberfliche représentativer Struk-

turfaktor ermittelt.
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Die PSD-Kurven beider Proben sind in Abbildung 5.4 wiedergegeben. Der untere Graph
errechnet sich aus den multiplen RKM-Aufnahmen der unpraparierten, nicht dem Toluol-
Dampf ausgesetzten Probe. Er ist identisch zu der aus Abb. 6.13 (unterste Kurve) auf
Seite 113 und entspricht der ungetemperten Probe der Mischungsserie MSI:154. Die obe-
re Kurve stammt aus der bei 30°C und 72min lang im Losungsmittel-Dampf gelager-
ten Probe. Aus den PSD-Kurven ergeben sich in-plane Strukturen, die sich mittels des
GroBenvergleichs mit denen aus dem Hohenprofil gleichsetzen lassen. Somit werden sie
der Oberfliche des Polymerfilms zugeordnet. Abweichungen aus den zwischen den Quer-
schnittsprofilen (?F¢) und PSD-Kurven (FSP¢) ermittelten Struktur-Abstéinden ergeben
sich, da es sich im ersten Fall um einzeln bestimmte Werte (Tropfen, Tropfenpaare) han-
delt, wiahrend die PSD-Graphen gemittelte Aussagen aller Objekte auf dem Hoéhenbild
treffen. Danach resultieren fiir die unbehandelte Probe zwei laterale Strukturen, wie in
Abb. 5.2a) dargestellt: zum einen PSPE(RY) mit (125 £ 1)nm fiir die Struktur auf ei-
nem einzelnen begutachteten Tropfen und zum anderen PSP¢(RY) = (734 4+ 1)nm fiir
die Distanz zwischen zwei Tropfen. Im Fall der 72min bei 30°C in Toluol-Dampf be-
handelten Probe treten drei laterale Strukturen auf. Danach erweist sich PSP¢(R30%) =
(117 £ 1)nm als Struktur auf der Tropfenoberfliche, wihrend sich fiir Absténde an-
grenzender Tropfen PSPE(R3Y) = (415 4+ 1)nm in Abb. 5.3a) ergibt. Fiir die drit-
te im Vergleich zur unpréparierten Probe zusétzlich auftretende laterale Struktur gilt
PSD¢(R30") = (1405 + 15)nm. Sie bildet sich aus der Distanz benachbarter, nicht dicht
anliegender Tropfen, wie in Abb. 5.3b) zu sehen ist.

In Tabelle 5.2 sind die aus den Querschnittsprofilen (QP) sowie die aus den PSD-Kurven
ermittelten in-plane Strukturen £(R,,) (n =1 — 3) zum Vergleich gegeniibergestellt.

PSD¢ aus PSD-Kurven | ®F¢ aus Querschnittsprofilen
Zuordnung . . . .
Omin 72min Omin 72min
Ry (125 + 1) (117 £ 1) (96 + 2) (99 + 3) nm
Ry (734 + 1) (415 + 1) (668 + 3) (462 + 3) nm
Ry — (1405 £ 15) — (1437 £ 15) nm

Tabelle 5.2: Vergleich der Strukturfaktoren £ aus den PSD-Kurven und den Querschnittsprofilen
in Abhéngigkeit von der in Toluol-Dampf gelagerten Probe bei t = Omin (fiir die unpréparierte)
sowie bei ¢t = 72min.

Zur in-situ Bestimmung des Schwellverhaltens der Polymermischung in der konstant
temperierten Losungsmittel-Dampf-Kammer wurden Experimente am ToF-Reflektometer
durchgefiihrt. Fiir detaillierte Angaben iiber die Theorie und den Messaufbau sei auf Ka-

pitel 2 und Kapitel 4 verwiesen. Durch Einsatz des entsprechenden experimentellen Auf-
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Abbildung 5.4: Aus den RKM-Messungen ermittelte PSD-Kurven der unpriiparierten (unterer
Graph), sowie der 72min in Toluol-Dampf bei 30° C ausgesetzten Endprobe (oberer Graph). Die
gestrichelte Linie gibt die Auflésungsgrenze der GISAXS-Methode bei ¢ = 1.380 - 10~*nm ™! an.
Die Plots sind zur besseren Unterscheidung gegeneinander nach oben verschoben.

baus und ausreichenden Neutronenflusses an der Beamline D17 im ToF-Modus ist jede
Probe nur eine Minute lang detektiert worden. Aus diesen Messungen ergeben sich die
Reflektivitatskurven. Somit wurden mit einer hohen Zeitauflosung kinetische Vorgénge
der Phasenseparation vorliegender Serie der Polymermischung MSI:154 realisiert. Alle
Messungen wurden sequentiell in der 30°C temperierten Toluol-Dampf-Zelle mit einer
Gesamtdauer von ¢t = 72min aufgenommen. So entspricht die Messung bei ¢ = Omin der
nicht dem Toluol-Dampf ausgesetzten Probe. Bei der finalen Reflektivitatskurve handelt es
sich schliellich um den ¢ = 72min in Toluol-Dampf gelagerten Polymerfilm. Die erfassten

Reflektivitdtsdaten wurden mittels eines Schichtenmodells mit dem Simulationsprogramm
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Parratt32 angefittet. Dazu wurden iiber die gesamte fit-Prozedur fiir das Si-Substrat und
der nativen Silicium-Oxid-Schicht die Streuldangendichten aus der Tab. 1.3 (in Kapitel 4)
eingesetzt. Dariiber hinaus wurde fiir die Dicke des Oxid-Films dg;0, = 2.0nm und fiir die
rms-Rauhigkeit an der Grenzfliche zur Silicium- und Oxid-Schicht og;/5,0, = 1.2nm ein-
gesetzt. Fiir den Polymerfilm ist ein Drei-Schichten-Modell (k = 3) mit den entsprechen-
den Streuldngendichten der Komponenten angewandt, beginnend mit der zum Substrat
angrenzenden Polymerschicht £ =1. Die einzelnen Werte fiir die Streuldngendichten der
Polymere sind in Tabelle 1.3 auf Seite 9 wiedergegeben. Darin besitzt die einzig deuterier-
te Komponente d8-PS den hochsten Wert, wihrend das PI den niedrigsten psp aufweist,

woraus folgt:
pSLD(PS) > pSLD<POéMS) > pSLD(PI) (51)

Fiir sdmtliche numerische Simulationen der Reflektivitdtskurven wurde ein konstanter
Rauschhintergrund von 10™* als Schwellenwert sowie eine Auflésung von 5 - 10™* ange-
nommen. Zum Anpassen der Messungen verbleiben als Freiheitsgrad die einzelnen Schicht-
dicken dj und ihre entsprechenden rms-Rauhigkeiten o4 (k =1—3) des Schichtenmodells.
Existieren fiir genau eine Reflektivitdtsmessung mehrere fits aus verschiedenen Kombi-
nationen von dj und oy, ist durch iterative Anndherung derselben Werte zeitlich auf-
einanderfolgender Reflektivitéiten die Eindeutigkeit der fits an die Messdaten iiber den
gesamten Zeitraum gewéhrleistet. Dabei wurde bei der Optimierung der fit-Prozedur auf
ein globales Minimum der Giite von x? geachtet!. Nachfolgend sind in Abbildung 5.5 drei
ausgewihlte Reflektivitatskurven dargestellt. Wiahrend die untere Kurve die unbehan-
delten Probe (Omin) beschreibt, entspricht die mittlere 18 min und die obere Kurve die
maximal moégliche Einwirkzeit von 72min im Losungsmittel-Dampf bei 30°C. Die wieder-
gegebenen Messungen stammen jeweils aus den drei signifikanten Zeitintervallen (I,1T,11T),
wie unten noch néher zu erlautern sein wird. Sie sind mit der normierten Reflektivitét
gegen den Streuvektor ¢, der parallel zur Flachennormale verlauft, aufgetragen. Der Gel-
tungsbereich von ¢, ist infolge der Messanordnung auf ¢, = (0.08 — 0.52)nm ™" festgelegt.
Aus Griinden der Ubersicht sind die Messdaten (Punkte) mit den zugehérigen fits (Linien)
gegeneinander nach oben verschoben. Im Vergleich der beiden &ufleren Reflexionskurven
zu den Proben mit der Quellzeit ¢ = Omin und ¢ = 72min ist zum zeitlichen Ende hin

eine Abflachung der Kurve und eine Zunahme der Maxima, auch fringes genannt, wahr-

! Minimierung der kleinsten Quadrate der gemessenen Reflektivititsdaten Ry'%® zu den berechneten
Daten Rfﬁfﬁ nach dem least square fitting Algorithmus mit der Anzahl der Messpunkte D:

D
2 § calc mess
X = Rd; Q= Rd7 qz
d=1
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Abbildung 5.5: Reflektivititskurven von jeweils einer Probe aus drei Zeitintervallen mit der
Omin (I), 18min (1) und 72min (III) bei 30°C im Toluol-Dampf ausgesetzten Proben. Die
Messdaten (Punkte) und die dazugehérigen fits (Linien) sind zwecks der Ubersicht gegeneinander
nach oben verschoben. Die normierten Reflektivitéiten sind gegen ¢, aufgetragen.

zunehmen.

Die in Abb. 5.5 dargestellten Reflektivititsmessungen ergeben mit Parratt32 durch Ein-
setzen der einzelnen Schichtdicken di und ihrer rms-Rauhigkeiten o) (k=1-3) die
Streulangendichte-Profile der ausgewi#hlten Einwirkzeiten ¢ = (0, 18, 72) min aus den Zeit-
intervallen (I,IL,IIT). Diese drei Profile deuten entsprechend pspp die Verteilung der Kom-
ponenten im Polymerfilm entlang der Fldchennormale an. Aufgrund des hohen Wertes
von psip(PS) ist der Verlauf des deuterierten d8-PS an der Form der Streuldngendichte-
Profils zu erkennen.

Dazu sind diese SLD-Funktionen ps;p gegen die Gesamtfilmdicke z mit z = d; +ds+d3
in Abbildung 5.6 aufgetragen. Zur Klarung dieser Funktionen ist anzumerken, dass
z = Onm der Substrat-Polymer-Grenzfliche entspricht und negative z-Werte senkrecht
zur Oberfliche im Substrat liegen, wahrend positive Beitrage die Polymerschicht be-
schreiben. Die Grenzfliche vom Polymer zur Luft liegt je nach pspp-Kurve (I,11,11T)
bei verschiedenen Schichtdicken an der abfallenden Flanke bei grofien z-Werten. Die
einzelnen Streuldangendichten psip(PaMS) und psip(PI) der protonierten Komponen-
ten (PS,PI) sind in der Abb. 5.6 als gestrichelte Linien eingezeichnet. Um den psip-
Bereich {ibersichtlich auf die SLD-Profile zu beschréinken, ist auf die Abbildung von
psLp(PS) der deuterierten Komponente verzichtet worden, da sie weit oberhalb des von
den Profilen beschriebenen Bereichs liegt (siehe Tab. 1.3). Gemé$ Gleichung 5.1, kénnen

die berechneten pspp der Profile nur zwischen den maximalen und minimalen Werten
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(pstp(PS) — psup(PI)) der eingesetzten Komponenten liegen. Die rms-Rauhigkeiten, ins-
besondere die der Polymerschicht zum Substrat ¢; und zur Polymer-Luft-Grenzflache o3,
lassen sich an der Steigung der Streuléingendichte-Funktion ablesen. Je grofier die rms-
Rauhigkeit, desto flacher ist die Flanke.

Aus Abb. 5.6 ist zu entnehmen, dass die Gesamtschichtdicke zunimmt. Zum einen ver-
breitert sich die Verteilung der PS-Komponente im Film und zum anderen verschiebt sich
das pspp-Maximum zu grofleren z-Werten. Die rms-Rauhigkeit o3 der obersten Polymer-
schicht steigt zu Beginn schwach an, um danach einen konstanten Wert anzunehmen.

In Abhéngigkeit von den betrachteten Quellzeiten ¢ = (0, 18, 72) min schwillt die Gesamt-
dicke z des Polymerfilms von Anbeginn bis zu ¢ = 18min an, um dann in dem letzten
Intervall III den hochsten Wert anzunehmen. Die Schichtdicke z(¢) quillt von der un-
praparierten Probe (¢ = Omin) auf die der in Toluol-Dampf gelagerten Probe (¢ = 72min)
um 171% an. Das anfingliche Maximum bei 40nm in Kurve I hat eine Breite von ca.
30nm. Dieses wandert im Verlauf der Behandlung zur Oberfliche hin und liegt im pspp-
Profil IT und III bei ca. 70nm bzw. bei 87nm. Dariiber hinaus entwickelt sich im Zuge

der Quellung im Intervall IT und III ein breiter werdendes Plateau, welches sich samt des
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Abbildung 5.6: Aus den Reflektivititsmessungen errechnete SLD-Profile fiir die Omin (I), 18 min
(IT) und 72min (III) bei 30°C in gesittigter Toluol-Dampf-Atmosphire gelagerten Proben. Die
gestrichelten Linien geben pspp(PaMS) und psip(PI) der protonierten Komponenten an, die
des deuterierten d8-PS ist nicht eingezeichnet. Die Filmdicke ist z. Bei z = 0 befindet sich die
Substrat-Polymer-Grenzfliche und positive z-Werte entsprechen dem Polymerfilm. Im negati-
ven z-Bereich ist das Substrat und die entsprechende rms-Rauhigkeit zur nativen Oxid-Schicht
anhand der starken Erniedrigung von psrp zu identifizieren. Mit Zunahme der Schichtdicke
bei wachsender Quellzeit fillt die SLD ab. Des Weiteren zu erkennen ist die Verschiebung des
Maximums zu hoheren Schichtlagen sowie die Bildung einer Liicke (kleine pspp-Werte) an der
Grenzflache zum Substrat in den Kurven zu den Intervallen IT und III.
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Maximums iiber eine Ausdehnung in z-Richtung von 55nm, respektive 85nm, erstreckt.
In den letzten beiden Kurven bildet sich an der Grenzflache zum Substrat eine sogenann-
te Liicke mit verringerter pspp. So féllt im Profil I psyp auf anndhernd 1.6A"2 und in
I1T auf nahezu 1.2A~2 ab, welches unterhalb von psp(PaMS) liegt. Die Dicke der Liicke
entspricht in beiden Féllen ungefdhr 15nm.

Der Verlauf der rms-Rauhigkeit o3 der obersten, zur Luft angrenzenden Polymerschicht,
verhélt sich wie folgt: Danach steigt o3 von t = Omin auf ¢ = 18min um das 4.3fache,
um dann bei ¢ = 72min im Intervall IIT auf 41% abzufallen.

In Tabelle 5.3 sind die Gesamtschichtdicken z und die Oberflachen-rms-Rauhigkeit o3 der

drei Proben nach der in der geséttigten Toluol-Atmosphére gelagerten Zeit t erfasst.

Intervall : Zeit ¢ [min] | Dicke z [nm] | rms-Rauhigkeit o3 [nm]
1 : 0 (63.0 + 1.3) (3.5 + 0.1)
11 18 (81.8 + 2.0) (15.1 + 0.1)
m 72 (107.9 £ 2.4) (6.2 + 0.1)

Tabelle 5.3: Anderung der Gesamtfilmdicke z und der rms-Rauhigkeit o3 fiir die Proben mit
den drei Quellzeiten t = 0,18, 72min der Toluol-Dampf-Behandlung bei 30°C.

Aus der RKM-Messung sowie aus der Reflektometrie ergeben sich fiir ein und dieselbe
Probe unterschiedliche rms-Rauhigkeiten, obwohl beide Methoden kontaktlose und somit
zerstorungsfreie Messungen durchfiihren. Der Grund fiir die verschiedenen Werte liegt
in der Erfassung und Berechnung der Daten. Aufnahmen der Topographiebilder erfolgen
durch Messung der Krifte, die zwischen dem cantilever-tip des RKM-Mikroskops und
der Probenoberfliche auftreten. Aus diesem rekonstruierten Hohenbild ergibt sich die
Rauhigkeit. Bei der Reflektometrie ermittelt sich die Rauhigkeit jedoch aus der Simulation

der Fresnel-Koeffizienten an der gemessenen Reflektivitéatskurve.

Das verwendete d8-PS hat, wie in Tab. 1.3 eingetragen, die hochste SLD, verglichen zu den
protonierten Polymeren. So geht aus Abb. 5.6 hervor, dass zu Beginn der Losungsmittel-
Dampf-Anwendung PS vornehmlich an der Grenzflidche zu Luft angereichert ist, erkennbar
am hohen Wert der Streulédngendichte im Profil, welches iiber denen von pspp(PaMS) und
psep(PI) liegt. Bei weiterer Prozessfithrung féllt das Maximum von pgpp ab und verbrei-
tert sich bei gleichzeitiger Zunahme der Gesamtschichtdicke z. Daraus ist zu folgern, dass
PS nicht mehr weitestgehend an der Oberflédche vorliegt, sondern sich iiber einen gréofieren
z-Bereich ausdehnt und somit der Gradient der PS-Konzentration abnimmt.

Diese Erkenntnis ist ebenso mittels einer 3-dim Darstellung iiber die Anderung der

Streuldngendichte nachzuvollziehen. Zunéchst wird aber in Abbildung 5.7 der zeitliche
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Verlauf der gemessenen Reflektivitatskurven dargestellt. Danach sind sie gegen die Ein-
wirkzeit ¢ in der Toluol-Dampf-Atmosphére aufgetragen. Die Quellzeit betragt fiir die

unbehandelte Probe ¢ = Omin und dauert maximal 72min.

Refl [a.u.]

Abbildung 5.7: 3-Dim Darstellung des Verlaufs der gemessenen Reflektivititskurven in
Abhéngigkeit von der Toluol-Dampf-Quellzeit ¢ der Proben. Der 3D-Plot umspannt einen Zeit-
bereich von ¢ = (0 — 72)min und ist gegen den Streuvektor ¢, = (0.08 — 0.50)nm~! aufgetragen.
Die normierten Reflexionskurven sind jeweils 1min lang gemessen. Um die zeitliche Entwicklung
der Reflektionskurve besser zu erkennen, beginnt die Einwirkzeit ¢ des Toluol-Dampfes links
hinten in der Darstellung, wihrend die am ldngsten behandelte Probe mit ¢ = 72min vorne zu
sehen ist. Zu erkennen ist die Anderung der Kiessig-fringes mit der Zeit.

Die jeweils 1min detektierten Reflexionskurven wurden normiert. Durch Aneinander-
reihen der zeitlich aufeinanderfolgenden Kurven, beginnend mit der Messung der Pro-
be bei t = Omin ergibt sich der 3D-Plot in Abb. 5.7. Der Streuvektor ¢, parallel zur
Flidchennormale umspannt einen Bereich von (0.08 — 0.50)nm ™. Darin ist iiber den ge-

samten Zeitraum von ¢t = (0—72)min die Dampfung der Reflexion anhand der Abflachung
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des Kurvenverlaufs gegen den Streuvektor ¢, zu sehen. Dariiber hinaus lasst sich die Zu-
nahme der Anzahl der fringes mit steigender Quellzeit, vornehmlich in der Anfangsphase,
entnehmen. Zusétzlich verschieben sich die Maxima zu kleineren ¢-Werten, wie zuvor fiir
die einzelnen drei Kurven in Abb. 5.5 beobachtet wurde.

Durch numerische Anpassung aller gemessenen Reflexionskurven aus Abb. 5.7 ergeben
sich entsprechende Streuldngendichte-Profile pgyp fiir die Quellzeit ¢ = (0 — 72) min. Diese
werden zu einer 3-dim Darstellung in Abbildung 5.8 zusammengefiigt. Danach ist pspp
gegen die Gesamtschichtdicke z des Polymerfilms und der Toluol-Dampf-Einwirkzeit ¢
aufgetragen.

Die Grenzflache des Substrats zum Polymer liegt bei z = Onm an der rechten Riickseite
des Plots in Abb. 5.8. Die Schichtdicke der nativen Oxid-Schicht dg;o, und die rms-
Rauhigkeit 0g;/50, zu dem Si-Substrat wurde beim Anfitten der Reflektionskurven stets
konstant gehalten. Das Streuldngendichte-Profil der unpréparierten Probe (¢ = Omin)
liegt im hinteren Teil der Graphik. So ist aus Abb. 5.8 ein kontinuierlicher Verlauf fiir
die Zunahme der Polymerschichtdicke mit steigender Quellzeit zu entnehmen, was an der
Verbreiterung des Profils erkennbar ist. Im Einklang dazu féllt vorzugsweise zu Beginn
der Toluol-Dampf-Anwendung die SLD iiber den gesamte Zeitraum ab, was aus dem Ab-
fall von pspp im linken Hintergrund der Zeichnung zu entnehmen ist. Im weiteren Verlauf
von t entwickelt sich aus dem hohen und schmalen Maximum der Streuléngendichte ein
breites Plateau mit einer leichten Erhohung desselben bei grofien Schichtdicken z. Die
Spalte bei kleinen z-Werten, verursacht durch die Verbreiterung der pspp-Minimums an
der Polymer-Substrat-Grenzflache bei z = Onm, ist im rechten hinteren Teil der Graphik

als Steg an der Riickseite des Plateaus ersichtlich.

Die aus dem Simulationsprogramm resultierenden Daten sind fiir die errechnete Gesamt-
schichtdicke des Polymerfilms z = d; + dy 4+ ds und der rms-Rauhigkeit der obersten
Polymerschicht o3 gegen die Quellzeit ¢ in der Abbildung 5.9 aufgetragen. Zu beachten
ist, dass sich die linke Achsenskala auf z, wihrend sich die rechte auf o3 bezieht. So zeigt
die obere Kurve die Entwicklung von z und die untere Kurve die von o3 an. Darin sind,
wie eingangs angemerkt, drei distinguierte Zeitbereiche zu sehen. Die Intervalle (I,11,11T)
sind durch die Polymerdicke z wie auch durch die Oberflichenrauhigkeit o3 vorgegeben,
in denen sie sich im Verlauf der Kurvenform unterscheiden.

Die rms-Rauhigkeit steigt in I stark an, wéhrend sie in II abfallt und anschlieend in
ITI asymptotisch einen Wert annimmt. Fiir die komplette Polymerfilmdicke z gilt eine
lineare Steigung in I, ein stirker verlaufender Anstieg in II und eine Annahme einer
konstanten Sittigungsschichtdicke d20; bei (106.5 4 0.5)nm. Diese wurde aus dem li-
nearen fit im Intervall IIT berechnet. Uber die exakte Quantifizierung des Verlaufs der

Schichtdickenzunahme wird auf den letzten Abschnitt verwiesen, in dem Vergleiche mit
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Abbildung 5.8: 3-Dim Verlauf der aus den Reflexionskurven in Abb. 5.7 numerisch ermittelten
SLD-Profile pgr,p. Danach ist psip gegen die Gesamtschichtdicke z des Polymerfilms und der
Quellzeit (t = 0 — 72)min wiedergegeben. Zu erkennen ist eine Abnahme des pgr,p-Maximums
sowie eine Zunahme der Gesamtschichtdicke z mit der Quellzeit ¢, in der sich ein Plateau so-
wie eine Spalte zur Polymer-Substrat-Grenzfliche bei z = Onm bildet. Zwecks der besseren
Ubersicht iiber die Zunahme der Polymerschicht, ist die Graphik so gedreht, dass die Polymer-
Luft-Grenzfliche bei z = Onm hinten rechts liegt.

den Ergebnissen der nachfolgenden Probe gezogen werden. Die einzelnen Werte fiir die
Zeiten t = (0, 18, 72)min sind aus der Tab. 5.3 zu entnehmen. Darin sind sie entspre-
chend der auftretenden Zeitintervalle eingeordnet, wiahrend in Tabelle 5.4 die Zeitraume

der einzelnen Intervalle aufgelistet sind.



76 5. Strukturbildung durch Losungsmittel-Dampf

120 50
80 [ ] =
T | 130 E
= 60 [ 1 =
o 120~
N 40 [ 1 g
r ﬁ}% |
20 [ 3 -1 10
! H%E | e s A AR
L5 (] |
0 L ‘ M R ‘ [ BN 0
0 20 40 60
t [min]

Abbildung 5.9: Verlauf der Oberflichen-rms-Rauhigkeit o3 () entsprechend der rechten Ach-
senskala und der Gesamtschichtdicke z (o) beziiglich der linken Achse, der gegen die Zeit ¢ der
in geséttigter Toluol-Atmosphéire gelagerten Probe mit den mittleren Fehlern aufgetragen ist.
Die gestrichelten Linien trennen die drei Zeitintervalle (I),(11) und (III). Im Intervall 11T wurde
mittels eines linearen fits (Linie) die Sittigungsschichtdicke d20, ermittelt.

Intervall | Quellzeit ¢ [min]

I 0—12
II 13 — 33
II1 34 — 72

Tabelle 5.4: Einteilung der Quellzeit ¢ nach den signifikanten Intervallen, die sich durch
Anderung der Gesamtschichtdicke z und der rms-Rauhigkeit o3 gem#f Abb. 5.9 hervorheben.

5.2 Toluol-Behandlung bei 40°C

Im Folgenden werden die Ergebnisse der bei 40°C in geséttigter Toluol-Dampf-
Atmosphére durchgefithrten Experimente dargestellt.

Anhand der Mikroskopbilder wird zunéchst eine Einblick iiber die Oberflichenerscheinun-
gen der Proben wiedergeben. Lag im Vergleich zur vorigen Probe ausschliellich Phasen-
separation der Polymerkomponenten vor, so tritt auf ein und derselben Probe zusétzlich
Entnetzung ein. Diese beiden Vorgénge sind in verschiedenen Bereichen auf dem Substrat
zu erkennen.

Fiir das Auflichtmikroskopbild der nicht dem Toluol-Dampf ausgesetzten Probe sei auf
Abb. 5.1 verwiesen. Auf Aufnahmen bei 10facher VergrofSerung soll im Gegensatz zur ma-
ximal in Toluol-Dampf gelagerten Probe verzichtet werden, da sie keine neuen Erkennt-

nisse einbringen. So sind zum Zweck eines groBflichigen Uberblicks in Abbildung 5.10
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Mikroskopbilder mit 10facher Vergroflerung der 72min in Losungsmittel-Dampf eingesetz-
ten Probe gezeigt. Darin sind zur differenzierten Begutachtung vier Aufnahmen enthalten,
welche in Abb. 5.10a) vorwiegend Bereiche mit Phasenseparation und in Abb. 5.10d) aus-
schlieBlich Entnetzung zeigen. In Abb. 5.10b) und c) sind beide Phédnomene zu sehen. Die
Probe in Abb. 5.10a) ist bis auf die durch Tropfen gebildete Sternformation gleichméfig
bedeckt. In Abb. 5.10b) und verstérkt in c) ist die Anzahl der entnetzten Areale gestie-
gen. Es treten mehr sternférmige Gebilde auf. Diese Formationen entstehen, indem der
wachsende Tropfen auf dem Substrat liegendes Polymermaterial ansammelt und dadurch
propagiert. Er hinterlésst eine Spur entnetzter Bereiche. Dabei nimmt die Bedeckung ab.
Nach wie vor liegen phasenseparierte, homogen bedeckte Bereiche vor. Die Zunahme der
Tropfenbildung fithrt in Abb. 5.10d) zur vollstandig entnetzten Oberfléiche. Fortan werden
zur Erleichterung die homogen bedeckten Bereiche, in denen Phasenseparation stattfindet,

mit P und die entnetzten Regionen mit £ gekennzeichnet.

Fiir eine detaillierte Betrachtung der Oberflichenstruktur wird auf die drei Auflichtmi-
kroskopbilder bei 100facher Vergroerung in Abbildung 5.11 verwiesen. Entsprechend zu
Abb. 5.10a) ist in Abbildung 5.11a) der homogen bedeckte Bereich P dargestellt. Durch
den Helligkeitskontrast kann von einer geringeren Rauhigkeit ausgegangen werden, im
Unterschied zu Abb. 5.11b), in der teilweise Tropfen vorliegen. Die durch die Tropfen
hinterlassenen Spuren unterteilen die relativ glatten Bereiche, die in Abb. 5.11¢) génzlich
verschwunden sind. Zuriick bleiben vollkommen entnetzte Regionen mit Tropfenstruk-
turen darin. So liegen um den grofleren Tropfen in der Mitte der Abb. 5.11c¢) kleinere

herum.

Zur quantitativen Darstellung der Proben beziiglich oberflichenspezifischer Gréfien be-
darf es den aus den RKM-Messungen aufgenommenen Hohenbildern. So werden die rms-
Rauhigkeit, der Bedeckungsgrad 6, der Tropfenradius r sowie die in den Querschnittspro-
filen darzustellenden lateralen Strukturen £ bestimmt.

Wurden in den Mikroskopiebildern der Abb. 5.10 und 5.11 jeweils zwei unterschiedli-
che Bereiche gezeigt, so werden diese ebenso in den Topographiebildern separat darge-
stellt. Danach sind in der Abbildung 5.12 drei RKM-Aufnahmen verschiedener Scan-
groflen von der durchgehend bedeckten Region P abgebildet. Daraus resultieren die in-
plane Strukturen £(R7°). Beginnend mit Abb. 5.12a) liegen im 2 x 2 pm? gerasterten
Hohenbild Trépfchen vor. Diese weisen auf ihrer Oberfliche Strukturen auf, die einer
lateralen Lingenskala QP£(R1%) von (96 4+ 2)nm entsprechen und im Querschnittspro-
fil (QP) in Abb. 5.12d) eingezeichnet sind. In Abbildung 5.12b) ist der Scanbereich
10 x 10 um? dargestellt. Darin liegen die Tropfchen benachbart zueinander. Dem da-
zugehorigen Hohenprofil in Abbildung 5.12e) zufolge existieren zwei Strukturabsténde.

