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Referat

Mit dieser Arbeit ist weltweit zum ersten Mal die molekulare Dynamik von vereinzel-
ten, d.h. einander nicht beriihrenden Polymerketten experimentell bestimmt worden. Die
Grundlagen dafiir sind einerseits die breitbandige dielektrische Spektroskopie mit ihrer
aullerordentlich hohen experimentellen Empfindlichkeit und andererseits die Weiterent-
wicklung einer speziellen Probenanordnung, bei der hochleitfdhige Silizium-Elektroden
durch elektrisch isolierende Siliziumdioxid-Nanostrukturen in einem vordefinierten Ab-
stand gehalten werden und so den Probenkondensator bilden. Im Rahmen dieser Ar-
beit wurde die Hohe der Nanostrukturen (und damit des Elektrodenabstands) auf nur
35nm reduziert. Damit gelang der Nachweis, dass selbst vereinzelte kondensierte Polymer-
Knéuel - im Rahmen der Messgenauigkeit - dieselbe Segmentdynamik (bzw. denselben
dynamischen Glasiibergang), gemessen in ihrer mittleren Relaxationsrate, wie die makro-
skopische Schmelze (,,bulk®) aufweisen. Nur ca. 20% der Segmente zeigen eine langsame-
re Dynamik, was auf attraktive Wechselwirkungen mit dem Substrat zuriickzufiihren ist.
Zudem bieten diese Experimente die Moglichkeit, nach der dielektrischen Messung die mit
Nanostrukturen versehene obere Elektrode zu entfernen und die Verteilung der vereinzel-
ten Polymerketten, deren Oberfladchenprofile und Volumen mit dem Rasterkraftmikroskop
zu bestimmen. Erst der Vergleich mit dem Volumen, das man aus dem Molekulargewicht
und der Annahme der makroskopischen Dichte fiir eine einzelne Polymerkette berechnen
kann, liefert den Schluss, dass die Polymer-Knéduel im Mittel aus einer einzelnen Kette
bestehen. Aus der Form lasst sich zudem abschétzen, dass ca. 30% der Segmente eines
einzelnen Kniuels in unmittelbarem Kontakt mit dem Substrat stehen. Da dieser Anteil
groer ist als die Fraktion von Segmenten, die eine verlangsamte Dynamik an den Tag
legen, sind offenbar nicht alle diese substratnahen Segmente gleichermafen durch attrak-
tive Wechselwirkungen beeinflusst. Tatsachlich bilden lediglich ca. 50% dieser Segmente
Wasserstoffbriickenbindungen mit dem Substrat aus, wie komplementéire Untersuchungen
mittels Infrarot-Spektroskopie zeigen. Die Kombination dreier unabhéngiger Messmetho-
den liefert ein schliissiges und detailliertes Bild, gekennzeichnet dadurch, dass attraktive
Oberflichenwechselwirkungen die Glasdynamik nur iiber ca. 0,5nm direkt beeinflussen.

In einem zweiten Teil tragt die Arbeit mit der Untersuchung diinner Polymerschich-
ten im Nanometer-Bereich zu einer international gefithrten, kontroversen Diskussion um
die Frage, ob sich im Falle solcher rdumlichen Begrenzungen der dynamische und kalo-
rimetrische Glasiibergang dndern, bei. Dabei zeigt mit den prasentierten dielektrischen
und ellipsometrischen Messungen eine Kombination aus einer Methode, die im Gleich-
gewichtszustand misst und einer, die den Ubergang in den Nichtgleichgewichtszustand
bestimmt, dass sich sowohl Polystyrol-Schichten verschiedener Molekulargewichte bis zu
einer Dicke von nur 5nm als auch Polymethylmethacrylat-Schichten auf unterschiedlichen
(hydrophilen und hydrophoben) Substraten bis zu einer Dicke von 10nm weder in ih-
rem dynamischen noch ihrem kalorimetrischen Glasiibergang von der makroskopischen
Schmelze unterscheiden.
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1 Einleitung

Das Wissen um den grundlegenden chemischen Aufbau von Polymeren ist seit dem frii-
hen 20. Jahrhundert bekannt. Zu jener Zeit wurden von Hermann Staudinger erstmals
kettenformige Molekiile vorhergesagt, die sich jeweils aus einer Vielzahl gleichartiger
Wiederholeinheiten zusammensetzen [[1]]. Trotz dieser geschichtlich recht jungen Erkennt-
nis spielt die Verwendung und Verarbeitung polymerer Materialien schon seit Anbeginn
der Menschheitsentwicklung eine wichtige Rolle. So zdhlen etwa viele biologische Stoffe,
beispielsweise Wolle, Holz aber auch Stirke zur Klasse der Polymere. Aber nicht nur die
reine Verwendung, sondern auch deren chemische Bearbeitung, wie etwa das Gerben von
Leder, fallt bereits in die Frithzeit des Menschen.

Es dauerte jedoch bis zum 19. Jahrhundert, ehe es gelang, synthetische Polymere her-
zustellen und schlieBlich kam erst mit Staudinger die Erkenntnis {iber deren chemische
Struktur. Diese Entdeckung begriindete die Makromolekulare Chemie und fiihrte, in Kom-
bination mit der bereits fortgeschrittenen Industrialisierung, zu einem rasanten Aufstieg
der synthetischen Polymere in der Produktion. War zuvor aus BAiumen gewonnener Kau-
tschuk bzw. dessen vulkanisierte Form das wirtschaftlich wichtigste polymere Material,
das vor allem als wasserabweisende Uberzugsschicht und Dichtmittel verwendet wurde,
so fithrte die Entwicklung synthetischer Polymere zu einer Vielzahl von unterschiedlichen
Stoffen, die sich bald relativ giinstig herstellen lief3en, leicht zu verarbeiten waren, oft ein
geringeres Gewicht als die herkémmlichen Materialien hatten und zudem aufgrund ihrer
Vielfalt ein breites Spektrum an Eigenschaften und Anforderungen bedienen konnten. So
hielten sie nach und nach Einzug in die Herstellung von Produkten samtlicher Lebensbe-
reiche und sind heute in nahezu allen Alltagsgegenstidnden wiederzufinden.

Dabei ist wie bei allen technologischen Entwicklungen eine zunehmende Miniaturisie-

rung zu beobachten. Diese stof3t seit einigen Jahren in den sogenannten ,Nano“-Bereich
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vor, d.h. dass zumindest einzelne Komponenten (in wenigstens einer Raumdimension)
eine Ausdehnung von nur wenigen Nanometern haben. Nun ist es keinesfalls selbstver-
standlich, dass ein Stoff auf dieser Langenskala bereits seine uns wohlbekannten , bulk®-
Eigenschafterﬂ zeigt. Bei einer geringen Anzahl von Molekiilen kann das Material ndmlich
unter Umstédnden nicht mehr addquat durch einen Kontinuumsansatz beschrieben werden,
so dass Abweichungen seiner Eigenschaften aufgrund der Quantisierung oder auch Effekte
der endlichen Systemgrof3e (,finite size effects“) zu erwarten sind. Daher wird zukiinftig
die Kenntnis um derartige Abweichungen nicht mehr nur akademisches Interesse in der
Grundlagenforschung hervorrufen, sondern auch fiir technologische Anwendungen von
immenser Bedeutung sein [2] [3].

Eine zentrale Kenngrof3e bei der Anwendung und Verarbeitung von Polymeren ist die
Glasiibergangstemperatur. Sie markiert den Ubergang vom fliissigen zum glasartigen Zu-
stand, einem charakteristischen Phdnomen bei amorphen Substanzen. In welcher Art und
Weise der Glasiibergang von Polymeren durch rdumliche Begrenzung verdndert wird, steht
im Blickpunkt intensiver Forschung, seit vor ca. 20 Jahren erste Studien {iber eine Re-
duktion der Glasiibergangstemperatur in diinnen Polymerschichten (d.h. unterhalb von
ca. 50nm Dicke) berichteten [4, 5]]. In der Folge gab es eine Vielzahl weiterer Untersu-
chungen mit oft widerspriichlichen Resultaten [6]. Obwohl in der jiingeren Vergangenheit
mehrere Ansitze zur Losung dieser Kontroverse erarbeitet wurden, steht eine umfassende
Erklarung dieser Ergebnisse bis heute aus.

Die vorliegende Arbeit befasst sich in diesem Zusammenhang mit zwei Schwerpunkten.
Den ersten bildet, als Beitrag zur erwdhnten Diskussion, eine Untersuchung der Glasdy-
namik diinner Polymerschichten. Dabei wird an zwei Polymeren der Einfluss des Mole-
kulargewichts bzw. der Wechselwirkungen mit dem Substrat untersucht. In beiden Fallen
ist keine Anderung der Glasdynamik zu beobachten. Diese Ergebnisse [7, [8] werden an-
schlief3end im Kontext der bestehenden Literatur diskutiert.

Der zweite Teil stof3t dann in bisher unerforschtes Gebiet vor, indem die Reduktion der
Materialmenge zum absoluten Limit gebracht wird. Fiir Polymere bedeutet dies, einzelne

Molekiile, d.h. einander nicht beriihrende Ketten zu untersuchen. Die vorgestellten Ar-

IDas Wort ,bulk“ (englisch: Masse, Menge, GroRteil, Hauptteil) bezeichnet in diesem Kontext die makro-
skopische Schmelze eines Stoffs. Weil dafiir Interessanterweise kein addquater deutscher Begriff existiert,
wird in der vorliegenden Arbeit das Wort ,,bulk” verwendet.
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beiten demonstrieren damit erstmalig die experimentelle Bestimmung der molekularen
Dynamik von vereinzelten, auf einem Substrat abgelegten Polymer-Ketten [9]. Durch die
Anwendung unterschiedlicher Messmethoden ergeben sich detaillierte Einblicke in den
Einfluss der Oberflachenwechselwirkungen auf die Struktur der Ketten und auf deren Dy-

namik.






2 Theoretische Grundlagen

Das folgende Kapitel bietet einen grundlegenden Einstieg in die Themenbereiche, die von
der vorliegenden Arbeit hauptsdchlich behandelt werden. Dies umfasst eine einfiihren-
de Beschreibung des Glasiibergangs und dessen Betrachtung als dynamisches Phdnomen.
Daran schlief3t sich eine Charakterisierung der molekularen Struktur und Dynamik von Po-
lymeren an. Aufderdem wird abschliel3end das theoretische Fundament der dielektrischen

Spektroskopie hergeleitet.

2.1 Glasiibergang und Glasdynamik

Der Ubergang vom fliissigen in den festen Aggregatzustand ist in der Alltagserfahrung,
d.h. auf makroskopischer Skala, durch eine extreme Zunahme der Viskositdt von ca.
10~2 — 10! Pas bei Fliissigkeiten bis zu iiber 10'3 Pas bei Festkérpern gekennzeichnet. Auf
mikroskopischer Ebene konnen diesem Phdnomen, je nach Substanz und Umgebungsbe-
dingungen, zwei komplett unterschiedliche Mechanismen zugrunde liegen, ndmlich einer-
seits Kristallisation und andererseits der sogenannte Glasiibergang. Beginnend mit diesen

Unterschieden wird letzterer im Folgenden néher beleuchtet.

2.1.1 Kiristallisation

Bei der Kristallisation, einem auch theoretisch gut verstandenen Prozess, erfolgt beim Ab-
kiihlen einer Fliissigkeit die abrupte Umwandlung in einen Festkorper. Auf molekularer
Ebene ist dies mit dem Ubergang von einer ungeordneten Struktur in der Fliissigkeit zu
einer hochgradigen Fernordnung im Kristall verbunden und stellt einen Phaseniibergang
erster Ordnung dar. Triebkraft ist dabei die Minimierung der freien Enthalpie, welche im

Kristall bei niedrigen Temperaturen geringer ist als in der Fliissigkeit, widhrend bei hohen
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Temperaturen die Fliissigkeit die kleinere freie Enthalpie besitzt. Der Phaseniibergang tritt
daher genau bei der Temperatur auf, bei der sowohl Kristall als auch Fliissigkeit dieselbe
freie Enthalpie aufweisen. Da diese Eigenschaften von der chemischen Beschaffenheit der
Grundbausteine abhéngen, ist die Phaseniibergangstemperatur spezifisch fiir die betrach-

tete Substanz.

Die Ausbildung einer neuen Qualitdt der molekularen Ordnung, die dabei stattfindet,
entspricht einer abrupten Anderung der Entropie. Dies ist mit einer bestimmten Ener-
gie verkniipft, ndmlich der latenten Warme, die das System beim Abkiihlen freisetzt bzw.
beim Erwadrmen aufnimmt. In Messungen der spezifischen Warmekapazitat ist das mit ei-
nem Minimum bzw. Maximum assoziiert, dessen Flache ein Mal} fiir die latente Warme
ist. Aullerdem andert die strukturelle Neuordnung auch das Volumen, so dass das spezi-

fische Volumen bei der Ubergangstemperatur eine entsprechende Diskontinuitit aufweist

(Abbildung [2T).

a) / Kristall
Y

Wérmekapazitéat

Glas

N

Flissigkeit

Volumen

Kristall /

T T T

g2 g1

Temperatur

Abbildung 2.1: Temperaturabhéngigkeit der Warmekapazitdt a) und des Volumens b) einer Fliis-
sigkeit, die wihrend des Abkiihlens unterschiedliche Phaseniibergénge durchlaufen
kann, um einen Festkorper zu bilden. Dies sind die Kristallisation (blaue Linie) und
der Glasiibergang (rote und braune Linie). Dabei werden die beiden dargestell-
ten Glaszustédnde durch verschiedene Kiihlraten realisiert. Die niedrigere Glasiiber-
gangstemperatur 7,, kann durch eine geringere Kiihlrate (braune Linie) erreicht
werden. Modifiziert nach [10] a), bzw. [11] b).
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2.1.2 Der kalorimetrische Glasiibergang

Auch wenn man eine Kristallisation verhindert, etwa durch extrem schnelles Abkiihlen
oder durch die Wahl einer nichtkristallisationsfahigen Substanz, wird der Stoff bei ausrei-
chend niedriger Temperatur aufgrund der reduzierten Teilchenbewegung auf makrosko-
pischer Skala fest. Allerdings bildet sich dabei auf molekularer Ebene keine Fernordnung
aus, stattdessen behdlt das Material seine ungeordnete Struktur und man spricht von ei-
nem amorphen Festkorper bzw. einem Glas. Da keine strukturelle Umordnung stattfin-
det, gibt es bei diesem Prozess keine latente Warme. Es handelt sich also nicht um einen
Phaseniibergang erster Ordnung. Der Prozess findet auch nicht bei einer klar definierten
Temperatur statt, sondern in einem gewissen Temperaturbereich, in dem die spezifische
Warmekapazitit lediglich eine graduelle Erh6hung vom Wert des Festkorpers zu dem der
Fliissigkeit vollfithrt (Abbildung ). Damit sind auch die Merkmale eines Phaseniiber-
gangs hoherer Ordnung nicht erfiillt. Um den Prozess dennoch zu charakterisieren, nennt
man den Mittelpunkt des Ubergangsbereichs die kalorimetrische Glasiibergangstempera-
tur. Sie kann auf3erdem aus der Temperaturabhéngigkeit des (spezifischen) Volumens er-
mittelt werden, namlich als Schnittpunkt der zwei linearen Bereiche mit verschiedenen
Anstiegen, entsprechend den thermischen Ausdehnungskoeffizienten in Fliissigkeit und
Festkorper (Abbildung [2.1ja). Damit konnen fiir die Messung neben der dynamischen Dif-
ferenzkalorimetrie (spezifische Warmekapazitiat) auch solche Methoden verwendet wer-
den, die das Volumen (bzw. damit assoziierte Gréf3en wie die thermische Ausdehnung)
bestimmen, also beispielsweise Ellipsometrie (Abschnitt[3.1.3.1), Rontgen-Reflektometrie
[18, [12H18]] oder kapazitive Dilatometrie [19-23].

2.1.3 Der dynamische Glasiibergang

Die im vorangegangenen Abschnitt angefithrten Methoden zur Messung der Glasiiber-
gangstemperatur erfordern eine temperaturabhidngige Aufnahme einer bestimmten Mess-
grolde (etwa der spezifischen Warmekapazitat oder des Volumens). Bei derartigen Expe-
rimenten, in denen das System vom fliissigen in den glasartigen Zustand tiiberfiihrt wird,
kann als Parameter die Kiihlrate ¢ variiert werden. Dabei zeigt sich, dass der Wert der

Glastibergangstemperatur auch von der Kiihlrate abhéngt. Es ist also von maldgeblichem
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Einfluss, auf welcher Zeitskala die Temperaturdnderung (d.h. die dullere Storung) statt-

findet. Das zeigt, dass der Glasiibergang ein dynamisches Phinomen ist.
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Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der Temperaturabhingikeit der strukturellen Relaxati-
onszeit 7 eines Glasbildners nach einer Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung [24-
26| (Gleichung mit den Parametern A = 10°, D = 2 und Ty = 300 (schwarze
Linie). Diese molekulare Eigenschaft entspricht ndherungsweise auch dem Verlauf
der kalorimetrischen Glasiibergangstemperatur bei unterschiedlichen Kiihlraten ¢
(rote Kreise). Dabei wird konventionell eine mittlere Relaxationszeit von 100 s mit
einer Kiihlrate von 10 % gleichgesetzt.

In der Fliissigkeit finden die molekularen Relaxationen (zufillige Bewegungen der Mo-
lekiile, die thermisch aktiviert sind und iiber die sich das System in den Gleichgewichts-
zustand iiberfiihrt) deutlich schneller statt als die duldere Storung, so dass das System
auf letztere reagieren und einen thermodynamischen Gleichgewichtszustand einnehmen
kann. Wahrend des Abkiihlens werden diese Relaxationen langsamer, bis sie schlief3lich
langer dauern als die dufdere Stérung. Ab diesem Punkt kann das System (auf der Zeitska-
la der dufleren Storung) nicht equilibrieren, so dass es nicht mehr fliissig, sondern fest
erscheint. Man kann die Glasiibergangstemperatur also als die Temperatur definieren,
bei der die Zeitskala der dulleren Stérung mit der molekularen Relaxationsrate {iber-
einstimmt. Da letztere stark von der Temperatur abhingt, kann sich auch die Glasiiber-
gangstemperatur entsprechend dndern, je nachdem auf welcher Zeitskala die verwendete
Bestimmungsmethode arbeitet (Abbildung [2.2)). Der Glasiibergang ist also eine Folge der
molekularen Dynamik in Systemen, die auch bei niedrigen Temperaturen keine strukturel-

le Fernordnung ausbilden konnen. Die Temperaturabhédngigkeit der Relaxationszeit 7(7)
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solcher Systeme wird durch die Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung [24-26] beschrieben

T(T) = toexp <T ?TO) (2.1)

wobei D und 7y Konstanten sind, ebenso wie die sogenannte Vogel-Temperatur 7. Diese

Gleichung gilt jedoch nur in einem begrenzten Temperaturbereich [27]] und ist lediglich

empirischer Natur. Als Verkniipfung des dynamischen Glasiibergangs mit der kalorimetri-

schen Glasiibergangstemperatur dient eine Konvention, die dem System bei der kalori-
K

metrischen Glasiibergangstemperatur, aufgenommen bei einer Kiihlrate von 10 -, eine

strukturelle Relaxationszeit von ca. 100s zuordnet [28].

2.1.4 Theoretische Modelle

Die Unzulédnglichkeiten der Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung, sowohl bei der Beschrei-
bung der Daten [27] als auch einiger theoretischer Schlussfolgerungen (divergierende Re-
laxationszeit bei der Temperatur 7Ty > 0K), deuten den Bedarf eines schliissigen Konzepts
zur theoretischen Erkldrung des Glasiibergangs an. In der Vergangenheit wurde bereits
eine Vielzahl von Modellen entwickelt [11}, 29H42]], von denen allerdings keines in der
Lage ist, alle Facetten des Phdnomens ausreichend zu beschreiben. Der folgende Abschnitt
soll daher lediglich zwei mogliche Ansitze zum Verstindnis des Glasiibergangs vorstellen.

Eine ausfiihrliche Betrachtung des Themas findet sich in der Literatur [10} 11} [39]].

2.1.4.1 Freies Volumen

Die Theorie des freien Volumens [29-37] basiert auf einem Modell, das eine Fliissigkeit
bestehend aus harten Kugeln beschreibt. Daraus ibernommen ist die Vorstellung, dass
auch bei optimaler Packung ein gewisses Volumen zwischen den Kugeln leer ist. In dqui-
valenter Weise okkupieren die Molekiile einer Fliissigkeit insgesamt ein Volumen V,;, das
Kkleiner ist als das makroskopische Fliissigkeitsvolumen V. Das sogenannte freie Volumen
V¢, die Differenz zwischen makroskopischem und molekularem Volumen, erlaubt dann
Diffusionsbewegungen der Molekiile. Man erwartet nun, dass diese beiden Komponenten
des Fliissigkeitsvolumens mit sinkender Temperatur schrumpfen. Wenn das freie Volumen

dabei einen kritischen Wert unterschreitet, ist eine strukturelle Reorganisation der Mole-
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kiile und damit eine Reaktion des Systems auf duldere Storungen nicht mehr moglich. Das
Material ist somit nicht mehr fliissig, sondern ein Glas und erscheint daher makroskopisch

fest.

Die empirische Doolittle-Gleichung [43H45]] setzt das freie Volumen und die Viskositat

7n in einen exponentiellen Zusammenhang

n =Aexp <BVOk> (2.2)
Vy

wobei A und B Konstanten sind. Nun kann man fiir das freie Volumen eine lineare

Temperaturabhingigkeit annehmen

Vi =Vig+VeAa(T —Tp) (2.3)

mit dem freien Volumen im Glas V;,, dem Gesamtvolumen des Glases bei der Glastiber-
gangstemperatur V, = V(7,) sowie der Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizien-
ten von Fliissigkeit und Glas Aa = o — o,. Durch Einsetzen in Gleichung erhélt man
die Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung (Gleichung als Temperaturabhingigkeit der

Viskositat.

2.1.4.2 Kooperativitat

Die Einbeziehung entropischer Uberlegungen ist die Grundlage kooperativer Konzepte
[38]. Dabei geht man davon aus, dass sich in einer Fliissigkeit die Konfiguration aufgrund
kollektiver Bewegungen, d.h. den gemeinsamen Bewegungen von Molekiilansammlungen,
andert. Als kooperative Umlagerungsbereiche (englisch, ,cooperatively rearranging regi-
ons“) bezeichnet man die kleinsten Regionen, die ihre Konfiguration unabhéngig von ihrer
molekularen Umgebung dndern (konnen). Deren Ausdehnung stellt eine charakteristische
Grolle des dynamischen Glasiibergangs dar, die mit sinkender Temperatur aufgrund der
zunehmenden Néhe benachbarter Molekiile (und damit ihrer Wechselwirkungen) wéchst.
Die gesamte Konfigurationsentropie Sk bestimmt dabei die Wahrscheinlichkeit P einer ko-

operativen Umlagerung

10
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C

Wiéhrend C eine Konstante ist, kann man Sx aus dem Sprung der kalorimetrischen

Warmekapazitit bei der Glasiibergangstemperatur ermitteln

T

Sk(T) = / %cﬂ (2.5)
Ty

wobei AC,, die freigesetzte Warmekapazitit symbolisiert. Die Annahme einer hyperboli-
schen Form fiir AC,, = % mit einer Konstanten D liefert dann fiir die Konfigurationsentropie

[46]

SK:D<1—1> (2.6)

mit der Vogel-Temperatur 7j. Die Kombination der Gleichungen [2.4] und 2.6 fithrt wie-
derum zu einer Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung (Gleichung [2.1]) der Viskositét [47].
Darauf aufbauend wurde eine Temperaturabhéngigkeit der charakteristischen Grol3e

der kooperativen Umlagerungsbereiche {xx hergeleitet [11}[39]

1
Ckr(T) ~ m (2.7)

Basierend auf kalorimetrischen Messungen konnte als Grofdenordnung fiir die charak-
teristische Liangenskala der kooperativen Umlagerungsbereiche nahe der Glasiibergangs-

temperatur etwa 1 bis 3nm abgeschétzt werden [48],[49].

2.2 Polymere

Der vorhergehende Abschnitt fiihrt den makroskopisch beobachtbaren Glasiibergang eines
Materials auf die Dynamik bzw. die Relaxation von dessen grundlegenden Struktureinhei-
ten zuriick, ohne diese ndher zu charakterisieren. Um die Bedeutung der Glasiibergangs-
temperatur als Messgrof3e bzw. allgemeiner der Glasdynamik zu verstehen, und insbe-
sondere, um Experimente mit rdumlich extrem reduzierter Probengro3e interpretieren

zu konnen, ist die genaue Kenntnis der zugrundeliegenden Strukturen unerlésslich. Im

11
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Folgenden wird deshalb zunéchst der prinzipielle Aufbau von Polymeren, dem Untersu-
chungsgegenstand dieser Arbeit, erlautert, um anschlielfend deren Dynamik auf moleku-

larer Ebene niher zu beleuchten.

2.2.1 Molekulare Struktur

Polymere sind eine Stoffklasse, deren Molekiile sich aus vielen (griechisch, ,poly“: viel)
gleichartigen oder dhnlichen Untereinheiten, den Monomeren (griechisch, ,,monos“: einer,
einzig; ,meros“: Teil), zusammensetzen. Die Anordung der Monomere bzw. Segment in
einem solchen Makromolekiil kann dabei vielfiltig sein und reicht von einer linearen Kette
bis hin zu sternartig verzweigten und netzartigen Strukturen. Trotz dieser hohen Variabi-
litét ist vielen Polymeren gemein, dass geringfiigige Unterschiede der Segmentanzahl in
den Molekiilen ihre makroskopisch messbaren Eigenschaften kaum verdndern, wie die Be-
griffsdefinition der IUPAC (englisch, ,International Union of Pure and Applied Chemistry*)

hervorhebt:

,A substance composed of molecules characterized by the multiple repetition
of one or more species of atoms or groups of atoms (constitutional Units [...])
linked to each other in amounts sufficient to provide a set of properties that
do not vary markedly with the addition or removal of one or a few of the

constitutional units.‘¥| [50]

Im Folgenden sind einige Eigenschaften, aufgrund derer Polymere charakterisiert wer-
den, beschrieben, sofern sie fiir diese Arbeit von Bedeutung sind. Fiir eine umfassendere

Betrachtung sei auf die Literatur verwiesen [51}, 52].

2.2.1.1 Polymerisationsgrad, Molekulargewicht und Polydispersitit

Entgegen der genannten Begriffsdefinition der IPUAC sind die makroskopischen Eigen-

schaften eines Polymers nicht génzlich unabhéngig von der Segmentanzahl der Molekiile,

IDer Begriff Monomer bezieht sich dabei auf den chemischen Ausgangsstoff, also ein stabiles Molekiil, wih-
rend die entsprechende Struktureinheit im Polymermolekiil mit Segment bezeichnet wird, welches isoliert
nicht chemisch stabil ist (jedenfalls nicht exakt in der Form, in der es im Polymermolekiil vorliegt).

27Zu deutsch etwa: ,Fine Substanz, die aus Molekiilen besteht, welche wiederum durch die vielfache Wie-
derholung von einer oder mehreren Sorten von Atomen oder Atomgruppen (konstitutionelle Einheiten)
charakterisiert sind, die in solcher Menge miteinander verbunden sind, dass sich die daraus resultieren-
den Eigenschaften durch Hinzufiigen oder Wegnehmen einer oder weniger konstitutioneller Einheiten
nicht merklich verdndern.“ (Ubersetzung vom Autor)

12
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so dass sie durchaus eine wichtige Kenngrof3e des Materials darstellt. Sie wird als Poly-
merisationsgrad N bezeichnet und gibt die Anzahl der in einem Molekiil enthaltenen, also
der durch kovalente Bindungen miteinander verkniipften Segmente an. In der Praxis wird
stattdessen jedoch haufig das Molekulargewicht M angegeben, da es dem Polymerisations-
grad direkt proportional ist (M = N - Ms,,, wobei Ms,, die Molmasse eines Segmentes ist)
und die experimentell direkt zugéangliche Gro3e darstellt.

Aufgrund der Synthese von Polymeren, die in der Regel nach statistischen Mustern ab-
lauft, besteht eine makroskopische Menge immer aus Molekiilen mit unterschiedlichen
Polymerisationsgraderﬂ Diese Verteilung der Polymerisationsgrade in einer Probe nennt
man molekulare Uneinheitlichkeit bzw. Polydispersitdt und man beziffert sie mit dem Poly-
dispersitatsindex PDI. Er wird iiber den Quotienten von unterschiedlich gemittelten Mole-
kulargewichten, ndmlich dem massengemittelten (,,) und dem anzahlgemittelten (M,),

festgelegt

(M)

PDI = (2.8)
(M)
wobei diese Mittelwerte der molaren Masse folgendermalden definiert sind
ZmiMi ZniM 12
M,) = - == 2.
(M) rmi  YniM; (29)
und
Y niM;
(M) = - (2.10)

Lni
1

Enthalt eine Polymerprobe lediglich Molekiile mit derselben Segmentanzahl, so sind
beide Mittelwerte identisch und es gilt PDI = 1. Je breiter allerdings die Verteilung der
Molekulargewichte in einer Probe ist, um so stdrker unterscheiden sich (M,) und (M,,).
Dabei ist das massengemittelte Molekulargewicht immer grof3er als das anzahlgemittelte,

so dass der PDI um so grofler wird, je molekular uneinheitlicher das Polymer ist.

Dariiber hinaus ist auch der Wert des Molekulargewichts an sich von Bedeutung. Bei

3 Ausgenommen sind hierbei die sogenannten Biopolymere, wie Proteine und biologische Nukleinsiuren,
deren Synthese hochgradig organisiert ablauft, wodurch eine monodisperse Produktion ermdglicht wird.

13
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hinreichender Kettenldnge entstehen namlich gegenseitige Verschlaufungen mit benach-
barten Ketten. Die dafiir notwendige minimale Lange hingt stark von der (materialspe-
zifischen) Flexibilitdt der Ketten ab und wird typischerweise angegeben als das kritische
Molekulargewicht fiir Verschlaufung M, (englisch, ,critical molecular weight for entangle-

ment®).

2.2.1.2 Molekiilarchitektur und Taktizitat

Das Muster, in dem die Segmente eines Polymermolekiils angeordnet sind, bezeichnet
man auch als Molekiilarchitektur. Diese kann sehr vielféltig sein und reicht von einer ein-
fachen Kette, in der die Segmente linear angeordnet sind, iiber kamm- und sternférmige
Anordnungen bis hin zu netzartigen Strukturen. Welche Architektur letztendlich ausgebil-
det wird, hangt vor allem davon ab, mit wie vielen Nachbarn ein Segment verbunden sein
kann. Bei zwei potentiellen Bindungen (der minimalen Anzahl, um ein Polymer zu bilden)
sind lediglich lineare Ketten moglich, wahrend ab drei Bindungen komplexere Strukturen
ausgebildet werden.

Da die vorliegende Arbeit ausschlieRlich lineare Polymere behandelt, beschranken sich
die folgenden Abschnitte auf deren Merkmale. Bei diesen ist zwar der grundlegende Bau-
plan einer einfachen Kette vorgegeben, allerdings gibt es noch eine gewisse Freiheit bei der
Einbindung der Segmente. Besitzen letztere ndmlich eine asymmetrische Struktur, so sind
sie durch eine ausgezeichnete Richtung charakterisiert. So kann eine Seitengruppe eines
Segments aufgrund der Tetraederstruktur der Kohlenstoffbindungen zwei unterschiedli-
che Orientierungen einnehmen. Betrachtet man nun zwei aufeinander folgende Segmente
(eine Diade), so konnen die jeweiligen Seitengruppen von der Hauptkette aus gesehen
entweder beide in die selbe Richtung oder in entgegengesetzte Richtungen zeigen. Die
Orientierung aller Seitengruppen in einem Molekiil bezeichnet man als Taktizitat. Sind
sie alle identisch ausgerichtet, so heif3t das Molekiil isotaktisch, wahrend die Anordnung,
in der bei allen Diaden die Ausrichtung entgegengesetzt ist, syndiotaktisch genannt wird.
Meist wechselt die Orientierung jedoch zufillig entlang der Kette, was man als ataktisch
bezeichnet. Die Taktizitit hat einen maf3geblichen Einfluss auf die Eigenschaften des Poly-
mers, insbesondere auf dessen Kristallisationsfahigkeit und damit die Schmelztemperatur,

aber auch auf seinen dynamischen Glasiibergang.

14
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2.2.1.3 Konfiguration und Entropie

Betrafen die bisher genannten Gesichtspunkte den strukturellen Aufbau der Molekiile, al-
so eher chemische Aspekte, so riicken im Folgenden die physikalischen Charakteristika,
beginnend mit der Topologie, in den Fokus. Aufgrund der freien Drehbarkeit der einfa-
chen Kohlenstoffbindung, die in vielen Polymeren zu einem wesentlichen Anteil in der
Hauptkette enthalten ist, sind diese Molekiile sehr flexibel und ermoéglichen damit ei-
ne Vielzahl verschiedener Anordnungen, auch Konfigurationen genannt. Da eine Vielzahl
von Mikrozustdnden (ndmlich alle Orientierungen jeweils benachbarter Segmente zuein-
ander) die Konfiguration einer einzelnen Polymerkette charakterisiert, ist die Entropie,
die mit der Anzahl der Mikrozustdnde eines Systems wéchst, in solchen Makromolekii-
len nicht vernachléssigbar. Nach dem zweiten Hauptsatz der Thermodynamik bleibt die
Entropie in abgeschlossenen Systemen konstant oder sie nimmt zu, es werden also die-
jenigen makroskopischen Konfigurationen verwirklicht, die eine moglichst hohe Anzahl
an verschiedenen mikroskopischen Zustdnden bieten. Im Falle von Polymerketten erzeugt
eine liberwiegende Mehrheit der moglichen Konfigurationen eine knauelartige Struktur,
wahrend nur wenige Zustande ein (fast) ausgestrecktes Molekiil zur Folge haben. Dement-
sprechend gibt es eine starke entropische Kraft, die kettenférmige Makromolekiile in eine

Knauelform zwingt.

Die Auspragung dieser generellen Tendenz zur Knéuelbildung ist jedoch von weiteren
Parametern abhéngig, so spielen in gemischten Systemen die Wechselwirkungen der ver-
schiedenen Komponenten eine entscheidende Rolle. Zum Beispiel in der Gegenwart von
Losungsmitteln (oder Grenzflichen) kann dies entweder eine grofSraumige Ausdehnung
der Kette (favorisierte Wechselwirkung der Kettensegmente mit den Losungsmittelmole-
kiilen) oder eine starke Knauelbildung (favorisierte Wechselwirkung der Kettensegmente

untereinander) hervorrufen.

Ein weiterer Einflussfaktor ist die Temperatur, da durch die thermische Energie Uber-
gange zwischen verschiedenen Konfigurationen ermoglicht werden. Insbesondere ist das
Zusammenspiel dieser Grof3en entscheidend fiir die Geschwindigkeit, mit der Konfigurati-

onsidnderungen ablaufen, was man als molekulare Dynamik bezeichnet.
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2.2.2 Molekulare Dynamik

Eine Polymerkette hat aufgrund ihres chemischen Aufbaus in der Regel eine Vielzahl von
Mboglichkeiten, die eigene Konfiguration zu dndern. Dies beinhaltet auch, dass Anderun-
gen auf verschiedenen GroéRRenskalen stattfinden, weil unterschiedliche (vor allem unter-
schiedlich grof3e) strukturelle Einheiten des Makromolekiils beteiligt sind. Deren GroRen-
unterschiede gehen mit verschiedenen Reorientierungszeiten bzw. Relaxationszeiten ein-
her, man spricht auch von unterschiedlichen Moden. Diese Moden spiegeln demnach das
Relaxationsverhalten (also die Dynamik) spezifischer Teile der Polymerkette wider. Ty-
pische Relaxationen, die in vielen Materialien vorkommen, sind lokale Bewegungen der
Seitengruppe(n) der Segmente, die Fluktuationen der Segmente selbst (die typischerweise

noch mit den nachsten Nachbarn korreliert sind), sowie die Dynamik der gesamten Kette

(Abbildung 2.3).

Lokalisierte Bewegungen | Segmentfluktuationen Kettendynamik
Testkette
Testsegment
/ "_/
FO57° 2
/J Rohre aus
benachbarten
Umgebung Ketten
<1nm 0,5-1nm ~10 nm

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung typischer fluktuierender Einheiten einer Polymerkette.
Entnommen aus [|53].

2.2.2.1 Lokale Fluktuationen

Fluktuationen der Seitengruppe(n) sind auf eine Lingenskala von typischerweise unter
1 nm beschrédnkt. Es handelt sich dabei meist um Librationsbewegungen von eher kleinen
Atomgruppen des einzelnen Segments, die seitlich an die Hauptkette gebunden sind und

sich flexibel bewegen konnen. Die Segmente mancher Polymere weisen mehrere verschie-
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dene Seitengruppen auf, bzw. bei manchen Seitengruppen treten unterschiedliche Arten
von Fluktuationen auf, so dass diese Prozesse unterschiedliche mittlere Relaxationsraten
besitzen. Ein kennzeichnendes Merkmal ist in jedem Fall, dass die Temperaturabhingig-
keit der mittleren Relaxationsrate ﬁ durch die Arrhenius-Gleichung beschrieben wird

[54]

11 Ex
ar- e (ir) @

wobei E5 die Aktivierungsenergie, kg die Bolzmann-Konstante und 7., den Grenzwert

der charakteristischen Relaxationszeit bei hohen Temperaturen darstellt.

2.2.2.2 Segmentdynamik

Als Segmentdynamik bezeichnet man Fluktuationen der Hauptkette, die meist zwei
bis drei Segmente umfassen [55] und damit auf einer Langenskala von typischerweise
0,5 — 1 nm stattfinden. Diese strukturelle Relaxation wird mit dem dynamischen Glas-
iibergang assoziiert, der bereits in Abschnitt ndher beleuchtet wurde. Aus diesem
Abschnitt ist auch die empirische Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung (Gleichung[2.1)) be-
kannt, die demzufolge die Temperaturabhingigkeit der mittleren Relaxationsrate der Seg-
mente charakterisiert. Die vorliegende Arbeit konzentriert sich besonders auf die Seg-
mentdynamik, die noch mit einigen weiteren Messmethoden, beispielsweise direkt mit
(temperaturmodulierter) Kalorimetrie (Abschnitt[3.1.3.3) und indirekt (da eigentlich ein
kalorimetrischer Glasiibergang gemessen wird) mit Ellipsometrie (Abschnitt un-

tersucht werden kann.

2.2.2.3 Kettendynamik

Die Dynamik der gesamten Polymerkette findet auf wesentlich groRerer Skala statt, je
nach Kettenldnge bis zu 10nm und mehr. Dabei spielen auch die in Abschnitt er-
wahnten Verschlaufungen eine Rolle, weil sie das Material im mesoskopischen und makro-
skopischen Bereich stabilisieren, was auch die viskoelastischen Eigenschaften beeinflusst
56, [57]]. Detektierbar ist die Kettendynamik beispielsweise iiber die Fluktuationen des

End-zu-End-Abstandes in dielektrischen Messungen [58]. Die Temperaturabhingigkeit
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der mittleren Relaxationsrate ist auch in diesem Fall durch die Vogel-Fulcher-Tammann-
Gleichung (Gleichung[2.1]) gegeben. Infolge der wesentlich groferen relaxierenden Struk-
turen im Vergleich zur Segmentdynamik sind allerdings einerseits die Zeitskalen deutlich

groBer sowie andererseits die Verteilung der Relaxationszeiten sehr viel breiter [58].

2.2.2.4 Dielektrische Zuordnung der Relaxationen

Obwohl die Grundlagen der dielektrischen Spektroskopie erst in Abschnitt[2.3|beschrieben
werden, erfolgt an dieser Stelle kurz eine Einfiihrung in die Zuordnung der vorgenannten
Relaxationen. In der Regel sind diese als mehr oder weniger separierte Maxima im di-
elektrischen Spektrum zu beobachten (Abschnitt [2.3.3)), die mit griechischen Buchstaben
bezeichnet werden. So heit der Relaxationsprozess, welchem die Segmentdynamik zu-
grunde liegt, @-Relaxation. Konventionell bezeichnet man alle schnelleren Prozesse in der
Reihenfolge ihres Auftauchens im dielektrischen Spektrum (beim Abkiihlen) fortlaufend
mit griechischen Buchstaben. Die dielektrische Manifestation der Seitenkettenfluktuation
heilt in der Regel also B-Relaxation, aber es ist auch nicht ungewohnlich weitere lokale
Fluktuationen zu finden, die dann entsprechend y- bzw. J-Relaxation usw. genannt wer-
den. Eine Ausnahme bildet hier die Kettendynamik, die man im dielektrischen Sprachge-
brauch als Normal-Mode bezeichnet.

Prinzipiell gibt es in jedem Polymer eine Segment- sowie Kettendynamik und, sofern fle-
xible Seitengruppen vorhanden sind, auch deren lokale Fluktuationen. Die entsprechen-
den dielektrischen Relaxationsprozesse kann man jedoch nur dann beobachten, wenn die
jeweilige strukturelle Einheit ein Dipolmoment tragt, also eine (permanente) Verschiebung
elektrischer Ladungen. Um die Positionierung der vorhandenen Dipolmomente zu katego-
risieren, werden in der Literatur Polymere in drei Gruppen eingeteilt [59H61]. Bei Typ A
verlaufen die Dipolmomente der Segmente parallel zur Hauptkette und zeigen entlang
der Kontur immer in dieselbe Richtung. In diesem Fall summieren sich die Dipolmomente
der Segmente entlang jeder Kette auf und bilden ein grof3es Dipolmoment, das dem End-
zu-End-Abstand entspricht, so dass dessen Fluktuation als Normal-Mode mittels dielek-
trischer Spektroskopie messbar ist. Als Typ B bezeichnet man Polymere, deren Segmente
Dipolmomente tragen, die senkrecht zur Hauptkette orientiert sind. Diese folgen dann

der Libration bzw. Fluktuation einzelner Segmente und erméglichen so die Detektion von
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deren Dynamik in Form der a-Relaxation. Typ C vereint schlief3lich solche Polymere, bei
denen die Dipolmomente an relativ flexiblen Seitengruppen der Segmente lokalisiert und
somit von der Segmentdynamik entkoppelt sind. Im dielektrischen Spektrum sind deren
Fluktuationen dann als 3-Prozess und ggf. h6here Relaxation(en) sichtbar [[60]. Diese drei
Kategorien sind jedoch nicht exklusiv. So besitzen beispielsweise die Segmente einiger Po-
lymere Dipolmomente, die weder ausschliel3lich parallel noch senkrecht zur Hauptkette
ausgerichtet sind [59] und folglich Komponenten in beiden Orientierungen aufweisen. Ein
solches Polymer ist dann dem Typ A zugeordnet, obwohl neben der Normal-Mode auch

eine o-Relaxation zu finden ist.

Typ B TypC
Typ A

N 'N CH,  CH,

CH CH e ¢ Y : |

1 | ° Il ¢F ¢ —CH;IC—CH;?—
—CH;-C=CH-CH-CH;-C=CH—CH, C\c,,c C\c/,c o=c o=¢

]

~CHyCH—CH-CH— 0 9

CH,  CH,

Abbildung 2.4: Schematische Darstellung der Kategorien von Polymeren entsprechend der Positi-
on und Ausrichtung der Dipolmomente ihrer Segmente mit jeweils einem Beispiel.
Typ A: parallel zur Hauptkette in identischer Ausrichtung, Poly(cis-1,4-Isopren);
Typ B: senkrecht zur Hauptkette, Polystyrol; Typ C: frei beweglich relativ zur Haupt-
kette, Polymethylmethacrylat. Modifiziert nach [53][54]].

2.2.3 ,,Confinement effects” - der Einfluss raumlicher Begrenzung

Die molekulardynamischen Prozesse in Polymeren sind verkniipft mit einem gewissen Vo-
lumen, das fiir die entsprechenden strukturellen Bewegungen zur Verfiigung steht. Dies
wird besonders deutlich bei der Segmentdynamik, die mit dem Glasiibergang identifi-
ziert wird, weil letzterer entscheidend durch das freie Volumen bestimmt ist [29-37]] (Ab-
schnitt[2.1.4.2). Daher liegt die Vermutung nahe, dass eine Modifikation des lokalen Volu-
mens eine Anderung der Dynamik und damit z. B. auch des Glasiibergangs zur Folge hat.
Solche Modifikationen treten etwa in der Gegenwart von begrenzenden harten Oberfla-
chen auf, in deren direkter Umgebung die Dichte aufgrund unterschiedlicher molekularer
Packung vom ,,bulk“-Wert abweichen kann. Ob dies im Experiment messbar ist, hingt dann

einerseits davon ab, wie grof3 das Verhéltnis von den vorhandenen Grenzflachen zum Volu-
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men ist und andererseits, wie weit sich Anderungen der Dynamik in das Material fortpflan-
zen. AufSerdem ist von Bedeutung, ob es sich um eine oberflichensensitive Messmethode
handelt oder ob das Messsignal in gleichméaRiger Wichtung iiber das gesamte Probenvo-
lumen gemittelt wird. Die meisten Methoden entsprechen eher dem zweiten Prinzip, so
dass Einfliisse der Oberflache(n) in der Regel vernachldssigbar klein sind. Allerdings gibt
es Systeme, in denen dennoch solche Effekte beobachtet werden konnen bzw. die speziell
darauf ausgelegt sind, sie zu studieren. Die Grundlage bildet dabei immer ein sehr grol3es
Verhiltnis von Grenzfldche zu Volumen, wie etwa bei Nano-Kompositen [62H66], nano-
porosen Materialien [[67-70], diinnen Schichten [6, 8|, [71H73] aber auch Nano-Trépfchen
[9]. In derartigen Proben kann man nun untersuchen, ob die Dynamik dadurch eine An-
derung erfahrt und iiber welche Strecken diese ggf. in das Material hineinreicht. Dabei
sind durchaus unterschiedliche Reichweiten fiir die verschiedenen strukturellen Einheiten

zu erwarten, so dass diese im Folgenden separat betrachtet werden.

2.2.3.1 Einfluss auf die Segmentdynamik

Da die fluktuierenden Strukturen der Segmentdynamik typischerweise eine Ausdehnung
von ca. 0,5 — 1 nm besitzen, sind Anderungen aufgrund raumlicher Begrenzungen auch
erst bei Einschrankungen auf dieser Langenskala zu vermuten. Grundsatzlich wurden da-
bei zwei konkurrierende Effekte postuliert [[54] und auch experimentell bestatigt. Einer-
seits fiihrt eine raumliche Begrenzung auf Nanometerskala bei Molekiilen, bzw. im Falle
von Polymeren den Segmenten, dazu, dass die Packungsfrustrationen an den Grenzfla-
chen einen erheblichen Anteil der Probe betreffen [70]. Die Folge ist ein vergrofRertes frei-
es Volumen und damit eine schnellere Dynamik [70]]. AuBerdem beschrankt eine solche
Umgebung die Ausdehnung von kooperativen Fluktuationen. Im ,bulk“-Material assozi-
iert man mit solchen kooperativen Prozessen die wachsende Zunahme der Relaxations-
zeit mit sinkender Temperatur. Die Einschrankung auf eine bestimmte Grol3e unterbindet
aber diese Charakteristik und die Dynamik zeigt dann bei sinkenden Temperaturen ei-
ne Arrhenius-Abhéngigkeit (Abbildung [2.5). Andererseits stehen diesem Effekt attraktive
Wechselwirkungen der Grenzfliche mit den Segmenten bzw. Molekiilen gegeniiber, die in
ihrer Mobilitét eingeschrankt sind und eine langsamere Dynamik zeigen (Abbildung|[2.5)).

Messungen von niedermolekularen organischen Fliissigkeiten in nano-porésen Systemen
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zeigen eine reduzierte Dynamik, falls attraktive Oberflachenwechselwirkungen (etwa von
polaren Molekiilen mit Siliziumoxid-Wanden) dominieren und eine beschleunigte Dyna-
mik mit einem Ubergang zur Arrhenius-Abhingigkeit, wenn diese Wechselwirkungen (z.
B. durch Methylierung der Grenzflache) unterbunden sind [[70]. Im Falle hochmolekula-
rer Polymere, insbesondere wenn sie in diinnen Schichten vorliegen, herrscht jedoch eine
kontroverse Diskussion dariiber, auf welcher Gréenskala und wie ausgepragt derartige
Effekte auftreten. Das ist vor allem den widerspriichlichen Ergebnissen geschuldet, die
in den vergangenen 20 Jahren zu diesem Thema publiziert wurden, wie die ausfiihrliche

Diskussion in Abschnitt zeigt.

TIK]
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G_ﬁ%‘.‘ﬁ;ln | s | s | s
...EIII g,bulk
4 .°o:'n=
®e II
...Izm
Z 2 — .. III
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o | Oberflachenefiekt “, | %>9
C—,D N raumliche Begrenzung d, * “CAA
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Abbildung 2.5: Schematischer Aktivierungsplot (negativer Logarithmus der Relaxationszeit 7 {iber
der inversen Temperatur 7) des dynamischen Glasiibergangs in der ,bulk“-
Schmelze, in einem von Oberflichenwechselwirkungen dominierten System und
in zwei auf unterschiedlichen Langenskalen d; und d, rdumlich begrenzten Syste-
men. Modifiziert nach [54} [74].

2.2.3.2 Einfluss auf die Kettendynamik

Im Gegensatz zu den Segmentfluktuationen findet die Dynamik der gesamten Kette auf
einer deutlich grolleren Lingenskala statt. Damit sind natiirlich auch potentielle Effek-
te raumlicher Begrenzung schon auf entsprechend groReren Skalen zu erwarten. Meh-
rere Studien bestitigen diese Vermutung sowohl durch Simulationen [75, [76] als auch

experimentell [58, [77, [78]. So zeigen Kernspinresonanz-Messungen an Polymeren in
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uni-direktionalen Nano-Poren, dass die Kettendynamik bei einem Porendurchmesser von
60 nm verlangsamt ist [78],[79]. Im Falle von Polyisopren sind dielektrische Untersuchun-
gen sensitiv fiir die Fluktuationen des End-zu-End-Vektors und lassen damit Riickschliisse
auf die Dynamik der gesamten Kette zu. Entsprechende Versuche an diinnen Schichten
bestitigen, dass die Kettendynamik bereits von rdumlichen Begrenzungen in der GréRen-
ordnung von mehreren 10 nm beeinflusst wird [58 [77]. Dies wird auch durch Resultate
von Computersimulationen gestiitzt [75, [76]. Insbesondere @ndert sich dabei die Konfigu-

ration der Kette, was jedoch keinerlei Einfluss auf die Segmentdynamik hat.

2.3 Wechselwirkung von elektromagnetischen Feldern mit

Materie

Der folgende Abschnitt setzt mit grundlegenden Betrachtungen zur Wechselwirkung von
elektromagnetischen Feldern mit Materie das physikalische Fundament zum Verstandnis
der dielektrischen Spektroskopie und fiihrt schlieBlich zu prinzipiellen Ansédtzen der Da-
tenanalyse. Als Quellef_r] dienen die Kapitel 1 und 3 des Standardwerkes von Kremer und

Schoénhals [54].

2.3.1 Polarisation

Die Grundlage fiir die Beschreibung der Wechselwirkung von elektromagnetischen Feldern

mit Materie bilden die Maxwell’schen Gleichungen

, 0 -
tE =——B 2.12
ro 5 ( a)
rotH =]+ 213 (2.12b)
ot
divD =p, (2.12¢)
divB =0 (2.12d)

wobei E und H das elektrische bzw. magnetische Feld reprisentieren, wihrend D die

dielektrische Verschiebung, B die magnetische Induktion, j die Stromdichte und p, die

4Der folgende Abschnitt ist in &hnlicher Form vom Autor bereits in [[80] verwendet worden.
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Ladungsdichte symbolisiert. AufRerdem sind mehrere Differentialoperatoren enthalten, so
stellt % f(t) das partielle Differential der Funktion f(¢) beziiglich der Zeit 7 als unabhén-
gige Variable dar, und die Rotation sowie Divergenz eines Vektorfeldes F(x,y,z) sind mit

rot F(x,y,z) bzw. div F (x,y,z) bezeichnet

- d d . d d . d d .

rOtF(X,y,Z) = (ayFZ — aZF‘y> €x+ (azFx — 8_sz> ey =+ <axF37 — any) €z (2.133)
ﬁ d J d

diVF(xvyaZ) :aixe(xvy’Z) + ainS’(xJ]vZ) + jZFZ(x’yvz) (213b)

und das Vektorfeld ausgedriickt werden kann als

F(Xa)’a@ = Fx(x,y,z)é’x—i—Fy(x,y,z)é’y+Fz(x,y,z)é'z (213C)

wobei (x,y,z) kartesische Koordinaten mit den Basisvektoren é,, €, und €, sind. In ei-
nem homogenen anisotropen Medium gilt fiir niedrige elektrische Feldstarken der lineare

Zusammenhang

D=¢*gE (2.14)

mit der dielektrischen Permittivitdat des Vakuums g und der entsprechenden komplexen
dielektrischen Funktion &*. Falls in dem Material zeitlich verdnderliche Polarisationspro-
zesse stattfinden, ist letztere zudem zeit- bzw. frequenzabhéngig. Das fithrt im Allgemei-
nen auch zu einer Anderung der Zeitabhingigkeit vom duferen elektrischen Feld E(r) so-
wie der resultierenden dielektrischen Verschiebung D(). Im Falle periodischer elektrischer
Felder der Gestalt E(t) = Egexp (—iot) (mit der Amplitude des elektrischen Feldes Ey und
der Kreisfrequenz @) definiert man die komplexe dielektrische Funktion iiblicherweise in

der Form

e =¢ —ig" (2.15)

wobei € und &” den Real- sowie Imaginirteil darstellen und i = v/—1 die komplexe

Einheit symbolisiert.

23



2 Theoretische Grundlagen

Als Polarisation P bezeichnet man den Teil der dielektrischen Verschiebung, der aus-

schliellich auf die Reaktion des Materials auf ein dufleres Feld zuriickzufithren ist

P=D—-Dy= (g"— 1)£0E = x*soﬁ (2.16)

wobei y* = (¢* — 1) die sogenannte dielektrische Suszeptibilitét ist. Bei hoheren elektri-
schen Feldstéarken treten nicht-lineare Effekte auf, die im Sinne einer Reihenentwicklung
durch Beitrage hoherer Ordnung beschrieben werden kénnen (Gleichung entspricht

einer solchen Entwicklung, die nach dem linearen Glied abgebrochen wurde).

2.3.2 Elektrostatik

Allgemein lisst sich die makroskopische Polarisation P auf viele mikroskopische Dipolmo-

mente p; im Volumen V zuriickfiihren

P=-Ypi (2.17)

1

<|~

wobei die Summation {iiber alle Dipolmomente des Systems geschieht.