Zum einen handelt es sich um einen Doppel-peak auf dem Tropfchen, der nur oberhalb
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Abbildung 5.10: Mikroskop-Aufnahmen mit 10facher Vergréferung der 72min bei 40°C in
Toluol-Dampf gelagerten Proben. Wéhrend in a) {iberwiegend phasenseparierte Region P und
in d) nur Entnetzung £ zu sehen ist, zeigen die verbliebenen Darstellungen Mischungen beider
Bereiche.

der mittlere Hohe von (37 £ 1)nm (als Linie eingezeichnet) auftritt. Dieser hat eine late-
rale Lingenskala von Q¢(R3%) = (446 + 2)nm und ist in Abb. 5.12b) und e) mit “e;)*
markiert. Zum anderen ragen Tropfchen unterhalb der mittleren Hohe vor. Deren in-plane
Struktur betrigt CE(R3% ) = (1.8:10% £ 30)nm und ist in der RKM-Aufnahme wie auch
in dem Querschnittsprofil mit “e;)* angezeigt.

Aus der Topographie-Aufnahme der Rastergrofie 30 x 30 um? in Abbildung 5.12 lassen
sich die Radien der Tropfchen sowie der Bedeckungsgrad 6 berechnen, indem ausschlief3-
lich Partikel oberhalb der mittleren Hohe bei 38.8nm in Betracht gezogen werden. Die
verbleibenden Tropfchen ergeben eine Radiusverteilung in Abbildung 5.12f), die durch
Anpassen einer Normalverteilung (Linie) einen mittleren Radius von 75 = (134 & 2)nm
aufweist. Der Bedeckungsgrad betriigt indes 0% = (59.7+1.1)%. Die rms-Rauhigkeit und
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Abbildung 5.11: a) Auflichtmikroskopbil-
der bei 100facher Vergroflerung. Dargestellt
ist ein und dieselbe Probe an verschiedenen
Stellen, des 72min bei 40°C in geséttigter
Toluol-Dampf-Atmosphére ausgesetzten Po-
lymerfilms. In a) liegt eine vollstéindig mit
Polymer bedeckte Oberfliche P vor, wihrend
in b) die durch Tropfenbildung teilweise zer-
kliifteten Regionen zu sehen sind. So ver-
bleiben Regionen, in denen die Tropfenbil-
dung keine freien Fléchen hinterlassen hat,
analog zu a). Indes hinterlassen die pro-
pagierenden Tropfen entnetzte Bereiche, die
sternférmig von der Mitte des Bildes ausge-
hen. Mit zunehmender Entfernung vom Zen-
trum des Entstehens bilden die Tropfen brei-
te, vom Polymermaterial freigelegte Spuren,
wie in der linken Bildhélfte von ¢) zu sehen
ist. Der vollstdndig entnetzte Film & ist in
¢) wiedergegeben und zeigt Strukturen un-
terschiedlichen Ausmafles. In der Mitte liegt
ein groflerer Tropfen, in dessen Umkreis klei-
nere Tropfchen kreisformig angeordnet sind.
Dariiber hinaus liegen vereinzelte und zu In-
seln zusammengeschlossene Trépfchen vor.

die Tropfchenhdhe h ermittelt sich aus dem Topographiebild der Scanweite 15 x 15 um?,

die hier nicht gezeigt ist. Demnach gilt fiir die rms-Rauhigkeit (12.14+0.2)nm und fiir die
Trépfchenhdhe AR = (63.9 £ 1.3)nm. Obenstehende Gréfien sind mit denen der nicht in

Toluol-Dampf gelagerten Probe (¢ = Omin) in Tabelle 5.5 zusammengefasst.
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Grofien Omin 72min
rms-Rauhigkeit | (5.3 £0.3) (12.1 £0.2) nm
Radius r (104 £ 2) (134 £2) nm
Tropfenhohe h | (31.6 £ 0.9) (63.9 £ 1.3) nm
Belegung 6 (885 £4.4) (59.7+1.1) %

Tabelle 5.5: Aus den RKM-Bildern extrahierte Werte fiir die unpréparierte (Omin) sowie aus
den homogen bedeckten Bereiche P der 72min bei 40°C in Toluol-Dampf ausgesetzten Probe.

Wurde bisher iiber den homogen bedeckten Bereich P der Probe diskutiert, so werden
nachfolgend die entnetzten Regionen £ auf dem Polymerfilm dargestellt.

Dazu sind in Abbildung 5.13 Hohenbilder in drei unterschiedlich grolen Rasterbereichen
dargestellt, aus denen die lateralen Strukturen ¢(RE") extrahiert. Da sich im Unter-
schied zum vorigen dargelegten Areal abweichende Topographien ergeben, werden zur
zweckméfBigen Darstellung nicht durchgehend dieselben Rasterbereiche wie oben heran-
gezogen werden. In Abbildung 5.13a) ist die Oberfliche eines Tropfens in der 2 x 2 um?
RKM-Aufnahme zu sehen. Darauf befindet sich eine Anzahl an Léchern. Ein Loch-Paar
ist markiert und im Querschnittsprofil in Abbildung 5.13d) wiedergegeben. Aus dem Ab-
stand dieser Vertiefungen ergibt sich der Struktur-peak @¢(RIY) = (196 £ 2)nm. In der
Mitte der Abbildung 5.13b) ist der ganze Tropfen samt seiner Umgebung gezeigt. Aus
diesem Topographiebild mit dem Rasterbereich von 10 x 10 um? sind kleinere Trépfchen
zu entnehmen, die sowohl einzeln vorliegen als auch zu Inseln gruppiert. Abbildung 5.13e)
zeigt ein Hohenprofil von zwei isolierten Tropfchen an. Danach betréigt die entsprechende
in-plane Struktur CE(R3Y) = (1.9-10% & 50)nm. Bei einem groBeren Scanbereich von
50 x 50 um? dargestellt in Abbildung 5.13c), sind zwei groBere Tropfen zu sehen, die
von kleineren Tropfchen umgeben sind. Danach ergibt sich fiir ihren Abstand im Quer-
schnittsprofil der Abb. 5.13f) die laterale Lingenskala @¢(R32") = (28.7-103 4 80) nm.

Nachfolgend wiedergegebene Werte fiir die entnetzten Regionen £ konnen, wie noch zu
zeigen ist, nicht mit denen aus den homogen bedeckten Bereichen P aus Tab. 5.5 ver-
glichen werden, trotz der iibereinstimmend gewiihlten Rasterweite von 15 x 15 um?. Die
entnetzten Areale weisen sowohl grofle Tropfen als auch kleinere Tropfchen auf. Bei der
Wahl eines 15 x 15 um?2-Scans werden beide Struktursorten statistisch ungeniigend auf der
Oberflache wiedergegeben. Somit lassen sich daraus keine représentativen Werte extrahie-
ren. Andererseits ist ein abgerasterter Bereich der Gréfie 95 x 95 um? ausreichend fiir die
Statistik der darin vorkommenden Tropfenarten. Dieser Scanbereich aber wiederum kann
nicht fiir die Berechnung der Struktur im homogen Bereich P herangezogen werden, da
sich bei dieser Rasterweite im RKM-Bild, eine laterale Auflosung von 371nm/px ergibt,
die iiber den mittleren Radius von r&" = (134 4+ 2)nm liegt.
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Ungeachtet der fehlenden Moglichkeit zum adédquaten Vergleich sind die Gréflen der ent-
netzten Region der Vollstandigkeit halber aufgefiihrt. Dadurch kann ein Einblick in die
Topographie gewonnen werden. In Abbildung 5.14a) ist eine RKM-Aufnahme der Scan-
grofe 95 x 95 um? wiedergegeben. Darin sind verschieden grofie Tropfen zu sehen. Mit
einer rms-Rauhigkeit von (57.94-1.0)nm und einer Tropfenhohe A2 von (390.5+5.3)nm
liegt der Bedeckungsgrad 62° bei (27.3 + 1.3) %, ausgehend von der mittleren Hohe bei
62.5nm. Strukturen unterhalb dieses Schwellenwertes sind aus der Berechnung fiir die Be-
legung ausgeschlossen und in Abbildung 5.14b) ausgeblendet. Fiir einen 15 x 15 um? Be-
reich auf der Polymeroberflache, in dem sich Tropfchen zu Inseln anhdufen, geméfl Abbil-
dung 5.15, ist die rms-Rauhigkeit (26.540.4)nm und die Trépfchenhthe (119.6 +2.2)nm.
Der Bedeckungsgrad oberhalb der dazugehorigen mittleren Hohe von 39.3nm entspricht
(23.1 £ 1.0)%. Aus Tabelle 5.6 sind oben aufgefithrte GroBen zu entnehmen.

Gréflen @ 40°C | 15 X 15 um? 95 X 95 um?

rms-Rauhigkeit | (26.5 £ 04) (579 £1.0) nm
Tropfenhéhe h | (119.6 + 2.2) (390.5 + 5.3) nm
Belegung 6 (231 +£1.0) (273+£13) %

Tabelle 5.6: Oberflichenspezifische Groien der entnetzten Region £ aus der 72min bei 40°C in
Toluol-Dampf gelagerten Probe in Abhéingigkeit von zwei verschiedenen Rasterbereichen.

Sind aus den Querschnittsprofilen lediglich Absténde einzelner Objekte entnehmbar,
so bedarf es den aus den Hohenbildern berechneten Leistungsdichtefunktionen fiir ei-
ne repriasentative Aussage der in-plane Strukturen. Da fiir den 72min lang bei 40°C
in Losungsmittel-Atmosphére ausgesetzten Polymerfilm zwei unterschiedliche Regionen
verschiedener Topographien entstehen, sind fiir jeweils beide Bereiche separate RKM-
Messungen durchgefiihrt worden. Dazu sind zur Berechnung der entsprechenden PSD-
Graphen Hohenbilder acht verschieden grofier Rasterweiten von 1 x 1 um? bis 95 x 95 um?
aufgenommen worden. Um die resultierenden PSD-Kurven mit der aus der unpraparierten
(Omin) Probe zu vergleichen, ist sie als unterste Kurve in der Abbildung 5.16 mit aufge-
nommen. Die mittlere Kurve (o) stammt aus der homogen bedeckten P und die oberste

(e) aus der entnetzten Region £.

Durch Vergleiche der in-plane Strukturen aus den Querschnittsprofilen in Abb. 5.12 und
5.13 lassen sich die in den PSD-Kurven auftretenden Léngenskalen auf den RKM-Bildern
lokal zuordnen.

So ergibt sich aus der mittleren PSD-Kurve in Abb. 5.16 bei hohem ¢-Wert von 0.058nm ™!
eine laterale Struktur von PSP¢(RI%) = (108 + 2)nm, welche die Strukturierung auf der

Tropfenoberflache in Abb. 5.12a) und d) darstellt. Benachbart dazu resultiert eine Schulter
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Abbildung 5.12: RKM-Aufnahmen in a—c) von drei unterschiedlichen Scanbereichen der homo-
gen bedeckten Areale P, die aus der 72min bei 40°C gelagerten Probe der geséttigten Toluol-
Dampf-Atmosphére resultieren. Das dazugehoérige Hohenprofil in d) zeigt die laterale Struk-
tur QPE(R1Y) auf der Oberfliche eines Tropfens. Abstinde sowohl von der Doppelspitze (e1)
QP¢ (R‘QL%O ) wie auch von Tropfen (ey) @P¢ (Ré%o ), die ihren Ursprung unterhalb der eingezeich-
neten mittleren Hohe (gestrichelte Linie) haben. Aus dem Topographiebild in c) folgt in f) die
Radiusverteilung der Partikel, die oberhalb der mittleren Hohe liegen. Der mittlere Radius 7“%00
erfolgt aus der Anpassung der Normalverteilung (Linie).
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Abbildung 5.13: Hohenbilder drei verschiedener Rasterbereiche der entnetzten Region £ der
72min lang bei 40° C in Toluol-Dampf-Atmosphére gelagerten Proben. Die den Markierungen in
a—c) entsprechenden Querschnittsprofile in d—f) zeigen die lateralen Lingenskalen £(R2"°) an.
So sind aus a) und d) Locherstrukturen @P¢(R12") auf der Oberfléiche eines groBen Tropfens zu
entnehmen. In b) und e) sind Absténde @F¢ (R%go) separat vorliegender Tropfchen dargestellt.
Wihrend c) und f) die in-plane Struktur QF¢(RAY") von grofien Tropfen abbildet.
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Abbildung 5.14: Topographiebild einer 95 x 95 um? Aufnahme des entnetzten Polymerfilms.
Wiéhrend in a) die gesamte mit Tropfen iiberzogene Oberfliche wiedergegeben ist, zeigt b)
ausschliefllich Strukturen, die oberhalb der mittleren Hohe von 62.5nm liegen. Die verbliebenen
Bereiche ergeben die Belegung des Substrats.

Abbildung 5.15: RKM-Aufnahme eines
15 x 15 um?2-Ausschnitts der entnetzten
Region. Dargestellt ist ein Inselverband,
der sich aus einzelnen Tropfchen formiert.

0 um

0 pum 7.5 um 15 um

fiir PSPE(RAY) = (444 £ 5)nm, die der Doppelspitze auf dem Tropfen in Abb. 5.12b) und
e1) entspricht. Der dominante peak mit der Lingenskala PSP¢(R3%) = (1.8 -10% £ 20)nm
deutet auf die Tropfenabstédnde in Abb. 5.12¢,) hin. Die oberste Kurve stammt von der
entnetzten Region und verweist mit der dominanten Struktur PSP¢(RIY) = (211 4 5)nm
auf die Distanz der Locher auf der Tropfenoberfliche in Abb. 5.13a) und d). Angrenzend
daran entspricht der breite peak PSPE(RIY) = (1.9-10% 4+ 60)nm nach Abb. 5.13b) und
e) den Strukturgrofen von isolierten Tropfchen auf dem Substrat zueinander. Nahe der
Auflssungsgrenze (gestrichelte Linie) der RKM-Methode bei ¢ = 2.260-10~*nm~! geben
Abb. 5.13¢) und f) die laterale Struktur PSP¢(R3Y) = (27.8-10% 4 30)nm den Abstand
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Abbildung 5.16: Leistungsdichtefunktionen der unbehandelten (Omin) (unterste Kurve) sowie
der 72min lang bei 40°C in Toluol-Dampf gelagerten Probe. Wahrend die mittlere PSD-Kurve
(o) aus den Hohenbildern der homogen bedeckten Region P resultiert, basiert der oberste PSD-
Plot (¢) auf den entnetzten Bereichen £. Bei ¢ = 1.380 - 10~ 4nm™! liegt die Auflssungsgrenze
(gestrichelte Linie) der RKM-Methode. Die Graphen sind aus Griinden der Ubersicht gegenein-
ander nach oben verschoben.

groflerer Tropfen wieder.

In Tabelle 5.7 sind die Strukturfaktoren aus den Querschnittsprofilen C¢( R sowie aus
den PSD-Kurven PSP¢(RE%) in Abhéingigkeit zu der Toluol-Dampf-Aufbewahrungszeit
t = (0,72)min sowie zu ihren Vorkommen in der homogen bedeckten P oder entnetzten
& Region gegeniibergestellt. Die unpréaparierte Probe ergibt ausschliefllich einen durchge-

hend homogenen Bereich.

Zur Bestimmung des kinetischen Verhaltens des bei 40°C in Toluol-Dampf ausgesetzten

Polymerfilms werden nachfolgend die Reflektionskurven der in-situ Messungen vorgestellt.
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PSD¢ aus PSD-Kurven | QF¢ aus Querschnittsprofile
Zuordnung
Omin 72min Omin 72min
Rip (125 + 1) (108+£2) | (96 = 2) (96 +2)  nm
Rap (734 + 1) (444 £5) | (668 + 3) (446 + 2)  um
Ryp - (1810 +20) | (1.8-10°+30)  nm
Rie - (211 £ 5) - (196 £2)  nm
Rae - (1.9-10°£60) |  — (1.9-10°£50)  nm
R3¢ — (27.8-10% + 30) — (28.7-10°* +£80)  nm

Tabelle 5.7: Gegeniiberstellung der Strukturfaktoren &, die sich jeweils aus den PSD-
PSD¢) sowie aus den Querschnittsprofilen (?F¢) der RKM-Aufnahmen ergeben und
in Abhéngigkeit zu der Toluol-Dampf-Lagerzeit ¢ = (0,72)min sowie der Zuordnung, ob sie
aus der homogen bedeckten (Rp) oder der entnetzten Region (Rg) stammen. Da fiir die Pro-

Kurven (

be bei ¢ = Omin ausschliellich homogen mit Tropfchen bedeckte Bereiche vorliegen, entfallen
entsprechende Strukturen Rg.

Sie sind nach dem identischen Verfahren wie oben in einem Zeitraum von ¢ = (0 — 72) min
jede Minute aufgenommen und durch Vorgabe eines Drei-Schichten-Modells (k = 3) mit
Parratt32 numerisch simuliert worden. Daraus ergeben sich die Dicken dy und die rms-
Rauhigkeiten o) (k=1-—3) der einzelnen Polymerschichten.

In Abbildung 5.17 sind drei gemessene Reflektivitatskurven wiedergegeben, die jeweils
aus den noch niher zu erlauternden Zeitintervallen (I,II,1IT) stammen. Diese normierten
Kurven (als Punkte dargestellt) sind samt der dazugehérigen fits (als Linie eingezeichnet)
gegen ¢. aufgetragen und zwecks der Ubersicht gegeneinander nach oben verschoben. Die
dazugehorigen fits sind als Linien eingezeichnet. Der Streuvektor q., der senkrecht zur
Oberfliche steht, erstreckt sich iiber einen Bereich von (0.08—0.52)nm ™. So entspricht die
untere Kurve der unpréaparierten Probe bei £ = Omin aus dem Zeitintervall I. Der mittlere
Plot riithrt von dem 6min prozessierten Polymerfilm her und spiegelt eine exponierte
Stellung im Intervall II wider, wie weiter unten zu sehen sein wird. Stellvertretend fiir
das Zeitintervall III gibt schliefllich die obere Reflektion die 72min in Losungsmittel-

Atmosphére ausgesetzten Probe wieder.

Durch Einsetzen der Initialwerte fiir die Streulédngendichten, die Dicken und entsprechen-
den rms-Rauhigkeiten der aufeinanderfolgenden Polymerschichten des Modells ergeben
sich durch adédquate Anpassung der fits an die Messkurven die endgiiltigen psip, x, d
und oy, der einzelnen Schichten k. Die daraus resultierenden Streuldngendichte-Profile
sind in Abbildung 5.18 dargestellt. Darin ist die simulierte SLD-Funktion ps;p(z) gegen
die Gesamtschichtdicke z des Polymerfilms aufgetragen. Bei z = Onm befindet sich die
Substrat-Polymer-Grenzfliche, wihrend das Polymermaterial bei positiven Werten von

z liegt. Dariiber hinaus ist in der Graphik erneut die Streuldngendichte der protonier-
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Abbildung 5.17: Fiir die Quellzeiten ¢ = (0,7,72)min aus den entsprechenden Zeitintervallen
(I, II, III) sind die normierten Reflexionskurven gegen den Streuvektor ¢, aufgetragen. Die
Messdaten sind als Punkte und die dazugehorigen numerischen fits als Linien eingezeichnet. Die
Kurven sind gegeneinander nach oben verschoben.
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Abbildung 5.18: SLD-Profile sind gegen die Gesamtschichtdicke z aufgetragen und resultieren
aus den simulierten Reflexionskurven. Proben mit der Einwirkzeit ¢ = (0,7, 72)min stammen
aus den Intervallen (I, II, III). Die Substrat-Polymer-Grenzfliche liegt bei z = Onm und der
Polymerfilm erstreckt sich im positiven z-Bereich. Das Si-Substrat und die dazugehorige rms-
Rauhigkeit zur nativen Oxid-Schicht ist auf der negativen z-Achse und an der steil abfallenden
SLD zu erkennen. Die eingezeichneten Linien zeigen die Streuléingendichten der protonierten
Polymere (PaMS, PI) an, wihrend psrp(PS) der deuterierten Komponente weit oberhalb des
dargestellten Bereichs liegt. Mittels der Profile ist mit wachsendem t eine Zunahme von z,
einhergehend mit der Abnahme der SLD und eine Verbreiterung der Spalte an der Grenzfliche
zum Substrat festzustellen.



88 5. Strukturbildung durch Losungsmittel-Dampf

ten Komponenten PaMS und PI als Linie eingezeichnet. Wie in Abb. 5.6, wurde auf die
Darstellung von pspp(PS) verzichtet. So kann pspp(z) nach Gl. 5.1 nur Werte zwischen
psLp(PS) und pspp(PI) annehmen. Liegt pspp(z) oberhalb von psip(PaMS), so deutet
das auf eine Anreicherung der PS-Komponente bei z hin.

Die Gesamtschichtdicke z(t) ldsst sich direkt aus dem Streuldngendichte-Profil in
Abhéngigkeit von der Toluol-Dampf-Behandlungszeit ¢t entnehmen. So quellt der Polymer-
film von der unpréparierten Probe (¢ = Omin) im Vergleich zur maximal in Toluol-Dampf
eingelagerten Probe (t = 72min) um 152% auf. Fiir die Quellzeiten ¢t = (0, 7)min steigt
z an, um dann bei ¢t = 72min einen Maximalwert zu erreichen. Das Profil zu ¢ = Omin
besitzt ein knapp 25nm breites Plateau mit einem Maximum bei z = 50nm. Mit zuneh-
mender Quellzeit verbreitert es sich bei t = 7min auf ca. 47nm und fiir die Langzeitprobe
bei t = 72min auf anndhernd 60nm. Bei den letzt genannten Einwirkzeiten verschwindet
dabei das Maximum und es verbleibt ein Plateau, das bei der Probe aus dem Intervall 111
steil abfillt. Dabei erniedrigt sich pgrp um 1076A=2. Im Gegensatz zur 30°C aufgequol-
lenen Probe bildet sich mit wachsendem t keine “rechteckige“ Liicke an der Grenzfliche
zum Substrat, sondern eine in z-Richtung verbreiterte und entsprechend der SLD tiefer
ansetzende Spalte. Wobei diese bei ¢t = 72min deutlich unterhalb des Grenzwertes von
psep(PaMS) abfillt und die hochste Differenz an Streuldngendichte der Spalten aufzeigt.
Die rms-Rauhigkeit o3 der obersten modellierten Polymerschicht (k = 3) steigt zunéchst
von t = Omin nach ¢ = 6min um das 1.9fache, um dann bei t = 72min, verglichen zum
Anfangswert, um 38% abzufallen. Die einzelnen Werte der Gesamtschichtdicke z sowie

der rms-Rauhigkeit fiir die drei Zeiten ¢ sind aus Tabelle 5.8 zu entnehmen.

Intervall : Zeit ¢ [min] | Dicke z [nm] | rms-Rauhigkeit o3 [nm]
1 : 0 (55.6 £ 0.9) (7.4 £ 0.1)
1) S 7 (65.4 + 1.3) (14.1 + 0.1)
I 72 (84.7 + 1.7) (2.8 + 0.1)

Tabelle 5.8: Auflistung der Gesamtschichtdicke z sowie der rms-Rauhigkeit o3 der obersten
Polymerschicht fiir die Proben mit der Toluol-Dampf Einwirkzeit ¢ = (0, 6, 72) min. Die einzelnen
Quellzeiten stammen jeweils aus den Zeitintervallen I, IT und III.

Durch Aufreihen aller normierten Reflexionskurven sowie Streuldngendichte-Profile aus
dem gesamten Zeitraum ergibt sich jeweils ein 3-dim Plot.

In Abbildung 5.19 ist der Verlauf der Reflexion in Abhéngigkeit von dem Streuvektor
¢. = (0.01 — 0.42)nm~! und der Quellzeit ¢ bei 40°C dargestellt. Beginnend mit der
unpréaparierten Probe im Hintergrund der Graphik fallen mit zunehmender Toluol-Dampf-

Einwirkzeit die Maxima der Reflexion im Vordergrund ab. In gleichem Mafle nimmt die
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Déampfung der Kurven zu, was an der Verflachung zu erkennen ist und auf die Verringerung

der rms-Rauhigkeit o3 zuriickzufiihren ist, wie aus Tab. 5.8 zu entnehmen.
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Abbildung 5.19: Verlauf der gemessenen Reflektivitéitskurven in einem 3-dim Plot. Die Kurven
sind gegen die Toluol-Dampf-Quellzeit ¢ = (0 — 72)min und dem Streuvektor ¢, = (0.01 —
0.42)nm~! aufgetragen. Die jeweils 1min lang gemessenen Reflektionskurven sind normiert und
in der Darstellung aneinander gereiht. Fiir einen besseren Uberblick der zeitlichen Entwicklung
beginnt die Einwirkzeit ¢ vorne in der Darstellung und die am léngsten behandelte Probe links
hinten. Deutlich zu erkennen ist der Verlauf der fringes mit der Quellzeit.

Aus sémtlichen simulierten Reflexionskurven resultieren die Streuldngendichte-Profile, die
in Abbildung 5.20 zu einem 3D-Plot zusammengesetzt sind. So ist, in Abhéngigkeit von
der Gesamtschichtdicke des Polymerfilms z, die Streuldngendichte gegen die Quellzeit ¢
aufgetragen. Dazu ist die Graphik fiir eine bessere Ubersicht mit zunehmender Einwirk-
zeit t und Polymerdicke z nach vorne gedreht. So liegt links hinten die Streuldngendichte
der unpréparierten Probe, wiahrend im rechten Hintergrund bei z = Omin die Polymer-
Substrat-Grenzfliche abgebildet ist. Zu sehen ist, dass zu Anfang im Intervall 1 die
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Streuldngendichte stark abfillt und mit wachsender Zeit ¢ im Intervall III einen kon-
stanten Wert annimmt, erkennbar am Verlauf des Maximums. Im gleichen Mafle schwillt
die Filmdicke z im Zeitintervall I an, wihrend im Intervall III die Schicht nicht weiter
anwéachst, was an der Verbreiterung des Plots deutlich wird. Des Weiteren nimmt die
Steigung der Flanke im Vergleich zur anfinglichen Behandlungszeit zum Ende hin ab,
was die Erh6hung der rms-Rauhigkeit beweist.

Oben genannte Indizien belegen, dass mit wachsender Quellzeit die PS-Komponente zur
Oberflache diffundiert und der Polymerfilm durch (ins Polymermaterial) eindringende
Toluol-Molekiile aufquillt.

120

Abbildung 5.20: Verlauf der aus den Reflexionskurven in Abb. 5.19 errechneten SLD-Profile
in einem 3-dim Plot. Die Streuldngendichte pgyp ist gegen die Gesamtfilmdicke z des Polymers
und der Quellzeit t = (0 — 72)min aufgetragen. Fiir eine bessere Ubersicht der Zunahme der
Polymerschicht liegt die Polymer-Luft-Grenzfléche bei z = Onm hinten rechts und die maximale
Einwirkzeit ¢ hinten links. Mit ¢ nimmt die Filmdicke zu und pgyp ab.

In Abbildung 5.21 sind die Resultate der Simulation gegen die Einwirkzeit ¢ aufgetra-
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Abbildung 5.21: Unterteilung der drei Zeitintervalle (I),(11) und (IIT) entsprechend des Verlaufs
der Oberflichen-rms-Rauhigkeit o3 (o) und der Gesamtschichtdicke z (o). Plots sind gegen die

Zeit t der in der Toluol-Atmosphire gelagerten Probe mit dem mittleren Fehler aufgetragen. Die
d40°

Séttigungsschichtdicke d,, im Intervall IIT wurde mit einem linearen fit (Linie) berechnet.

gen. Wiahrend die linke Achse die Gesamtschichtdicke z des Polymers zeigt, bezieht sich
die rechte Achsenskala auf die berechnete Oberflichen-rms-Rauhigkeit o3. Analog zur
vorigen Probe, zeigt die bei 40°C in Toluol-Dampf gelagerte Probe ebenso drei Zeitinter-
valle (I,ILIIT), in denen der Kurvenverlauf variiert, jedoch mit verschiedener Zeitdauer,
wie in Tabelle 5.9 zu vergleichen ist. Des Weiteren unterscheiden sie sich ebenso in den

Steigungen, was noch quantitativ im néchsten Abschnitt diskutiert wird.

Intervall | Quellzeit ¢ [min)]

I 0—- 6
II 7T =21
II1 22 — 72

Tabelle 5.9: Die nach Abb. 5.21 durch Verlaufsinderung der Gesamtschichtdicke z und der
rms-Rauhigkeit o3 abgrenzenden Zeitintervalle (I,IL III) der in 40°C gelagerten Probe.
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5.3 Diskussion

In den vorangegangenen Abschnitten wurden die FErgebnisse der Toluol-Dampf-
Behandlung bei 30°C und 40°C separat dargestellt und kurz diskutiert. Im Folgenden
werden durch Gegeniiberstellung der einzelnen Resultate Vergleiche durchgefiihrt, um so
Unterschiede wie auch Gemeinsamkeiten der auftretenden Prozesse bei den Proben her-
auszuarbeiten.

Dazu werden erstmals die Graphen der Polymerschichtzunahme im Verlauf der Quellzeit
t aus Abb. 5.9 und 5.21 iibereinander gezeigt. Im Unterschied zu den oben abgebildeten
Graphen wird in Abbildung 5.22 an der linken Achsenkala der absolute Schichtzuwachs
(z — zo) gezeigt, bei dem z, als Initialwert fiir die Schichtdicke der toluolfreien Probe
bei ¢t = Omin angesetzt ist. Auf der rechten Achse hingegen ist der prozentuale Zuwachs
Z = z/zp an Filmdicke normiert auf die dazugehorige Anfangsschichtdicke zo wiedergege-

ben. Die Kurven sind gegen t aufgetragen.

z-z, [nm]
N
o
I

Abbildung 5.22: Gegeniiberstellung der Resultate fiir die Zunahme der gesamten Polymerfilm-
dicke fiir die Quelltemperaturen bei 30°C in a) und bei 40°C in b). Die linke Achse zeigt mit
(z — zp) den absoluten Schichtzuwachs und die rechte Achsenskalierung die relative Zunahme
(2 = z/2p) normiert auf die Anfangsschichtdicke der entsprechenden Probe. Die gestrichelten
Linien unterteilen die gesamte Quellzeit von ¢ = (0 — 72) min in die jeweiligen Intervalle I, IT und
ITI. Die Intervalle unterscheiden sich in der Dauer At sowie in deren Positionen.
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Aus den linearen fit-Geraden der Intervalle III, die als Linien in Abb.5.22 eingezeich-
net sind und fiir die die linke Achsenskala mafigeblich ist, ergibt sich die Séttigungs-
oder Gleichgewichtsschichtdicke z,,, die die maximal erreichbare Filmdicke darstellt.
So ergeben sich fiir die beiden Quelltemperaturen der absolute Polymerfilmzuwachs
Az = (29 — 2zsat). Bezugnehmend auf die rechte Achse ldsst sich dariiber hinaus aus
diesen Geraden der relative Anstieg 2 = z/2y der Filmdicke entnehmen. Damit liegt der
relative Schichtzuwachs der gequollenen Probe bei 30°C um 22% hoher als bei 40°C. Die
Werte sind nachfolgend in Tabelle 5.10 aufgelistet.

Werte 30°C 40°C

Az | 435405 288+ 02 nm
Bear | 17341  1514+1 %

Tabelle 5.10: Der absolute Zuwachs der Filmdicke Az wihrend der gesamten Quellzeit und die
prozentuale Zunahme der Polymerschicht Zs,; normiert auf die anfingliche Schichtdicke z.

In Abb. 5.22 ist deutlich zu erkennen, dass die einzelnen Intervalle im Vergleich zu den
beiden Quelltemperaturen in der zeitlichen Doméne variieren. So unterscheiden sich die

Langen der Intervalle und ihre zeitliche Position auf der Zeitachse. In Tabelle 5.11 werden
At(40°)

Aros) 2U den

die Dauer At der einzelnen Intervalle wie auch ihr zeitliches Verhiltnis

beiden Quelltemperaturen dargelegt.

Intervall | A#(30°C) A#(40°C) [min] | 3¥5520 (%]
I 12 6 50
IT 20 14 70
II1 30 20 132

Tabelle 5.11: Die zeitliche Dauer At der einzelnen Intervalle (I, II, III) beider Temperaturen
(30°C, 40°C) sowie deren Verhiltnis.

Es stellt sich heraus, dass bei der 30°C—Probe das Intervall I genau doppelt so lan-
ge dauert wie bei der 40°C gequollenen Probe. Dadurch verschiebt sich der Beginn des
Intervalls II fiir die bei 30°C gelagerten Probe zu hoheren Quellzeiten t. Bei dieser Quell-
temperatur dauert das Intervall IT im Gegensatz zur 40°C—Probe 70% lianger. Da die
Intervalle I und II bei der 30°C ausgesetzten Probe ldngere Zeit in Anspruch nehmen als
fiir die 40°C—Probe, resultiert fiir die gesamte zur Verfiigung stehende Einwirkzeit von
t = 72min ein chronisch kiirzeres Zeitintervall IIT von 30min fiir die Probe bei T" = 30° C.
Im Unterschied dazu hélt die 40° C—Probe einzig im Intervall III mit 50min ldnger an als
die 30°C—Probe und dauert somit 132% linger.
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Toluolsorption

Durch Auftragung des in Abb. 5.22 dargestellten Kurvenverlaufs der Toluol-Aufnahme ge-
gen v/t in Abbildung 5.23, werden aus den Steigungen der linearen fits Gesetzmifigkeiten
fiir die Diffusion des Losungsmittels in den Polymerfilm hergeleitet.

Dazu sei vorerst die Herleitung zur Aufnahme (engl.: mass-uptake?) des Losungsmittels
dargestellt. Der Volumenanteil des sorbierten Toluols im Film sei ¢(¢) mit dem entspre-
chenden Volumen V' (t) der Polymerschicht zum Zeitpunkt ¢. Das Volumen des trockenen
Films zu Beginn der Quellzeit ¢ = Omin sei V. Es ergibt sich aus der Oberfliche F'
der Probe und der dazugehorigen Schichtdicke: V(t) = Fz(t) bzw. fiir den trockenen
Film: Vy = Fzy. Daraus ergibt sich fiir den Volumenanteil ¢(¢) des aufgenommenen

Losungsmittel zur Zeit ¢:
V() —Vo  z(t) — 2o

o0 = = (52)

Entsprechend gilt fiir den Volumenanteil ¢, des in den Film hinein diffundierten Toluols

im Intervall III, in dem eine Séttigung an Losungsmittel stattgefunden hat:

‘/sat - % o Zsat — R0

¢sat =

(5.3)

Vvsat Zsat

Dabei ist V,,; das Volumen des Films, das bei der Sattigung an Toluol mit der maximal
moglichen Séttigungsschichtdicke z,,; eintritt. Unter Vernachlidssigung der Vergréflerung
der Polymeroberfliche F' durch Aufrauhung wihrend des Schwellprozesses wird angenom-
men: Vi = F2ga.

Diese Annahme ist insofern gerechtfertigt, als dass durch die Analyse der 30 x 30 pm?
gerasterten Topographiebilder die Oberflichen der Polymerfilme fiir die Proben aus Ta-

belle 5.12 gering variieren.

Quellzeit t = Omin t = 72min
Temperatur | unpripariert 30°C 40°C (P) 40°C (&)
Fliche F [um?] 9044 £ 1.8 906.9 £1.9 9069 £2.0 9055+ 1.6
Abbildung 5.2¢) 5.3¢) 5.12¢) 5.12Db)

Tabelle 5.12: Die aus 30 x 30 um? Hohenbildern berechneten Probenoberflichen bei verschie-
denen Quellzeiten und Temperaturen mit den entsprechenden Abbildungsverweisen. Die beiden
Regionen der bei 40°C in Toluol-Dampf ausgesetzten Probe sind mit P und £ gekennzeichnet.

2 Aus historischen Griinden wird nach wie vor in der angelsichsischen Fachliteratur fiir die Losungs-
mittelsorption mass-uptake und M(t) verwendet, da sie urspriinglich gravimetrisch iiber die Masse
bestimmt wurde.
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Danach sei M (t) das von dem Film aufgenommene Volumen an Toluol zum Zeitpunkt ¢. Im
Intervall ITI, in dem eine maximal mogliche Sorption innerhalb der vorgegebenen Quellzeit
von t = 72min stattgefunden hat, betrigt die Menge an aufgenommenem Losungsmittel
M. Danach gilt fiir das Verhéltnis beider Quantititen [176-179):

M@) _ o@t) V() _ 2(t) — 2

p— pr— 5.4
Msat ¢sat ‘/sat Zsat — R0 ( )

In Abb. 5.23 ist die proportionale Volumenaufnahme M (t)/Mjs,; (linke Achsenbeschrif-
tung) an Toluol in den Polymerfilm gegen die Quadratwurzel der Quellzeit v/¢ aufgetra-
gen. Miteinbezogen in diese Abb. ist die rms-Rauhigkeit o3 der obersten Polymerschicht
(rechte Achsenskala). Die gestrichelten Linien unterteilen den gesamten Prozess mit iden-
tischen Kurvenverldufen in die drei distinguierten Intervalle I, IT und III. Die Kurven fiir
die Temperatur bei 30°C sind in Abb. 5.23a) und fiir 40°C in Abb. 5.23b) gezeigt.

Die proportionale Volumenaufnahme M (¢)/M,,; an Toluol im Séttigungsbereich ergibt
sich aus dem linearen fit im Intervall III gemafl Tabelle 5.13 fiir die beiden Quelltempe-

raturen.

Werte 30°C 40°C

Dsat 4204+17 341+10 %
M(t) /Mgy | 964 +£21 984411 %

Tabelle 5.13: Der im Intervall IIT ermittelte Volumenanteil ¢4, und die proportionale Volumen-
aufnahme M (t)/Msq an sorbiertem Toluol in den Polymerfilm fiir beide Quelltemperaturen.

Diffusionskoeffizient D

Aus den Steigungen der linearen fit-Geraden der Abb. 5.23 lassen sich die Diffusions-
koeffizienten D ermitteln. Diese geben an, wie schnell Losungsmittel aus der Dampf-
Atmosphére in den Polymerfilm hineindiffundiert. Dariiber hinaus lésst sich aus den Dif-
fusionskonstanten der einzelnen Quelltemperaturen die Aktivierungsenergie F, des Dif-
fusionsverlaufs berechnen. Sie gibt an, welche Energie-Barriere zu iiberwinden ist, damit
Toluol in den Film sorbieren kann und ist somit ein Maf, inwiefern es sich bei diesem
Prozess um eine endo- bzw. exotherme Reaktion handelt.

Diffusion aus der Gasphase in nicht pordse Polymerfilme sowie Permeation durch Mem-
branen folgen zuerst dem Prinzip der Losung des Toluols durch Absorption an der Filmo-
berfliche und anschliefend der molekularen Diffusion derselben durch die Polymermatrix

bis Séttigung eintritt [65]. Dabei entspricht die Séttigung einer Deformation in Form
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einer Volumenausdehnung des polymeren Netzwerks, in dem ein energetisches Gleichge-
wicht zwischen der Streckung der Polymerketten und der Mischung des Sorptivs mit dem
Polymer eintritt [62]. Im Falle einer Membran findet auerdem noch Desorption durch Ab-
gabe des Losungsmittels an der gegeniiberliegenden Grenzflache statt, wenn diese einem

niedrigeren Druck ausgesetzt ist.

Im Folgenden wird der Prozess eingehender betrachtet, bei dem das Toluol in und durch
den Polymerfilm diffundiert. Crank [180] bestimmte mittels des ersten Fickschen Diffusi-
onsgesetztes (1855) numerische Losungen fiir verschiedene (gekriimmte) Oberflichen als
Randbedingung, ndmlich Diffusion in eine Kugel, in einen Zylinder sowie in eine pla-
nare Ebene. Fiir letzteren Fall betrachtete er als System eine Membran und einen Film.

Park [181] erweiterte das mathematische Modell auf die Diffusion von Polymeren, bei dem
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Abbildung 5.23: Vergleich der Ergebnisse fiir die proportionale Volumenaufnahme M (t)/Mgq:
auf der linken Achsenbeschriftung und die rms-Rauhigkeit entsprechend der rechten Achsen-
skalierung fiir die eingesetzten Quelltemperaturen bei 30°C in a) und 40°C in b). Die einzelnen
Intervalle sind Streuldngendichte-Profile, die mittels der gestrichelten Linien jeweils unterteilt
sind. Die durchgezogenen Linien resultieren aus den linearen fits der Kurvensegmente und sind
im Text ndher erldutert.
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durch Aufnahme von Losungsmittel in den Polymerfilm der Diffusionskoeffizient variieren
kann, da im Verlauf der Sorption die Viskositét des Polymers abféllt und somit das Sorptiv
schneller hinein- und durchdiffundieren kann. Berens [182] und Hopfenberg [183] ermittel-
ten durch gravimetrische Sorptionsexperimente von Hexan-Dampf in eine PS-Membran
bzw. Wasser in einem Copolymer die Gleichgewichtsparameter. Auf Grundlage des mathe-
matischen Modells von Crank und Park interpretierten sie die Diffusion von Losungsmittel
in das Polymer als einen zweistufigen Prozess, welcher sich als Linearkombination einer
Fickschen sowie (pseudo-® oder) non-Fickschen Kinetik beschreiben lisst. Danach folgt
in der ersten Stufe die Aufnahme und Diffusion des Losungsmittels in den Film, welche
diffusionsbestimmt ist. In der zweiten Stufe (non-Fickscher Bereich) ist der Mechanismus
von der Relaxation der mit Losungsmittel-Molekiilen sorbierten Polymerketten dominiert.
Damit befindet sich das System in einem Zustand, in dem sich die Kettensegmente be-
wegen konnen, um so in das Gleichgewicht iiberzugehen. Das Polymersystem ist aus dem
Glaszustand in den viskosen Bereich iibergegangen und somit ist die Diffusion von der
Toluolkonzentration abhéngig [185, 186].

Fiir kurze Zeiten und insbesondere zu Beginn der Sorption kann der Diffusionskoeffizient
als konstant angenommen werden und dadurch nach Gleichung 5.5 bestimmt werden [180].
Dazu wird durch Auftragung der Volumenaufnahme des Losungsmittels M (t) /Mg, gegen
v/t nach Gl. 5.5 der Diffusionskoeffizient D mit der Filmdicke z berechnet. Dabei wird =z
mit der Anfangsschichtdicke zy gleichgesetzt [180].

M) 4 [|Dt

= — /= 5.5
Msat 20 ™ ( )

Ubertragen auf das vorliegende Experiment, bedeutet dies fiir die beiden Quelltempera-
turen, dass der Prozess im Zeitintervall I durch Aufnahme und Diffusion von Toluol in
den Film bestimmt ist. In diesem Zeitfenster ist der Diffusionskoeffizient, aufgrund der
monoton steigenden Kurve in Abb. 5.23, konstant. Im Intervall II ist die Steigung der
fit-Geraden hoher als im ersten. Das weist darauf hin, dass D angestiegen ist. Dariiber
hinaus ist zu erkennen, dass fiir die zwei Quelltemperaturen die fit-Geraden den Verlauf
der Teilkurve im Intervall IT unzureichend beschreiben. Das ist ein Indiz dafiir, dass sich
D wiahrend des Intervalls verdndert. Somit kann GIl. 5.5 nicht auf Intervall II angewandt
werden, da die Voraussetzung nicht erfiillt ist. Die Erhohung des Diffusionskoeffizienten
lasst sich dahingehend erkldren, dass Toluol schneller in und durch das aufgequollene
Polymer diffundieren kann, da sich die Viskositdt des Netzwerks durch Losungsmittel-

Aufnahme stédndig erniedrigt. Die Erhéhung von D bedingt somit den Relaxationsbeginn

3 Crank und Park nannten den Prozess “anomalous Fickian diffusion® und Odani [184] “pseudo-Ficksche

diffusion®.
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und damit die Diffusion der Ketten. Also sind im Intervall II beide Stufen des Fick-
schen sowie des mon-Fickschen Prozesses zu beobachten. Im Zeitintervall III quillt das
Polymer nicht mehr weiter an, es diffundiert kein Losungsmittel mehr in den Film. Das
Netzwerk hat sich durch Relaxationsbewegung der Polymerketten aufgeweitet und ist da-
durch in den Gleichgewichtszustand iibergegangen. Die aus den linearen fit-Geraden des
Intervalls I in Abb. 5.23 ermittelten Steigungen ergeben nach GIl. 5.5 die Diffusionskoef-
fizienten Dpgjeng fiir Toluol bei den Quelltemperaturen 30°C und 40°C in Tabelle 5.14.
Die Diffusion von Toluol in reiner Luft ist deutlich hoher als in einer Polymermatrix.
Dementsprechend ist davon auszugehen, dass bei einem Abstand von 1.5cm der Probe
vom Losungsmittelreservoir die Kinetik des Quellverhaltens nach ungefahr einer Minute
ausschlieBlich durch die Diffusion des Toluols in den Polymerfilm bestimmt wird [187].
Der Diffusionskoeffizient von Toluol (Dp,g) ist abhéingig von der Temperatur der Luft
und in Tab. 5.14 aufgelistet [188].

Diffusion | 30°C 40°C [m?/s|] Bedingung Quelle
D glend 4.6 5.7 x 10™®  Tol. im tern. Blend Messung
D%S” 0.66 — x 1072 Tol. im PS-Film [189]
D%k 0.61 @24° x 107" Tol. im PS-Film [187]
Dy st 8.8 9.3 x107% Tol. in Luft [188]
D pg/p1 5.0 96 x 107" Dgey in PS/PI-Blend [68]

Tabelle 5.14: Die im Intervall III ermittelte proportionale Volumenaufnahme M (t)/Mgq: an
sorbiertem Toluol in den Polymerfilm fiir beide Quelltemperaturen und weitere aus der Literatur
bezogene Diffusionskoeffizienten, siehe Text.

Zum Vergleich sind weitere aus der Literatur resultierende Diffusionskoeffizienten in die
Tab. 5.14 mit aufgenommen. Bei der gravimetrischen Bestimmung der Toluolsorption in
einem PS-Film mit M,, = 280kg/mol und einer Anfangsschichtdicke von 100 um wurde
bei 30°C ein Diffusionskoeffizient von Dpg" bestimmt [189]. Dabei betrégt der aus der
Massenaufnahme berechnete Volumenanteil von Toluol 20%, was bei der vorliegenden
30°C—Probe einer Quellzeit zwischen (12—13)min entspricht und genau am Ubergang von
Intervall I zu II liegt. Eine weitere Methode zur Ermittlung der Toluolaufnahme in PS mit
M, = 803kg/mol gestattet die Messung der Filmdickenvariation mittels der Ellipsometrie.
Bei einer Probentemperatur von 24°C wéchst die Schicht mit einer anfinglichen Dicke
von 152.7nm auf das dreifache an und es ergibt sich der Diffusionskoeffizient D% [187].
Beim Vergleich der einzelnen Diffusionskoeffizienten zeigt sich, dass die Lange der Po-
lymerkette einen entscheidenden Einfluss auf die Diffusion hat. Ausgehend von PS als
Hauptbestandteil der Mischungsserie MSI:154 ist der Diffusionskoeffizient D gjeng von To-

luol um mehr als fiinf Zehnerpotenzen grofer als DGg” fiir die 121mal lingere PS-Kette
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bzw. um zehn Zehnerpotenzen hoher als DY fiir das 346mal lingere PS. MaBgeblich fiir
diesen Effekt ist die Dichte der Polymerverschlaufungen in den physikalisch verbundenen
Netzwerken?. Je héher die Vernetzung der Polymerketten ist, desto langsamer ist die Per-
meation des Toluolmolekiils. Diese Verschlaufungen sind abhéngig von der Kettenlédnge

und werden in dem nachfolgenden Abschnitt iiber die kritische Molmasse nédher behandelt.

Der Einfluss der Temperatur und der daraus folgende Geschwindigkeitsabhéngigkeit des
Sorptionsprozesses lasst sich mit der Arrhenius-Gleichung (1889) ausdriicken. Dabei wird
davon ausgegangen, dass diese in dem klein gewéhlten Temperaturbereich AT = (40 —
30)°C fiir den Diffusionskoeffizienten D(T') Giiltigkeit hat®. Somit gilt fiir die Arrhenius-
Gleichung mit der allgemeinen Gaskonstante R und dem Diffusionskoeffizienten Dy beim

absoluten Gefrierpunkt:

D(T) = Dyexp (}Ejfj) (5.6)
Die Aktivierungsenergie E4 ergibt sich aus dem Verhéltnis der Arrhenius-Gleichungen
der beiden Quelltemperaturen und ist gleich der Differenz aus der Aktivierungsenergie
der Desorption E4 und der Absorption E%* von Toluol aus der Polymermatrix. Da-
durch ist E4 identisch mit der Enthalpie des Prozesses [125]. Mit E4 = —17.7kJ/mol
handelt es sich bei der vorliegenden Diffusion um einen exothermen Vorgang, der in
der Affinitdt des Losungsmittels mit den eingesetzten Polymeren, ausgedriickt in den
Loslichkeitsparametern ¢, begriindet liegt. Im Vergleich dazu ergibt sich fiir die Diffusion
von Wasser in einem Polyelektrolyt bei 25°C ein knapp doppelt so hoher Schwellgrad von
Zsat = 322% mit einer dreifach hoheren Aktivierungsenergie von 54.6kJ/mol [179]. Das
liegt in der starken Hydrophilie des mehrfach geladenen Polyelktrolytes zum (polaren)
Wasser begriindet.

Glasiibergangstemperatur T,

Nach Crank und Hopfenberg bleibt dabei die Glasiibergangstemperatur 7, des gelosten
Polymers unbeachtet. Im Zuge der Toluolsorption phasensepariert die Polymermischung
aus einer terniren Polymerschmelze zu Beginn des Schwellprozesses zu einer quartérneren
Toluol-Polymerlosung. Ausschlaggebend fiir die Entmischung ist die Erhéhung der Mobi-

litdt der Polymerketten durch das Losungsmittel. Die Glasiibergangstemperatur definiert

4 Die Abhiingigkeit der Permeationsgeschwindigkeit wird in analoger Weise in chromatographischen

Trennverfahren, wie z.B. bei HPLC (high performance liquid chromatography).
5 Diese Annahme ist insofern gerechtfertigt, als dass es sich bei der Absorption und der Desorption

von Toluol um einfache Reaktionsprozesse handelt, die weder ein vorgelagertes Gleichgewicht noch
enzymatische oder katalytische Reaktionen hat [125].
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dabei den Bereich, bei dem Polymerketten aus dem Glaszustand in den viskosen Zu-
stand iibergehen, indem sie entsprechend des Reptationsmodells mobil werden. Es gilt
nun, die Anderung von T, der einzelnen Komponenten zu evaluieren. Dazu wird die spe-
ziell fiir Polymer-Losungsmittel-Mischungen entwickelte Kelley-Bueche-Gleichung 5.7 an-
gewendet [89]. T} 14, beschreibt die Glasiibergangstemperatur der Losung, Ty, p, die des
Polymers P, mit n=(PaMS,PS,PI) sowie T}, ;, die des reinen Losungsmittels. Der thermi-
sche Ausdehnungskoeffizient o wird als universelle Konstante fiir das Polymer mit 4.8-1074
angegeben [89]. Die Volumenfraktion fiir das betrachtete Polymer ist ¢p,. Es wurde ein
zuséatzlicher Korrekturfaktor oy, zur Originalversion der Kelley-Bueche-Gleichung hin-
zugefiigt. Dieser Faktor beriicksichtigt die Tatsache, dass die eingesetzte Polymerlosung
einem quartdrneren System entspricht und nicht einer bindren Losung. Danach wird die
aufgenommene Menge an Losungsmittel unter den einzelnen Komponenten P, geméaf oy,

aufgeteilt.
T _ ar ¢p, Ty, P + Okor, ar (1 — ép,) Ty 1 (5.7)
g,Lsgn ap ¢Pn +6k‘0’/‘n Qag, (1 - QSP,L) .

In Abbildung 5.24 ist die Anderung der Glasiibergangstemperaturen fiir die Polymere in
Abhéngigkeit von der zugehorigen Volumenfraktion ¢p der Komponenten nach GI. 5.7
fiir beide Prozesstemperaturen dargestellt. Es zeigt sich, dass T,(PaMS) aufgrund seines
geringen Anfangswertes von ¢°(PaMS) = 10% mit zunehmender Einwirkzeit ¢ bedeutend
stiarker abféllt als T, von PS und PI.

Der entsprechend der Polymerkomponenten zugewiesene Anteil d,, an sorbiertem Toluol

kann nicht eindeutig determiniert werden, aber zumindest iiber den Loslichkeitsparameter

0p des gelosten Polymers im Losungsmittel mit der Gleichung 5.8 abgeschéitzt werden:
op,

Okory, = —=—=— 5.8
g > 0p, (5:8)

Loslichkeitsparameter 6

Der von Hildebrand et al. [190-192] eingefithrte Loslichkeitsparameter § spezifiziert die
Loslichkeit eines Polymers in einem Losungsmittel und ist iiber die Kohésionsenergie Ej,,
der partizipierenden Bestandteile nach Gleichung 5.9 definiert mit v,, als das molare Vo-
lumen® des reinen Losungsmittels und im Falle eines Polymers mit dem molaren Volumen

des Monomersegments. Der Loslichkeitsparameter entspricht der Quadratwurzel aus der

6 Das molare Volumen v,, ist iiber das Verhiltnis des Volumens V zur Stoffmenge n definiert. Mit der

Definition der Molmasse M = 2 sowie der Massendichte p,, = 2 ergibt sich: v,, = 2.
n p \4 g P
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Abbildung 5.24: Anderung der Glasiibergangstemperatur T, y nach der Kelley-Bueche-
Gleichung 5.7 in Abhéngigkeit von der Volumenfraktion ¢ der einzelnen Polymerkomponenten.
Die Punkte (o) zeigen den Ty-Verlauf bei 30°C und die durchgezogene Linie bei 40°C. Die
gestrichelte Linie liegt bei 30°C, wihrend die durchgezogene horizontale Linie 40°C markiert.

Dichte der Kohésionsenergie:
Ekoh

Um

5:

(5.9)

Der Loslichkeitsparameter § ist ein Maf fiir die Wechselwirkung der einzelnen Komponen-
ten in der Mischung. Je kleiner die Quadratdifferenz zwischen dem Loslichkeitsparameter
(Ad/p)? = (6, —0p)? des Losungsmittels L und der Polymerkomponente P ist, desto eher
16st sich das Polymer im Losungsmittel. So sind Systeme mit “dhnlichem® Hildebrand-
Parametern mischbar. Fiir die beiden Quelltemperaturen sind die Quadtratdifferenzen in
Tabelle 5.15 aufgelistet, aus der (Adr,/ps)? mit dem geringsten respektiv (Adr/pr)® mit
dem hochsten Wert hervorgeht. Das spiegelt ebenso die Laborerfahrung wider, bei der
sich PS sofort in Toluol 16st, wihrend PI in Toluol erst nach einigen Stunden vollstindig
in Losung geht.

Aus dem Produkt der Quadratdifferenz der Loslichkeitsparameter, dem Volumen der
Losung V., und der einzelnen Volumenfraktionen des Losungsmittels ¢ sowie der
des Polymers ¢p ergibt sich aus Gleichung 5.10 die Mischungsenthalpie AH,,;, der
Losung [190, 193]. Die nach Hildebrand und Scott hergeleitete Gleichung gilt grundsétzlich
nur fiir unpolare Systeme und ergibt nur positive Mischungsenthalpien, was den Einsatz

auf polare Losung ungeeignet macht und somit stark einschrankt.

AHmz:c = ¢L ¢P szl‘ (5[/ - 5]:’)2 (510)
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Es bedarf einer Erweiterung des Loslichkeitsparameters nach Hansen [185, 194] um die
konkrete Mischbarkeit einer Losung aus Polymer und Losungsmittel(-gemischen) quanti-
tativ zu bestimmen. Die Werte liegen aber nicht fiir alle eingesetzten Polymerkomponen-
ten vor. Fiir die Einheit von dp gilt [(J/m?)1/2]=[10"3MPa'/?] und wird deswegen in der
Literatur [195] auch als “interner Druck® der Losung bezeichnet.

Patterson nannte in der angelsédchsischen Fachliteratur die kohésive Energie auch
“Kontaktenergie* (“contact energy“) und driickte damit aus, dass Fy,, die Energie ist,
die aufgebracht werden muss, um Kontakte gleichartiger Segmente (bei langkettigen Poly-
meren) oder Molekiile (im Falle niedermolekularer Losungsmittel) aufzubrechen, um hete-
rogene Kontakte zwischen ungleichen Substanzen zu bilden [196]. Nach Hansen [185, 194]
ist Eyon die messbare Verdampfungsenergie AF, und gleich der Differenz aus der Ver-
dampfungsenthalpie AH, und dem Produkt der allgemeinen Gaskonstante R und der

Temperatur T entsprechend:

Ewon = AE,=AH, — RT (5.11)

Die Temperaturabhéngigkeit des Loslichkeitsparameters §(7) ergibt sich nach Kreve-
len [61] mit dem thermischen Ausdehnungskoeffizienten «, der temperaturunabhéngig
angenommen wird, aus Gleichung 5.12. In Tab. 5.15 sind die auf die Quelltemperaturen
Ty = (30°,40°) C korrigierten Loslichkeitsparameter bezogen auf die Literaturwerte 6(77)
mit 77 = 25°C wiedergegeben:

§*(Ty) = 6*(Th) exp(—a(Tz — T1)) (5.12)

Anderung der Volumenfraktion ¢

Da wihrend des Prozesses Toluol in den Film hineindiffundiert, &ndert sich die anfangliche
Zusammensetzung der Schmelze mit dem Anfangsvolumen V; wéihrend der Quellzeit ¢.
Nachfolgend wird die Berechnung des modifizierten Mischungsverhéltnisses MSI darge-
stellt. Die Volumenfraktion von Toluol ¢(t)1o = Vio/V (t) ist definiert als das Verhéltnis
des sorbierten Toluolvolumens Vi, zum Volumen des aufgequollenen Films V' (¢) zur Zeit t.
Mit Gl. 5.2 ergibt sich:

Vo=V(t) (1 = o(t)ra1) (5.13)

Das Volumen Vj des trockenen Films setzt sich aus den einzelnen Anfangsvolumina V5
der Polymerkomponenten (n =PaMS,PS,PI) zusammen und ist mit Vy = F'zq iiber die
Anfangsschichtdicke zy des Films zugénglich. Zu Beginn der Behandlung sind die einzel-

nen Komponentenvolumina Vzgn = gb%nl/b iiber die anfingliche Volumenfraktion gb?;n der
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Polymere bekannt. Im vorliegenden Fall liegt die Initialmischung MSI:154 vor. Somit er-
gibt sich z.B. fiir das Volumen von PaMS in Abhéngigkeit vom Anfangsgesamtvolumen

Vo und der beiden Volumenfraktionen gzﬁopn der verbliebenen Polymerkomponenten:
VlgaMS =Vo(1— ¢(F)>s - ¢0P1) (5.14)

Durch Einsetzen von GIl. 5.13 in Gl. 5.14 ergibt sich die zeitabhédngige Volumenfraktion
o(t) von PaMS:

Ot )ponss = 2 = (1= o{t)) (1= s = o) (515)

Somit ldsst sich auf Basis von Gl. 5.2 und 5.15 die Anderung der Volumenfraktion von
Toluol ¢(t)re1, bzw. von den Polymerkomponenten ¢(t)p, in Abhéngigkeit von der Quell-
zeit t in Abbildung 5.25 fiir beide Temperaturen darstellen. Dabei steigt erwartungs-
geméf ¢(t)r, mit der Zeit, wihrend ¢(t)p, abfillt. Entsprechend des Anfangswertes fallt
o(t)pams weitaus schwécher ab, als ¢(t) von PS und PI.

Kritische Molmasse M,

Unterhalb der kritischen Molmasse M, sind Polymerketten ausreichend kurz, um bei Tem-
peraturen unter ihrer Glasiibergangstemperatur beweglich zu sein [56]. Dabei beschreibt
M, = M./2 die molare Masse des Polymers und mit M), der dazugehdérigen monomeren
Molmasse die Anzahl der Segmente N, = M, /M), die sich zwischen zwei Verschlaufungs-
punkten (engl.: entanglement) befinden. Die kritische Molmasse M, bzw. die entangle-
ment-Molmasse ist eine polymerspezifische Gréfie und nicht von der Temperatur abhéngig.
Nach dem Reptationsmodell bedingen diese Verschlaufungen oder Verknduelungen eine
Verlangsamung der Diffusion der Kette aus ihrem fiktiven Tubus [197, 198]. Dabei ist
davon auszugehen, dass die erniedrigte Glastemperatur bei diinnen Polymerfilmen nicht
von der reduzierten Verschlaufungskonzentration abhéngig ist [199].