Dabei sind die mikroskopischen Dipolmomente entweder von permanentem Charakter
oder durch ein lokales Feld Ej,. induziert, welches die neutrale Ladungsverteilung stort.
Bei kleinen Feldstérken gilt der lineare Zusammenhang p = aE;,., wobei o die Polari-
sierbarkeit bezeichnet. Polarisationseffekte, die auf sehr kurzen Zeitskalen auftreten, typi-
scherweise elektronische und atomare Polarisationen, werden als induzierte Polarisation
P., zusammengefasst. Dariiber hinaus tragen viele Molekiile ein permanentes Dipolmo-
ment [i. Befindet sich in einem System nur eine Sorte von N permanenten Dipolen mit
dem mittleren Dipolmoment (fi), so kann man Gleichung[2.17] umformen zu

N<ﬁ) +PB, (2.18)

=~

= Zﬁl‘i_ﬁmzv

1

<|=

Die vereinfachende Annahme von Dipolen, die nicht miteinander wechselwirken und
einem lokalen Feld E,,., das dem duferen Feld entspricht, fiihrt dann zu einem gesam-
ten Dipolmoment, welches nur durch die Wechselwirkungsenergie der einzelnen Dipole

mit dem dulleren elektrischen Feld und ihrer thermischen Energie bestimmt ist. Die tem-
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peraturabhédngige Wahrscheinlichkeit der Orientierung der Dipolmomente lésst sich aus
der Boltzmann-Statistik ableiten [81, [82]]. Da die Polarisation nur von der parallel zum
dulleren Feld ausgerichteten Komponente des Dipolmomentes abhéngt, folgt fiir den Fall

niedriger Wechselwirkungsenergien zwischen Dipol und elektrischem Feld [|54]

2

=

LM
() = SkBTE (2.19)

wobei u der Betrag des Dipolmoments fi ist. Durch Einsetzten in Gleichung erhalt

man

—E (2.20)

was zusammen mit Gleichung den Beitrag der Orientierungspolarisation zur di-
elektrischen Funktion liefert
1 u?>N

Eg— = — 2.21
S 3e0 kgT V (2.21)

mit den Permittivititen des vollstdndig relaxierten und des unrelaxierten Mediums &g

bzw. &

g =1lim £ (o) (2.22a)
w—0

€. = lim €'(o) (2.22b)
W—oo

Dabei enthilt &., bereits alle Beitrige der elektronischen und atomaren Polarisation P,
aus dem optischen Frequenzbereich. Sind die getroffenen Annahmen giiltig (nicht mitein-
ander wechselwirkende Dipole sowie die Aquivalenz von lokalem und dufRerem Feld), so
kann man mithilfe von Gleichung das mittlere Dipolmoment <u2>% aus den dielektri-
schen Spektren bestimmen.

Da jedoch ein Molekiil mit permanentem Dipolmoment in der Regel auch seine Um-
gebung polarisiert, entweder entsprechend deren Polarisierbarkeit oder indem es eine

Ausrichtung deren permanenter Dipolmomente bewirkt, beeinflusst es das lokale Feld.
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Zur formalen Beschreibung solcher Effekte wurden verschiedene Erweiterungen von Glei-
chung[2.21]entwickelt [83H85]. Mit der Einfiihrung des sogenannten Onsager-Faktors ldsst
sich beispielsweise die Polarisation der Umgebung eines Dipolmoments [81}, [86] bertick-
sichtigen, was im Falle nicht-assoziierter organischer Fliissigkeiten Ergebnisse liefert, die
durch experimentelle Resultate bestatigt wurden [81].

Nicht enthalten sind in diesem Ansatz jedoch statische Orientierungskorrelationen. Die-
se werden beispielsweise durch Wasserstoffbriickenbindungen oder sterische Wechselwir-
kungen verursacht, in deren Folge die Molekiile assoziieren. Auch in diesem Fall ist ledig-
lich eine formale Beschreibung durch die Einfithrung des sogenannten Kirkwood-Frohlich-
Faktors [[87H90] in die dielektrische Funktion moéglich. Dieser Faktor basiert auf der stati-
schen Korrelationsfunktion der Polarisationsfluktuationen, die theoretisch die Berechnung
des Einflusses der Orientierungspolarisation im Sinne der statistischen Mechanik [81}, 91]]
erlaubt. Dafiir wére es jedoch notwendig, iiber alle im System enthaltenen Dipole zu sum-
mieren. Da das praktisch nicht umsetzbar ist, betrachtet man lediglich die Molekiile in
einer bestimmten Umgebung explizit, wihrend die iibrigen Molekiile als Kontinuum auf-
gefasst werden. Die Genauigkeit dieses Verfahrens wéachst offensichtlich mit der Grofde der
explizit behandelten Umgebung. Fiir Polymere ist dieser Ansatz jedoch ungeeignet, weil
bereits ein einzelnes Molekiil aus sehr vielen Segmenten mit jeweils einem Dipolmoment

(oder sogar mehreren) besteht.

2.3.3 Dielektrische Relaxation und Retardation

Der vorangegangene Abschnitt stiitzt die Theorie der dielektrischen Relaxation an einigen
Stellen auf die Annahme niedriger elektrischer Feldstérken. In diesem Fall kann die Theo-
rie der linearen Antwort herangezogen werden, um die Wechselwirkung zwischen dem

dulleren elektrischen Feld und der Polarisation des Systems zu beschreiben.

2.3.3.1 Theorie der linearen Antwort

Nach der Theorie der linearen Antwort [92] erfiillt in einem isotropen System die Antwort
auf eine Storung eine lineare Gleichung. Bei der dielektrischen Spektroskopie entspricht
das duRere elektrische Feld E(r) der Stérung und die Polarisation P(¢) ist die Antwort des

Systems, fiir diese erhédlt man dann [93]]
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() 4 (2.23)

mit der zeitabhidngigen dielektrischen Funktion €(r) und dem Beitrag der induzier-
ten Polarisation P... Unter dem Einfluss einer stationiren periodischen Stérung E (1, ®) =

Egexp(—iot) mit der Kreisfrequenz @ dndert sich Gleichung zu

P(t,0) = g(e*(0) — 1)E(r, ®) (2.24a)

e (w)=¢(w)—-ie" (o) (2.24b)

Dabei sind Real- und Imaginarteil €' bzw. €” jeweils proportional zur Energie, die re-
versibel im System gespeichert bzw. pro Periode im System dissipiert wird. Die Beziehung
zwischen der frequenzabhéngigen und der zeitabhidngigen Darstellung der dielektrischen
Funktion £*(®) und £(¢) ist durch eine einseitige Fouriertransformation gegeben

e (w)=¢(0)-ie"(0) = €. — / dz(tt) exp(—imt)dt (2.25)

0

Die Exponentialfunktion von x ist mit exp(x) bezeichnet. Wie bei allen einseitigen Fou-
riertransformationen von einer kausalen Funktion sind die Real- und Imaginérteile von

€*(w) tiber die Kramers-Kronig-Beziehungen [92, (93] miteinander verkniipft

e (w)—e.=H[e"(w)] = %7{ 2//_(50)) dé (2.26a)
g'(w) = —H[e'(0) — &) = —;fgl(;)__w&odé (2.26b)

wobei das Funktional H[f(®)] die Hilbert-Transformation von f(®) symbolisiert. Aus
den Gleichungen geht hervor, dass € und €” dieselbe Information enthalten, wenn

sie liber den kompletten Frequenzbereich bekannt sind. Da letzterer im Experiment jedoch
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immer begrenzt ist, lasst sich lediglich ein Zusammenhang zwischen der dielektrischen
Starke und dem Integral des Imaginérteils herstellen. Mit Gleichung erhélt man zu-

néachst

&'(—w)=¢(0) (2.27a)

wobei £*(w) die komplex-konjugierte Funktion von £*() ist. Die Separation in Real- und

Imaginarteil liefert

g(—w)=¢(w) (2.27b)

' (-w)=—¢" (o) (2.27¢)

Eine Umformung von Gleichung unter anderem mithilfe der Gleichungen
und fithrt schlieBlich zur Relation zwischen der Differenz der Grenzwerte des Re-
alteils &5 — €., der sogenannten dielektrischen Starke Ae, und der Flache unter der Kurve
des Imaginérteils der dielektrischen Funktion [90, 93]]

oo

2
AE = €5 — €, = = /s”(a))dlna) (2.28)
0

wobei In(x) den natiirlichen Logarithmus von x symbolisiert.

2.3.3.2 Theoretische Betrachtungen (Modelle)

Im Folgenden werden einige wichtige Gleichungen zur Beschreibung verschiedener Signa-
turen in der dielektrischen Funktion eingefiihrt und die Bedeutung der zugrunde liegen-
den Modellparameter erlautert. Den Einstieg bildet die Debye-Relaxation als fundamenta-
les und auch theoretisch gut verstandenes Modell einer dielektrischen Relaxation. Daran
schlie3t mit der Havriliak-Negami-Funktion deren rein empirisch begriindete Erweiterung
an, die fiir die Datenanalyse sowohl allgemein als auch fiir die vorliegende Arbeit be-
deutsam ist. Aulerdem folgt ein Modell zur Beschreibung des Ladungstransports und eine

Betrachtung von Polarisationseffekten an Grenzflachen.

28



2 Theoretische Grundlagen

Debye-Relaxation

Um die zeitabhéngige dielektrische Funktion herzuleiten, kann man als einfachsten Fall

annehmen, dass die Anderung der Polarisation dgg’ )

proportional zu ihrem aktuellen Wert

P(r) ist [82, 190, 93]

=——PB@) (2.29)

wobei 1, die charakteristische Relaxationszeit darstellt. Die zugehorige Korrelations-

funktion & (¢) fallt dann exponentiell mit der Zeit ab

®(1) ~exp (-J) (2.30)

D

Diese Gleichung ist lediglich phdnomenologischer Natur, kann aber durch verschiedene
molekulare Modelle begriindet werden [[54]. Entsprechend kann man eine exponentielle
Zerfallsfunktion auch fiir das dielektrische Verhalten annehmen. Die zeitabhéngige dielek-

trische Funktion &p(¢) hat demzufolge die Form

ep(t) = €x+ A€ (1 —exp (—t>> (2.31a)

(7))

mit der entsprechenden Zeitableitung

—ep(t) = —exp <—> (2.31b)

Eingesetzt in Gleichung|2.25| erhilt man die frequenzabhéngige komplexe dielektrische

Funktion der Debye-Relaxation &};(w)

(2.32)
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deren Real- und Imaginérteil zur weiteren Analyse separiert werden

, _ Ag

ep(w) =€+ T+ (@m? (2.332)
" _ Aeorp

ep(0) = 3 (0w (2.33b)

Diese Gleichungen beschreiben frequenzabhéngig die Permittivitat &'(®w) bzw. den di-
elektrischen Verlust ¢”(w) im Rahmen des Debye-Modells. Dabei verlduft e,(w) in der
Form einer Stufe, wihrend ef}(®) ein Maximum zeigt (Abbildung [2.6)). Sowohl der Wen-
depunkt der Stufe des Realteils als auch das Maximum des Imaginérteils treten bei der
Frequenz f, auf und markieren so die charakteristische Relaxationsrate @. = 27 f,, bzw.
die mittlere Relaxationszeit 7. = w% D.h., die Frequenz f, des oszillierenden dulReren Fel-
des entspricht dann genau der Reorientierungszeit der molekularen Dipole und damit
derjenigen der Molekiile (7, = tp). AuBBerdem ist in Abbildung [2.6|dargestellt, dass die di-
elektrische Stirke Ae der Hohe der Stufe von €’ entspricht, wiahrend der Zusammenhang

mit der Flache unter dem Maximum von &” bereits durch Gleichung gezeigt wurde.

Nicht-Debye-Relaxation

Das Modell der Debye-Relaxation ist jedoch oftmals nicht ausreichend, um experimentell
beobachtete Relaxationsprozesse zu beschreiben, da diese hdufig wesentlich breiter und
auch asymmetrisch geformt sind. Um solche Abweichungen mit einzubeziehen, wurde
Gleichung [2.32| mehrfach empirisch erweitert [94H97]]. Die umfassendste Erweiterung ist

die sogenannte Havriliak-Negami-Funktion [98]

Ae
(1 + (1 (DTHN)'B)Y

ey (@) = €+ (2.34)

mit den Parametern § und y zur Erfassung der symmetrischen und asymmetrischen
Verbreiterung der komplexen dielektrischen Funktion. In diesem Fall ist die Separation

von Real- und Imaginarteil &}, (®) bzw. &}y (@) deutlich komplizierter
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Abbildung 2.6: Real- und Imaginirteil der dielektrischen Funktion &' a) bzw. €’ b) einer Debye-
Relaxation in Abhéngigkeit von der Kreisfrequenz . Sowohl die Stufenhohe des
Realteils & — €. a) als auch die Fliache unter dem Imaginarteil (Gleichung
b) sind ein Maf3 fiir die dielektrische Stdarke. Charakteristisch sind auch die An-
stiege von 1 bzw. —1 der Nieder- und Hochfrequenzflanke des Imaginérteils in der
doppelt-logarithmischen Darstellung.
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cos [yarctan (©(7))]

eqn(0) = €+ AE - (2.35a)
o)
e (0) = Ae sin [yarctan (y@(r))] (2.35b)
[Q(7)]2
Br sin ([%r)
mit  Q(7) = 1+ 2(@tyy)P cos <2> +(0ty)* und O(1) =

(0Tyn) B +cos (%”)

Dabei bezeichnet arctan(x) den Arkustangens von x. Nach wie vor entspricht Ae der
Stufe im Realteil bzw. der Flache unter der Kurve im Imaginérteil (Abbildung |2.7), wih-

rend die Parameter  und y explizit das Verhalten bei hohen und niedrigen Frequenzen

charakterisieren
/ m " m - 1 .
&—eyn(0) ~ Eyn ~ @ fir o< - mit m=p (2.36a)
HN
. 1 .
ey (@) — €0~ @" ey~ " fir o> — mit n=fy (2.36b)
HN

wobei sie die Bedingungen 0 < 8 <1 und 0 < By < 1 erfiillen miissen. Die Zeitkon-
stante Tyy markiert jedoch im Allgemeinen nicht exakt das Maximum in &}, (@) bzw. den
Wendepunkt in &}, (@) und entspricht daher nicht der zugrundeliegenden molekularen
Relaxationszeit 7, = wi( Um diese zu erhalten, ist die folgende Korrektur notwendig [99-

101]]

R Br B[ . [ Byn 5
. = P— [sm (2‘1‘27” [sm <2+2}/)] (2.37)

Leitfahigkeit

Obwohl viele Polymere generell als Isolatoren gelten, findet man héufig eine, wenn auch
meist gering ausgepragte, elektrische Leitfdhigkeit. Wird durch ein dufderes elektrisches
Feld Ladungstransport angeregt, so entspricht dies im Sinne der komplexen dielektrischen

Funktion einem Verlust. Daher muss dieses Phdnomen ggf. beachtet und ein entsprechen-
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log (o /@) log (w/e,)

Abbildung 2.7: Real- und Imaginérteil der Havriliak-Negami-Funktion (Gleichung[2.35) in Abhén-
gigkeit von der Kreisfrequenz @ (dabei ist die Frequenzachse auf die charakte-
ristische Relaxationsrate @, = 7, ! normiert). a) und c) zeigen den Einfluss des
Parameters fiir symmetrische Verbreiterung 3, wéhrend b) und d) die Variation
des Parameters fiir asymmetrische Verbreiterung y darstellen (wie angegeben). Die
weiteren Parameter der Funktion, Ag, €. und tyy, sind in a) aufgefiihrt. Fir die
Imaginarteile ¢) und d) sind aul’erdem die Anstiege der Nieder- und Hochfrequenz-
flanken in Abhéngigkeit von diesen Parametern angezeigt (Gleichung.

der Term eingefiihrt werden. Eine fundierte Theorie des Ladungstransports bildet das
s,random-free-energy barrier-hopping model“ [102], das die frequenzabhingige komplexe

elektrische Leitfahigkeit o*(w) liefert

107,

In(l+iot,) (2.38)

o*(w) = opc

mit der sogenannten Gleichstromleitfahigkeit opc (die dem Grenzwert bei einer Fre-
quenz von f = 72 = 0 entspricht) sowie der sogenannten Hiipfzeit (englisch, ,hopping
time“) der Ladungstriger t,. Real- und Imaginérteil o’(®) bzw. 6”(w) besitzen dann die

Form
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, ot,¥Y(w

o' (o) DC %F(a))z —i—(‘Pza))z (2.39a)
p ot.l(®)

o' (w) = opc lF(a))2+2‘P(a))2 (2.39b)

mit (o) =arctan(07,)  und r(w):m(u(me)z)

Aus Gleichung|2.12b|und dem Ohm’schen Gesetz j = 6*E folgt, dass die komplexe elek-
trische Leitfahigkeit 6*(w) = o’(®w) +i0”(®) mit der komplexen dielektrischen Funktion

e*(w) =€ (w) —ie"(w) verkniipft ist

o*(0) =i0ge" () (2.40a)

so dass jeweils der Realteil der einen mit dem Imaginirteil der anderen Grol3e in Bezie-

hung steht

o' (w) = wge" (o) (2.40b)

o’ (w) = wgE (o) (2.400)

Mithilfe der Gleichungen |2.40b| und [2.40¢] lassen sich die frequenzabhéngigen Signa-

turen der elektrischen Leitfahigkeit (Gleichungen [2.39al und [2.39b) in der Permittivitét

¢/(w) und dem dielektrischen Verlust £”(w) wiedergeben (Abbildung [2.8)). Dabei wird of-
fensichtlich, dass der vorherrschende Beitrag ein Anstieg von &” bei niedrigen Frequenzen
ist, der in der doppelt-logarithmischen Darstellung linear verlauft. Mit den abgebrochenen
Reihenentwicklungen In (1 +x) ~ x und arctan (x) ~ x folgt unter der Bedingung o < 7, ins-
besondere €”(w) ~ w~'. Weil der Beitrag der Leitfdhigkeit bei hohen Frequenzen relativ
unspezifisch erscheint und bei Untersuchungen an Polymeren hiufig von Relaxationspro-
zessen iiberlagert ist, nutzt man typischerweise eine vereinfachte Erweiterung der dielek-
trischen Funktion €’(w), die lediglich den Imaginarteil betrifft, um die Leitfahigkeit zu

erfassen
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lo]
(o) =a—2C o (2.41)
&
Dabei ist im Falle einer rein elektronischen Leitfahigkeit s = —1, wihrend allgemein 0 >
(radHz)*

s > —1 gilt. Der Parameter a = 1 kompensiert die Modifikation der physikalischen

Hz

Einheiten durch den Exponenten s.

1 a) b) random-free-energy [~ 8
. barrier-hopping model |
1,0 S - - --Naherung
R ] L4
[ ] —_
o - &
bl )
i L0 3
0,5 <
- ~ | _4
T T T T T T T T T T
c) d) I
-8 | random-free-energy
z barrier-hopping model - -8
© i ----Na&herung —
(o)) o)
O | Q
12 - ¢DO q
r | —t----L. ~--10

log (wr) log (wr)

Abbildung 2.8: Signatur einer elektrischen Leitfdhigkeit in Abhédngigkeit von der Kreisfrequenz o
im Real- und Imaginirteil der komplexen dielektrischen Funktion €’ a) bzw. €’ b)
sowie im Imaginir- und Realteil der komplexen elektrischen Leitfdhigkeit 6" c)
bzw. ¢’ d). Abgebildet ist die Leitfahigkeit nach dem ,random-free-energy barrier-
hopping model“ (rote Linien) nach den Gleichungen und sowie die phi-
nomenologische Beschreibung durch Gleichung mit einem Exponenten der
Frequenzabhéngigkeit von s = —1. Da Gleichung nur zum Imaginérteil der
komplexen dielektrischen Funktion beitrigt, tauchen die entsprechenden Kurven
lediglich im dielektrischen Verlust €” und im Realteil der komplexen Leitfdhigkeit
o’ auf. Bei der Darstellung des ,,random-free-energy barrier-hopping model“ ist die
Frequenzachse mit der Hiipfzeit 7, normiert, wihrend bei der Ndherungsformel fiir
die Frequenzachse 7, = 1 gilt.

Polarisationseffekte

Einen Beitrag zur dielektrischen Funktion stellen auch mesoskopische bzw. makroskopi-
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sche Polarisationseffekte dar. Sie entstehen, wenn freie Ladungstrdger im Probenmate-
rial aufgrund des dulleren elektrischen Feldes durch das Medium bewegt werden und
sich an inneren Grenzflichen (Maxwell-Wagner-Sillars-Polarisation) bzw. den Elektroden
(Elektroden-Polarisation) ansammeln und der weitere Transport der Ladungen extrem ge-
hemmt ist. Prinzipiell existieren dabei drei unterschiedliche Bereiche [103]]. Bei geniigend
hohen Frequenzen (oberhalb von f,,, der Frequenz bei der die Elektrodenpolarisation ein-
setzt) spielt dieses Hindernis noch keine Rolle, da die Ladungstrager infolge der schnel-
len Oszillation nur kurze Strecken zuriicklegen. Dabei ist die komplexe Impedanz der
Grenzflache noch deutlich geringer als im iibrigen Material. In diesem Frequenzbereich
dominiert daher die Signatur einer Leitfahigkeit, der dielektrische Verlust nimmt also ent-
sprechend €"(w) ~ ®*, 0 > s > —1 mit abnehmender Frequenz zu.

Unterhalb einer gewissen Frequenz (f,,., die die maximale Auspriagung der Polarisati-
on markiert) werden jedoch die von den Ladungstragern zuriickgelegten Strecken infolge
der langsameren Oszillationen so grof3, dass die hemmenden Effekte an den Grenzflachen
wirksam sind. Da dies zu einer erheblich reduzierten Mobilitdt der Ladungstréager fiihrt,
konnen diese nicht mehr zur Dissipation der Energie des duf3eren elektrischen Feldes bei-
tragen, und der dielektrische Verlust nimmt ab. Diese Abnahme schreitet fort, je geringer
die Frequenz wird, weil dann umso mehr Ladungstréager betroffen sind (Abbildung [2.9).
Da die Grenzfliche nun durch eine Schicht nahezu immobilisierter Ladungstrager cha-
rakterisiert und damit kaum elektrisch leitfahig ist, besitzt sie in diesem Frequenzbereich
eine hohe komplexe Impedanz, deren Betrag grolder ist als im iibrigen Material. Auch
die dielektrische Permittivitdt der gesamten Probe nimmt dann sehr hohe Werte an, die
kaum mit iiblichen Materialien erreicht werden konnen, aber ein Charakteristikum von
Polarisationsphdnomenen darstellen.

Zwischen diesen beiden Bereichen existiert noch ein drittes Intervall (fix < f < fon),
das sich dadurch kennzeichnet, dass der Imaginérteil der komplexen Impedanz der Grenz-
flache grol3er ist als im iibrigen Material, wihrend ihr Betrag noch kleinere Werte aufweist.
In diesem Zwischenbereich zeigt die dielektrische Permittivitidt einen Anstieg von den ma-
terialtypischen (niedrigen) Werten bei hohen Frequenzen zu extrem hohen Werten, die
charakteristisch fiir Polarisationsphdnomene sind. Der dielektrische Verlust bleibt davon

jedoch unberiihrt und #dndert sich erst am bereits geschilderten Ubergang zu niedrigeren
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Frequenzen (bei f,,.). Obwohl die charakteristischen Frequenzen f,, und f,,,, zur Be-
schreibung des Phédnomens der Elektrodenpolarisation eingefiihrt wurden, konnen sie auf

alle Arten der Polarisation iibertragen werden.

1/ 2nf_2nf 1/t 1z 2=f 1/
e, iso max on e, bulk e, iso max e, bulk
T T . T
6 a) b) : - - - - leitfahiges bulk-Material [

Ceeeees isolierende Grenzschicht | g
polarisiertes System

log &’

]
|

|

|

|

|

| e
X .

|

|

|

|

|

|

log &”

Abbildung 2.9: Signatur einer Polarisation im Real- sowie Imaginérteil der komplexen dielektri-
schen Funktion &' a) bzw. €’ b) und im Imaginir- sowie Realteil der komplexen
elektrischen Leitfahigkeit 6” ¢) bzw. ¢’ d) in Abhingigkeit von der Kreisfrequenz
o. Die Eigenschaften beider Einzelkomponenten werden durch Gleichung[2.39|be-
schrieben, allerdings ist die Hiipfzeit der nahezu isolierenden Grenzschicht 7, s,
so gewdhlt, dass sie die Hiipfzeit des leitfahigen ,bulk“-Materials T, ;,;; um sechs
Groflenordnungen iibersteigt. Daraus resultiert eine ebenso um sechs Grofsenord-
nungen geringere Gleichstromleitfahigkeit der Grenzschicht opc s, verglichen mit
der Gleichstromleitfahigkeit des leitfahigen ,bulk“-Mediums opc i (die jeweili-
gen Hiipfzeiten und Gleichstromleitfahigkeiten sind als graue gestrichelte und ge-
punktete Linien eingezeichnet). Die charakteristischen Frequenzen f,, und fax
kennzeichnen das Einsetzen (englisch, ,onset“) sowie die maximale Ausprdgung
der Elektrodenpolarisation und markieren jeweils die Frequenz, bei der sich die
Imaginirteile der komplexen Impedanzen beider Anteile gleichen (f,,), bzw. bei
der deren Betrage identisch sind (f,,,,) [103]]. Damit trennen sie die im Text erlau-
terten Bereiche voneinander ab. Modifiziert nach [[103]]
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Tatsédchlich kann ein solcher Polarisationsbeitrag formal durch Gleichung beschrie-
ben werden, allerdings haben die Parameter eine vollig andere physikalische Bedeutung,
insbesondere spiegeln sie nicht direkt molekulare Eigenschaften wider. So entstehen typi-
scherweise infolge der vergleichsweise grof3en Strecken zwischen den entgegengesetzten
Ladungen (bzw. Ladungsschwerpunkten) riesige Dipolmomente, die zu einer dementspre-
chend hohen Stufe in € bzw. grolRen Flache des Maximums in €” fithren. Des Weiteren
hédngt die Position des Maximums neben den dielektrischen Parametern von den Abstin-
den und Dicken der blockierenden Grenzflachen ab (also im Falle der Elektrodenpolarisa-

tion auch von der Probenabmessung) [103].
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Dieses Kapitel beschreibt zunachst die verwendeten experimentellen Methoden sowie die
entsprechenden Analyseverfahren. Auferdem werden die untersuchten Materialien cha-
rakterisiert sowie die Préparation der Proben erldutert. Abschlief3end sind einige beson-

dere Aspekte der Probenpréparation und die Priifung der Probenstabilitdt dargestellt.

3.1 Experimentelle Methoden

Wie der Titel der vorliegenden Arbeit bereits vorwegnimmit, ist die breitbandige dielektri-
sche Spektroskopie die maldgebliche Messmethode fiir die hier vorgestellten Ergebnisse.
Zusétzlich wurde das Rasterkraftmikroskop eingesetzt, um die Topografie der Proben zu
bestimmen. Die technischen Grundziige dieser Methoden, sowie einiger ergdnzender ex-

perimenteller Techniken, sind im Folgenden beschrieben.

3.1.1 Dielektrische Spektroskopie

Als dielektrische Spektroskopie bezeichnet man die Untersuchung einer Probe mithilfe
elektromagnetischer Wellen in einem Frequenzbereich von 10~ bis 10'? Hz. Die dabei auf-
tretenden Wechselwirkungen mit Materie basieren auf verschiedenen Prozessen, wie bei-
spielsweise molekularen und Kkollektiven Fluktuationen, aber auch Ladungstransport so-
wie Polarisationseffekten an inneren und duf3eren Grenzfldchen (siehe Abschnitt[2.3.3.2)).
Als dielektrische Eigenschaften eines Materials bezeichnet man die Charakteristika die-
ser Wechselwirkungen, die in der komplexen dielektrischen Funktion £*(w) in Abhédngig-
keit von der Kreisfrequenz @ der elektromagnetischen Welle erfasst werden. Um &*(w)
zu bestimmen, ist die Probe typischerweise als Dielektrikum in einen Plattenkondensator

eingebracht, dessen Kapazitit C*(w) dann ebenso frequenzabhéngig ist
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C* (o) :a?,oz-:*(co)%1 (3.1

wobei A die Fldche des Kondensators und d dessen Plattenabstand angibt. Gleichung|3.1]
beinhaltet einen Zusammenhang, der einen erheblichen Vorteil der dielektrischen Spek-
troskopie gegeniiber vielen anderen Messmethoden speziell bei der Untersuchung diin-
ner Polymerschichten darstellt. Im Allgemeinen ist ndmlich die geringe Materialmenge
problematisch, weil die Signalintensitdt in der Regel mit ihr skaliert. Bei der dielektri-
schen Spektroskopie ist zundchst auch die Anzahldichte der Dipolmomente maf3geblich fiir
die Signalstarke, um genau zu sein, die dielektrische Stdrke (Abschnitt [2.3.2)), allerdings
waéchst die Kapazitat mit sinkendem Plattenabstand. Je diinner die Probe, d.h. je geringer
die absolute Materialmenge ist, umso hoher wird die Kapazitit, also die messtechnisch zu
erfassende GroRe. Daher ist diese Messmethode optimal, um diinne Polymerschichten zu

untersuchen.

Da es sich bei £€*(®) um eine komplexe Grof3e handelt, wiahrend alle anderen Faktoren in
Gleichung 3.1 reell sind, muss dementsprechend die Kapazitit C*(®) auch eine komplexe
Grof3e sein. Dies ist eine Folge der komplexen Darstellung der Wechselstromrechnung. In

deren Rahmen ist C*(®) mit der komplexen Impedanz Z* verkniipft

N _ 1
7' (o) = ol @) oC () (3.2)

die als Ausgangspunkt der folgenden Betrachtung zum Messprinzip dient.

3.1.1.1 Impedanzmessung

Die Impedanz kann nach dem Ohm’schen Gesetz aus der direkten Messung von Strom und
Spannung berechnet werden. Regt eine Wechselspannung U (r) mit der Frequenz fy = 52
einen Probenkondensator an, so induziert dies einen Stromfluss /(7) mit der gleichen Fre-

quenz, jedoch phasenverschoben um ¢. In der komplexen Darstellung, die bei der Behand-
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lung von WechselstromgroRen {iblich ist, folgt

U*(t) = Upexp(iwyt) (3.3a)

I*(r) = Iyexp(i(wyt + @) (3.3b)

Mithilfe der komplexen Fouriertransformation erhélt man die korrespondierenden

U*(®) und I*(w) GréRen in der Frequenzdoméne

T

0*(0) = U (&) +i0" (o) = % Jvweplianar (3.42)
TO
] o > .
(o) =T (0)+il"(®) = ?/I*U)exp(l ot)dt (3.4b)
0

wobei die Symbolik F(®) die Fouriertransformierte einer Funktion F(¢) darstellt und
T = 2%” die Periodendauer einer Oszillation ist. Damit folgt, unter der Annahme einer li-
nearen Antwort, die komplexe Impedanz Z* des Probenkondensators
Uo(@)

() = Z/(0) +iZ'(0) = ‘,i(w) = Ty [eos(@@) —isn(p(@)]  (339)

Als Phasenwinkel ¢(w) bezeichnet man das Verhéltnis von Real- und Imaginérteil der
Impedanz Z'(w) und Z" (o)
z"  sin(g(w))

7= " cos(o(@) = —tan(@(w)) (3.6)

Da die komplexe Impedanz durch die dielektrischen Eigenschaften des Probenmaterials
und die Geometrie der Messzelle bestimmt ist (entsprechend der Kombination der Glei-
chungen [3.1]und[3.2)), kann aus ihr bzw. den verwandten Gr6Ben (wie z. B. der Kapazitt)

die komplexe dielektrischen Funktion £*(w) des Probenmaterials abgeleitet werden

* A/ i
_ _— 3.7
€ (a)) & —1€& *( ) X ( )

wobei Cy die Kapazitit des leeren Probenkondensators ist (nach Gleichung[3.1]also Cy =
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€%). Als Verlustfaktor tan(8) bezeichnet man den Quotienten aus Real- und Imaginrteil

der komplexen dielektrischen Funktion

&’ (o) 7 (o) 1

tan(0(®)) ¢(o) _Z//(a)) - tan(@(®))

(3.8)

Bei stark isolierenden Materialien, zu denen auch die untersuchten Polymere gehoren,
ist der dielektrische Verlust und damit auch tan(6(w)) sehr klein, typische Werte liegen
zwischen 1073 und 107>, Fiir die Genauigkeit der Messung ist daher insbesondere die

Prézision bei der Bestimmung des Ohm’schen Anteils der Impedanz mafgeblich.

3.1.1.2 Das Messsystem zur dielektrischen Spektroskopie

Fiir die vorliegende Arbeit wurde ein AIS Alpha High Resolution Dielectric Analyzer [[104-
107]] von der Firma Novocontrol Technologies GmbH & Co. KG (im Folgenden kurz Alpha-
Analyzer genannt) fiir die dielektrischen Messungen verwendet. Der Alpha-Analyzer deckt
einen Frequenzbereich von 3 uHz bis 10 MHz mit einer relativen Genauigkeit der Frequenz
von 10~* ab. Seine hohe Empfindlichkeit von 3-107> in tand [105] erméglicht auch Un-
tersuchungen von extrem diinnen Polymerschichten [[7H9, [58, [71, [108-114]]. Zuséitzlich
ist ein Quatro Cryosystem, ebenfalls von Novocontrol Technologies, angeschlossen, um die
Temperatur durch einen beheizbaren Stickstoffstrom in einem Bereich von —120 bis 500K

mit einer relativen Genauigkeit von unter 0, 1 K zu regulieren.

Das dielektrische Spektrometer

Die Hauptkomponenten des Alpha-Analyzers sind ein Frequenz-Antwort-Analysator und
ein Impedanzwandler. Ersterer enthélt einen Sinusgenerator mit Gleichstromanteil sowie
zwei Eingangskanéle fiir Wechselspannung, so dass einerseits an beiden Kanélen jeweils
die Wechselspannungsamplitude und andererseits der Phasenunterschied beider Signale
gemessen wird. Der Impedanzwandler besteht aus einem Strom-Spannungs-Wandler mit
grolder, anpassbarer Reichweite sowie mehreren Referenzkapazititen. Er befindet sich bei
der im vorliegenden Fall benutzten Alpha-S-Version direkt iiber der Probenzelle, um die
Kabelldnge im Probenstromkreis zu minimieren und somit die Kalibrierung zusatzlicher

Komponenten zu vermeiden. Systematisch auftretende parasitédre Einfliisse werden durch
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automatische Messungen von Referenzkapazititen korrigiert.

Temperaturregelung

Zur Temperaturregelung bedient sich das Quatro Cryosystem einer Riickkopplungsschleife.
Diese berechnet zur Steuerung der Heiz- bzw. Kiihlrate ein Regelsignal A(z) aus der Dif-
ferenz A(r) = T.(t) — T,(r) zwischen der aktuellen Temperatur 7,(z) und dem angestrebten
Zielwert T(¢). Dabei sind ein Proportional-, ein Integral- und ein Differentialglied beteiligt
(PID-Regelung)

R

100
~ A(t) + -
Prg Lygl

t
Al) / A df! +d,gt%A(t) (3.9)
0

wobei ¢ die Zeit ist und p,,, i,4, SOWie d,, die sogenannten PID-Parameter symbolisieren.
Durch sie wird der Einfluss der einzelnen Regelungsglieder auf das Regelsignal A(z) fest-
gelegt. Fiir eine schnelle und genaue Regelung ist die Wahl geeigneter Parameter essenti-
ell, weshalb die Kontrolleinheit des Systems eine Funktion zur automatischen Einstellung
durch einen Standardalgorithmus beinhaltet. Zusétzliche nichtlineare Steuerungsalgorith-
men vermeiden auferdem eine starke Uberschreitung der Zieltemperatur. Letzteres soll
verhindern, dass groRe Uberschwinger einerseits die Probe der Gefahr einer thermischen
Zerstorung aussetzen und andererseits die resultierenden Oszillationen zu tibermaf3ig lan-

gen Stabilisationszeiten fiihren.

3.1.2 Rasterkraftmikroskopie

Mit dem Rasterkraftmikroskop ist die Untersuchung der Topografie einer Probe auf Nano-
meter-Skala moglich, indem diese mit einer extrem feinen Messspitze in einem Raster
abgetastet wird. Das erlaubt Einblicke in deren Oberflachenstruktur und komplementiert
damit die dielektrischen Messungen, die allein die Dynamik des Systems erfassen. Nach-
folgend ist der Aufbau und die Arbeitsweise eines Rasterkraftmikroskops kurz erlautert,

fiir eine ausfiihrliche Beschreibung sei wieder auf die Literatur verwiesen [115].
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3.1.2.1 Das Rasterkraftmikroskop

Als eine Form des Rastersondenmikroskops, das auf den intermolekularen Wechselwirkun-
gen zwischen Sonde und Probe basiert, ist das Rasterkraftmikroskop auch zur Charakteri-
sierung von nichtleitenden Oberflichen geeignet (im Gegensatz zum Rastertunnelmikro-

skop) [115].

Grundlegender Aufbau

Wie bei allen Rastersondenmikroskopen wird die Oberfldche mit einer Messsonde in ei-
nem vorgegebenen Raster abgetastet, wobei durch die Verwendung von Piezoaktoren fiir
die laterale Bewegung eine Auflosung auf Nanometer-Skala moglich ist. Theoretisch lie3e
sich mit diesen sogar eine noch hohere Auflosung erreichen, allerdings limitiert die Aus-
dehnung der Sonde, meist angegeben durch den Kriimmungsradius der Spitze, die latera-
le Auflosung. Fiir verschiedene Anwendungen gibt es eine ganze Reihe unterschiedlicher
Sonden, {iblich fiir eine reine Charakterisierung der Oberfachentopografie sind Spitzen aus
Silizium bzw. Siliziumnitrit. Diese Messspitze sitzt am Ende eines elastischen Tragarmes,
dessen vertikaler Abstand zur Probenoberfldche iiber einen dritten Piezoaktor gesteuert

wird, mit dem in dieser Richtung sogar Sub-Nanometer-Auflosung erreicht werden kann.

Technische Spezifikationen

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde ein Rasterkraftmikroskop des Typs Veeco Di-
mension 3000 Metrology von der Firma Digital Instruments, Veeco Metrology Group einge-
setzt. Zur Charakterisierung diinner Polymerschichten dienen Silizium-Spitzerﬂ mit einem
Kriimmungsrdius von < 10nm, wahrend die Untersuchung vereinzelter Polymerketten mit
deutlich feineren Spitzerﬂ (Kriimmungsradius ca. 2nm) erfolgte. Die Tragarme beider
Spitzensorten haben eine Federkonstante von ca. 42 N/m sowie eine Resonanzfrequenz
zwischen 250 und 350 kHz. Einige Tragarme sind zur Erhohung ihrer Reflektivitdat mit
Aluminium beschichtet. Die Bildaufnahme ist einerseits durch die tatséchliche Reichweite

der Piezoaktoren und andererseits durch die digitale Auflésung der Betriebssoftware be-

LEs handelt sich bei diesen Messspitzen um den Typ PPP-NCHR von der Firma NanoAndMore GmbH.
2Fiir die vereinzelten Polymerketten kamen Messspitzen des Typs SSS-NCHR (auch NanoAndMore GmbH)
zum Einsatz.
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stimmt. Beide Komponenten konnen unabhingig manipuliert und aneinander angepasst
werden. So steht lateral eine digitale Auflosung von maximal 512-512 Pixeln zur Verfiigung
(geringere Auflosungen sind méglich, wurden aber bei den Aufnahmen, die fiir eine spé-
tere Analyse vorgesehen waren, nicht verwendet). Damit ldsst sich eine reale Reichweite
der Piezoaktoren von bis zu 100 um je Achse ansteuern, allerdings erhélt man mit geringer

gewahlten Reichweiten (bei gleicher digitaler Auflosung) hohere tatsachliche Auflésungen

gewdhlte Reichweite

digitale Auflosung ). In vertikaler Richtung erreicht der Piezoaktor ledig-

(reale Auflosung =

lich ca. 7 um Reichweite, die allerdings mit 32 768 Digitalschritten aufgelost werden, so
dass in dieser Richtung die bereits angedeutete Sub-Nanometer-Auflosung tatséachlich er-

reichbar ist.

3.1.2.2 Messprinzip

Die prinzipielle Arbeitsweise eines Rasterkraftmikroskops wird anschlief3end an einem ein-
fachen Betriebsmodus, dem , Constant-Height-Mode“, erklart. Darauf aufbauend erfolgt
die Beschreibung der fiir diese Arbeit genutzten Betriebsart, des sogenannten , Tapping-

Mode*“.

»Constant-Height-Mode"

Zur Messung im ,Constant-Height-Mode“ muss die Spitze der Oberfldche so nahe sein,
dass sie auf den Einfluss attraktiver und repulsiver Wechselwirkungen deutlich reagiert.
So fiihrt eine weitere Reduktion des Abstandes zu einer Verstdarkung der repulsiven Kraf-
te, wihrend bei einer Erhohung die attraktiven Krafte zunehmen, was in beiden Fallen
eine Auslenkung des Tragarmes auslost. Zur Detektion dieser Auslenkungen dient ein La-
serstrahl, der von der Oberseite des Tragarms (also der Riickseite der Messspitze) reflek-
tiert, und dessen Reflexion anschliefend mit einer Vierquadrantendiode gemessen wird.
Waihrend des Abrasterns der Oberflache reguliert der vertikale Piezoaktor die Hohe des
Tragarms so, dass der Laser immer dieselbe Auslenkung zeigt und somit der Abstand zwi-
schen Oberflache und Spitze konstant bleibt. Das Steuersignal des vertikalen Piezoaktors
entspricht dann, in Kombination mit den lateralen Koordinaten, dem topografischen Bild

der Probenoberflache.
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» Tapping-Mode"

Im sogenannten ,Tapping-Mode“ wird der Tragarm samt Messspitze zu einer Schwin-
gung leicht unterhalb seiner Resonanzfrequenz angeregt. Da die Spitze dabei senkrecht
zur Probenoberflache oszilliert, ist der Abstand entsprechend grofer, aber dennoch so
gewdhlt, dass die Oberflichenwechselwirkungen die Schwingung dampfen und somit
die Schwingungsfrequenz beeinflussen. Eine Abstandsédnderung zwischen Oberfldche und
Spitze fiihrt auch in diesem Fall zu einer Zu- oder Abnahme der Wechselwirkungskraf-
te. Dies wirkt sich nun allerdings auf die Schwingungsfrequenz des Tragarms aus, deren
Anderung detektiert wird und eine entsprechende Regelung des vertikalen Piezoaktors

auslost.

Dieser Betriebsmodus hat gegeniiber dem ,,Constant-Height-Mode“ den Vorteil, dass die
Messspitze sich in einer grofseren Entfernung zur Probenoberfldche befindet. Dadurch ist
die Gefahr reduziert, mit der Spitze die Oberflache zu beriihren, wodurch erstere ver-
unreinigt oder sogar unbrauchbar werden konnte. Dariiber hinaus kann man iiber die
zusétzlichen Steuergrof3en, ndmlich die Amplitude der Schwingungsanregung und den
Phasenunterschied von Anregung und eigentlicher Schwingung, weitere Informationen

iiber die Probe gewinnen.

3.1.3 Ergdnzende Methoden

Ergdnzende Messungen mit den im Folgenden beschriebenen Messmethoden wurden
teilweise von Kollegen (Infrarotspektroskopie) und Kooperationspartnern (Ellipsometrie)

durchgefiihrt. Daher sind die Ausfiihrungen lediglich grundlegender Natur.

3.1.3.1 Ellipsometrie

Die Ellipsometrie ist ein Verfahren zur beriithrungs- und zerstorungsfreien Messung der
Dicke sowie optischen Eigenschaften von Proben mit einer Schichtanordnung. Als Vor-
aussetzung miissen die charakterisierten Schichten gentigend transparent sein, was nach
dem Lambert-Beer’schen Gesetz (Gleichung in Abschnitt fir ausreichend

diinne Schichten gilt. Daher eignet sich diese Methode zur Untersuchung von diinnen Po-
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lymerschichten im Nanometerbereic}ﬂ Insbesondere grenzt bei der Untersuchung mittels
Ellipsometrie prinzipbedingt die Schichtoberflache an eine Gasphase, ebenso wie bei den
dielektrischen Messungen mit nanostrukturierten Elektroden. Dadurch sind die Ergebnisse
beider Verfahren direkt vergleichbar, ohne dass man Unterschiede in der Messanordnung

beachten muss (eine identische Probenpréiparation vorausgesetzt).

Optische Weglangenmessung

Das Verfahren basiert auf der Wechselwirkung eines Lichtstrahls mit dem Probenmaterial,
was sowohl die vom Brechungsindex erfassten Einfliisse auf das Licht, als auch Reflexio-
nen an den Grenzflichen zwischen unterschiedlichen Schichten beinhaltet. Dafiir wird
ein Lichtstrahl bekannter Polarisation unter einem bestimmten Einfallswinkel auf die Pro-
benoberfliche gerichtet und dessen Reflexion wiederum polarisationsabhingig detektiert.
Im Allgemeinen andert sich aufgrund der Wechselwirkung mit der Probe die Polarisation
des reflektierten Strahls, woraus man Informationen iiber die entsprechenden Proben-
eigenschaften gewinnen kann. Im Rahmen dieser Arbeit ist davon vor allem die Dicke
der Polymerschicht von Interesse. Die Untersuchung ihrer Temperaturabhingigkeit liefert
ndmlich {iber den dadurch abgebildeten thermischen Ausdehnungskoeffizienten Informa-
tionen zum Glasiibergang, wie der folgende Abschnitt zeigt. Zundchst werden die eigent-
lichen Messdaten, namlich die Polarisationsabhéngigkeit des Intensitédtsverhéltnisses von
einfallendem und reflektiertem Strahl, ausgedriickt in den ellipsometrischen Winkeln ¥
und A, mit einem Modell angepasst. Dieses optische Schichtmodell (das die vier Kom-
ponenten Luft bzw. Argon, Polymer, Siliziumoxid sowie Silizium enthélt [8]) berechnet
daraus die Schichtdicke d bzw. den Brechungsindex n der Polymerschicht (dafiir miis-
sen jedoch die entsprechenden Parameter der anderen Komponenten bekannt sein). Ein
solches Vorgehen ist insbesondere bei der im vorliegenden Fall verwendeten spektroskopi-
schen Ellipsometrie (also dem Einsatz einer breitbandigen Strahlungsquelle) von Vorteil,

da in diesem Modell die Information vieler Wellenlédngen erfasst werden kann. Fiir die de-

3An dieser Stelle sei noch einmal ausdriicklich erwihnt, dass der Autor selbst die ellipsometrischen Mes-
sungen weder durchgefiihrt noch analysiert hat. Diese Arbeiten unternahm Dr. Michael Erber vom Leibniz
Institut fiir Polymerforschung in Dresden im Rahmen einer Kooperation mit der Arbeitsgruppe, in welcher
der Autor die vorliegende Arbeit anfertigte. Die Ergebnisse miindeten in drei gemeinsamen Publikationen
[7, 8, [71]] und fanden auch Eingang in die Dissertationsschriften von Dr. Michael Erber sowie Emmanuel
U. Mapesa.
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taillierte Betrachtung, insbesondere der mathematischen Details, sei auf die einschlagige

Literatur verwiesen [[116].

Von der Schichtdicke zur Glasiibergangstemperatur

Um die Glasiibergangstemperatur in Polymerschichten mittels Ellipsometrie zu bestim-
men, misst man die Dicke einer Schicht in Abhédngigkeit von der Temperatur. Solange
sich die Schicht im Glaszustand befindet, wiachst die Dicke bei steigender Temperatur mit
dem entsprechenden thermischen Ausdehnungskoeffizienten (des Glases). Ist deren Glas-
iibergangstemperatur allerdings iiberschritten, dann befindet sich die Polymerschicht im
fliissigen Zustand”|und ihre Dickenzunahme ist durch den thermischen Ausdehnungskoef-
fizienten der Fliissigkeit gegeben. Da dieser grofder ist als der des Glaszustandes, zeigt die
Temperaturabhingigkeit der Schichtdicke eine Anderung der Steigung. Die Temperatur
dieser oft als ,Knick“ (englisch, ,kink“) bezeichneten Anderung identifiziert man dann mit
dem Glastibergang, die tiblicherweise mit der kalorimetrischen Glasiibergangstemperatur

gleichgesetzt wird (siehe auch Abschnitt bzw. Abbildung[2.1)).

Das Ellipsometer

Die vorgestellten Ergebnisse wurden mit spektroskopischer Vis-Ellipsometrie, d.h. in ei-
nem breiten Wellenldngenbereich (spektroskopisch) des sichtbaren (englisch: ,visible®)
Lichts, gewonnen. Dafiir kam ein Multiwellenlédngen-Ellipsometer des Typs M2000VI der
Firma J.A. Woolam Co., Inc. mit einem drehbaren Kompensator zum Einsatz. Es deckt
einen Wellenldngenbereich von 370 nm bis 1680 nm ab und ist an eine geschlossene Heiz-
zelle der Firma INSTEC Inc. angeschlossen. Diese wird wahrend der gesamten Messung

mit temperiertem Argon gespiilt [8].

3.1.3.2 Infrarotspektroskopie

Die Infrarotspektroskopie basiert, dhnlich wie die dielektrische Spektroskopie, auf den

Wechselwirkungen zwischen elektromagentischen Wellen und Materie. Allerdings liegt

4Obwohl das Polymer oberhalb der Glasiibergangstemperatur aus physikalischer Sicht eine Fliissigkeit ist,
zerflief3t sie nicht, weil die Viskositdt nur allmahlich mit steigender Temperatur abnimmt. Die Schicht
bleibt trotz der Erwdrmung iiber die Glaslibergangstemperatur in ihrer Form erhalten und kann ohne
Probleme gemessen werden.
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der Spektralbereich bei wesentlich hoheren Frequenzen (ca. 10'! bis 10'* Hz), so dass
keine Orientierungspolarisationen (weil diese zu langsam verlaufen), sondern molekulare
Schwingungen und Rotationen gemessen werden. Da die Frequenzen solcher Schwingun-
gen charakteristisch fiir die jeweils zugrunde liegenden Molekiile bzw. Atomgruppen sind,
ist die Infrarotspektroskopie eine chemisch spezifische Methode. Dies macht sie sehr wert-

voll fiir die Untersuchung molekularer Bindungen in einem Materiaﬂ

Molekulare Schwingungen und ihre Wechselwirkung mit elektromagnetischen Wel-

len

Die Wechselwirkungen zwischen zwei aneinander gebundenen Atomen (das interato-
mare Potential) in einem Molekiil lassen sich ndherungsweise auch durch das Modell
des quantenmechanischen harmonischen Oszillators beschreiben. Solche System kénnen
nur diskrete Zustinde (Energieeigenzustinde) einnehmen, diese lassen sich in der Born-
Oppenheimer Nidherung als Produktzustandﬂ aus einem elektronischen und einem Vibra-
tionsanteil ausdriicken. Uberginge zwischen den verschiedenen Vibrationszustinden sind
nur moglich, wenn vom System Energie aufgenommen (oder abgegeben) wird, deren Be-
trag der Energiedifferenz zwischen Anfangs- und Endzustand entspricht (und die quan-
tenmechanischen Auswahlregeln erfiillt sind) [118]]. Ist ein solcher Ubergang mit einer
Anderung des Dipolmoments des Molekiils verbunden, so ist die Anregung einer solchen
Schwingung Infrarot-aktiv. Die Wechselwirkung der Dipolmomente von Molekiil und elek-
tromagnetischer Strahlung kann dann zur Absorption oder Emission eines Photons fiihren.
Bei einer spektralen Analyse transmittierter elektromagnetischer Strahlung findet man
deshalb Absorptionsbanden, deren Frequenzposition spezifisch fiir das zugrunde liegende
interatomare Potential und damit fiir die Atomgruppe ist.

Die Hohe (bzw. Flache) einer solchen Absorptionsbande ist nach dem Lambert-
Beer’schen Gesetz proportional zu der vom Licht im Material zuriickgelegten Strecke x,

zur Konzentration ¢ und zum molekularen Absorptionskoeffizienten a,;; der absorbieren-

SDer Autor weist darauf hin, dass er die in dieser Arbeit vorgestellten Messungen mittels Infrarotspektro-
skopie sowie die zugehorige Datenauswertung nicht selbst durchgefiihrt hat. Dies wurde von Wilhelm
Kossack, einem Kollegen des Autors, im Rahmen einer gemeinsamen Publikation [9] iibernommen. Auf3er-
dem basieren die folgenden Ausfithrungen zu den theoretischen Grundlagen wie auch die Beschreibung
des Spektrometers auf der Diplomarbeit von Wilhelm Kossack [[117].

6produkt zweier Wellenfunktionen.
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den Spezies

I(x) = Ipexp (— Qypsxc) (3.10)

wobei [ die eingestrahlte Intensitdt darstellt. Der molekulare Absorptionskoeffizient
Qups(V) (der von der Wellenzahl v = A~! abhiingt) beruht auf der Wechselwirkung der
Strahlung mit dem Probenmaterial, so dass er eine Funktion der Wellenldnge (und in
anisotropen Medien sogar der Polarisation) ist. Er hangt quadratisch von der quantenme-
chanischen Wahrscheinlichkeit eines Ubergangs (die proportional zum Quadrat des Uber-
gangsdipolmoments ist) ab. Die Flache jeder Absorptionsbande skaliert also mit all diesen

molekularen Parametern.

Das Spektrometer

Die Messungen wurden mit einem Infrarot-Spektrometer des Typs BIO-RAD FTS
6000 durchgefiihrt. Uber das integrierte Infrarot-Mikroskop UMA 500 ist ein externer
Quecksilber-Cadmium-Tellurit-Detektor der Firma Kolmar Technologies/BIO-RAD zuge-
schalte Der Detektor stellt eine Art Photodiode dar und wird mit fliissigem Stickstoff
gekiihlt, um das thermische Rauschen zu reduzieren. Sein Signal-Rausch-Verhéltnis be-
tragt mehr als 10° und er deckt einen Spektralbereich von 700 cm™ bis 8000cm™! ab.

Als Lichtquelle dient eine Silizium-Carbid-Lampe, deren Intensitit oberhalb von
4500 cm! stark abnimmt. Der Strahlteiler besteht aus einer Kombination aus drei Schich-
ten. Die beiden dulleren bestehen jeweils aus Kaliumbromid, das im Bereich von 400 bis
6000cm! einen Brechungsindex von 1,5 besitzt und fiir Licht transparent ist. Davon um-
schlossen ist eine Germanium-Schicht, deren Unterschied im Brechungsindex schlief3lich

zur Teilung des Strahls fiihrt.

3.1.3.3 AC-Kalorimetrie

Die AC-Kalorimetrie stellt eine Erweiterung der dynamischen Differenzkalorimetrie dar,
mit deren Hilfe Anderungen der Wiarmekapazitit nicht nur in Abhéngigkeit von der Tem-

peratur, sondern auch von der Frequenz ermittelt werden konnen [119]. Dies erlaubt

’Das Spektrometer enthilt auch einen internen Detektor, der jedoch aufgrund seiner Bauart ein unzurei-
chendes Signal-Rausch-Verhiltnis liefert und daher nicht eingesetzt wird.
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detaillierte Einblicke in die zugrundeliegenden molekularen Prozesse.

Temperaturmodulierte Messung der Warmekapazitat

Der Name AC-Kalorimetrie (englisch: ,alternating current®, kurz AC) weist auf die Re-
gelung der Heizleistung mittels eines Wechselstromsignals hin. Ein stetiger Anstieg bzw.
Abfall der Temperatur, der als Grundlage (wie bei der herkommlichen dynamischen Diffe-
renzkalorimetrie) dient, wird dadurch mit einer Temperaturoszillation von geringer Am-
plitude tiberlagert. Dementsprechend kann man die Temperaturdnderung der Probe als
komplexe GroRe beschreiben, so dass auch die daran gekoppelte Warmekapazitat kom-
plexwertig wird. Thr Realteil spiegelt dann das thermische Energiespeichervermdgen der
Probe wider, wihrend der Imaginarteil den entsprechenden Verlust darstellt. Tiefergehen-
de Details finden sich in einschlidgigen Publikationen [119-121]].

Die Untersuchung von (diinnen) Polymerschichten stellt besondere Anforderungen, da
die Probenmenge extrem gering und daher das resultierende Messsignal sehr klein ist.
Diese Hiirde wurde mit der Entwicklung eines Chip-Kalorimeters in der Arbeitsgruppe
von Prof. Schick erfolgreich {iberwunden [119]. Damit konnte die Kalorimetrie, eine ur-
spriinglich nur zur Untersuchung von Volumeneigenschaften geeignete Technik, in die

Gruppe der oberflachensensitiven Methoden aufgenommen werden.