Als einziges der eingesetzten Polymere liegt PS mit einer Molmasse unter M,
vor. Somit ist davon auszugehen, dass die PS-Ketten trotz der anfianglich hoheren
Glasiibergangstemperatur iiber die gesamte Messzeit beweglich sind. Das gilt ebenso
fir PI, da trotz M, > M. die niedrige Glastemperatur eine Relaxation ermoglicht.
NMR-Messungen [200] eines Polymerblends aus niedermolekularen PI (M,,=1233g/mol,
N =13) sowie kurzkettigen, teils deuterierten PS-d3 (M,, = 2048g/mol, N =14 und somit
ahnlich dem eingesetzten PS) ergaben die jeweiligen Selbstdiffusionskoeffizienten Dy ¢ der

einzelnen Komponenten. Abhéngig von der Mischungszusammensetzung variierte dabei
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Abbildung 5.25: Verlauf der Volumenfraktion der eingesetzten Komponenten (Toluol und Poly-
mere) mit der Quellzeit ¢ bei 30°C in a) und bei 40°C in b). Die gestrichelten Linien unterteilen
die einzelnen Intervalle I, IT und III. Die gefiillten Symbole (o) bei ¢(PaMS) und ¢(PS) weisen
auf den zeitlichen Bereich hin, in dem diese Polymere eine Glasiibergangstemperatur oberhalb
der Quelltemperatur haben.

Dgef, jedoch haben beide Polymersorten in derselben Mischung einen &hnlichen Wert
an Dy [68]. Fiir eine symmetrische (50gew.%) Mischung aus PS/PI sind die Selbstdif-
fusionskoeffizienten extrapoliert auf die eingesetzte Temperatur in Tab. 5.14 aufgelistet.
Nach dem Rouse-Modell [201] ist fiir kurze Ketten mit M < M, die molare Masse M
invers proportional zu der Selbstdiffusionskonstante D des Polymers und fiir die Wieder-
holeinheit N gilt somit D ~ N~ [202-204]. Fiir Makromolekiile oberhalb der kritischen
Molmasse mit M > M, ist die Verschlaufung zu beachten und es gilt das Reptations-
modell mit D ~ N2 [198, 204]. Somit diffundieren kurze Polymere schneller als lange
Ketten. Abhéangig der Polymerkonzentration zeigen jedoch beide Modelle einen abwei-
chenden Exponenten [205, 206]. Es ergibt sich fiir die Diffusivitdt im Rouse-Modell ein
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Exponent von 1.2 [207] und fiir das Reptationsmodell ein Exponent von 2.3 — 2.4 [208].

Ubertragen auf die vorliegende Toluol-Polymer-Mischung ist die kurzkettige PS-
Komponente beweglicher und kann somit schneller als PI und PaMS relaxieren. Diese
Eigenschaft spiegelt sich ebenso in dem verglichen zu D%4 und D%g¢" relativ hohen Dif-
fusionskoeftizienten Dy.¢ der kurzkettigen PS- und PI-Komponenten im PS/PI-Blend

wider.

Tropfenbildung

Initiiert durch die Toluolsorption in den Film quillt das System durch Einlagerung der
Losungsmittelmolekiile in der Polymermatrix auf. Dadurch wird die Viskositdt der Mi-
schung herabgesetzt und die Polymermischung kann phasenseparieren. Untersuchungen
bei Quellversuchen in einem Temperaturbereich von (15 — 45)°C mit Toluol an einem
PS/PI-Blend mit verschiedenen Molmassen der einzelnen Komponenten weisen die Ten-
denz zur Phasenseparation nach [209]. Dieser Prozess ist bei der 30°C behandelten Probe
im Auflichtmikroskopbild der Abb. 5.1 und im RKM-Ho6henbild in Abb. 5.3 dargestellt.
Fiir die bei 40°C gelagerte Probe bilden sich auf ein und derselben Probe zwei verschie-
dene Bereiche aus. In denen ist zum einen Phasenseparation (Region P) (Abb. 5.10a),
5.11a) und 5.12) und zum anderen Entnetzung (Region £) (Abb. 5.10d), 5.11¢) und 5.13)
zu beobachten. Dabei kann es sich in den Bereichen £ nicht um Kondensation von Tolu-
ol auf der Filmoberfliche wiahrend des Quellprozesses handeln. Denn wére dies der Fall,
hétte das geloste Polymer entlang der Schwerkraft an dem senkrecht aufgestellten Wafer
ausschlielich nach unten flieen miissen. Dagegen spricht in Abb. 5.11b) das Muster, der
sternformig in alle Richtungen von der Mitte des Bildes verlaufenden Tropfen.

Es spricht vielmehr dafiir, dass die Tropfenbildung erst nach der Messung bei dem Offnen
der Kammer eingesetzt hat. Denn Strukturen mit einer Tropfenhdhe von (390.545.3)nm,
wie sie in den entnetzten Bereichen £ vorliegen, miissten einen flacheren Abfall in den
Streuldngendichte-Profilen in Abb. 5.18 und dementsprechend eine hohere rms-Rauhigkeit
in Abb. 5.21 aufweisen. Diese betrégt im Intervall III lediglich (2.8 & 0.1)nm. Demnach
bildeten sich die Tropfen durch Kondensation von Toluol(-Dampf) in dem abkiihlenden
Polymerfilm bei der Entnahme des Zellendeckels.

Dabei kann Entnetzung entweder durch homogene bzw. heterogene Nukleation auf dem
Film ausgeltst worden sein. Homogene Nukleation tritt bei lokalen Konzentrationsschwan-
kungen in der Mischung auf, die bei der Abkiihlung der Probe zum Anwachsen des Kon-
densationskeims (= erhohte Polymerkonzentration) fithren und dadurch Tropfenstruktu-
ren bilden. Im Gegensatz dazu ist bei der heterogenen Nukleation durch Anwesenheit des
niederkonzentrierten PaMS eine niedrigere Aktivierungsenergie notig [85]. Diese Doméne

kann als Nukleationskeim wirken, die durch die disperse Polymermatrix aus PS/PI trop-
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fenformig eingekapselt wird. Dieser Prozess ist in der Temper-Reihe der Mischungsserie
MSI:154 in Abb. 6.26 auf Seite 141 nachgewiesen.
Letztendlich kann keine detaillierte Entscheidung iiber den zeitlichen Verlauf der Trop-

fenentstehung mit den zur Verfiigung stehenden Methoden getroffen werden.

Oberflaichenspannung ~

Aufgrund der geringen Abhéngigkeit der Oberflichenspannung (M, T') von der Molmasse
M sowie von der Temperatur T des betrachteten Polymers ist diese vernachléssigbar. Fiir
die meisten Polymere folgt eine Abweichung von v mit M,, = 3000g/mol verglichen mit
einer unendlich langen Kette M, in der Regel von weniger als 1mN/m [65]. Am Beispiel
der Oberflichenspannung v = 33.8mN/m fiir PS mit M,, = 13700g/mol und respektiv
v = 34.1mN/m fiir M,, = 44000g/mol ist der Sachverhalt nachzuvollzichen [210]. Es ist
davon auszugehen, dass dies fiir die langkettigen Polymere PaMS und PI genauso gilt.
Dagegen hat ein niedermolekulares PS mit einer Molmasse M,, = 1 700g/mol (vergleichbar
dem verwendeten PS) eine hohere Oberflichenspannung von 7 = 39.3mN/m und einen
Temperaturgradienten von —dvy/dT = 0.077mN/Km [67]. Der Temperaturgradient fiir
PS mit M,, = 44000g/mol fillt mit —dvy/dT = 0.072mN/Km ebenso klein aus [211].

Werte fiir die Oberflichenspannung sind in Tab. 5.15 zusammengefasst.

Wechselwirkungsparameter x

Der Flory-Huggins-Wechselwirkungsparameter y ist abhéngig von der Molmasse des Poly-
mers und nimmt mit Zunahme der Molmasse ab. So betrigt fiir eine Toluol-PS-Mischung
bei 25°C mit M, = 72kg/mol des Polystyrols y = 0.47 bzw. mit M, = 1500kg/mol
entspricht x = 0.43 [220, 221]. Die Molmassenabhéingigkeit nimmt jedoch mit steigender
Polymerkonzentration sowie Polymerkettenldange ab [222]. Da nicht immer fiir die tabel-
lierten Werte von x weder die entsprechenden Polymerkonzentrationen noch die Molmas-
se des Polymers bekannt sind, wird nachfolgend der bindre Wechselwirkungsparameter y
mittels des Hildebrand-Loslichkeitsparameter von dem Losungsmittel 6, und der einzel-
nen Polymerkomponenten dp abgeschétzt. Dabei werden weder Temperatur-, noch Druck-
sowie Konzentrationsabhéngigkeit von der Polymerlésung in Betracht gezogen. Diese Va-
riablen werden im Rahmen der “corresponding states theory® von Prigogine und Patterson
et al. miteinbezogen [223-225], bediirfen aber Parameter, die fiir einige der eingesetzten
Homopolymere nicht zur Verfiigung stehen.

Nach Gleichung 5.16 wird nur der enthalpische Anteil x gy des Wechselwirkungsparameters
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Werte Toluol PaMS PS PI
M, [kg/mol] - 00212, 213]  gg[214,215] () 9[216, 217]
N. — 170 339 150
N — 1845 20 2279
T, [K] 117218 4421601 31968 21469
a [10~Y/K] | 0.10708%219 576069 513069 6.51(
~v(20°C)  [mN/m] — 38701 39,3067 31.0067
§(25°C)  [MPa'/? 18.200%1 18500200 181912200 16.40220)
pm(25°)C  [g/cm?] 0.867%8  1.065  1.0487  0.960™
T, Lsg [K] — 442 —167 319 —214 214 — 161
@ (%] 0 — 42 10 — 6 50 —29 40— 23
30°C ) [MPat/?] 18.15 18.47 18.17 16.37
(Adr/p)? [MPa] — 0.10 0.00 3.19
v [cm3/mol] 107.5 105.8 104.1 4.7
X — 0.34 0.34 0.45
T, Lsg [K] — 442 —182 319 —230 214 — 168
® (%] 0— 34 10-7 50 —33 40— 26
s00c O [MPa'/?] 18.05 18.42 18.12 16.32
(Adr/p)? [MPa] — 0.14 0.00 2.99
v [cm3/mol] 108.5 106.4 104.1 AT
X — 0.35 0.34 0.44

Tabelle 5.15: In dem oberen Teil der Tabelle sind Literaturwerte fiir die kritischen Molmas-
sen M. sowie die umgerechneten kritischen Polymerisationsgrade N, mit denen der eingesetzten
Polymere N gegeniibergestellt. Die Glasiibergangstemperatur Ty, der thermische Expansionsko-
effizient «, der Oberflichenspannung -, der Loslichkeitsparameter § und die Massendichte py,
beziehen sich auf Literaturangaben. Der mittlere Teil zeigt berechnete Werte fiir die 30° C—Probe
und der untere Abschnitt fiir die 40° C—Probe, wobei die Volumenfraktionen ¢ aus den Messun-
gen stammen und Grundlage zur Berechnung der entsprechenden Glastemperaturen 7T} 1, der
Polymerlésungen sind. Fiir weitere Erlduterungen siehe Text.

mit der allgemeinen Gaskonstanten R bei der absoluten Temperatur 7" ermittelt.

/USE
XH = RYZ (0p — dp)° (5.16)

Das molare Volumen vy, eines Segments entspricht mit Vi, = vs,/Na dem Segment-
volumen V., des jeweiligen Polymermonomers respektive des Toluolmolekiils und wird

iiblicherweise in Tabellenwerken [65, 67, 74] mit einem Referenzwert von Vi, = 100A3
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angegeben. Dabei lisst sich v, nach der Lorentz-Berthelot-Mischungsregel” [226, 227]
mit veey = (v, - vp)’% aus dem geometrischen Mittel der molaren Volumina der betei-
ligten Komponenten einsetzen [190, 228]. Voraussetzungen zur Berechnung von y g nach
Gl 5.16 sind: (a) eine ideale, homogene Mischung, (b) keine Volumendnderung beim
Mischen, (c¢) unpolare bzw. schwache Polarisierbarkeit der Komponenten und (d) Wech-
selwirkung nicht rein repulsiver Natur zwischen ungleichartigen Substanzen [229, 230].
Genannte Eigenschaften fithren grundlegend zu einem enthalpischen Anteil des Wechsel-
wirkungsparameter x und geniigen der urspriinglichen Flory-Huggins-Theorie (FH). Fiir
die Modifizierung des Gittermodells von FH bedarf es einem Korrekturterm [190, 231] zu
X, der dem entropischen Anteil yg des Wechselwirkungsparameters y entspricht:

X =XH T XE (5.17)
Fiir unpolare Polymersysteme nimmt yg einen Wert zwischen 0.3 und 0.4 an [67] und
wird im Allgemeinen auf yp = 0.34 festgelegt [193, 232, 233, so auch in der Berechnung
der Wechselwirkungsparameter in Tab. 5.15 und 5.16 nach GI. 5.16 und 5.17.

Polymer X T [°C] o) Quelle

0.34 30 0.06 berechnet

PaMS 0.35 40 0.07 berechnet
0.48 — 0.65 25 0.3—-0.7 [234]
0.463 — 0.465 30 k. A. [235]

0.34 30 0.29 berechnet

0.34 40 0.33 berechnet
PS 0.41—-0.37 22-30 0.29—-0.50 [236]
0.22 —0.24 24 0.36 — 0.50 [237]

0.32 —0.37 25 0.2—-0.6 | [238, 239

0.45 30 0.23 berechnet

PI 0.44 40 0.26 berechnet
0.36 —0.32 25—155 1 [240]

Tabelle 5.16: Vergleich der berechneten y—Werte mit denen aus der Literatur.

Aus der Literatur ergeben sich uneinheitliche Angaben fiir den Wechselwirkungspara-
meter beziiglich der Temperatur 7" sowie der Volumenfraktion des Polymers ¢p, was

den konkreten Vergleich der y—Werte teilweise inkonsistent macht. Trotzdem sind zum

7 Die Lorentz-Berthelot-Relation bezieht sich auf das geometrische Mittel der Kohiisionsenergie:
Eion12 = (Eron. 11 -Ekoh’m)*% der Substanzen mit den homogenen 11 und 22, bzw. heterogenen
Kontakten 12 der Spezies 1 und 2. Mit Gl. 5.9 folgt somit: E ; 15 = 62, vy = 6,0, - (v1v2) 2.
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Uberblick in Tabelle 5.16 die iiber den Loslichkeitsparameter abgeschitzten Wechsel-
wirkungsparameter mit einigen Beispielen aus der Literatur in den relevanten 7'— und
¢p—Bereichen zusammengestellt. Im Gegensatz zu PaMS und PI liegen zum “géngigen*
Polymer PS mehr Literaturangaben vor. So existiert fiir die Toluol-Polystyrol-Lésung in
einem Temperaturbereich von (22 — 30)°C eine von der Volumenfraktion von PS ent-
sprechend x = 0.455 — 0.155 ¢pg lineare Abhéngigkeit [236]. Zur Berechnung wurde fiir
die entsprechende Quelltemperatur die aus den Messungen resultierende Volumenfraktion
¢ps eingesetzt. Bei Angabe eines Geltungsbereichs fiir x in Tabelle 5.16 korrespondiert

dieser direkt mit dem fiir die Volumenfraktion ¢.

Chemisches Potential u

Ausschlaggebend fiir die schnellere Diffusionskinetik der 40° C-Probe ist der hohere Parti-
aldruck pr. des Toluoldampfes in der Gasphase. Mit dem grofleren Partialdruck geht die
schnellere Sorption von Losungsmittel in den Polymerfilm einher. Fiir beide Quelltempe-
raturen sind die Partialdrucke aus [241-243] entnommen und in Tabelle 5.17 aufgelistet.
Gleichgewicht des Systems wird dann erreicht, wenn die chemischen Potentiale der Gas-
phasen 9 sowie der festen Phasen p/ entsprechend der Erlduterung in Abschnitt 1.6
gleich sind. Danach findet in der Summe keine weitere Toluolsorption in den Film statt.
Da das chemische Potential nach GIl. 1.9 reziprok abhéngig ist vom Partialdruck des
Losungsmitteldampfes in der gasférmigen Phase, welches wiederum abhéngig von der
Temperatur ist, ergibt sich fiir die hohere Quelltemperatur von 40°C ein niedriegeres che-
misches Potential 19(40°) als das bei 30°C.

Aufgrund des hoheren Diffusionskoeffizienten D)., und des niedrigeren chemischen Po-
tentials 4/ (40°) wird der Gleichgewichtszustand bei der 40°C ausgesetzten Probe schneller
erreicht, was sich durch den fritheren Beginn des Intervalls III im Vergleich zur 40° C-Probe

bemerkbar macht.

Entropischer Effekt

Zur Minimierung der Oberflichenenergie miisste das PS mit der hochsten Ober-
flichenspannung ~ der beteiligten Komponenten nicht an die Oberfliche diffundieren.
Die SLD-Profile zeigen dies jedoch anhand der Erhohung von psyp an der Grenzfliche zur
Luft. Dementsprechend ist fiir die Diffusion an die Oberflache ein konkurrierender Effekt
mafgeblich, ndmlich der entropische.

Dabei ist die Entropie proportional zu der Zustandszahl moéglicher Konformationen (2
der Kette [59]. Im Gittermodell entspricht diese der Anzahl der Monomere N der Kette.
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Dadurch zeigen hochmolekulare Polymere eine héhere Entropie, die sie aber aufgrund der
hoheren Anzahl benachbarter Segmente aus der eigenen sowie umliegender Ketten in ihrer
Flexibilitét einschrankt, womit der grolere Entropiebeitrag im Vergleich zu kiirzeren Ket-

ten nicht erreicht wird. Fiir die Entropie-Anderung gilt mit der Boltzmann-Konstante kz:

AS = kpInQ = ky InN (5.18)

Somit bedeutet Minimierung der konformativen Entropie® eine Verringerung der
moglichen Kettenkonformationen [95] und im umgekehrten Schluss eine Erhohung der
rdumlichen Anordnung der Monomere in der Kette zueinander. Da an der Oberfliche
benachbarte Ketten fehlen, liegen die Polymere an dieser nicht komprimiert vor, sondern
diffundieren zur Erniedrigung des Ordnungszustandes an die Oberfliche. Dadurch resul-
tiert der dominierende Entropiebeitrag AS aus der groBeren Konformationsmoglichkeit
der grenzflichennahen Polymerkn&uele [247]. Dies wird durch die erhthte Segmentbe-
weglichkeit [248] an der Oberflache sowie der bevorzugten Anreicherung der Endgruppen
(96, 249] an dieser begiinstigt. Da kurze PS-Ketten vorliegen, verglichen zu den restlichen
Polymerkomponenten, sind sie zum einen mobiler (entsprechend des Reptationsmodells
mit D ~ N~?) und zum anderen nicht ineinander verschlauft (da M, < M, gilt). Deswe-
gen ist das kiirzere PS fiir die Oberflachendiffusion pradestiniert.

Bei vergleichenden Messungen mittels “lateral force microscopy* LEM [250, 251] und
“force modulation microscopy® FMM [252, 253]° an Polymerfilmen von Mischungen aus
polydispersen PS mit einer breiten Molmassenverteilung von M, /M, = 2.84 [254] sowie
Mischungen von PS mit verschiedenen Kettenldngen [22, 32] bzw. Mischungen aus proto-
nierten hPS und kurzkettigeren, deuterierten dPS [22, 255], resultiert trotz der hoheren
Oberflichenspannung ~ Diffusion der kurzen Polymerkette an die Oberfliche. Experimen-
te mit deuterierten Spezies wurden mit Neutronen-Reflektometrie und SIMS (“secondary
ion mass spectroscopy®) realisiert. Entsprechendes ergaben Messungen an Mischungsfil-
men aus PS (N = 41) und PMMA!" (N = 37) trotz identischer Kettenlingen, dass sich
das PMMA mit dem groBeren y—Wert an der Oberfliche anreichert [22, 256].

8 Die konformative Entropie und fiir kleine Molekiile die konfigurative Entropie ist ein Ma3 fiir die Anzahl
der Minima der potentiellen Energie des Systems [244, 245], wie sie in den Konformationsisomeren des

Cyclohexans z.B. beobachtet wird [246].
9 LFM und FMM sind methodische Abwandlungen des RKMs und werden im contact mode durchgefiihrt.

Beide Prinzipien erméglichen die gleichzeitige Erfassung der Topographie wie auch der mechanischen

Eigenschaft der Oberfliche.
OPMMA: Polymethylmethacrylat ist wie Polycarbonat ein organisches (transparentes) Glas und als

Acrylglas unter den Handelsnamen Plexiglas® bekannt.
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5.4 Zusammenfassung

Als treibende Kraft zur Diffusion des Systems ist in der Regel die Minimierung der Ober-
flichenenergie verantwortlich. Die Polymermischung phasensepariert und die einzelnen
Komponenten diffundieren entsprechend ihrer Oberflichenspannung an die Grenzflache
zum Substrat bzw. zur Luft. Dabei konkurriert aufgrund des hohen Wertes der Ober-
flichenspannung PaMS mit PS. Beide Komponenten erreichen aufgrund der Toluolsorp-
tion eine Glastemperatur unterhalb der Prozesstemperatur und sind somit mobil. Da
jedoch PS mit der kiirzesten Kettenldnge vorliegt, diffundiert es schneller und dominiert
somit den Prozess. Aufgrund entropischer Effekte reichert es sich entgegen der hoheren
Oberflichenenergie zur Luft-Polymer-Grenzfliche an und verarmt zum Substrat hin, was
an den Streuldngendichte-Profilen zu erkennen ist. Aus diesen ist mit steigender Quellzeit
eine Erhohung von psip an der Luft-Polymer-Grenzfliche bzw. eine Erniedrigung der-
selben am Substrat in Form einer Absenkung der SLD bis unter dem Maximalwert von
pstp(PaMS) zu entnehmen. Das ist ein Indiz, dass in dieser Zone kein PS vorhanden ist.
Wogegen bei der hoheren Quelltemperatur die Streuldngendichte weitaus tiefer abfallt als
bei der 30°C-Probe, nimmt in diesem Bereich die Konzentration an PaMS zum Substrat
hin ebenso wie PS, wenn auch nicht so stark, ab. Urséchlich dafiir ist der hohere Partial-
druck des Losungsmittels in der Gasphase und dementsprechend das niedrigere chemische
Potential in der Losung. Dieser verursacht zu Beginn des Quellprozesses eine grofiere Auf-
nahme an Toluol bei 40°C und fithrt dadurch zu einer Absenkung der Viskositét in dem
Polymerfilm. Dies wiederum sorgt fiir eine schnellere Ficksche-Diffusion des Toluols in das
Polymer im Intervall I, was zu einer friither eintretenden Relaxation der Polymerketten im
Intervall II und der darauffolgenden Sattigung des Films fiihrt. Da die Prozesse schneller
ablaufen als bei der niedrigeren Quelltemperatur, wird bei 40° C insgesamt weniger Toluol
aufgenommen (¢g,;) und somit resultiert eine geringere Zunahme der Schichtdicke (Z44).
In Tab. 5.17 sind zum Vergleich die signifikanten Gréflen, wie der Partialdruck des Toluols
Prol in der Dampf-Phase, der Diffusionskoeffizient D gjenq fiir die Losungsmittelsorption
in den Film, der aufgenommene Toluol-Volumenanteil ¢, im geséttigten Bereich sowie
der prozentuale Sattigungsschichtdickenzuwachs Z,,; und jeweils deren Verhéltnisse aus

den beiden Quelltemperaturen zusammengefasst.
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Grofen 30°C 40°C %
D Tol 49+01 79+02 kPa 161 %
Dglena | 46 +0.2 57+03 pm?/s 124 %
Psat 4204+ 1.7 341+1.0 % 81 %
Zeat 173+ 1 151+1 % 87 %

Tabelle 5.17: Zusammenfassung der Toluol-Partialdrucke pr., der Diffusionskoeffizienten
D Biend, der Toluol-Aufnahmen ¢, und der normierten Filmdickenzuwéchse Z44;. Zum Vergleich
sind die Verhéltnisse der Groflen aus den zwei Quelltemperaturen aufgelistet.



6 Strukturbildung durch Tempern

Entsprechend der in Kapitel 4 erwdhnten Tempermethode galt es die eingesetzten Pro-
ben zu behandeln. Dabei wurde bei diesen terndren Polymermischungsfilmen jeweils die
Mischungszusammensetzung ihrer einzelnen Komponenten zueinander variiert. Dement-
sprechend verschieden sind die Ausgangsmorphologien der Temperserien.

Zunéchst werden die Strukturen aus den RKM-Messungen ermittelt und mit denen aus
den GISAXS-Methoden verglichen.

6.1 Mischungsverhiltnis MSI:154

Im Folgenden werden die Messergebnisse der Mischungsserie mit dem gewichtsanteiligen
Mischungsverhéltnis von PaMS:PS:PI=1:5:4 (MSI:154) abhéngig von der Temperzeit
dargestellt.

Anhand der Mikroskopiebilder lassen sich tendenzielle Entwicklungen der Strukturen auf
der Oberfliche makroskopisch veranschaulichen. Fiir einen detaillierten Blick auf die To-
pographie wurden auflerdem die mit RKM vermessenen Hohenbilder herangezogen. Diese
zeigen zusatzlich Strukturen im mikroskopischen Bereich auf. Letztendlich werden die Pro-
ben quantitativ anhand der GISAXS-Messungen und den PSD-Graphen charakterisiert,

aus denen schlielich die in-plane Langenstrukturen £ zu extrahieren sind.

Um einen ersten Einblick in den Vorgang der Temperung zu erhalten, werden zu Beginn
anhand der Mikroskopiebilder bei einer 100fachen Vergréfierung in Abbildung 6.1 vier si-
gnifikante Messungen der Temperserie MSI:154 gezeigt. Dabei handelt es sich um Proben,
die verschieden langen Temperzeiten bei konstanter Temperatur von 85°C ausgesetzt wur-
den. In Abbildung 6.1a) ist ein frisch prapariertes, nicht getempertes Exemplar zu sehen.
Dagegen ist in b) ein 7min, in ¢) ein 40min und schlieBlich in Teilbild d) ein maximal in
der Temperzeit dieser Serie von 500min Exemplar dargestellt.

Abbildung 6.1a) zeigt, dass der Polymerfilm der ungetemperten Probe durch das spin-
coat-Herstellungsverfahren eine im Vergleich zu den getemperten Proben gleichméaflig

leicht strukturierte, mit Polymermaterial vollstindig bedeckte Oberfliche aufweist.

113
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Abbildung 6.1: Ausgewihlte Mikroskopie-Aufnahmen der Temperserie MSI:154 bei 100facher
Vergroflerung einer in a) ’as prepared’, in b) 10 min, in ¢) 30 min und in d) 500 min Temperung
bei 85°C.

Wird die Probe nun 7min lang getempert (Abb. 6.1b)), entwickelt sich der Polymerfilm zu
einer nicht mehr zusammenhéngenden Schicht aus ungleichférmigen Inseln verschiedener
Ausdehnung, die durch Bereiche mit teils erhohter Materialkonzentration gekennzeichnet
ist. In diesem Stadium nimmt der Bedeckungsgrad evident ab.

Am Ende des Stadiums, bei dem der Film 40min getempert wurde (Abb. 6.1c)), entste-
hen stereotypische Tropfenstrukturen, deren Radien sich deutlich unterscheiden. In dieser
Phase ist die Materialanhdufung noch nicht abgeschlossen, da sich zwischen den einzelnen
Inseln wie auch in deren in ihrer Umgebung flache Stege aus Polymer befinden, erkennbar
an den dunklen Schatten. Die rms-Rauhigkeit betrégt dabei (46.4 £ 2.3)nm.

In der letzten Phase der Entmischung haben die Tropfen verglichen zur vorherigen Pro-
be der Abb. 6.1¢) einen annéhernd gleichen Durchmesser. Die Stege zwischen den Inseln
sind verschwunden und deuten auf einen endgiiltigen Massentransport des Polymers auf
makroskopischer Skala hin. Die rms-Rauhigkeit ist auf (71.2 £+ 3.6)nm angestiegen.

Die Mikroskopiebilder der Abbildung 6.1 erlauben keine quantitative Aussage iiber rele-

vante Groflen, z.B. hinsichtlich der dominanten lateralen Léngenskalen & oder des Bede-
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ckungsgrades. Aus diesem Grunde werden zur Begutachtung erwidhnter Grolen auf der
Nanometer-Skala die Topographiebilder der RKM-Messungen herangezogen. Dazu wer-
den im weiteren Text die rms-Rauhigkeit und der Bedeckungsgrad ausgehend von der
mittleren Hohe der Probe als Schwellenwert stets aus den RKM-Hd6henbildern des Ras-
terbereichs 15 x 15 um? ausgewertet. Fiir die fraktale Dimension wird der Rasterbereich
50 x 50 um? verwendet, wenn nicht anders vermerkt. Der prozentuale Bedeckungsgrad
0 ergibt sich dabei aus der Projektion der mit Polymermaterial iiberzogenen Fliche zur
Gesamtfliiche (hier: 225um?) der Probe. Die einheitslose fraktale Dimension, auch Haus-
dorff-Dimension genannt, D beschreibt die Selbstahnlichkeit der vorkommenden Objekte
auf der Oberflache.

Um vorerst einen Gesamteindruck iiber die Entwicklung der Morphologien der Tropfen-
bildung durch die RKM-Bilder zu erhalten, wird eine Auswahl an Topographien der Tem-
perserie MSI:154 gezeigt.

Dazu sind in Abbildung 6.2 Hohenbilder ausgewihlter Temperzeiten (0, 3, 7, 20, 40,
75, 300, 500min) mit den jeweiligen Scanbereichen von 2 x 2um? (untere Reihe) und
80 x 80 um? (obere Reihe) mit zunehmender Temperdauer (von links nach rechts) auf-

gereiht.

Rasterbereich: 80 x 80 um’

Rasterbereich: 2 x 2 um’

Abbildung 6.2: Hohenbilder aus RKM-Messungen der Temperserie MSI:154 mit wachsender
Temperzeit bei zwei verschiedenen Rasterbereichen.
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Um die verschiedenen Stadien der sich entwickelnden Oberflichenbeschaffenheit entspre-
chend hervorzuheben, sind vier ausgewéhlte Temperzeiten der préparierten Filme in den
Abb. 6.3—6.6 gezeigt. In den folgenden Abbildungen sind zu den jeweils vier Temperzei-
ten (0, 7, 40, 500min) immer die zugehorigen RKM-Hohenbilder in einem Rasterbereich
von 1 x 1um? und 30 x 30 um? wiedergegeben. Diese verdeutlichen die Tatsache, dass
wéhrend des Tempervorgangs die Topographie der Filme dahingehend variiert, dass sich
charakteristische in-plane Strukturen & auf verschiedenen Léngenskalen bilden. Dement-
sprechend sind verschieden grofle Scanbereiche zur Betrachtung dieser notwendig und

somit dargestellt.

In Abbildung 6.3 ist die ungetemperte Probe zu sehen. Sie hat eine rms-Rauhigkeit von
(5.3 £ 0.3)nm. Der Bedeckungsgrad des Polymers liegt ausgehend von der mittleren Hohe
des Films bei (88.5 + 4.4)%. Aus der fraktalen Analyse ergibt sich fiir die Gleichférmigkeit
der Inseln ein Wert von Dy = 2.9, was auf nicht &hnliche Konturen der Inseln auf der
Probe hinweist.

Verglichen mit der ’as-prepared’ Probe zeigt die 7min getemperte Probe (Abbildung 6.4)
eine deutlich erhéhte rms-Rauhigkeit von (44.5 &+ 2.2)nm. Anhand der fraktalen Analyse
lasst sich eine erniedrigte fraktale Dimension von Dy = 2.44 ermitteln. Dies deutet auf
gleich werdende Umrisse der Objekte hin. In dieser Temperphase néhern sich die Partikel
an und wachsen auf der Oberfliche in die Hohe, wodurch sich die mit Polymermaterial
zu bedeckende Oberfldche auf § = (51.6 £ 2.6) % erniedrigt.

a) 1pm b) 30 um —

14.5 nm 24.2 nm
H 0.5 um 15 pm
0.0 nm 0.0 nm
0 umO pm 0.5 um 1um Opm L

Abbildung 6.3: Hohenbilder aus RKM-Messungen der Temperserie MSI:154 (nicht getemperte
Probe) abgerastert in a) mit einem Scanbereich von 1 x 1pum? und in b) mit 30 x 30 pm?2.

Der weitere Verlauf des Tempervorgangs mit 40min Temperzeit ist in Abbildung 6.5 ge-

zeigt. Aus den ungleich grofien Inseln der vorigen gezeigten Probe ist in Abb. 6.5b) fiir
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Abbildung 6.4: RKM-Topographiebilder der Temperserie MSI:154 (3min getempert) mit Scan-
bereichen in a) 1 x 1um? und in b) 30 x 30 um? abgebildet.

2 eine Verteilung gleichférmiger Tropfen entstanden.

den Messbereich von 30 x 30 um
Bestétigt wird dies durch die fraktale Dimension mit Dy = 2.40. Um die grofien Tropfen
sind kleinere, kranzférmig angeordnete Tropfchen entstanden. Ein Teil dieser kleinen In-
seln liegt zwischen den grofien verteilt. Der Bedeckungsgrad hat sich auf (47.8 + 2.4)%

weiter verringert.

Die gemittelte Hohe eines Tropfens zum Untergrund betragt 191.2nm. Dementsprechend
ist die rms-Rauhigkeit auf 46.4nm angestiegen. Die groflen Inseln, sowie der Kranz um
sie herum, weisen eine Feinstruktur auf, wie in der Rasteraufnahme fiir den 1 x 1 um?
Scanbereich in Abb. 6.5a) zu sehen ist.

Die am ldngsten getemperte Probe (500min) der Mischungsserie MSI:154 zeigt, verglichen
zu den vorherigen Proben in Abbildung 6.6b), ausgeprigte Inseln mit dem Merkmal, dass
diese an Umfang zugenommen und respektive an Anzahl pro Flache abgenommen haben.
Des Weiteren zeigt die 40min getemperte Probe keine bemerkenswerte Ansammlung klei-
nerer Inseln zwischen den Tropfen. Diese haben sich génzlich zu einem schmalen Kranz
um die grofen Tropfen angesammelt. Ausgehend vom Boden der Probe betriagt der Bede-
ckungsgrad der Inseln 6 = (44.0 £ 2.2) %. Der fraktale Selbstidhnlichkeitsparameter ergibt
einen Wert von Dy = 2.40. Die mittlere Hohe eines Objektes ragt mit 262.2nm heraus.
In Abb. 6.6a) ist fiir den 1 x 1 um? Bereich die Oberfliiche eines solchen grofien Tropfens
gezeigt. Darin ist die Feinstruktur zu sehen.

Fiir den detaillierten Verlauf der rms-Rauhigkeit o iiber die gesamte Temperzeit sei auf
Abbildung 6.7 verwiesen. In dieser ist zu erkennen, dass sich fiir die Rauhigkeit drei

distinguierte Bereiche abzeichnen, die in der Abbildung durch senkrecht gestrichelte Li-
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a) 1pum : b) 30 um
107.4 nm
H 15 um
0.0 nm
Opm 0 um 0.5 um 1pum Opm 0 um 15 um 30 pum

Abbildung 6.5: Aus RKM-Messungen gerasterte Topographien der Temperserie MSI:154 (20min
getempert) dargestellt in Scanbereichen a) 1 x 1um? und in b) 30 x 30 pm?2.

a) 1pum b) 30 um
9.1nm .. 149.7 nm
H 0.5 um l H 15 um
. 1 0.0 nm
Oum 0 pum 0.5 um 1pum Oum 0 um 15 pm 30 um

Abbildung 6.6: Hohenbilder der Temperserie MSI:154 der Probe mit der Endtemperzeit
(500min getempert) im Scanbereich a) 1 x 1pum? und in b) 30 x 30 um?.

nien getrennt sind. Liegt die anfdngliche Rauhigkeit fiir die ungetemperte Probe bei
(5.3 £ 0.3)nm, so steigt sie bei der 7min getemperten Probe zum Ende der Phasel um
das 8.4fache auf (44.4 + 2.2)nm an. Wihrend sie sich in der mittleren Phasell bis zur
100min lang getemperten Probe auf einen Mittelwert von (46.2 £+ 1.2)nm konsolidiert,
nimmt sie in der End-Phaselll mit dem 500min getemperten Film um das 1.5fache auf
weitere (71.2 + 3.6)nm zu.

Eine &hnliche Aufgliederung in drei Phasen lésst sich bei der Begutachtung des Wachstums
der Polymer-Tropfen ausgehend vom Untergrund in Abbildung 6.8 aufzeigen. Dabei hat

sich die zweite Phase zu kiirzeren Temperzeiten hin verschoben. Ausgehend von einer
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Abbildung 6.7: Verlauf der rms-Rauhigkeit mit einem geschiitzten Fehler von 5% iiber die
gesamte Temperzeit und angepasst mit linearen fits in den drei Phasen (I - III).

Tropfenhohe von (17.7 + 0.9)nm heben sie sich in der Stufel nach 5min Temperung um
das 7.2fache auf (128.2 + 6.4)nm an. In der zweiten Phasell fillt der Anstieg flacher aus
und ergibt in der 40min Temper-Probe eine Hohe von (191.2 £ 9.6)nm. Diese bleibt in
der dritten und letzten Phaselll der Serie beinahe konstant auf einem gemittelten Wert
von (194.3 £+ 4.4)nm.

Wird die Entwicklung des prozentualen Belegungsgrades 6 der Tropfen iiber das gesam-
te Substrat in Abbildung 6.9 betrachtet, bleibt die Einteilung (gekennzeichnet durch
gestrichelte Linien) auf drei Bereiche bestehen. Dabei fillt in der Phasel der getem-
perten Proben nach 7min Temperung die Belegung stark von 6 = (84.2 + 4.2)% auf
0 = (51.6 + 2.6)% ab. In der zweiten Phasell bleibt indes der Wert fiir § innerhalb der
Fehlerabschétzung bei einem mittleren Belegungsgrad von (46.8 + 2.4) % anndhernd kon-
stant. Im Vergleich zur ungetemperten Probe hat der Belegungsgrad der maximal moglich

getemperten Probe der Serie um ca. die Hélfte (52.8%) abgenommen.

Als Weiteres soll zur Charakterisierung des Morphologie-Verlaufs der Mischungsserie die
fraktale Dimension D in Abhéngigkeit von der Temperzeit in Abbildung 6.10 betrachtet
werden. Analog zum Belegungsgrad 6 ist die Temperperiode in drei Phasen (mittels ge-
strichelter Linien in der Skizze) unterteilt und mit den jeweiligen linearen fits angepasst.
Die ungetemperte Probe liegt mit dem hochsten Wert von Dy = (2.95 £ 0.15) zu Beginn
der Phasel vor und endet mit einem leichten Abfall nach 7min mit Dy = (2.44 £+ 0.12).
In der zweiten Phasell bleibt die Hausdorff-Dimension mit einem gemittelten Wert von
Dy = (2.34 £ 0.10) unverandert.
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Abbildung 6.8: Wachstum der Tropfchenhdhe mit geschiitztem Fehler von 5% iiber die gesamte
Temperzeit und angepassten linearen fits unterteilt in den drei Phasen (gestrichelte Linie).
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Abbildung 6.9: Abnahme des Belegungsgrades # mit geschiitztem Fehler von 5% iiber die
gesamte Temperzeit und angepassten linearen fits unterteilt in drei Phasen (gestrichelte Linie).

Letztendlich werden die Tropfendurchmesser und ihre entsprechenden Kranzbreiten der in
den Phasell und III erstmalig auftretenden Tropfen mit ihrer vorkommenden Anzahl aus
den 50 x 50 um? Topographiebildern bestimmt. Die Breiten der Tropfenringe errechnen

sich aus der Differenz des Tropfens samt Kranz und des an der mittleren Héhe gemessenen
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Abbildung 6.10: Anderung der fraktalen Dimension D; mit geschitztem Fehler von 5% iiber
die gesamte Temperzeit und angepassten linearen fits unterteilt in drei Phasen markiert durch
gestrichelte Linie.

Tropfendurchmessers. Danach betrédgt zu Beginn des IntervallsII der Tropfendurchmesser
(3.5+£0.1) wm und vergréBert sich um 1pum zum Ende hin, wihrend sich der Kranz von
(3.24+0.2) um auf (4.34£0.3) um verbreitert. Verhilt sich in der mittleren Phase der An-
stieg der Tropfenausdehnung analog zu dem des Kranzes, so steigt im Gegensatz dazu in
Phaselll der Durchmesser der Tropfen von (4.5+0.1) pm um weitere 2 um stérker an. Die
Kranzbreite erweitert sich lediglich von (3.2£0.2) um auf (4.4+0.7) um. Die Anzahl der
Objekte bleibt mit einem mittleren Wert von (47+2) Tropfen im TemperstadiumII kon-
stant, um schlieBlich auf (7£1) am Ende der Phaselll abzufallen. Abbildung 6.11 zeigt
den in den beiden BereichenlII und IIT aufgeteilten Durchmesserverlauf der Tropfen und
Ringe an. In Tabelle 6.1 sind entsprechende Werte mit der Steigung aus den fit-Geraden
aufgelistet.

PhaselIl [20 - 75] min PhaselIII [100 - 500] min

Radius [nm)] Steigung Radius [nm)] Steigung
Tropfen | (3.540.1) — (454£0.2) (1.5£0.9) | (4.5£0.1) — (6.5£0.4) (3.0£0.7)
Kranz | (3.240.2) — (4.340.3) (1.84£0.4) | (3.2£0.2) — (4.4£0.7) (1.640.2)

Objekte

Tabelle 6.1: Auflistung der Tropfendurchmesser, Kranzbreite und entsprechenden Steigung aus
den angefitteten Geraden fiir die Temperphasell und III.
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Abbildung 6.11: Verlauf des Tropfendurchmessers und der dazugehorigen Kranzbreite in den
Temperstadienll und III mit den entsprechenden linearen fit-Geraden.
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Abbildung 6.12: Anzahl der Tropfen im Verlauf der PhasenII und III.
Um eine quantitative Analyse der dominanten in-plane Strukturen £ der Proben vorzu-

nehmen, werden im Folgenden die entsprechenden GISAXS-Messungen mit den aus den
RKM-Hé6henbildern errechneten PSD-Kurven gegeniibergestellt.
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Abbildung 6.13: Aus den Hohenbildern der RKM-Messungen radial gemittelte fouriertransfor-
mierte PSD-Kurven der Temperserie MSI:154. Die gestrichelte Linie gibt die Auflosungsgrenze
der Methode bei ¢ = 1.323-10~*nm ! an. Die Plots sind der Ubersicht halber mit zunehmender
Temperzeit in y-Richtung nach oben verschoben.

Zunéchst sind in Abbildung 6.13 die spektralen Leistungungsdichtefunktionen (PSD) der
Rasterkraftaufnahmen der getemperten Probenserie MSI:154 gezeigt. Die unterste Kurve
(schwarz) veranschaulicht die PSD-Kurve der ungetemperten Probe, wihrend die oberste
die 500min getemperte darstellt (griin), dazwischen liegen die Proben (von unten begin-
nend) mit den gewéhlten Temperintervallen von 1, 3, 5, 7, 10, 20, 40, 50, 75, 100, 300 und
500min.

Aus der Abbildung ist deutlich zu entnehmen, dass die Plots iiber den gesamten Temper-
bereich ein Maximum ab dem mittleren ¢-Bereich aufweisen. Dieser laterale Struktur-peak
&(Ry) wichst mit zunehmender Temperzeit an und verschiebt sich zu kleineren ¢g-Werten.
Eine weitere in-plane Struktur, und zwar £(Rs), liegt wiahrend der gesamten Temperung
vor. Sie nimmt bis zur zehnten Temperminute zu, um danach einen konstanten Wert bei-
zubehalten. Erst ab ca. 20min Temperung treten neue Maxima in den PSD-Kurven auf.
Der benachbarte Struktur-Faktor £(R3) erscheint auf der Oberflache des Polymerfilms.
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Abbildung 6.14: Auftragung der aus den RKM-Hohenbildern resultierenden in-plane Struktu-
ren der Temperserie MSI:154. Mittels der linearen fit-Geraden sind die Struktur-peaks &(R;)
und &(R2) mit steigendem Verlauf in den einzelnen PhasenI-III miteinander verbunden. Der
mittlere Wert der in-plane Strukturen £(Rj3) bleibt indes konstant.

Aus den Maxima der einzelnen PSD-Kurven kénnen die Struktur-peaks der Proben ex-
trahiert werden. Diese logarithmisch gegen die Temperzeit aufgetragen, ergeben in Abbil-
dung 6.14 die in-plane Strukturen ¢ aus den Topographiebildern. Die Struktur &(R;)
wichst mit (734 £ 36)nm bei der ungetemperten Probe zur Endtemperzeit hin auf
(18 £ 1) pm auf das Doppelte an. Wahrend £(Rs) beginnend mit (125+ 32)nm bei der "as
prepared’ Probe zunimmt, bewahren nachfolgende Temperproben ab 20min Temperzeit
einen konstanten Wert von (453 + 11)nm. Der angrenzende Strukturfaktor {(R3) zeigt
iiber die gesamte Temperung keine signifikante Anderung und bleibt mit dem mittleren
Wert auf {(R3) = (257 & 7)nm fest.

Mit den entsprechenden GISAXS-Messungen kénnen die in den PSD-Graphen auftreten-
den in-plane Strukturen ¢ miteinander verglichen werden. Dazu werden die out-of-plane
Schnitte der GISAXS-Messungen, durchgefiihrt an den Beamlines A2 und BW4, mit ih-
ren fits in Abbildung 6.15 vorgestellt. Die Messkurven sind mit zunehmender Temperzeit

ubersichtlich nach oben verschoben.

Aus den fits lassen sich erstmalig die in-plane Strukturen & des Polymerfilms in
Abhéngigkeit von der Temperzeit in Abbildung 6.16 zeigen. Da die Auswertungen der
out-of-plane Schnitte am kritischen Winkel a, des PaMS durchgefiihrt wurden, stammen
sie von den PaMS Doménen ab. In Abbildung 6.16 sind die aus den Messungen der ein-

zelnen Beamlines A2 und BW4 entnommenen in-plane Strukturen £(A;) bzw. {(B;) und
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Abbildung 6.15: out-of-plane Schnitte der Temperserie MSI:154 fiir PaMS, aufgenommen an
der Beamline A2 a) und an der BW4 b). Die Plots sind mit aufsteigender Temperzeit nach oben
verschoben. Die durchgezogenen Linien stellen die jeweiligen fits dar. Die vertikale gestrichelte
Linien geben die Auflosungsgrenze der entsprechenden Messungen fiir a) bei ¢ = 0.010nm ™! und
b) bei ¢ = 1.445-103nm ™! an.

&(Bsy) gegeniibergestellt. Da sich die zugénglichen Léngenskalen beider Mess-Stationen
in einem gewissen Bereich iiberschneiden (konkrete Messbereiche der Methoden sind aus
Abb. 2.6 zu entnehmen), ergeben sich in guter Ubereinstimmung innerhalb der Fehler-
betrachtung identische laterale Strukturgréfien fiir PaMS Doménen. Der mittlere Wert
fiir £(A;) betriagt (239 £ 19)nm, fiir {(B2) liegt er bei (229 + 16)nm, woraus im Rahmen
der Fehler folgt: £(A;) = &(Bz). Die in-plane Struktur £(B;) aus der BW4-Messung liegt
aufgrund seiner GroBenordnung auflerhalb der Auflsungsgrenze der A2-Beamline (3.3nm
< &(A) < 621.1nm) und kann somit von dieser nicht erfasst werden. Deren Verlauf be-
schreibt eine S-formige Zunahme der StrukturgréBe &(B;). Wahrend bei der ungetem-
perten Probe £(B;) = (262 £ 13)nm betriagt und bis zur finften Temperminute schwach

ansteigt, wachst sie im zweiten Regime steil auf 4um an, um sich in der dritten Pha-
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Abbildung 6.16: In-plane Strukturen & der GISAXS-Messung fiir PaMS. Die mit dem Viereck
(O) gekennzeichnete in-plane Struktur stammt aus der A2- (£(A;)) und die mit dem Dreieck (A,
A) aus den BW4-Messungen (£(B1), {(Bz2)). Bei einem konstanten mittleren Wert fallen {(A;)
mit {(Bg) zusammen (durchgezogene Linie). Fiir (£(B;)) wurde der Kolmogorov-fit angewandst.

se ab 50min auf (4pm=+ 61nm) einzupendeln. Das Kolmogorov-Modell' beschreibt den
zeitlichen Verlauf einer Phasenumwandlung und gibt die Zeitkonstante 7 des Prozesses
wieder, in der das Gleichgewicht erreicht wurde. So ergibt sich aus dem Kolmogorov-fit
eine Zeitkonstante 7 = (1981 + 83)sec.

Aus den GISAXS-Messungen der A2-Station werden die out-of-plane Schnitte am kriti-
schen Winkel a. der PS-Komponente durchgefithrt und in Abbildung 6.17 gezeigt. Aufge-
tragen ist der Doppellogarithmus der Intensitét gegen den Wellenvektoriibertrag g,. Der
Ubersicht halber sind die Schnitte und die dazugehéorigen fits mit steigender Temperzeit
nach oben verschoben. Die gestrichelte Linie gibt die Auflésungsgrenze der Beamline wie-
der, wobei sich als obere Grenze die detektierbare Strukturgrofie £ < 621.1nm ergibt. Die
aus Abb. 6.17 extrahierten lateralen Léngenskalen sind gegen die Temperzeit in Abbil-
dung 6.18 aufgetragen. Aus der Entwicklung des Strukturfaktors £(As) in Abb. 6.18 folgt
eine 6.6fache Zunahme des Anfangswertes von (71 £+ 4)nm auf (469 + 23)nm fiir die ge-
temperten Proben in der Phase A’. Ab der siebten Minute Temperung etwa in Phase A/
erreicht der Verlauf asymptotisch einen festen Wert von (452 + 10)nm. Es folgt keine

weitere Verdnderung. Die in-plane Struktur £(Aj) steigt fiir die ungetemperte Probe in

I Mittels des Kolmogorov-Modells kann die Phasenumwandlung eines heterogenen Systems quantifiziert
werden. Das auf Wahrscheinlichkeitsaussagen basierende Modell macht dabei keine Annahmen iiber
den Mechanismus der Umwandlung. Es erméglicht lediglich Aussagen iiber Wachstumsprozesse von
Systemen, die aus einem metastabilen Zustand ein Gleichgewicht erreichen.
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Abbildung 6.17: Logarithmische Auftragung der Intensitit gegen g, fiir die out-of-plane Schnit-
te der A2-Messungen am kritischen Winkel a.(PS) mit entsprechenden fits (durchgezogene Li-
nien). Zur besseren Ubersicht sind die einzelnen Kurven mit steigender Temperzeit nach oben
verschoben. Die Aufldsungsgrenze (gestrichelte Linie) liegt bei ¢, = 0.01 nm~.

Phase A’ von (60 + 2)nm auf (73 & 2)nm an, um in der verbliebenen Temperphase A’/

einen konstant mittleren Wert von (78 & 3)nm zu erreichen.

Durch den direkten Vergleich beider Strukturfaktoren £(As) und £(By) lasst sich die zeitli-
che Aquivalenz einzelner Regime nachvollziehen. Phase A’ der Abb. 6.18a) beginnt gleich
mit der Temperung der Proben und ist nach ca. sieben Minuten abgeschlossen. In diesem
Zeitfenster sind die PS-Doménen auseinander diffundiert. Danach beginnt Regime A’/ in
der keine weitere Diffusion der Doménen stattfindet, ausgehend vom konstant bleibenden
in-plane Struktur-Verlauf {(A,). Fiir die PaMS-Doménen verhélt es sich insofern anders,
als dass sie in der ersten Phase B! (Abb. 6.18b)) der Temperung unverindert bleiben, um
etwa ab der siebten Minute (am zeitlichen Ende von A’) in Phase B! stark zu variieren.
Stillstand der Diffusion fiir PaMS setzt nach ca. 50min in Region B’ ein. In diesem
Zeitbereich bleiben die PaMS-Doménen unverdndert. Im Vergleich zu dem Beginn der
Phase B! sind sie stark vergrofert.
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Abbildung 6.18: Verlauf der Strukturfaktoren gegen die Temperzeit in a) £(Az) (M), £(As) (O)
und in b) £(B1) (A), {(B2) (A) resultierend aus den out-of-plane Schnitten der A2-Messung
am kritischen Winkel a.(PS), bzw. der BW4-Experimente am kritischen Winkel a.(PaMS). In
Abb.a) sind die peaks £(A) in beiden Temperphasen A7 und A! mittels fit Geraden verbunden,
wihrend £(A3) in Phase A leicht steigt und in Phasen A’/ einen mittleren Wert um (78 + 3)nm
einnimmt. Abb.b) folgt aus Abb. 6.16 mit den in-plane Strukturen £(B;) und entsprechendem
Kolmogorov-fit, sowie dem Mittelwert £(Bz) = (2294 16)nm. Die einzelnen Phasenregionen sind
durch gestrichelte Linien getrennt.

Werden nun weitere Erkenntnisse aus den GISANS-Experimenten hinzugefiigt, lassen sich
die oben hergeleiteten Ergebnisse aus RKM und GISAXS bestétigen bzw. erweitern. Mit-
tels der Neutronenmessungen lassen sich eindeutig Bereiche mit deuteriertem PS von de-
nen der protonierten Polymerkomponenten (PaMS, PI) im diinnen Film unterscheiden.
Aufgrund der begrenzten Neutronen-Messzeit wurden zur Auswahl Proben markanter
Temperzeiten herangezogen. Darunter befand sich der frisch préaparierte, ungetemperte
sowie der am ldngsten (mit 500min) getemperte Polymerblendfilm. Dariiber hinaus wur-
den noch die 7 min Probe, die durch den oben erwihnten Phaseniibergang Al — A!f
(bzw. B! — B!!) hervorgehoben ist, sowie die 40min getemperte Probe, die am zeitlichen
Ende der Phase B! (— B'T) liegt, miteinbezogen.
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Durch Auswertung der GISANS-Messungen am kritischen Winkel «, der deuterierten
Komponente PS sowie des protonierten PaMS, kénnen nachfolgend die resultierenden
out-of-plane cuts mit denen aus der GISAXS-Methode und den PSD-Kurven der RKM-
Messungen fiir die vier oben genannten Temperproben verglichen werden. In Abbil-
dung 6.19a) und b) sind Kurven der ungetemperten Probe gegeniibergestellt. Wahrend in
Abb. 6.19a) die out-of-plane Schnitte fiir PaMS durch eckige (und farbige) Symbole cha-
rakterisiert sind, stellen sie in Abb. 6.19b) die Schnitte der PS-Komponente dar. So steht
die (blaue) Raute (0) fiir die GISANS-Messung, das (griine) Dreieck (/) fir GISAXS an
der BW4, bzw. die (roten) Vierecke () an der A2 Beamline. In beiden Teilabbildungen
a) bzw. b) ist der in ¢ umgerechnete PSD-Graph (o) der ungetemperten Probe (schwarz)
abgebildet.

Die aus den out-of-plane cuts der GISANS-Messung in Abb. 6.19 — 6.20 ermittelten
multiskaligen (m) Strukturfaktoren £(N,,) sind abhéngig von der Temperprobe und dem
kritischen Winkel . der Komponenten (PaMS, PS) in Tabelle 6.2 aufgelistet. Da der
zugingliche g-Bereich (g, = (0.00184—0.0286)nm ') durch die Ausdehnung des Detektors
an der Beamline sowie durch die Auflsungsgrenze (engl.: resolution limit) eingeschriankt
ist, lassen sich ausschlieflich Strukturen £(N,,) zwischen 3.4pum und 21.9nm detektieren.
So ergeben sich fiir £(N7) wie auch (N;) keine vollstdndigen Datensétze der vier ge-
nannten Temperzeiten. Fehlende Strukturinformationen werden in Tab. 6.2 mit res.lim.
deklariert.

Polymer PaMS PS
t [mln] 5 [nm] N1 N2 N3 N4 N5
0 76629 260+ 9 155+4 | 138+ 5 5H8 L2
7 res.lim. 861 +31 117+4 | 408 £18 46+ 2
40 res.lim. res.lim. 156+ 7 | 416 £20 46+t 2
500 res.lim. res.lim. 2004+9 | 434 +£21 46+2

Tabelle 6.2: Die aus den out-of-plane Schnitten der GISANS-Messungen am kritischen
Winkel a.(PaMS) sowie a.(PS) resultierenden, multiskaligen m Strukturfaktoren &(N,,) in
Abhéngigkeit von der Temperzeit.

Da letztendlich die Strukturgrofien £(N,,,) der GISANS-Messungen bezogen auf die PaMS-
sowie die PS-Doménen bekannt sind, kénnen diese allumfassend mit denen (§(R,,), £(Am),

&(B,,)) der vorigen Experimente miteinander verglichen werden.

Ausgehend von den einzelnen StrukturgroBen &(N,,) werden diese in Tabelle 6.3 den
aus den restlichen Methoden ermittelten lateralen Strukturen gegeniibergestellt. Als Sor-

tierkriterium wurde £(N,,) gewihlt, da sie stets in beiden Polymerkomponenten sowie
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Abbildung 6.19: Ergebnisse der ungetemperten Proben in a) und b), sowie der sieben Minuten
getemperten Proben in ¢) und d). Doppellogarithmische Auftragung der Intensitit gegen den
Streuvektor g, der PSD-Kurven (o) aus den RKM-Messungen sowie der out-of-plane cuts aus
GISANS (0), GISAXS an BW4 (2) und A2 (O) mit entsprechenden Schnitten fiir GISAS-Plots
am kritischen Winkel o, von (PaMS) in a) und c) sowie der deuterierten Komponente PS in b)
und d), zuziiglich dazugehériger fits (durchgezogene Linien). Die gestrichelten Linien zeigen die
entsprechenden Auflésungsgrenzen der jeweiligen Messmethode an.
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Abbildung 6.20: Ergebnisse der 40 min [a), b)] und 500 min [c), d)] getemperten Proben in einer
doppellogarithmischen Auftragung der Intensitidt gegen ¢, der out-of-plane cuts aus GISANS
(0), GISAXS an BW4 () und A2 (O) sowie der PSD-Kurve (o) aus den RKM-Messungen.
In a) bzw. c) sind jeweils Schnitte am kritischen Winkel a.(PaMS) und in b) bzw. d) der
deuterierten Komponente PS dargestellt. Durchgezogene Linien geben dazugehorige fits wieder
und die gestrichelten Linien die entsprechenden Auflésungsgrenzen.
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in den unten festzulegenden Gruppen auftreten. Die durch die Messanordnung bedingte
Auflésungsgrenze ist Grund fiir die ausbleibenden Werte der GISANS-Experimente von
€(N1) und von &(Ns). Des Weiteren treten nicht alle in-plane Strukturen aus den RKM-
Bildern iiber den gesamten Temperbereich auf. Dies beruht auf der Tatsache, dass £(R3)
erst ab einer gewissen Temperzeit auf der Oberflédche erscheint und so der RKM-Methode
zugénglich sind. Die zu den vorhandenen Strukturfaktoren entsprechenden Temperzeiten
bzw. Temperintervalle werden den entsprechenden Strukturgrofien in eckigen Klammern

hinten angestellt.