Das AC-Kalorimeter

Im Rahmen dieser Arbeit kam ein AC-Chip-Kalorimeter des soeben erwiahnten Typs zum
Einsatz. Es arbeitet nach der Differenzmethode, d.h. dass die Messsignale von zwei Sensor-
Chips, einem mit der Probe und einem leeren, verglichen werden. Die verwendeten Chips
des Typs XEN-39390 stammen von der Firma Xensor Integration bv (Niederlande). Sie
enthalten eine Siliziumnitrit-Membran von ca. 500 nm Dicke und einer Fldche von 30-
30 um?, die von verschiedenen Leiterbahnen zum Anschluss der Heizelemente sowie der
Temperatursensorik umgeben sind. Die letztgenannten Komponenten sind zum Schutz it
einer 700 nm dicken Siliziumoxid-Schicht bedeckt, so dass lediglich die als eigentliche
Messflache dienende Membran freiliegt. Die Probe kann somit ohne Probleme auf den
gesamten Sensor-Chip aufgeschleudert werden (Abschnitt[3.4.1.2).

Beide Chips (mit und ohne Probe) sitzen nebeneinander in einer Halterung und werden
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von einer Steuereinheit kontrolliert, die mittels eines zusatzlich angeschlossenen Lock-in-
Verstiarkers die Heizleistung reguliert. Das Kalorimeter kann damit einen Frequenzbereich
von 1 Hz bis 10 kHz abdecken. Um die Temperatur dabei ausreichend schnell oszillieren
zu lassen (das System beinhaltet nur eine aktive Heizung), sind die Chips von einer Zelle
umgeben, die von aufRen mit fliissigem Stickstoff gekiihlt wird. Somit stellt das System ein
Gleichgewicht zwischen aktiver Heizleistung und passiver Kiihlung ein. Die vergleichswei-
se starke Kiihlung erlaubt eine schnelle Temperaturmodulation bei einer Amplitude von
0,2K/min. Um die Probe vor chemischer Zersetzung zu schiitzen, kann die Zelle mit ei-
nem inerten Gas (in der vorliegenden Arbeit wurde trockener Stickstoff verwendet) gefiillt

werden.

3.2 Datenauswertung

Die Auswertung von Messdaten erfordert meist eine Anpassung mit Modellen, um aus
diesen die relevanten KenngroRen zu ermitteln. Fiir die soeben vorgestellten Messmetho-
den werden nachfolgend die Modellfunktionen eingefiihrt, die im Rahmen dieser Arbeit

Anwendung fanden.

3.2.1 Analyse der dielektrischen Messungen

Die Grundlagen der dielektrische Spektroskopie sind in Abschnitt néher erldutert und
schlieBen mit der weithin gebrduchlichen Havriliak-Negami-Funktion (Abschnitt
ab. Als eine der maf3geblichen Modellfunktionen fiir die vorgestellten Analysen wird ih-
re Verwendung sowie die Beschreibung der gewonnenen Informationen mit der Vogel-
Fulcher-Tammann-Gleichung (Abschnitt im Detail erlautert. Die Kombination die-
ser beiden Gleichungen erlaubt zudem eine alternative Auswertung. Auflerdem ist eine

Methode zur Bestimmung des Elektrodenabstands aus der Kapazitat dargestellt.

3.2.1.1 Dielektrische Spektren bei verschiedenen Temperaturen

Zunéachst wird die direkte Anwendung der Havriliak-Negami-Funktion zur Anpassung di-
elektrischer Spektren gezeigt. Darauf folgt die Einfiihrung einer Methode zur quantitati-

ven Analyse der Verbeiterung von Relaxationsprozessen und die exemplarische Anpassung
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durch die Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung.

Havriliak-Negami-Funktion

Wie schon in Abschnitt dargelegt, ist die Havriliak-Negami-Funktion (Glei-
chung eine empirisch erweiterte Modellfunktion zur Beschreibung der komplexen
dielektrischen Funktion in Abhéngigkeit von der Frequenz. Sie ist hdufig noch um einen
Term zur Erfassung der elektrischen Leitfdhigkeit (auch Abschnitt[2.3.3.2)) ergénzt. AuRer-
dem wird in einigen Féllen ein Hochfrequenzbeitrag einbezogen, um gewisse Effekte der
speziellen Elektrodenanordnung zu erfassen (Abschnitt [4.1.2.1). Sofern es die Daten er-
fordern, sind mehrere Relaxationsprozesse beriicksichtigt, so dass die generelle Funktion

zur Anpassung an die Daten €7, (@) die folgende Form hat

X sin <¥)
sin | 7; arctan - -
(0N i) Pitcos (’317”) o .
+a

+lw
E

(3.11)

8}{1‘1(@) = ZAE[ i
! [1 + Z(G)THN_’,')'B" CcoS (ﬂ%) -+ (C()THN7i)2ﬁi] :

wobei eine Anzahl von i Relaxationsprozessen zugrunde gelegt wird und Ag;, tuy i, Bi
und ¥ jeweils die dielektrische Stirke, die Relaxationszeit sowie der symmetrische und
asymmetrische Verbreiterungsparameter des i-ten Relaxationsprozesses darstellen, wah-
rend op die Gleichstromleitfdhigkeit und s deren Anstieg sowie / und k Parameter zur
Beschreibung eines Hochfrequenzbeitrages der Silizium-Elektroden sind. Es sei noch ein-
mal betont, dass Gleichung[3.11|den allgemeinen Fall darstellt und iiblicherweise all jene
Beitrige, die bei einer augenscheinlichen Priifung nicht in den Daten erkennbar sind, (zu-
néchst) auch nicht in der tatsdchlich verwendeten Funktion bertiicksichtigt sind. So enthélt
das in Abbildung gezeigte Beispiel neben den Beitrdgen fiir Leitfahigkeit und Elek-
trodenanordnung lediglich einen Relaxationsprozess.

Von den aus Gleichung gewonnenen Parametern ist im Rahmen dieser Arbeit vor
allem die mittlere Relaxationszeit 7. (sieche Gleichung fiir die Relation zu tyy) von
Bedeutung, die anschlieend weitere Analysen durchlauft. Eine Auswertung der Breite der
Relaxationsprozesse erfolgt nicht mittels der (empirisch eingefiihrten) Verbreiterungspa-

rameter 3 und 7, sondern anhand eines Vergleichs der Flachen des normierten dielektri-
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393 K
+  Messung
Anpassung
o-Relaxation
————— Leitfahigkeit
-------- Elektrodenbeitrag

«  Messung 413 K
—— Anpassung
o-Relaxation
————— Polarisation
————— Leitfahigkeit
-------- Elektrodenbeitrag

Abbildung 3.1: Beispielhafte Analyse des dielektrischen Spektrums einer ca. 200nm dicken Poly(2-
Vinylpyridin)-Schicht (My = 2250kg/mol) aufgenommen bei einer Temperatur von
393K a) bzw. 413K b). Die Anpassung mit Gleichung setzt sich zusammen aus
einem Leitfdhigkeits- sowie einem Elektrodenbeitrag und einer Havriliak-Negami-
Funktion zur Beschreibung der a-Relaxation a) bzw. einem Leitfdhigkeits- sowie
einem Elektrodenbeitrag und zwei Havriliak-Negami-Funktion zur Beschreibung
der a-Relaxation und einer Polarisation b) (jeweils wie angegeben).
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schen Verlustes.

Analyse der Verbreiterung anhand der Flichen der Relaxationsprozesse

Fiir die Auswertung der vereinzelten Polymerketten wird es hilfreich sein, die Verbrei-
terung der Relaxationsprozesse in Form der zusitzlichen Fliche quantitativ angeben zu
konnen. Die Uberlegung dabei ist, dass die Fliche eines Relaxationsprozesses linear mit
der Anzahldichte der fluktuierenden Dipole skaliert (Gleichungen und und
somit der Anteil an Dipolen mit abweichender Relaxationsrate bestimmt werden kann.
Ublicherweise entspricht die dielektrische Stirke Ae dieser Fliche. In den vorgestellten
Experimenten unterliegt diese Kennzahl jedoch aufgrund der speziellen Probenanordnung
einer erheblichen Unsicherheit (Abschnitt 4.1.4), so dass ein Zugang auf anderem Wege
erforderlich ist. Dafiir werden von den dielektrischen Verlustspektren ¢/  (®,T) (jeweils
gemessenen bei der Temperatur 7) alle Anteile, die nicht zur o-Relaxation gehoren, sub-
trahiert. Als Grundlage dazu dienen die zuvor mithilfe von Gleichung ermittelten
Beschreibungen dieser Komponenten. Anschliefend erfolgt eine Normierung, indem die-
se korrigierten Spektren ¢, (®,T) durch den Wert ihres jeweiligen Relaxationsmaximums
g .(0.(T),T) dividiert werden (. (T) entspricht dabei der Position des Maximums bei der

Temperatur T)

g (o,T)

kor

3.12
e (@) (3.12)

gli;nnorm (0), T) =

Die korrigierten und normierten Verlustspektren (w) sind anschlieffend nume-

risch zu integrieren, wobei auf eine logarithmische Frequenzachse zu achten ist (die kon-
krete Basis des Logarithmus ist, sofern immer dieselbe verwendet wird, an dieser Stelle
nebenséachlich, da ihr Wert lediglich in Form eines Faktors zum Integral beitragt, der sich
im Laufe der Analyse herauskiirzen wird)

norm

F(T) = /g” (©,T)dlog (3.13)

Anhand dieser skalierten Flichenwerte kann nun der a-Relaxationsprozess der verein-
zelten Ketten mit demjenigen im , bulk“-Material verglichen werden. Besitzen zwei Relaxa-

tionsprozesse dieselbe Form, so sind auch ihre skalierten Flachen identisch, wahrend eine
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Verbreiterung einen grolderen Flacheninhalt unter der Kurve nach sich zieht. Aufgrund der
Proportionalitit des Flacheninhalts und der Anzahldichte der zugrundeliegenden fluktuie-
renden Dipolmomente entspricht die zusétzliche Flache, die in Folge einer solchen Verbrei-
terung auftritt, dem Anteil der Dipole, die eine von der Vergleichsverteilung abweichende
Relaxationsrate haben. Mit der skalierten Flache des ,bulk“-Materials F,,;; als Referenz
kann so aus der skalierten Flache der vereinzelten (bzw. semi-vereinzelten) Ketten Fj,, der
Anteil f;, derjenigen Dipole ermittelt werden, deren Relaxationszeiten nicht der Relaxati-

onszeitverteilung im , bulk” entsprechen

F;'SU(T) - Fbulk(T)

Foo(T) (3.14)

H(T)=

Da es sich um skalierte Werte handelt, dient als Ma die Anzahldichte der mobilen
Dipolmomente. Somit reprasentiert f;, den Anteil der mobilen Segmente, deren Dyna-
mik vom ,,bulk“-Verhalten abweicht. Ob diese Abweichung eine Verlangsamung oder Be-
schleunigung der Fluktuationen darstellt, wird durch die Lage der Verbreiterung entweder

auf der Niederfrequenz- oder auf der Hochfrequenzseite des Maximums angezeigt (Abbil-

dung[3.2).

Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung

Die empirische Vogel-Fulcher-Tammann-Abhéngigkeit (Gleichung ist bereits in Ab-
schnitt als charakteristischer Zusammenhang zwischen struktureller Relaxationszeit
und Temperatur in glasbildenden Systemen eingefiihrt worden. Deshalb eignet sie sich
zur Identifizierung der strukturellen o-Relaxation und folglich zur Beschreibung von de-

ren Temperaturabhéngigkeit. Als Grundlage dienen die Wertepaare aus der mittleren Re-

laxationszeit 7., die mittels der Havriliak-Negami-Funktion (Gleichungen [2.34| bzw. [3.11|

und [2.37)) aus einem dielektrischen Spektrum extrahiert wird, und der entsprechenden

Temperatur 7, bei der dieses Spektrum aufgenommen wurde (Abbildung|3.3).
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Abbildung 3.2: Die korrigierten und normierten dielektrischen Verlustspektren el’cgr_’mrm( f) von

Poly(2-Vinylpyridin) (My = 2250kg/mol) im ,bulk“-Material a) sowie der semi-
vereinzelten b) und vereinzelten Ketten c), jeweils aufgenommen bei einer Tempe-
ratur von 412K, werden zur Ermittlung der Flache unter dem o-Relaxationsprozess
(hell eingeféarbte Flachen Fp, i, Fyemi—iso Und Fjy,) integriert. Der hellgriin und weil3
schraffierte Bereich bei Frequenzen oberhalb von 10kHz im Spektrum der semi-
vereinzelten Ketten b) ist nach den Daten der vereinzelten Ketten extrapoliert. Die
Uberlagerung der drei Spektren d) zeigt eine Verbreiterung der Niederfrequenz-
flanke des Relaxationsprozesses bei den semi-vereinzelten und vereinzelten Ketten
gegeniiber dem ,bulk“-Material (rot bzw. griin schraffierte Fldchen), wihrend die
Hochfrequenzflanke im Rahmen der experimentellen Unsicherheit unverdndert ist.
Nach Gleichung lasst sich der Anteil f, dieser Verbreiterungen an der Ge-
samtfliche des Relaxationsprozesses errechnen. Die Fehlerbalken fiir die Daten der
semi-vereinzelten und vereinzelten Ketten entsprechen einer absoluten Unsicher-
heit von 3-107 in £”, die experimentelle Unsicherheit der ,bulk“-Daten ist somit
kleiner als die SymbolgroRe.
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Abbildung 3.3: Beispielhafte Analyse der Temperaturabhingigkeit der mittleren Relaxationszei-
ten 7., die aus den dielektrischen Spektren einer ca. 200 nm dicken Poly(2-
Vinylpyridin)-Schicht (My = 2250kg/mol) ermittelt wurden (Abbildung [3.1). Die
Anpassung an die mittlere Relaxationsrate der Segmentdynamik erfolgt mit der
Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung (Gleichung [2.1). Auch die Maximumsposition
des Polarisationsbeitrages zeigt eine dhnliche Temperaturabhéngigkeit, allerdings
kann sie nicht direkt einer molekularen Gréf3e zugeordnet werden.

3.2.1.2 Beschreibung von Relaxationsprozessen in der Temperaturdarstellung

In einigen Fallen ist es moglich, dass parasitidre Beitrdge (wie die elektrische Leitfahig-
keit oder der Hochfrequenzbeitrag der Silizium-Elektroden) in der frequenzabhingigen
Darstellung des dielektrischen Verlusts €”(w) (bei fester Temperatur) einen Relaxations-
prozess liberlagern und damit eine verlédssliche Auswertung verhindern, wahrend dieser
in der entsprechenden temperaturabhéngigen Prasentation €”(7T) (bei fester Frequenz)
klar zu erkennen ist (Abbildung[3.4). In diesem Fall zeigt das Maximum die charakteris-
tische Temperatur 7. an (bei der Analyse der o-Relaxation wird diese Temperatur mit 7y,
bezeichnet und, unter Angabe der Testfrequenz, auch dynamische Glasiibergangstempe-
ratur genannt). Eine formale Beschreibung des Relaxationsprozesses gelingt dann durch
die Verkniipfung der Havriliak-Negami-Funktion &/, (o, tyy) (Gleichung und der
Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung 7(7') (Gleichung mittels Gleichung wobei

die Ersetzung tyy = 7(7T) vorgenommen wird
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sin | yarctan Sin(ﬁTﬂ)
((OTHN(T))fﬁ'FCOS(ﬁTn) GDC(T)
+a

[l —|—2(CO’L'HN(T))ﬁ cos (%) + (G)THN(T))Zﬁ} ] £ 0°

—DT, —D_.T,
mit tun(T) = Toexp < 0 ) und opc(T) = opexp ( < C>

SII(T) :AE (3.15)

T-Ty T-T,

Dabei bezeichnet im ersten Term Ae die dielektrische Stirke, B und y die Parameter
fiir symmetrische und asymmetrische Verbreiterung, 7o und D sind Konstanten der Vogel-
Fulcher-Tammann-Abhéingigkeit der charakteristischen Relaxationszeit des Relaxations-
prozesses und Ty ist die zugehorige Vogel-Temperatur. Der zweite Term beschreibt den Leit-
fahigkeitsbeitrag (deren Temperaturabhangigkeit ebenso einer Vogel-Fulcher-Tammann-
Gleichung entspricht [122]]) mit der Gleichstromleitfahigkeit im Grenzwert divergierender
Temperatur oy, einer Konstante D,, der Vogel-Temperatur des Leitfahigkeitsprozesses T,
der Permittivitdt des Vakuums &), dem Steigungsexponenten s und dem entsprechenden
Parameter zur Einheitenkorrektur a. Da die Temperatur T als unabhingige Variable dient,
stellt die Kreisfrequenz @ = 2nf eine weitere Konstante dar. Allerdings ist zu beachten,
dass in Gleichung|[3.15|fiir die Parameter Ag,  und y keine Temperaturabhéngigkeit ange-
nommen wird. Diese Annahme gilt jedoch meist nur in einem kleinen Temperaturbereich.
Im Falle von Ae kann man fiir einfache (unkorrelierte) Systeme einen invers proportio-
nalen Zusammenhang mit der Temperatur herleiten und nachweisen (Abschnitt [2.3.2)),
der jedoch in Materialien mit ausgepragten intermolekularen Wechselwirkungen deutlich
komplizierter wird und dessen funktionaler Zusammenhang deshalb nicht vorherzusagen
ist. Da im Rahmen dieser Arbeit diese Beschreibung nur in kleinen Temperaturbereichen

Anwendung findet, sind derartige Ergdnzungen verzichtbar.

3.2.1.3 Kapazitive Dickenbestimmung

Da die tatsdchliche Messgrof3e bei der dielektrischen Spektroskopie die Kapazitat (bzw.
die Impedanz) ist, kann man neben den Materialeigenschaften (in Form der dielektri-
schen Funktion) auch die beteiligten geometrischen Faktoren extrahieren. Ausgehend von

Gleichung |3.1]ist dies insbesondere der Plattenabstand des Kondensators. Wenn man den
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Abbildung 3.4: Beispielhafte Analyse des dielektrischen Verlustes einer ca. 200 nm dicken Poly(2-
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Vinylpyridin)-Schicht (My = 2250 kg/mol) in der Temperaturdarstellung, aufge-
nommen bei einer Frequenz von 1218 Hz a) bzw. 121 Hz b). Die Anpassung mit
Gleichung setzt sich zusammen aus einem Leitfdhigkeitsbeitrag und zwei
Havriliak-Negami-Funktionen zur Beschreibung der «- und -Relaxation.
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effektiven Wert der dielektrischen Permittivitit €’ kennt, lisst sich der Plattenabstand d des

Probenkondensators aus dem Realteil von dessen Kapazitidt C’ und der Fldche A ermitteln

A
d:e’soa (3.16)

Bei der im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Probengeometrie mit nanostrukturierten
Elektroden (Abschnitt kann man damit zwar nicht die Dicke des Probenmateri-
als bestimmen, da es den Kondensator nicht vollstandig ausfiillt, allerdings lasst sich auf
diese Weise eine andere wichtige Information gewinnen. Unter der Annahme, dass der
Probenkondensator im Wesentlichen leer bzw. mit Luft gefiillt ist (d.h. €’ ~ 1), erhélt man
ndmlich eine Abschétzung fiir den Elektrodenabstand, so dass man naherungsweise den
Fiillgrad bestimmen kann. Mithilfe von Ersatzschaltbildern (Abschnitt ist es dann

sogar moglich, die Beitrage der Abstandhalter zu beriicksichtigen.

3.2.2 Analyse der Rasterkraftmikroskopaufnahmen

Der Einsatz des Rasterkraftmikroskops in der vorliegenden Arbeit erfiillt mehrere Zwecke,
die jeweils einer speziellen Analyse der Topografie bediirfen. Hilfsmittel fiir alle folgenden
Auswertungen ist die frei verfiigbare Software Gwyddio Bei den Polymerschichten muss
die Oberfldche begutachtet werden, um ein Entnetzen auszuschliel3en. Das kann auftre-
ten, wenn die Wechselwirkungen der Polymersegmente untereinander gegeniiber denen
mit dem Substrat favorisiert sind. In der Folge bilden sich Locher in der Polymerschicht,
um die Kontaktfliche zu reduzieren, bis im letzten Stadium das Polymer in vereinzel-
ten groen Tropfchen vorliegt. Da dann keine geschlossene Schicht mehr vorliegt und
insbesondere deren vorgegebene einschrdnkende Langenskala (ndmlich die Schichtdicke)
nicht mehr besteht, sind solche Proben fiir die Untersuchung unbrauchbar und wurden
ausgeschlossen. Als quantitatives Bewertungskriterium dient die Oberflachenrauhigkeit,
die auch zur Charakterisierung anderer Oberflachen, etwa des Substrats, herangezogen
wird.

Die zweite Anwendung ist die Bestimmung der Dicke der untersuchten Polymerschich-

ten. Diese stellt das Mal? fiir die raumliche Begrenzung in diesen Proben dar und ist des-

8Version 2.25 (GNU General Public License), heruntergeladen von http://www.gwyddion.net am
25.07.2011.
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halb von Bedeutung fiir die Einordnung und Interpretation der dielektrischen Ergebnisse.
Eine zuverladssige Ermittlung der Schichtdicke erfolgt durch die Umwandlung des Hohen-
bildes in ein Histogramm. Dariiber hinaus ist diese Methode geeignet, um allgemein die
Hohe einer beliebigen Struktur zu bestimmen, so dass auch die als Abstandhalter verwen-
deten Nanostrukturen auf diese Weise tiberpriift werden.

Der dritten Art der Auswertung, ndmlich der Bestimmung des Volumens einzelner Struk-
turen in einer Aufnahme, kommt bei der Untersuchung vereinzelter Polymerketten, dem
letzten Teil dieser Arbeit, eine besondere Bedeutung zu. Weil dabei in grofderem Ausmafd
systematische Fehler auftreten konnen, erfolgt die Ermittlung der Volumina mittels drei
unterschiedlicher Verfahren. Der anschlief3ende Vergleich zeigt auch entsprechende Ten-

denzen, die jedoch fiir die vereinzelten Ketten noch innerhalb der Fehlergrenzen liegen.

3.2.2.1 Ermittlung der Oberflachenrauhigkeit

Als Bewertungskriterium fiir das Benetzungsverhalten eines Polymers auf einem Substrat,
aber auch zur Charakterisierung des Substrats selbst ist die Oberflachenrauhigkeit von
Bedeutung. Es existieren verschiedene Definitionen der Rauhigkeit, von denen in der vor-
liegenden Arbeit die mittlere quadratische Rauhigkeit S, (englisch, ,root mean square
roughness“ bzw. ,RMS roughness“) verwendet wird. Sie berechnet sich aus den Hohen-
werten z(xg,y;) der Pixel, wobei x; der k-te Pixel in x-Richtung und y; der /-te Pixel in

y-Richtung ist

1 M—1N—1 1 M—1N—
Sq= YN ) Z 2(xk, 1) — (m)]? mit =N ; ; (Xk, 1) (3.17)

k=0 [=

Dabei entspricht (m) dem durchschnittlichen Hohenwert des ganzen Bildes und M bzw.
N sind die Gesamtpixelanzahl in x- bzw. y-Richtung.
3.2.2.2 Schichtdickenbestimmung

Da die Rasterkraftmikroskopie ausschlieBlich zur Oberflichencharakterisierung geeignet
ist, muss eine Polymerschicht erst vorbereitet werden, damit ihre Schichtdicke zuganglich

wird. Die anschlieffende Analyse ldsst sich allerdings auf jegliche Oberflichenstrukturen
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anwenden, die eine planparallele Flache zu einem ebenen Untergrund bilden. Das ermog-
licht neben der Dickenbestimmung von Polymerschichten auch eine Charakterisierung der

als Abstandhalter eingesetzten Nanostrukturen.

Vorbereitung

Um die Dicke einer Polymerschicht auf einem Substrat mit dem Rasterkraftmikroskop zu
messen, ist es notwendig, die Schicht auf einer Teilfliche zu entfernen, so dass das Sub-
strat freiliegt. Das erzeugt eine Stufe zwischen Schicht- und Substratoberflache, deren Ho-
he die Schichtdicke représentiert. Zum Entfernen der Polymerschicht von einem Teil des
Substrats dient in der vorliegenden Arbeit eine Spritzenkaniile aus Stahl, mit der unter
leichtem Andruck ein Kratzer in die Schicht geritzt wird (eine Schiadigung des Substrats
findet dabei nicht statt, wie Abschnitt zeigt). Bei der weiteren Analyse ist zu be-
achten, dass oft etwas von dem entfernten Material als Grat an der Kante zuriickbleibt
und einen erhohten Wall zwischen dem freigelegten Substrat und der eigentlichen Schich-

toberflache bildet (Abbildung. [3.5).

Analyse mit dem Histogram

Prinzipiell kann die Auswertung der Grof3e und Hohe von Oberflachenstrukturen, bei-
spielsweise den soeben beschriebenen Stufen, in einer Rasterkraftmikroskopaufnahme
mithilfe einer Profillinie geschehen. Dafiir wahlt man eine Kontur aus dem Bild aus und
stellt die entsprechenden Hohenwerte iiber der Konturldnge dar. Nach ggf. notwendigen
Korrekturen, etwa dem Einebnen bestimmter Abschnitte, sind horizontale und vertikale
Ausdehnung ablesbar.

Insbesondere bei der Aufnahme von Stufen wiirde diese Art der Analyse jedoch nur
eine einzige Linie des Bildes beriicksichtigen und somit eine grof3e Menge der erhobe-
nen Daten aussparen. Deshalb empfiehlt sich eine andere Art der Auswertung, die alle
Informationen des Bildes nutzt. Letzteres kann mit einer Umwandlung des Hohenbildes
in ein Histogramm erreicht werden, also der Darstellung der Haufigkeit der Bildpunkte
mit einem bestimmten Hohenwert iiber eben diesen Hohenwerten (Abbildung [3.5f). In
einem Histogramm bilden demzufolge Fldchen, deren Punkte die gleiche Hohe aufweisen

und die moglichst grof$ sind, jeweils ein Maximum. Dieses ist um so schmaler, je weniger
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die Hohenwerte der beteiligten Punkte voneinander abweichen. Demzufolge kann man

die Hohe der Stufe, die beispielsweise zwischen Schichtoberfliche und Substrat entsteht,

durch den Abstand der beiden entsprechenden Maxima bestimmen. Ein weiterer Vorteil

dieser Auswertung besteht darin, dass ein typischerweise aufgeworfener Grat an der Kan-

te des freigekratzten Bereichs (Abbildung([3.5b) bei geeignet gewahlter BildgroRe nur eine

kleine Flache einnimmt und daher im Histogramm sehr unscheinbar ist.
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Abbildung 3.5: Hohenbild einer Aufnahme mit dem Rasterkraftmikroskop a) einer diinnen Poly-

methylmethacrylat-Schicht, die durch den Kratzer mit einer Stahlkaniile angeritzt
wurde. Das Hohenprofil b) bietet die Mdglichkeit, die Hohe der Stufe an der Kante
eines Kratzers zu messen (das gezeigte Profil wurde entlang der griinen Linie in a)
aufgenommen). Das Histogramm c) (d.h. die Darstellung der Héufigkeit der vor-
kommenden Hohenwerte) steigert allerdings die Genauigkeit, da die Information
aller Bildpunkte verwendet wird. Die Maxima représentieren die Schichtoberflache
bzw. das freigekratzte Substrat. Der Abstand dieser Maxima entspricht der (iiber
den analysierten Bildausschnitt gemittelten) Schichtdicke. Bei den hellen (also er-
habenen) Bereichen im Hohenbild, die an der Kante zwischen der Oberflache der
Polymerschicht und der freigekratzten Fldche liegen, handelt es sich um einen Grat
(wie auch im Profil ersichtlich ist), der beim Entfernen des Polymers aufgeworfen
wird. Der Flichenanteil dieses Grates ist jedoch so gering, dass er im Histogramm
kaum feststellbar ist.

Potentielle Fehlerquellen

Die Verwendung von nanostrukturierten Elektroden beinhaltet einen entscheidenden Vor-

teil bei der Dickenmessung an diinnen Schichten gegeniiber herkdmmlichen Praparati-

onsmethoden, wie dem Aufdampfen von Elektroden [8] [19-23] 110, 110,
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111], [1234139]. In letzterem Fall kann man die Schichtdicke entweder nur abseits der
Elektroden mit dem Rasterkraftmikroskop bestimmen [80, [140] oder andererseits mit-
tels der Kapazitit und einem zuvor an einer anderen (,,bulk“-) Probe erhobenen Wert der
Permittivitdt ermitteln [110} [123]]. Dabei ist also entweder der Zugang zur eigentlichen
Probenflache verwehrt oder es muss eine Annahme getroffen werden, nimlich dass die
Permittivitdt auch in diinnen Schichten den ,bulk“-Wert aufweist, was z. B. aufgrund von
Grenzflacheneffekten nicht zwangslaufig giiltig sein muss. Demgegeniiber ist es moglich,
eine nanostrukturierte Gegenelektrode nach der dielektrischen Messung zu entfernen, oh-
ne die Probe zu zerstoren. So kann man eine direkte Schichtdickenbestimmung ohne die
(ggf. fehlerbehaftete) Annahme weiterer Parameter auf der eigentlichen Probenfldche vor-
nehmen.

Eine verbleibende Fehlerquelle stellt jedoch die Moglichkeit dar, dass man bei der Teil-
entfernung der Probenschicht (also beim Einritzen) auch etwas Substrat abtragen und
somit die Schichtdicke iiberschatzen wiirde. Die Bestdandigkeit des Substrates gegeniiber
dem Einritzen mit einer Stahlkaniile ist also essentiell fiir die Zuverlassigkeit dieses Ver-
fahrens. Tatsachlich lassen sich Spuren eines solchen Kratzers auf der Silizium-Oberflidche
feststellen, allerdings ist keine Vertiefung messbar (Abbildung[3.6). Stattdessen findet man
gewisse Schleifspuren, die statt einer Abtragung der Silizium-Oberflache eher der Ablage-
rung von Material und Partikeln, die sich beim Entlangkratzen von der Stahlkaniile 16sen,
zuzuschreiben sind. Dies zeigt, dass keine nachweisbare Substratschadigung erfolgt und
somit die Schichtdickenbestimmung auch keinem daraus resultierenden systematischen

Fehler unterworfen ist.

Dickenvariation

Eine wesentlich grof3ere Unsicherheit in der Dickenbestimmung resultiert aus der spezi-
ellen Art der Praparation. Die Schichten werden aus einer Losung auf das Substrat auf-
geschleudert (Abschnitt [3.4.1.2)), wobei ein Grofteil des Losungsmittels schlagartig ver-
dampft. Weil das System dabei abrupt aus dem Gleichgewicht faillt, konnen leicht Uneben-
heiten auftreten. Diese bleiben dann bestehen, weil die Viskositat ohne das Losungsmittel
stark reduziert ist. Die Schichten weisen daher mitunter eine recht ausgepragte Variation

der Dicke auf, so dass sich die angegebenen Fehlergrenzen vor allem auf solche Uneben-
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Abbildung 3.6: Hohenbild einer Rasterkraftmikroskopaufnahmme von einem unbeschichteten Si-
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lizium-Substrat a), das mit einer Stahlkaniile gekratzt wurde wie typischerweise
zur partiellen Entfernung einer Polymerschicht. Im Hoéhenprofil ¢) (das entlang
der griinen Linie in a) aufgenommen wurde), zeigt sich, dass auf einem ca. 5 um
breiten Streifen Materialablagerungen zu finden sind. Im Hohenbild sind auch in
dem Bereich rechts neben diesem Streifen Spuren des Kratzers erkennbar (ndmlich
ein orientiertes Relief). Das Profil offenbart jedoch, dass dieser Bereich trotzdem
auf derselben Hohe liegt wie die nicht gekratzte Flache. Auch das Histogramm c)
enthéilt neben dem Maximum, das die Substratebene reprasentiert, nur ein weite-
res, sehr kleines Maximum, welches dem Streifen von abgelagertem Material ent-
spricht.
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Tabelle 3.1: Dickenwerte einer diinnen Polystyrol-Schicht (My = 1103 kg/mol), die aus vier ver-
schiedenen Rasterkraftmikroskopaufnahmen (jeweils mit einer Flache von 20-20 ym)
derselben Probe bestimmt wurden. Die Werte entsprechen dem Abstand der Maxima,
die im Histogramm der jeweils zugrunde liegenden Aufnahme das Substrat bzw. die
Schichtoberfldche reprasentieren (wie in Abbildung dargestellt). Auflerdem sind
die Halbwertsbreiten der beiden Maxima angegeben.

Halbwertsbreite [nm]

Bild Nr. Dicke [nm] Schichtoberfliche Substrat
1 16,2 4,7 2,8
2 25,5 4.8 3.4
3 15,2 4,7 23
4 19,8 52 1,9
Mittelwert 19 48 2,6
Standardabweichung 5 0,2 0,6

heiten beziehen, wiahrend der tatsichliche Messfehler sehr klein ist.

Als Beispiel sei hier eine ca. 19nm dicke Polystyrol-Schicht (My = 1103 kg/mol) an-
gefiithrt (Tabelle [3.1). Zur Auswertung der von vier verschiedenen Stellen stammenden
Rasterkraftmikroskopaufnahmen dienen wie beschrieben die in Histogramme umgewan-
delten Hohenbilder. Dabei weisen in allen Histogrammen die Maxima, die die Oberflache
der Polymerschicht repréasentieren, eine Halbwertsbreite von nur 4,8 (+0,2) nm auf, was
einer Variation von +2,4nm entspricht. Diese relativ geringe Variation der Schichthohe
bezieht sich jeweils auf den 20-20 um? grofRen Bildausschnitt (der in der Regel auch nur
zur Halfte die Schichtoberfldche zeigt, da der iibrige Teil die freigekratzte Fldache abbildet)
und ist damit sehr lokal. Demgegeniiber schwankt der ermittelte Wert der Schichtdicke
der Aufnahmen deutlich stérker, die Standardabweichung betrdgt 5nm, was einer rela-
tiven Dickenschwankung von ca. 25% entspricht. Der Fehler in der Dickenangabe von
19 (£5) nm weist also keine Messunsicherheit im Sinne einer Gerdtegenauigkeit aus, son-

dern die Variabilitat der Probe.

3.2.2.3 Volumenbestimmung vereinzelter Polymer-Knauel

Anhand der Rasterkraftmikroskopaufnahmen lassen sich auch die Volumina der vereinzel-
ten Polymer-Knauel bestimmen. Dafiir kommen aus nachstehenden Griinden verschiedene

Verfahren zum Einsatz. In jedem Fall werden die Hohenbilder zunachst mittels folgender
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Korrekturfunktionerﬂ in der angegebenen Reihenfolge vorbereitet:
* Linienkorrektur durch Anpassung des Hohenmedians
* Korrektur horizontaler Ritzen
* Einebnen des Bildes, so dass Flichen nach oben zeigen
* Einebnen des Bildes durch Subtraktion der gemittelten Ebene

* Entfernen eines polynomischen Hintergrundes (jeweils Polynom vierten Grades in

beide lateralen Richtungen)

Volumenbestimmung nach uniformer Untergrundschwelle

Das erste Verfahren nutzt ausschlieRlich spezielle Analysefunktionen der Software Gwyd-
dion, die auch zur Bildkorrektur eingesetzt wird. Dabei werden alle Punkte, deren Ho-
henwert {iber einer ausgew&hlten Schwelle liegt, maskiert (Abbildung [3.7p). Die Gebiete
zusammenhédngender maskierter Datenpunkte markieren dann die Objekte fiir die wei-
tere Analyse. Der Schwellwert soll dabei die Substratrauhigkeit, also deren Spitze-zu-
Spitze-Wert abdecken und ist dementsprechend fiir das gesamte Bild (uniform) festgelegt.
Bei dem verwendeten Silizium-Substrat mit einer mittleren quadratischen Rauhigkeit von
0,3nm wird diese Schwelle mit 1,3 nm angesetzt. Als statistische Abweichungen sind je-
doch vereinzelte {iber dieses Niveau hinausragende Spitzen zu erwarten. Um diese zu
filtern, schlie3t man alle Objekte aus, deren Grundfliche kleiner als 381,5nm? ist, was
einem Durchmesser von 22 nm entspricht (Abbildung ).

Fiir alle verbleibenden markierten Objekte approximiert man den Untergrund durch
eine Laplace’sche AnpassungEG] und bestimmt die Volumina, die jeweils von diesem Un-
tergrund, der Objektoberfliche und der Begrenzung der Maske umschlossen sind (Abbil-
dung[3.7d). Angewandt auf mehrere Oberfldchenaufnahmen an verschiedenen Positionen

auf derselben Probe liefert dieses Verfahren die Volumina der Knduel, aus denen dann de-

9Die Korrekturfunktionen sind alle in der frei verfiigbaren Software Gwyddion enthalten und tragen dort die

Bezeichnung ,,correcting lines by matching height median®, ,,correct horizontal scars (strokes)*, ,level data

to make faces point upward*, ,Level data by mean plane subtraction®, ,Remove polynomial background*.

10F{ir die Laplace’sche Anpassung des Untergrundes der maskierten Volumina wurde die entsprechende Ana-

lysefunktion (Option ,Laplacian backround basis“ bei der automatischen Extraktion der Volumina) der
Software Gwyddion verwendet.
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Hohenbild einer Rasterkraftmikroskopaufnahme von vereinzelten Kndueln aus
Poly(2-Vinylpyridin) (My = 2250kg/mol) a). Im maskierten Hohenbild b) wer-
den alle Bildpunkte, deren Hohenwerte grof3er als 1,3 nm sind, mit einer Maske
(hellgriine Flachen) markiert. Die Farbskala der Hohenwerte neben a) gilt ebenso
fiir b). AnschlieBend miissen sehr kleine maskierte Fldchen, die lediglich extreme
Erhohungen des Substrats darstellen, entfernt werden c). Dies geschieht durch die
Filterung zusammenhéngender maskierter Flachen, deren Grundfldche eine Gro-
Re von 381,5nm? nicht iiberschreitet. Anhand einiger Héhenprofile d) ist die Vo-
lumenbestimmung dieser maskierten Erhebungen veranschaulicht. Die gezeigten
Profile sind entlang der im Hohenbild ¢) eingezeichneten Linien extrahiert. Da-
bei entspricht die schwarze gestrichelte Linie dem Schwellwert von 1,3 nm fiir die
Maskierung. Die gelb gefarbten Flachen visualisieren die Volumina, die mit dieser
Analyse bestimmt werden. Am rechten Rand von Profil 1 ist eine kleine Erhebung
iiber den Schwellwert (hellrote Flache) erkennbar, die aufgrund ihrer zu geringen
Grundflache von der weiteren Analyse ausgeschlossen wird.
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ren Mittelwert Vinsuel gebildet wird. Ein potentieller Nachteil dieser Methode ist die Ver-
nachlissigung des Volumenanteils eines jeden Kniuels, der sich unterhalb des Schwell-
wertes der Maske befindet, so dass die Volumina der Objekte systematisch unterschétzt
werden. Um die Grollenordnung dieses Fehlers zu beziffern, erfolgt der Vergleich mit zwei

weiteren Analysemethoden, die ohne eine uniforme Untergrundschwelle arbeiten.

Volumenberechnung durch Rotationskorper der Halbprofile

Zur Erfassung der vollen Ausdehnung der Knduel werden aus den Rasterkraftmikroskop-
aufnahmen von jedem Objekt vier Hohenprofile ausgelesen. Diese Profile sind jeweils in
einem Winkel von 45° zueinander angeordnet, so dass eines in Aufnahmerichtung des Ras-
terkraftmikroskops liegt (dieses Profil entstammt somit nur einer einzigen Aufnahmelinie),
ein weiteres genau senkrecht dazu steht und die verbleibenden beiden die Diagonalen bil-
den (Abbildung bis ¢). Aulerdem miissen die Profile alle den héchstgelegenen Punkt
des Kniuels enthalten.

Ein Vergleich der vier Profile desselben Knéuels offenbart eine ausgeprégte radiale Sym-
metrie (Abbildung ). Dies rechtfertigt es nun, die Profile an der Position ihrer maxi-
malen Hohe in zwei Teile zu zerlegen (Abbildung bis k) und daraus die Volumina
der Rotationskorper zu berechnen. Als Rotationsachse dient die vertikale Teilungsachse
(z-Richtung), welche durch die Umformung z = h(x) — x = h~!(z) zur Achse der unabhén-
gigen Variablen wird, so dass das Volumen gegeben ist durch

Zmax

Vi = 0 / £2(w)du (3.18)

72=0,1 Zpax

wobei f(u) = h~!(z) die Umkehrfunktion von z = h(x) und z,,,, das Maximum von h(x)
darstellt. Mit dem Beginn der Integration bei z = 0, 1 z,,,,, werden die unteren 10% der
Knduelhohe ausgelassen, um Volumenbeitrdge aufgrund der Substratunebenheit auszu-
schlieen. Auf diese Weise erhélt man das Objektvolumen als Mittelwert der Volumina, die
aus jeweils acht Halbprofilen resultieren. Bei diesem Verfahren macht die Substratflache
einen wesentlich kleineren Anteil aus (ndmlich nur den unmittelbar neben dem jeweili-
gen Kniuel befindlichen Bereich, der in den Hohenprofilen mit auftaucht), so dass auch

deren Variation erheblich kleiner ausfallt. Folglich wird das Volumen der Knéuel deutlich
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Abbildung 3.8:

Hohenbild einer Rasterkraftmikroskopaufnahme von vereinzelten Kndueln aus
Poly(2-Vinylpyridin) (My = 2250kg/mol) a). Von allen Kndueln werden jeweils
vier Hohenprofile b) entlang verschiedener Winkel (1 - in Aufnahmerichtung, d.h.
in der Bildhorizontalen, 2 - senkrecht zur Aufnahmerichtung, d.h. in der Bildverti-
kalen, 3 - diagonal von der linken oberen zur rechten unteren Bildecke, 4 - diagonal
von der rechten oberen zur linken unteren Bildecke) extrahiert, wie die farbigen
Linien (entsprechend den Farben der Hohenprofile) in der vergrof3erten Ansicht
eines einzelnen Knéuels c) zeigen. Der vergrof3erte Ausschnitt ist im Hohenbild a)
durch ein weilses Rechteck markiert. Die vertikal bei ihrem Maximum halbierten
Profile d) bis k) (wie angegeben) bilden die Grundlage fiir die Berechnung der Vo-
lumina aus den Rotationskérpern. Dafiir sind die laterale und die vertikale Achse
vertauscht, um zu veranschaulichen, dass eine Integration entlang der Héhenach-
se stattfindet, deren untere Grenze 10% der Gesamthohe des Kniduels (schwarze
gestrichelte Linie) entspricht. Die hellrot gefarbten Flachen visualisieren die Volu-
mina, die dabei berechnet werden.
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weniger unterschitzt, ist aber andererseits aufgrund der angenommenen Rotationssym-
metrie (trotz der Mittelung {iber acht Profile) von grof3eren statistischen Schwankungen

betroffen.

Volumenermittlung durch Approximation von Kugelsegmenten

Die spezielle Form der Objekte geht sogar iiber die recht ausgeprigte Rotationssymmetrie
hinaus, sie lasst sich namlich anndhernd durch ein Kugelsegment beschreiben. Dies wird
spéter noch von Bedeutung sein (Abschnitt[4.3.1.4), liefert aber an dieser Stelle ein weite-
res Verfahren zur Berechnung des Volumens. Dabei sind die Profile mit der Kreisgleichung
r? = x*> + 7> mit dem Radius r als freiem Parameter anzupassen. Zur Anwendung (Abbil-

dung[3.9d bis g) wird sie entsprechend umgeformt und um einen linearen Untergrund der

Form mx + n erweitert

20+ Vrr—(x—x0)?* , |x—x| <

0

ST

C(x)=z(x)+mx+n mit z(x)= (3.19)

, Jx—x0| >

N1}

wobei als weitere freie Parameter die Koordinaten des Kreismittelpunktes (xo,zo) hinzu-
kommen. Diese lassen sich auf die charakteristischen Grol3en des Kreissegments, ndmlich
dessen Hohe h = r+ zp bzw. die Lange der Kreissehne s = 2/r?> — (r — h)?, zuriickfiihren.

Das Volumen des entsprechenden Kugelsegments ist dann

W

V=—
3

(3r—h) (3.20)

Damit lassen sich fiir jedes Objekt ein Mittelwert aus den Volumina der jeweils vier
Profile berechnen. Aufgrund der zusatzlichen Anpassung des Untergrundes kann auf das
Wegschneiden eines gewissen Volumenanteils verzichtet werden, so dass die resultieren-
den Mittelwerte im Vergleich zu den beiden vorangegangenen Methoden sehr genau sind.
Andererseits ist die Annahme einer sphérischen Form sehr weitreichend und nur zu einem
gewissen Grad erfiillt. Dies hat wiederum eine niedrigere Prazision zur Folge, so dass die

Standardabweichung hoher ist als bei den beiden anderen Verfahren.
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Abbildung 3.9: Hohenbild einer Rasterkraftmikroskopaufnahme von vereinzelten Knéueln aus
Poly(2-Vinylpyridin) (My = 2250kg/mol) a). Von allen Kndueln werden jeweils
vier Hohenprofile b) entlang verschiedener Winkel (1 - in Aufnahmerichtung, d.h.
in der Bildhorizontalen, 2 - senkrecht zur Aufnahmerichtung, d.h. in der Bildverti-
kalen, 3 - diagonal von der linken oberen zur rechten unteren Bildecke, 4 - diagonal
von der rechten oberen zur linken unteren Bildecke) extrahiert, wie die farbigen
Linien (entsprechend den Farben der Hohenprofile) in der vergrof3erten Ansicht
eines einzelnen Knéuels c) zeigen. Der vergrof3erte Ausschnitt ist im Hohenbild a)
durch ein weiRes Rechteck markiert. An diese Profile werden dann mittels Glei-
chung[3.19|Kreissegmente angepasst d) bis g) (farbige durchgezogene Linien). Aus
den so gewonnenen Parametern und unter der Annahme, dass dieses Kreissegment
den Querschnitt eines Kugelsegments darstellt, ldsst sich dann das Volumen be-
rechnen, das durch die hellblau gefarbten Flidchen visualisiert ist.
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Tabelle 3.2: Experimentell bestimmte mittlere Volumina (V) der semi-vereinzelten (semi-
isolierten) und vereinzelten (isolierten) Polymer-Knéuel fiir verschiedene Molekular-
gewichte (in Klammern [kg/mol]) und Kettenverteilungen. Zum Vergleich sind die
Ergebnisse von drei unterschiedlichen Analyseprozeduren (die im Detail im Text be-
schrieben sind) gegeniibergestellt. Als Unsicherheit ist jeweils die 1,96-fache Standard-
abweichung angegeben (dieser Bereich umfasst 95 % der Werte).

(V) [nm3] der jeweiligen Kettenverteilung

semi-isoliert semi-isoliert isoliert
Analysemethode (1020) (2250) (2250)
Uniforme Untergrundschwelle 8850 £ 2500 11550£3500 2050+ 500
Rotationskorper der Halbprofile 2485013000 236504+5600 2600550

Approximation von Kugelsegmenten 27250+£13200 24100£6200 2800+ 600

Vergleich der Volumina

Tabelle fasst die Ergebnisse der drei soeben vorgestellten Verfahren zur Volumenbe-
stimmung der vereinzelten Polymer-Knéduel zusammen. Dabei stellt sich heraus, dass fiir
alle untersuchten Fraktionen die Werte, die einerseits mit der Berechnung von Rotations-
korpern und andererseits durch die Approximation als Kugelsegmente, im Rahmen der
statistischen Schwankungen iibereinstimmen. Demgegeniiber sind die mithilfe der unifor-
men Untergrundschwelle bestimmten Volumina deutlich kleiner, nimlich um bis zu 67 %
bei den semi-vereinzelten und ca. 25 % bei den vereinzelten Ketten (die Bezeichnungen
semi-vereinzelte und vereinzelte Ketten werden in Abschnitt begriindet). Dies ist
zu erwarten und, wie bereits beschrieben, eine Folge der Prozedur zur Lokalisation der
Knéuel bzw. der Markierung des zu analysierenden Bereichs. Somit stellen diese Werte ei-
ne untere Grenze der Volumina dar, wéhrend die Ergebnisse der anderen beiden Verfahren

als genauer (d.h. ndher am tatsédchlichen Wert) anzusehen sind.

3.2.3 Verfahren zur Auswertung der erganzenden Methoden

Im Folgenden sind die verwendeten Analyseverfahren derjenigen Messmethoden darge-
stellt, die fiir die vorliegende Arbeit von untergeordneter Bedeutung sind. Wie bereits
dargelegt, wurden sie zum Teil von anderen Personen als dem Autor vorgenommen (dies

gilt fiir die Ellipsometrie und die Infrarot-Spektroskopie).
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3.2.3.1 Analyse der ellipsometrischen Daten

Zur Bestimmung der Glasiibergangstemperatur mithilfe der Ellipsometrie ist es notwen-
dig, die Position des ,Knicks“ in der Temperaturabhingigkeit der Dicke (bzw. des Bre-
chungsindex’), welcher den Ubergang vom fliissigen zum glasartigen Zustand kennzeich-
net, zu ermitteln. Es existiert ein hidufig verwendetes Verfahren mittels linearer Anpassun-
gen, das kurz skizziert wird. Allerdings ist es einigen Problemen unterworfen, weshalb
zur Analyse der gezeigten Daten eine alternative Auswertung zur Anwendung kommt,

ndmlich die Analyse der zweiten Ableitung der temperaturabhingigen SchichtdickeEL

Bestimmung der Glasiibergangstemperatur durch lineare Anpassungen

Konventionell passt man die jeweils linear verlaufenden Temperaturabhéngigkeiten der
Dicke (bzw. des Volumens) mit linearen Gleichungen an und interpretiert dann die Posi-
tion von deren Schnittpunkt als (kalorimetrische) Glasiibergangstemperatur [4, |5, [141-
152]] (Abbildung ). Die Resultate dieser Methode konnen jedoch stark von der Wahl
der Grenzen der zugrundeliegenden linearen Anpassungen abhidngen und beinhalten da-
mit weitere (verdeckte) Parameter.

Um diesem Problem zu begegnen, wurde eine empirische Gleichung zur Anpassung vor-
geschlagen, die zwei lineare Abschnitte mit unterschiedlichem Anstieg durch eine Region
des kontinuierlichen Ubergangs von regulierbarer Breite verbindet [153]]. Allerdings ist
auch die Anwendung dieses Verfahrens fragwiirdig, weil der thermische Ausdehnungsko-
effizient der Fliissigkeit (also oberhalb der Glasiibergangstemperatur) nicht linear mit der
Temperatur wéchst [154]]. Stattdessen liegt in diesem Bereich eher eine quadratische Tem-
peraturabhéngigkeit vor. Aus diesen Griinden finden diese Methoden in der vorliegenden

Arbeit keine Verwendung.

Bestimmung der Glasiibergangstemperatur mittels der zweiten Ableitung

Zur Umgehung der soeben erwidhnten Probleme kann man sich zunutze machen, dass

die Temperaturabhingigkeit der Dicke (bzw. des Brechungsindex’) an der Position des

HDje komplette Auswertung der ellipsometrischen Daten wurde, ebenso wie deren Messung und auch die
Auswahl der Analysemethodik, von Michael Erber am Leibniz-Institut fiir Polymerforschung Dresden
durchgefiihrt.
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Abbildung 3.10:
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Temperaturabhéngigkeit der ellipsometrisch bestimmten Dicke ., (T) (normiert
auf den Dickenwert bei einer Temperatur von 305K) von zwei Polystyrol-Schichten
(My = 58,9kg/mol, Dicken wie angegeben) analysiert mittels konventioneller An-
passung durch lineare Funktionen bei hohen und niedrigen Temperaturen a) so-
wie durch Anpassung mit einem Polynom neunten Grades b). Aus den (analytisch
bestimmten) zweiten Ableitungen c) dieser polynomischen Anpassung %d(T)
lasst sich die Temperatur, an der sich der thermische Ausdehnungskoeffizient am
starksten andert, zuverldssig bestimmen.
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,Knicks“, also dem (per Konvention definierten) Glasiibergang, die grofte Anderung des
Anstiegs zeigt. Damit ldsst sich dieser Punkt in der zweiten Ableitung der Dicke nach
der Temperatur leicht identifizieren. Neben dem Verzicht auf modellbasierte Parameter
bietet dieses Verfahren auch eine hohere Genauigkeit als die konventionellen Methoden
[[154, [155]. Aufgrund des teilweise erhohten Rauschens der Daten dient eine Interpolati-
on mithilfe eines Polynoms neunten Grades zur Glittung (Abbildung[3.10p). Da einerseits
die relevante Erscheinung (ndmlich der ,Knick®) ungefdhr in der Mitte des untersuchten
Temperaturbereichs liegt und andererseits die Anzahl der Datenpunkte (ca. 300) deutlich
hoher ist als der Grad des Polynoms, sind Fehler aufgrund des Runge PhéinomensFE] [156]
vernachléssigbar klein. Im Anschluss an die Interpolation erfolgt mithilfe der Polynomko-
effizienten die analytische Berechnung der zweiten Ableitung, deren Maximumsposition

den Wert der Glasiibergangstemperatur liefert (Abbildung [3.10k).

3.2.3.2 Analyse der Absorptionsbanden im Infrarotspektrum

Im Allgemeinen findet man in einem Infrarot-Spektrum nicht nur die Absorptionen der
Probe, sondern auch diejenigen aller anderen Stoffe im Strahlengang. Dies sind insbe-
sondere die starken Absorptionsbanden von gasformigem Kohlenstoffdioxid und Wasser-
dampf [157]. Deshalb ist es iiblich, zunédchst den leeren Strahlengang als Referenzspek-
trum aufzunehmen und anschlie3end durch das Probenspektrum zu dividieren. In dem
resultierenden Absorptionsspektrum erscheinen die Absorptionsbanden als Maxima, die
nach der Subtraktion einer linearen Basislinie (zur Korrektur von Reflexion und Streu-

ung) weiter analysiert werden.

Identifikation der Absorptionsbanden

Im Rahmen des idealen Modells eines geddmpften harmonischen Oszillators beschreibt
man die zugehorige Absorptionsbande nidherungsweise mit einer Lorentz-Funktion. Tat-
sichlich erweist sich jedoch die Verwendung von Gaulf3-Funktionen als passender, weil

diese auch inhomogene Verbreiterungen der Absorptionsbanden aufgrund statistischer

12A]s Runges Phianomen bezeichnet man die Tatsache, dass die Anpassung von nicht-polynomischen Funktio-
nen in einem endlichen Intervall anhand einer endlichen Anzahl von Stiitzstellen mittels eines Polynoms
endlichen Grades insbesondere an den Intervallgrenzen aufgrund von Oszillationen zu erheblichen Ab-
weichungen fiihrt.
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Schwankungen des lokalen PotentialsFE] erfassen [158]. Eine Anpassung der Daten mit
dieser Funktion (bzw. im Falle von nahe beieinander liegenden Banden auch der Summe
entsprechend mehrerer solcher Funktionen¥) liefert als Parameter direkt die Position des
Maximums und damit die Wellenzahl der zugrunde liegenden Schwingungsbande (Abbil-
dung[3.11)). Aus Referenztabellen [159] kann man auf die zugehorige molekulare Spezies

bzw. Atomgruppe schlief3en.