Nach Tab. 6.3 lassen sich Strukturen, die aus verschiedenen Methoden stammen, aufgrund
identischer Gréflenordnung und chemischer Natur in Gruppen nach der Herkunft zusam-
menfassen. So ergeben sich fiir die PaMS-Komponente drei Gruppen unterschiedlicher
Doménen ({(M,,), m =1-3), wihrend fir die PS-Doménen zwei (£(S,,), m = 1,2)
vorkommen. Die einzelnen Strukturfaktoren werden hinsichtlich ihrer Gréflenordnung
und gegebenenfalls ihrer chemischen Herkunft gegeniibergestellt und bei entsprechender
Ubereinstimmung gleichgesetzt. So lassen sich Strukturfaktoren der verschiedenen Metho-
den gruppieren. Werden somit Strukturen wie &(R,,), die messtechnisch keine Aussage
iiber die chemische Zusammensetzung der Doménen ergeben, in Gruppen eingebunden,
die komponentenspezifische Strukturen (z.B. £(V,,,)) enthalten, lasst sich daraus ein Zu-

sammenhang zwischen £(R,,) und dem Polymer herleiten.

Fiir die ungetemperte Probe bei ¢ = Omin ergeben sich fiir £(R;) und £(N;p) dhnliche
Werte. Trotz der fehlenden Temperzeiten fir &(N;) kann aufgrund der identischen
GroBenordnung zu &(R;) die aus den RKM-Messungen herrithrende Struktur der PaMS-
Doméne zugeordnet werden. Daraus folgt £(N1) = {(Ry). Da £(Ny) und &(B;) vergleich-
bare Werte aufweisen, sowie beide aus den jeweiligen out-of-plane Schnitten am kritischen
Winkel o, des PaMS extrahiert worden sind, werden sie zu einer Gruppe zusammenge-
fasst. Nach dem gleichen Prinzip wird fiir £(N3), £(A;) und &(Bs) vorgegangen. Diese
resultieren aus den out-of-plane Schnitten des kritischen Winkels a.(PaMS) der entspre-
chenden Streu-Methode. Aufgrund des &hnlichen Struktur-Verlaufs wéhrend der Tempe-
rung wird &(R3) hinzugefiigt. Somit ist {(R3) eindeutig dem PaMS zugewiesen. Daraus
geht hervor, dass (N3) = £(A1) = &(Bz2) = £(R3). Nach gleicher Vorgehensweise werden
fiir die letzten zwei Gruppen, die die PS-Doménen beschreiben, Strukturen zugeordnet.
Danach gilt: £(Ny) = £(Ay). Beim Vergleich der Werte lassen sich in Ubereinstimmung
E(R2) = &(Ny) = &(Ay) feststellen. Daraus folgt, dass die aus den RKM-Messungen er-
stellten Strukturfaktoren auf der Oberfliche dem PS zugeordnet werden konnen. Bei der
letzten zugewiesenen Gruppe werden die aus den GISAS-Messungen ermittelten Werte
gleichgesetzt, somit ergibt sich £(N5) = £(A3). Diese GISAS-Strukturen konnte nicht mit-
tels der RKM-Methode auf der Oberfliche detektiert werden.
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In Tabelle 6.4 werden die nach Polymerkomponenten zusammengefassten in-plane Struk-
turen in Gruppen aufgelistet. Da nicht mehr die Messmethoden, mit der die Strukturen
bestimmt wurden, relevant sind, werden fortan die Struktur-peaks nach ihrem chemischen

Ursprung indiziert, und zwar fiir PaMS als £(M,,), respektive £(.S,,) fiir die PS-Doménen.

Polymer Strukturfaktor &
f(Ml) :f(Nl) —f(Rl)
PaMS | {(M;) | = &(N) =¢(B1)
§(Ms) | =&(Ns) =¢&(A1) =&(Ba) =¢(Rs)
PS §<51> = §(N4) = f(AQ) = f(R2)
§(52) | =&(N5) =¢(4s)

Tabelle 6.4: Zusammenfassung der Struktur-peaks £ in Gruppen entsprechend der chemischen
Zusammensetzung ((M,,) fiir PaMS und £(S,,) fiir PS) und deren Verldufe (n = 1 —3) wihrend
der Temperung.

Zur Verdeutlichung der einzelnen Verldufe n sdmtlicher aus vorangegangenen Messver-
fahren ermittelten Strukturfaktoren (&(M,), £(S,)), sollen diese in Abbildung 6.21 in
Abhéngigkeit von der Temperzeit visualisiert werden. So kénnen Gruppierungen jeweili-
ger in-plane Strukturen beobachtet werden.

Bisher war auswertungsbedingt (am kritischen Winkel der out-of-plane cuts) die Ein-
teilung der Strukturfaktoren (£(A,,), £(Bn), £&(N,,)) aus den GISAS-Messungen zu den
jeweiligen Komponenten bekannt. So konnten die entsprechende Polymer-Doménen erst
durch direkten Vergleich der aus den PSD-Kurven ermittelten in-plane Strukturen (R,,)
mit denen aus den out-of-plane cuts eindeutig bestimmt werden. Andererseits wird aus
den Streu-Methoden die rdumliche Zuordnung (ob Strukturen im Film, auf der Oberflache
oder in beiden Bereichen vorkommen) nicht erkennbar. Dazu dienen die RKM-Messungen,
die ausschlieBlich Strukturen auf der Oberfldche detektieren. Da aus den PSD-Kurven le-
diglich drei Strukturfaktoren ({(R,,), n = 1 — 3) ermittelt wurden, kénnen auch lediglich
diese folglich an den RKM-Bildern demonstriert werden. Aus Tab. 6.3 ist zu ersehen,
dass nur £(R;) und £(Ry) tiber den ganzen Temperbereich auftreten. Nach Tab. 6.4 han-
delt es sich dabei um eine von PaMS bzw. PS formierte Doméne. Anhand der Topo-
graphiebilder werden nun die einzelnen Strukturen ({(R,,)) der Proben entsprechend des

Groflenverhéltnisses von € in verschieden grofien Scanbereichen kenntlich gemacht.

Abbildung 6.22a) zeigt das Hohenbild der ungetemperten Probe in einem Rasterbereich
von 2 x 2pum?2. Die maximale Hohe der auftretenden Tropfen betrigt 24.1nm, die dicht
gepackt auf dem Substrat angeordnet sind. Die durchgezogene Linie ist {iber zwei Trop-
fenspitzen aufgespannt und zeigt die Stelle des in Abbildung 6.22b) vorliegenden Quer-

schnittsprofils. Es zeigt die Hohe gegen die Scanweite aufgetragen, sowie den lateralen Ab-
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Abbildung 6.21: Doppellogarithmische Auftragung der Struktur-Faktoren gegen die Temperzeit
mit £(M,,) des Polymers PaMS sowie £(S),) fiir PS, hergeleitet aus GISANS (0, 0, ¢), GISAXS
an A2 (M, ) und BW4 (A, /) sowie der PSD-Kurven (e, o, o) aus RKM-Messungen. Die Linien
zeigen die jeweiligen angefitteten Geraden der Strukturen an.

stand von 667.7nm zwischen den eingezeichneten Tropfenspitzen. Dieser entspricht einem
Einzelwert, ist aber aufgrund seiner Gréflenordnung dem gemittelten Strukturabstand
mehrerer Tropfen mit {(R;) = 734.2nm und nach Tab. 6.4 mit {(M;) gleichzusetzen.
Nach demselben Schema wird in Abbildung 6.22a) die fiir die 500min getemperten Pro-
ben mit einem Scanbereich von 50 x 50 um? verfahren. Dabei bedarf es eines groferen
Rasterbereichs, da der Strukturfaktor mit der Temperzeit angewachsen ist. Hier macht
die Distanz zwischen zwei Tropfen 20.5um aus und entspricht nach Tab. 6.3 dem gemit-
telten Wert von £(R;) = 18.0 pm. Damit lassen sich die chemische Zusammensetzung der
Tropfen beider Temperzeiten durch Vergleiche der Strukturen nach Tab. 6.4 und Visuali-
sierung anhand der Hohenbilder als PaMS-Doménen identifizieren und entsprechen somit
dem Strukturfaktor {(M;).

Zur Veranschaulichung einer weiteren Léngenskala {(R3)[20 — 500], die auf den RKM-
Bildern erst nach 20min Temperung auftritt und in den entsprechenden PSD-Kurven
(siche Abb. 6.13 ab der siebten (blaue) Kurve von unten) vorkommt, sei auf Abbil-
dung 6.23 verwiesen. Diese zeigt zwei Topographiebilder eines fiir den Strukturfaktor
&(Rs3) reprisentativen Scanbereichs von 15 x 15um?, der in Abb. 6.23a) 10min lang ge-

temperten Probe sowie in Abb. 6.23b) der 20min getemperten Probe. Zu erkennen ist,
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Abbildung 6.22: a) Topographiebild Abbildung 6.22: a) Hohenbild der

der ungetemperten Probe in einer 2 x
2 um?-Auflésung. Durchgezogene Linie
markiert Stelle des in b) abgebilde-
ten Querschnittsprofils aufgespannt iiber
zwei Tropfchen mit deren Abstand von
667.7nm zwischen den Spitzen.

500min getemperten Probe in einem zum
Nachweis des Tropfenabstandes ausrei-
chenden Scanbereich von 50 x 50 pm?.
b) Querschnittsprofil der in a) entspre-
chend durchgezogenen Linie. Der Tropfen-
Tropfen Abstand betrégt hier 20.5 pm.

dass beim Ubergang der 10min — 20min Temperung eine neue Morphologie entsteht, wor-
auf ebenso die rms-Rauhigkeit (Abb. 6.7), die Tropfenhthe (Abb. 6.8), der Belegungsgrad
(Abb. 6.9) und die fraktale Dimension (Abb. 6.10) hinweisen. Dabei formieren sich erst-
mals geordnete, symmetrische Tropfenstrukturen, um die sich jeweils ein Ring bestehend
aus kleineren Tropfchen, ansiedelt. Zusétzlich befinden sich in den Zwischenrdumen der
Tropfen weitere kleinere Tropfchen als Satelliten. Die fiir £(R3) ursichliche Struktur, liegt
entweder in den grofien Tropfen oder in den kleineren Tropfchen begriindet. Ein erstes
Indiz dafiir, dass £(R3) aus dem Kranzbereich stammt, spricht dafiir, dass dieser Bereich
ebenso wie £(R3) erst bei 20min Temperung erscheint und nicht aus den grofien Tropfen
entsteht, da diese schon vorher vorlagen, wenn auch mit ungleichférmigerem Umriss.

Zur eindeutigen Zuordnung von £(R3) ist in Abbildung 6.24 eine 500min lang getem-

2

perte Probe in einem Rasterbereich von 5 x 5um® an drei benachbarten Stellen eines



6.1. Mischungsverhéltnis MSI:154 137

0pm 7.5um 15 pm 0pm 7.5 pm 15 um

Abbildung 6.23: Morphologie-Anderung der 10min getemperten Probe in a) und der 20min
getemperten Probe in b), sichtbar an der Formation symmetrischer Strukturen (Tropfchen) mit
dazugehorigen, flachen Krinzen. Der Scanbereich beider Hohenbilder betrigt 15 x 15 pum?.

Tropfens mit entsprechendem Tropfchen-Kranz gezeigt. So sind in Abb. 6.24a) drei si-
gnifikante Stellen zu sehen: rechts im Bild ist der Bereich mit dem eigentlichen 7 ropfen
(im Bild mit 7 gekennzeichnet), im mittleren Bereich der aus kleineren Tropfchen be-
stehenden Ringbereichs (im Bild R), sowie im verbleibenden linken Drittel des Bildes
der AuBlenbereich (im Bild \A), der tropfenfreien Fliache. Durch Verschiebung des Raster-
fensters auf der z-Achse nach rechts resultieren folgende Teilabbildungenb)—c). Derselbe
Tropfen ist in Abb. 6.24b) abgebildet, wobei diesmal 2/3 des rechten Bildbereichs den
Haupt-Tropfen (Bereich 7) zeigen und der restliche Bereich lediglich die Oberfldche des
anliegenden Ringes R abbildet. In Abb. 6.24¢) ist ausschliefllich die Oberflache des Trop-
fens (Bereich 7') dargestellt.

Zur Hervorhebung der Oberflacheneigenschaften wurden die Héhenbilder mit dem entspre-
chenden Fehler-Signal-Bild als Textur vereinigt. Dadurch bleiben die Hoheninformation,
sichtbar am Farbgradient im Bild sowie am Gradientenbalken, erhalten, wiahrend das
Fehler-Signal-Bild? (engl.: error-signal) die Konturen benachbarter Messpunkte deutlich
hervorhebt. Dadurch werden Verdnderungen in der Hohe benachbarter Punkte auf der
Oberflache verstarkt und lassen sich somit leichter verfolgen. Werden nun noch die aus
Abb. 6.24a) —c) mit den jeweiligen Bereichen ART, RT sowie T den PSD-Graphen mit-

einander verglichen, ergibt sich nach dem Ausschlussprinzip, dass £(R3) aus der Kranz-

2 Das Fehler-Signal-Bild ergibt sich durch die Ableitung der Hohe (z) zum gemessen Ort (z, y) in Scan-
richtung (x oder y) der Probe. Mittels des Hohengradienten g—fg am Messpunkt (z, y) lassen sich die
Konturen, hervorgerufen durch Anderungen der Hohe zum benachbarten Punkt, hervorheben. Mess-
technisch wird das error-signal-Bild im constant-height modus gemessen und resultiert direkt aus dem

eingehenden Mess-Signal ohne Einsetzen des Piezo-Aktuators.
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region stammt, da der fiir £(R3) zugehorige peak nur in den PSD-Kurven der Bereiche
ART und in abgeschwichter Intensitdt R7 vorkommt und nicht im Bereich 7 auftritt.
Aus den Uberlegungen der Abb. 6.23 fiir den Temperiibergang 10min — 20min sowie
der Abb. 6.24 mit den kombinierten Bereichen (A, R, 7) resultiert damit eindeutig, dass
&(R3) seinen Ursprung im Kranz des grofien Tropfen hat und aus PaMS-Doménen gebil-
det worden ist, was aus Tab. 6.4 hervorgeht ({(R3) = £(M3)).

Ist in der PSD-Kurve des Tropfens der Abb. 6.24c) kein peak zu £(M;) vorhanden, so
enthélt sie ein zusétzliche laterale Struktur, die in den PSD-Plots zu den Bereichen AR7T
und R7 der Abb. 6.24a) und b) beziiglich der Intensitét gering ausfillt. Dabei handelt es
sich um den Strukturfaktor {(Rs). Untermauert wird diese Tatsache durch die in Abbil-
dung 6.25b) dargestellten nicht temperierten Probe des Rasterbereichs 2 x 2 um?. Diese
3-dim Darstellung zeigt neben den Scankoordinanten (z, y) sowie der Hohe (z) das Phasen-
bild der Probenoberfliche als Textur. Dazu wurde die Probe im tapping mode vermessen.
Dabei gibt die Phase einer Polymeroberflache als (Farb-)Kontrast Bereiche der Oberflache

4

zwischen “weichen (dunkle Region) und “harten“ (helle Region) Polymerkomponenten
an. Wenn auch nicht anhand des Phasenkontrastes die chemische Zusammensetzung der
Komponenten identifiziert werden kann, so gibt er Auskunft iiber Anderung der Berei-
che der Polymerzusammensetzung. Auf jedem kleinen Tropfen der ungetemperten Probe
ist durchweg mindestens ein dunkler Fleck entsprechend des Phasenkontrastes zu entde-
cken. Wurden die Tropfen-Tropfen-Absténde nach Abb. 6.22 und 6.22 als £(M;) (PaMS-
Doménen) identifiziert, so handelt es sich bei mindestens zwei dunklen Flecken auf einem
Tropfen um deren entsprechenden Strukturfaktor £(Rs), welcher durch Vergleiche mit den
Streumethoden nach Tab. 6.3 £(.57) entspricht. Zusammengefasst folgt daraus, dass aus

den PaMS-Tropfen kleinere Pickel aus PS herausragen, wie in Abb. 6.25 zu sehen ist.

Bei der Darstellung der Abb. 6.25a) tritt im Topographiebild mit dem Fehler-Signal-Bild
als Textur der ungetemperten Probe eine weitere Struktur auf, die in den drei PSD-
Graphen der drei aus Abb. 6.24 Bereichen AR7, R7T und 7 leicht ausgeprigt vertreten
ist, wenn auch gleich intensiv (und somit in allen drei Bereichen AR7T vorkommt). Dabei
handelt es sich um die kurzwellige Wellenstruktur, die gdnzlich die drei erwéhnten Bereiche
tiberdeckt und in Abb. 6.25a) insbesondere in den Télern zwischen den Tropfen erkennbar
ist. Obwohl sich diese Struktur in Abb. 6.25b) mit der Phase als Textur nicht durch
den (Farb-)Kontrast hervorhebt und so, wie die Tropfen aus PaMS bestehen miissten,
handelt es sich beim Vergleich mit den Streumethoden der Tab. 6.3 um den aus PS
generierten peak zu £(Ss). Da die Intensitdt dieser Struktur in den PSD-Kurven gering
ausfillt und im Phasenbild keine dunklen Flecken in den Télern zu sehen sind (was fiir
PS-Doménen auf der Oberfliche sprechen wiirde, entsprechend der PS-Pickel auf den

Tropfen), ist davon auszugehen, dass sich diese Strukturen knapp unter der Oberfliche
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Abbildung 6.24: Darstellung eines Trop-
fens mit seiner Umgebung der 500min
getemperten Probe in einem Scanbereich
von 5 x 5um?. Der Bereich des Tropfens
ist mit 7', der des Ringes um den Tropfen
mit R und der des Auflenbereichs mit A
gekennzeichnet. Die Abbildungen a)—c)
zeigen die Hohenbilder und beinhalten das
Fehler-Signal-Bild als Textur, wodurch die
Konturen benachbarter Messpunkte her-
vorgehoben werden. In a) sind alle drei
Bereiche AR7T zu je einem Drittel vertre-
ten. Durch Verschiebung des Scanbereichs
nach rechts ergibt sich fiir die folgenden
Abbildungen derselbe Tropfen (mit Um-
gebung). b) zeigt den Bereich R7 an mit
2/3 des Bildes mit der Tropfenoberfliche
und dem verbleibenden Ringkranz. In c)
ist ausschlielich die Tropfenoberfliche 7°
abgebildet.

befinden und durch einen diinnen Polymerfilm aus PI iiberzogen sind. Da PI im Vergleich

zu den beiden Komponenten eine geringere Oberflichenspannung besitzt, tendiert es dazu,

sich an die Polymer-Luft-Grenzfliche anzulagern. Indem es die gesamte Oberflache bis auf

die Tropfenspitzen (an dem der PI-Film aufreifit) benetzt, dampft es aufgrund der geringen

Viskositét die rms-Rauhigkeit der darunter liegenden Strukturen.
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Abbildung 6.25: 3-Dim Darstellung des Topographiebildes der in Abb. 6.22 vorgefiihrten unge-
temperten Probe in einem Rasterbereich von 5 x 5 um?. Um den Hohengradienten benachbar-
ter Messpunkte zu verdeutlichen ist in a) das error-signal-Bild als Textur verwendet worden,
wihrend in b) das Phasenbild zum Hervorheben des Materialkontrastes einzelner Komponen-
ten als Textur benutzt wurde. Die dunklen Bereiche entsprechen der “weichen®, bzw. die hellen
Bereiche die der “harten“ Polymerkomponenten.

Diskussion

Anhand der Skizze 6.26 sind die aus den vorangegangen Uberlegungen ermittelten Zuord-
nungen der einzelnen Polymerkomponenten zusammenfassend in einem Querschnittsprofil
abgebildet. Es entspricht einer Probe mit einer Temperzeit von 75min.

In Abb. 6.26 sind die Tropfen-Abstdnde der PaMS-Doménen eingezeichnet. Sie werden
durch die dominante Struktur {(M;) charakterisiert. Die Pickel-Absténde auf der Spit-
ze der Tropfen wurden als PS identifiziert und gelten dem £(S7). Die in dem Ringbe-
reich (R) um die Tropfen eingebetteten PaMS-Tropfchen entsprechen dem Strukturfak-
tor £(M3). In der Skizze mit eingezeichnet ist die in-plane Struktur zu £(M,). Diese liegt
ausnahmslos im Inneren des Kranzes und der Tropfen vor und besteht aus PaMS. Sie
zeigt die in-plane Léngenskala zwischen den im Kranz und den in den Tropfen vorlie-
genden PaMS-Doménen an. Die Umgebung der Tropfen (Bereich A) ist ausschlieBlich
durch die Wellenstruktur (£(.S2)) gekennzeichnet, die als Ursache die unter der Oberfliche
vorliegenden PS-Doménen in der PI-Matrix hat und sich iiber die gesamte Probe zieht.
Uber die simtliche obere Grenzschicht zieht sich ein PI-Film, der auf der Tropfenspitze

teilweise entnetzt.
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An der Polymer-Luft-Grenzschicht sind die ausgeprigten Strukturen durch PaMS in Ge-
stalt von Tropfen und Krénzen geformt. Dies bendtigt eine Materialanhdufung an der
Oberfliache, die aus den 10gew.% des PaMS der vorliegenden MSI:154 Serie gedeckt wird.
Demnach befindet sich vorwiegend im Inneren des Films eine Mischung aus PS und PI,
die die verbleibenden 90gew.% der Mischung ausmachen. Endgiiltig lisst sich dies jedoch
nur bei bekannter Form und Ausdehnung der einzelnen Polymer-Doménen kléren.

Zu Beginn der Temperung liegen unformige Partikel vor, was aus der hohen fraktalen
Dimension Dy in Phasel zu entnehmen ist (Abb. 6.10). Im weiteren Verlauf fallt Dy.
Indes nimmt die Partikelhohe (Abb. 6.8) auf Kosten der Belegung 6 (Abb. 6.9) zu, was
mit der erhohten rms-Rauhigkeit in Phasel (Abb. 6.7) in Bezug steht. Die Anderung der
Strukturfaktoren £(M,,) (m =1-3) setzt erst nach Beendigung der Diffusion der durch
€(S1) charakterisierten PS-Doménen ein (Abb. 6.16 und 6.21). So entstehen erst ab 20min
Temperung in der Phasell kreisrunde Objekte mit einem Kranz. Daraus ergeben sich die
niedrigen Werte fiir D; im Vergleich zum vorigen Stadium. Die Radien dieser Tropfen und
ihre Ringbereiche (Abb. 6.11) wachsen wie ihre Hohe langsam an (Abb. 6.8). Die Belegung
sowie die rms-Rauhigkeit stagnieren indes. Um diese Volumenzunahme zu gewéhrleisten,
diffundiert aus der Umgebung zusétzliches Polymermaterial, unter anderem in Form von
PaMS, aus den Satelliten. Dies sind vereinzelte kleinere Tropfchen zwischen den groflen
Tropfen, die bei der Berechnung der Belegung nicht einbezogen wurden, da sie unter dem

gewdhlten Schwellenwert liegen. Sie reichern sich vorwiegend um die Tropfen an, worin

Abbildung 6.26: Querschnittsprofil iiber die Anordnung der einzelnen Komponenten (PaMS,
PS, PI) im ternédren Polymerblendfilm, aufgegliedert nach den jeweiligen Bereichen: in den Au-
Benbereich A zwischen den Tropfen, der Ringumgebung R um den Tropfen und den Tropfen 7°
selbst fiir den Zeitpunkt von 75min Temperung.
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die Verbreitung der Krinze begriindet liegt. Die Ausdehnung der Tropfen nimmt auf
Kosten der Ringbereiche zu. Dieser Effekt verstéirkt sich in der letzten Phaselll, in der
die Tropfendurchmesser schneller anwachsen als die der Kranzbereiche, welche aufgrund
geringerer Zahl an Satelliten aus der Umgebung nur noch vermindert zunehmen. Diese
Erscheinung ist an dem starken Abfall der Ringbreite beim Ubergang der PhaseIl—III
zu beobachten (Abb. 6.11). Obwohl sich die Tropfen beziiglich ihrer Radien ausdehnen
und ihre Hohe dabei beibehalten, fillt die Belegung geringfiigig ab. Fiir die Erhaltung
des Volumens sorgt hier die Abnahme der Tropfenzahl (Abb. 6.12) im TemperstadiumIII.

Das Polymermaterial konzentriert sich somit auf eine abnehmende Tropfenzahl.

Zusammenfassend lédsst sich sagen, dass der Morphologieverlauf insofern variiert, als dass
zu Beginn mehrere Partikel geringer Ausdehnung vorliegen und durch Temperung Poly-
mermaterial auf wenige Tropfen mit gréflerem Radius und anwachsender Hohe zusam-
menzieht. Die PaMS-Doménen mit den dominanten Léngenskalen &(M,,) (m =1-3)
befinden sich ausschliefllich im Tropfen. Die verbliebene in-plane Struktur £(S;) bildet
die Pickel auf den grofien Tropfen aus, wihrend £(S3) mit den PS-Doménen unterhalb
der Oberflache die Rauhigkeit des Films bestimmt. Die dritte Komponente PI bildet die

umbhiillende Polymermatrix, in der die PaMS und PS-Doménen dispergiert vorliegt.

6.2 Mischungsverhiltnis MSI:244

Im vorherigen Abschnitt wurde die Mischungsserie MSI:154 behandelt. Diese hat
in der Polymerkombination aus PS und PI einen Gewichtsanteil von 90%. Deren
Glastibergangstemperaturen T} liegen jeweils unter der Tempertemperatur von 85°C und
waren somit wiahrend des Temperprozesses mobil. Lediglich 10gew.% des Blends, namlich
der des PaMS-Anteils, zeigte eine hohere Glasiibergangstemperatur als die Verarbeitungs-
temperatur, wodurch er als starre Polymerkomponente im Film vorlag. Bei der nun fol-
genden spin-gecoateten Serie wird der Gewichtsanteil von PaMS auf 20% erhoht und von
PS auf 40gew.% erniedrigt. Der prozentuale Anteil des PI bleibt bei 40gew.% erhalten. Es
handelt sich fortan um die Mischungsserie MSI:244 mit einem Mischungsverhéltnis von
PaMS:PS:PI=2:4:4. Der im Verlauf der Temperung mobile Anteil der Polymermischung
ist auf 80% reduziert.

Beginnend mit den Auflichtmikroskopbildern lésst sich bereits eine Einschéitzung iiber den
Verlauf der Temperung vornehmen. Danach sind in Abbildung 6.27a) eine ungetemperte
sowie in b) eine 500min lang getemperte Probe bei 100facher Vergrofierung zu sehen.

Zu erkennen ist, dass zu Beginn der Temperserie MSI:244 in Abb. 6.27a) die ’as prepared’

Probe eine aufgerauhte Oberfliche zeigt, die sich iiber die gesamte Probe erstreckt. Bei
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einem direkten Vergleich mit der 500min lang getemperten Probe in Abb. 6.27b) setzt
sich die schwache Strukturierung der Polymeroberfliche fort, die weiterhin eine zusam-
menhéngende Schicht aus Inseln wiedergibt. Lediglich der Kontrast ist geringfiigig erhoht.
Das ist daran zu erkennen, dass keine weitrdumigen Fléchen frei von Polymermaterial
sind. Somit zeigt sich in den Mikroskopie-Aufnahmen keine Anderung der Topographie

von Anbeginn der Temperung bis zur langsten getemperten Probe.
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Abbildung 6.27: Auflichtmikroskopbilder der Temperserie mit der Mischungszusammensetzung
MSI:224 bei 100facher VergroBerung. a) zeigt die ungetemperte Probe, wihrend in b) die 500min
lang getemperte Probe abgebildet ist.

Fiir eine detaillierte Betrachtung der Topographie und deren Verlauf werden als quanti-
tativer Nachweis der Oberflichengestalt nachfolgend die RKM-Bilder herangezogen. Da-
durch lassen sich Aussagen {iber relevante Groflen, wie der lateralen in-plane Struktur &
auf der Nanometer-Skala, treffen. Der Auswertung der in-plane Strukturen &, der rms-
Rauhigkeit und des Bedeckungsgrades 6 liegen die Hoéhenbilder der ScangréBe 15 x 15 pm?
zu Grunde. Als Schwellenwert ist die mittlere Hohe gewahlt worden. Fiir die fraktale Di-
mension Dy ist von den Hohenbildern der RastergréBe 50 x 50 pm? ausgegangen worden.
Um einen Eindruck iiber den Verlauf der Morphologien der Temperserie MSI:244 zu erhal-
ten, sind zunéchst in Abbildung 6.28 Topographiebilder dreier ausgewahlter Temperzeiten
(0, 20 und 500min mit steigender Temperdauer von links nach rechts) in zwei unter-
schiedlichen Rasterbereichen (30 x 30 um? und 2 x 2pum?) dargestellt. Da der Verlauf
der Verdnderung gering ausfillt, wurde an dieser Stelle das Augenmerk auf die Wieder-
gabe einer kleinen Anzahl an Temperproben beschrénkt. Fiir einen Uberblick der Ober-
flichenbeschaffenheit der Probenserie sind in Abb. 6.28a) ein Bereich von 30 x 30 pm?
und zur Darstellung der Einzelheiten Aufnahmen von 2 x 2pum? in Abb. 6.28b) wieder-
gegeben. Bewusst wurde in Abb. 6.28a) jene ScangroBe gewéhlt, da diese einen Kom-

promiss zwischen der Identifizierung einzelner Strukturen auf der Oberfliche und einer
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Rasterbereich: 30 x 30 pm*

/ /

o
b) Rasterbereich: 2 x 2 um’ e

Abbildung 6.28: Topographiebilder aus den RKM-Messungen der Temperserie MSI:244 mit
wachsender Temperzeit (von links nach rechts) in einem Scanbereich in a) von 30 x 30 um? und
in b) 2 x 2um?. Uber den Hohenbildern sind die jeweiligen Temperzeiten indiziert.

reprisentativen Ubersicht eines groBeren Rasterbereichs darstellt.
In Analogie zu den Mikroskopiebildern ist bei den RKM-Aufnahmen im Verlauf der Tem-

perung keine signifikante Anderung der Tropfenstruktur auf der Oberfliche zu erkennen.