P2VP bulk
————— Anpassung (Summe von 2 GauR-Funktionen)
1 1. GauR-Funktion /N
4 2. GauR-Funktion / \\
n 4 / \.\
Vi = 1968,5cm / \
' \ v =1590 cm’

Absorbanz [bel. E.]
|

| | | | |
1560 1570 1580 1590 1600 1610

Wellenzahl v[cm]

Abbildung 3.11: Infrarot-Absorptionsbanden der Streckschwingung des Pyridin-Rings einer , bulk®-
Probe von Poly(2-Vinylpyridin) (P2VP). Zur Analyse wird das Spektrum mit der
Summe zweier Gaul3-Funktionen angepasst, so dass die Wellenzahlen der Ban-
den (d.h. der Maxima) als Parameter der einzelnen Gauf3-Funktionen extrahiert
werden kénnen.

Korrektur von Dichteeffekten

Die Position der Absorptionsbanden ist spezifisch fiir die molekulare Spezies, da sie Cha-

rakteristika des Potentials widerspiegelt, in dem das zugrunde liegende Ubergangsdipol-

I3Djes ist eine extrem vereinfachte Begriindung fiir die Anderung der Linienform, fiir weiterreichende Erkla-
rungen sei auf die entsprechende Literatur verwiesen [158].

14Bei mehreren sich iiberlagernden Banden wird durch diese Analyse implizit angenommen, dass die zu-
grunde liegenden Oszillatoren nicht miteinander gekoppelt sind und unabhéngig voneinander schwingen.
Alle so gewonnenen Ergebnisse gelten also nur unter dem Vorbehalt, dass sich das Spektrum als lineare
Superposition von unabhéngigen Oszillatoren auffassen l&sst.
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moment entsteht. Demnach kénnen alle Anderungen dieses Potentials die Position der
Absorptionsbande verschieben. Neben unterschiedlichen chemischen Umgebungen, deren
Identifizierung fiir die vorliegende Arbeit von Interesse ist, konnen auch andere Parame-
ter das Potential beeinflussen. Bekannt ist beispielsweise, dass Druckdnderungen aufgrund
der modifizierten Dichte zu einer Verschiebung der Absorptionsbanden fiihren [[160]. Dies
betrifft in der Regel alle Absorptionsbanden des Spektrums in dhnlicher Weise. Vergleich-
bare Effekte findet man, wenn man Substanzen in nano-porose Matrizen fiillt, da sich
aufgrund der gednderten Packung ebenfalls ihre Dichte dndert. Dieser Effekt tritt auch bei
einigen hier prasentierten Messungen auf. Um dies zu korrigieren und die Spektren mit
den Messungen des ,bulk“-Materials aul3erhalb der Matrix zu vergleichen, werden sie um

einen konstanten Wert von 1,5cm ! verschoben.

Ermitteln von Konzentrationsverhiltnissen

Offensichtlich lasst sich aus den Parametern der Anpassung mit einer Gaul3-Funktion auch
die Flache unter der Absorptionsbande berechnen. Wie bereits dargestellt, ist diese pro-
portional zur Dicke des Probenmaterials im Strahlengang, zum Quadrat des Ubergangs-
dipolmoments und zur Anzahldichte (bzw. Konzentration) der zugrundeliegenden mo-
lekularen Spezies bzw. Atomgruppe (Abschnitt [3.1.3.2). Hélt man in zwei Messungen
die ersten beiden Parameter konstant, so spiegelt das Verhéltnis dieser beiden Flachen
das entsprechende Konzentrationsverhiltnis wider. Fiir das Ubergangsdipolmoment fin-
det man im allgemeinen nur dann gleiche Werte, wenn man dieselbe molekulare Spezies
betrachtet (d.h., man kann sinnvoll nur die Fldchen von Banden identischen molekularen
Ursprungs vergleichen). Dabei ist zu beachten, dass bereits Anderungen der intermoleku-
laren Wechselwirkungen die Potentiale der Schwingungen und damit die Absorptionsban-
den beeinflussen (genau genommen handelt es sich dann nicht mehr um dieselbe mole-
kulare Spezies). Die Einfliisse der Probendicke sowie der Konzentration auf die Flache der
Absorptionsbanden haben einen gemeinsamen Ursprung. Beide Grof3en lassen sich nam-
lich auf die absolute Menge der entsprechenden molekularen Spezies im Strahlengang
zurlickfiihren. Insbesondere Matrix-Gast-Systeme bieten daher die Moglichkeit, eine Ab-
sorptionsbande der Matrix als Referenz zu verwenden. Damit kann man mehrere Spektren

auf ein einheitliches Matrixvolumen normieren und somit direkt Aussagen iiber die Kon-
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zentrationsverhéltnisse der Gastspezies treffen, indem man die Flachenverhéltnisse von

deren Absorptionen in den normierten Spektren ermittelt.

3.2.3.3 Analyse der AC-Kalorimetrie-Messungen

Anstatt die Messgrol3en der AC-Kalorimetrie zur Analyse direkt mit Modellfunktionen zu
beschreiben, werden die relevanten Parameter teilweise {iber eine Konstruktion in meh-
reren Schritten extrahiert. Aufgrund der unterschiedlichen Signalform ist das Vorgehen
beim Real- und Imaginarteil der komplexen Warmekapazitat verschieden. Beide Signale
liefern jedoch die gleiche Temperatur des (dynamischen) Glasiibergangs.

Ahnlich wie bei der dielektrischen Spektroskopie erhilt man damit Wertepaare aus mitt-
lerer Relaxationsrate (diese entspricht der Modulationsfrequenz der Temperatur) und kor-
respondierender Temperatur, so dass prinzipiell auch eine Auswertung mithilfe der Vogel-
Fulcher-Tammann-Gleichung (Gleichung moglich ist. Da die Probenpréparation je-
doch nur eingeschrénkt gelang (siehe Abschnitt [3.4.5.3)), kam diese Analyse nicht zum
Einsatz, so dass die ermittelten Werte lediglich als Referenz fiir die dielektrischen Daten

dienen.

Bestimmen der Stufenposition des Realteils der komplexen Warmekapazitit

Der Realteil der komplexen Warmekapazitdt (bzw. der Realteil der Heizspannung, die
die entsprechende dazu proportionale Messgrofde darstellt) zeigt in seiner Temperatur-
abhingigkeit am Ubergang zwischen dem glasartigen und dem fliissigen Zustand eine
Stufe (Abbildung[3.12h), vergleichbar mit dem entsprechenden Signal bei der herkdmm-
lichen dynamischen Differenzkalorimetrie. Auch die Auswertung ist daher vergleichbar.
Zunichst werden die linearen Bereiche des Signals vor bzw. hinter der Stufe durch lineare
Gleichungen angepasst. Anschlieend wird die Winkelhalbierende durch den Kreuzungs-
punkt dieser beiden Geraden gebildet (bzw. falls diese beiden parallel verlaufen, die exakt
dazwischen liegende Gerade). Der Schnittpunkt dieser konstruierten Geraden mit der ge-
messenen Kurve kennzeichnet dann die Temperatur des (dynamischen) Glasiibergangs

(bei der Frequenz, mit der die Temperatur moduliert wurde).
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Abbildung 3.12:
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Realteil der Heizspannung U bei der Messung einer 270 nm dicken Polystyrol-
Schicht (My = 1103kg/mol) mittels AC-Kalorimetrie, aufgenommen bei einer Fre-
quenz von f = 80Hz wiahrend des zweiten Heizzyklus’ a). Die dynamische Glas-
iibergangstemperatur entspricht dem Schnittpunkt der gemessenen Heizspan-
nung mit der Mittellinie der beiden Geraden, die jeweils in den Bereichen bei
hohen und niedrigen Temperaturen an die Daten angepasst werden. Der Phasen-
winkel der komplexen Heizspannung ¢ ist aus technischen Griinden mit deren
Realteil iiberlagert b), so dass dies vor der eigentlichen Analyse korrigiert wer-
den muss. Dies erfolgt durch die Anpassung der Bereiche bei hohen und niedri-
gen Temperaturen mit linearen Funktionen. Nach der Subtraktion dieser beiden
Geraden sowie der direkte Verbindungslinie zwischen den Anpassungsbereichen
(gepunktete Linie zwischen den kurzen gestrichelten Markierungen) vom gemes-
senen Phasenwinkel erhdlt man den korrigierten Phasenwinkel ¢,,, c¢). Die Posi-
tion des Maximums von letzterem, die die dynamische Glasiibergangstemperatur
kennzeichnet, ldsst sich dann aus der Anpassung mit einer Gaul3-Funktion bestim-
men.
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Ermitteln der Maximumsposition des Imaginarteils der komplexen Warmekapazitat

Die Erfassung des Imaginarteils der komplexen Warmekapazitét erfolgt iiber den Phasen-
winkel von Real- und Imaginérteil der Heizspannung. Aus technischen Griinden ist diese
MessgroRe, die eigentlich lediglich ein Maximum an der Position des Ubergangs vom glas-
artigen in den fliissigen Zustand zeigen sollte, zuséatzlich mit dem Realteil (also der ent-
sprechenden Stufenfunktion) iiberlagert (Abbildung [3.12b). Deshalb muss diesbeziiglich
zunichst eine Korrektur vorgenommen werden. Dafiir passt man die linearen Abschnitte
vor bzw. hinter dem Maximum mit linearen Gleichungen an und konstruiert die verbinden-
de Gerade zwischen den beiden Punkten, an denen die Messkurve infolge des Maximums
jeweils von den angepassten Geraden abzuweichen beginnt. Jede dieser drei Geraden wird
anschliefend im entsprechenden Bereich von den Messdaten subtrahiert (d.h. die beiden
angepassten Geraden jeweils vor bzw. hinter dem Maximum bis zu den Punkten, ab denen
die dritte Gerade konstruiert wurde; letztere ist wiederum nur zwischen diesen Punkten
zu subtrahieren). Nach dieser Prozedur erhilt man den korrigierten Phasenwinkel, der an-
schliefend mit einer GauR-Funktion angepasst wird (Abbildung [3.12). Die Position des
Maximums ist dann den Parametern dieser Anpassung zu entnehmen und entspricht der
(dynamischen) Glasiibergangstemperatur (bei der zur Temperaturmodulation verwende-

ten Frequenz).

3.3 Probenmaterial

Untersucht werden synthetische Homopolymere von vergleichsweise einfacher chemischer
Struktur. Dies umfasst Polystyrol sowie Polymethylmethacrylat bei der Untersuchung diin-
ner Schichten und Poly(2-Vinylpyridin) im Falle der vereinzelten Knéduel. Tabelle fasst
die charakteristischen Parameter dieser Polymere sowie deren Strukturformeln zusam-
men. Es handelt sich um amorphe Materialien, die keine Kristallisation zeigen, weshalb
ohne Einschriankung der Glasiibergang beobachtet werden kann.

Fiir die dielektrischen Untersuchungen ist zudem das Vorhandensein eines Dipolmo-
ments und dessen Grofle von entscheidender Bedeutung. Nur wenn das Material {iber-
haupt Dipole enthilt, ist es auch fiir die dielektrische Spektroskopie sichtbar und die Inten-

sitdt des Messsignals steigt mit der Grof3e des Dipolmoments (Abschnitt [2.3.2]). Aufgrund
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Tabelle 3.3: Chemische Struktur und charakteristische Eigenschaften der untersuchten Polymere
Polystyrol (PS), Polymethylmethacrylat (PMMA) und Poly(2-Vinylpyridin) (P2VP). An-
gegeben ist das mittlere Dipolmoment eines Segments (Lseemen:), das massengemittel-
te Molekulargewicht My, der Polydispersitdtsindex PDI sowie die mittels dynamischer
Differenzkalorimetrie (DSC) bestimmte Glasiibergangstemperatur 7.

Polymer chem. Struktur (Usegment) [D] Mw [kg/mol] PDI Tg (DSC) [K]

58,9 1,03 37341
319 1,01 375+1
PS 0,6 [161]1 749 1,10 37541
1103 1,14 376 +1
» 8090 1,17 376 +1
o] [e]
=
PMMA 7 1,412 [162] 350 1,05 393+1
235 1,15 375+1
P2VP 1,9 [163] 1020 1,33 37141
2250 1,49 375+1
1 bei 38,4°C
2 bei 40°C

ihrer chemischen Struktur weisen die einzelnen Segmente aller untersuchten Polymere
ein Dipolmoment auf, wobei Polystyrol mit 0,6 D [161] das kleinste besitzt. Obwohl es
damit eigentlich nicht die erste Wahl fiir eine dielektrische Studie darstellt, kam Polystyrol
wegen seiner herausragenden Stellung in der Literatur (Abschnitt als meist un-
tersuchtes Polymer beziiglich des Glasiibergangs in diinnen Schichten als Probenmaterial
zum Einsatz (Abschnitt [4.2.1]).

Das Dipolmoment von Polymethylmethacrylat ist mit 1,41 D [162] bereits etwas gro-
Ber, was auch eine erhohte Affinitdt zu polaren Oberflichen bedeutet. Auf unpolaren
Substraten zeigt dieses Polymer hingegen keine spezifischen Wechselwirkungen mit der
Oberflédche, so dass mit dem Wechsel von polaren zu unpolaren (d.h. von hydrophilen zu
hydrophoben) Substraten deren Einfluss untersucht wird (Abschnitt [4.2.2)).

Poly(2-Vinylpyridin) hat von den untersuchten Polymeren das grof$te Dipolmoment mit
1,9D [163] und ist damit fiir die Untersuchung kleinster Materialmengen, wie sich in
dieser Arbeit an Messungen vereinzelter Polymer-Knéduel zeigt, am besten geeignet. So-

mit hat es, dhnlich wie Polymethylmethacrylat, eine hohe Affinitdt zu polaren Oberfla-
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chen, was durch Messungen mittels Infrarotspektroskopie auch nachgewiesen wird (Ab-

schnitt |4.3.3).

3.4 Probenpraparation

Der folgende Abschnitt beschreibt die Herstellung der Proben und beleuchtet insbesondere
die Details, welche unabdingbar fiir erfolgreiche Messungen an extrem geringen Material-
mengen von bis zu wenigen Nanogramm sind. Eine zentrale Position nimmt dabei die
Préaparation von Probenkondensatoren mit einem extrem kleinen Plattenabstand bis zu

40nm ein.

3.4.1 Praparation diinner Polymerfilme und vereinzelter Polymerknauel

Der Plattenkondensator als Messinstrument ist pradestiniert fiir die Untersuchung von
Polymeren, die auf einem Substrat abgelegt sind, sei es als diinne Schicht oder als verein-
zelte Knduel. Dabei muss die untere Elektrode, die gleichzeitig als Substrat fiir die Probe
fungiert, und ebenso die Gegenelektrode in mehrerer Hinsicht hohe Anspriiche erfiillen.
Dariiber hinaus bedarf es allerdings noch weiterer Vorkehrungen wahrend der Praparati-

on, die im Folgenden beschrieben sind.

3.4.1.1 Das Substrat

Vielfaltige Anforderungen sind an das Substrat gestellt. Es muss prinzipiell eine hohe elek-
trische Leitfahigkeit besitzen, um optimal als Elektrode zu fungieren. Aul’erdem ist eine
extrem niedrige Oberflichenrauhigkeit im Sub-Nanometer-Bereich notwendig. Das gilt vor
allem fiir die Untersuchung vereinzelter Polymer-Knduel, damit diese mit dem Rasterkraft-
mikroskop detektiert und von der Substratrauhigkeit unterschieden werden kénnen. Al-
lerdings ist auch fiir diinne Schichten ein moglichst ebenes Substrat erstrebenswert, weil
es zu einer wohldefinierten Geometrie und einer bestmoglichen Homogenitdt des elek-
trischen Feldes fiihrt. Zuséatzlich erweist sich eine hohe mechanische Biegefestigkeit als

vorteilhaft.
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Charakterisierung

In einer langjidhrigen Entwicklungszeit haben sich kommerziell erhéiltliche[T_gl, hoch dotier-
te Silizium-,wafer als Elektrodenmaterial bewahr{l® Abbildung zeigt eine Raster-
kraftmikroskopaufnahme der Oberflache einer Silizium-Elektrode, wéhrend Tabelle (3.4
die Spezifikationen der verwendeten ,wafer zusammenfasst. Die extrem ebene Vorder-
seite weist mindestens eine 1 —2nm dicke natiirliche Siliziumoxid-Schicht auf, zur Mini-
mierung von potentiellen elektrischen Kurzschliissen aufgrund von leitfdhigen Verunreini-
gungen sind die meisten Elektroden jedoch mit einer thermisch oxidierten Schicht von ca.
30nm Dicke versehen. Eine mechanische Verbindung zwischen einer Silizium-Elektrode
und einem Metallkontakt besitzt einen hohen elektrischen Widerstand (> 1kQ), weil sich
durch den abrupten Ubergang von Halbleiter zu Metall eine Art Schottky-Kontakt bildet.
Da dessen Charakteristik die eigentliche Probensignatur im dielektrischen Signal iiber-
decken kann [164], ist die Riickseite der Silizium-Elektroden, an der die Kontakte zum
Spektrometer angelegt werden, mit einer Aluminium-Schicht bedampft. Das Aluminium
gewahrt einerseits einen guten elektrischen Kontakt bei einer mechanischen Verbindung
mit anderen Metallteilen, andererseits diffundiert es tief in das Silizium und sorgt damit
fiir eine breite Ubergangszone zwischen dem metallischen Aluminium und dem Halbleiter

Silizium und minimiert somit den Schottky-Effekt [164].

Reinigung

Ein zentraler Aspekt bei der Realisierung von Probenkondensatoren mit einem Platten-
abstand von nur einigen hundert Nanometern oder sogar weniger ist die Reinigung al-
ler Komponenten. Schon Kleinste Staubpartikel, von denen normale Raumluft ca. 10°m™
enthélt, storen eine solche Messung, da der angestrebte Plattenabstand nicht realisiert
werden kann (Abschnitt [3.5.3). Um das zu vermeiden, sind ausfiihrliche Reinigungspro-

zeduren erforderlich.

Waihrend der Erstellung dieser Arbeit kamen dafiir zwei unterschiedliche Verfahren zum

15Von der Firma microFAB aus Bremen.

16Dje Entwicklung wurde maRgeblich von Prof. Friedrich Kremer und Dr. Anatoli Serghei vorangetrieben
[110l [114]. Im Rahmen dieser Arbeit fanden unter Beteiligung von Prof. Friedrich Kremer noch diverse
Verfeinerungen statt, wie beispielsweise eine Reduktion der Hohe der Abstandshalter (Abschnitt
und eine Anpassung der Elektrodenabmessungen.
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Abbildung 3.13: Rasterkraftmikroskopaufnahme der Oberfléche einer Silizium-Elektrode a) sowie
ein Hohenprofil b), das entlang der Linien in a) aufgenommen wurde und ein
Histogramm der gesamten Aufnahme c).

Tabelle 3.4: Spezifikationen der verwendeten Silizium-Elektroden.

Eigenschaft Wert Einheit
des , wafer“ 625+25 um
Dicke der nativen Oxidschicht 1,5+0,5 nm
der thermischen Oxidschicht 30+1 nm
der Aluminiumschicht 200+20 nm
mittlere quadratische Rauhigkeit <0,5 nm
spezifischer Widerstand <3.1073 Qcm
Konzentration der Fremdatome! >2510"  cm?3
Dotierung n
Fremdatome As bzw. Sb
Kristallachse 100

1 Die Konzentration der Fremdatome ist mithilfe

Widerstandes fiir eine Arsen-Dotierung berechnet.
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Einsatz. Die erste beginnt mit einem Spiilgang der Silizium-Elektrode in Aceton, um den
Schutzlac7|von der Oberfliche grob zu entfernen. Dieser Lack schiitzt die Oberfliche der
Elektrode vor Splittern, die beim Zerteilen bzw. Zersdgen der Silizium-,,wafer“ in Stiicke
von zweckmiliger GroRe (ca. 4- 10mm?) entstehen. AnschlieBend wird die Elektrode mit
einem Stickstoffstrahl trocken geblasen. Es folgen zwei Reinigungsginge im Ultraschall-
bad, zuerst fiir 30s in Aceton, danach noch einmal solange in Dichlormethan. Nach jedem

Bad erfolgt eine Trocknung mit dem Stickstoffstrahl.

Diese Art der Reinigung wurde bei der Untersuchung diinner Schichten von Polysty-

rol und Polymethylmethacrylat verwendet (Abschnitte [4.2.1| und 4.2.2). Sie beinhaltet

jedoch eine gewisse Anfélligkeit fiir Kontamination mit Partikeln in der GrofRenordnung
von mehreren hundert Nanometern bis einigen Mikrometern. Je nach Schichtdicke kon-
nen bei solchen Messungen derartige Verunreinigungen in einem gewissen Mal} toleriert
werden, sofern der Plattenabstand nicht iibermaRig beeintréichtigtEg] ist und kein Leit-
fahigkeitsbeitrag entsteht. Zur Messung vereinzelter Polymer-Knauel war allerdings eine

Weiterentwicklung notwendig.

Eine mogliche Quelle fiir die Partikelkontamination ist vermutlich die Behandlung
im Ultraschallbad, bei der sich unter anderem Splitter von den Kanten der Silizium-
Elektroden 16sen. Der Reinigungseffekt beruht auf den erzeugten Kavitationsblasen, die
bei ihrer spontanen Entstehung bzw. bei ihrer Implosion Verunreinigungen von der Ober-
flache ablosen. Beinhaltet allerdings das Fliissigkeitsbad selbst Verunreinigungen, wie bei-
spielsweise bereits abgeloste Splitter vom Elektrodenrand, dann konnen diese durch die
Kavitationsblasen wieder an die Oberflache geschleudert werden und daran haften blei-
ben. Aus diesem Grund wurde das Ultraschallbad in der zweiten Reinigungsprozedur, die
bei den Experimenten mit Polymer-Kndueln zur Anwendung kam (Abschnitt [4.3)), nicht

mehr verwendet.

Da bei der Messung vereinzelter Polymer-Knduel auch geringste organische Reste auf

dem Substrat storend wirken, erfolgt im Anschluss an die anfangliche Spiilung mit Ace-

177um Schutz der Elektroden-Oberflichen wurde der Photolack ma-N 1407 Negativ-Phototresist der Firma
micro resist technology GmbH aufgetragen, ohne diesen jedoch im Anschluss thermisch oder durch UV-
Einstrahlung auszuhérten.

18 Ausschlaggebend dafiir, ob eine Probe trotz solcher Verunreinigungen verwertbare Ergebnisse liefern kann,
ist die Signalstirke des eigentlichen Probenmaterials.
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ton (ohne Ultraschallbad) eine fiinfminiitige Plasmabehandlung{ﬂ Abschliefend wird die
Oberfldche mit einem Strahl von {iberkritischem CO5 gereinigt, welches durch eine Diise
entspannt wird, so dass sich kleine CO,-Eiskristalle bilden. Von dem umgebenden Gas-
strom transportiert stof3en diese Eiskristalle potentielle Verunreinigungen von der Oberfla-
che. Da der kalte Gasstrom und das Schmelzen des CO»-Eises das Substrat stark abkiihlen,
liegt es wahrenddessen auf einer Heizplatte bei 150°C, um die Kondensation von Wasser
zu verhindern. Diese Prozedur bewirkt eine wesentlich griindlichere Reinigung der Ober-
flaiche, so dass deutlich haufiger Elektrodenabstidnde im erwarteten Bereich (also einem

Wert nahe der Hohe der Abstandshalter) erreicht werden.

Oberflachenmodifikation

Um den Einfluss der Wechselwirkung zwischen Substrat und Polymer zu untersuchen (Ab-
schnitt [4.2.2), ist eine Variation der Oberfliche notwendig. In Gegenwart von Sauerstoff
bildet Silizium eine oberfldchliche Oxidschicht aus [165]], die mit terminalen Hydroxyl-
Gruppen besetzt ist [166]. Dadurch besitzen die Silizium-Elektroden natiirlicherweise eine
hydrophile Oberflache. Zur Modifikation dieser Eigenschaft bedient sich die vorliegende
Arbeit zweier unterschiedlicher Beschichtungen. Zum einen erzeugt das Aufdampfen von
Gold eine leicht hydrophobe Oberflache. Im vorliegenden Fall ist eine Goldschicht von
80nm Dicke mittels einer 3nm dicken Schicht Chrom als Haftvermittler aufgetragen. Eine
stark hydrophobe Oberflache erreicht man durch die Silanisierung des Substrats. Dabei
werden die terminalen Hydroxyl-Gruppen der Silizium-Elektrode in einer Reaktion mit
Hexamethyldisilasan durch Trimethylsilyl-Gruppen ersetzt [70]. Tabelle zeigt die je-

weiligen Kontaktwinkel mit Wasser”"|

3.4.1.2 Applikation des Polymers

Auf die gereinigte und ggf. zuvor modifizierte Oberfliche wird dann das Polymer aufge-
tragen. Dafiir 16st man es in einem organischen Losungsmittel auf und bestimmt iiber die

Konzentration die resultierende Schichtdicke. Die verwendeten Losungsmittel sind Tolu-

19Ein Plasmareiniger der Firma Diener, Modell Femto, wurde dazu bei einem Gasdurchfluss von 5-10bar mit
einer Leistung von 100 W betrieben.

20Die Kontaktwinkelmessungen, sowie die Methylierung der Oberflichen wurden von Dr. Michael Erber vom
Leibniz-Institut fiir Polymerforschung Dresden durchgefiihrt.
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Tabelle 3.5: Chemische Struktur der verwendeten Substrate und ihre Kontaktwinkel ¥, mit Wasser.
Die chemischen Strukturen der Substrate aus reinem und silanisiertem Siliziumoxid
sind angefertigt nach [70], die optischen Aufnahmen der Kontaktwinkel stammen aus

[167].

Substrat

chem. Struktur

Y [°] Bild

naturliches
Siliziumoxid

mit Gold be-
schichtetes
Siliziumoxid®

silanisiertes
Siliziumoxid

<5

75

90

PPl

1 Als Haftvermittler zwischen dem Gold und dem Siliziumoxid dient eine ca. 3nm dicke Chrom-Schicht.
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ol fiir die Polystyrol- und Polymethylmethacrylat-Schichten (Abschnitte [4.2.1| und [4.2.2)),

sowie Chloroform bei den Experimenten mit Poly(2-Vinylpyridin) (Abschnitt[4.3).

Zur Applikation wird eine solche Losung durch eine Teflon-Membran mit einer Poren-
grofde von 0,2 um gefiltert und in einem grof3en Tropfen auf das Substrat aufgebracht. Die
anschlieBende Rotation des Substrats mit einer Rotationsgeschwindigkeit von 3000 U/min
fiir 20 s schleudert das Polymer auf die Oberfldche, wobei sich das Losungsmittel grof3-
tenteils verfliichtigt. Auf diese Weise erzeugt dieses bereits vielfach angewandte Verfahren
77,1109, 112] 113} 125} [126, [128], [168]] eine Polymerschicht, deren Dicke man iiber die

Konzentration der verwendeten Losung einstellt.

3.4.1.3 Charakterisierung der Polymerablagerung

Zur Untersuchung der Topographie ist das Rasterkraftmikroskop hervorragend geeignet
(Abschnitt [3.1.2). Eine Inspektion direkt nach der Préparation zeigt die Qualitét der auf-
getragenen Schicht, wobei insbesondere die mittlere quadratische Rauhigkeit der Ober-
flache (Abschnitt als Maf3 dient. AuBerdem ist eine weitere Kontrolle nach der
dielektrischen Messung notwendig, um die Stabilitdt der Probe wahrend der Messung zu
priifen (Abschnitt[3.5.2.2)).

Dariiber hinaus bietet das Rasterkraftmikroskop auch die Moglichkeit, die Dicke der
Polymerschicht zu bestimmen. Dafiir muss diese lediglich in einem kleinen Bereich mit
einem harten Gegenstand weggekratzt werden, so dass man die Stufe zwischen Schicht-
und Substratoberfliche ausmessen kann (Abschnitt [3.2.2.2)). Ein Kratzer mit einer Edel-
stahlkaniile, wie in der vorliegenden Arbeit verwendet, ist dafiir ausreichend.

Im Falle der vereinzelten Knauel steht dagegen die Kettenkonformation sowie de-
ren rdumliche Verteilung und mogliche Agglomeration im Vordergrund. Hierfiir geniigt
schlicht die Aufnahme der Topographie der Probe, allerdings ist die Analyse der Daten
etwas aufwendiger (Abschnitt[3.2.2.3).

3.4.2 Probenkondensatoren mit nanostrukturierten Elektroden

Fiir die Montage eines Kondensators zur Durchfithrung einer dielektrischen Messung fehlt
nun noch eine Gegenelektrode. Die Entwicklung von nanostrukturierten Elektroden er-

moglicht dabei einerseits die Kontaktierung von empfindlichen Proben, die der Energieein-
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trag beim Aufdampfen einer Metallelektrode beschddigen oder zerstoren wiirden. Ande-
rerseits eroffnet diese Methode erst die Moglichkeit, solche Proben dielektrisch zu Messen,

die die Elektroden nicht vollstdndig bedecken.

3.4.2.1 Gegenelektrode mit Nanostrukturen

Die Gegenelektrode ist aus demselben Material wie das Substrat, also hoch-dotiertem und
gut elektrisch leitendem Silizium gefertigt und wird auch derselben Reinigungsprozedur
unterzogen (Abschnitt [3.4.1.1)). Damit sie das Substrat nicht bertihrt und so einen Kurz-
schluss auslost, ist sie mit Abstandshaltern versehen. Dabei handelt es sich um eine Ma-
trix von regelméaflig angeordneten Nanostrukturen aus isolierendem Siliziumdioxid, die

jeweils eine Grundfldche von ca. 5x5 um? einnehmen (Abbildung[3.14).

Es stehen Matrizen mit vier verschiedenen Abstdnden zwischen den Strukturen von 15
bis 60 um zur Wahl, die daraus resultierenden Oberflachenbedeckungen (d.h. der Flachen-
anteil, der von den Abstandhaltern eingenommen wird) sind in Tabelle zusammenge-
fasst. Auch die Hohe der Strukturen kann je nach Anforderung der Probe gewahlt werden,
sie reicht von 1,5 um bis zu lediglich 35 nm. Die jeweiligen Strukturhohen sind dabei sehr

einheitlich mit einer Standardabweichung von < 2,5% (Tabelle|3.7)).

Waihrend Abstandhalter von 110 nm Hohe fiir die Messung diinner Polystyrol-Schichten
geniigen (Abschnitt und fiir Polymethylmethacrylat sogar 550 nm hohe Nanostruk-
turen ausreichen (Abschnitt [4.2.2), benétigt man zur Untersuchung der vereinzelten
Polymer-Knéduel Kondensatoren mit deutlich kleinerem Plattenabstand, die mit Struktu-
ren von 35nm Hohe realisiert werden (Abschnitt [4.3). Um nicht durch den mdglichen
Einfluss der komplizierten Kondensatorgeometrie auf die Signatur der eigentlichen Probe
getduscht zu werden, sollte die Polymerschicht nicht dicker sein als etwa 1/3 des Elektro-
denabstands (dies hangt jedoch von der dielektrischen Stiarke des Probenmaterials ab, ist
diese niedrig, so konnen problemlos auch dickere Schichten ohne Verfialschungen gemes-

sen werden) [80].
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Abbildung 3.14: Aufnahmen der reguldren Anordnung der Nanostrukturen auf Silizium-Elek-
troden mit dem Rasterkraftmikroskop a) (die Strukturen haben eine Hohe von
35nm und untereinander einen Abstand von 15 um) und dem Elektronenmikro-
skop b) (die Strukturen haben eine Hohe von 110nm und untereinander einen
Abstand von 30 um). Gezeigt sind aulserdem das Hohenbild der Rasterkraftmi-
kroskopaufnahme einer einzelnen Nanostruktur c) sowie ein daraus extrahiertes
Hohenprofil d), aufgenommen entlang der griinen Linie in c¢), und das Histo-
gramm e). Letzteres enthilt zwei Maxima, die der oberen Flache der Struktur
bzw. den umliegenden Bereichen entsprechen, so dass deren Abstand die {iiber
das Bild gemittelte Hohe der Nanostruktur reprisentiert.

Tabelle 3.6: Verfiigbare Abstdnde zwischen den Nanostrukturen und die entsprechende Oberfla-

chenbedeckung.
Abstand [um] Bedeckung [%]
15 6,25
30 2,04
45 1,00
60 0,59
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Tabelle 3.7: Verfiigbare Hohen der Nanostrukturen laut Herstellerangabe, im Text verwendete Ho-
henbezeichnung und Mittelwert der mit dem Rasterkraftmikroskop bestimmten Hohe.
AuBerdem ist die Halbwertsbreite der Maxima angegeben, die im Histogramm (Ab-
bildung [3.14f) einerseits die Ebene zwischen den Strukturen und andererseits das
Plateau der Struktur kennzeichnen (bestimmt jeweils auf einer Flache von 10-10 um,
die eine der Strukturen einschlief3t). Als letzte Kennzahl ist mit der Stichprobengrof3e
N die Anzahl der analysierten Strukturen angegeben.

Strukturhohe [nm] Halbwertsbreite [nm]
Hersteller- Be?elchnung Mittelwert Substrat Struktur N
angabe im Text der Messung
500 550 558,249.6 13,4477 10,8439 6
100 110 108,4+1,0 22408 18+£0,5 14
40 35 34,640,8 1,640,5 1,44+06 31

3.4.2.2 Montage des Kondensators

Die Montage der Probenkondensatoren findet, wie alle vorherigen Arbeitsschritte begin-
nend bei der Elektrodenreinigung, in einer Laminar FlowBoxEr] statt, um die bereits in
Abschnitt erwahnte partikelarme Prédparation zu gewéhrleisten. Dabei wird zu-
ndchst die untere Elektrode, die bereits das Probenmaterial tragt, so in die speziell dafiir
entworfene Messzelle eingesetzt, dass sie auf dem Kontaktstreifen aus Gold aufliegt. Un-
mittelbar danach positioniert man die Gegenelektrode dariiber, wobei die Nanostrukturen
nach unten zeigen. Dabei kommen zwei verschiedene Prinzipien des Aufbaus zum Einsatz,
die sich vor allem durch die Grolde der Gegenelektrode unterscheiden.

Das iltere Verfahren nutzt Gegenelektroden, die mit den Maen von 3 - 8 mm? nur ge-
ringfligig kleiner sind als die untere Elektrode (4-10 mmz)@ Zusammengesetzt werden
diese dann in einer gekreuzten Anordnung (Abbildung [3.15p), so dass ein Kondensator
mit einer effektiven Fliche von 4 -3 mm?2 = 12 mm? entsteht. Nimmt man an, dass der
Elektrodenabstand 100 nm betrdgt und in erster Naherung nur Luft enthalten ist, so be-

tragt dessen Kapazitdt ca. 1 nF. Das entspricht etwa der Obergrenze des Kapazititsin-

21Es handelt sich um eine Laminar-Flow Box EFBS 56 der Firma Spectec mit einem regelbaren Volumenstrom
von bis zu 0,45 mT3 und einem Filtersystem.

22Dje angegebenen, wohldefinierten Maf3e wurden erst im Laufe der Entwicklung dieses Verfahrens etabliert
und durch einen computer-gestiitzten Sdgeprozess bei der Firma microFAB erreicht. Vor der Auslagerung
dieses Schrittes fand die Zerteilung der ,,wafer” durch ein Spalten (englisch, ,.cleaving“) statt. Dabei bricht
man den ,wafer“ durch punktuellen Druck entlang seiner Kristallachse. Dieses Verfahren, das bei den Pra-
parationen der diinnen Schichten auch zum Einsatz kam, produziert Stiicke mit weniger wohldefinierten
MaRen. Die erzeugten Elektroden waren jedoch von dhnlicher Grofe und wurden im Anschluss an die
Préparation, also noch vor der dielektrischen Messung, individuell gemessen, um die Kondensatorflache
exakt zu bestimmen.
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tervalls, in dem das verwendete Spektrometer seine hochste Genauigkeit erreicht [105].
Daher eignet sich diese Methode fiir Probenkondensatoren mit einem Plattenabstand von
mehr als 100nm (bei einem grofleren Abstand verringert sich die Kapazitit entsprechend
Gleichung [3.3). In der vorliegenden Arbeit sind die diinnen Polymerschichten mit diesem
Verfahren gemessen (Abschnitt.

a) Obere Elektrode (3 x 8 mm°) b) Obere Elektrode (1 x 1 mm?)

Untere Elektrode (4 x 10 mm°) Untere Elektrode (4 x 10 mm°)

Aufgedampftes Aluminium

Obere Elektrode mit
Siliziumoxid-Nanostrukturen

Polymer-Schicht/
- -«— Polymer-Knguel

N Siliziumoxid-Schicht
Untere Elektrode

Aufgedampftes Aluminium

Abbildung 3.15: Skizzen von Probenkondensatoren mit nanostrukturierten Elektroden in der ur-
spriinglich entwickelten gekreuzten Anordnung a), die fiir die Messung diinner
Polymerschichten zum Einsatz kam, sowie ein alternatives Arrangement mit einer
wesentlich kleineren Gegenelektrode b), das im Rahmen dieser Arbeit entwickelt
wurde, um vereinzelte Polymerketten untersuchen zu kénnen. Der schematische
Probenquerschnitt ¢) zeigt den prinzipiellen Aufbau solcher Proben sowohl fiir
diinne Schichten (links) als auch fiir vereinzelte Polymerketten (rechts), wobei
die Grollenverhéltnisse nicht mal3stabsgerecht sind.

Fiir die Messung einzelner Polymer-Ketten ist es jedoch notwendig, einen Plattenab-

stand von weniger als 100nm zu realisieren. Um dabei aufgrund der wachsenden Kapazitéat

94



3 Material und Methoden

nicht an Genauigkeit zu verlieren, setzt das zweite, speziell hierfiir entwickelte Verfahren
auf wesentlich kleinere Gegenelektroden (Abbildung ). Mit einer Gré3e von 1 -1 mm?
reduziert sich die Flache und damit auch die Kapazitdt um den Faktor 10. Diese Verkleine-
rung sorgt auch fiir eine wesentlich geringere Wahrscheinlichkeit dafiir, dass sich stérende
Partikel zwischen den Elektroden befinden (die trotz aller Vorkehrungen noch in geringer
Anzahl in der gefilterten Atmosphére der Praparationskammer vorhanden sind).

Bei beiden Varianten darf jener Teil der Elektrodenoberflache, der effektiv den Konden-
sator bildet, keinesfalls mit anderen Gegenstidnden beriihrt werden. Dies gilt besonders
auch fiir die Rénder, im Falle der gekreuzten Anordnung also die Langsseiten beider Elek-
troden, wahrend beim zweiten Verfahren nur die Gegenelektrode, aber dafiir an allen vier
Seiten, empfindlich ist.

Die Realisierung von Probenkondensatoren mit einem Plattenabstand von wenigen hun-
dert Nanometern oder sogar weniger auf einer Fldche von ca. 10 bzw. 1 mm? stellt auch
hohe Anspriiche an die Steifigkeit der Elektroden. Hier erweist sich Silizium als Elektro-
denmaterial als angemessen mit einem Elastizitdtsmodul, der hoher als der der meisten

Metalle ist und dem von gehartetem Stahl nahekommt [[169} [170].

3.4.3 Aufdampfen von Elektroden

Eine konventionelle Methode, um diinne Polymerschichten elektrisch zu kontaktieren,
stellt das Aufdampfen von Metallelektroden dar [77, (109, [125] (126, [128]]. Fiir die Be-
trachtungen der vorliegenden Arbeit hat dieses Verfahren eine geringe Bedeutung, aller-
dings kommt es bei einigen der in Abschnitt vorgestellten Untersuchungen [8, [71]]
zum Einsatz. Deshalb ist es der Vollstdndigkeit halber hier erwéhnt, fiir eine ausfiihrliche
Beschreibung sei aber auf die einschlédgige Literatur [77, (109} [125] [126| [128] bzw. die

Diplomarbeit des Autors [80] verwiesen.

3.4.4 Tempern

Um nach der Praparation zuriickbleibende Losungsmittelmolekiile bestmoglich zu entfer-
nen, hat sich rigoroses Tempern bewéhrt [[113]. Dies findet fiir 24 Stunden bei einer Tem-

peratur von ca. 50K iiber der kalorimetrischen Glasiibergangstemperatur in einem 6lfreien
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Vakuum (Druck p = 10~%mbar) statt™]

3.4.5 Besonderheiten der Praparation fiir die erganzenden Methoden

Fiir die komplementér zur dielektrischen Spektroskopie eingesetzten Methoden sind zum
Teil abweichende Prozeduren in der Probenpriparation notwendig. Im Folgenden sind
diese Details fiir die Untersuchungen mittels Ellipsometrie, Infrarot-Spektroskopie und

AC-Kalorimetrie kurz dargestellt.

3.4.5.1 Probenherstellung fiir die Ellipsometrie

Die Probenpraparation fiir die Ellipsometrie-Experiment entspricht weitestgehend der

Prozedur, die auch zur Herstellung der Proben fiir die dielektrischen Untersuchungen dient

(Abschnitte 3.4.1.1|bis|3.4.1.2)), allerdings ohne das Aufbringen einer Gegenelektrode. Als

Unterschied ist jedoch anzufiihren, dass fiir die ellipsometrischen Messungen undotiertes
Silizium als Substrat zum Einsatz kommt, da es nicht als (leitfdhige) Elektrode fungieren
muss. Aullerdem ermoglicht die Abwesenheit einer Aluminiumschicht auf der Riickseite
den Einsatz anderer Reinigungsschritte. Konkret umfasst die Reinigung in diesem Fall ein
15-mintitiges Ultraschallbad in Dichlormethan (bei Raumtemperatur) und anschliel3end
noch ein 20-miniitiges Bad in einer alkalischen Losung, bestehend aus Millipore-Wasser
(spezifische Leitfahigkeit > 18 MQcm), 30 %-iger Wasserstoffperoxidlosung und 25 %-iger
Ammoniak-Losung im Verhéltnis 100 : 5 : 1, bei ca. 80° C. Auch bei diesen Proben umfasst

die Untersuchung eine Charakterisierung mit dem Rasterkraftmikroskop.

3.4.5.2 Probenherstellung fiir die Infrarot-Spektroskopie

Die Infrarotspektroskopie wird in der vorliegenden Arbeit eingesetzt, um die molekularen
Wechselwirkungen von Poly(2-Vinylpyridin) mit einer Siliziumoxid-Oberfldche zu untersu-
chen. Dafiir ist der Vergleich zweier Messungen notwendig, namlich der ,,bulk“-Schmelze

und einer Probe mit sehr hohem Oberflachenanteil. Letzteres wird mithilfe einer nano-

23Dje verwendete Prozedur des Temperns wurde von Dr. Anatoli Serghei entwickelt [74]].

24Die Probenherstellung fiir die ellipsometrischen Untersuchungen wurde, ebenso wie deren Charakterisie-
rung und Messung, von Dr. Michael Erber vom Leibniz-Institut fiir Polymerforschung Dresden e.V. im
Rahmen seiner Dissertation durchgefiihrt.
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porosen Siliziumdioxid-Membran realisier Die Vorbereitungen fiir diese Messungen

sind im Folgenden kurz beschrieben.

Anfertigung einer Probe fiir die ,,bulk“-Messung

Zur Messung des ,bulk“-Materials gentiigt ein transparentes Stiick Poly(2-Vinylpyridin),
das durch Schmelzen des Polymer-Granulats erzeugt werden kann. Mithilfe eines Metall-

rahmens lésst sich dieses zur Untersuchung in den Strahlengang einbringen.

Herstellung von Siliziumdioxid-Membranen mit Nano-Poren

Die nano-pordsen Membranen werden aus einem leitfdhigen Silizium-,wafer” mittels ei-
nes elektrochemischen Atzverfahrens hergestellt [70]. Prinzipiell taucht man den ,wafer®
dafiir in eine Losung mit Fluorwasserstoff und legt einen Strom an, welcher zur Bildung
von uni-direktionalen Poren von nur wenigen Nanometern Durchmesser fiihrt. Der kon-
krete Porendurchmesser sowie die Porositit (das Verhéaltnis von leerem Poren- und Ma-
trixvolumen) sind durch die Material- und Prozessparameter bestimmt [[171]. Dies sind
beispielsweise die Dotierung des ,wafer”, die Konzentration der Fluorwasserstoffsaure,
die Stromdichte sowie die Anodisierungszeit. Im Anschluss wird die verbleibende nano-
porose Matrix thermisch oxidiert. Eine detaillierte Beschreibung der Synthese findet sich

in der Literatur [70,[172H174].

Befiillen der nano-porésen Membran mit Polymer

Vor dem Befiillen der Membran mit Polymer wird diese bei einer Temperatur von 573K in
einem 6lfreien Hochvakuum (p = 10~ mbar) fiir 24 Stunden getempert, um adsorbiertes
Wasser (was bei der riesigen inneren Oberfldche eines porosen Materials unvermeidlich
ist, wenn es sich, wie im Falle von Siliziumdioxid, um einen hydrophilen Stoff handelt)
bestmoglich zu entfernen. Darauthin erfolgt, unter Argonatmosphére, die Platzierung des
Polymers als Granulat auf der Membranoberflache. Nach einer erneuten Evakuierung des
Priparationsvolumens (p = 10~®mbar, 6lfrei) fiihrt eine Temperaturerhohung auf 443K fiir

87 Stunden zur Verfliissigung des Polymers (7;/?* = 370K), so dass es die Poren infiltrieren

25Sowohl die Synthetisierung der Membran als auch das Einfiillen des Polymers wurden von Wycliffe K.
Kipnusu vorgenommen, einem Kollegen des Autors.
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kann. Da das Polymer ohne Losungsmittel in die porése Membran eingebracht wird, ist ein

weiterer Temperschritt nicht notwendig.

3.4.5.3 AC-Kalorimetrie

Wie bereits in Abschnitt geschildert, kommen bei den kalorimetrischen Messun-
gen spezielle Sensor-Chips zum Einsatz. Die Polymerschichten werden in einem identi-
schen Verfahren wie bei der Beschichtung der Silizium-Elektroden aus einer Losung auf-
geschleudert (Abschnitt [3.4.1.2)). Dabei bedecken diese den gesamten Chip, allerdings ist
die tatsédchlich empfindliche Messflache lediglich eine kleine Silizium-Nitrit-Membran in
der Mitte des Chips. Bei dem Versuch, diinne Schichten herzustellen (d < 50nm), trat wie-
derholt Entnetzen auf, so dass die Proben diinner Schichten fiir die Analyse unbrauchbar
waren. Die AC-Kalorimetrie dient dementsprechend lediglich zur Ermittlung von ,bulk®-

Referenzen fiir die dielektrischen Messungen.

3.5 Reproduzierbarkeit

Reproduzierbarkeit stellt eine Grundlage jeglicher wissenschaftlicher Arbeit dar und muss
daher zwingend gepriift werden. Insbesondere da viele Studien, die den (kalorimetrischen
und dynamischen) Glasiibergang in diinnen Polymerschichten untersuchen, verschiedene
und oft widerspriichliche Ergebnisse liefern (Abschnitt[4.2.3.1)), scheint eine intensive Prii-
fung der Wiederholbarkeit geboten. Neben der Reproduzierbarkeit der Ergebnisse an sich
steht hier auch der Ausschluss von unerwiinschten Nebeneffekten, die das Ergebnis beein-

flussen konnen, im Fokus.

3.5.1 Unerwiinschte Veranderungen der Probe und GegenmaBBnahmen

Um den potentiellen Einfluss rdumlicher Beschrédnkung auf die molekulare Dynamik von
Polymeren zu untersuchen, ist es unerlasslich, alle weiteren Faktoren, die sich auf die
Dynamik auswirken konnten, auszuschlieen. Diese zusatzlichen Faktoren sind vielfaltig
und umfassen sowohl reversible als auch irreversible Vorgénge in der Probe, die jedoch in

jedem Fall Gegenmafinahmen erfordern.
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3.5.1.1 Irreversible Effekte

Irreversible Verdnderungen der Probe entspringen oft chemischen Prozessen, die entwe-
der thermisch induziert oder durch elektrische Uberspannung verursacht sind. Es kann
sich aber auch um physikalische Phanomene handeln, wie etwa ein Entnetzen der Ober-
flache. Diese Vorgidnge sowie die Gegenmalinahmen, die im Rahmen dieser Arbeit zur

Vermeidung angewandt werden, sind im Folgenden beschrieben.

Thermisch induzierte chemische Degradierung

Da die vorliegende Arbeit die molekulare Dynamik verschiedener Polymere in einem
grofden Temperaturbereich bei teilweise hohen Temperaturen betrachtet, ist eine Priifung
von deren thermischer Stabilitdt essentiell. Das soll insbesondere ausschliefen, dass im
Probenmaterial (irreversible) chemische Umwandlungen stattfinden, die sich ggf. auf die
Dynamik auswirken konnen. Insbesondere die Anwesenheit von Sauerstoff bzw. Wasser-
dampf fiihrt bei hoheren Temperaturen (ca. 7 > 100°C) zu Verdnderungen der moleku-
laren Dynamik [74, 113} [175] [176]. Um dies zu verhindern, finden alle dielektrischen
Messungen in einer trockenen Stickstoffatmosphére statt. Aus demselben Grund werden

die komplementéren ellipsometrischen Messungen in einer Argonatmosphére ausgefiihrt

(8.

Elektrische Uberspannungseffekte

Dartiiber hinaus bergen dielektrische Untersuchungen prinzipiell das Risiko, dass durch
zu groRe elektrische Feldstirken irreversible Anderungen bis hin zu elektrischen Durch-
schldgen in der Probe induziert werden. Bei den im Rahmen dieser Arbeit untersuchten
Polymeren treten derartige nichtlineare Effekte fiir elektrische Feldstdrken von deutlich

mehr als 10° % auf [74]]. Daher ist die maximale elektrische Spannung bei jeder dielektri-

\Y

schen Messung so gewahlt, dass Feldstarken von 10° _ nicht iiberschritten werden.

Entnetzung des Substrats

Neben chemischer Degradierung konnen hohe Temperaturen auch physikalische Verdande-

rungen bei Polymeren auslosen. Besonders wenn es sich um Polymere von niedrigem Mo-
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lekulargewicht handelt, neigen diinne Schichten dazu, vom Substrat zu entnetzen. Dieser
Prozess beginnt typischerweise mit der Bildung von Lochern in der Schicht [[177-180],
die bis zum Substrat reichen und in ihrem Durchmesser anwachsen. Im weiteren Verlauf
werden diese Locher so grol3, dass das Polymer in den verbleibenden Bereichen deutlich
hohere Ablagerungen bildet als die urspriingliche (geschlossene) Schicht. Im Endstadium
finden sich dann vereinzelte grol3e Tropfen auf dem Substrat. Dies wiirde die rdumliche
Begrenzung, die durch die Schicht auf einer wohldefinierten Léngenskala erzeugt werden
soll, zerstoren. Um das zu verhindern, kommen in dieser Arbeit vor allem Polymere mit
relativ hohem Molekulargewicht (My > M., siehe Abschnitt zum Einsatz, da die-
se eine deutlich geringere Tendenz zum Entnetzen zeigen [181]]. Prinzipiell wére auch
das Vermeiden hoher Temperaturen eine Methode, um der Entnetzung vorzubeugen, al-
lerdings ist dies nicht vereinbar mit der Notwendigkeit der im Folgenden diskutierten

Malnahme des Temperns.

3.5.1.2 Reversible Effekte

Neben den unumkehrbaren Verdnderungen gibt es jedoch auch Effekte, die zwar einer-
seits die Dynamik des Probenmaterials beeinflussen, aber andererseits eine Riickfiihrung
der Probe in ihren Ausgangszustand zulassen. Sofern die entsprechenden Mechanismen
bekannt und steuerbar sind, kann die Probe also in den angestrebten Zustand zuriick ver-

setzt und anschliefSend gemessen werden.

L6sungsmittelriickstande

Aus jlingeren Untersuchungen ist bekannt, dass diinne Polymerschichten noch deutliche
Mengen an Loésungsmittel enthalten [[168,[182]], wodurch deren Dynamik merklich beein-
flusst wird [183] [184]]. Als Gegenmalsnahme hat sich, wie bereits in Abschnitt be-
schrieben, ein rigoroses Tempern bewéhrt [113} [184]. Um auch ggf. adsorbiertes Wasser
zu entfernen, das beim Transport vom Pumpstand (an dem getempert wird) zum dielek-
trischen Spektrometer in die Probe eindringen konnte, findet unmittelbar vor der eigent-
lichen dielektrischen Messung fiir mehrere Stunden noch ein weiterer Tempervorgang in
situ bei einer Temperatur etwa 50K oberhalb der jeweiligen Glasiibergangstemperatur in

trockener Stickstoffatmosphére und unter Beobachtung statt (Abbildung|(3.16)).
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3.5.2 Priifung der Probenstabilitat

Insbesondere den aufgefiihrten irreversiblen Effekten ist gemein, dass im Falle ihres Auf-
tretens (also bei Versagen der Gegenmalinahme) die Probe fiir eine aussagekraftige Mes-
sung bzw. bereits gewonnene Daten fiir eine belastbare Analyse untauglich sind. Eine
diesbeziigliche griindliche Priifung aller Proben ist daher unerlésslich. Diese kann teilwei-
se durch die dielektrische Messung mit abgedeckt werden, allerdings ist zuséatzlich eine
Inspektion der Probenoberfldche geboten. Proben, die bei diesen Tests Auffalligkeiten zei-
gen, sind von der Untersuchung auszuschlief3en und die an ihnen gewonnenen Daten zu

verwerfen.

3.5.2.1 Dielektrische Testprozedur

Um auszuschlieBen, dass sich die Probe wiahrend der Messung dndert, wird jeder Mess-
zyklus mindestens zweimal wiederholt. Eine Ubereinstimmung dieser beiden aufeinander
folgenden Messungen zeigt dann, dass die Probe stabil und die Ergebnisse somit repro-
duzierbar sind (Abbildung [3.16). Treten Unterschiede auf, so konnen weitere Messungen
(mit ggf. vorgeschalteten Heizintervallen) moglicherweise einen sich noch ausbildenden
Gleichgewichtszustand dokumentieren. Da dieser jedoch auch das Resultat unerwiinschter
Effekte (chemische Degradierung, etc.) sein kann, empfiehlt sich in diesem Fall zusatzlich

eine Vergleichsmessung an einer weiteren Probe.

3.5.2.2 Oberflacheninspektion

Da insbesondere Entnetzungseffekte bereits wahrend des Temperns stattfinden konnen,
liegt wahrend der dielektrischen Untersuchung moglicherweise keine geschlossene Poly-
merschicht und damit auch nicht die angestrebte rdumliche Begrenzung vor. Selbst wenn
die diinne Schicht und die entnetzten Tropfen Unterschiede in ihrer Dynamik aufweisen
wiirden (was keinesfalls gegeben sein muss), wére eine solche Verdnderung in den dielek-
trischen Tests nicht unbedingt erkennbar (da die Schicht moglicherweise schon vor Beginn
der Messung entnetzt war). Deshalb ist es unerlésslich, die Oberflache der Probe insbeson-
dere nach der dielektrischen Messung zu untersuchen, um ein Entnetzen auszuschlie3en.

Bewdhrt hat sich auch dafiir das Rasterkraftmikroskop, mit dem die Oberflache inspiziert
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Abbildung 3.16: Temperaturabhéngige Darstellung des dielektrischen Verlustes €”(T) von semi-
vereinzelten Kndueln aus Poly(2-Vinylpyridin) bei unterschiedlichen Frequenzen
f (wie angegeben). Die Ubereinstimmung der Daten aus dem Heiz- und dem
Kiihlzyklus (jeweils dargestellt durch die geschlossenen bzw. offenen Symbole)
demonstriert die Bestindigkeit der Probe und die Reproduzierbarkeit der Mes-
sung.

wird (Abschnitt [3.1.2]). Deren mittlere quadratische Rauhigkeit (Abschnitt[3.2.2.1)) bildet
dann ein quantitatives Mal} zur Bewertung, so dass diejenigen Proben, die dabei einen
vordefinierten Grenzwert {iberschreiten, von der weiteren Analyse ausgeschlossen wer-

den.

3.5.3 Partikelkontamination

Die Probenpréparation mittels nanostrukturierter Elektroden ist sehr anfillig fiir die Ver-

unreinigung mit kleinsten Partikeln, wie schon in den Abschnitten (3.4.1.1| und [3.4.2.2)

dargelegt. Dort wurden bereits entsprechende Vorkehrungen, nédmlich eine ausfiihrliche
Reinigung der Materialien in einer partikelfreien Umgebung, detailliert beschrieben und
auch die Auswirkung einer Kontamination angedeutet. So beeinflussen derartige Verun-
reinigungen durch kleinste (Staub-) Partikel die molekulare Dynamik des Polymers zwar
nicht direkt, beeintrdchtigen aber dennoch deren Messung. Im unproblematischsten Fall
andert dies den Abstand zwischen den Elektroden nur minimal. Bei ausreichend dicken
Probenschichten (bzw. einem Material mit geniigend hoher dielektrischer Starke) ist eine

erfolgreiche dielektrische Messung dann trotzdem moglich. Dabei gilt es jedoch zu beach-
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ten, dass dennoch die Signalintensitidt von einer optimal (also ohne zusitzlich erhéhten
Elektrodenabstand) aber sonst identisch priparierten Probe abweichen kann, da der Fiill-
grad mit Probenmaterial dann nicht gleich ist. Trotz solcher Abweichungen kann also die
Reproduzierbarkeit der dynamischen Charakteristika (mittlere Relaxationsraten und de-
ren Temperaturabhédngigkeit, Verbreiterung, etc.) gegeben sein. Grofdere Partikel konnen
allerdings den Elektrodenabstand so stark erhohen, dass der Beitrag des Probenmaterials
aufgrund des niedrigen Volumenanteils im Kondensator nicht mehr im Gesamtsignal auf-
gelost werden kann. Eine derartig kontaminierte Probe ist somit offensichtlich unbrauch-
bar.

Unabhingig von der Grol3e solcher Partikel konnen diese auch zu einer Erhohung der
Leitfahigkeit fithren. Je nach deren Ausprdagung (Abschnitt kann dies einen Bei-
trag im dielektrischen Spektrum erzeugen, der die Relaxationsprozesse des Probenmate-
rials {iberlagert und dadurch ggf. komplett verdeckt. In diesem Fall hiangt es konkret vom
Wert der Leitfahigkeit und der im Spektrum gesuchten Information ab, ob eine Messung
nutzbar ist. Auch dann findet man im Vergleich mit einer optimalen Probe Abweichungen
(ndmlich eben jenen Leitfdhigkeitsbeitrag), obwohl die dynamischen Prozesse des eigent-
lichen Probenmaterials womoglich identisch sind (und diesbeziiglich die Reproduzierbar-

keit nicht eingeschrankt ist).
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4 Ergebnisse und Diskussion

Dieses Kapitel ist in einen theoretischen und zwei experimentelle Teile gegliedert. Der
theoretische Abschnitt betrachtet Ersatzschaltbilder zur Modellierung dielektrischer Spek-
tren von diinnen Polymerschichten und vereinzelten Polymerketten in einem Probenkon-
densator aus nanostrukturierten Elektroden. Darauf folgen die experimentellen Abschnit-
te, die einerseits diinne Schichten aus Polystyrol verschiedener Molekulargewichte sowie
Polymethylmethacrylat auf unterschiedlichen Substraten und andererseits vereinzelte Ket-
ten von Poly(2-Vinylpyridin) umfassen. Die experimentellen Teile beinhalten zudem eine

ausfiihrliche Betrachtung der relevanten Literatur.

4.1 Modellierung der dielektrischen Spektren

Ein Probenkondensator, der aus nanostrukturierten Elektroden besteht, ist fiir dielektri-
sche Messungen prinzipiell ein System aus mehreren verschiedenen Komponenten. Er ent-
hélt Raumbereiche mit unterschiedlichen dielektrischen Eigenschaften, beispielsweise die
Abstandshalter aus isolierendem Siliziumdioxid, dazwischen mit Luft gefiillte Liicken und
das eigentliche Probenmaterial, um nur die wichtigsten zu nennen. Da die dielektrische
Messung die (Material-) Eigenschaften {iber den ganzen Raum zwischen den Elektroden
mittelt und dies im Allgemeinen nach einer nicht-trivialen Relation, muss zur verlassli-
chen Signalinterpretation der Einfluss dieser komplizierten Geometrie beachtet werden.
Zu diesem Zweck fiihrt der folgende Abschnitt Ersatzschaltbilder ein.

Prinzipiell wére es moglich, mithilfe eines solchen Modells und der Kenntnis der Ei-
genschaften aller zusatzlicher Komponenten aus dem gemessenen Gesamtsignal die di-
elektrische Funktion der eigentlichen Probe zu extrahieren. Das erweist sich in der Praxis

allerdings als extrem fehleranfallig, bereits kleine Ungenauigkeiten wirken sich stark auf
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das Ergebnis aus, so dass die Geometrie beispielsweise auf den Nanometer genau bekannt
sein muss. Daher finden die komplizierten Modelle zunéchst nur in theoretischen Betrach-
tungen Verwendung. In deren Verlauf wird sich allerdings herausstellen, dass eine Reihe
von Analysen auch ohne deren Anwendung hinreichend genaue Ergebnisse liefert. Daher
erfolgen die Auswertungen der experimentellen Daten (Abschnitte und ohne die
Benutzung derartig komplizierter Modelle, wodurch die Anzahl der Anpassungsparameter

in einem sinnvollen Rahmen bleibt.

4.1.1 Probenaufbau und Ersatzschaltbilder

Der Querschnitt eines Probenkondensators ist schematisch in Abbildung dargestellt.
Dieses Schema zeigt den Fall vereinzelter Polymer-Knduel, es ldsst sich aber auch auf
diinne Schichten iibertragen, indem man den Abstand zwischen den Knédueln auf Null
reduziert. Flir die Nachbildung in einem Ersatzschaltbild teilt man den schematischen
Querschnitt in Bereiche auf, die aus jeweils nur einem Material bestehen und beschreibt
diese als komplexe Kapazitiaten mit den entsprechenden geometrischen und dielektrischen
Eigenschaften (Gleichung[3.1)). Verbindet man nun all diese Kapazitéten, so lasst sich die

(komplexe) Gesamtkapazitat bzw. die dielektrische Funktion dieses Netzwerkes ermitteln.

Dabei hat die konkrete Struktur der Verbindungen zwischen den Einzelkomponenten
einerseits erhebliche Auswirkungen auf die resultierende dielektrische Funktion, ande-
rerseits impliziert jede Verbindung einen gewissen Pfad des Ladungstransports (bzw. des
bevorzugten Verlaufs des elektrischen Felded') in der realen Probe, fiir die das Modell
angesetzt wird. Die Verbindungsstruktur, die man fiir das Modell wahlt, muss also best-
moglich die real vorhandenen Pfade des Ladungstransports abbilden, damit dieses Modell
die entsprechende reale Probe treffend beschreibt. Dabei sind insbesondere auch Ober-
flachenleitfahigkeiten zu beachten, die sich jedoch nicht ohne weiteres ermitteln lassen.
Deshalb werden im Folgenden mehrere Modelle entworfen, um im Vergleich mit gemes-

senen Daten das passendste auszumachen.

IDie Betrachtung als (bevorzugter) Verlauf des elektrischen Feldes ist die allgemeinere, im Falle elektrisch
leitfahiger Medien allerdings gleichbedeutend mit dem Pfad des Ladungstransports. Im Folgenden wird
allein der besseren Anschaulichkeit im Rahmen der Ersatzschaltbilder wegen der Begriff Ladungstransport
verwendet.
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Abbildung 4.1: Schema des Querschnitts eines Probenkondensators aus nanostrukturierten Elek-
troden a) und vier denkbare Ersatzschaltbilder b) bis e), die im Folgenden ausfiihr-
lich behandelt werden. Die in a) angegebene farbliche Kennzeichnung der einzel-
nen Komponenten gilt ebenso fiir b) bis e). Modifiziert nach [185]].
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4.1.1.1 Modell 1 - einfachstes Netzwerk

Das einfachste Modell fasst alle parallel liegenden Bereiche (parallel zur Elektrode), die
aus demselben Material bestehen, jeweils zu einem Kondensator zusammen. Damit ist
das Netz der Verbindungen entsprechend Abbildung vorgegeben: alle Abstandshal-
ter gemeinsam sind durch einen einzelnen Kondensator repréisentiert, welcher mit einer
vergleichbaren Darstellung der zwischen ihnen gelegenen leeren Raumbereiche in einer
Parallelschaltung kombiniert ist, so dass sie in der effektiven Kapazitit C5, ,;, zusammen-

gefasst werden

& (pspes*p +1- psp) A

:p,eff = dvp (41)

wobei £jp die komplexe dielektrische Funktion der Abstandshalter ist und d,, sowie
psp deren Hohe bzw. Flachendichte reprédsentieren. Die Bezeichnungen A und g fiir die
Elektrodenfliche und die Permittivitdt des Vakuums entsprechen der Definition von Glei-
chung Da sowohl die Grundfliche der Abstandshalter als auch deren Anordnungs-
muster quadratisch sind, kann py, leicht aus ihrer Seitenldnge w,, und dem Abstand zum

ndchsten Nachbarn s, ermittelt werden

s 2
psp = <sp> (42)

Ssp +Wsp
In gleicher Weise erhalt man C, ., die effektive komplexe Kapazitdt der Polymer-

Kniuel und dem leeren Raum zwischen diesen

\ & (prep+1—pp)A
Cress = dp (4.3)

mit der komplexen dielektrischen Funktion der Polymer-Knéuel €, deren Hohe d,, so-
wie ihrer Flachendichte p,. Letztere muss jedoch mit dem Rasterkraftmikroskop direkt an
der Probe ermittelt werden (fiir geschlossene Schichten gilt p, = 1). Aufgrund der Ver-
einfachung der Knduelform zu Quadern (die Rechtfertigung dafiir wird in Abschnitt[4.1.3|
erbracht) entspricht deren Hohe lediglich einem mittleren Wert, welcher als Quotient aus
dem experimentell bestimmten Volumen des Probenmaterials und der Flachendichte be-

rechnet wird.

108



4 Ergebnisse und Diskussion

Diese beiden Parallelkreise sind zusammen mit den weiteren Komponenten, namlich
den Kapazititen der Silizium-Elektroden Cj,, des zusatzlichen Spalts C; und der Oberfla-
chenoxidschicht Cj,, in Reihe geschaltet. Die Gesamtkapazitdt dieser Schaltung C;, , ist

dann gegeben durch

1 2 1 1 1 1
Ctutal G Csp7e ff Cr CP,eff CO

Mit dem zusétzlichen Spalt wird dabei berticksichtigt, dass der Abstand zwischen den
Elektroden in der Regel etwas grofer ist als die Hohe der Abstandshalter. Dies kann ver-
schiedene Ursachen haben: einerseits weist die Substratoberflache kleine Unebenheiten
von etwa 5 — 10nm auf (insbesondere auf der lateralen Ausdehnung der Kondensatorfla-
che von 1 bzw. etwa 10mm?), so dass eine zusitzliche Erhéhung des Elektrodenabstands
auf dieser Skala kaum zu vermeiden ist. Dariiber hinaus werden jedoch auch wesentlich
groldere Diskrepanzen von mehr als 50 oder 100 nm zwischen dem kapazitiv bestimm-
ten Elektrodenabstand (Abschnitt und der Hohe der Abstandshalter beobachtet.
Dies ist vermutlich auf Partikel zuriickzufiihren, die quasi als unerwiinschte zusitzliche
Abstandshalter fungieren (Abschnitt [3.5.3), und soll durch die Reinigungsprozedur (Ab-
schnitt bestmoglich vermieden werden. Da es experimentell zu aufwendig wiére,
die Hohe dieses Spalts allein zu ermitteln, wird sie als freier Parameter in der Analyse per

Anpassung bestimmt.

Durch Einsetzen der effektiven Kapazititen entsprechend den Gleichungen 4.1] und
sowie der Kapazitidten der Einzelkomponenten (nach Gleichung [3.1) in Gleichung
lassen sich die Permittivitdt des Vakuums &, und die Elektrodenflache A auf beiden Seiten

kiirzen, so dass fiir die komplexe dielektrische Funktion von Ersatzschaltbild 1 ¢, , | folgt

D d d d d
= =% P v+ —F 422
€ pP8P+1_pP €

e B (4.5)
total,1 svt Psp??p +1- Psp

Dabei bezeichnen d,, €, ds,, &, = €, di, & =1, dp, €, do, €}, jeweils die Dicke und

w? Sp» sp
die komplexe dielektrische Funktion der Silizium-Elektroden (,wafer”), der Abstandshal-
ter (,,spacer”), des Luftspalts, des Polymers und der Siliziumoxid-Schicht. Prinzipiell ent-

spricht D der Gesamtdicke aller Komponenten (also dem Elektrodenabstand)
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D =dy,+di+dp+do (4.6)

Allerdings beinhaltet D nicht die Dicke der Silizium-Elektroden, da diese nur als Di-
elektrikum zu betrachten sind, wenn ihre Leitfahigkeit entsprechend niedrig wird. Dies ist
nur bei hohen Frequenzen (f > 10*Hz) der Fall und die Ursache fiir einen Beitrag zum
dielektrischen Verlust ¢”, der mit der Frequenz steigt (Abschnitt [4.1.2.1)). Bei niedrige-
ren Frequenzen ist die Leitfahigkeit der Silizium-Elektroden allerdings ausreichend hoch,
um der eines guten elektrischen Leiters nahezukommen, so dass deren Vernachlédssigung

gerechtfertigt ist. Wenn Gleichung in Real- und Imaginérteil €/

"
total,1 und 8t

otal.1 zerlegt

wird, um gemessene Daten anzupassen, sollte der Wert von D der Dicke entsprechen, die
zur Extraktion der dielektrischen Funktion £* aus der gemessenen Kapazitit verwendet
wurde. Auf diese Weise vermeidet man die Fortpflanzung von Fehlern, die aus der Ab-

schiatzung von D resultieren.

Dieses Modell ist jedoch moglicherweise nicht in der Lage, den Feldverlauf in der kom-
plizierten Probenanordnung korrekt zu beschreiben. So unterscheidet es beispielsweise
nicht zwischen Polymer-Knéueln, die sich unter einem Abstandshalter befinden und sol-
chen, die nur durch einem leeren Raum (bzw. Luft) von der gegeniiberliegenden Elektrode
getrennt sind. Um zu untersuchen, ob dies die Vorhersagen und Analysen des Ersatzschalt-

bildes beeinflusst, wird das Modell im Folgenden weiter verfeinert.

4.1.1.2 Modell 2 - Oberflachenleitfahigkeit an Siliziumoxid-Elementen

Im Rahmen der Verfeinerung wird das Modell aufgespalten in zwei Hauptpfade zwischen
den Elektroden, von denen einer die Bereiche mit den Abstandshaltern représentiert und
der andere diejenigen ohne die Nanostrukturen (Abbildung [4.1k). Dabei laufen die Ver-
bindungen der Polymer-Anteile und der dazwischen liegenden Leerrdume an den dariiber
und darunter gelegenen Siliziumoxid-Komponenten zusammen. Diese Schaltung model-
liert eine Oberflachenleitfahigkeit des Siliziumoxids und fiihrt zur folgenden dielektri-

schen Funktion
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D d , 1— 1— 1— d
" = 2% -+ T ps;) = 4 ( pSP)p[I;P + ( y pspc)l( dPP) 4 72 4.7
el()lal,z &y é{j + dLJI;dp/P&‘; dsp + dL + g sp +dp+dp 80

4.1.1.3 Modell 3 - Oberflachenleitfahigkeit der Silizium-Elektrode

Mit einer Aufspaltung in vier Pfade zwischen den Silizium-Elektroden lasst sich die Ober-
flichenleitfahigkeit des Siliziumoxids aus dem Modell entfernen (Abbildung ). Die

dielektrische Funktion dieses Netzes wird beschrieben durch

D :2@+ PspPp I (1—psp)Pp
g;i)tal,?a g, iip +dp+ g*f + g*? dsp+dL+ % + %)
sp P 0 ° (4.8)
Psp(1—pp) i (1—pgp)(1—pp)
Loy dptdp+ % dip+d+dp+ 92
sp o o

4.1.1.4 Modell 4 - keine Oberflachenleitfahigkeiten

Die letzte hier betrachtete Variante des Modells teilt die Silizium-Elektrode auch auf die
vier Pfade auf, die bereits das vorherige Schaltbild charakterisieren. Damit wird eine ge-
ringe Leitfahigkeit dieses Halbleitermaterials unterstellt, die moglicherweise bei hohen
Frequenzen zum Tragen kommen konnte. In diesem Fall erhidlt man fiir die dielektrische

Funktion des Gesamtsystems

D _ PspPpP (1 _psp>pP
g* B dy dsp dp do + dy dp do
total 4 2?}1-{—%4-6&4-54‘% zgf‘i‘f‘dsp“rdL‘f‘?;"f'%
O (4.9)
pull=pr)  (1=py)(1i—ps)
, dy dy d,
2%+é+dL+dP+%0) 25 tdyptdit+dp+

4.1.2 Vergleich modellierter und gemessener Spektren

Um mit den eingefiihrten Ersatzschaltbildern gemessene dielektrische Spektren zu model-

lieren, miissen alle enthaltenen Grolden entweder bekannt sein oder zumindest realistisch
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abgeschitzt werden konnen. Fiir einzelne ausgewahlte Groen kann man auch Annahmen
treffen, die dann anhand der Ubereinstimmung des gemessenen und modellierten Spek-
trums zu priifen sind, was im Allgemeinen das Probenmaterial betrifft. Fiir nahezu alle
weiteren Groen verwendet die vorliegende Arbeit experimentell bestimmte Werte. Die
Hohe der Abstandshalter und die Distanz zwischen ihnen ist, ebenso wie die Dicke der Po-
lymerschicht (bzw. das Volumen und die Flachendichte der Polymer-Knduel), mit dem Ras-
terkraftmikroskop zu ermitteln. Des Weiteren wird angenommen, dass die dielektrische
Funktion der Abstandshalter und auch der Siliziumoxid-Schicht auf der unteren Elektrode
etwa derjenigen von aufgedampftem Siliziumoxid entsprichﬂ Die dielektrischen Eigen-
schaften einer einzelnen Silizium-Elektrode sind ebenso experimentell bestimmt. Einzig
der angenommene Spalt zwischen Abstandshaltern und Oberfldache der Polymerschicht ist
ein variabler Parameter zur Anpassung. Dieser dient der Feineinstellung des Ersatzschalt-

bildes, um dessen Kapazitit so zu justieren, dass sie derjenigen der realen Probe gleicht.

4.1.2.1 Leerkondensator

Zunichst sollen diese Modellbeschreibungen an einem Leerkondensator, der aus nano-
strukturierten Elektroden besteht, getestet werden. Abbildung zeigt ein gemessenes
dielektrisches Spektrum eines solchen Kondensators, in welchem insbesondere ein An-
stieg des dielektrischen Verlustes bei Frequenzen oberhalb von ca. 1 — 10 kHz aufféllt.
Dabei besitzt die untere Elektrode eine Siliziumdioxid-Schicht von ca. 30 nm Dicke und
die Gegenelektrode ist mit Nanostrukturen besetzt, die eine Hohe von 35 nm haben und
in Abstdnden von 15 um angeordnet sind. Mit diesen Angaben lassen sich nach den Glei-
chungen und [4.9]die dielektrischen Spektren entsprechend der soeben vorge-
stellten Modelle fiir dieses System berechnen.

Auch sie weisen als Charakteristikum einen dhnlichen Anstieg im hochfrequenten Be-
reich auf, allerdings nur, wenn die Silizium-Elektroden im Schaltbild mit beachtet werden
(Abbildung. Es zeigt sich dann zwar nur eine qualitative Ubereinstimmung zwischen
diesen berechneten Spektren und den Messdaten, was jedoch den Schwierigkeit einer ex-

akten Messung der dielektrischen Eigenschaften der Silizium-Elektroden geschuldet ist.

2Die dielektrischen Eigenschaften von aufgedampftem Siliziumoxid entstammen der Messung an einer
200nm dicken Schicht, die der Autor im Rahmen seiner Diplomarbeit aufgenommen hat [80].
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Abbildung 4.2: Spektrum der Permittivitat €'(f) a) und des dielektrischen Verlustes £”(f) b), ge-
messen an einem Leerkondensator mit nanostrukturierten Elektroden und entspre-
chende berechnete Kurven, die auf den vorgestellten Ersatzschaltbildern basieren
(wie angegeben). Der experimentell untersuchte Leerkondensator hat eine Kapa-
zitdt von 176 pF, wobei die Nanostrukturen 35nm hoch und untereinander in Ab-
stinden von 15 um angeordnet sind. Die untere (flache) Elektrode besitzt eine ther-
misch oxidierte Oberfldche bestehend aus 30nm dickem Siliziumdioxid. Diese geo-
metrischen Mal3e dienen als Grundlage fiir die Modellberechnungen. Aufserdem ist
dabei die Hohe des zusétzlichen Spalts so eingestellt, dass die Kapazitit (bezogen
auf dieselbe Fldche von 1 mm?) des gemessenen Kondensators erreicht wird. Die
entsprechenden Hohen des Spalts sind 13,3 nm fiir Modell 1, 20,3 nm fiir Modell 2
und jeweils 10,8 nm fiir die Modelle 3 und 4. Insbesondere die Permittivitét ist fiir
alle vier Modelle nahezu identisch, so dass deren Kurven in der Darstellung nicht
unterscheidbar sind. Dasselbe trifft auf den aus den Modellen 3 und 4 berechneten
dielektrischen Verlust zu.
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So lasst sich dieses auffallige Merkmal der Spektren im hoheren Frequenzbereich zumin-
dest prinzipiell auf die dielektrischen Eigenschaften des Siliziums bzw. dessen begrenzte
Leitfahigkeit (die um ca. drei Grof3enordnungen schlechter als die von typischen Metallen

ist) zuriickfithren.

Da nahezu alle Parameter in diesem System bekannt sind, bleibt im Rahmen der Modelle
als einzige Variable fiir die Anpassung die Dicke des Spalts zwischen den Abstandshaltern
der oberen Elektrode und der Oberfliche der unteren Elektrode. Dieser wird so einge-
stellt, dass die resultierende Kapazitit den gleichen Wert wie diejenige des tatsdchlich
gemessenen Leerkondensators hat (bezogen auf dessen Fliche von 1-1mm?). Da dieser
berechneten Kapazitédt der zuvor berechnete Wert der Permittivitdt zugrunde liegt, ist letz-
tere automatisch fiir alle vier Modelle identisch. Der dielektrische Verlust hingegen zeigt
leichte Unterschiede zwischen den Modellen, die sich im Bereich des bei niedrigen Fre-
quenzen gelegenen Plateaus teilweise um einen Faktor 2 voneinander unterscheiden. Die
Ursache dafiir sind die verschiedenen Hohen des Spalts, die jeweils nétig sind, um in den
unterschiedlichen Modellen die gemessene Kapazitét zu erzeugen. Trotz dieser Differen-
zen lasst sich im Vergleich mit den Messdaten keines der Modelle als besonders passend

identifizieren, weil letztere eine deutlich grof3ere Schwankung aufweisen.

4.1.2.2 Diinne Polymerschicht

Die in den Abschnitten [4.1.1.1]|bis[4.1.1.4|vorgestellten Modelle sollen nun auf ihre Taug-

lichkeit, reale Daten diinner Polymerschichten zu beschreiben, getestet werden. Als Grund-
lage dient die Messung einer 30 nm dicken Schicht Poly(2-Vinylpyridin). Die Gleichun-
gen [4.5] sowie [4.7] bis [4.9] sind jeweils so umzuformen, dass die Real- und Imaginirteile
der komplexen dielektrischen Funktion separat vorliegen. Mit diesen Gleichungen kann
man die gemessene dielektrische Permittivitit und den zugehorigen Verlust parallel mit
denselben Parametern anpassen. Um die dielektrische Funktion des Polymers &5 zu erfas-
sen, sind zwei Havriliak-Negami-Funktionen & , und €N (jeweils entsprechend Glei-
chung zur Beschreibung der a- und p-Relaxation sowie ein Leitfdhigkeitsbeitrag
(Gleichung[2.41) kombiniert
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p(®) = €y (@) + €y (@) — leoa)s

(4.10)

Zu beachten ist dabei, dass ein konsequentes Ersetzen von &y , und &, 5 jeweils durch
Gleichung (wobei die freien Parameter jeweils mit o bzw. B indiziert werden) zu
einer Summe aus zwei Konstanten €. o + €., g flihrt. Diese sind im Folgenden als &.. zu-

sammengefasst.

Neben der Verwendung in den vier Modellen wird Gleichung auflerdem direkt
zur Anpassung einer ,bulk“-Messung benutzt. Aus dieser Anpassung erhélt man Para-
meter fiir die §-Relaxation (Aeg = 1,28, Bg = 0,37, y3 =1 und tyyp =4,6-10 35, alle
bei einer Temperatur von 400K), die anschliefend als Konstanten in die vier Modell-
funktionen einflieRen. Diese Vorgehensweise reduziert einerseits die Anzahl der freien
Parameter und ist andererseits der Tatsache geschuldet, dass aus technischen Griinden
der B-Relaxationsprozess in der Messung der diinnen Schicht nur eingeschrankt zugéng-
lich ist. Damit wird implizit angenommen, dass die -Relaxation keine Anderung in ih-
rer Dynamik aufgrund der rdumlichen Begrenzung in einer 30 nm dicken Schicht erféhrt.
Diese Annahme scheint begriindet, da es sich um eine lokale Fluktuation der Seitenket-
te handelt, die auf einer Langenskala von weniger als 1 nm stattfindet [1864190] (Ab-
schnitt [2.2.2.1). Die dielektrischen Eigenschaften der Siliziumoxid-Komponenten sowie
der Silizium-Elektroden sind durch separate Messungen der einzelnen Materialien be-
stimmt, und werden in den Modellen fest vorgegeben. Ebenso setzt man fiir die Dicken
der Silizium-Elektroden und deren oberflachliche Siliziumoxid-Schicht sowie die Hohe
und Flachendichte der Abstandshalter feste Werte ein, wéhrend die Dicken der Polymer-
schicht sowie des zusitzlichen Spalts zur Anpassung variabel sin(ﬂ Diese Unterteilung
der Grollen in zwei Kategorien, nédmlich solche mit grof3eren Unsicherheiten einerseits
(die bei der Anpassung variiert werden) und recht gut bekannten andererseits (die auf

einen Wert fixiert bleiben), soll die Anzahl der freien Parameter reduzieren.

Die Kurven in Abbildung[4.3|zeigen, dass jedes der vier Modelle die Daten prinzipiell be-

3Im Detail werden fiir die Dicken der Polymerschicht und des zusitzlichen Spalts zunichst experimentell
bestimmte Werte eingesetzt und fixiert, wihrend nur die verbleibenden freien Parameter im Rahmen der
Anpassung variabel sind. Anschlie@3end folgte ein zweiter Anpassungsschritt, in dem auch diese beiden
Dicken variiert werden. Ziel dieses Vorgehens ist es, die Gruppe von Parameterwerten zu finden, bei denen
die Dicken den experimentell bestimmten Werten am néchsten kommen.
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Abbildung 4.3: Spektrum der Permittivitat €'(f) a) und des dielektrischen Verlustes €”(f) b) einer
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30 (£5) nm dicken Poly(2-Vinylpyridin)-Schicht in einem Probenkondensator aus
nanostrukturierten Elektroden, gemessen bei einer Temperatur von 400K, und ent-
sprechende Anpassungen basierend auf den vorgestellten Ersatzschaltbildern (wie
angegeben). Dabei wird mit allen Modellen eine dhnlich gute Anpassung erzielt, so
dass die Kurven nicht unterscheidbar sind. Aulerdem ist in den Einsdtzen auch die
Permittivitat €'(f) ¢) und der dielektrische Verlust £”(f) d) einer ,,bulk“-Probe und
deren Anpassung durch eine Havriliak-Negami-Funktion (HN) dargestellt. Die geo-
metrischen Mal3e der Probenkomponenten sowie die Anpassungsparameter und -
konstanten sind in den Tabellen [4.1] [4.2] und [4.3|angegeben. Im Gegensatz zu dem
in Abbildung[4.2|gezeigten Spektrum eines Leerkondensators ist in diesem Beispiel
der Beitrag der Silizium-Elektroden nicht sichtbar, da er bei hoheren Frequenzen
liegt. Der leichte Anstieg des dielektrischen Verlustes £” oberhalb von ~ 10kHz
ist durch die B-Relaxation verursacht, die auch in den Anpassungen beriicksichtigt
wird (mit konstanten Parametern aus einer Messung des ,bulk“-Materials). Modi-
fiziert nach [[185].
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schreiben kann. Das wird auch durch das korrigierte Bestimmtheitsmaf3 (korrigiertes R?),
das fiir alle vier Anpassungen gleichermalen einen Wert von nahezu 1 hat, untermauert.
Auflerdem stimmen die Werte der meisten Parameter im Rahmen der Unsicherheit iiber-
ein (Tabellen und [4.3). Die konkrete Wahl eines der vier getesteten Modelle hat
also kaum einen Einfluss, so dass auf dieser Basis auch keines als unstimmig verworfen
werden kann.

Der Vergleich mit den Werten der ,bulk“-Messung offenbart nur geringe Abweichun-
gen der mittleren Relaxationszeit der a-Relaxation 7. o, wahrend die korrespondierenden
Verbreiterungsparameter B, und ¥, die dielektrische Starke Ag,, die Permittivitéit bei ho-
hen Frequenzen €. o, die Gleichstromleitfahigkeit oy sowie deren Steigungsparameter s
gewisse Unterschiede erkennen lassen (Tabellen [4.1] und [4.2). Die Unterschiede in Agg
und &. o konnten zudem durch die entsprechenden Werte der Siliziumoxid-Komponenten
beeinflusst sein. Da letztere nur grob bestimmbar sind?, erhéht dies zusitzlich die Un-
sicherheit in den beiden vorangegangenen GroéRen. Eine Interpretation der ermittelten
Werte erscheint daher nicht zielfithrend.

Beziiglich der Verbreiterung ist es sinnvoll, nicht ausschlief3lich die Werte der entspre-
chenden Parameter separat zu betrachten, sondern auf3erdem die Anstiege der Flanken
des Relaxationsprozesses zu vergleichen. Wahrend der symmetrische Verbreiterungspara-
meter f den Anstieg der Niederfrequenzflanke direkt angibt, ist bei der Hochfrequenz-
flanke das Produkt beider Verbreiterungsparameter 3 - y zu betrachten (Gleichung [2.36)).
Tatsdchlich stimmen die Werte dieses Produkts, die man aus der ,bulk“-Messung und den
Modellanpassungen der diinnen Schicht erhilt, im Rahmen der Unsicherheit {iberein. Im
Gegensatz dazu weist die Niederfrequenzflanke der o-Relaxation in der diinnen Schicht
einen um ca. 10 % geringeren Anstieg als in der ,bulk“-Probe auf.

Dariiber hinaus sind auch die Werte der Gleichstromleitfdhigkeit opc sowie des zugeho-
rigen Steigungsparameters s in der diinnen Schicht leicht reduziert gegeniiber dem ,,bulk®-

Material. Ein niedrigerer Wert von s entspricht einem geringeren Anstieg des Leitféhig-

4Bei den dielektrischen Eigenschaften, die fiir die Siliziumoxid-Komponenten verwendet werden, handelt
es sich um Werte, die auf Messungen von aufgedampften Siliziumoxid-Schichten basieren. Sowohl deren
Massendichte als auch der Oxidationsgrad ist nicht bekannt und weicht moglicherweise von der ther-
misch oxidierten Schicht der Silizium-Elektroden ab, da das Ausgangsmaterial fiir die Bedampfung ein
Siliziummonoxid-Granulat ist (was also nur die Hélfte des Sauerstoffs fiir die angestrebte Siliziumdioxid-
Schicht enthélt), so dass die aufgedampfte Schicht méglicherweise eine andere Struktur (und damit Dich-
te) aufweisen konnte.
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Tabelle 4.1: Parameter der a-Relaxation, gemessen bei einer Temperatur von 400K, aus der An-
passung mit den Gleichungen und an die dielektrischen Spektren
einer diinnen Poly(2-Vinylpyridin)-Schicht, die in Abbildung gezeigt sind. Ange-
geben ist die Permittivitdt bei hohen Frequenzen &., die dielektrische Starke Ae, der
symmetrische und asymmetrische Verbreiterungsparameter § und y und die charakte-
ristische Relaxationszeit der Havriliak-Negami-Funktion tgy. Zum Vergleich sind die
korrespondierenden Werte der ,,bulk“-Messung entsprechend Gleichung aufge-

fihrt.
0o Ag B y Ty [10745]
Jbulk“ 247 +1,27 2,554+0,11 0,82 +0,01 0,61 +0,03 7,7 £0,5
Fit1 1,71 +£0,17 1,76 £0,12 0,74 £0,01 0,71 40,03 8,6 0,5
Fit 2 1,55 +0,17 1,70 £0,13 0,74 £0,01 0,74 +0,04 8,3 +0,6
Fit 3 1,69 +0,17 1,75 +0,12 0,74 +£0,01 0,72 40,03 8,6 +0,5
Fit 4 1,70 +£0,17 1,76 £0,12 0,74 +£0,01 0,71 +0,03 8,6 +0,5

Tabelle 4.2: Spezielle Parameter der o-Relaxation sowie der Leitfdhigkeit bei einer Temperatur
von 400K aus der Anpassung mit den Gleichungen4.5] und[4.9]an die dielek-
trischen Spektren einer diinnen Poly(2-Vinylpyridin)-Schicht, die in Abbildung[4.3|ge-
zeigt sind. Angegeben ist das Produkt des symmetrischen und asymmetrischen Verbrei-
terungsparameters f3 - y, die mittlere Relaxationszeit der Havriliak-Negami-Funktion
1., die Gleichstromleitfdhigkeit opc und der zugehorige Steigungsexponent s. Zum
Vergleich sind die korrespondierenden Werte der ,bulk“-Messung, extrahiert mittels
Gleichung[4.10] aufgefiihrt.

o-Relaxation Leitfahigkeit
B-y 7.[107*s] o0y [1071'S/cm] s
~bulk® 0,50 £0,04 4,6 £1,3 3,3+0,2 0,99 +0,03
Fitl1 0,53 £0,03 5,8 +1,6 2,1 +£0,2 0,80 +0,01
Fit 2 0,55 +£0,04 5,8 +1,8 2,1 £0,2 0,80 £+0,01
Fit3 0,53 £0,03 5,8 +1,6 2,1 +£0,2 0,80 +0,01
Fit 4 0,53 £0,03 5,8 +1,6 2,1 +£0,2 0,80 +0,01

keitsbeitrages, was wiederum auf die spezifische Art des Ladungstransports zuriickgefiihrt
wird (Abschnitt[2.3.3.2)). Eine genaue Interpretation ist jedoch meist schwierig und nicht
Ziel dieser Arbeit. Neben der Frage nach dessen physikalischer Interpretation beeinflusst
der gednderte Anstieg des Leitfahigkeitsbeitrages insbesondere auch die Niederfrequenz-
flanke des a-Relaxationsprozesses, so dass dies moglicherweise eine Ursache fiir die ent-
sprechend unterschiedlichen Werte des symmetrischen Verbreiterungsparameters f3 in der

diinnen Schicht und im ,,bulk® darstellt.
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Tabelle 4.3: Abmessungen der Komponenten des Probenkondensators mit der diinnen Poly(2-Vi-
nylpyridin)-Schicht, deren dielektrische Spektren in Abbildung gezeigt sind. An-
gegeben sind die Dicken der Polymerschicht dp, des zuséatzlichen Spalts d;, der Sili-
ziumoxid-Schicht dp sowie die Hohe der Abstandshalter dy,, die Dicke der Silizium-
Elektroden d,, und die Flachendichten der Abstandshalter p,, bzw. des Polymers pp.
Die Mal3e der Probe sind mittels Ellipsometrie bzw. Rasterkraftmikroskopie bestimmit,
wihrend die Werte der Anpassungen mit den Gleichungen und [4.9] der
Parametervariation entstammen (allerdings nur fiir dp und d;, alle anderen Grof3en
wurden als Konstanten vorgegeben).

freie Parameter Konstanten
dpnm]  dfam] dolnm] dynm] d,um]  py,  pr
Probe 30 +5 30 £+5 37 1 625 +25 0,006 1

Fit1 33,3423 5,040,2
Fit2 31,6 +2,3 5,3+0,2
Fit3 32,8423 4,740,2
Fit4 33,0423 4,740,2

30 37 600 0,006 1

4.1.3 Modell eines Polymer-Knauels im Plattenkondensator

Entsprechend der vorangegangenen Betrachtung, dass die komplizierte Anordnung der
verschiedenen Komponenten in einem Probenkondensator mit nanostrukturierten Elek-
troden die komplexe dielektrische Funktion malgeblich beeinflusst, kann man eine Modi-

fikation des dielektrischen Signals auch infolge der charakteristischen Form eines Polymer-

Nano-Tropfchens (siehe Abschnitte [4.3.1.1jund [4.3.1.4) erwarten. In diesem Fall sind Er-

satzschaltbilder ebenso ein geeignetes Mittel, um den Einfluss einer beliebig variierenden
Hohenverteilung des Probenmaterials zu untersuchen. Zur Vereinfachung wird lediglich
ein Modell mit nur einem einzelnen Polymertropfchen (und einem Luftspalt zur oberen
Elektrode) in einem Plattenkondensator betrachtet (Abbildung ). Dieses System kann
man nidherungsweise mit einer Anordnung von mehreren Zweigen beschreiben, die jeweils
aus zwei Kondensatoren bestehen. Einer dieser Kondensatoren reprédsentiert das Polymer
in einem bestimmten Teil der Flache und der zweite modelliert den dariiber befindlichen
leeren Raum. Diese Zweige sind in einer Parallelschaltung miteinander verbunden, wah-
rend die beiden Kondensatoren innerhalb eines jeden Zweigs in einer seriellen Anordnung
vorliegen (Abbildung[4.4b). Die Genauigkeit dieses Ansatzes lésst sich mit der Anzahl der
verwendeten Zweige steigern. Um die Berechnung einfach zu halten, wird im Folgenden
auch der leere Raum seitlich zwischen den Tropfchen (bzw. im vereinfachten Ansatz ne-

ben dem einzelnen Tropfen) vernachléssigt, da dessen Beitrag aufgrund der parallelen
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Anordnung lediglich zum Gesamtsignal zu addieren wiare. Weil dieser Teil keinen Beitrag
zum dielektrischen Verlust liefert, wiirde dies lediglich zu einer Reduktion der Intensitat
des Gesamtsignals fithren, die sowohl iiber das gesamte Spektrum gleich als auch unab-
héngig von der Hohenverteilung der Polymermenge und proportional zur Bedeckung der
Elektrodenflache mit dem Polymer ist. Da die in Abbildung dargestellten Zweige alle

parallel verbunden sind, kann die Reihenfolge ihrer Anordnung beliebig gewahlt werden.

a) |
leerer Raum
Polymer-Tropfen
|
b I
S S S A S N
loerer lSSTET leerer eerer _—_—
leerer  paum Raum RaUm  Raym Raum leerer
Raum l l Raum
—1 bol — 1
olymer
Polymer Polymer / Pellimes Polymer — [
Polymer Polymer

Abbildung 4.4: Schematische Darstellung eines einzelnen Polymer-Knéuels in einem planparalle-
len Plattenkondensator mit einem gewissen Abstand zur oberen Elektrode a) und
eines moglichen Ersatzschaltbildes fiir dessen Beschreibung b). Modifiziert nach
[185].

4.1.3.1 Analytische Betrachtung

Analytisch kann die Problemstellung ausgehend von Gleichung fiir die Kapazitét der
gesamten Anordnung C;, , mit der entsprechenden komplexen dielektrischen Funktion
g, gefasst werden

* * A
Ctotul = &8 tal dt ral (411)
ota

hierbei beschreibt man nun die Fliche A als Integral {iber die lateralen Koordinaten x

und y, also
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A:/ /dxdy (4.12)

wobei /, und /, jeweils die Ausdehnung der (als rechteckig angenommenen) Kondensa-
torfliche in der jeweiligen Achse angeben. Das erlaubt den Ubergang zur lokalen komple-

xen dielektrischen Funktion £*(x,y) an der Stelle (x,y)

L b
* * A & *
Ct()tal = gogtotalrl = dyoral / / € (x7y) dxdy (4.13)
tota tota X200

Den Ausdruck fiir £*(x,y) findet man durch die Beschreibung eines einzelnen Zweigs des
betrachteten Schaltbildes, also der Reihenschaltung eines leeren und eines mit Polymer
geftillten Kondensators. Dessen Kapazitat Cy,,,, setzt sich zusammen aus den Kapazitéiten

des Polymers C; und der Luft C}

1 1 1
= 4+ — 1
ci +Cz (4.14)

C§weig
durch Ersetzen der Kapazititen entsprechend Gleichung (3.1 und Kiirzen der Permittivi-

tat des Vakuums &y und der Flache A folgt

diat d
otal _ P 1 g4, (4.15)

* I
8Z weig gP

so dass die komplexe dielektrische Funktion des Zweigs €,,,,, gegeben ist durch

d —1
5 eig = droral (8’5 +dL) (4.16a)
P
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bzw. separiert nach Real- und Imaginérteil und mit der Ersetzung fp = dp/d;pr; Und dp +

dL:dtotal
S;JfP
o e T (4.16b)
are - +1_f)2+< €17 )2 '
(eh)>+(ep)? F (Eh) +(e))
epfp
(ep)’+(ep) (4.160)

SZweig = D) )
Y/ ) (81’4#)
((8;)2+(s;1)2 Hl=te) + (ep)>+(el)?

Dies kann man nun in Gleichung[4.13]als lokale komplexe dielektrische Funktion einset-
zen, wobei die Dicke des polymergefiillten Kondensators dp und damit fp von der Position
(x,y) abhéngt. Auch hier lassen sich wiederum die Permittivitit des Vakuums & und die
Flache A kiirzen. Auflerdem ist die Verteilungsfunktion fp(x,y) (die man als Hohenver-
teilung des Polymers im Kondensator auffassen kann) beliebig wéhlbar, solange sich die
kumulative Verteilung dabei nicht verdndert. Damit kann also immer eine Verteilungs-

funktion mit nur einer unabhingigen Variablen fp = fp(x) gewéhlt werden, mit deren

Hilfe man die komplexe dielektrische Funktion des gesamten Systems €, =€/, ., +i€,. .,
ausdriicken kann
l epfp(x)
: 1= fo(x)
1 72 2
Elotal = T o) (&) Hef) 5 PRI dx (4.17a)
X P. _ P X
=0 ((ep) et frlx )) + ((e;,>2+<e;;)2)
1 lx 8P2fp( ) 5
Eloral = s ahre) (¢2) +(8P) PNRRRE: dx (4.17b)
X pJPX pJPX
=0 <<sp> S P )) <<8;>2+<e;:>2)

Mit der konkreten Wahl einer Hohenverteilungsfunktion fp(x) ldsst sich dies weiter ana-
lysieren. In einigen speziellen Féllen ist die analytische Berechnung des Integrals zwar
moglich, allerdings wird der Ausdruck meist sehr kompliziert. Auferdem wéaren weitere
Schritte nétig, weil letztendlich Aussagen iiber potentielle Anderungen im Erscheinungs-
bild eines Relaxationsprozesses getroffen werden sollen. Das wiirde bedeuten, fiir & die
analytische Form eines Relaxationsprozesses, z. B. durch die Havriliak-Negami-Funktion
(Gleichung , einzusetzen und den resultierenden Prozess in €, ; in Abhéngigkeit der

gewdhlten Verteilungsfunktion fp(x) zu vergleichen. Da es nicht moglich ist, diesen Ver-
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gleich analytisch durchzufiihren, folgt eine entsprechende Betrachtung auf numerischer

Basis.

4.1.3.2 Numerische Betrachtung

Als Grundlage der folgenden numerischen Betrachtung dienen, neben einem konstanten

Hohenwert (fp(x) = h.), drei mogliche Modellfunktionen fiir die Hohenverteilung. Alle

Verteilungsfunktionen sind symmetrisch zur vertikalen Achse an einem Zentralwert x, und

schneiden die horizontale Achse bei x = 0 sowie x = 2xj. Eine recht einfache Form stellt
eine Dreiecksfunktion dar

2

fr(x) =hd—A—j\x—xo| (4.18)

deren Maximum h, an der Stelle x liegt und die mit der x-Achse eine Fliche des Betrags

Ay einschlief3t. Dabei bezeichnet |x| den Absolutbetrag von x (d.h. |x| = x wenn x > 0 und

|x| = —x fiir x < 0). Die zweite Verteilung entspricht einer Sinus-Kurve

fp(x):;j; <1+sin <Z:—’2’>> (4.19)

mit dem Maximalwert A, = % bei xp und der Fliche A;. Als dritte Funktion ist ein

Kreissegment parametrisiert

2
x5 o
fe(x) = > th+\/<2+2hk (x—xp) (4.20)

wobei &, wiederum den Maximalwert an der Stelle x; bezeichnet. In diesem Fall sind die
Schnittpunkte mit der horizontalen Achse mittels der Bedingung eingestellt, dass die Lan-
ge der Kreissehne s dem Abstand zwischen diesen beiden Punkten entspricht. Es gilt also
s =2/(2hgr — h?) = 2xo bzw. r = h—z" + % Die Flache unter dieser Kurve ist gegeben durch
Ap = ﬁk (hi +x3) [arcsin (hi);%2> — X4 /1— h%’fi’d Abbildung zeigt die soeben einge-

fiihrten Hohenverteilungen im Intervall von 0 bis 1 (d.h. xo = 0,5) und fiir jeweils dieselbe

Flache Ar =0, 1 (um einen identischen Fiillgrad des zweidimensional simulierten Konden-
sators zu vergleichen).

Zur ndherungsweisen Berechnung des Integrals in Gleichung wird dieses in eine
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Hohenverteilung £,(x )

0,20 P e)
0154 o 1 10 1

i X X
0,10 -
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i sinus-férmig
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Abbildung 4.5: Zweidimensionale Darstellung verschiedener Hohenverteilungen eines Polymers in
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einem Plattenkondensator (wie angegeben), die unterschiedliche denkbare Formen
einer Polymeransammlung nachbilden a). Die Einsitze b), c), d) und e) zeigen
die jeweiligen Verteilungen einzeln und in Relation zum Plattenabstand des mo-
dellierten Kondensators, nach denen die in Abbildung dargestellten Spektren
berechnet sind.
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Summe umgewandelt, die sich dann fiir eine diskrete Unterteilung des Intervalls in N

Werte x, nummerisch ermitteln lasst

o /16

N 1
gt/otal = Z (ep)” +ep) B ZAX (4213)
n=1 ( €pfp(n) +1 _fP(-x )) + ( €p fp(xn) )
(&) +(ep)° n (eh) +(el)
N Eg{f’(xn) 5
8” — Z (8;’) +(8;’/) A)C (421]3)
rorat n=1 ( £pfp(xn) +1 _f (x ))2+ ( €pfp(xn) >2
(ep)"+(ep)” PR (ep) +(ep)’

wobei Ax =

13101 dem Abstand zwischen zwei Werten entspricht (alternativ Ax = x,, —x,,_1
firl<n< N) AuBerdem ist zur Vereinfachung die Substitution x — i vorgenommen
worden, so dass xp = 0 und xy = 1 gilt. Damit kann der Einfluss der drei gewéhlten Ho-
henverteilungen auf die resultierende komplexe dielektrische Funktion £* gepriift werden.
Im vorliegenden Fall dient als Grundlage eine ,bulk“-Messung der dielektrischen Funkti-
on von Poly(2-Vinylpyridin) (Abbildung & d), die Hohenverteilungen sind mit einer

Punktanzahl von N = 100 aufgelost und fiillen jeweils 10% des Kondensatorvolumens aus

(wodurch eine identische Probenmenge simuliert wird).

Die modellierten dielektrischen Spektren sind in Abbildung & b dargestellt und
zeigen nur minimale Unterschiede. So fithrt der Ubergang von der einfachsten Héhenver-
teilung (eine Polymerschicht von einheitlicher Dicke) zu komplizierteren Materialanord-
nungen lediglich zu einem Anstieg der dielektrischen Permittivitdt €’ und des dielektri-
schen Verlustes €” um maximal 0,5 % bzw. 9% (und zwar im Falle eines Profils in Form
einer Sinus-Kurve). Insbesondere dndert sich dabei weder die Position noch die Form des
Relaxationsprozesses.

Ein Vergleich der Verlustspektren mit den ,,bulk“-Daten offenbart, dass die Position des
Maximums etwas zu h6heren Frequenzen verschoben ist. AuRerdem zeigt sich eine leichte
Verbreiterung. Diese Effekte treten jedoch unabhingig von der gewéahlten Hohenvertei-

lung auf und sind allein der Tatsache geschuldet, dass diese kombinierte Anordnung auch

SInsbesondere fiir kleine N, d.h. breite Stiitzstellen, fiihrt dies zu einer fehlerbehafteten Flichenberechnung,
da einerseits schmale Extrema in der Verteilungsfunktion nicht exakt durch die breiten Stiitzstellen aus-
gefiillt werden konnen und andererseits fiir die Stiitzstellen an den Intervallgrenzen formal nur die halbe
Breite (d.h. der innerhalb des Intervalls liegende Teil) zur Flache beitrdgt. Diese Fehler konnen jedoch
durch die Wahl eines hinreichend grol3en Wertes fiir N minimiert werden.
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Abbildung 4.6: Berechnete Spektren der Permittivitat €'(f) a) und des dielektrischen Verlustes
€"(f) b) einer Poly(2-Vinylpyridin)-Ansammlung in den unterschiedlichen in Ab-
bildung dargestellten Hohenverteilungen in einem Plattenkondensator. Auf3er-
dem ist in den Einsétzen auch die Permittivitat €’(f) ¢) und der dielektrische Verlust
€"(f) d) einer ,bulk“-Probe dargestellt, die die Grundlage fiir die Berechnungen

bildet.
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eine in Reihe geschaltete isolierende Schicht enthélt [80, [191].

4.1.4 Schlussfolgerungen

In den vorangegangenen Abschnitten bis [4.1.3|wurde sowohl der Probenaufbau mit
den nanostrukturierten Elektroden, als auch die uneinheitliche Héhenverteilung des Pro-
benmaterials bei vereinzelten Polymerkndueln mithilfe von Ersatzschaltbildern modelliert.
In beiden Fillen ist weder die Position noch die Form des Relaxationsprozesses der Poly-
merkomponente beeinflusst. Lediglich dessen Intensitét, also die scheinbare dielektrische
Stéarke Ae, erfahrt aufgrund des extrem niedrigen Fiillgrades im Probenkondensator eine
recht starke Reduktion. Demzufolge ist es gerechtfertigt, die Position und Breite der Rela-
xationsprozesse aus der gesamten dielektrischen Funktion der Probenzelle ¢/ ,(®,T) zu
analysieren. Insbesondere zum Aufspiiren einer Verbeiterung ist eine Normierung beziig-
lich des Maximalwertes des Relaxationsprozesses hilfreich (Abschnitt[3.2.1.1)). Allerdings
erlaubt dieses Vorgehen keine absolute Bestimmung der dielektrischen Stérke, wie in Ab-
schnitt dargelegt. Folglich kann diese nur als relatives Mal3 fiir anteilige Mengen

der mobilen Segmente herangezogen werden. Ein Bezug zum Probenvolumen (entspre-

chend Gleichung [2.21) und damit die Angabe eines Absolutwertes ist nicht moglich.

4.2 Diinne Polymerschichten

Dieser Abschnitt betrachtet den experimentell bestimmten dynamischen Glasiibergang in
diinnen Polymerschichten in Abhéingigkeit von der Schichtdicke, dem Molekulargewicht
und der Polymer-Substrat-Wechselwirkung fiir ausgewéhlte Beispiele, ndmlich Polystyrol
bzw. Polymethylmethacrylat. Zum Vergleich werden aul3erdem Messungen der kalorime-
trischen Glasiibergangstemperatur an identisch priparierten Systemen gezeigtﬁ Im Rah-
men der darauf folgenden ausfiihrlichen Literaturdiskussion erfolgt die Interpretation der

Ergebnisse im Kontext anderer Arbeiten zum Thema.

6Zur Bestimmung des kalorimetrischen Glasiibergangs diente spektroskopische Ellipsometrie, mit deren
Durchfiihrung Dr. Michael Erber vom Leibniz-Institut fiir Polymerforschung in Dresden im Rahmen ei-
ner Kooperation betraut war, die in mehreren gemeinsamen Publikationen resultierte [[7,[8,[71]]. In diesem
Projekt war mit Emmanuel Mapesa ein weiterer Doktorand involviert, dessen Arbeitsschwerpunkt ebenso
auf dem Gebiet der dielektrischen Spektroskopie lag. Von ihm stammt auch ein gewisser Teil der hier pra-
sentierten Messungen, eine Ubersicht der in dieser Arbeit verwendeten Messergebnisse mit dem jeweiligen
Experimentator ist in Anhang @ aufgefiihrt.
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4.2.1 Polystyrol-Schichten verschiedener Molekulargewichte

Polystyrol ist in Hinblick auf Glasdynamik und den kalorimetrischen Glasiibergang in
rdumlich begrenzten Systemen das am haufigsten untersuchte Polymer [192], allerdings
sind die in der Literatur prasentierten Ergebnisse hochst widerspriichlich (wie bereits in
Abschnitt erwihnt, eine umfassende Diskussion erfolgt in Abschnitt [4.2.3). Deshalb
wird zunichst eine ausfithrliche experimentelle Untersuchung an Polystyrol dargestellt,
die einen weiten Bereich von Molekulargewichten (sowie liber Kooperationspartner auch

mehrere unterschiedliche Messmethoden) beinhaltet.

4.2.1.1 Dielektrische Spektroskopie

Abbildung zeigt den Temperaturverlauf des dielektrischen Verlustes fiir mehrere Mo-
lekulargewichte in zwei unterschiedlichen Probengeometrien. Sowohl fiir Proben, die mit
nanostrukturierten Elektroden prépariert sind, als auch fiir Polymerschichten, die mit auf-
gedampften Aluminium-Elektroden kontaktiert sind, ist die o-Relaxation deutlich erkenn-
bar. Dabei ist im Rahmen der Messgenauigkeit die Position des Maximums nicht von der
Schichtdicke abhédngig und im Falle der Kontaktierung mit nanostrukturierten Elektroden
ist der Relaxationsprozess auch nicht verbreitert. Das Auftreten einer minimalen Verbrei-
terung der a-Relaxation bei diinnen Schichten mit aufgedampften Aluminium-Elektroden
ist lediglich ein Artefakt, das sowohl allgemein [[80], als auch speziell in Experimenten mit

Polystyrol [[71]] bereits ausfiihrlich behandelt worden ist.