Die Invarianz der Topographie gegeniiber der Temperung spiegelt sich im zeitlichen Ver-
lauf der rms-Rauhigkeit wieder. Gilt fiir die ungetemperte Probe eine rms-Rauhigkeit
von (14.4 £+ 1.2)nm, so liegt sie fiir die maximal getemperte Probe von 500min leicht
erhoht bei (15.6 £ 1.2)nm. Danach resultiert fiir die gesamte Temperzeit innerhalb der
Fehlerbetrachtung eine mittlere rms-Rauhigkeit von (15.1 £ 1.2)nm. Gleiches ldsst sich
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fiir die Tropfenhohe h, die iiber alle Objekte auf der Oberfliche gemittelt ist, aussagen.
Wiéhrend die gemittelte Tropfenhohe h der ungetemperten Probe bei (30.8 £ 2.7)nm liegt,
ist sie bei der 500min getemperten Probe auf (34.3 + 2.7)nm leicht angestiegen. Fiir den
zeitlichen Verlauf der Tropfenhohe aller Temperproben gilt demnach ein mittlerer Wert
von (33.8 & 2.7)nm. Ausgehend von der mittleren Héhe aller Objekte auf der Oberfliche
lasst sich bei der Betrachtung der Belegung 6 iiber alle Temperproben dhnliches erkennen.
Beginnt die Belegung fiir die nicht getemperte Probe bei (49.2 4+ 0.6) %, so endet sie bei
der maximal getemperten Probe mit (51.2 4+ 0.6)%. Die mittlere Belegung iiber die ge-
samte Temperzeit betriagt damit (50.2 4+ 0.6) %. Es ist zu erkennen, dass Tropfen wihrend
der Temperung unverdndert verweilen und die tropfenfreie Oberfliche iiber die gesamte
Temperung konstant bleibt. Wird die fraktale Dimension Dy hinzugezogen, die von der
mean-height einer jeden Temperprobe errechnet wurde, ergibt sich ein mittlerer Wert von
(2.50 £ 0.05). Trotz der Selbstéhnlichkeit der vorliegenden Tropfenkonturen, was sich im
konstanten Wert fiir Dy zeigt, spiegelt der hohe Mittelwert nicht die radialsymmetrische
Morphologie der Objekte wieder. Grund dafiir ist die Wahl des Schwellenwertes, von dem
aus Dy berechnet worden ist. Danach liegen nicht ausschliefllich isolierte Tropfen vor,
sondern ebenso zusammenhéngende Partikel, die aus mehreren Tropfen bestehen. Dieser
Umstand ist in Abbildung 6.35b) zu sehen. So sind alle Strukturen unterhalb des Schwel-
lenwertes ausgeblendet, erkennbar und berechenbar bleiben die sichtbaren dariiber. Die
mittlere Hohe als Ausgangshthe wurde gewéihlt, um die Berechnung der fraktalen Dimen-
sion zu standardisieren und so Vergleiche von Proben innerhalb einer Temperserie und

anderer Mischungsserien anstellen zu konnen.
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Abbildung 6.29: a) Beispiel eines Topographiebildes mit freigelegter Substratfliche mittels eines
Kratzers zur Ermittlung der Polymerfilm-Schichtdicke am Graben (linke Bildh&lfte) und in b)
das dazugehorige Querschnittsprofil.
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Um die Gesamtschichtdicke d des Polymerfilms auf dem Substrat mittels des RKMs zu er-
halten, wurde eine jede Temperprobe mit der Spitze einer Kaniile bis zum Si-Untergrund
aufgekratzt. So wurde an dieser Stelle das Polymer verdringt und das Substrat freige-
legt. Dabei wurden ausschliellich Hohenbilder mit einem Rasterbereich von 15 x 15 um?
gewihlt. Als Beispiel eines solchen Kratzers sei auf Abbildung 6.29a) mit dem Topogra-
phiebild und auf das entsprechende Querschnittsprofil in Abb. 6.29b) verwiesen.

Die Filmhohe d wurde von der tiefsten Stelle des Kratzers am Substrat bis zur durch-
schnittlichen Maximalhohe der Tropfen ermittelt. Daraus ergibt sich fiir den zeitlichen
Temperverlauf der Polymerschicht eine konstante Héhe von (77.8 £ 2.2)nm. Anhand des
Querschnittprofils in Abb. 6.29b) lédsst sich feststellen, dass vorhandene Téler zwischen
den Tropfen knapp iiber dem Substrat liegen. Somit konzentriert sich der grofite Teil des

Polymermaterials in den Tropfen.

Nachfolgend sind in Tabelle 6.5 oben erwdhnte Mittelwerte zusammengefasst. Mittels
der Hohenbilder ist die bei den Mikroskopiebildern gemachte Annahme, dass sich die
Oberflichenmorphologie wihrend der Temperung nicht entscheidend #ndert, durch die

konstanten Parameter und der geringen Fehlerabweichung quantitativ bestéatigt worden.

Groflen Mittelwerte
rms-Rauhigkeit (151 £1.2) nm
Tropfenhdhe h (33.8 £ 2.7) nm
Belegung 6 (50.2 £ 0.6) %
frakt. Dimension Dy | (2.50 £ 0.05)
Filmhéohe d (77.8 £ 2.2) nm

Tabelle 6.5: Die aus den RKM-Bildern extrahierten Werte iiber den gesamten zeitlichen Verlauf
der Temperung.

Fiir einen Einblick in das Innere des Polymerfilms sind die GISAXS-Messungen ausschlag-
gebend. Aus diesen sind die lateralen Strukturen &, die im Inneren sowie auf der Oberfliche
vorliegen konnen, komponentenspezifisch ermittelt worden. Durch Gegeniiberstellung der
dominanten Léngenskala aus den oberflachenspezifischen PSD-Kurven mit denen aus den
GISAXS-Kurven ist die Position der auftretenden Strukturen bestimmbar.

Zunichst sind in Abbildung 6.30 die PSD-Kurven aller Proben der Mischungsserie
MSI:244 gezeigt. Danach zeigt sich bei ¢ = (6.6 - 1073) nm ™! eine laterale Lingenskala
&(Ry). Diese ist wihrend der gesamten Temperung zu sehen und verschiebt sich nicht. So
betrigt der gemittelte Wert iiber die gesamte Temperzeit fir £(R;) = (917 £ 14)nm. Eine
weitere laterale Struktur £(Ry) ist als leichte Schulter nebst £(R;) bei hoheren g-Werten
zu identifizieren und ergibt einen zeitlichen Mittelwert von &(Rs) = (384 £ 16)nm.
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Abbildung 6.30: Aus den Topographiebildern der RKM-Messungen ermittelter PSD-Kurven der
Mischungsserie MSI:244. Die Plots sind aus Griinden der Ubersicht mit zunehmender Temperzeit
nach oben verschoben. Die gestrichelte Linie gibt die Auflésungsgrenze der Methode wieder.

Die aus den GISAXS-Messungen resultierenden Schnitte sind in Abbildung 6.31 zusam-
mengefasst. Die Streuexperimente wurden an der BW4-Beamline durchgefiihrt und die
Auflésungsgrenze liegt bei ¢ = 1.445-1073nm~!. Aufgrund eingeschrinkter Messzeit konn-
ten nicht alle Temperproben vermessen werden. So fehlen im Vergleich zu den PSD-Kurven
bei den GISAXS-Messungen die 1min und 3min getemperte Probe. Das Farbschema der
jeweiligen Temperproben wurde in den Abb. 6.30 und 6.31 beibehalten. Wahrend in
Abb. 6.31a) die Auswertung am kritischen Winkel a, des PaMS durchgefiithrt wurde,
ist in Abb. 6.31b) der kritische Winkel «. der PS-Komponente gewéhlt worden.

Aus den angefitteten Streukurven lassen sich polymerspezifische Strukturen extrahieren.
So werden sie entsprechend oben eingefiihrter Nomenklatur klassifiziert (£(M) fiir PaMS,

€(S) fir PS) und stammen aus den out-of-plane Schnitten der jeweiligen kritischen Win-
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Abbildung 6.31: OQut-of-plane Schnitte der Temperserie MSI:244. Fiir die Auswertung wurde
in a) der kritische Winkel a.(PaMS) und in b) der von a.(PS) gewéhlt. Die Punkte stellen die
Messungen dar, wahrend die durchgezogenen Linien den angefitteten Funktionen entsprechen.
Die gestrichelten Linien geben die Auflssungsgrenze bei ¢ = 1.445-103nm~! wieder. Die Kurven
sind mit zunehmender Temperzeit nach oben verschoben.

kel a.(PaMS) bzw. a.(PS). Bei den drei vorkommenden in-plane Strukturen, &£(M,,)
(m = 1,2) sowie £(57), treten wiahrend der Temperung keine Verdnderungen auf. Damit
lassen sie sich als mittlere Werte in der Tabelle 6.6 mit den in-plane Strukturen aus den
PSD-Kurven zusammenfassen. Aufgrund der identischen Groflenverhéltnisse der aus den
Streudaten und RKM-Bildern resultierenden Strukturen kénnen sie miteinander vergli-

chen werden.

Die in Tab. 6.6 nach Polymerkomponenten zusammengefassten Struktur-peaks weisen
folgende Eigenschaften auf: Der aus den Streudaten festgestellte Strukturfaktor &(M;)
lasst sich mit der aus den Topographiebildern ermittelten lateralen Léngenskala &(R;)
gleichsetzen. Gleiches gilt fiir £(Ms), welches mit £(Rs) verglichen werden kann. Danach

erscheinen beide aus PaMS bestehenden Strukturen auf der Oberflache und koénnen somit
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Polymer | Herkunft || Strukturfaktor £ [nm]
M, 924 £ 12
17 £ 14
PaMS o ol
M, 398 £ 13
Ry 384 £+ 16
PS Sh 113 £ 19

Tabelle 6.6: Vergleich der vorliegenden in-plane Strukturen &(M,,) (m = 1,2) der out-of-plane
Schnitte bei a.(PaMS) mit denen aus den RKM-Aufnahmen £(R,,,) (m = 1, 2). Die am kritischen
Winkel a.(PS) durchgefiithrte Auswertung der Streukurven ergibt £(.S7).

in den Hohenbildern identifiziert werden. Da fiir die dritte PS-Doméne £(S;) keine ent-
sprechende Struktur an der Polymer-Luft-Grenzfliche aufzuweisen ist, liegt diese somit
ausschliellich im Film.

Bevor die Oberflachenstrukturen auf den RKM-Bildern zugeordnet werden, sei in Abbil-
dung 6.32 die ungetemperte sowie in Abbildung 6.33 die 500min getemperte Probe mit
den Rasterbereichen 5 x 5um? (in Abb.a)) und 10 x 10 um? (in Abb.b)) gezeigt.

In Abb. 6.32 und 6.33 sind in beiden Temperzeiten zwei Tropfenstrukturen verschiedenen
Durchmessers zu sehen. Es sind grofiere und kleinere Tropfen bezogen auf ihren Radius
in den Temperproben vertreten. Zu einer quantitativen Betrachtung des Tropfenumfangs
wurden zwecks adidquater Statistik Topographiebilder der Scangréfie 15 x 15 um? heran-
gezogen. Bei einem grofleren Rasterbereich wirkt die Auflosung der RKM-Methode dabei
beschrinkend. Im Rahmen der Analyse wurde als Schwellenwert die mittlere Hohe der
entsprechenden Temperprobe eingesetzt. Strukturen unterhalb dieses Wertes wurden da-
bei ausgeblendet und nur die oberhalb in Betracht gezogen. Dabei wurden die Perimeter
der verbliebenen Partikel ermittelt und in Radius r umgerechnet, da sie als kreisférmig
angenommen werden. Dabei ergibt sich eine Verteilung der vorkommenden Radien auf
den Proben, die mittels einer Normalverteilung angepasst wurden. In Tabelle 6.7 sind
die gemittelten Radien bei dem entsprechenden Schwellenwert aufgelistet. Danach ist zu
sehen, dass sich die Radien der kleinen r; und der groflen Tropfen 7, der einzelnen Tem-
perzeiten geringfiigig unterscheiden. Die mittlere Hohe als gewéahlter Schwellenwert beider
Proben betrégt (35.04+0.1)nm.

In Tab. 6.7 sind des Weiteren die Anzahl N der auftretenden Tropfen mit den Radien
rn (n=1, 2) und die Gesamtanzahl ¥ der vorkommenden Objekte in den RKM-Bildern
aufgenommen. Danach betrédgt der prozentuale Anteil an der Gesamtzahl der Tropfen
(29.44+1.8)% fur r; und (9.04+1.0)% fiir ro.

Anhand der Abbildung 6.34 sind die Hohenbilder mit den nicht ausgeschlossenen Parti-
keln sowie ihre entsprechende Radienverteilung mittels Histogrammen und angepasster

Normalverteilung visualisiert. Abb. 6.34a) und b) stehen fiir die ungetemperte Probe,
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Abbildung 6.32: Topographiebilder der Temperserie MSI:244 einer ungetemperten Probe in

0.0 nm

einem Scanbereich in a) von 5 x 5pum? und in b) von 10 x 10 um?.

Abbildung 6.33: Hohenbilder einer 500min getemperten Probe mit einem Rasterbereich von

5 x 5um? in a) und 10 x 10 um? in b).

0.0 nm

5um

™ 1 L

»F_

Temperzeit | Radius | Anzahl | Radius | Anzahl | Gesamtzahl
[min] r1 [nm] Ny ro [nm] N, 3
0 249.8+3.5 48 378.9+4.9 14 174
500 243.84+9.9 65 356.4+3.2 21 209

Tabelle 6.7: Vergleich der vorliegenden Partikelradien 7, (n=1, 2) auf der ungetemperten sowie

500min getemperten Probe oberhalb der mittleren Hohe als Schwellenwert.

wéhrend in Abb. 6.34c) und d) die getemperte Probe dargestellt ist. In den Balkendia-

grammen in Abb. 6.34b) und d) sind ab dem Radiuswert von ca. 450nm weitere lokale
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Maxima zu sehen. Diese treten nicht aufgrund groflerer Tropfen auf, sondern resultieren
aus der Tatsache, dass sich mehrere Tropfen zu Objekten mit einem gréfleren Umfang zu-
sammengeschlossen haben und bei der Umrechnung auf den Radius einen hcheren Wert

ergeben. Diese wurden bei der weiteren Betrachtung vernachléssigt.

Zusammenfassend lésst sich sagen: Aus den PSD-Kurven der Topographiebilder ergeben
sich zwei laterale Strukturen, namlich £(R;) und &(Rs). Diese wurden aus den komponen-
tenspezifischen GISAXS-Messungen als PaMS-Doménen identifiziert, ndmlich als (M)
und &(Msz). Aus der Verteilung der Partikelradien resultieren zwei verschieden grofie Trop-
fen. Nun lassen sich beide in-plane Strukturen mit den zwei Tropfen-Absténden in Zu-
sammenhang bringen, was in Abbildung 6.35 veranschaulicht wird. Es soll darauf hinge-

wiesen werden, dass die Einzelwerte aus vorgetragenem Beispiel aufgrund vergleichbarer

O
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Abbildung 6.34: Topographiebilder der ungetemperten Probe in a) mit entsprechendem Histo-
gramm der Radiusverteilung in b) und der getemperten Probe in ¢) mit dazugehorigen Balken-
diagramm der Radiusverteilung in c).
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GroBenordnung mit den gemittelten Strukturfaktoren verglichen werden. Daraus ergibt
sich, dass der laterale Abstand {(M;) dem Abstand der grofen Tropfen mit Radius r; zu-
geordnet werden kann, wiahrend &(Ms) aus dem Abstand der kleinen Tropfen mit Radius
9 stammt.

In Abb. 6.35a) ist das 5x 5um? Topographiebild einer 40min getemperten Probe gezeigt
und in Abb. 6.35b) dasselbe Exempel entsprechend der ausgeschlossenen Oberfléchen ab
der mittleren Hohe als Schwellenwert. In den darin verbliebenen Strukturen sind zwei
Tropfenpaare mit Radius r; sowie ry ausgewihlt und die dazugehorigen Abstande mit c)
und d) markiert. Diese eingezeichneten Linien ¢) und b) entsprechen den in Abb. 6.35c¢)
gezeigten Querschnittsprofilen fiir die grofien wie auch in Abb. 6.35d) fiir die kleinen
Tropfen.

Die aus den Streukurven erhaltene, laterale Struktur £(.S}) ist in den PSD-Kurven nicht zu

beobachten und liegt demnach ausschliellich im Inneren des Polymerfilms vor. Da sie am

|« 452.3 nm—>]|

N
o

Hoéhe [nm]

N
o
N
o

0 0
0.0 0.5 1.0 15 00 02 0.4 0.6 0.8 1.0 1.2
Lange [um] Lénge [um]

Abbildung 6.35: a) Hohenbild einer 40min getemperten Probe und der unter dem Schwellenwert
ausgeschlossenen Oberflichenstrukur in b). Beschriftungen im Bild verweisen auf Tropfenpaare
mit den entsprechenden Querschnittsprofilen in ¢) und d).
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kritischen Winkel a.(PS) ermittelt wurde, wird sie demnach als PS-Doméne identifiziert.
Die den PS-Partikel im Film umgebende Matrix besteht aus der dritten Polymerkompo-
nente PI.

Mittels der Auswertung der Streumessungen wird nicht der Formfaktor der Doménen
ermittelt. Dadurch kénnen keine Aussagen iiber die Grole der PaMS-Doménen und so-
mit iiber mogliches Vorliegen mehrerer dieser Doménen in einem Tropfen unternommen
werden. Aus der Uberlegung heraus kann aber geschlossen werden, dass isolierte PaMS-
Bereiche jeweils einen Tropfen bilden. Unterhalb der Auflésungsgrenze der angewandten
GISAXS-Methode von 31.4nm koénnen keine Strukturen gemessen werden. Statistisch ver-
teilte GauBlknduele haben einen Durchmesser gleich dem doppelten Gyrationsradius R,.
Fiir das eingesetzte PaMS bedeutet das eine minimale Ausdehnung von 61.4nm. Somit
existieren unterhalb der Detektionsgrenze keine isolierten PaMS-Polymerketten. Wobei
auch PaMS aufgrund seiner hohen Molmasse nicht einzeln, sondern verknéuelt mit wei-
teren Polymerketten in der Tropfenmatrix dispergiert ist. Oberhalb dem resolution limit
miisste zumindest die Entfernung zur iibernéchsten PaMS-Doméne als weiterer Struktur-
faktor detektiert werden konnen, da sie eben iiber der Auflésungsgrenze liegt. Da dies nicht
der Fall ist, bestehen demnach die in den Topographie-Aufnahmen vorliegenden Tropfen

aus isolierten PaMS-Doménen, die aus mehreren Polymerketten zusammengesetzt sind.

Resiimee

Werden alle oben erwéhnten Erkenntnisse schematisch zusammengefiihrt, ergibt sich fiir
die Verteilung der Polymerkomponenten Abbildung 6.36. Danach liegen im Inneren des
Films die PaMS-Doménen, die aufgrund ihrer Ausdehnung aus dem Film herausragen
und Tropfenstrukturen bilden. Dabei ergeben sich zwei verschiedene Durchmesser (27,
2ry) und laterale Strukturgrofen (£(M;y), £(Ms)) fur die Partikel. Die sie umgebende
Matrix besteht aus einer PS/PI-Mischung, in der die PS-Doménen im PI-Film disper-
giert sind und eine mittlere Entfernung von £(S;) haben. Diese Mischung umhiillt die
PaMS-Doménen und bildet die Grenzflache zum Substrat und zur Luft. Die Filmhohe d
wird teilweise durch die Tropfenhche h bestimmt. Dabei liegt der Polymerfilm in einigen

Bereichen entnetzt vor.

Die Skizze gilt gleichermaflen fiir alle Temperproben der Mischungsserie MSI:244, da iiber
die Temperung weder die in-plane Strukturen noch die Tropfenradien stark variieren.
Somit hat die Phasenseparation der Komponenten bereits beim spin-coaten der Poly-
merlosung auf das Substrat begonnen. Die Behandlung der Proben in dem Zeitintervall
und der Temperatur bewirkte keine deutliche Anderung der Morphologie. Es tritt ledig-

lich eine geringfiigige Vergroflerung der Doménen auf. Das liegt darin begriindet, dass
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Abbildung 6.36: Querschnittsprofil iiber die Verteilung der einzelne Doméinen der Komponen-
ten mit der Filmhohe d, der TropfenhShe h und der mittleren Hohe (gestrichelte Linie). Die
tropfenbildenden PaMS-Doménen sind umgeben aus einer Dispersion, in der die PS-Bereiche in

einer PI-Matrix dispergiert sind.

wahrend der Temperung oberhalb der Glasiibergangstemperatur von PS und PI sich die-
se als Mischung veréindern kénnen, aber nicht die tropfenbildenden PaMS-Doménen, die

wéhrend der Temperung starr vorliegen.

6.3 Mischungsverhéiltnis MSI:514

Bei der nun vorliegenden Mischungsserie MSI:514 betréagt der bei der Tempertempera-
tur immobile PaMS-Anteil 50gew.%. Wihrend der verbliebene Beitrag der beweglichen
Polymermasse sich in 10gew.% fiir PS und 40gew.% fiir PI aufteilt. So hat die vorlie-
gende Mischungsserie MSI:514 den hochsten Anteil an PaMS aller betrachteten Serien.
In allen in dieser Arbeit angesetzten Mischungen wurde ausschlieflich der prozentuale
Gewichtsanteil von PI auf 40gew.% festgehalten, wihrend der von PaMS und PS variiert

wurde.

Anhand der Mikroskopiebilder in Abb. 6.37 lisst sich ein Uberblick iiber die Morpho-
logieéinderung wéhrend der Temperung gewinnen. Dabei stellt Abb. 6.37a) einen unge-
temperten Polymerfilm dar. Zu erkennen ist ein kontinuierlicher Verlauf einer sich {iber
die gesamte Probe erstreckenden Struktur (dunkle Bereiche). Sie umschlieBt weiter unten
néher zu erlduternde Bereiche (helle Stellen). Das identische Bild ergibt sich in Abb. 6.37Db)
fiir die 500min lang getemperte Probe. Die hellen Bereiche liegen einzeln und isoliert von
den dunkleren Bereichen umschlossen vor. Im Vergleich zu der ’as-prepared’ ergeben sich
keine entscheidenden Unterschiede der Strukturen in Bezug auf Ausdehnung und Abstand

der helleren Bereiche.
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Abbildung 6.37: Mikroskopie-Aufnahmen der Temperserie MSI:514 bei 100facher VergroBerung.
Wihrend in Abb.a) ein frisch priparierter Polymerfilm zu sehen ist, zeigt Abb.b) eine maximal
500min getemperte Probe.

Zu einer eindeutigen und quantitativen Analyse fithren die aus den RKM-Aufnahmen
extrahierten Werte, z.B. hinsichtlich der rms-Rauhigkeit sowie der Belegung 6. Mittels der
Topographiebilder lassen sich die kontinuierlich verlaufende Struktur sowie die umhiillten
Bereiche auf ihre Hohenverteilung einordnen. Dazu sei auf Abbildung 6.38 verwiesen,
in der fiir jede Temperprobe die Rasterbereiche 30 x 30 um? in Abb. 6.38a) und 2 x
2 um? in Abb. 6.38b) dargestellt sind. Bei den vorliegenden Proben handelt es sich mit
zunehmender Temperzeit von links nach rechts um eine ungetemperte, 20min und 500min
getemperte Probe. Aus Abb. 6.38a) ergibt sich, dass die aus den Mikroskopiebildern
identifizierten helleren Bereich tiefer liegen als die zusammenhéngende Phase. Diese tiefen
Mulden werden aus einem Netz hoher liegender Stege umspannt. Dabei ist mit wachsender
Temperzeit keine weitere Variation der Topographie zu erkennen. Abb. 6.38b) gibt in
einem Scanbereich von 2 x 2 um? eine vergréfierte Darstellung der Mulden wieder. Darin

sind Tropfchen zu erkennen, die sich im Verlauf der Temperung nicht verdndern.

Zur Berechnung der rms-Rauhigkeit aller Temperproben wurden jeweils die 15 x 15 um?
Rasterbereiche der Hohenbilder verwendet. Daraus ergeben sich zwei Temperintervalle I
und IT mit verschiedener rms-Rauhigkeit, wie in Abbildung 6.39 zu sehen ist. Die Tem-
perphase I erstreckt sich von der frisch praparierten bis hin zur 20min getemperten Probe
und weist eine rms-Rauhigkeit von (21.64+0.9)nm auf. In der zweiten und letzten Tem-
perphase sinkt die rms-Rauhigkeit geringfiigig auf (18.3+0.2)nm ab und bleibt zwischen

30 bis 500min der Temperzeit unverdndert.

Die Steghohe h ergibt sich aus den ’peak-to-valley’-Werten der 15 x 15 pum? gerasterten

Probe und ermittelt sich aus der Differenz zwischen den Télern und den herausragenden
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a) Rasterbereich: 30 x 30 um’

b) Rasterbereich: 2 x 2 um’

Abbildung 6.38: Serie von RKM-Aufnahmen einer ungetemperten, 20min und 500min getem-
perten Probe in den RastergréBen 30 x 30 um? in a) und 2 x 2um? in b).

Stegen. Fiir den gesamten Temperbereich folgt somit fiir die mittlere Steghohe innerhalb
der Fehlerabschétzung ein konstanter Wert von (66.5+1.7)nm. Genauso wie die Steghthe
h bleibt die Belegung 6 der Stege auf der Probe konstant. Danach liegt ausgehend von
der Projektionsfliiche (225um?) und der mittleren Hohe der jeweiligen Proben die Bele-
gung 0 bei (66.5+0.9)% fiir alle Temperzeiten. So umspannen die Stege gleichermafien
die eingeschlossenen Mulden. Die fraktale Dimension D beschreibt die Selbstahnlichkeit
auftretender Strukturen. Fiir den Temperverlauf ergeben sich nach Abbildung 6.40 zwei
distinkte Temperbereiche, identisch zu denen aus der rms-Rauhigkeit. Das erste Temper-
intervall I erstreckt sich von der nicht getemperten bis zur 20min getemperten Probe und
zeigt einen konstanten Wert von Dy = (2.80 £ 0.03) auf. Fiir die restlichen Temperproben
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Abbildung 6.39: Verlauf der rms-Rauhigkeit o fiir die Mischungsserie MSI:514 mit einem Fehler
von 5%. Innerhalb der Temperintervalle T und IT wurden die Werte mittels eines linearen fit-

Modells angepasst.

ergibt sich das Intervall II, dessen fraktale Dimension fiir die 500min getemperten Probe
bis auf (2.5640.03) abfillt.
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Abbildung 6.40: Die fraktale Dimension Dj der Proben aus der Serie MSI:514 ist in zwei
Bereichen aufgeteilt. Danach ist im Intervall I Dy konstant, wéhrend es in Bereich II abféllt.

Um die absolute Schichtdicke d des Polymers zu messen, wurde bei jeder Temperpro-
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be der Gréfie 15 x 15 um? ein Kratzer in den Film bis zum Untergrund vorgenommen,
wodurch das Substrat von der Polymermasse freigelegt wurde. Gemessen wurde dabei
von der tiefsten Stelle der Probe bis zu der iiber die verbliebene Polymerfliche gemittel-
te Maximalhohe, die sich auf den Stegen befindet. Als Beispiel ist in Abbildung 6.41a)
das Topographiebild einer 75min getemperten Probe mit einem Grad und dem dazu-
gehorenden Querschnittsprofil in Abb. 6.41b) veranschaulicht. Fiir den gesamten Temper-
bereich ergibt sich ein konstanter Mittelwert der Filmhohe d von (75.3+3.8)nm. Anhand
des Hohenprofils in Abb. 6.41b) sind wesentliche Merkmale der Mischungsserie zu erken-
nen. Wird nun die Steghohe h mit der Filmhohe d verglichen, liegen die Mulden knapp
10nm iiber dem Substrat. Somit befindet sich der vorwiegende Anteil des Polymers in
den Stegen. Andererseits erscheinen auf den Stegen weitere Tropfenstrukturen, die spéter

naher zu beleuchten sind.

a) 15um . - b)
M | 80

Hoéhe [nm]

0 5 10 15

0 um —
15 pm Lénge [um]

0 um 7.5 um

Abbildung 6.41: a) Hohenbild einer 75min getemperten Probe mit einem Kratzer zur Freilegung
des Substrats. Linie in a) entspricht Stelle des entsprechenden Querschnittsprofil in b).

In Tabelle 6.9 sind die vorangegangen Mittelwerte der Steghohe h, der Belegung 6 und
der Filmhohe d zusammengefasst. Sie gelten fiir den gesamten Temperbereich. Die in zwei
Intervallen aufgeteilten Mittelwerte der rms-Rauhigkeit und der fraktalen Dimension Dy
sind in Tabelle 6.8 gesondert aufgefiihrt.

Durch Vergleich der auftretenden in-plane Strukturen £ aus der RKM- sowie der GISAXS-
Methode lassen sich diese einander zuordnen.

In Abbildung 6.42a) sind die PSD-Kurven sédmtlicher Temperproben der Mischungsse-
rie MSI:514 dargestellt und mit zunehmender Temperzeit nach oben verschoben. Die
out-of-plane Schnitte der Streukurven sind in Abb. 6.42b) wiedergegeben und wurden
am kritischen Winkel «a, des PS durchgefiithrt. Darin fehlen im Vergleich zu den PSD-

Messungen die zwei Proben der Temperzeit 1 min und 3min. Dies ist durch die Liicke im
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Grofien Mittelwerte

Steghthe h | (66.5 £ 1.7) nm
Belegung 0 | (49.8 + 0.9) %
Filmhshe d | (75.3 + 3.8) nm

Tabelle 6.8: Mittelwerte mit abgeschiitzten Fehlern iiber den gesamten Temperbereich fiir die
Steghohe, Belegung und Filmhohe der Mischungsserie MSI:514.

Mittelwerte der Intervalle
I: [0 - 20] IT: [30 - 500] min

rms-Rauhigkeit (21.6 £09) (183 +£0.2) nm
frakt. Dimension Dy | (2.80 £ 0.03) (-0.17 £ 0.01)

GrofBen

Tabelle 6.9: Rms-Rauhigkeit und fraktale Dimension fiir die zwei Temperphasen I und II mit
den zugehorigen Zeitintervallen in Minuten. Fiir Dy im Intervall IT ist jedoch die Steigung der
fit-Geraden aus der Abb. 6.40 angegeben.

unteren Teil der Abb. 6.42b) visualisiert. Die Farbkodierung der einzelnen Proben in bei-
den Abbildungen wurde dabei beibehalten. Die GISAXS-Messungen wurden an der BW4-
Beamline ausgefiihrt und weisen entsprechend des Messaufbaus eine Auflésungsgrenze von
q, = 1.445-10nm ™! auf. Fiir die RKM-Messungen liegt diese bei ¢ = 3.855- 10 *nm™".