4.2.1.2 Ellipsometrie

Die Temperaturabhéngigkeit der Schichtdicke d(T) ist fiir verschiedene Molekulargewich-
te und Dicken von Polystyrol-Schichten in Abbildung dargestellt. Aul’erdem zeigen
die zusétzlich darin eingesetzten Diagramme die zweiten Ableitungen beziiglich der Tem-
peratur, um die Stelle der stdrksten Biegung zu identifizieren. Eine Reduktion der Dicke
hat offenbar keinen Einfluss auf die Position des ,Knicks“, der den kalorimetrischen Glas-
{ibergang anzeigt. Fiir sehr diinne Filme findet man jedoch eine deutlich verminderte An-
derung des Anstieges beim Ubergang vom glasartigen in den fliissigen Bereich. Dieses

Phianomen ist nicht abschlieend erklart, allerdings wird vermutet, dass es sich im eine
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Abbildung 4.7: Temperaturabhéngigkeit des dielektrischen Verlustes €”(T) fiir diinne Polystyrol-
Schichten verschiedener Molekulargewichte My und Dicken (wie angegeben) mit
aufgedampften Elektroden a) und c¢) sowie mit nanostrukturierten Elektroden e)
und g). Die dazu entsprechenden, auf den jeweiligen Maximalwert normierten
Kurven sind in b), d), f) und h) gezeigt, wobei die farbliche Kennzeichnung der
Schichtdicken identisch zu derjenigen in a), b), ¢) bzw. d) ist. Modifiziert nach [8].
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Unzuldnglichkeit des zur Dickenbestimmung verwendeten Modells handelt. Aufgrund der
schwindenden Signalintensitit war es bei diinnen Schichten ndmlich notwendig, den Bre-
chungsindex auf den , bulk“-Wert festzusetzen, um die Dicke bestimmen zu konnen [167]].
Ist diese Annahme jedoch nicht erfiillt, beinhaltet das extrahierte Ergebnis womoglich

einen systematischen Fehler, der eben diese Abweichung verursachen konnte.
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Abbildung 4.8: Temperaturabhéngigkeit der ellipsometrisch bestimmten Dicke d,,(T) (normiert
auf die Dicke bei T = 300K) diinner Polystyrol-Schichten fiir die zwei Molekular-
gewichte My = 27,5kg/mol a) und My = 58,9 kg/mol b) bei unterschiedlichen
Schichtdicken (wie angegeben). Die Einsdtze ¢) und d) zeigen die zugehorigen
zweiten Ableitungen der Dicke nach der Temperatur 55—;251 (T), wobei die Schichtdi-

cken jeweils durch dieselben Farben wie in a) bzw. b) gekennzeichnet sind. Modi-
fiziert nach [§].

4.2.1.3 Schichtdicken- und Molekulargewichtsabhingikeit des kalorimetrischen und

dynamischen Glasiibergangs

Die Bestimmung des dynamischen Glasiibergangs mittels dielektrischer Spektroskopie und

des kalorimetrischen Glasiibergangs mithilfe der Ellipsometrie stellt eine Kombination von
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mikroskopischer und makroskopischer Messung desselben Phianomens da Die gemein-
same Darstellung soll hier den direkten Vergleich beider experimenteller Herangehens-
weisen ermoglichen, insbesondere auch in Hinblick auf die kontroversen Ergebnisse in
der Literatur (Abschnitt[4.2.3)).

Abbildung [4.9] zeigt, dass fiir alle untersuchten Molekulargewichte weder die kalorime-
trische noch die dynamische Glasiibergangstemperatur von der Dicke der Polymerschicht
abhéangt. Wahrend dabei fiir den kalorimetrischen Glasiibergang der ermittelte Tempe-
raturwert verwendet wird, muss beim dynamischen Glasiibergang noch eine Testfrequenz
festgelegt werden, da dieser in einem weiten Temperaturbereich stattfindet. (Eigentlich ist
das auch beim kalorimetrischen Glasiibergang der Fall, dessen Temperatur unter anderem
durch die Kiihlrate bestimmt wird.) Fiir die Darstellung in Abbildung[4.9]ist eine Frequenz
von 1 kHz gewdhlt. Als Referenz sind kalorimetrische Messergebnisse an ,bulk“-Proben
eingezeichnet: fiir die dielektrischen Daten (des dynamischen Glasiibergangs) sind dies
Messungen mit dem AC-Kalorimeter bei derselben Frequenz, wihrend fiir die ellipsome-
trischen Ergebnisse herkommliche DSC-Werte des Glasiibergangs herangezogen Werderﬁ

In dhnlicher Weise kann auch der Einfluss des Molekulargewichts untersucht werden.
Dafiir sind in Abbildung[4.10]diinne Schichten von ca. 20nm Dicke gewéhlt, deren charak-
teristische Temperatur der «-Relaxation 7, bei einer Frequenz von 1kHz sowie deren Glas-
iibergangstemperatur 7, in Abhdngigkeit des Molekulargewichts My angegeben ist. Weder
der dynamische noch der kalorimetrische Glasiibergang hangt vom Molekulargewicht ab.
In allen Fillen zeigt sich zudem, im Rahmen der Messgenauigkeit, eine Ubereinstimmung
mit dem ,,bulk“-Wert, der mittels AC-Kalorimetrie bzw. DSC bestimmt wurde.

Um der Charakteristik des dynamischen Glasiibergangs bei der Beurteilung gerecht
zu werden, bietet sich die Darstellung im Aktivierungsplot an. Abbildung vereint
dabei die Ergebnisse fiir verschiedene Molekulargewichte und Schichtdicken. Der Uber-
sichtlichkeit wegen ist lediglich eine Auswahl abgebildet. Aufler den Methoden, die den
dynamischen Glasiibergang erfassen (dielektrische Spektroskopie und AC-Kalorimetrie),

sind auch die Messverfahren fiir den kalorimetrischen Glasiibergang (Ellipsometrie, Ront-

7Konventionell setzt man die Segmentdynamik und den kalorimetrischen Glasiibergang gleich [10]]. Die
Giiltigkeit dieser Konvention wird jedoch (fiir den Bereich diinner Polymerschichten) aktuell in Frage
gestellt [22]

8Die DSC-Messungen wurden (ebenso wie die ellipsometrischen Experimente) am IPF in Dresden durchge-
fiihrt. Liane Haussler sei fiir die DSC-Messungen an dieser Stelle noch einmal gedankt!
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Abbildung 4.9: Dickenabhéngigkeit der dynamischen Glasiibergangstemperatur T, (d) (rechte ro-
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te Achse) gemessen mittels dielektrischer Spektroskopie (bei einer Frequenz von
1 kHz) mit aufgedampften Aluminiumelektroden (rote gefiillte Dreiecke) und na-
nostrukturierten Elektroden (offene rote Dreiecke) sowie der ellipsometrisch be-
stimmten kalorimetrischen Glaslibergangstemperatur T, (d) (schwarze Kreise bzw.
linke schwarze Achse) diinner Polystyrol-Schichten mit unterschiedlichen Moleku-
largewichten von My = 27,5kg/mol a), My = 58,9 kg/mol b), My = 319 kg/mol
c), My = 749kg/mol d), My = 1090kg/mol e) und My = 8090kg/mol f). Eine
experimentelle Unsicherheit von +1K fiir die dielektrischen und +2K fiir die el-
lipsometrischen Ergebnisse ist angegeben. Als Referenz sind die entsprechenden
Glasiibergangstemperaturen von ,bulk“-Proben, gemessen mittels AC-Kalorimetrie
bei einer Frequenz von 1kHz (rote gestrich-punktete Linie) sowie dynamischer Dif-
ferenzkalorimetrie (schwarze gestrichelte Linie), dargestellt. Modifiziert nach [8]].
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genreﬂektometrieﬂ dynamische Differenzkalorimetrie) integriert. Fiir die letztere Gruppe
wurde dabei die Konvention verwendet, dass der kalorimetrische Glasiibergang dem dyna-
mischen bei einer (mittleren) Relaxationszeit von 100s entspricht. Unter dieser Annahme
stimmen im Rahmen der Messgenauigkeit die Ergebnisse der verschiedenen experimentel-
len Methoden fiir den dynamischen und kalorimetrischen Glasiibergang der unterschied-

lichen Molekulargewichte und Schichtdicken iiberein.

405

400 eeeveeeeeebe

3 1 —e—AC-Kalorimetrie

e 395 == « BDS, Nano-strukturierte Elektroden ==
» 380 e BDS, aufgedampfte Elektroden

I _|

—v— Dynamische Differenzkalorimetrie
4 Ellipsometrie
365 < Réntgenreflektometrie

4 5 6 7
log (M, [g/mol])

Abbildung 4.10: Molekulargewichtsabhédngigkeit der dynamischen (bestimmt bei einer Frequenz
von 1kHz) und kalorimetrischen Glasiibergangstemperatur T, (My ) bzw. T,(Mw)
von ca. 20nm diinnen Polystyrol-Schichten, gemessen mittels verschiedener Mess-
methoden (wie angegeben). Die Werte der AC-Kalorimetrie und der dynamischen
Differenzkalorimetrie stammen von ,,bulk“-Proben und dienen als Referenz. Die
dargestellten experimentellen Unsicherheiten entsprechen +1K bei den dielektri-
schen Messungen (BDS) und der AC-Kalorimetrie sowie +2K bei allen anderen
Verfahren. Die schwarzen gepunkteten und gestrichelten Linien dienen zur Ori-
entierung. Modifiziert nach [8]].

?Die Untersuchungen mit Rontgenreflektometrie (durchgefiihrt von Jan Miiller am Leibniz-Institut fiir Poly-
merforschung, Dresden) werden in dieser Arbeit nicht diskutiert, sind aber Bestandteil der Publikation, in
der die hier prasentierten Ergebnisse veroffentlicht sind [8]].
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Abbildung 4.11: Aktivierungsplot (negativer dekadischer Logarithmus der mittleren Relaxations-
zeit —log T aufgetragen iiber der inversen Temperatur 1000/7) der Segmentdyna-
mik von diinnen Polystyrol-Schichten verschiedener Dicke und unterschiedlicher
Molekulargewichte gemessen mit mehreren Messmethoden (wie angegeben). Die
durchgezogene und gepunktete Linie sind Anpassungen der in Gleichung [2.1] ge-
gebenen Vogel-Fulcher-Tammann-Funktion (VFT) an die Daten des dielektrisch
bestimmten dynamischen Glasiibergangs einer 169 nm bzw. einer 37 nm dicken
Schicht (My = 58,9kg/mol) mit aufgedampften Elektroden. Modifiziert nach [8].
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4.2.2 Polymethylmethacrylat-Schichten auf unterschiedlichen Substraten

Polymethylmethacrylat ist mit seiner vergleichsweise hohen Polaritdt geeignet, um den
Einfluss der Substrat-Polymer-Wechselwirkung auf den Glasiibergang zu untersuchen.
Durch die Wahl von ebenso polaren (hydrophilen) oder unpolaren (hydrophoben) Sub-
straten lassen sich attraktive bzw. neutrale Wechselwirkungen hervorrufen. In der vor-
liegenden Arbeit dient die natiirlich ausgebildete Siliziumoxid-Oberfldche aufgrund ihrer
terminalen Hydroxyl-Gruppen als stark hydrophiles Substrat. Dem stehen als mittelméafig
und stark hydrophobe Substrate eine Goldbeschichtung bzw. eine silanisierte Silizium-
Oberfldche gegeniiber. Die Details der Oberfldchenmodifizierung sind in Abschnitt(3.4.1.1]

aufgefiihrt.

4.2.2.1 Dielektrische Spektroskopie

Der Temperaturverlauf des dielektrischen Verlustes von diinnen Polymethylmethacrylat-
Schichten auf unterschiedlichen Substraten ist in Abbildung fiir eine Frequenz von
120 Hz gezeigt. Im Bereich hoherer Temperaturen (oberhalb von ca. 390K) ist die o-
Relaxation deutlich sichtbar. Der Anstieg bei niedrigeren Temperaturen ist eine Flanke
der B-Relaxation, deren Maximum eine deutlich niedrigere Temperatur hat (ca. 340K bei
einer Frequenz von 120Hz). Der untersuchte Temperaturbereich deckt den Verlauf dieser
lokalen Relaxation nur unzureichend ab, weil sie nicht im Fokus dieser Arbeit lieg@ Da
allerdings die 3-Relaxation im Fall von ataktischem Polymethylmethacrylat eine hohe di-
elektrische Stérke hat, iiberlagert ihre auslaufende Flanke die a-Relaxation und veréandert
dadurch die Position von deren Maximum. Um dies zu korrigieren, wird diese Flanke der
B-Relaxation zundchst mit einer Funktion angepasst und anschlief3end vom Messsignal
subtrahiert. Aufgrund des eingeschréankten Temperaturbereichs, der nur eine Flanke des
Relaxationsprozesses beinhaltet, dient dazu eine lineare Funktion [7]. Die derartig aufbe-
reiteten Daten zeigen, dass im Rahmen der Messgenauigkeit weder die Position noch die

Form (bzw. die Breite) des o-Relaxationsprozesses von der Schichtdicke abhingt (Abbil-

dung [4.12p).

107ur Identifikation der Relaxationsprozesse anhand ihrer Temperaturabhingigkeit im Aktivierungsplot sei
auf die Diplomarbeit des Autors verwiesen [80].
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Abbildung 4.12: Temperaturabhéngigkeit des dielektrischen Verlustes €”(T) fiir diinne Polymethyl-
methacrylat-Schichten verschiedener Dicken (wie angegeben) auf der natiirlichen
Siliziumoxid-Oberflache (SiOy) einer Silizium-Elektrode a), auf einer Goldschicht
b) und auf einer silanisierten Silizium-Elektrode c). Bei Temperaturen unterhalb
von 390K ist die B-Relaxation vorherrschend (im abgebildeten Temperaturbe-
reich ist jedoch nur ein Teil der Hochtemperaturflanke sichtbar), die durch Glei-
chung beschrieben werden kann (durchgezogene Linien, die Linienfarben
entsprechen den Symbolfarben der korrespondierenden Dicken). Der um die -
Relaxation bereinigte und anschlief3end auf das Maximum normierte dielektrische
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Verlust €] ,.,rm

ist in d), e) und f) dargestellt. Dabei ist eine experimentelle Unsi-

cherheit von 3- 107> eingezeichnet, sofern sie die SymbolgroRe iibertrifft. Modifi-

ziert nach [7].
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4.2.2.2 Ellipsometrie

Die ellipsometrisch bestimmte Schichtdicke d von diinnen Polymethylmethacrylat-
Schichten auf der natiirlichen Siliziumoxid-Oberflache eines Silizium-Substrats ist in Ab-
bildung in Abhéngigkeit von der Temperatur fiir einige Proben dargestellt. Abbil-
dung zeigt die entsprechenden zweiten Ableitungen beziiglich der Temperatur zur
Bestimmung des kalorimetrischen Glasiibergangs. Da dieser trotz Variation der Schichtdi-
cke konstant bleibt, ist die Polymer-Substrat-Wechselwirkung offenbar von deutlich gerin-
gerer Reichweite als die diinnste untersuchte Schichtdicke (ca. 10nm). Aufféllig ist auch
in diesem Fall, dass Schichten mit geringerer initialer Dicke eine kleinere thermische Aus-
dehnung im fliissigen Bereich (d.h. einen geringeren Anstieg bei hohen Temperaturen)

zeigen, ein Phinomen, das bereits in Abschnitt |4.2.1.2( beschrieben wurde.

104— b) _EJ%N a)
i 2
103 - 3
—_ ] m
X 102 =
€
bé 226 nm
101 112 nm
i 67 nm
26 nm
100 11 nm
— 1 r T ' 1 ' 1T T T ' 1

300 320 340 360 380 400 420
TK]

Abbildung 4.13: Temperaturabhingigkeit der ellipsometrisch bestimmten Dicke d,,,,,(T) (normiert
auf die Dicke bei T = 316K) diinner Polymethylmethacrylat-Schichten a) fiir un-
terschiedliche Schichtdicken (wie angegeben). Der Einsatz b) zeigt die zugeho-
rigen zweiten Ableitungen der Dicke nach der Temperatur as—;d(T), wobei die
Schichtdicken jeweils durch dieselben Farben wie in a) gekennzeichnet sind. Mo-
difiziert nach [7].

4.2.2.3 Schichtdicken- und Substratabhidngikeit des kalorimetrischen und

dynamischen Glasiibergangs

Die Ergebnisse der beiden vorangegangenen Abschnitte (4.2.2.1jund [4.2.2.2)) sind in Ab-

bildung zusammengefasst. Sie zeigt den dynamischen und kalorimetrsichen Glas-
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libergang (jeweils bestimmt mittels dielektrischer Spektroskopie bzw. Ellipsometrie), auf-
getragen iiber der Schichtdicke der entsprechenden Probe fiir unterschiedliche Substrate.
Dabei ist die Temperatur des dynamischen Glasiibergangs bei einer Frequenz von 120 Hz
dargestellt. Als Referenz ist zudem die mittels dynamischer Differenzkalorimetrie gemes-
sene Glasiibergangstemperatur einer ,bulk“-Probe angegeben. Bei keinem der drei ver-
wendeten Substrate ist eine Abhédngigkeit des dynamischen oder kalorimetrischen Glas-
iibergangs von der Schichtdicke zu verzeichnen. Dariiber hinaus findet der Glasiibergang
von Polymethylmethacrylat auf allen Substraten bei derselben Temperatur statt. Das zeigt,
dass die Langenskala, auf der die Polymer-Substrat-Wechselwirkungen den Glasiibergang
beeinflussen und moglicherweise verdndern (beispielsweise durch attraktive Wechselwir-
kungen), deutlich kleiner ist, als die Dicke der diinnsten untersuchten Schichten, die bei

10nm liegt.

4.2.3 Literaturdiskussion

Es wurde bereits mehrfach angedeutet, dass die bestehende Literatur iiber den Glasiiber-
gang in diinnen Polymerschichten zum Teil héchst widerspriichlich ist. Da dieses For-
schungsgebiet mittlerweile eine recht umfangreiche Bearbeitung erfahren hat, ist der
folgende Abschnitt ausschliellich der ausfiihrlichen Diskussion bereits publizierter Er-
gebnisse gewidmetEl Dabei kamen diverse experimentelle Methoden zum Einsatz, un-
ter anderem dielektrische Spektroskopie [8] [19] 20, [22] 23] [71], 112} [1234125], [131-134]
136, 138 (139} [193H195I], Ellipsometrie [4)} [8, (13} 71} [141H152] [196-208]], dynamische
Differenzkalorimetrie [22, [23], [209-214], AC-Kalorimetrie [20] 22| [23] 120} 121} 215],
Rheologie [216], Brillouin-Lichtstreuung [217-220], kraftspektroskopische [221H223]
und mechanische [224H226] Verfahren mit dem Rasterkraftmikroskop, Neutronenstreu-
ung [[17, 202} 227-230], optische [231H234] oder Rasterkraftmikroskop-Beobachtungen
201}, 235] beim Entnetzen der Oberfldche bzw. des Flie3verhaltens [236]237]], Rontgen-
streuung [8, [12H18] 238], 239]], Positronen-Annihilations-Spektroskopie [[149} [240-242],

kapazitive Dilatometrie [19} 20, 22} 23, [131]], Ramanstreuung [243]] und die Detektion

Hpje hier dargestellten Ideen zur Einordnung der Literatur entstammen, neben bereits verdffentlicht Arti-
keln, mehreren Diskussionen mit verschiedenen Wissenschaftlern, darunter Prof. Dr. Mark Ediger, Prof. Dr.
Friedrich Kremer, Prof. Dr. Simone Napolitano, Prof. Dr. Christoph Schick und Prof. Dr. Michael Wiibben-
horst.
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Abbildung 4.14: Dickenabhéngigkeit der dynamischen Glasiibergangstemperatur 7, (d) (rechte ro-
te Achse) gemessen mittels dielektrischer Spektroskopie (bei einer Frequenz von
120 Hz) mit nanostrukturierten Elektroden (rote Symbole) sowie der ellipsome-
trisch bestimmten kalorimetrischen Glasiibergangstemperatur 7,(d) (schwarze
Symbole bzw. linke schwarze Achse) diinner Polymethylmethacrylat-Schichten
auf der natiirlichen Siliziumoxid-Oberflaiche (SiOy) einer Silizium-Elektrode a),
auf einer Goldschicht b) und auf einer silanisierten Silizium-Elektrode ¢). Eine
experimentelle Unsicherheit von +1K fiir die dielektrischen und +2K fiir die
ellipsometrischen Messungen ist angegeben. Als Referenz ist die entsprechende
Glasiibergangstemperatur einer ,bulk“-Probe, gemessen mittels dynamischer Dif-
ferenzkalorimetrie (schwarze gestrichelte Linie), mit einer experimentellen Unsi-
cherheit von +1K (grau schraffierter Streifen) dargestellt. Modifiziert nach [7].
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molekularer Rotationszeiten mittels Fluoreszenzmethoden [244H247] sowie thermodyna-
mische Fluoreszenzmessungen [63},148,248-256]]. Aul’erdem wurden die Polymerschich-
ten auf unterschiedliche Weise rdumlich begrenzt, etwa beidseitig durch harte Oberflachen
18, (19} 120, 22| 23| [71, 123-125| 1321134, [136) 138, [139] 141-143| 214 216} 218 [228]
oder nur abgelegt auf einem harten Substrat und mit einer sogenannten freien Grenzfla-
che zu einer Gasphase [4}(8,[12-18, 20, 22}, 123} 163},[71, 112,120, 121}, 1414149, 151}, 152,
183] [196} 197, [199-202, 204-210, 212, 213| 215| 218, 221-223] 227, 229, 230, 233~
236, 238, [241], 242], [246H253], 255], 257H262]], bzw. schwimmend auf einer Fliissigkeit
(wiederum mit einer freien Grenzfliche) [193] [203] 231l 232} [261]], aber auch freitra-
gend, d.h. mit zwei freien Grenzflachen [22], 150} 151} 194,195,198, 211, [217-221] 224
226, 239, [243H245] 254, [256]. Dies beinhaltete zudem die Verwendung verschiedener
Materialien als begrenzende Oberflache, meist Metalle, wie Aluminium oder Gold, aber
auch Silizium. Ebenso wurde eine Vielzahl unterschiedlicher Polymere untersucht. Um ei-
ne gewisse Vergleichbarkeit zu gewéhrleisten, konzentriert sich die Literaturbetrachtung
zunachst auf Untersuchungen von Polystyrol, das in diesem Kontext am haufigsten unter-
suchte Polymer. Diesem Beispiel folgend, schlief3t sich daran eine kurze Betrachtung der

publizierten Ergebnisse {iber Polymethylmethacrylat an.

4.2.3.1 Widerspriichliche Ergebnisse

Abbildung [4.15] zeigt eine Zusammenfassung von 95 Publikationen [4} 8, 13420, 22, 23,
63, [71, 112} 120} [121], [123H125] 131134 136, 138, 139} [141H151] (183}, [193-200}, 202
203},1205H221], 1223H227, 229, 230, 232, 234, 239246, 2481254, 256, 258-261] iiber den
Glastlibergang in diinnen Polystyrol-Schichten, die in der Mehrzahl auf einem Substrat
abgelegt, zum Teil aber auch auf einer Fliissigkeit schwimmend oder sogar freitragend
mit zwei Grenzflachen zur Gasphase gelagert waren. Dafiir sind die Verdffentlichungen
in Klassen eingeteilt, die in Schritten von 5K die Abweichung der gemessenen Glasiiber-
gangstemperatur vom ,,bulk“-Wert erfassen. Dargestellt ist die Anzahl der Publikationen
in der jeweiligen Klasse.

Es zeigt sich ein starke Streuung der Ergebnisse mit drei Hiufungspunkten. Der erste
wird von der Klasse mit den meisten Publikationen gebildet und enthdlt jene, die kei-

ne Verschiebung des Glasiibergangs finden. Der zweite Haufungspunkt, in dessen Umge-
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Anzahl Publikationen

Abbildung 4.15:

Schichten abgelegt auf
festen Substraten (75)
I Ellipsometrie

I Dynamische Differenzkalorimetrie (DSC)
[ Brillouin-Lichtstreuung (BLS)
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[ Fluoreszenzmethoden

[ Réngenreflektometrie

[ ] Temperaturmodulierte Kalorietrie
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Anzahl der Publikationen zum Glasiibergang in diinnen Polystyrol-Schichten, auf-
getragen {iber der groSten darin berichteten Verschiebung des Glasiibergangs
14, [8, [13-20, 22| 23| 63} (71}, 112} 120, 121} [123-125| 131134, [136} [138, [139,
141151}, [183] 1934200, [202] 203}, 205-221), 2231227, 229 230} 232, 234} 239~
246, 2481254 [256, [2584261]]. Es wird zwischen verschiedenen Messmethoden
sowie Typen von Substraten unterschieden (wie angegeben), wobei fiir letztere
in Klammern die Anzahl der Publikationen in der jeweiligen Kategorie aufgefiihrt
ist. Da fiinf Publikationen mehr als nur einen dieser Substrattypen behandeln,
sind sie entsprechend in allen in Frage kommenden Kategorien aufgefiihrt. Um
bei Arbeiten, die mehrere Messmethoden verwenden, die Skalierung der Ordina-
te (ndmlich die Einheit ,eine Publikation“) beibehalten zu konnen, ist die repra-
sentierende Flache entsprechend der Anzahl der benutzten Methoden unterteilt.

Modifiziert nach [192] 263]].
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bung die meisten Publikationen versammelt sind (jedoch auf mehrere Klassen verteilt), ist
durch eine Reduktion des Glasiibergangs von 20K charakterisiert. Den dritten Haufungs-
punkt bilden, mit einer Reduktion der Glasiibergangstemperatur von 60K, hauptsachlich
die freitragenden Filme. Diese Darstellung ist einerseits zwar grob vereinfacht und wird
z.T. auch nicht dem Umstand gerecht, dass verschiedene experimentelle Methoden mit-
unter auf unterschiedlichen Zeitskalen messen. Andererseits ist aber auch eine deutliche
Streuung von Ergebnissen, die mit derselben Messmethode erzielt wurden, sichtbar, so
dass dies als (alleinige) Erkldrung nicht geniigt. Zudem verdeutlicht sie, dass eine derar-
tige Variabilitat der Ergebnisse nicht auf des Material selbst zuriickzufiihren ist. Vielmehr
muss man einen oder mehrere bisher unerkannte Parameter vermuten, der oder die die

Messung beeinflussen.

4.2.3.2 Einfluss der Priparationsbedingungen

Bereits vor mehreren Jahren begann eine Diskussion um den Einfluss der Praparation diin-
ner Polymerschichten auf den gemessenen Glastiibergang [[113]]. Da die Schichten oftmals
aus einer Losung hergestellt werden, war ein zentraler Aspekt der Losungsmittelgehalt
der Probe [113] 168 [182]], weil dieses als Weichmacher wirkt und damit die Glasiiber-
gangstemperatur reduziert. Der Losungsmittelgehalt ist neben dem speziellen Polymer-
Losungsmittel-System vor allem von dem angewendeten Tempervorgang abhéngig, im
speziellen sind dabei die Parameter Dauer, Temperatur und Atmosphére bzw. Druck ent-
scheidend [168| [182] [184]. Allgemein lasst sich sagen, dass ein solches Tempern fiir
mindestens mehrere Stunden deutlich oberhalb der Glasiibergangstemperatur (z. B. ca.
T¢ +50°C) in einer inerten Atmosphére (beispielsweise Argon oder Stickstoff) oder besser
in einem Vakuum (bei einem Druck von weniger als 107> mbar) stattfinden sollte, um Lo-
sungsmittelreste zu entfernen und die Wirkung der thermodynamischen Vorgeschichte zu
unterbinden [[113].

Die Ergebnisse, die bei Anwendung dieser Praparationsbedingungen gewonnen wur-
den, zeigen in der Regel keine Verschiebung des Glasiibergangs bei reduzierter Schicht-

dicke [7, 18} 22, [58}, 71}, 112} 120} 121, (138} (139, 216, 221} 232]. Das ist konsistent mit

den hier prasentierten Befunden (Abschnitte [4.2.1| und [4.2.2)). Demgegeniiber fiihrt ein

Tempern von diinnen Polystyrol-Schichten bei einer Temperatur von lediglich 340K (auch
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wenn es iiber mehrere Tage im Vakuum durchgefiihrt wird) zu einem dynamischen Glas-
iibergang, dessen Relaxationszeit ca. um den Faktor zehn beschleunigt ist (das entspricht

einer Reduktion der Glaslibergangstemperatur von ca. 12K) [[124].

Dieses Bild wird von mehreren StudierE] zum Losungsmittelgehalt in diinnen Polymer-
schichten gestiitzt [168], [182]], wobei es auch gegensétzliche Ergebnisse gibt [269]. So
zeigen diinne Polystyrol-Schichten (My = 207 kg/mol, T, ~ 370K) nach 8 Stunden Tem-
pern bei 340 T (also ca. 30K unterhalb von 7,) noch einen Losungsmittelgehalt (Toluol)
von ca. 13 %, wéhrend bei einer Temperatur von 430K (ca. 7, + 60K) lediglich ~ 10 % in
der Probe verbleiben [[168]. Neben der Temperatur spielt allerdings auch die Dauer die-
ses Vorgangs eine entscheidende Rolle. So offenbart eine entsprechende Untersuchung an
Poly(2-Chlorostyrol) (Mw = 330kg/mol, T, ~ 380K), dass sich die mittlere Relaxationszeit
der a-Relaxation wihrend des Temperns bei 425K in einem Zeitraum von ca. 80 Stunden

um den Faktor 20 erhoht und damit den ,,bulk“-Wert erreicht [[183]].

Allerdings ist damit noch nicht erklart, weshalb die Glasiibergangstemperatur mit der
Schichtdicke abnehmen sollte. Falls also das Losungsmittel die Ursache wére, miisste er-
klart werden, weshalb gerade diinne Schichten einen hoheren Losungsmittelgehalt haben
sollten. Tatsdchlich zeigen diinne Polymerschichten eine inhomogene Losungsmittelver-
teilung, mit einer erhohten Losungsmittelkonzentration an der Grenzfldche zwischen Po-
lymer und Substrat [182]. Dies hat zur Folge, dass diinnere Schichten, bezogen auf ihre
Dicke, einen hoheren relativen Gehalt an Losungsmittel aufweisen. Die geschilderte Hy-
pothese vermag jedoch nur einen Teil der Ergebnisse aus der Literatur plausibel zu erkla-
ren. Es existieren ndmlich auch Untersuchungen, in denen die Proben einer vermeintlich
ausreichenden Temperprozedur unterzogen wurden, die aber dennoch eine Dickenabhén-
gigkeit des Glasiibergangs in diinnen Schichten feststellen [4, 270].

Neben dem Losungsmittelgehalt gibt es noch weitere Aspekte der Praparation, die zum
Teil durch die rigorose Temperprozedur ausgeschlossen werden konnen. So haben Serg-

hei et al. herausgefunden, dass eine chemische Zersetzung der Probe auftritt, wenn diese

12Abgesehen von den im Text angefiihrten Arbeiten existieren noch weitere Untersuchungen zu den Aus-
wirkungen von verbleibendem Losungsmittel in diinnen Polymerschichten [264H268]. Diese befassen sich
jedoch entweder mit anderen Systemen (z. B. Copolymeren) oder Eigenschaften (z. B. Ladungstransport),
so dass der Verbleib und die resultierenden Auswirkungen des Losungsmittels deutlich komplizierteren
Mechanismen folgen. Sie sind daher ungeeignet fiir die vorliegende Betrachtung von Homopolymerschich-
ten.
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bei hoheren Temperaturen Sauerstoff und bzw. oder Wasserdampf ausgesetzt ist [130].
Dieses Phanomen fiihrt jedoch einerseits nur zu einer vergleichsweise geringen Anderung
der Dynamik (fiir Polystyrol nach neun Stunden Wasserdampfexposition bei 450 K war
die mittlere Relaxationszeit der Segementrelaxation um den Faktor 10 niedriger bzw. die
Glasiibergangstemperatur um ca. 10K reduziert), andererseits ist bereits eine sauerstoff-
und wasserdampffreie Atmosphére ausreichend, um diese Effekte zu verhindern. Dariiber
hinaus ist auch die chemische Zusammensetzung des Substrates als Faktor der Priaparation

anzusehen, der jedoch spater in Abschnitt |4.2.3.4|noch diskutiert wird.

4.2.3.3 Messmethoden

Als weiterer Einflussfaktor soll die Messmethode untersucht werden. Da verschiedenen
Messmethoden oft unterschiedliche physikalische Prinzipien bzw. Effekte zugrunde lie-
gen, ist es denkbar, dass dasselbe untersuchte Phdnomen verschiedene Resultate hervor-
rufen konnte. Um einen moglichen Zusammenhang zum Ergebnis zu finden, sind in Abbil-
dung die experimentellen Methoden farbig unterschieden und es zeigt sich eine un-
spezifische Streuung (sofern sie oft genug Verwendung fanden). Dennoch ist die Wahl der
Messmethode nur scheinbar ohne Bedeutung. So haben Cangialosi et al. [22] 271}, [272]]
Hinweise dafiir gefunden, dass ein fundamentales Prinzip des Experiments entscheidend
sein konnte, ndmlich ob die Messung im thermodynamischen Gleichgewicht oder im

Nichtgleichgewicht stattfindet.

Gleichgewichtsmethoden

Zu den Gleichgewichtsmethoden zdhlen dielektrische Spektroskopie, AC-Kalorimetrie und
teilweise Fluoreszenzmessungen, wenn zeitabhéngige Korrelationsfunktionen von Farb-
stoffmolekiilrotationen oder -translationen aufgezeichnet werden. All diesen Methoden
ist gemein, das sie ein frequenz- oder zeitabhédngiges Signal aufnehmen, typischerweise
wird also jeweils ein Spektrum bzw. Zeitintervall bei einer Temperatur gemessen. Diese
Messungen, die liblicherweise bei mehreren Temperaturen wiederholt werden, zeichnen
dabei den dynamischen Glasiibergang auf. Damit wéhrend einer solchen Aufnahme das
Probensystem stabil bleibt, wird dieses zuvor ins thermische Gleichgewicht gebracht. Eine

Ausnahme bildet hier die AC-Kalorimetrie, die mittels einer Temperaturmodulation arbei-
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tet. Aufgrund der kleinen Amplitude ist das System dennoch (nahezu) im thermischen
Gleichgewicht.

Fasst man die in der Literatur berichteten Ergebnisse von Gleichgewichtsmethoden
der vergangenen sechs Jahre zusammen, so zeigt sich das iibereinstimmende Resultat,
dass der dynamische Glasiibergang nicht von der Schichtdicke abhéngt (Abbildung [4.16)
(8, 22| [71], 112| 244-246]]. Altere Studie finden zum Teil Abweichungen [19, [123-
125] (132} [134], die vermutlich auf den bereits diskutierten Einfluss der Praparationsbe-

dingungen zuriickzufiihren sind.

Nichtgleichgewichtsmethoden

Im Gegensatz zu den Gleichgewichtsmethoden verwenden die sogenannten Nichtgleich-
gewichtsmethoden eine kontinuierliche Temperaturdnderung mit einer bestimmten Rate,
um das System vom fliissigen in den glasartigen Zustand zu iiberfithren. Dabei féllt das
System beim Abkiihlen aus dem Gleichgewicht und man kann beispielsweise beobachten,
dass sich der Wert der spezifischen Warmekapazitat dndert. Diese wird bei der dynami-
schen Differenzkalorimetrie bestimmt, mit deren Hilfe mehrere Untersuchungen an diin-
nen Polymerschichten erfolgten [22] 23, 209H214]]. Gleichzeitig unterliegen aber auch ei-
nige makroskopische Eigenschaften messbaren Anderungen, wie etwa der thermische Aus-
dehnungskoeffizient (Abschnitt[2.1.2). Eine der geldufigsten Methoden, die dieses Phéno-
men ausnutzen, ist die Ellipsometrie. Aufgrund der speziellen Anforderungen, die diinne
Polymerschichten an das Experiment stellen (ndmlich die extrem geringe Materialmenge),
eignet sie sich besonders fiir deren Untersuchung, so dass viele Studien auf dieses Verfah-
ren zuriickgreifen [4} (8, (13} [71} 1414152} [196-208]]. Daneben gibt es eine Reihe weiterer
héufig eingesetzter Methoden, wie die Rontgen- [8] [12H18], 238] [239] oder Neutronen-
streuung [[17,1202,[227-230] und auch einige Fluoreszenz-Techniken [63},[148],[248-256]],
die oft ahnlich verwendet werden.

Viele dieser Studien, die solche Nichtgleichgewichtsmethoden verwenden, berichten
von einer mit sinkender Schichtdicke abnehmenden Glasiibergangstemperatur [4} 13-

18, 122} 123} 163}, [141H152] [196+202, 205208, 211214 2274230, 239 248-256]. Das

13Dje Bedeutung der Priparationsbedingungen wurde lange Zeit vernachlissigt und deren Einfluss auf die
Glasdynamik erst ab etwa 2008 untersucht [113]].
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Abbildung 4.16: Aktivierungsplot der Segmentrelaxation sowie der kalorimetrischen Glasiiber-

146

gangstemperatur von Polystyrol, gemessen mittels verschiedenen Gleichgewichts-
bzw. Nichtgleichgewichtsmethoden aus unterschiedlichen Publikationen im Di-
ckenbereich von 8 —40nm a). Die publizierten Resultate der Gleichgewichtsme-
thoden zeigen konsistent eine Ubereinstimmung der Segmentdynamik in diin-
nen Schichten mit derjenigen im ,bulk“-Material. Demgegeniiber demonstriert
die Vergroflerung des Bereichs der Nichtgleichgewichtsmethoden b) die Diver-
genz der letztgenannten Ergebnisse. Modifiziert nach [263].
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scheint zundchst darauf hinzudeuten, dass dieses Phidnomen lediglich im Nichtgleich-
gewicht auftritt. Allerdings existieren auch Untersuchungen (wie z. B. die in die-
ser Arbeit vorgestellten ellipsometrischen Experimente), die trotz des Einsatzes von
Nichtgleichgewichtsmethoden keine Anderungen der Glasiibergangstemperatur feststel-
lerfljl 18, [71, 203, 204, 209, 210]. Aullerdem zeigen selbst jene Studien, die eine
reduzierte Glasiibergangstemperatur finden, eine starke Streuung der Ergebnisse, wie
in Abbildung dargestellt ist. Die Unterscheidung zwischen Gleichgewichts und
Nichtgleichgewichtsmethoden bringt also auf qualitativer Ebene etwas Ordnung in die ver-
schiedenen Arten von Ergebnissen. Daraus motiviert sich auch ein konzeptioneller Ansatz
zur Losung der Debatte, der nachfolgend kurz erldutert wird. Allerdings gibt es speziell
bei den Resultaten der Nichtgleichgewichtsmethoden auf quantitativer Ebene erhebliche
Abweichungen und sogar einige Ausnahmen, die nicht in das Schema passen, so dass

offenbar weitere bisher unbekannte Parameter das Phinomen beeinflussen.

4.2.3.4 Oberflachenwechselwirkung mit dem Substrat

Ein weiterer Aspekt, der in dieser Diskussion Beachtung finden muss, ist der Einfluss der
harten Grenzfliche auf das Polymer, dessen relativer Beitrag mit sinkender Schichtdicke
wachsen sollte. So sehen einige Studien das Material des Substrats als weiteren Parame-
ter, der aufgrund verdnderter Oberflichenwechselwirkungen die Glasiibergangstempera-
tur beeinflusst [143] [152] [255] 261}, 262]]. Dabei wird oft auf verschiedene Oberfldachen-
energien [255] 261]] bzw. Unterschiede in der Polaritidt verwiesen, die durch Austausch
der terminalen Atomgruppen von Siliziumoxid-Oberfldchen [262] (etwa die Ersetzung der
natiirlicherweise vorliegenden Hydroxyl-Gruppen durch Wasserstoffatome), eine Variati-
on der Dicke der Siliziumoxid-Schicht [152]] oder deren Beschichtung mit Metallen [143]]
hervorgerufen wird. Allerdings lassen diese Studien offen, auf welche Weise die Dynamik
eines verhaltnismaf3ig geringfiigig polaren Polymers wie Polystyrol davon {iber Distanzen

von mehreren zehn Nanometern beeinflusst sein soll. Dariiber hinaus stehen dem diverse

14An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass manche Experimente mit Nichtgleichgewichtsmethoden der-
artig hohe Heiz- und Kiihlraten (ca. 10* %) anwenden [209} 210]], dass die korrespondierende charak-
teristische Zeit der dulleren Stérung in demselben Bereich liegt, wie die typischen Testfrequenzen der
Gleichgewichtsmethoden. Somit ist es nicht verwunderlich, dass dabei keine Reduktion der Glasiiber-
gangstemperatur auftritt. Diese Studienergebnisse im Speziellen stehen also nicht im Widerspruch zu den
reduzierten Glasiibergangstemperaturen, die andere Untersuchungen mit Nichtgleichgewichtsmethoden
bei Anwendung moderater Heiz- bzw. Kiihlraten (ca. 10 %) finden.
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Untersuchungen gegentiiber, die (fiir Polystyrol) keine solche Substratabhingigkeit finden
196, 206, [208] sowie jene Arbeiten, die trotz Verwendung verschiedener Substrattypen
iiberhaupt keine Anderungen der Glasiibergangstemperatur feststellen [8, 20, 22} 23} 71,

112] [120] [121] 136, (138, (139, 1203, (204, 209, 210, 216, 221}, 232, 238, 246].

4.2.3.5 Adsorbierte Schichten

Obwohl die Wahl des Substratmaterials kaum von Bedeutung zu sein scheint, hat die Ge-
genwart einer harten Grenzflache offenbar trotzdem einen Einfluss auf die Dynamik des
angrenzenden Polymers. Dies wird aus einigen Arbeiten ersichtlich, die die Adsorption des
Polymers an dieser Grenzflache untersuchen [139]. Diese berichten von der Ausbildung
adsorbierter Schichten mit einer Dicke von 4 — 8 nm im Falle von Polystyrol [139] und
5nm fiir Poly(2-Vinylpyridin) [135]. In dielektrischen Messungen tragen diese dann nicht
mehr zur o-Relaxation bei, weil die Segmente in dieser Schicht immobilisiert sind. Da
die Adsorption selbst nur jene Segmente betreffen sollte, die das Substrat direkt beriihren
und somit nur eine Schicht von weniger als 1 nm umfassen wiirdd™| werden gesnder-
te Packungseffekte der Polymerketten als Ursache fiir die weitere Ausdehnung vermutet.
Fiir diese Interpretation spricht auch die Kinetik, mit der sich die Dicke der adsorbierten
Schicht ausbildet. Die zeitliche Entwicklung dieser adsorbierten Schicht ist jedoch auch
in anderer Hinsicht interessant. So beobachten Napolitano et al. [139] die vollstdndige
Ausbildung dieser Schicht an Aluminiumgrenzflachen fiir Polystyrol mit einem Molekular-
gewicht von 97 kg/mol bei einer Temperatur von 423 K innerhalb von ca. einem Tag. Bei
einer Erhohung des Molekulargewichts auf 160kg/mol (also lediglich um einen Faktor von
weniger als zwei) konnten sie die volle Ausbildung der adsorbierten Schicht im Zeitrah-
men des Experiments jedoch nicht mehr erfassen. Aus dem Beginn der Entwicklung dieser
Schicht lasst sich ableiten, dass die Zeitspanne bis zur vollen Ausbildung um den Faktor
50 erhoht ist. Dieselbe Verzogerung finden sie auch, wenn sie die Untersuchung mit dem
urspriinglichen Molekulargewicht von My = 97 kg/mol bei einer Temperatur von 408 K
durchfiihren.

Eine Erhohung des Molekulargewichts um einen Faktor von weniger als 2 oder eine

15Ein experimenteller Nachweis dieser Vermutung wird in Abschnitt fiir das System Poly(2-Vinylpyridin)
auf Siliziumdioxid prasentiert [9].
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Reduktion der Temperatur um 15K verlangsamt die Ausbildung der adsorbierten Schicht
um das 50-fache. Demnach sollte der Glasiibergang in Polymerschichten mit einer Dicke
von 10nm oder mehr nur dann durch die Wechselwirkung mit dem Substrat messbar

beeinflusst sein, wenn das Molekulargewicht nicht zu hoch ist.

4.2.3.6 Perspektiven zur Lésung der Kontroverse

In den vergangenen Jahren wurden einige Ansitze zur Losung der Kontroverse iiber die
unterschiedlichen Ergebnisse des (dynamischen und kalorimetrischen) Glasiibergangs in
diinnen Polymerschichten entwickelt. Diese reichen vom Vorschlag der Entkopplung von
Segmentdynamik und Glasiibergangstemperatur in diinnen Schichten iiber einen spezi-
ellen mehrstufigen Alterungsprozess unterhalb des Glasiibergangs bis zur Annahme von
(auch unterhalb des Glasiibergangs) fliissigen Oberflachenschichten. Im Folgenden sind

die erwahnten Ideen kurz erliutert.

Diffusion von Léchern des freien Volumens

Die Befunde der Unterteilung in Gleichgewichts- und Nichtgleichgewichtsmethoden hat
einige systematische Studien motiviert, die diesen Trend bestatigen [22] [23]]. Darauf auf-
bauend wurde ein Modell entwickelt, das mithilfe des freien Volumens (Abschnitt[2.1.4.1))
argumentiert [272]. So geht das Abkiihlen einer Fliissigkeit mit einer Abnahme des frei-
en Volumens und gleichzeitig der Einnahme jeweils neuer Gleichgewichtskonformationen
einher. Den Glasiibergang kann man dann beobachten, wenn die Relaxation der Mole-
kiile zu langsam geschieht, um die neue Gleichgewichtskonformation zu erreichen. Nun
wird angenommen, dass sich dabei auch freies Volumen in ,Lochern“ agglomeriert, was
zu einer gewissen Frustration der Konformation fiihrt, die aufgrund der verlangsamten
Molekiilrelaxation nicht (bzw. nur sehr langsam) abgebaut werden kann. Es handelt sich
also um strukturelle Defekte, die typisch fiir den Nichtgleichgewichtszustand eines Gla-
ses sind. In einer diinnen Schicht hingegen konnen durch die grofde Oberfldche solche
Defekte leichter aus dem Material herausdiffundieren, so dass das System auch noch bei
niedrigeren Temperaturen Gleichgewichtskonformationen einnehmen kann und deshalb
die Glasiibergangstemperatur reduziert ist. Dieser Effekt kime um so stirker zum Tra-

gen, je dlinner die Polymerschicht ist, so dass mit abnehmender Schichtdicke auch die
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Glasiibergangstemperatur sinken wiirde, wéhrend die Segmentdynamik unbeeinflusst ist.
Dieses Modell liefert also eine Entkopplung der Segmentdynamik (d.h. des dynamischen)

vom kalorimetrischen Glasiibergang in diinnen Polymerschichten.

Alterungsdynamik unterhalb der Glasiibergangstemperatur

Einige experimentelle Untersuchungen der Dynamik fanden eine Abweichung von dem
Verlauf der Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung nahe bzw. unterhalb der Glasiibergangs-
temperatur [27, [273]]. Die Temperaturabhingigkeit der Relaxationszeit in diesem Bereich
entspricht eher einer Arrhenius-Gleichung, allerdings mit einer vergleichsweise niedrigen
Aktivierungsenergie. Deshalb ist einerseits der Ubergang zwischen beiden Regionen durch
einen ,Knick“ (bzw. eine Biegung) gekennzeichnet und aulerdem sind die Relaxations-
zeiten unterhalb dieses Ubergangs deutlich kleiner als auf Grundlage der Vogel-Fulcher-
Tammann-Gleichung erwartet. Folgende Studien ergaben jedoch, dass dies nur ein (relativ
langlebiger) Ubergangszustand ist und dass sich nach einer gewissen Alterungsphase die
Dynamik wieder der Vorhersage durch die Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung annéhert
[274]. Dieser Ubergangszustand ist in diinnen Schichten offenbar mit erheblich reduzier-
ten Relaxationszeiten verkniipft, was durch das vorangegangene Modell begriindet wir
Im Falle einer von aulden vorgegebenen Testfrequenz (z. B. durch eine Kiihlrate) wiirden
demnach die diinnen Schichten einen Ubergang bei niedrigeren Temperaturen aufweisen.
Damit wiren einerseits die Befunde von dickenabhéngig reduzierten Glasiibergangstem-
peraturen und andererseits auch die Divergenz dieser Ergebnisse (aufgrund unterschied-

licher Alterungsphasen) erklarbar.

Oberflachenschicht erhohter Mobilitat

Bereits vor iiber zehn Jahren wurden erste experimentelle Anzeichen dafiir entdeckt, dass
die freie Oberfldche von Polymeren auch bei Temperaturen unterhalb der Glasiibergangs-
temperatur des ,bulk“-Materials fliissig ist [275]. Es folgte eine Diskussion, ob die aufge-
nommenen Daten den Schluss einer Lage von mobileren Segmenten an der freien Ober-

flache zulassen [[142] [276] oder nicht [277, 278]]. Mittlerweile existiert jedoch eine Reihe

16Experimentelle Belege dafiir wurden von Daniele Cangialosi in einem Vortrag (,Dynamics and thermo-
dynamics of glassy polymers below the glass transition temperature®, Frithjahrstagung der Deutschen
Physikalischen Gesellschaft, Dresden, 03.04.2014) présentiert.
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von Untersuchungen, die auf der Grundlage verschiedener Messmethoden (Fluoreszenz-
Techniken, Rasterkraftmikroskopie) Belege dafiir finden [236)] 237, 244246, 279-281]].
Darunter ist auch eine Studie, die einerseits neben einer konkreten Dickenangabe fiir die-
se Lage erhohter Mobilitdt auch deren Dynamik, d.h. die Temperaturabhéngigkeit der
entsprechenden Relaxationszeit angibt und andererseits fiir den iibrigen Teil der diinnen
Schicht eine Dynamik entsprechend derjenigen des ,bulk“-Materials findet [244]. Das Re-
sultat wéren zwei unterschiedliche Prozesse, die auch zwei verschiedene Glasiibergangs-
temperaturen zur Folge haben konnten, ndmlich die herkommliche im ,bulk” und dieje-
nige der Oberflachenschicht. Tatséchlich existiert eine Arbeit, die mittels Ellipsometrie an
freitragenden Filmen zwei unterschiedliche Glasiibergangstemperaturen findet [150]. Die
Ubereinstimmung ist jedoch lediglich qualitativer Natur, da in der letzteren Publikation
keiner der beiden Uberginge dem im , bulk“-Material entspricht.

AuBerdem wurde kiirzlich argumentiert, dass eine solche mobile Oberflachenschicht
und der damit einhergehende Gradient der Glasiibergangstemperatur die Ergebnisse der
Messungen mittels Ellipsometrie verfalscht, so dass letztere keinen Durchschnittswert fiir
die jeweilige diinne Schicht liefert [282]. Da sich diese Argumentation auf die Analy-
se der temperaturabhédngigen Schichtdickendaten bezieht, betrifft sie im Grunde alle di-
latometrisch arbeitenden Verfahren, wie Rontgenreflektometrie, kapazitive Dilatometrie,

Brillouin-Lichtstreuung, Positronen-Annihilations-Spektroskopie und Neutronenstreuung.

Zusammenfassung

Die vorhandene Literatur {iber den (dynamischen und kalorimetrischen) Glasiibergang in
diinnen Schichten von Polystyrol préasentiert sich sehr widerspriichlich. Einzelne Ansatz-
punkte wie die Praparationsbedingungen (verbleibende Losungsmittelriickstdnde), die
Wahl der Methode (Gleichgewichtsdynamik gegeniiber dem thermodynamischen Uber-
gang ins Nichtgleichgewicht), adsorbierte Schichten an harten Grenzfldchen sowie Ober-
flachenwechselwirkungen im Allgemeinen vermdgen jeweils nur einen Teil der Diskre-
panzen und Widerspriiche zu erklaren. Sogar die zuletzt vorgestellten, weiterreichenden
Konzepte liefern keine umfassende Interpretation, obwohl sie durchaus plausibel erschei-
nen. So zeichnet sich lediglich ab, dass der mittels Gleichgewichtsmethoden bestimmte

dynamische Glasiibergang in diinnen Schichten bis ca. 5nm Dicke unverdndert ist. Zur
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Erkldrung der unterschiedlichen Ergebnisse zum kalorimetrischen Glasiibergang in diin-
nen Schichten fehlt allerdings noch immer ein vollstdndiges Verstdndnis aller beteiligten

Phinomene [73]].

4.2.3.7 Literatur iiber diinne Schichten von Polymethylmethacrylat

Polymethylmethacrylat ist in diinnen Schichten weitaus weniger erforscht als Polystyrol,
allerdings zeigen sich trotz der geringen Studienanzahl auch fiir dieses Polymer divergie-
rende und somit widerspriichliche Ergebnisse. In diesem Fall ist die Situation jedoch auch
dadurch komplexer, dass die recht hohe Polaritdt von Polymethylmethacrylat zu unter-
schiedlichen Wechselwirkungen mit dem Substrat fiihrt, je nachdem, ob es hydrophilen
(polaren) oder hydrophoben (unpolaren) Charakter hat. Aulserdem spielt bei diesem Po-
lymer die Taktizitdt (Abschnitt eine grof3e Rolle fiir die Dynamik (so liegt etwa
die Glasiibergangstemperatur von isotaktischem Polymethylmethacrylat um ca. 80K unter
derjenigen der syndiotaktischen Form) und damit wohl auch fiir die Wechselwirkungen
an den Grenzflachen. Daher erfolgt die Darstellung und Einordnung der Literatur, ange-
lehnt an die vorangegangene Diskussion iiber Polystyrol, separat fiir die verschiedenen

Taktizititen.

Ataktisches Polymethylmethacrylat

Am héaufigsten wurde bisher die ataktische Form des Polymethylmethacrylats untersucht,
wobei nur zwei dieser Arbeiter[’| Gleichgewichtsmethoden verwenden. Dabei kamen je-
weils Aluminiumsubstrate zum Einsatz, die an Luft eine natiirliche Oxidschicht ausbilden.
Fiir Polymethylmethacrylat wurden auf solchen Oberfldchen attraktive Wechselwirkungen
nachgewiesen [283]]. Obwohl beide Untersuchungen einen Temperprozess unterhalb der
Glastlibergangstemperatur benutzen, findet zumindest die neuere von beiden keine Di-
ckenabhéngigkeit des dynamischen Glasiibergangs bis zu einer Dicke von 9nm [129]]. Die
altere (von den gleichen Autoren unter vorgeblich gleichen Bedingungen durchgefiihrte)

Studie schildert hingegen eine Reduktion der Glasﬁbergangstemperatuﬂ beispielsweise

17Die Experimente, die im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgefiihrt wurden, resultierten zwar auch in
Publikationen zu diesem Thema, flieRen aber in die folgende Betrachtung zunichst nicht ein, da diese
Ergebnisse ja im Kontext der Literatur bewertet werden sollen.

18Tatsichlich handelt es sich um die charakteristische Temperatur der Segmentrelaxation 7, gemessen bei
einer Frequenz von 100 Hz.
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um 20K in 10nm dicken Schichten [126].

Im Gegensatz dazu berichten einige der Arbeiten, die Nichtgleichgewichtsmethoden an-
wenden, von moderat erhohten Glasiibergangstemperaturen in diinnen Schichten auf Sili-
ziumoxid- und Aluminiumsubstraten, obwohl der konkrete Wert der Erhéhung bei Schicht-
dicken von 15 —20nm zwischen 5 und 13K schwankt (und zwar insbesondere nicht syste-
matisch, etwa infolge des 5nm umfassenden Dickenbereichs) [5, 196, 284-H286]. Da beide
Komponenten polar sind, wird diese Beobachtung oft mit den attraktiven Wechselwirkun-
gen zwischen Polymer und Substrat erklart [283].

Demgegeniiber stehen jedoch auch Publikationen, die in diesem System (Polymethyl-
methacrylat auf Siliziumoxid bzw. Aluminium) keine Anderung der Glasiibergangstempe-
ratur in Schichten von ca. 20 nm Dicke finden [287, 288]]. Zudem bemerkt eine dieser
Veroffentlichungen formal eine leichte Reduktion der Glasiibergangstemperatur, die je-
doch als Artefakt aufgrund der zunichst nicht beachteten thermischen Ausdehnung des
Substrats interpretiert wird [287].

Im Falle (vornehmlich) unpolarer Substratoberflichen (wie mit Trimethylsilyl-Gruppen
abgesattigtes Siliziumoxid, Gold und Platin) zeigen sich beim Einsatz von Nichtgleich-
gewichtsmethoden reduzierte Glasiibergangstemperaturen in diinnen Schichten [5, [196].
Eine Untersuchung, die unter diesen Bedingungen keine derartigen Effekte feststellt, ver-
wendet extrem hohe Kiihlraten, die einer recht hohen Frequenz im Bereich der Gleichge-

wichtsmethoden entspricht [209, 210] und deshalb eher mit letzteren vergleichbar ist.

Isotaktisches Polymethylmethacrylat

Zu isotaktischem Polymethylmethacrylat existieren bereits deutlich weniger Publikatio-
nen, die allesamt polare Substrate (Siliziumoxid bzw. Aluminium) verwenden. Wahrend
die neueren der mittels Gleichgewichtsmethoden durchgefiihrten Studien iibereinstim-
mend keine Dickenabhéngigkeit des dynamischen Glasiibergangs bis zu Dicken von ca.
7nm feststellen [111] [112] [121], 289], existieren zwei altere Publikationer@ die trotz
eines ausreichend heilden Tempervorgangs eine moderate Reduktion der Glasiibergangs-

temperatur um 10K in 6 nm dicken Schichten finden [[127, [128].

19Eine Veroffentlichung [[T09] mit nachweislich fehlerhafter Auswertung [111]] wird dabei nicht beachtet,
da die darin vorgestellten Daten nach der korrekten Analyse keine Dickenabhingigkeit des dynamischen
Glasiibergangs zeigen.
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Im Gegensatz dazu wurden mithilfe von Nichtgleichgewichtsmethoden zum Teil extrem
stark erhohte Glasiibergangstemperaturen in diinnen Schichten auf Siliziumoxid beobach-
tet (40 — 50K bei ca. 20nm Dicke) [284, 288]], wobei auch weniger dramatische Erhohun-
gen zu verzeichnen sind (15K in einer 7nm dicken Schicht) [289]. Nicht nachvollziehbar
ist allerdings, dass die Trends auf den Aluminiumsubstraten, die bei allen drei Studien al-
ternativ verwendet wurden, gegenlédufig sind. So finden sich einerseits starke Erh6hungen
der Glasiibergangstemperatur bei wesentlich dickeren Schichten (etwa 40K bei ca. 40 nm
Dicke) [284] oder andererseits identische Ergebnisse [288]] und sogar Reduktionen (10K

in einer 7 nm dicken Schicht) [1289].

Syndiotaktisches Polymethylmethacrylat

Nur wenige Studien befassen sich mit syndiotaktischem Polymethylmethacrylat und nahe-
zu alle davon berichten von reduzierten Glasiibergangstemperaturen in diinnen Schichten
auf einem polaren Substrat (Siliziumoxid bzw. Aluminium). Dabei liefern die Nichtgleich-
gewichtsmethoden relativ starke und erneut quantitativ nicht {ibereinstimmende Reduk-
tionen, einerseits um etwa 20 — 30K in ca. 20nm dicken Schichten [284] 288]], wahrend
andererseits derartig reduzierte Glasiibergangstemperaturen schon bei 40 nm Dicke be-
obachtet werden [260] (fiir diesen Bereich geben die erstgenannten Arbeiten nur eine

Reduktion von ca. 10K an).

Unter den Untersuchungen mit Gleichgewichtsmethoden finden zwei eine moderate
Reduktion der Glasiibergangstemperatur von 5 bzw. 10K in jeweils 6 und 9 nm dicken
Schichten, wobei sich in beiden Féllen die Probe zwischen aufgedampften Aluminium-
elektroden befindet (also keine freie Grenzflache hat) [127, [129]. Allerdings existieren
auch zwei Studien, die Polymethylmethacrylat auf Siliziumoxid untersuchen und dabei
keine derartigen Effekte feststellen [215] [246]. Stattdessen berichtet eine dieser Arbeiten
von einer Lage von Segmenten erhohter Mobilitit an der freien Oberfldache [246]]. Jenseits
dieser Lage, deren Dicke exponentiell mit der Temperatur wachst und die bei der Glas-
iibergangstemperatur etwa 4 nm dick ist, herrscht die aus dem , bulk“-Material bekannte

Dynamik vor.
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Zusammenfassung

Ahnlich wie bei Polystyrol liefert auch die Literatur zum dynamischen und kalorimetri-
schen Glasiibergang von diinnen Polymethylmethacrylat-Schichten divergierende Ergeb-
nisse. Die Interpretation ist allerdings schwieriger, da dieses Polymer aufgrund seines po-
laren Charakters tatsdchlich grofSere Unterschiede in den Wechselwirkungen mit verschie-
denen Substraten vermuten lasst. Zudem spielt mit der Taktizitit ein weiterer Parameter
eine Rolle fiir die Dynamik. Trotz dieser Komplexitit zeichnet sich auch in diesem Fall ab,
dass der dynamische Glasiibergang, ermittelt mit Gleichgewichtsmethoden, bis zu Schicht-
dicken von unter 10nm demjenigen im ,,bulk“-Material entspricht. Demgegeniiber ist bei
den Ergebnissen der Nichtgleichgewichtsmethoden kein klarer Trend erkennbar, so dass

auch hier eine umfassende Erkldrung noch aussteht.

4.2.4 Die prasentierten Ergebnisse im Kontext der Literatur

Im Rahmen der soeben présentierten vielfiltigen Ergebnisse aus der Literatur und der
ebenso variantenreichen Ansitze, diese Diskrepanzen zu interpretieren, lassen sich nun
die experimentellen Resultate der vorliegenden Arbeit an diinnen Polymerschichten ein-

ordnen.

4.2.4.1 Polystyrol-Schichten

Der mittels dielektrischer Spektroskopie bestimmte dynamische Glasiibergang in diinnen
Polystyrol-Schichten entspricht auch noch bei einer Dicke von nur 5nm dem im ,,bulk®-
Material, wie die in Abschnitt prasentierten Ergebnisse zeigen. Das ist ebenso in
Einklang mit dem aktuellen Verstdndnis der Literatur wie die Abwesenheit einer Mole-
kulargewichtsabhingigkeit. Dariiber hinaus weisen die Daten keine Anzeichen fiir eine
Verbreiterung der a-Relaxation auf. Das wire jedoch zu erwarten, wenn eine Lage von
Segmenten an der freien Oberflache eine erhohte Mobilitat hatte. Da dieses Phdnomen
im untersuchten Temperaturbereich jedoch nur eine Schulter an einer Flanke des Rela-
xationsprozesses zur Folge hitte (Abbildung [4.17), kann es nicht mit letzter Sicherheit
ausgeschlossen werden. Die prasentierten Daten konnen die Existenz einer solchen mobi-

len Oberflachenlage also weder bestitigen noch widerlegen.
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Abbildung 4.17:
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Gemessene und berechnete Temperaturabhéngigkeit des dielektrischen Verlustes
€"(T) a) und der jeweils auf ihr Maximum normierten Kurven €/ (T) b) diinner
Polystyrol-Schichten (My = 1103nm) verschiedener Dicken, aufgenommen bei ei-
ner Frequenz von f = 240 Hz. Die Legende und farbliche Kennzeichnung aus a)
gilt ebenso fiir b). Die Berechnungen, die auf Gleichung[4.4]basieren, beschreiben
entweder eine nur von ,,bulk“-Dynamik gekennzeichnete Schicht oder beinhalten
eine Oberfldchenlage von mobilen Segmenten, wie in der Legende c) angegeben.
Als Grundlage dient die aus Fluoreszenzmessungen bekannte (entnommen aus
[244]]) und im Aktivierungsplot d) dargestellte mittlere Relaxationsrate der Seg-
mente in der mobilen Oberflachenlage und des ,,bulk“-Materials. AufSerdem ist die
(auch aus [244] entnommene) Temperaturabhéngigkeit der Dicke dieser Ober-
flichenlage abgebildet d). Die Berechnung fuf3t zudem auf der Annahme, dass
die a-Relaxation der mobilen Oberflichenlage dieselbe Form hat wie im ,bulk“-

Material.
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Auch die ellipsometrische Untersuchung lieferte keinen Hinweis fiir eine Schichtdi-
ckenabhéngigkeit des kalorimetrischen Glasiibergangs in diinnen Polystyrol-Schichten von
mehr als 10 nm Dicke fiir verschiedene Molekulargewichte (Abschnitt[4.2.1.2). Die Inter-
pretation im Rahmen der Literatur ist allerdings schwieriger, da abgesehen von Veroffent-
lichungen der ausfiihrenden Arbeitsgruppe in Dresden [8, 71}, 167, [204] [290] (und selbst
in diesen Publikationen werden in gewissen Systemen, wie beispielsweise sternformigen
Polymeren, Abweichungen deutlich [167, 204, 290]) lediglich ,eine“ weitere Studie exis-
tiert, die keine Schichtdickenabhangigkeit der ellipsometrisch bestimmten Glasiibergangs-
temperatur feststellt [203]]. Alle anderen Arbeiten, die Ellipsometrie anwenden, berichten
hingegen von einer dickenabhéngigen Glasiibergangstemperatur. Daher fand diese Beob-
achtung Eingang in die dargestellten Konzepte zur Erkldrung der vielféltigen Literaturer-
gebnisse (wobei deren physikalische Bedeutung im Rahmen der mobilen Oberfldchenlage
in Frage gestellt wird). Es ist jedoch festzuhalten, dass die ellipsometrischen Ergebnisse in

Einklang mit den prasentierten dielektrischen Resultaten stehen.

4.2.4.2 Polymethylmethacrylat-Schichten auf unterschiedlichen Substraten

Im Falle des untersuchten (ataktischen) Polymethylmethacrylats zeigt der dielektrisch
ermittelte dynamische Glasiibergang weder eine Abhingigkeit von der Schichtdicke im
untersuchten Bereich von > 10 nm noch von der speziellen Wahl des Substrats (Ab-
schnitt [4.2.2.1)). Das fiigt sich in das aktuelle Verstdndnis der Literatur ein, wenngleich
die meisten Studien, die Gleichgewichtsmethoden einsetzen, isotaktisches Polymethyl-
methacrylat betrachten und keine von diesen ein hydrophobes bzw. unpolares Substrat

verwendet.

Die Tatsache, dass die zuséitzlichen ellipsometrischen Messungen weder auf hydrophilen
noch auf hydrophoben Substraten eine Dickenabhéngigkeit der Glasiibergangstempera-
tur offenbaren (Abschnitt[4.2.2.2), ist schwierig einzuordnen. Fiir ataktisches Polymethyl-
methacrylat auf hydrophilen Substraten existieren zwar Studien, die zu dem selben Ergeb-
nis kommen [287,288], allerdings stehen diesen eine Reihe von Publikationen gegeniiber,
die erhohte Glasiibergangstemperaturen in diinnen Schichten finden [5] (196, [284], 286].

Dartiber hinaus geben die bisherigen Veroffentlichungen im Falle hydrophober Substrate
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nur reduzierte GlasﬁbergangstemperaturerP;G] an [5,/196]. Aufgrund der sparlichen Daten-
lage in der Literatur und der widerspriichlichen Resultate leisten die in der vorliegenden
Arbeit prasentierten Ergebnisse lediglich einen Beitrag zu einer Debatte, die noch gelost

werden muss.

4.3 Vereinzelte Polymer-Knauel

Der folgende Abschnitt prasentiert die Untersuchung der molekularen Dynamik von Poly-
meren in rdumlicher Begrenzung am absoluten Limit, ndmlich in vereinzelten Ketten, die
einander nicht beriihren. Dass letzteres tatsidchlich der Fall ist, wird zunichst in einer Aus-
fiihrlichen Analyse von Rasterkraftmikroskopaufnahmen gezeigt, die auch noch tiefgehen-
de strukturelle Informationen liefert. Darauf folgt die Darstellung der dielektrischen Daten
zur Bestimmung der Dynamik, an die sich die Charakterisierung der Substrat-Polymer-
Wechselwirkungen mittels Infrarot-Spektroskopie anschliel3t. Die Kombination von drei
komplementidren Messmethoden erlaubt es schlief3lich, ein detailliertes Bild der Topogra-
fie und Dynamik vereinzelter Polymerketten unter dem Einfluss der Wechselwirkungen

mit dem Substrat anzugeben [9], [185].

4.3.1 Charakterisierung der Oberflache

Entsprechend dem Vorgehen bei diinnen Schichten ist auch bei der Untersuchung ver-
einzelter Polymerkniuel die Charakterisierung der Oberflaiche unumgénglich. Bereits in
fritheren Studien hat sich dabei das Rasterkraftmikroskop bewahrt [291-294]. Da diese
den Schwerpunkt auf die Messung der Kettenkonformation legten, wurden meist Verfah-
ren entwickelt, um die Polymerketten bestmoglich auszustrecken bzw. zumindest die Kon-
formation eines kondensierten Knéuels zu vermeiden und auf Substraten zu adsorbieren
(Abbildung [4.18p & b). Je nach Préaparationsbedingungen konnten aber auch eben solche
kondensierten Kniuel realisiert werden, beispielsweise durch pH-Wert-Anderungen oder

selektive Losungsmittel fiir Diblockcopolymere (Abbildung [4.18b bzw. c) [292] [293]].

207Zwei Arbeiten, die mittels dynamischer Differenzkalorimetrie keine Anderung der Glasiibergangstempera-
tur selbst in diinnsten Schichten von nur 3 nm Dicke finden, sind aufgrund der Verwendung extrem hoher
Kiihlraten nicht vergleichbar mit anderen Nichtgleichgewichtsmethoden.
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Abbildung 4.18: Konformationen vereinzelter Polymerketten auf Oberfldchen nach unterschiedli-
cher Préaparation aufgenommen mit dem Rasterkraftmikroskop: eine Poly(2-Vinyl-
pyridin)-Kette auf Glimmer a) dargestellt in einer dreidimensionalen Projektion
a, einem Hohenbild b und einem Hohenprofil ¢ (aufgenommen entlang der roten
Linie in b) sowie der Farbskala der Hohe d fiir die Aufnahmen a und b [293]]. Fiir
dieses System wurde eine Abhédngigkeit der Kettenkonformation vom pH-Wert der
wassrigen Losung nachgewiesen, aus der die Ketten aufgetragen werden b), wobei
der plotzliche Ubergang gezeigt ist a bis ¢ [293]. Polymethylmethacrylat-b-Poly-
styrol nach einer Behandlung mit Wasserdampf auf Silizium c¢) demonstriert eine
ausgestreckte Konformation der Polymethylmethacrylat-Teilketten, wéhrend die
Polystyrol-Teilketten ein dichtes (also kondensiertes) Knéuel bilden [[292]]. Poly(2-
Vinylpyridin)-Ketten prapariert aus einer Chloroform-Losung auf Silizium formen
ebenso kondensierte Kniuel d) (diese Arbeit). Zusammenstellung nach [[185].
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4.3.1.1 Konformation der Polymerketten

Das Ziel in der vorliegenden Arbeit ist es, Dynamik in vereinzelten Ketten zu messen. Weil
adsorbierte Molekiile durch die Immobilisierung eine sehr eingeschréankte Dynamik auf-
weisen [[135] [139], erscheint die Préparation kondensierter Knéduel zielfiihrender. Dafiir
wird ein Losungsmittel gewahlt, welches weder als besonders gut, noch als schlecht fiir das
Auflésen von Poly(2-Vinylpyridin) geeignet ist. Folglich sollten bereits in der Losung die
Poly(2-Vinylpyridin)-Ketten bei ausreichender Verdiinnung ohne Kontakte bzw. Verschlau-
fungen mit benachbarten Ketten die Konformation von Kndueln einnehmen. Tatsichlich
zeigen Substrate, die mit diesen Losungen beschichtet wurden, Polymerablagerungen in

Form von Nano-Trépfchen (Abbildung[4.18(d).

4.3.1.2 Volumen der Polymer-Knauel

Neben der qualitativen Identifizierung der Kettenkonformation ermoglicht die Untersu-
chung der Nano-Tropfchen mit dem Rasterkraftmikroskop auch eine quantitative Analyse
der Volumina. Die Details der letztgenannten Prozedur sind bereits in Abschnitt[3.2.2.3]be-
schrieben. Als Vergleichswert kann man das mittlere Volumen einer einzelnen Kette V.,
berechnen, wenn man das Molekulargewicht M sowie die Dichte p kennt

M

hain = —— 22
VLham pNA (4 )

dabei ist Ny die Avogadro-Zahl. Zur Abschitzung kann die ,bulk“-Dichte pp, ;. =
1,114 g/cm® angenommen werden [295]. Mit dem anzahlgemittelten Molekulargewicht
M, erhidlt man dann einen Wert fiir das mittlere Volumen einer einzelnen Kette (V_uqin)-
Tabelle fasst die berechneten und die entsprechenden experimentell bestimmten Volu-
mina zusammen. Letztere zeigen eine starke Streuung, wie die hohe Standardabweichung
belegt. Die Ursache fiir diese Streuung der gemessenen Volumina ist die Molekularge-
wichtsverteilung des Polymers. Um das nachzuweisen, wird die Molekulargewichtsvertei-
lung mit Gleichung in eine Volumenverteilung umgerechnet. Die Ubereinstimmung
mit der Volumenverteilung der Nano-Trépfchen (Abbildung legt den Schluss nahe,
dass es sich bei dieser Probe tatsidchlich um einzelne Polymerketten in der Konformation

kondensierter Kniuel handelt.
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Tabelle 4.4: Mittels Gleichung berechnete Volumina einer einzelnen Kette der untersuchten
Polymere sowie die experimentell auf der Grundlage verschiedener Analyseprozedu-
ren (Abschnitt bestimmten mittleren Volumina (V) der vereinzelten Kniuel
(Molekulargewichte in Klammern [kg/mol]). Der Quotient aus den letztgenannten
Volumina und dem berechneten Wert, der in Klammern unter den korrespondieren-
den Volumina angegeben ist, entspricht der mittleren Anzahl von Polymerketten in
einem Kniuel. Als Unsicherheit ist jeweils die 1,96-fache Standardabweichung ange-
geben (dieser Bereich umfasst 95% der Werte).

(V) [nm?3] der jeweiligen Kettenverteilung

semi-isoliert semi-isoliert isoliert
Analysemethode (1020) (2250) (2250)
Berechnung aus My 1150 2250 2250
Uniforme Untergrundschwelle 885042500 11550 +3500 2050+ 500
(Anzahl Polymer-Ketten pro Knauel) (7,8+2,2) (5,14+1,6) (0,940,2)
Rotationskorper der Halbprofile 24850+£13000 23650+ 5600 2600+ 550
(Anzahl Polymer-Ketten pro Knauel) (21,84+11,4) (10,54+2,5) (1,2+0,2)
Approximation von Kugelsegmenten 27250+13200 24100+ 6200 2800+ 600
(Anzahl Polymer-Ketten pro Knauel) (23,9+£11,6) (10,7+£2.,8) (1,240,3)

log( M, [g/mol])

5 6 7
T T T T T
1,0 :Z:\?V;T: Untergrund- ) Herstellerangabe
1 - -— - Rotationskérper : Egt_egéot;kl(tifo
0,8 -+ Kugelsegmente
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relative Haufigkeit

0,2 -
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Abbildung 4.19: Relative Haufigkeiten der Volumina der Nano-Tropfchen vereinzelter Polymer-
Ketten und die errechneten Volumenverteilungen auf Grundlage der Mole-
kulargewichtsverteilungen und Gleichung Dargestellt sind die gemesse-
nen Volumenverteilungen nach den drei vorgestellten Analysemethoden so-
wie die berechneten Verteilungen basierend auf verschiedenen Gel-Permeations-
Chromatographie-Messungen (beim Hersteller des Polymers PSS Polymer Stan-
dards Service GmbH, Mainz sowie am Leibniz-Institut fiir Polymerforschung, Dres-
den mittels zweier unterschiedlicher Detektoren).
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Tabelle 4.5: Anteil der Segmente in direktem Kontakt mit dem Substrat am Gesamtvolumen jedes
Polymer-Knauels (berechnet aus den Parametern der Anpassung mit Kreissegmenten
an die Hohenprofile).

Kettenverteilung Molekulargewicht Volumenanteil der
My [kg/mol] ersten Segmentlage [%]

semi-isoliert 1020 24,6£2,8
2250 343+37
isoliert 2250 27,54+2,6

4.3.1.3 Verteilung der Segmente im Polymerknauel

Im Laufe der folgenden Betrachtung wird das Augenmerk unter anderem auf die Reichwei-
te von Wechselwirkungen mit der Oberflache gelegt und insbesondere auch deren Einfluss
auf die Segmentdynamik untersucht. Dafiir ist es sinnvoll, die Verteilung der Segmente in
einem solchen Knéuel, d.h. deren Abstand vom Substrat, zu analysieren. Ausgangspunkt
sind auch hier die mittels Rasterkraftmikroskop bestimmten Hohenprofile der Knéuel, die
schon zuvor zur Volumenbestimmung dienten. Um den Einfluss von Unregelmaf3igkeiten
der Form zu minimieren, werden die vier jeweils von einem Knauel aufgenommenen Pro-
file (Abschnitt gemittelt. Mit Kenntnis der Dicke der Poly(2-Vinylpyridin)-Kette
(0,4nm) aus anderen Studien mit dem Rasterkraftmikroskop [293] lassen sich diese ge-
mittelten Profile ndherungsweise in Lagen von Segmenten unterteilen. Eine Berechnung
der Volumina dieser Schichten zeigt, dass bereits die erste Lage von Segmenten an der

Substratfldche ca. 30 (£5) % aller Segmente eines solchen Knduels enthélt (Tabelle
bzw. Abbildung [4.20)).

4.3.1.4 Binnendruck in einem einzelnen Polymer-Knauel

Die in Abbildung gezeigten Profile der Polymer-Knéduel weichen besonders im Falle
der vereinzelten Ketten nur geringfiigig voneinander ab, obwohl sie entlang verschiedener
Achsen am gleichen Knéduel aufgenommen wurden. Dies offenbart einen hohen Grad an
Symmetrie, wie man sie beispielsweise bei kleinen Tropfen von Fliissigkeiten mit hoher
Oberflachenspannung findet. Den Zusammenhang zwischen der Oberflichenspannung yps
und dem Kriimmungsradius r in einem Fliissigkeitstropfen gibt dabei die Young-Laplace-

Gleichung
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Abbildung 4.20: Hohenprofile, die aus den Rasterkraftmikroskopaufnahmen der vereinzelten
Polymer-Kniuel entlang vier verschiedener Winkel (1 - in Aufnahmerichtung, d.h.
in der Bildhorizontalen, 2 - senkrecht zur Aufnahmerichtung, d.h. in der Bildverti-
kalen, 3 - diagonal von der linken oberen zur rechten unteren Bildecke, 4 - diago-
nal von der rechten oberen zur linken unteren Bildecke) fiir semi-vereinzelte Ket-
ten (My = 1020kg/mol) a) und b) sowie vereinzelte Ketten (My = 2250kg/mol) c)
und d). Die rechte vertikale Achse gibt die Hohe gemessen in Lagen von Segmen-
ten an, d.h. in Schritten von 0,4 nm. Aullerdem ist jeweils das gemittelte Volumen
V des entsprechenden Knéuels sowie das anteilige Volumen der 0,4nm dicken
Schicht direkt an der Substratoberfldche angegeben (beide GréRen basierend auf
Anpassungen von Kreissegmenten an die Profile und sind inklusive Standardab-
weichung aufgefiihrt). Modifiziert nach [185].
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_ 2Yos
r

(4.23)

wobei p der Binnendruck im Tropfen ist. Daraus folgt also, dass der Druck umso gro-
Ber wird, je kleiner der Tropfen ist. Offensichtlich handelt es sich bei den Polymer-Knaueln
um extrem kleine Tropfchen, deren Kriimmungsradien dennoch vergleichsweise grol? sind.
Fiir die vereinzelten Ketten betragen die Radien 92 (+12) nm, wahrend die Tropfchen der
semi-vereinzelten Ketten Kriimmungsradien von 325 (+54) nm (My = 2250kg/mol) bzw.
753 (£67)nm (My = 1020kg/mol) aufweisen (Abbildung zeigt einige Beispiele). Ei-
ne genaue Betrachtung der Profile der semi-vereinzelten Ketten (Abbildung & b)
offenbart jedoch gewisse Abweichungen von den Anpassungen durch Kreissegmente (Ab-
schnitt [3.2.2.3), die systematisch zu sein scheinen. So sind zum Teil recht detailliert er-
fasste Deformationen erkennbar, die mit einer lokal erhohten Kriimmung, d.h. mit einem
reduzierten Kriimmungsradius einhergehen. Die Form der Tropfen ist in der Regel durch

Kriimmungen mit einem minimalen Radius von ca. 100 nm geprégt.

Ausgehend von Literaturangaben fiir die Oberflichenspannung von Poly(2-Vinylpyri-
din) im Temperaturbereich von 450 bis 500K (Yos7—4s50x = 35 mN/m bzw. Yos7-s500k =
32mN/m) lasst sich der Wert von yps zu rund 40 mN/m extrapolieren (Ypsr-300k =
44mN/m und Yps 7-430k = 37mN/m). Damit errechnet man Binnendriicke von 10° Pas.
Das entspricht ungefihr dem 10-fachen Atmosphérendruck, so dass die Ausbildung der
Knéuelform durch ein Gleichgewicht der Driicke zundchst unwahrscheinlich erscheint. Al-
lerdings deutet die hohe radiale Symmetrie der Knduel darauf hin, dass die sehr flache

und breite Form dennoch durch die Oberflaichenspannung induziert sein konnte.

Die vorangegangene Abschitzung des Binnendrucks und damit auch der Vergleich mit
dem Umgebungsdruck ist jedoch unter dem Aspekt der Probenherstellung kritisch zu be-
trachten. Diese beginnt mit den Polymerketten in Losung. Dabei ist deren Ausdehnung
durch die Art und Starke der Wechselwirkungen zwischen den Molekiilen des Losungsmit-
tels und den Kettensegmenten sowie den Kettensegmenten untereinander bestimmt. Dies
kann zu unterschiedlichen Konformationen fithren und reicht von ausgedehnten, durch
Losungsmittel aufgequollenen Strukturen bis zu sehr kompakten Kndueln. Wie bereits in

Abschnitt4.3.1.1|ausgefiihrt, tendieren die Poly(2-Vinylpyridin)-Ketten in der Chloroform-
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Abbildung 4.21: Hohenprofile entlang vier verschiedener Winkel (1 - in Aufnahmerichtung, d.h. in
der Bildhorizontalen, 2 - senkrecht zur Aufnahmerichtung, d.h. in der Bildvertika-
len, 3 - diagonal von der linken oberen zur rechten unteren Bildecke, 4 - diagonal
von der rechten oberen zur linken unteren Bildecke) und entsprechende Anpas-
sungen durch Kreissegmente (durchgezogene Linien) fiir semi-vereinzelte Ketten
(My = 1020kg/mol) a) und b) sowie vereinzelte Ketten (My = 2250kg/mol) c)
und d). Die Legenden der Anpassungen enthalten in Klammern die entsprechen-
den Kriimmungsradien. Modifiziert nach [[185].
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16sung eher zur Ausbildung relativ kompakter Konformationen, die dennoch von einigen
Losungsmittelmolekiilen durchsetzt sind. Beim Aufschleudern auf das Substrat wird diese
Struktur lateral gestreckt und dadurch abgeflacht, wahrend sich das Losungsmittel ver-
fliichtigt. Dennoch bleibt ein gewisser Anteil des Losungsmittels zuriick, so dass die Ketten
zundchst als Nano-Tropfen mit geringerer Oberflichenspannung vorliegen. Dabei stellt
sich durch die Ausbildung eines konkreten Kriimmungsradius der Tropfen ein Gleichge-
wicht des dufleren Drucks und der Oberflichenspannung ein. Anschlie3end verdampft
weiteres Losungsmittel aus den gequollenen Ketten, so dass sich die Oberflachenspan-
nung und nach Gleichung auch der Kriimmungsradius erhoht. Darauf folgen mit
dem Tempern und der dielektrischen Messung mehrmalige Phasen, in denen aufgrund
der erhohten Temperatur die Oberflichenspannung und damit auch der Kriimmungsradi-
us reduziert sind?’}, beim Abkiihlen nehmen beide GroRen jedoch wieder zu.

Allerdings fiihrt sowohl wéhrend des Abkiihlens als auch schon vorher beim Verdamp-
fen des Losungsmittels der Anstieg der Viskositédt (bzw. der molekularen Relaxationszeit)
zu einer Verfestigung der Knéuel. Der Zeitpunkt, bei dem dies eintritt, hdngt von vielen
Faktoren ab und kann nach dem derzeitigen Kenntnisstand nicht vorhergesagt werden.
Damit ist der Wert der Oberflichenspannung mit einer grof3en Unsicherheit behaftet, der
nur eine grobe Abschitzung erlaubt. Die ausgeprédgte radiale Symmetrie der Knéuel ist
jedoch ein starkes Indiz dafiir, dass die Oberflachenspannung eine wichtige Rolle bei der

Entstehung der Form spielt.

4.3.2 Molekulare Dynamik

Nachdem die Topographie der Probe dargelegt und damit auch das Vorhandensein von
vereinzelten Ketten in einer kondensierten Knduelkonformation nachgewiesen ist, steht
nun deren Dynamik im Mittelpunkt. Aquivalent zu den Untersuchungen an diinnen
Schichten (Abschnitt liegt der Fokus speziell auf der Segment- bzw. Glasdynamik.
Abbildung zeigt den dielektrischen Verlust in Abhingigkeit von der Temperatur

fiir Poly(2-Vinylpyridin) im ,,bulk” sowie in semi-vereinzelten und vereinzelten Ketten bei

21Beim Tempern ist zusitzlich zur Temperaturerhohung der Druck extrem reduziert, was zu einem gegen-
laufigen Effekt fiihrt. Letzterer dominiert wahrscheinlich aufgrund der deutlich groeren Druckreduktion
(verglichen mit der Temperaturerhéhung). Darauf wird jedoch nicht ndher eingegangen, weil es sich nur
um eine qualitative Betrachtung handelt, die lediglich die Grenzen der Abschitzung aufzeigen soll.
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Abbildung 4.22: Temperaturabhingigkeit des korrigierten (bereinigt um den Leitfahigkeitsbeitrag)
dielektrischen Verlustes & (T) von Poly(2-Vinylpyridin) im ,bulk“ a) und b),
semi-vereinzelten ¢) und d) sowie vereinzelten Ketten d) fiir zwei unterschied-
liche Molekulargewichte (wie spaltenweise angegeben) aufgenommen bei ver-
schiedenen Frequenzen f. Die Kurven sind um einen Leitfdhigkeitsbeitrag berei-
nigt, so dass die a-Relaxation deutlich sichtbar ist. Modifiziert nach [9]].

167



4 Ergebnisse und Diskussion

verschiedenen Temperaturen. Nach der Anpassung der Daten mit Gleichung lassen
sich die Beitrage der Leitfahigkeit und des Elektrodenwiderstandes subtrahieren. Bei dem
verbleibenden Relaxationsprozess handelt es sich um die a-Relaxation, also die struktu-
relle Relaxation der Glasdynamik. Analysiert man nun die Temperaturabhingigkeit der
mittleren Relaxationsrate der a-Relaxation von vereinzelten und semi-vereinzelten Poly-
(2-Vinylpyridin)-Ketten (Abbildung [4.23), so findet man einen Verlauf entsprechend der
Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung (Gleichung[2.1)). Das bedeutet, dass diese vereinzelten
Polymerketten tatsichlich einen dynamischen Glasiibergang durchlaufen. Dariiber hinaus
entspricht der Temperaturverlauf der mittleren Relaxationsrate dem des ,,bulk“-Materials.
Dieser Befund ist durchaus plausibel, wenn man davon ausgeht, dass die «-Relaxation der
Fluktuation von zwei bis drei Segmenten entspricht (Abschnitt[2.2.2.2). Demnach erfah-
ren die Segmente in einer einzelnen Kette, sofern diese ein kondensiertes Knauel bildet,

Wechselwirkungen vergleichbar mit denen in der ,,bulk“-Schmelze.

Temperatur T [K]

430 420 410 400 390
6 . | . | . | . | .
-5
Ty M, =1 020 kg/mol
54 Tkl « bulk 4
als . . -
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o T R o N
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Abbildung 4.23: Aktivierungsplot der Segmentdynamik von Poly(2-Vinylpyridin) im ,,bulk®, semi-
vereinzelten und vereinzelten Ketten fiir zwei unterschiedliche Molekulargewich-
te (wie angegeben). Modifiziert nach [9]].

Eine detaillierte Betrachtung der Verlustspektren offenbart eine Verbreiterung der a-

Relaxation der vereinzelten und semi-vereinzelten Ketten, verglichen mit dem ,bulk®-
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Material. Normiert man die Spektren auf das Maximum des Relaxationsprozesses (Abbil-

dung [4.24)), so wird deutlich, dass die Niederfrequenzflanke im Falle der (semi-) verein-

zelten Ketten flacher verlauft, wihrend die Hochfrequenzflanke im Rahmen der Messge-

nauigkeit dem ,,bulk“-Spektrum entspricht. Die Verbreiterung resultiert demnach aus einer

Fraktion von Segmenten, die etwas langsamer fluktuieren als jene der ,bulk“-Schmelze.

In der normierten Darstellung kann der Anteil der zusatzlichen Flache, die infolge der

Verbreiterung entsteht, mit ca. 15 — 25 % abgeschétzt werden. Da sie direkt proportional

zur Anzahldichte der fluktuierenden Dipole ist, entspricht dieser Prozentsatz auch dem

Anteil der langsamer relaxierenden Segmente, bezogen auf die Gesamtheit aller mobilen

Segmente.
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Abbildung 4.24: Korrigierte normierte Verlustspektren

log (f [Hz])

&

i

or,norm

log (7 [Hz])

(f) der a-Relaxation von Poly(2-

Vinylpyridin) im ,bulk“-Material und in vereinzelten Ketten bei verschiedenen
Temperaturen: 412K a), 410K b), 408K c¢) und 406K d). Der Anteil der Verbrei-
terung (hellrote Flichen) an der Gesamtfliche des o-Relaxationsprozesses f} s,
ist jeweils angegeben. Die Fehlerbalken fiir die Daten der vereinzelten Ketten
entsprechen einer absoluten Unsicherheit von 3-107> in ¢”, die experimentelle
Unsicherheit der ,bulk“-Daten ist somit kleiner als die Symbolgrofe.
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Liegen vereinzelte Polymerketten als kondensierte Knduel auf einer Oberflache vor, zeigt
offenbar ein GroRteil der mobilen Segmente ,,bulk“-Dynamik. Lediglich ca. 20 % sind etwas
verlangsamt. Dies scheint zundchst nicht mit dem Ergebnis der strukturellen Untersuchung
tibereinzustimmen, nach welchem bereits die erste Lage von Segmenten an der Substrat-
oberflache ca. 30 % des gesamten Volumens ausmacht. Damit stellt sich die Frage, ob bei-
spielsweise nur ein bestimmter Anteil dieser ersten Lage mit der Oberflache wechselwirkt.

Eine genauere Betrachtung der Wechselwirkungen mit dem Substrat ist also angezeigt.

4.3.3 Wechselwirkungen mit der Oberflache

Um die Wechselwirkungen von Poly(2-Vinylpyridin) mit Siliziumdioxid aufzuklaren, dient
die Infrarotspektroskopie, mit deren chemischer Spezifitit die Bindungsverhaltnisse ein-
zelner Atomgruppen bestimmt werden konnen. Erste Versuche, diese Wechselwirkungen
auf flachen Silizium-Substraten (wie bei den dielektrischen Messungen) nachzuweisen,
scheitern jedoch an einem zu geringen Messsignal. Daher fiel die Wahl auf ein System mit
erheblich vergrof3erter Oberflache, ndmlich porése Membranen aus Siliziumdioxid mit ei-
nem Porendurchmesser von nur 10nm und einer Porositit von 7 %22

Das Infrarot-Spektrum von Poly(2-Vinylpyridin) in Nano-Poren zeigt im Vergleich mit
dem des ,bulk“-Materials eine Verschiebung zu hoheren Wellenzahlen, die {iber den ge-
samten aufgenommenen Bereich (1400 bis 4000 cm~!) etwa 1 —2cm™! betrigt (Abbil-
dung [4.25). Dieser Effekt ist bereits von anderen Substanzen unter hohem Druck be-
kannt und wird auf Dichtednderungen zuriickgefiihrt [160]. Das ist auch in der einschran-
kenden Geometrie von Nano-Poren aufgrund von Packungsproblemen zu erwarten (Ab-
schnitt [3.2.3.2)). Zur Korrektur wird daher die Wellenzahl als unabhéngige Variable um
1,5cm™! verschoben (Abbildungen und [4.26).

Dariiber hinaus zeigt eine Absorptionsbande bei 1590cm™!, die einer Streckschwingung
des Pyridin-Rings zugeordnet ist [159, 296, 2971, eine leichte Schulter (Abbildung [4.26)).
Nach der Subtraktion des korrigierten Spektrums des ,bulk“-Materials findet man eine

Absorptionsbande, die einer Streckschwingung von mit der Oberflaiche wechselwirken-

221ch weise ausdriicklich darauf hin, dass diese zusitzlichen Messungn mittels Infrarot-Spektroskopie nicht
von mir, sondern von Wilhelm Kossack durchgefiihrt wurden. Die Herstellung der dafiir notwendigen
Probe, ndmlich die Synthetisierung einer Membran mit Nano-Poren und deren Befiillung mit dem Polymer,
unternahm Wycliffe Kipnusu. Beiden sei ausdriicklich fiir diese Unterstiitzung gedankt!
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a) —— P2VP in Nano-Poren
—— P2VP bulk-Probe

) Pyridin-Ring-
Streckschwingungen

aliphatische CH-
Streckschwingungen

Absorbanz [bel. E.]

1 L L 1 L
1550 1600
Wellenzahl v[cm'1]

aromatische CH-
Streckschwingungen

Absorbanz [bel. E.]
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Abbildung 4.25: Infrarot-Absorptionsbanden der Streckschwingungen der Kohlenstoff-Wasserstoff-
Bindungen (CH) a) und des Pyridin-Rings b) von Poly(2-Vinylpyridin) (P2VP)
in einer ,bulk“-Probe und in Siliziumdioxid-Nano-Poren von 10 nm Durchmes-
ser (wie angegeben). Die Verschiebung zwischen beiden Spektren betrégt ca.
1 —2cm™! und ist auf die geéinderte Dichte des Poly(2-Vinylpyridin) in den Nano-
Poren zuriickzufiihren.
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den Pyridin-Ringen zugeschrieben werden kann. Obwohl die Fldche der Absorptionsban-
den die Anzahl der beteiligten Oszillatoren (in diese Fall also Segmente) widerspiegelt,
ist eine quantitative Analyse in diesem Fall wahrscheinlich fehlerbehaftet. Aufgrund der
Oberflichenwechselwirkung, die mit einer Anderung der Potentiallandschaft einhergeht,
ist davon auszugehen, dass sich das Ubergangsdipolmoment und damit die Proportiona-
litatskonstante zwischen der Fldche der Bande und der Konzentration der zugehorigen
oszillierenden Atomgruppe dndert. Folglich wéren die Flachen nicht mehr vergleichbar
beziiglich der Anzahl der beteiligten molekularen Oszillatoren. Mit den Absorptionsban-
den der Streckschwingung des Pyridin-Rings kann also eine der Komponenten, die an der

Wechselwirkung beteiligt sind, lediglich identifiziert werden.

| —— P2VP bulk —— P2VP in Nano-Poren
_____ P2VP bulk, korrigiert --——-extrahierte Schulter
leere Nano-Poren

Absorbanz [bel. E.]

| | | | | |
1560 1570 1580 1590 1600 1610

Wellenzahl v[cm™]

Abbildung 4.26: Infrarot-Absorptionsbanden des Pyridin-Rings von Poly(2-Vinylpyridin) (P2VP) im
,bulk“-Material und in Siliziumdioxid-Nano-Poren von 10 nm Durchmesser. Die
Subtraktion des korrigierten , bulk“-Spektrums offenbart eine Absorptionsbande,
die der Streckschwingung des gebundenen Pyridin-Rings zugeschrieben wird. Die
eingezeichneten chemischen Strukturformeln veranschaulichen den molekularen
Ursprung der Banden. Zum Vergleich ist auch das Spektrum der ungefiillten Sili-
ziumdioxid-Membran dargestellt. Modifiziert nach [9].

Auch die Komponente der Siliziumdioxid-Oberflache, die zu der Wechselwirkung bei-
tragt, kann anhand der Infrarot-Spektren analysiert werden. So findet man eine Ab-

sorptionsbande bei 3747 cm~!, die die Streckschwingung der ungebundenen terminalen
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Hydroxyl-Gruppen auf der Oberfléche anzeigt (Abbildung 4.27). Ist die Membran mit Po-
ly(2-Vinylpyridin) gefiillt, reduziert dies die Flache dieser Bande um ungefiahr einen Faktor
zwei. Das zeigt nun qualitativ, dass die Pyridin-Ringe der Kettensegmente tatsdchlich mit
den terminalen Hydroxyl-Gruppen wechselwirken. Dariiber hinaus kann diese Redukti-
on auch quantitativ interpretiert werden. Sie zeigt, dass etwa die Hilfte der terminalen
Hydroxyl-Gruppen an der Wechselwirkung beteiligt ist. Vergleicht man nun den mittleren
Abstand zwischen den Hydroxyl-Gruppen von etwa 0,45 nm [70] mit der Gro3e eines Po-
ly(2-Vinylpyridin)-Kettensegments von etwa 0,4nm [293], so folgt daraus, dass ebenso ca.
50 % der Segmente, die in direktem Kontakt mit der Oberfldche sind, mit den Hydroxyl-
Gruppen wechselwirken. Damit beschrédnken sich die Wechselwirkungen aufgrund von
Wasserstoffbriickenbindungen zwischen Polymer und Oberflache im Falle von Poly(2-Vi-

nylpyridin) und Siliziumdioxid auf eine Reichweite von weniger als 0,5 nm.

. leere Nano-Poren
_| —— P2VP in Nano-Poren
| —— P2VP bulk

Absorbanz [bel. E.]

' | |
3740 3760

Wellenzahl v[cm™]

|
3720

Abbildung 4.27: Infrarot-Absorptionsbande der Streckschwingung der ungebundenen Hydroxyl-
Gruppen, die sich an den Oberflachen der Siliziumdioxid-Membran befinden. Der
Unterschied in der Fliche der Absorptionsbande in einer leeren nano-pordsen
Membran und in einer mit Poly(2-Vinylpyridin) (P2VP) gefiillten Membran (Po-
rendurchmesser jeweils 10nm) spiegelt die Menge an freien (d.h. ungebundenen)
Hydroxyl-Gruppen wieder. Zum Vergleich ist auch das Spektrum einer ,bulk“-
Probe von Poly(2-Vinylpyridin) dargestellt. Modifiziert nach [[9]].
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.3.4 Interpretation - das molekulare Bild

Die Ergebnisse der vorangegangenen Abschnitte 4.3.1] bis die mit Rasterkraftmikro-
skopie, dielektrischer Spektroskopie sowie Infrarot-Spektroskopie ermittelt wurden, lassen
sich nun zu einem stimmigen und detaillierten Bild zusammensetzen. Das Vorhandensein
einer Glasdynamik, die weitgehend derjenigen in der ,,bulk“-Schmelze entspricht, fiigt sich
in das Bild ein, dass die zugrunde liegende strukturelle Einheit nur zwei bis drei Ketten-
segmente umfasst [55, [298]]. Diese ist mit nur 0,5 — 1 nm noch deutlich kleiner als die
Ausdehnung einer einzelnen Kette in der Konformation eines kondensierten Knéuels (ca.
50nm Durchmesser und 3 — 6 nm Hohe). Auch die Tatsache, dass ca. 30 % der Segmente
in einem kondensierten Knéuel direkten Kontakt mit dem Substrat haben, aber nur etwa
15 —25 % der mobilen Segmente eine langsamere Dynamik aufweisen, ldsst sich erklaren.
So bildet nur etwas mehr als die Hélfte der Segmente, die in direktem Kontakt mit dem

Substrat sind, auch Wasserstoffbriickenbindungen mit diesem aus und wird adsorbiert.

einzelne Polymerkette als kondensiertes Knauel

S BoUp an terminale
einzelnes -

OH-Gruppe
terminale Hydroxyl- Segment P2VP-Seg- gebund:r?es
Gruppe (OH) mente mit i

P2VP-Segmente verlangsamter P2VP-Segment
:"3 mit bulk-Dynamik Dynamik

Langenskala der Glasdynamik (2-3 Segmente, ~0,5 - 1 nm)

Abbildung 4.28: Schema einer einzelnen, kondensierten Poly(2-Vinylpyridin)-Kette auf einem
Silizium-Substrat (horizontale und vertikale Ausdehnung nicht MaRstabsgerecht).
Modifiziert nach [9][263].

Aus den gewonnenen Daten ist jedoch nicht ersichtlich, ob die Fraktion der am Substrat
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4 Ergebnisse und Diskussion

adsorbierten Segmente den verlangsamten Anteil im dielektrischen Spektrum hervorruft
oder ob die Wechselwirkungen diese Segmente so stark beeinflussen, dass sie weitestge-
hend immobilisiert und somit im dielektrischen Spektrum nicht sichtbar sind; der ver-
langsamte Anteil ist in diesem Fall den nachsten Nachbarn der immobilisierten Segmente
zuzuschreiben. Die letztere Interpretation ist allerdings wahrscheinlicher, da in fritheren
Studien {iber adsorbierte Polymerschichten festgestellt wurde, dass diese kaum eine mess-
bare Dynamik zeigen (Abschnitt [139].

An dieser Stelle sei noch auf folgende Besonderheit der herangezogenen Literatur hinge-
wieserF_gl: Napolitano et al. [135]] geben ndmlich adsorbierte Schichtdicken von bis zu 5nm
fiir P2VP an, die keinen Beitrag mehr zur dielektrischen Stérke leisten. Auf den ersten Blick
scheint dieses Ergebnis im Widerspruch mit der hier berichteten Dynamik in Knédueln, die
nur etwa 3 bis 6nm hoch und trotzdem dielektrisch aktiv sind. Allerdings finden Napolita-
no et al. eine extrem starke Abhingigkeit der Adsorptionskinetik vom Molekulargewicht;
diese wird namlich mit steigender Kettenldnge immer langsamer. So wird, im Falle des
chemisch relativ dhnlichen Polystyrols, fiir ein Molekulargewicht von 97 kg/mol die kom-
plette Ausbildung der Adsorption bei einer Temperatur von 423K {iber einen Zeitraum von
ca. 30 Stunden beobachtet. Im Gegensatz dazu gelang es bei einem Molekulargewicht von
160kg/mol in derselben Zeitspanne, lediglich den Beginn der Adsorption auszumachen.
Schon eine Erhohung des Molekulargewichts um einen Faktor von weniger als 2 verzogert
offensichtlich die Ausbildung dieser immobilisierten Schicht um das 50-fache. Da die hier
vorgestellten vereinzelten Knduel aus Polymerketten bestehen, deren Molekulargewichte
mit 1020 kg/mol bzw. 2250kg/mol um ein vielfaches hoher sind, ist die Ausbildung ei-
ner solchen Schicht von immobilisierten Segmenten in diesem Fall nicht in der Zeit des
Experiments zu erwarten. Hierbei ist noch zu bemerken, dass sich diese Diskussion allein
auf das Wachstum einer solchen Schicht bezieht, das aufgrund der Optimierung der loka-
len Packung durch Konformationsédnderungen der Ketten stattfindet. Die Grundlage dafiir,
ndmlich die Adsorption von Segmenten an der Substratoberflache, ist davon unbeeinflusst

und konnte im vorliegenden Experiment auch nachgewiesen werden.

23Dje folgende Betrachtung ist Ergebnis einer Diskussion mit Prof. Michael Wiibbenhorst im Rahmen einer
Konferenz (7th IDMRCS, Barcelona, Juli 2013)
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5 Zusammenfassung

Mit dieser Arbeit konnte weltweit zum ersten Mal die molekulare Dynamik von vereinzel-
ten, d.h. einander nicht berithrenden Polymerketten experimentell bestimmt werden. Die
Grundlage dafiir bildet die breitbandige dielektrische Spektroskopie mit ihrer aul3eror-
dentlich hohen experimentellen Empfindlichkeit. Ermoglicht wurde der Erfolg dieser Mes-
sungen durch die Weiterentwicklung einer speziellen Probenanordnung. Der Ausgangs-
punkt ist eine Anordnung aus hochleitfdhigen Silizium-Elektroden, die durch elektrisch
isolierende Siliziumdioxid-Nanostrukturen in einem vordefinierten Abstand gehalten wer-
den und so den Probenkondensator bilden. Zwar konnte dieses Verfahren seine Vorziige
bereits bei Untersuchung diinner Polymerschichten zeigen, allerdings erforderte die Mes-
sung an vereinzelten Polymerketten noch einmal wesentliche Verbesserungen. Die grof3-
te Bedeutung kommt dabei der reduzierten Hohe der Nanostrukturen (und damit des
Elektrodenabstands) auf nur 35nm zu. Mit dieser Anordnung gelang der Nachweis, dass
selbst in vereinzelten kondensierten Polymer-Kndueln die Segmentdynamik (der dynami-
sche Glaslibergang) weitgehend identisch zum ,bulk“-Material ist. Lediglich ein kleiner
Anteil der Segmente von ca. 20 % unterliegt einer etwas langsameren Dynamik, was auf
attraktive Wechselwirkungen mit dem Substrat zuriickgefiihrt werden kann.

Ein weiterer integraler Bestandteil dieser Experimente ist durch die Moglichkeit gege-
ben, nach einer dielektrischen Messung die mit Nanostrukturen versehene obere Elektrode
zu entfernen, ohne die Probe zu beschidigen. Nur so kann mit dem Rasterkraftmikroskop
die Verteilung der vereinzelten Polymerketten, deren Form und auch das Volumen be-
stimmt werden. Erst der Vergleich mit dem Volumen, welches man aus dem Molekularge-
wicht und unter der Annahme der Dichte des ,bulk“-Materials fiir eine einzelne Polymer-
kette berechnen kann, liefert den Schluss, dass die Polymer-Knéduel im Mittel aus einer

einzelnen Kette bestehen. Dariiber hinaus erlaubt die Kenntnis der Form eine Abschit-
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5 Zusammenfassung

zung dariiber, wie viele Segmente eines einzelnen Knauels das Substrat direkt beriihren.
Deren Anteil ist mit ca. 30 % groller als die Fraktion von Segmenten, die eine verlang-
samte Dynamik an den Tag legen. Dieser Befund weist bereits darauf hin, dass nicht alle
Segmente, die sich direkt an der Substratoberfliche befinden, gleichermaf3en durch at-
traktive Wechselwirkungen beeinflusst sind. Tatsdchlich bilden lediglich ca. 50 % dieser
Segmente Wasserstoffbriickenbindungen mit dem Substrat aus, wie komplementére Un-
tersuchungen mittels Infrarot-Spektroskopie offenbaren. Damit ergibt sich auf der Basis
dreier unabhingiger Messmethoden ein schliissiges und detailliertes Bild, in dem beson-
ders die kurze Reichweite von nur ca. 0,5 nm hervorsticht, in der die Glasdynamik direkt
durch attraktive Oberflichenwechselwirkungen beeinflusst wird.

Neben diesem fundamentalen Experiment behandelt die vorliegende Arbeit auch ausge-
dehnte Untersuchungen an diinnen Polymerschichten im Nanometer-Bereich. Damit ist sie
Teil einer international gefiihrten kontroversen Diskussion um die Frage, ob sich im Falle
solcher rdumlichen Begrenzungen der dynamische und kalorimetrische Glasiibergang an-
dert. Dabei zeigt mit den prasentierten dielektrischen und ellipsometrischen Messungen
eine Kombination aus einer Methode, die im Gleichgewichtszustand misst und einer, die
den Ubergang in den Nichtgleichgewichtszustand bestimmt, dass sich sowohl Polystyrol-
Schichten verschiedener Molekulargewichte (58,9 kg/mol > My, > 8 090 kg/mol) bis zu
einer Dicke von nur 5nm als auch Polymethylmethacrylat-Schichten auf unterschiedlichen
(hydrophilen und hydrophoben) Substraten bis zu einer Dicke von 10nm weder in ih-
rem dynamischen noch ihrem kalorimetrischen Glasiibergang von der makroskopischen
Schmelze unterscheiden.

Im Gegensatz dazu stof3t die erfolgreiche Messung vereinzelter Polymerketten eine Tiir
zu einer Reihe von neuartigen, bisher nicht realisierbaren Experimenten auf. So eroffnet
die verwendete Priaparationsmethode neben der Méglichkeit, die Dynamik von chemisch
an eine Oberfldche gebundenen Polymeren, sogenannten Polymerbiirsten, zu untersuchen,
zusétzlich die Option, den Einfluss verschiedener Losungsmittel auf diese Systeme zu er-
forschen. Mittels besonderer Oberflachen ist damit sogar die Bindung der Ketten an spezi-
elle Ankerpunkte denkbar. Ordnet man diese regelmaf3ig und in groen Abstdnden an, so
lasst sich die Dynamik von vereinzelten Polymerketten, die in verschiedenen Losungsmit-

teln gequollen sind, studieren. Auf diese Weise konnen funktionale Oberflachen realisiert

178
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werden, die moglicherweise neue Wege in der Sensortechnologie oder bei der Entwicklung

von Batterien oder Kondensatoren zum Speichern von Energie aufzeigen.
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A Ubersicht der Messungen und

Experimentatoren

Tabelle A.1: Liste der ausschlieBlich vom Autor dieser Arbeit, Martin Trels, durchgefiihrten Mes-
sungen a) sowie derjenigen, die im Rahmen gemeinsamer Projekte zusammen mit
Emmanuel U. Mapesa zu etwa gleichen Teilen unternommen wurden b).

eigenstindig durchgefiihrte Messungen a) relevanter
Abschnitt

Berechnungen mit Ersatzschaltbildern

AC-Kalorimetrie-Messungen an Polystyrol-Schichten
Rasterkraftmikroskopmessungen vereinzelter = Poly(2-Vinylpyridin)-
Knéauel

Dielektrische Messungen diinner vereinzelter Poly(2-Vinylpyridin)- [4.3.2
Knéauel

gemeinsam mit E.U. Mapesa durchgefiihrte Messungen b)

Dielektrische Messungen diinner Polystyrol-Schichten 4.2.1.1}

4.2.1.3
Rasterkraftmikroskopmessungen diinner Polystyrol-Schichten 4.2.1.3
Dielektrische Messungen diinner Polymethylmethacrylat-Schichten 4.2.2.1
Rasterkraftmikroskopmessungen  diinner = Polymethylmethacrylat- |4.2.2.3

Schichten




Tabelle A.2: Liste der Messungen, die von anderen Experimentatoren ohne Mitwirkung des Autors

dieser Arbeit unternommen wurden.

von Anderen zugearbeitete Messungen relevanter  Experimentator
Abschnitt

Ellipsometrische Messungen diinner Polystyrol- [4.2.1.2 Dr. Michael Erber!

Schichten

DSC-Messungen an Polystyrol 3.3,4.2.1.3| Liane Haussler!

Ellipsometrische Messungen diinner Polyme- [4.2.2.2 Dr. Michael Erber!

thylmethacrylat-Schichten

DSC-Messungen an Polymethylmethacrylat
Herstellung einer Nano-porosen Siliziumdioxid-
Membran und Befiillen mit Poly(2-Vinylpyridin)
Infrarot-Spektroskopie-Messungen an Poly(2-
Vinylpyridin)

DSC-Messungen an Poly(2-Vinylpyridin)
GPC-Messungen an Poly(2-Vinylpyridin)
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(%]
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Liane Haussler!
Wrycliffe K. Kipnusu?

Wilhelm Kossack?

Dr. Thomas Liipke®
Dr. Albena Lederer!