Geméaf oben eingefithrter Nomenklatur lassen sich aus den PSD-Kurven drei in-plane
Strukturen herleiten: Die Struktur-peaks (R;) und &(Rs) treten bei den Proben iiber
die gesamte Temperzeit auf und verdndern sich wihrend der Temperung nicht. So lassen
sie sich als Mittelwerte mit ihren Standardfehlern in Tabelle 6.10 angeben. Die Struktur
&(R3) tritt erst ab der 20ten Temperminute in Erscheinung. Diese Temperzeit entspricht
nach Abb. 6.39-6.40 sowie Tab. 6.9 dem Ubergang von Temperintervall I — II. Danach
korreliert der Abfall der rms-Rauhigkeit und der fraktalen Dimension Dy zeitlich mit
dem Auftreten einer neuen Struktur auf der Oberfliche. Die Auswertung der Streukurven
am kritischen Winkel a.(PaMS) ergibt die laterale Struktur £(M;). Werden die out-of-
plane Schnitte der Streumessung am kritischen Winkel a.(PS) durchgefiihrt, resultieren
drei weitere dominante Strukturen, und zwar £(S,,) mit m = 1 — 3. Die ermittelten
Struktur-peaks aus den GISAXS-Messungen sind denen aus den PSD-Kurven in Tab. 6.10
gegeniibergestellt. Dadurch lassen sie sich aufgrund ihrer Gréflenordnung miteinander

vergleichen und zuordnen.

In Tab. 6.10 sind die Strukturen unter komponentenspezifischen Aspekten eingeordnet.
Um die auf der Oberfliche auftretenden Strukturen zu identifizieren, sei vorerst in Ab-
bildung 6.44 die ungetemperte Probe mit je einem Rasterbereich von 2 x 2um? in
Teilabb. 6.44a) und von 10 x 10 um? in Abb. 6.44b) gezeigt. In a) sind die Mulden

zu sehen, aus denen Tropfen herausragen. Deren Abstand wird durch £(S;), respekti-
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Abbildung 6.42: In a) ist die Intensitit der PSD-Kurven der Mischungsserie MSI:514 loga-
rithmisch gegen ¢ aufgetragen und in b) die Berechnung der out-of-plane Schnitte am a.(PS).
Die durchgezogenen Linien zeigen die angefitteten Funktionen der Streumessungen. Die Liicke
zeigt die fehlenden Proben an. Die Farbkodierung der Temperproben wurde beibehalten. Die
gestrichelten Linien stellen die methodenabhéngige Auflésungsgrenze dar.

ve £(Ry) beschrieben. Die Entfernung der Stege in b) wird durch die laterale Struktur
E(My) = &(Ry) charakterisiert. Eine weitere in-plane Struktur, £(S3) = £(R3), lasst sich
soweit nicht aus der vorliegenden Probe entnehmen. Dazu ist eine getemperte Probe erfor-
derlich, die aus dem Temperintervall II entstammt, in der erstmalig £(R3) vorkommt. In
Abbildung 6.45 ist solch eine Probe dargestellt, ndmlich die 500min getemperte. Danach
sind im 2 X 2 um?-Rasterbereich in a) aufer den Pickeln in den Mulden noch weitere Trop-
fen auf dem Steg zu erkennen. Diese Tropfen liegen gleichméBig auf den Stegen verteilt,
wie aus dem 10 x 10 um? in Abb. 6.45b) zu entnehmen ist. Die Tropfenhthe veréndert
sich im Verlauf der Phase II und lésst sich in die zwei Teilintervalle Il und 113 als Mittel-
werte mit entsprechendem 5%igen Fehler untergliedern. Danach nimmt ihre Hohe in der
untergeordneten Phasella von (9.3£0.4)nm um 92% in der Phasell§ auf (17.94£0.2)nm
zu, wie graphisch aus Abbildung 6.43 und aus Tabelle 6.11 zu entnehmen ist. Der Gel-
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Polymer | & t [min] | Strukturfaktor [nm)]
M, 2874 + 35
PaMS
Ry 2569 + 31
S 883 = 19
Ry 1163 £ 27
PS So 371 £ 3
Ry [20-500] 376 + 3
Ss 149 £ 6

Tabelle 6.10: Gegeniiberstellung der aus den RKM-Aufnahmen (£(R,,), m =1-3) und
GISAXS-Messungen errechneten dominanten Struktur-peaks am a.(PaMS) mit (M), sowie
a(PS) mit £(Sp,) (m =1-3). Wenn nicht anders vermerkt, treten die aufgelisteten Strukturen
iiber die gesamte Temperzeit ¢ auf, ansonsten nur im Temperintervall.

tungsbereich der TemperintervalleII« liegt bei [20-50] min und fiir Teilphase I13 respektiv
bei [75-500] min.
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Abbildung 6.43: Verlauf der Tropfenhthe h auf den Stegen. Es ergeben sich die Teilintervalle
ITa und IIS3.

Da £(Rj3) erst in der Phase II nach 20min Temperung auf der Oberfldche erscheint, aber
sein Pendant aus der Streumessung £(.S7) schon seit Anbeginn der Temperung vorhanden
ist, lésst sich daraus folgern, dass diese Struktur schon in der Temperphase I im Inneren
des Films vorliegt. Als letzte und in den Topographiebildern nicht vorkommende Struktur

ist £(93) zu erwihnen. Sie wurden aus den GISAXS-Messungen als PS-Doméne ermittelt.
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Mittelwerte der Teilintervalle
58
Grofien |y 120~ 50] T18: [75 - 500] min
Tropfenhohe | (9.3+0.4) (17.940.2) nm

Tabelle 6.11: Mittlere Hohe der Tropfen auf den Stegen, aufgegliedert in den Teilintervallen 1T
und II3.

Diese tritt ausschliefllich im Inneren des Polymerfilms auf.

1um

0.0 nm

0 pm-

0 um
0 pum 1pum 2 um

0 pum

Abbildung 6.44: RKM-Bilder der ungetemperten Probe in einem Rasterbereich von 2 x 2 pm?
in a) bzw. von 10 x 10 um? in b).

a) 2 um b) 10 pm
60.5 nm 58.4 nm
H 1pum H 5um '
0.0 nm 0.0 nm
al
OumOum 1um 2 um O“mOpm 5um ‘10un'1

Abbildung 6.45: Topographie-Aufnahmen der 500min getemperten Probe fiir einen Scanbereich
in a) von 10 x 10 um? sowie in b) fiir 10 x 10 um?2.

Alle auf der Oberfliche auftretenden Strukturen werden in Abbildung 6.46 anhand von
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Abbildung 6.46: a) 15 x 15 um? RKM-Aufnahme einer 75min getemperten Probe. Eingezeich-
nete Linien markieren Stellen der jeweiligen Querschnittsprofile, wobei die durchgezogene Linie
die des Querschnittsprofils aus Abb. 6.47 zeigt. b) verbliebene Tropfenstruktur auf den Stegen
durch Ausblendung der Oberfliche unterhalb der Steghthe von 58nm. Querschnittsprofil der
Stege in ¢), der Tropfen auf den Stegen in d) sowie der in den Mulden in e).

Querschnittsprofilen exemplarisch an einer 75min getemperten Probe gezeigt. Die sich
aus der vorliegenden Probe ergebenden Absténde der Hohenprofile sind Einzelwerte und
stimmen insofern mit den gemittelten Werten der Strukturfaktoren iiberein, so dass diese
vergleichbare Groflenordnungen haben.

In Abb. 6.46a) ist das 15 x 15 um? grofe Topographiebild dargestellt. Die Stege und die
Tropfen in den Mulden sowie auf den Stegen sind ausgeprégt. Die eingezeichneten Lini-
en weisen auf die Stelle, aus der das Querschnittsprofil resultiert. Auf die durchgezogene
Linie sei auf Abb. 6.47 und dazugehorige Beschreibung verwiesen. Bei den Profilen in
Abb. 6.46¢)—d) sind die absoluten Strukturhchen gegen die Lénge der markierten Li-
nien aufgetragen. Abb. 6.46b) wird unten nidher behandelt. Das Querschnittsprofil, aus
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denen die Stege hervorgehen, ist in Abb. 6.46¢) wiedergegeben. Der Abstand der Stege
ist in diesem Fall 3 um und entspricht £(M;). Aus Abb. 6.46d) geht die Verteilung und
der Abstand der Tropfen auf dem Steg hervor und wird der lateralen Struktur £(S;) zu-
geschrieben. Als abschlielendes Hohenprofil sind in Abb. 6.46e) Tropfen aus der Mulde
dargestellt. IThre Absténde entsprechen £(57).

Werden auf Grundlage der RKM-Aufnahme aus Abb. 6.46a) Strukturen unterhalb der
Steghohe von 58nm ausgeblendet, verbleiben gleichméflig verteilte Tropfen auf den Ste-
gen, die in Abb. 6.46b) zu sehen sind. Abhéngig von der Breite fehlen bei schmalen Stegen
die Tropfen.

Diskussion

Auf Basis der oben hergeleiteten Ergebnisse lédsst sich die Morphologie der Mischungsse-
rie MSI:514 beschreiben und in der Abbildung 6.46 schematisch zusammenfassen. Dieses
Querschnittsprofil entspringt der durchgezogenen Linie aus Abb. 6.46a). Die iiber die
gesamte Temperzeit vorliegenden Stege werden durch PaMS-Doménen gebildet. Dabei
dndert sich ihre laterale Struktur £(M;) wihrend der Temperung nicht. Das liegt in der
Tatsache begriindet, dass die Glasiibergangstemperatur 7, (PaMS) unter der Tempertem-
peratur liegt und so diese Phase immobil bleibt. Da diese PaMS-Doménen die Steghohe h
definieren, ist sie ebenso konstant. Es bilden sich keine neuen Stege aus und so bleibt die
Belegung 6 insgesamt bei ca. 50% erhalten, was genau dem PaMS-Anteil der Polymermi-
schung entspricht. Im Gegensatz zu den Mischungsserien MSI:154 und MSI:244, in denen
PaMS isolierte Tropfen im Polymerfilm bildet, behélt die PaMS-Doméne bei der vor-
liegenden Serie wahrend der ganzen Verarbeitungszeit ihre kontinuierliche, sich iiber die
gesamte Probe erstreckende Phase bei. Erkennbar ist an der konstanten fraktalen Dimen-
sion Dy in der Temperphasel. Der Abfall von Dy beim Ubergang der Phasel —II tritt
ab der 20min Temperprobe hervor, ab der ebenso die gleichférmigen Tropfen mit dem
Strukturfaktor ¢(R3) auf den Stegen erscheinen. Diese ist mit den PS-Doménen &£(Sz)
gleichzusetzen, wobei sie von Anbeginn im Film vorlagen und erst in der Temperphasell
an die Oberfliache diffundiert sind. Die iiber die Probe gemittelte Steghohe h wird von der
tiefsten Stelle der Mulden aus bis zu dem hochsten Punkt der Stege und gegebenenfalls
bis zu den vorliegenden Tropfen gemessen. So bezieht sich h auf die Plateauhche der Ste-
ge samt vorliegender Tropfenhche. Wéhrend die Steghohe iiber den gesamten Zeitraum
konstant bleibt, entwickeln sich Tropfen einer bestimmten Hohe auf ihnen. Somit nimmt
im gleichen Maf} das Niveau der Stegebene ab wie die Tropfenhéhe in der untergeord-
neten Temperphasellc, bzw. 113 zunimmt. Die in-plane Struktur £(S;) wird durch die

herausragenden Pickel aus PS-Doménen in den Mulden bestimmt und liegt schon vor
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&(S,) &(Sy)

Abbildung 6.47: Querschnittsprofil der in Abb. 6.46a) durchgehenden Linie. Schematisch ein-
gezeichnet ist die Verteilung der vorliegenden Komponentenphasen mit der kontinuierlichen
PaMS-Phase, den dispergierten PS-Dominen und der Polymermatrix aus PI.

Beginn der Temperung an der Oberfliche als £(Rs) vor. Eine aus den PSD-Kurven der
Topographie-Aufnahme nicht zu entnehmende Struktur ist £(S3). Die aus PS formierten
Doménen liegen im Inneren des Films vor und sind in einer Matrix der verbliebenen dritten
Komponente PI eingebettet. Die Auswertung der Streumessungen erlauben statistische
Aussage iiber dominante Léngenskalen, jedoch keine iiber Form und Ort der betrachteten
Objekte. So werden die PS-Tropfen in der PI-Matrix ihre Lage im Laufe der Temperung
verdndern, aber im zeitlichen Mittel bleibt ihre Struktur £(S3) konstant.

6.4 Zusammenfassung

In den vorangegangenen Abschnitten wurden die Mischungsfilme in der Zusammensetzung
der Komponenten PaMS:PS:PI mit dem Gewichtsanteil 10:50:40, 20:40:40 und 50:10:40
in Abhéangigkeit von der Temperzeit vorgestellt und die Ergebnisse detailliert ausgefiihrt.
Nachfolgend wird auf Vergleiche der Probenserie eingegangen.

Als signifikantes Merkmal haben die eingesetzten Temperserien einen konstanten An-
teil an PI, dagegen variieren die beiden Polymere PaMS und PS innerhalb ihres Mi-
schungsverhéltnisses. Sie liegen auf dem terndren Phasendiagramm in Abbildung 4.1
(auf Seite 58) auf einer Linie. Die Tempertemperatur von 80°C liegt unterhalb der
Glastibergangstemperatur T, von PaMS, jedoch oberhalb der von PS und PI. Oberhalb
von T, findet a-Relaxation statt, wodurch die Polymerketten ihren Massenschwerpunkt
verlagern und so im System propagieren. Daraus resultiert, dass wiahrend der Temperung
die PaMS-Doménen in der Mischung immobil sind. Im Gegensatz dazu ist die PS- und

PI-Phase beweglich, wobei die Diffusionsrate D von der Kettenldnge und der kritischen
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Molmasse M, abhéngig ist. Da PS eine kleinere Molmasse als M, hat, diffundiert es mit
D ~ N~ [202-204] bezogen auf den Polymerisationsgrad N schneller als PI, fiir das mit
M,, > M, gilt: D ~ N2 [198, 204]. Dementsprechend wird die Morphologie des Polymer-
films von dem PS-Anteil bestimmt.

Die erste Mischungsserie (MSI:154) wurde so gewéahlt, dass sie mit 10gew.% den geringsten
und die letzte Serie (MSI:514) mit 50gew.% den héchsten Anteil an PaMS aufweist. In die-
sen Serien hat sich das Mischungsverhéltnis der beiden Komponenten umgekehrt, was sich
in einer unterschiedlichen Morphologie zeigt. Wiahrend bei der Mischungsserie MSI:154
und MSI:244 von Beginn an Tropfenstrukturen auftreten, zeigt MSI:514 eine kontinuierli-
che Phase aus einstufigen Terrassen mit Stegen und eingebetteten Mulden. Dabei dndert
sich die Morphologie drastisch im Verlauf der Temperung nur bei MSI:154 und nicht bei
MSI:244 und MSI:514, was aus der lateralen Léngenskala & und der (statistischen) Ober-
flachenanalyse (z.B. rms-Rauhigkeit) zu entnehmen ist. Die bei dem spin-coat-Prozess
eintretende Phasenseparation erzeugten Strukturen sind bei den beiden letzt genannten
Serien eingefroren. Die Komponenten relaxieren trotz Temperung nicht in ein thermi-
sches Gleichgewicht.[38] Dies ist nicht in MSI:154 zu beobachten, in dem insbesondere
die PaMS-Doménen in den Tropfen mit der Temperzeit anwachsen. Das liegt darin be-
griindet, dass mit fallendem PS- bzw. komplementéir dazu mit steigendem PaMS-Anteil
die kollektive Mobilitdt abnimmt, wodurch keine weitere Strukturdnderung stattfindet.
Obwohl PS aufgrund seines Tj;s mobil ist, wirkt der steigende Anteil an immobilen PaMS
als Barriere und verhindert Diffusion.

Es ist davon auszugehen, dass die bei der Herstellung des MSI:514-Films gebildeten Ter-
rassen aus einer zusammenhidngenden PaMS-Doméne bestehen, indes bei den MSI:154

und MSI:244-Mischungen in einzelne Tropfen untergliedert sind.
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7 Resiimee & Ausblick

In der vorliegenden Arbeit wurden die drei miteinander inkompatiblen Homopolymere
Poly(a-methylstyrol) (PaMS), Polystyrol (PS) und Polyisopren (PI) als Grundlage fiir
die Polymermischung verwendet. Sie unterscheiden sich in ihrer chemischen Konstituti-
on sowie Kettenldnge voneinander, wodurch sich unterschiedliche Eigenschaften beziiglich
der Glasiibergangstemperaturen 7}, der Oberflichenspannung o sowie der Diffusion D er-
geben. Aus der ternédren Polymerlosung wurden mittels des spin-coating-Verfahrens diinne
Filme auf der Nanometer-Skala auf einem Si-Substrat beschichtet. Dabei wurde das Sub-
strat zuvor in einer Piranha-Lésung von organischen Verunreinigungen auf der Oberfléche
gereinigt. Da die Polymere nicht kompatibel sind, treten bei der Herstellung der diinnen
Mischungsfilme Entmischungsstrukturen auf, die in Nicht-Gleichgewichtsmorphologien re-
sultieren. Dabei sind die entstandenen Strukturen eingefroren, da PaMS und PS (jedoch

nicht PI) unterhalb ihrer Glasiibergangstemperatur lackschleuderbeschichtet wurden.

Ziel dieser Arbeit war es, die Anderung der Filmdicke sowie die Diffusion von PS bei
der Toluol-Dampf-Behandlung einer Mischungsserie bei den 30°C und 40°C zu messen,
sowie die Zuordnung und die Anderung der in-plane Strukturen der drei Temperserien in
Abhéngigkeit von dem Mischungsverhéltnis bei einer Tempertemperatur zu ermitteln.

Fiir die Detektion der Diffusion des volldeuterierten Polystyrols (d8-PS) im Film wur-
de die ToF-Reflektometrie mit nicht-monochromatischen Neutronen eingesetzt. Aufgrund
der Messanordnung und des hohen Neutronenflusses wurden kinetische Messungen in der
Toluol-Dampf-Kammer durchgefiihrt. Bei einer experimentellen Messdauer von 72min
wurde fiir jede Probe in den beiden Temperaturen somit jede Minute eine in-situ Aufnah-
me detektiert. Durch Auswertung des spekuléren peaks wurde dadurch die Gesamtschicht-
dicke d der Polymerfilms und der Gradient von d8-PS senkrecht zur Probenoberfliche
mittels Anpassung eines Schichten-Modells berechnet. Dabei wurde die (hohe) Differenz
der Streuldngendichte (SLD) zwischen dem deuterierten Polystyrol und den protonierten
Komponenten (PaMS, PI) genutzt. Aus den gefitteten Reflektivitatskurven ergab sich,
dass die Polymerfilme im Laufe der Toluolsorption in der Losungsmittel-Kammer ange-
schwollen sind und zwar fiir die bei 30°C gelagerten Probe um (173+1) % bei einer Toluol-
aufnahme von (42.041.7) % und fiir die Probe bei 40°C um (15141) % bei einer Aufnahme



168 7. Resiimee & Ausblick

von (34.1£1.0)% bezogen auf die anféingliche Schichtdicke des trockenen, toluolfreien Po-
lymerfilms. Daraus ist zu folgern, dass die bei der hoheren Temperatur ausgesetzte Probe
eine geringere Toluolsorption und somit einen geringeren Schichtzuwachs aufweist. Aus-
schlaggebend dafiir ist der hohere Partialdruck des Toluoldampfes in der Gasphase, der
eine schnellere Diffusion D des Toluols in den Film bewirkt und so zu einem fritheren
Eintreten des Gleichgewichtszustandes fiihrt. So betriigt D(40°) = (5.7 4 0.3)pm? /s bzw.
D(30°) = (4.6 & 0.2)pm?/s. Dabei gilt der Sittigungszustand als erreicht, wenn ein
Gleichgewicht zwischen der Sorption von Toluol und der dadurch bewirkten Streckung
der Polymerketten eintritt. Dieser Vorgang findet dann statt, wenn die Relaxation der
Polymerketten einsetzt, da sich die Viskositdt des Polymers durch die Toluolaufnahme
erniedrigt. In diesem Zustand konnen die Ketten relaxieren und sind somit im Glaszu-
stand. Aus den berechneten Reflektionskurven resultieren auler dem Schichtzuwachs noch
die Streuldngen-Profile. Diese geben den (indirekten) Konzentrationsverlauf parallel zur
Flachennormale an. Aufgrund des hohen Streukontrastes wurde damit die Anreicherung
von d8-PS an der Polymeroberfliche (zur Luft), respektiv die Abreicherung zum Sub-
strat beobachtet. Trotz der hohen Oberflichenenergie konkurriert es dabei mit PI, das
die kleinste Oberflaichenspannung der eingesetzten Komponenten hat. Der Grund dafiir
liegt in der kurzen Kettenlinge von d8-PS, die zu einem entropischen Effekt fiihrt. PI
kann aufgrund seines hohen Polymerisationsgrades eine groflere konformative Zustands-
ordnung erreichen, ist jedoch wegen der eigenen sowie benachbarten Kettensegmenten in
der Relaxation und somit in seinen moglichen einnehmbaren Konformationen beschrankt.
Da nun d8-PS eine hohere Kettenendenkonzentration und eine schnellere Reptation auf-
weist, begriindet in der Kettenlinge mit D ~ N~!, diffundiert bevorzugt d8-PS an der
Oberfldche, an der die Kettenenden verstarkt Flexibilitat aufweisen und somit mehr Kon-
formationen einnehmen kénnen, da sich an der Grenzfliche zur Luft eine geringere Anzahl

an mobilitidtseinschrankenden Segmenten befinden.

In der weiteren Aufgabestellung wurde zur Ermittlung der lateralen Strukturen mit der
Rasterkraftmikroskopie (RKM) eine Realraummethode eingesetzt, die ausschliefllich die
Oberflachenstrukturen auf dem Film detektiert. Entsprechend des Messmodus konnten
dabei nicht die einzelnen Komponenten identifiziert werden. Dazu wurden Kleinwinkel-
Streumethoden unter streifendem Einfall (GISAS) mit Synchrotron- sowie Neutronen-
strahlung verwendet. Diese ergeben im reziproken Raum die in-plane Strukturen glei-
chermaflen im Film auf der Oberfliche durch Auswertung des diffusen Streusignals, dem
Yoneda-peak, wieder. Auflerdem ergaben Auswertungen am kritischen Winkel des jeweili-
gen Polymers komponentenspezifische Informationen iiber die Morphologie. Die aus den
RKM- sowie GISAS-Messungen ermittelten Strukturgréfien werden miteinander vergli-
chen. So konnten sie hinsichtlich ihres lokalen wie auch chemischen Ursprungs den einzel-

nen Polymerdoménen im Film zugeordnet werden.
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Zu diesem Zweck wurden drei Serien mit verschiedenen Mischungszusammensetzun-
gen (PaMS:PS:PI=MSI) angefertigt, die jeweils aus einer ungetemperten sowie aus
13 weiteren bei 80°C getemperten Proben bei einer Temperdauer von 1 — 500Mi-
nuten bestanden. Die Tempertemperatur wurde so gewdhlt, dass sie unterhalb der
Glasiibergangstemperatur von PaMS, jedoch oberhalb der von PS und PI liegt. Dadurch
relaxieren wahrend der Temperung ausschliefllich die Polymerketten der letztgenann-
ten Komponenten und bilden somit die mobile Phase. Die drei Temperserien MSI:154,
MSI:244 und MSI:514 unterscheiden sich nicht im Gewichtsanteil von PI, aber in dem
der beiden verbliebenen Polymere. So hat hat MSI:154 den hochsten und MSI:514 den
geringsten Anteil an PaMS, womit sich die Gewichtsverhéltnisse von PaMS zu PS um-
kehren. Aus den Messungen hat sich dabei gezeigt, dass die multiskaligen Strukturen bei
der Temperung von MSI:154 stark variieren, jedoch nicht bei der Temperserie MSI:244
und MSI:514. Das liegt darin begriindet, dass von MSI:154 {iber MSI:244 zu MSI:514
der Anteil der mobilen PS/PI-Phase abnimmt und der von PaMS zunimmt. Dadurch ist
die Diffusion der flexiblen Ketten eingeschriankt und die Struktur ist somit eingefroren.
Wiéhrend MSI:154 und MSI:244 Tropfenstrukturen zeigen, bilden sich in MSI:514 von Be-
ginn an einstufige Terrassen (Stege), die {iber die Temperdauer bestehen bleiben. Aus dem
Vergleich der RKM- und GISAS-Experimente ergibt sich, dass PS (im Falle von MSI:154)
im Verlauf der Temperung an die Oberfliche diffundiert. Ursédchlich dafiir ist, wie oben
erwahnt, der entropische Effekt der kurzen PS-Ketten. Bei allen Serien ist lediglich PaaMS

im Inneren des Films vorzufinden und bildet so die Tropfen- bzw. die Stegstruktur aus.

Alle in dieser Arbeit untersuchten Mischungsserien liegen im ternidren Phasendiagramm
entlang einer (schrig abfallenden) Linie bei einer konstanten Zusammensetzung von PI
und unterscheiden sich somit in dem Verhéltnis von PaMS zu PS.

Fiir zukiinftige Experimente kénnte sich ein anderer Mischungs-Pfad im terndren Pha-
sendiagramm anbieten: Wiirde der Anteil von PI auf Kosten von PS bei gleichzeitiger
Anderung von PaMS$ variieren, diirften sich bei fallender PI-Zusammensetzung ausge-
priagtere Morphologien ergeben, da der Anteil der strukturbildenden PS-Komponente an-
steigt. Eine weitere Maglichkeit liegt ebenso in der Anderung von PI, bei gleichbleibendem
Gewichtsanteil an PS oder an PaMS. Im ersten Fall variiert die Zusammensetzung der
mobilen Phase mit PS und bildet Serien entlang einer Horizontalen im Phasendiagramm.
Im zweiten Fall bleibt die mobilen Phase konstant und entspricht Mischungen auf einer
(schriag aufsteigenden) Linie im Diagramm. Demnach diirften mit steigendem immobi-
len PaMS-Verhéltnis die beim Verdampfen des gemeinsamen Losungsmittels gebildeten
Strukturen im Film eingefroren sein und kénnten durch Temperung nicht weiter modi-
fiziert werden. Umgekehrt wiirde bei fallendem PaMS-Anteil die immobile Barriere mi-
nimiert, wodurch weitere Strukturen bei der Filmbeschichtung sowie bei der Temperung
entstehen konnten.
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Als weiterer Ausgangspunkt fiir zukiinftige Untersuchungen liefle sich die Kettenlédnge
von PS variieren. Bei einer lingeren Kette wiirde bei der Lagerung in der Toluol-
Dampf-Kammer der entropische Effekt entfallen. So wiirde entsprechend der Ober-
flichenspannung nicht PS an die Oberflache diffundieren, sondern PI.

Generell konnte auch der gesamte Herstellungsprozess umgestellt werden: Neben der
Praparation der diinnen Mischungsfilme durch spin-coating, kénnen auch durch Gieflen der
Polymerlosung (engl.: solution-casting) auf dem Substrat und Verdampfung des gemein-
samen Losungsmittels diinne Filme aufgetragen werden. Das Trocknen des Films dauert
eine vielfach ldngere Zeit als ein spin-gecoateter Film. Bei Raumtemperatur benotigt ein
solution-gecasteter Film bei 1um Losung auf dem Substrat an die 20min zum Trocknen.
Im Vergleich dazu dauert das Trocknen beim spin-coating abhéngig von der gewihlten
Einstellung Sekunden. Bei der Lackschleudermethode verdampft das Toluol so schnell,
dass Strukturen sofort eingefroren werden und so das Polymer ohne Temperung oder
Dampf-Behandlung nicht weiter entmischen kann. Durch die ldngere Verweilzeit der Po-
lymere in Losung, haben die Komponenten die Mdoglichkeit in eine Gleichgewichtsmor-
phologie zu entmischen. Beim Verdampfen des Toluols bilden sich von auflen nach innen
trocknende Ringzonen auf dem Substrat mit verschiedenem Mischungsverhéltnise als das
anfianglich eingesetzte. Diese bilden sich, da der Loslichkeitsparameter der einzelnen Kom-
ponenten zum Toluol variiert. Somit kann entsprechend der oben erwéahnten Variation des
Mischungsverhéltnisses sowie der PS-Kettenldnge die verwendeten Mess-Methoden zur

Untersuchung der Morphologie von solution-gecasteter Filme herangezogen werden.

Alle aufgefithrten Beispiele zeigen, dass bei terndren Mischungen noch vielfaltige M6glich-
keiten bestehen, um die in dieser Arbeit durchgefiihrten Messungen zu erweitern.

Die vorliegende Arbeit ist in sich abgeschlossen und gibt die durchgefiihrten Ergebnisse
von Mischungsserien wieder, in denen der Anteil von PI konstant gehalten wurde. Da
die Eigenschaft des Polymers entscheidend von der Morphologie bestimmt wird und die
Struktur-Eigenschaftsbeziehung des polymeren Werkstoffs immens wichtig fiir Anwen-
dungen ist, stellt das Einhalten einer Randbedingung ein Potential in der technischen
Durchfiihrbarkeit dar.



A Konstruktionsplane

In den folgenden Abbildungen sind die Konstrtuktionsplane der Losungsmittel-Dampf-
Kammer aus Abschnitt 3.2.3 auf Seite 55 wiedergegeben. In den technischen Skizzen ist

jeweils in a) die Front-, in b) die Seiten- und in ¢) die Draufsicht gezeigt.

0s9
or'e

12

Vv

b)

Abbildung A.2: Probenhalter, der im Lésungsmittelreservoir installiert ist.
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Abbildung A.3: Deckel der Dampf-Kammer. In b) ist das runde Fenster zu sehen.
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