1 Leibniz-Institiut fiir Polymerforschung Dresden e.V.

2 Universitit Leipzig, Fakultit fiir Physik und Geowissenschaften, Abteilung Molekiilphysik

3 Kunststoffzentrum Leipzig



Literaturverzeichnis

[1]

[2]

[3]

[4]

[5]

(6]

[7]

(8]

[9]

[10]
[11]
[12]

[13]

STAUDINGER, H.: Ketene, XXXI: Uber Cyclobutandion-Derivate und die polyme-
ren Ketene. Berichte der deutschen chemischen Gesellschaft (A and B Series),
53(6):1085-1092, 1920.

GOWDA, SANKETH R., ARAVA LEELA MOHANA REDDY, MANIKOTH M. SHAIJUMON,
XI1AO0BO ZHAN, LUJIE CI und PULICKEL M. AJAYAN: Conformal Coating of Thin Po-
lymer Electrolyte Layer on Nanostructured Electrode Materials for Three-Dimensional
Battery Applications. Nano Letters, 11(1):101-106, 2011.

PARK, JIN-SEONG, HEEYEOP CHAE, HO KYOON CHUNG und SANG IN LEE: Thin film
encapsulation for flexible AM-OLED: a review. Semiconductor Science and Techno-
logy, 26(3):034001, 2011.

KEDDIE, J.L., R.A.L. JONES und R.A. CORY: Size-dependent depression of the glass
transition temperature in polymer films. Europhysics Letters, 27:59, 1994.

KEeDDIE, J.L., R.A.L. JONES und R.A. CORY: Interface and Surface Effects on the
Glass-transition Temperature in Thin Polymer Films. Faraday Discussions of the Che-
mical Society, 98:219, 1994.

MCKENNA, G.B.: Ten (or more) years of dynamics in confinement: Perspectives for
2010. The European Physical Journal Special Topics, 189(1):285-302, 2010.

ERBER, M., A. KHALYAVINA, K.-J. EICHHORN und B.I. VOIT: Variations in the glass
transition temperature of polyester with special architectures confined in thin films.
Polymer, 51:129, 2010.

TRESS, M., M. ERBER, E.U. MAPESA, H. HUTH, J. MULLER, A. SERGHEI, C. SCHICK,
K.-J. EICHHORN, B. VOIT und F. KREMER: Glassy Dynamics and Glass Transition in
Nanometric Thin Layers of Polystyrene. Macromolecules, 43:9937-9944, 2010.

TRESS, MARTIN, EMMANUEL U. MAPESA, WILHELM KOSSACK, WYCLIFFE K. KIPNU-
SU, MANFRED REICHE und FRIEDRICH KREMER: Glassy Dynamics in Condensed Iso-
lated Polymer Chains. Science, 341(6152):1371-1374, 2013.

DONTH, ERNST-JOACHIM: The Glass Transition. Springer Berlin Heidelberg, 2001.
DONTH, E.-J.: Glasiibergang. Akademie-Verlag, Berlin, 1981.

WEBER, R., K.-M. ZIMMERMANN, M. TOLAN, J. STETTNER, W. PRESS, O. H. SEECK,
J. ERICHSEN, V. ZAPOROJTCHENKO, T. STRUNSKUS und F. FAUPEL: X-ray reflectivity
study on the surface and bulk glass transition of polystyrene. Physical Review E,
64:061508, 2001.

FRYER, DAVID S., RICHARD D. PETERS, EUI JUN KiM, JEANNE E. TOMASZEWSKI, JU-
AN J. DE PABLO, PAUL F. NEALEY, CHRIS C. WHITE und WEN-LI WU: Dependence of
the Glass Transition Temperature of Polymer Films on Interfacial Energy and Thick-
ness. Macromolecules, 34(16):5627-5634, 2001.

183



Literaturverzeichnis

[14]

[15]

[16]

[17]

[18]

[19]

[20]

[21]

[22]

[23]

[24]

[25]

[26]

[27]

184

Tsul, O. K. C., T. P. RUSSELL und C. J. HAWKER: Effect of Interfacial Interactions on
the Glass Transition of Polymer Thin Films. Macromolecules, 34:5535-5539, 2001.

MIYAZAKI, TSUKASA, KOJI NISHIDA und TOSHIJI KANAYA: Thermal expansion behavi-
or of ultrathin polymer films supported on silicon substrate. Phys. Rev. E, 69:061803,
Jun 2004.

INOUE, R., T. KANAYA, T. MIYAzAKI, K. NISHIDA, I. TSUKUSHI und K. SHIBATA:
Glass transition and thermal expansivity of polystyrene thin films. Materials Science
and Engineering: A, 442(1-2):367 — 370, 2006.

KANAYA, TOSHIJI, RINTARO INOUE, KAZUKO KAWASHIMA, TSUKASA MIYAZAKI, ITA-
RU TSUKUSHI, KAORU SHIBATA, GO MATSUBA, K0JI NISHIDA und MASAHIRO HINO:
Glassy Dynamics and Heterogeneity of Polymer Thin Films. Journal of the Physical
Society of Japan, 78(4):041004, 2009.

YANG, CHUNMING, RENA ONITSUKA und ISAO TAKAHASHI: Confinement effects on
glass transition temperature, transition breadth, and linear expansivity: An ultraslow
X-ray reflectivity study on supported ultrathin polystyrene films. The European Phy-
sical Journal E, 36(6):1-8, 2013.

Fukao, KoJi, SHINOBU UNO, YOSHIHISA MIYAMOTO, AKITAKA HOSHINO und HIDE-
KI MIYAJI: Relaxation dynamics in thin supported polymer films. Journal of Non-
Crystalline Solids, 307-310(0):517 — 523, 2002.

LupAscu, V., HEIKO HUTH, CHRISTOPH SCHICK und MICHAEL WUBBENHORST: Spe-
cific heat and dielectric relaxations in ultra-thin polystyrene layers. Thermochimica
Acta, 432:222, 2005.

SERGHEI, A., Y. MIKHAILOVA, K.-J. EICHHORN, B. VOIT und F. KREMER: Discrepan-
cies in the characterization of the glass transition in thin films of hyperbranched poly-
esters. Journal of Polymer Science: Part B: Polymer Physics, 44:3006, 2006.

BOUCHER, VIRGINIE M., DANIELE CANGIALOSI, HUAJIE YIN, ANDREAS SCHONHALS,
ANGEL ALEGRIA und JUAN COLMENERO: T, depression and invariant segmental dy-
namics in polystyrene thin films. Soft Matter, 8:5119-5122, 2012.

YIN, HUAJIE, DANIELE CANGIALOSI und ANDREAS SCHONHALS: Glass transition and
segmental dynamics in thin supported polystyrene films: The role of molecular weight
and annealing. Thermochimica Acta, 566(0):186 — 192, 2013.

VOGEL, H.: Das Temperaturabhdngigkeitsgesetz der Viskositdt von Fliissigkeiten. Phy-
sikalische Zeitschrift, 22:645, 1921.

FULCHER, G. S.: Analysis of recent measurements of the viscosity of glasses. Journal
of the American Chemical Society, 8:339, 1925.

TAMMANN, G. und G. HESSE: Die Abhdngigkeit der Viscositdt von der Temperatur
bei unterkiihlten Fliissigkeiten. Zeitschrift fiir anorganische und allgemeine Chemie,
156:245, 1926.

ZHAO, JING, SINDEE L. SIMON und GREGORY B. MCKENNA: Using 20-million-year-
old amber to test the super-Arrhenius behaviour of glass-forming systems. Nature
Communications, 4:1783, 2013.



Literaturverzeichnis

[28]

[29]

[30]

[31]

[32]

[33]

[34]

[35]

[36]

[37]

[38]

[39]

[40]

[41]

[42]

[43]

[44]

[45]

DEBENEDETTI, PABLO G. und FRANK H. STILLINGER: Supercooled liquids and the
glass transition. Nature, 410:259-267, 2001.

Fox, T.G. und P.J. FLORY: Second-Order Transition Temperatures and Related Pro-
perties of Polystyrene. I. Influence of Molecular Weight. Journal of Applied Physics,
21:581, 1950.

Fox, T.G. und P.J. FLORY: Further Studies on the Melt Viscosity of Polyisobutylene.
Journal of Physical Chemistry, 55:221, 1951.

Fox, T.G. und P.J. FLORY: The glass temperature and related properties of polystyre-
ne. Influence of molecular weight. Journal of Polymer Science, 14:315, 1954.

TURNBULL, D. und M.H. COHEN: Reconstructive transformation and formation of
glass. Journal of Chemical Physics, 29:1049, 1958.

COHEN, M.H. und D. TURNBULL: Molecular Transport in Liquids and Glasses. Jour-
nal of Chemical Physics, 31:1164, 1959.

TURNBULL, D. und M.H. COHEN: Free-Volume Model of the Amorphous Phase: Glass
Transition. Journal of Chemical Physics, 34:120, 1961.

COHEN, M.H. und D. TURNBULL: Metastability of Amorphous Structures. Nature
(London), 203:964, 1964.

TURNBULL, D. und M.H. COHEN: On the Free-Volume Model of the Liquid-Glass Tran-
sition. Journal of Chemical Physics, 52:3038, 1970.

COHEN, M.H. und G.S. GREST: Liquid-glass transition, a free-volume approach. Phy-
sical Review B, 20:1077, 1979.

ADAM, G. und J. GIBBS: On the Temperature Dependence of Cooperative Relaxation
Properties in Glass-Forming Liquids. Journal of Chemical Physics, 46:139, 1965.

DONTH, E.-J.: Relaxation and thermodynamics in polymers. Akademie-Verlag, Ber-
lin, 1992.

LEUTHEUSER, E.: Dynamical model of the liquid-glass transition. Physical Review A,
29:2765, 1984.

DYRE, JEPPE C., NIELS BOYE OLSEN und TAGE CHRISTENSEN: Local elastic expansion

model for viscous-flow activation energies of glass-forming molecular liquids. Phys.
Rev. B, 53:2171-2174, Feb 1996.

DYRE, JEPPE C.: Colloquium. Rev. Mod. Phys., 78:953-972, Sep 2006.

BATSCHINISKI, A. J.: Examination of the inner friction of liquids. Zeitschrift fiir Phy-
sikalische Chemie — STOCHIOMETRIE UND VERWANDTSCHAFTSLEHRE, 84:643,
1913.

DOOLITTLE, A. K.: Studies in Newtonian Flow. II. The Dependence of the Viscosity of
Liquids on Free-Space. Journal of Applied Physics, 22:1471, 1951.

DOOLITTLE, A. K. und D.B. DOOLITTLE: Studies in Newtonian Flow. V. Further Ve-
rification of the Free-Space Viscosity Equation. Journal of Applied Physics, 28:901,
1957.

185



Literaturverzeichnis

[46]

[47]

[48]

[49]

[50]

[51]

[52]

[53]

[54]

[55]

[56]

[57]

[58]

[59]

[60]

[61]

[62]

186

ANGELL, C.A.: Structural instability and relaxation in liquid and glassy phases near
the fragile liquid limit. Journal of Non-Crystalline Solids, 102:205, 1988.

TRACHENKO, KOSTYA: The Vogel-Fulcher-Tammann law in the elastic theory of glass
transition. Journal of Non-Crystalline Solids, 354:3903, 2008.

DONTH, E.: The Size of Cooperatively Rearranging Regions at the Glass Transition.
Journal of Non-Crystalline Solids, 53:325, 1982.

FISCHER, E.W., E. DONTH und W. STEFFEN: Temperature dependence of characteri-
stic length for glass transition. Physical Review Letters, 68:2344, 1992.

IUPAC: Basic Definitions of Terms Relating to Polymers. Pure and Applied Chemistry,
40:477, 1974.

ELIAS, H.-G.: Polymere: Von Monomeren und Makromolekiilen zu Werkstoffen.
Hiithig & Wepf Verlag, Zug Heidelberg Oxford,CT/USA, 1996.

BARTENEV, G.M. und JU.V. ZELENEV: Physik der Polymere. VEB Deutscher Verlag
fiir Grundstoffindustrie, Leipzig, 1978.

SCHONHALS, A.: Dielectric Spectroscopy on the Dynamics of Amorphous Polymeric
Systems. Application Note Dielectrics 1, 1998.

KREMER, F. und A. SCHONHALS: Broadband Dielectric Spectroscopy. Springer, Berlin
Heidelberg, 2003.

BAHAR, I., B. ERMAN, F. KREMER und E.W. FISCHER: Segmental motions of cis-
polyisoprene in the bulk state: interpretation of dielectric relaxation data. Macromo-
lecules, 25:816, 1992.

FERRY, J.P.: Viscoelastic properties of polymers. J. Wiley and Sons, Inc. New York,
3rd Auflage, 1980.

ALTUKHOV, YU.A., V.N. POKROVSKII und G.V. PYSHNOGRAIL: On the difference bet-
ween weakly and strongly entangled linear polymers. Journal of Non-Newtonian
Fluid Mechanics, 121(2-3):73 — 86, 2004.

MAPESA, EMMANUEL URANDU, MARTIN TRESS, GUNNAR SCHULZ, HEIKO HUTH,
CHRISTOPH SCHICK, MANFRED REICHE und FRIEDRICH KREMER: Segmental and
chain dynamics in nanometric layers of poly(cis-1,4-isoprene) as studied by broad-
band dielectric spectroscopy and temperature-modulated calorimetry. Soft Matter,
9:10592-10598, 2013.

STOCKMAYER, W.H.: Dielectric dispersion in solutions of flexible polymers. Pure and
Applied Chemistry, 15:539, 1967.

BLOCK, H.: The nature and application of electrical phenomena in polymers. Advan-
ces in Polymer Science, 33:94, 1979.

ADACHI, K. und T. KOTAKA: Dielectric normal mode relaxation. Progress in Polymer
Science, 18:585, 1993.

HAO, N., M. BOHNING und ANDREAS SCHONHALS: Dielectric Properties of Nanocom-
posites Based on Polystyrene and Polyhedral Oligomeric Phenethyl-Silsesquioxanes.
Macromolecules, 40:9672-9679, 2007.



Literaturverzeichnis

[63]

[64]

[65]

[66]

[67]

[68]

[69]

[70]

[71]

[72]

[73]

[74]

[75]

MUNDRA, M.K., C.J. ELLISON, P. RITTIGSTEIN und J.M. TORKELSON: Fluorescence
studies of confinement in polymer films and nanocomposites: Glass transition tempe-
rature, plasticizer effects, and sensitivity to stress relaxation and local polarity. The
European Physical Journal Special Topics, 141:143, 2007.

BOUCHER, VIRGINIE M., DANIELE CANGIALOSI, ANGEL ALEGRIA, JUAN COLMENERO,
ISABEL PASTORIZA-SANTOS und LuUIiS M. Liz-MARZAN: Physical aging of polystyre-
ne/gold nanocomposites and its relation to the calorimetric Tg depression. Soft Matter,
7:3607 — 3620, 2011.

CANGIALOSI, DANIELE, VIRGINIE M. BOUCHER, ANGEL ALEGRIA und JUAN COLME-
NERO: Enhanced physical aging of polymer nanocomposites: The key role of the area
to volume ratio. Polymer, 53(6):1362 — 1372, 2012.

CHANDRAN, SIVASURENDER, J. K. BAsU und M. K. MUKHOPADHYAY: Variation in
glass transition temperature of polymer nanocomposite films driven by morphological
transitions. The Journal of Chemical Physics, 138(1):014902, 2013.

PETYCHAKIS, L., G. FLOUDAS und G. FLEISCHER: Chain dynamics of polyisopre-
ne confined in porous media. A dielectric spectroscopy study. Europhysics Letters,
40:685, 1997.

KREMER, F., A. HUWE, M. ARNDT, P. BEHRENS und W. SCHWIEGER: How many
molecules form a liquid? Journal of Physics: Condensed Matter, 11:A175, 1999.

SCHONHALS, A., H. GOERING, CH. SCHICK, B. FrRICK und R. ZORN: Glassy dynamics
of polymers confined to nanoporous glasses revealed by relaxational and scattering
experiments. The European Physical Journal E, 12:173, 2003.

IAcoB, CIPRIAN, JOSHUA RUME SANGORO, PERIKLIS PAPADOPOULOS, TILMAN SCHU-
BERT, SERGEJ NAUMOV, RUSTEM VALIULLIN, JORG KARGER und FRIEDRICH KREMER:
Charge transport and diffusion of ionic liquids in nanoporous silica membranes. Phys.
Chem. Chem. Phys., 12(41):13798-13803, September 2010.

MAPESA, E.U., M. ERBER, M. TRESS, K.-J. EICHHORN, A. SERGHEI, B. VOIT und
F. KREMER: Glassy dynamics in nanometer thin layers of polystyrene. The European
Physical Journal Special Topics, 189:173, 2010.

MAPESA, EMMANUELURANDU, MARTIN TRESS, MANFRED REICHE und FRIEDRICH
KREMER: Molecular Dynamics of Poly(cis-1,4-Isoprene) in 1- and 2-Dimensional Con-
finement. In: KREMER, FRIEDRICH (Herausgeber): Dynamics in Geometrical Confi-
nement, Advances in Dielectrics, Seiten 95-126. Springer International Publishing,
2014.

EDIGER, M. D. und J. A. FORREST: Dynamics near Free Surfaces and the Glass Tran-
sition in Thin Polymer Films: A View to the Future. Macromolecules, 47(0):471-478,
2014.

SERGHEI, ANATOLI: Confinement-effects on the molecular dynamics in thin polymer
films. Doktorarbeit, Universitit Leipzig, 2005.

SERGHEI, A., F. KREMER und W. KoB: Chain conformation in thin polymer layers as
revealed by simulations of ideal random walks. The European Physical Journal E,
12:143, 2003.

187



Literaturverzeichnis

[76]

[77]

[78]

[79]

[80]

[81]

[82]

[83]

[84]

[85]

[86]

[87]

[88]

[89]

[90]
[91]

[92]

188

SOLAR, M., E. U. MAPESA, F. KREMER, K. BINDER und W. PAUL: The dielectric o-
relaxation in polymer films: A comparison between experiments and atomistic simula-
tions. Europhysics Letters, 104(6):66004, 2013.

SERGHEI, A. und F. KREMER: Confinement-Induced Relaxation Process in Thin Films
of Cis-Polyisoprene. Physical Review Letters, 91:165702, 2003.

HOFMANN, M., A. HERRMANN, S. OK, C. FrRANZ, D. KRUK, K. SAALWACHTER,
M. STEINHART und E. A. ROSSLER: Polymer Dynamics of Polybutadiene in Na-
noscopic Confinement As Revealed by Field Cycling 1H NMR. Macromolecules,
44(11):4017-4021, 2011.

OK, SALIM, MARTIN STEINHART, ANCA SERBESCU, CORNELIUS FRANZ, FABIAN VA-
cA CHAVEZ und KAY SAALWACHTER: Confinement Effects on Chain Dynamics and Lo-
cal Chain Order in Entangled Polymer Melts. Macromolecules, 43(10):4429-4434,
2010.

TRESS, MARTIN: Molekulare Dynamik in diinnen Polymerfilmen unterschiedlicher
Geometrie. Diplomarbeit, Universitat Leipzig, 2009.

BOTTCHER, C. J. F.: Theory of electric polarization, vol. I. Dielectrics in static fields.
Elsevier, Amsterdam Oxford New York, 1973.

DEBYE, P.: Polar molecules. Chemical catalog company, New York, reprinted by
Dover, 1929.

LORENTZ, H. A.: Ueber die Beziehung zwischen der Fortpflanzungsgeschwindigkeit des
Lichtes und der Korperdichte. Wiedemanns Annalen der Physik und Chemie, 9:641,
1879.

CLAUSIUS, R.: Die mechanische Wdrmelehre, Vol II. Braunschweig, 1879.

MosSSOTTI, O.F.: Recherches théoriques sur linduction électrostatique, envisagée
d’aprés les idées de Faraday. Bibliothéque universelle Modena, 6:193, 1847.

ONSAGER, L.: Electric moments of molecules in liquids. Journal of the American
Chemical Society, 58:1486, 1936.

KIRKWOOD, J. G.: The dielectric polarization of polar liquids. Journal of Chemical
Physics, 7:911, 1939.

KIRKWOOD, J. G.: The local field in dielectrics. Annals of the New York Academy of
Sciences, 40:315, 1940.

KIRKWOOD, J. G.: The influence of hindered molecular rotation on the dielectric pola-
risation of polar liquids. Transactions of the Faraday Society, 42A:7, 1946.

FROHLICH, H.: Theory of dielectrics. Oxford University Press, Oxford, 1958.

LANDAU, L. D. und E. M. LIFSCHITZ: Textbook of theoretical physics, vol. V. Statistical
physics. Akademie-Verlag, Berlin, 1979.

LANDAU, L. D. und E. M. LIFSCHITZ: Textbook of theoretical physics, vol. II. Classical
field theory. Akademie-Verlag, Berlin, 1977.



Literaturverzeichnis

[93]

[94]

[95]

[96]

[97]

[98]

[99]

[100]

[101]

[102]

[103]

[104]

[105]

[106]

[107]

[108]

BOTTCHER, C. F. J. und P. BORDEWLIK: Theory of electric polarization, vol. II. Diel-
ectrics in time-dependent fields. Elsevier, Amsterdam, 1978.

CoLE, K.S. und R.H. COLE: Dispersion and Absorption in Dielectrics I. Alternating
Current Characteristics. Journal of Chemical Physics, 9:341, 1941.

Fuoss, R.M. und J.G. KIRKWOOD: Electrical Properties of Solids. VIII. Dipole Mo-
ments in Polyvinyl Chloride-Diphenyl Systems. Journal of the American Chemical
Society, 63:385, 1941.

DAVIDSON, D.W. und R.H. COLE: Dielectric Relaxation in Glycerine. Journal of
Chemical Physics, 18:1417, 1950.

DAVIDSON, D.W. und R.H. COLE: Dielectric Relaxation in Glycerol, Propylene Glycol,
and n-Propanol. Journal of Chemical Physics, 19:1484, 1951.

HAVRILIAK, S. und S. NEGAMI: A complex plane analysis of alpha-dispersions in some
polymer systems. Journal of Polymer Science. Part C: Polymer symposia., 14:99,
1966.

DiAz-CALLEJA, R.: Comment on the Maximum in the Loss Permittivity for the
Havriliak-Negami Equation. Macromolecules, 33:8924, 2000.

BOERSEMA, A., J. VAN TURNHOUT und M. WUBBENHORST: Dielectric Characteriza-
tion of a Thermotropic Liquid Crystalline Copolyesteramide: 1. Relaxation Peak Assi-
gnment. Macromolecules, 31:7453, 1998.

SCHROTER, K., R. UNGER, S. REISSIG, F. GRAWE, S. KAHLE, M.M. BEINER und
E. DONTH: Dielectric spectroscopy in the a3 Splitting Region of Glass Transition in Po-
ly(ethyl methacrylate) and Poly(n-butyl methacrylate): Different Evaluation Methods
and Experimental Conditions. Macromolecules, 31:8966, 1998.

DYRE, JEPPE C. und THOMAS B. SCHR@DER: Effective one-dimensionality of universal
ac hopping conduction in the extreme disorder limit. Phys. Rev. B, 54:14884-14887,
Dec 1996.

SERGHEI, A., M. TRESS und F. KREMER: Electrode polarization and charge trans-
port at solid interfaces. Physical Review B, 80:184301, 2009. Physical Review B,
eingereicht.

NOVOCONTROL: Alpha High Resolution Dielectric Analyzer. AIS Analytical Instru-
ments Systems GmbH, Schillerstr. 1 D-56419 Montabaur, 1,07 Auflage, 12 1999.
distributed by Novocontrol GmbH.

NoOVOCONTROL: Alpha and Beta Dielectric, Conductivity, Impedance and Gain Phase
Analyzers: Technical Specification, 2004.

SCHAUMBURG, G.: Novocontrol Cryo System for Dielectric Applications Improved by
the New Quatro 4.0 Controller. Dielectrics Newsletter, 4:7, 1995.

SCHAUMBURG, G.: Second Generation Alpha-A Dielectric, Conductivity, Impedance
and Gain Phase Modular Measuring System. Dielectrics Newsletter, 19:5, 2004.

KREMER, F.: Broadband Dielectric Measurement Techniques - A Contest. Dielectrics
Newsletter, 4:4, 1995.

189



Literaturverzeichnis

[109]

[110]

[111]

[112]

[113]

[114]

[115]

[116]

[117]

[118]

[119]

[120]

[121]

[122]

[123]

190

HARTMANN, L., W. GORBATSCHOW, J. HAUWEDE und F. KREMER: Molecular dy-
namics in thin films of isotactic poly(methyl methacrylate). The European Physical
Journal E, 8:145, 2002.

SERGHEI, A., M. TRESS und F. KREMER: Confinement effects on the relaxation time
distribution of the dynamic glass transition in ultrathin polymer films. Macromole-
cules, 39:9385, 2006.

SERGHEI, A., L. HARTMANN und F. KREMER: Molecular dynamics in thin films of
isotactic poly(methylmethacrylate) - revisited. Journal of Non-Crystalline Solids,
353:4330, 2007.

SERGHEI, A., H. HUTH, C. ScHIcK und F. KREMER: Glassy dynamics in thin polymer
layers having a free upper interface. Macromolecules, 41:3636, 2008.

SERGHEI, A. und F. KREMER: Metastable states of glassy dynamics, possibly mi-
micking confinement-effects in thin polymer films. Macromolecular Chemistry and
Physics, 209:810, 2008.

SERGHEI, A. und F. KREMER: Broadband dielectric studies on the interfacial dyna-
mics enabled by use of nanostructured electrodes. Review of Scientific Instruments,
79:026101, 2008.

BIRDI, K. S.: Scanning Probe Microscopes. CRC Press, Boca Raton, Florida, 2003.

COBET, CHRISTOPH: Ellipsometry: A Survey of Concept. In: HINRICHS, KARSTEN
und KLAUS-JOCHEN EICHHORN (Herausgeber): Ellipsometry of Functional Organic
Surfaces and Films, Band 52 der Reihe Springer Series in Surface Sciences, Seiten
1-26. Springer Berlin Heidelberg, 2014.

KossACK, WILHELM: Struktur- Eigenschaftsbeziehungen in fliissigkristallinen Elasto-
meren. Diplomarbeit, Universitit Leipzig, 2009.

MIicHL, JOSEF und ERIK W. THULSTRUP: Spectroscopy with Polarized Light, Solu-
te Alignment by Photoselection, in Liquid Crystal, Polymers, and Membranes. VCH
Publishers, Januar 1995.

HuTH, H., A.A. MINAKOV und C. SCHICK: High Sensitive Differential AC-Chip Calo-
rimeter for Nanogram Samples. Netsu Sokutei, 32:69, 2005.

HUTH, H., A.A. MINAKOV und C. ScCHICK: Differential AC-chip calorimeter for glass
transition measurements in ultrathin films. Journal of Polymer Science: Part B: Po-
lymer Physics, 44:2996, 2006.

HUTH, H., A.A. MINAKOV, A. SERGHEI, F. KREMER und C. SCHICK: Differential AC-
chip calorimeter for glass transition measurements in ultra thin polymeric films. The
European Physical Journal Special Topics, 141:153, 2007.

SANGORO, J. R., C. IACOB, A. SERGHEI, C. FRIEDRICH und F. KREMER: Universal
scaling of charge transport in glass-forming ionic liquids. Phys. Chem. Chem. Phys.,
11:913-916, 2009.

Fukao, K. und Y. MIYAMOTO: Glass transition temperature and dynamics of alpha-
process in thin polymer films. Europhysics Letters, 46(5):649, 1999.



Literaturverzeichnis

[124]

[125]

[126]

[127]

[128]

[129]

[130]

[131]

[132]

[133]

[134]

[135]

[136]

[137]

Fukao, K. und Y. MIYAMOTO: Glass transitions and dynamics in thin polymer films:
Dielectric relaxation of thin films of polystyrene. Physical Review E, 61:1743, 2000.

Fukao, K. und Y. MiYAMOTO: Slow dynamics near glass transitions in thin polymer
films. Physical Review E, 64:011803, 2001.

Fukao, K., S. UNO, Y. MiYAMOTO, A. HOSHINO und H. MIYAJI: Dynamics of alpha
and beta processes in thin polymer films: poly(vinyl acetate) and poly(methyl metha-
crylate). Physical Review E, 64:051807, 2001.

WUBBENHORST, M., C.A. MURRAY, J.A. FORREST und J.R. DUTCHER: Dielectric
relaxations in ultra-thin films of PMMA: Assessing the length scale of cooperativity
in the dynamic glass transition. In: FLEMING, R. (Herausgeber): Proceedings of the
11th International Symposium on Electrets, Seiten 401-406, Piscataway N.J.: IEEE
Service Center, October 2002. International Symposium on Electrets.

WUBBENHORST, M., C.A. MURRAY und J.R. DUTCHER: Dielectric relaxations in ul-
trathin isotactic PMMA films and PS-PMMA-PS trilayer films. The European Physical
Journal E, 12:S109, 2003.

Fukao, K.: Dynamics in thin polymer films by dielectric spectroscopy. The European
Physical Journal E, 12:119, 2003.

SERGHEI, A., Y. MIKHAILOVA, H. HUTH, C. SCHICK, K.-J. EICHHORN, B. VOIT und
F. KREMER: Molecular dynamics of hyperbranched polyesters in the confinement of
thin films. The European Physical Journal E, 17:199, 2005.

LUPASCU, VERONICA, STEPHEN J. PICKEN und MICHAEL WUBBENHORST: Coopera-
tive and non-cooperative dynamics in ultra-thin films of polystyrene studied by diel-
ectric spectroscopy and capacitive dilatometry. Journal of Non-Crystalline Solids,
352:5594-5600, 2006.

PRIESTLEY, R.D., L.J. BROADBELT, J.M. TORKELSON und K. FUKAO: Glass transition
and alpha-relaxation dynamics of thin films of labeled polystyrene. Physical Review
E, 75:061806, 2007.

NAPOLITANO, S. und M. WUBBENHORST: Dielectric signature of a dead layer in ul-
trathin films of a nonpolar polymer. Journal of Physical Chemistry, 111:9197, 2007.

Fukao, KoJi und Hirokl KoizuMi: Glassy dynamics in thin films of polystyrene.
Phys. Rev. E, 77:021503, Feb 2008.

NAPOLITANO, S., V. LUPASCU und M. WUBBENHORST: Temperature dependence of the
deviations from bulk behavior in ultrathin polymer films. Macromolecules, 41:1061,
2008.

ROTELLA, C., S. NAPOLITANO, L. DE CREMER, G. KOECKELBERGHS und M. WUB-
BENHORST: Distribution of Segmental Mobility in Ultrathin Polymer Films. Macro-
molecules, 43:8686-8691, 2010.

NAPOLITANO, SIMONE, ALESSANDRO PILLERI, PIERANGELO ROLLA und MICHA-
EL WUBBENHORST: Unusual Deviations from Bulk Behavior in Ultrathin Films of
Poly(tert-butylstyrene): Can Dead Layers Induce a Reduction of Tg? ACS Nano,
4(2):841-848, 2010. PMID: 20112970.

191



Literaturverzeichnis

[138] NAPOLITANO, SIMONE, CINZIA ROTELLA und MICHAEL WUBBENHORST: Is the Reduc-
tion in Tracer Diffusivity under Nanoscopic Confinement Related to a Frustrated Seg-
mental Mobility? Macromolecular Rapid Communications, 32(11):844-848, 2011.

[139] NAPOLITANO, SIMONE und MICHAEL WUBBENHORST: The lifetime of the deviations
from bulk behaviour in polymers confined at the nanoscale. Nature Communications,
2:260-, Marz 2011.

[140] NAPOLITANO, S., D. PREVOSTO, M. LUCCHESI, P. PINGUE, M. D’ACUNTO und
P. ROLLA: Influence of a reduced mobility layer on the structural relaxation dyna-
mics of aluminum capped ultrathin films of poly(ethylene terephthalate). Langmuir,
23:2103, 2007.

[141] SHARP, J. S.und J. A. FORREST: Free surfaces cause reductions in the glass transition
temperature of thin polystyrene films. Physical Review Letters, 91:235701, 2003.

[142] SHARP, J. S., J. H. TEICHROEB und J. A. FORREST: The properties of free polymer
surfaces and their influence on the glass transition temperature of thin polystyrene
films. The European Physical Journal E, 15:473-487, 2004.

[143] D’AMOUR, JAMES N., UZODINMA OKOROANYANWU und CURTIS W. FRANK: Influence
of substrate chemistry on the properties of ultrathin polymer films. Microelectronic
Engineering, 73-74(0):209 — 217, 2004. <ce:title>Micro and Nano Engineering
2003 </ce:title>.

[144] FAKHRAAI, Z., J. S. SHARP und J. A. FORREST: Effect of Sample Preparation on
the Glass-Transition of Thin Polystyrene Films. Journal of Polymer Science: Part B:
Polymer Physics, 42:4503-4507, 2004.

[145] PARK, CHUL Ho, JAE HYUN KiM, MOONHOR REE, BYEONG-HYEOK SOHN, JIN CHUL
JUNG und WANG-CHEOL ZIN: Thickness and composition dependence of the glass
transition temperature in thin random copolymer films. Polymer, 45(13):4507 —
4513, 2004. P2VP thin films enclosed.

[146] SINGH, LOVEJEET, PETER J. LUDOVICE und CLIFFORD L. HENDERSON: Influence of
molecular weight and film thickness on the glass transition temperature and coefficient
of thermal expansion of supported ultrathin polymer films. Thin Solid Films, 449(1-
2):231 - 241, 2004.

[147] RAEGEN, A.N., M.V. MAssA, J.A. FORREST und K. DALNOKI-VERESS: Effect of atmo-
sphere on reductions in the glass transition of thin polystyrene Films. The European
Physical Journal E, 27:375, 2008.

[148] Kim, S., S.A. HEWLETT, C.B. ROTH und J.M. TORKELSON: Confinement effects on
glass transition temperature, transition breadth, and expansivity: Comparison of ellip-
sometry and fluorescence measurements on polystyrene films. The European Physical
Journal E, 30:83, 2009.

[149] GLYNOS, EMMANOUIL, BRADLEY FRIEBERG, HYUNJOON OH, MING Liu, DAVID W.

GIDLEY und PETER F. GREEN: Role of Molecular Architecture on the Vitrification of
Polymer Thin Films. Phys. Rev. Lett., 106:128301, Mar 2011.

192



Literaturverzeichnis

[150]

[151]

[152]

[153]

[154]

[155]

[156]

[157]

[158]

[159]

[160]

[161]

[162]

[163]

PYE, JUSTIN E. und CONNIE B. ROTH: Two Simultaneous Mechanisms Causing Glass
Transition Temperature Reductions in High Molecular Weight Freestanding Polymer
Films as Measured by Transmission Ellipsometry. Phys. Rev. Lett., 107:235701, Nov
2011.

BAUMCHEN, O., J. D. MCGRAW, J. A. FORREST und K. DALNOKI-VERESS: Reduced
Glass Transition Temperatures in Thin Polymer Films: Surface Effect or Artifact? Phys.
Rev. Lett., 109:055701, Aug 2012.

ZHANG, CUI, YOSHIHISA FuJil und KELJI TANAKA: Effect of Long Range Interactions
on the Glass Transition Temperature of Thin Polystyrene Films. ACS Macro Letters,
1(11):1317-1320, 2012.

FORREST, JAMES A. und KARI DALNOKI-VERESS: The glass transition in thin polymer
films. Advances in Colloid and Interface Science, 94:167-196, 2001.

BITTRICH, EVA, LARS BITTRICH, MICHAEL ERBER, MARTIN TRESS, KLAUS-JOCHEN
EICHHORN und FRIEDRICH KREMER: Response to the comment of Chen and Torkelson
titled: Uncommon Analysis of Ellipsometry Data Can Lead to Less Reliable Conclusi-
ons Regarding the T,-Confinement Effect in Thin Polymer Films. unveroffentlichtes
Manuskript.

PETER, SIMONE, HENDRIK MEYER und JORG BASCHNAGEL: Thickness-dependent re-
duction of the glass-transition temperature in thin polymer films with a free surface.
Journal of Polymer Science Part B: Polymer Physics, 44(20):2951-2967, 2006.

RUNGE, CARL: Uber empirische Funktionen und die Interpolation zwischen dquidi-
stanten Ordinaten. Zeitschrift fiir Mathematik und Physik, 46:224-243, 1901.

GREMLICH, HANS-ULRICH und HELMUT GUNZLER: IR - Spektroskopie: Eine Einfiih-
rung. Wiley-VCH, 4., vollst. Uberarb. und aktualis. A. Auflage, Juli 2003.

GRIFFITHS, PETER R. und JAMES A. DE HASETH: Fourier Transform Infrared Spec-
troscopy. Wiley-Interscience, 1986.

SOCRATES, GEORGE: Infrared and Raman Characteristic Group Frequencies. Tables
and Charts. John Wiley & Sons Ltd, 3rd Auflage, Méarz 2001.

AKIYAMA, Y., S. FUJITA, H. SENBOKU, C.M. RAYNER, S.A. BROUGH und M. ARAI: An
in situ high pressure FTIR study on molecular interactions of ketones, esters, and ami-
des with dense phase carbon dioxide. The Journal of Supercritical Fluids, 46(2):197-
205, September 2008.

KRrIGBAUM, W. R. und A. ROIG: Dipole Moments of Atactic and Isotactic Polystyrene.
The Journal of Chemical Physics, 31(2):544-545, 1959.

SHIMA, MIKIKO, MARI SATO, MIHARU ATSUMI und KOICHI HATADA: Dipole Moments
of Isotactic and Syndiotactic Poly(methyl methacrylate) and Their Temperature De-
pendence. Polymer Journal, 26:579-585, 1994.

CUMPER, C. W. N., A. I. VOGEL und S. WALKER: 697. Physical properties and che-
mical constitution. Part XXV. (A) determination of the orientation polarization of al-
kylpyridines in benzene solutions by two independent methods. (b) dipole moments of
alkylpyridines. J. Chem. Soc., Seiten 3621-3628, 1956.

193



Literaturverzeichnis

[164]

[165]

[166]

[167]

[168]

[169]

[170]

[171]

[172]

[173]

[174]

[175]

[176]

[177]
[178]

194

JONSCHER, ANDRZEJ KAROL: Universal Relaxation Law. Chelsea Dielectrics Press
Ltd, 1995.

MORITA, M., T. OHMI, E. HASEGAWA, M. KAWAKAMI und M. OHWADA: Growth of
native oxide on a silicon surface. Journal of Applied Physics, 68:1272, 1990.

MORTIER, W. J., J. SAUER, J. A. LERCHER und H. NOLLER: Bridging and terminal
hydroxyls. A structural chemical and quantum chemical discussion. The Journal of
Physical Chemistry, 88(5):905-912, 1984.

ERBER, MICHAEL, MARTIN TRESS und KLAUS-JOCHEN EICHHORN: Glass Transition
of Polymers with Different Architectures in the Confinement of Nanoscopic Films. In:
HINRICHS, KARSTEN und KLAUS-JOCHEN EICHHORN (Herausgeber): Ellipsometry of
Functional Organic Surfaces and Films, Band 52 der Reihe Springer Series in Surface
Sciences, Seiten 63-78. Springer Berlin Heidelberg, 2014.

PERLICH, J., V. KORSTGENS, E. METWALLI, L. SCHULZ, R. GEORGII und P. MULLER-
BUSCHBAUM: Solvent Content in Thin Spin-Coated Polystyrene Homopolymer Films.
Macromolecules, 42:337, 2009.

WORTMAN, J. J. und R. A. EVANS: Young&apos;s Modulus, Shear Modulus, and Pois-
son&apos;s Ratio in Silicon and Germanium. Journal of Applied Physics, 36(1):153-
156, 1965.

LEDBETTER, H. M., N. V. FREDERICK und M. W. AUSTIN: Elastic-constant variability
in stainless-steel 304. Journal of Applied Physics, 51(1):305-309, 1980.

IACOB, CIPRIAN: Rotational and Translational Diffusion in Glass-Forming Ionic Li-
quids Confined in Nanoporous Silica. Doktorarbeit, Universitat Leipzig, 2012.

LEHMANN, V., R. STENGL und A. LUIGART: On the morphology and the electrochemi-
cal formation mechanism of mesoporous silicon. Materials Science and Engineering:
B, 69-70(0):11 — 22, 2000. silica pores synthesis fabrication.

PAp, A. E., K. KORDAS, G. TOTH, J. LEVOSKA, A. UUSIMAKI, J. VAHAKANGAS,
S. LEPPAVUORI und T. F. GEORGE: Thermal oxidation of porous silicon: Study on
structure. Applied Physics Letters, 86(4):041501, 2005. silica pores synthesis fabri-
cation.

KUMAR, PUSHPENDRA und PATRICK HUBER: Effect of Etching Parameter on Pore Size
and Porosity of Electrochemically Formed Nanoporous Silicon. Journal of Nanomate-
rials, 2007:89718, 2007. silica pores synthesis fabrication.

SERGHEI, A. und F. KREMER: Impact of the Experimental Conditions on the Dynamics
of Thin Polymer Films. Dielectrics Newsletter, 21:8, 2005.

SERGHEI, A.: Challenges in glassy dynamics of polymers. Macromolecular Chemistry
and Physics, 209:1415, 2008.

REITER, G.: Dewetting if Thin Polymer Films. Physical Review Letters, 68:75, 1992.

SHARMA, A. und G. REITER: Instability of Thin Polymer Films on Coated Substrates:

Rupture, Dewetting, and Drop Formation. Journal of Colloid and Interface Science,
178:383, 1996.



Literaturverzeichnis

[179]

[180]

[181]

[182]

[183]

[184]

[185]

[186]

[187]

[188]

[189]

[190]

[191]

HERMINGHAUS, S., K. JACOBS und R. SEEMANN: Viscoelastic dynamics of polymer
thin films and surfaces. The European Physical Journal E, 12:101, 2003.

REITER, GUNTER, MOUSTAFA HAMIEH, PASCAL DAMMAN, SEVERINE SCLAVONS, SYL-
VAIN GABRIELE, THOMAS VILMIN und ELIE RAPHAEL: Residual stresses in thin poly-
mer films cause rupture and dominate early stages of dewetting. Nature Materials,
4(10):754-758, Oktober 2005.

DAMMAN, P., S. GABRIELE, S. COPPEE, S. DESPREZ, D. VILLERS, T. VILMIN, E. RA-
PHAEL, M. HAMIEH, 4 S. AL AKHRASS und G. REITER: Relaxation of Residual Stress
and Reentanglement of Polymers in Spin-Coated Films. Physical Review Letters,
99:036101, 2007.

GARCIA-TURIEL, J. und B. JEROME: Solvent retention in thin polymer films stu-
died by gas chromatography. Colloid & Polymer Science, 285:1617-1623, 2007.
10.1007/s00396-007-1733-6.

Fukao, KoJi, TAKEHIDE TERASAWA, YUTO ODA, KENJI NAKAMURA und DAISUKE
TAHARA: Glass transition dynamics of stacked thin polymer films. Phys. Rev. E,
84:041808, Oct 2011.

LABAHN, D., R. Mix und A. SCHONHALS: Dielectric relaxation of ultrathin films of
supported polysulfone. Physical Review E, 79:011801, 2009.

TRESS, MARTIN, EMMANUELURANDU MAPESA, WILHELM KOSSACK, WYCLIFFEKI-
PROP KIPNUSU, MANFRED REICHE und FRIEDRICH KREMER: Molecular Dynamics of
Condensed (Semi-) Isolated Polymer Chains. In: KREMER, FRIEDRICH (Herausgeber):
Dynamics in Geometrical Confinement, Advances in Dielectrics, Seiten 61-93. Sprin-
ger International Publishing, 2014.

HEIJBOER, J: Secondary loss peaks in glassy amorphous polymers. In: MEIER, DALE J.
(Herausgeber): Molecular basis of transitions and relaxations. Gordon and Branch,
New York, 1978.

BUERGER, D. E. und R. H. BOYD: Subglass relaxation processes: dielectric relaxation
in methyl acrylate/ethylene copolymers. Macromolecules, 22(6):2694-2699, 1989.

BUERGER, D. E. und R. H. BOoYD: Subglass relaxation processes: dielectric relaxation
in vinyl acetate/ethylene copolymers. Macromolecules, 22(6):2699-2705, 1989.

KATANA, G., F. KREMER, E. W. FISCHER und R. PLAETSCHKE: Broadband dielectric
study on binary blends of bisphenol-A and tetramethylbisphenol-A polycarbonate. Ma-
cromolecules, 26(12):3075-3080, 1993.

GARWE, F., A. SCHONHALS, H. LOCKWENZ, M. BEINER, K. SCHROTER und
E. DONTH: Influence of Cooperative o Dynamics on Local 3 Relaxation during the
Development of the Dynamic Glass Transition in Poly(n-alkyl methacrylate)s. Macro-
molecules, 29(1):247-253, 1996.

SERGHEI, A., M. TRESS und F. KREMER: The glass transition of thin polymer films
in relation to the interfacial dynamics. Journal of Chemical Physics, 131:154904,
2009. Journal of Chemical Physics, angenommen.

195



Literaturverzeichnis

[192]

[193]

[194]

[195]

[196]

[197]

[198]

[199]

[200]

[201]

[202]

[203]

[204]

[205]

196

KREMER, F., E.U. MAPESA, M. TRESS und M. REICHE: Molecular Dynamics of Poly-
mers at Nanometric Length Scales: From Thin Layers to Isolated Coils. In: KALMYKOV,
YURI P. (Herausgeber): Recent Advances in Broadband Dielectric Spectroscopy, NATO
Science for Peace and Security Series B: Physics and Biophysics, Seiten 163-178.
Springer Netherlands, 2013.

SVANBERG, C.: Glass Transition Relaxations in Thin Suspended Polymer Films. Ma-
cromolecules, 40:312-315, 2007.

ROTELLA, C., S. NAPOLITANO und M. WUBBENHORST: Segmental Mobility and Glass
Transition Temperature of Freely Suspended Ultrathin Polymer Membranes. Macro-
molecules, 42:1415, 2009.

NAPOLITANO, SIMONE und MICHAEL WUBBENHORST: Structural relaxation and dy-
namic fragility of freely standing polymer films. Polymer, 51(23):5309 — 5312, 2010.

FRYER, D.S., P.F. NEALEY und J.J. PABLO: Thermal Probe Measurements of the Glass
Transition Temperature for Ultrathin Polymer Films as a Function of Thickness. Ma-
cromolecules, 33:6439, 2000.

KAWANA, S. und R.A.L. JONES: Character of the glass transition in thin supported
polymer films. Physical Review E, 63:021501, 2001.

DALNOKI-VERESS, K., J.A. FORREST, C. MURRAY, C. GIGAULT und J.R. DUTCHER:
Molecular weight dependence of reductions in the glass transition temperature of thin,
freely standing polymer films. Physical Review E, 63:031801, 2001.

Tsul, OPHELIA K. C. und H. F. ZHANG: Effects of Chain Ends and Chain Entangle-
ment on the Glass Transition Temperature of Polymer Thin Films. Macromolecules,
34:9139 - 9142, 2001.

FAKHRAAIL, Z. und J.A. FORREST: Probing Slow Dynamics in Supported Thin Polymer
Films. Physical Review Letters, 95:025701, 2005.

SEEMANN, RALF, KARIN JACOBS, KATHARINA LANDFESTER und STEPHAN HERMING-
HAUS: Freezing of polymer thin films and surfaces: The small molecular weight puzzle.
Journal of Polymer Science Part B: Polymer Physics, 44(20):2968-2979, 2006.

INOUE, R., T. KANAYA, K. NISHIDA, I. TSUKUSHI, M. T. F. TELLING, B. J. GABRYS,
M. TYAGI, C. SOLES und W.-L. WU: Glass transition and molecular mobility in poly-
mer thin films. Phys. Rev. E, 80:031802, Sep 2009.

Lu, HATYUN, WEI CHEN und THOMAS P. RUSSELL: Relaxation of Thin Films of Poly-
styrene Floating on Ionic Liquid Surface. Macromolecules, 42:91119117, 2009.

ERBER, MICHAEL, ULRIKE GEORGI, JAN MULLER, KLAUS-JOCHEN EICHHORN und
BRIGITTE VOIT: Polystyrene with different topologies: Study of the glass transition
temperature in confined geometry of thin films. European Polymer Journal, 46:2240—
2246, 2010.

CLOUGH, ANDREW, DONGDONG PENG, ZHAOHUI YANG und OPHELIA K. C. Tsul:
Glass Transition Temperature of Polymer Films That Slip. n Macromolecules,
44(6):1649-1653, 2011.



Literaturverzeichnis

[206]

[207]

[208]

[209]

[210]

[211]

[212]

[213]

[214]

[215]

[216]

[217]

[218]

EFREMOV, MIKHAIL YU., ANNA V. KIYANOVA, JULIE LAST, SHAUHEEN S. SOOFI,
CHRISTOPHER THODE und PAUL F. NEALEY: Glass transition in thin supported po-
lystyrene films probed by temperature-modulated ellipsometry in vacuum. Phys. Rev.
E, 86:021501, Aug 2012.

TORRES, JESSICA M., CHRISTOPHER M. STAFFORD, DAVID UHRIG und BRYAN D.
VOGT: Impact of chain architecture (branching) on the thermal and mechanical beha-
vior of polystyrene thin films. Journal of Polymer Science Part B: Polymer Physics,
50(5):370-377, 2012.

EFREMOV, MIKHAIL YU., CHRISTOPHER THODE und PAUL F. NEALEY: Demonstration
of glass transition temperature shift in thin supported polystyrene films by internal
reference method. Review of Scientific Instruments, 84(2):023905, 2013.

EFREMOV, M.YU., E.A. OLSON, M. ZHANG, Z. ZHANG und L.H. ALLEN: Glass Tran-
sition in Ultrathin Polymer Films: Calorimetric Study. Physical Review Letters,
91:085703, 2003.

EFREMOV, M.YU., E.A. OLSON, M. ZHANG, Z. ZHANG und L.H. ALLEN: Probing
Glass Transition of Ultrathin Polymer Films at a Time Scale of Seconds Using Fast
Differential Scanning Calorimetry. Macromolecules, 37:4607, 2004.

KoH, Y.P., G.B. MCKENNA und S.L. SIMON: Calorimetric Glass Transition Tempera-
ture and Absolute Heat Capacity of Polystyrene Ultrathin Films. Journal of Polymer
Science: Part B: Polymer Physics, 44:3518, 2006.

KOH, YUNG P. und SINDEE L. SIMON: Structural relaxation of stacked ultrathin po-
lystyrene films. Journal of Polymer Science Part B: Polymer Physics, 46(24):2741-
2753, 2008.

BERNAZZANI, P. und R.F. SANCHEZ: Structural and thermal behavior of polystyrene
thin films using ATRFTIRNanoDSC measurements. Journal of Thermal Analysis and
Calorimetry, 96:727, 2009.

LANGHE, DEEPAK S., THOMAS M. MURPHY, ANDREW SHAVER, CHRISTINE LAPOR-
TE, B.D. FREEMAN, D.R. PAUL und E. BAER: Structural relaxation of polystyrene in
nanolayer confinement. Polymer, 53(9):1925 — 1931, 2012.

CHEN, JIAO, LINLING LI, DONGSHAN ZHOU, JIE XU und GI XUE: Effect of Molecu-
lar Chain Architecture on Dynamics of Polymer Thin Films Measured by the Ac-Chip
Calorimeter. Macromolecules, (0), 2014.

AKABORI, K.-I., K. TANAKA, A. TAKAHARA, T. KaJiYAMA und T. NAGAMURA: Sub-
strate effect on mechanical relaxation of polystyrene in ultrathin films. The European
Physical Journal Special Topics, 141:173 - 180, 2007.

FORREST, J. A., K. DALNOKI-VERESS, J. R. STEVENS und J. R. DUTCHER: Effect
of free surfaces on the glass transition temperature of thin polymer films. Physical
Review Letters, 77:2002, 1996.

FORREST, J. A., K. DALNOKI-VERESS und J. R. DUTCHER: Interface and chain con-
finement effects on the glass transition temperature of thin polymer films. Physical
Review E, 56:5705, 1997.

197



Literaturverzeichnis

[219]

[220]

[221]

[222]

[223]

[224]

[225]

[226]

[227]

[228]

[229]

[230]

[231]

[232]

198

FORREST, JAMES A. und JOHAN MATTSSON: Reductions of the glass transition tempe-
rature in thin polymer films: Probing the length scale of cooperative dynamics. Phys.
Rev. E, 61:R53-R56, Jan 2000.

MATTSON, J., J.A. FORREST und L. BORJESSON: Quantifying glass transition beha-
vior in ultrathin free-standing polymer films. Physical Review E, 62:5187, 2000.

GE, S., Y. Pu, W. ZHANG, M. RAFAILOVICH und J. SOKOLOV: Shear Modulation Force
Microscopy Study of Near Surface Glass Transition Temperatures. Physical Review
Letters, 85:2340, 2000.

SILLS, SCOTT, RENE M. OVERNEY, WILSON CHAU, VICTOR Y. LEE, ROBERT D. MIL-
LER und JANE FROMMER: Interfacial glass transition profiles in ultrathin, spin cast
polymer films. The Journal of Chemical Physics, 120(11):5334-5338, 2004.

DINELLI, F., A. Riccl, T. SGRILLI, P. BASCHIERI, P. PINGUE, M. PUTTASWAMY und
P. KINGSHOTT: Nanoscale Viscoelastic Behavior of the Surface of Thick Polystyrene
Films as a Function of Temperature. Macromolecules, 44(4):987-992, Februar 2011.

O’CONNELL, P.A. und G.B. MCKENNA: Dramatic stiffening of ultrathin polymer films
in the rubbery regime. The European Physical Journal E, 20:143-150, 2006.

O’CONNELL, P. A. und G. B. MCKENNA: A novel nano-bubble inflation method for de-
termining the viscoelastic properties of ultrathin polymer films. Scanning, 30(2):184—
196, 2008.

XU, SHANHONG, PAUL A. O’CONNELL, GREGORY B. MCKENNA und SYLVIE CASTA-
GNET: Nanomechanical properties in ultrathin polymer films: Measurement on rectan-

gular versus circular bubbles. Journal of Polymer Science Part B: Polymer Physics,
50(7):466-476, 2012.

KANAYA, T., T. MIYAZAKI, H. WATANABE, K. NISHIDA, H. YAMANO, S. TASAKI und
D.B. BUCKNALL: Annealing effects on thickness of polystyrene thin films as studied by
neutron reflectivity. Polymer, 44(14):3769 — 3773, 2003.

INOUE, R., T. KANAYA, K. NISHIDA, I. TSUKUSHI, J. TAYLOR, S. LEVETT und B. GA-
BRYS: Dynamic anisotropy and heterogeneity of polystyrene thin films as studied by
inelastic neutron scattering. The European Physical Journal E: Soft Matter and Bio-
logical Physics, 24:55-60, 2007. 10.1140/epje/i2007-10210-8.

INOUE, RINTARO, KAZUKO KAWASHIMA, KAzZUYA MATSUI, TOSHIJI KANAYA, KOJI
NISHIDA, GO MATSUBA und MASAHIRO HINO: Distributions of glass-transition tem-
perature and thermal expansivity in multilayered polystyrene thin films studied by
neutron reflectivity. Phys. Rev. E, 83:021801, Feb 2011.

INOUE, RINTARO, KAZUKO KAWASHIMA, KAZUYA MATSUI, MAKOTO NAKAMURA, KOJI
NISHIDA, ToSHIJI KANAYA und NORIFUMI L. YAMADA: Interfacial properties of poly-
styrene thin films as revealed by neutron reflectivity. Phys. Rev. E, 84:031802, Sep
2011.

BODIGUEL, HUGUES und CHRISTIAN FRETIGNY: Reduced Viscosity in Thin Polymer
Films. Physical Review Letters, 97:266105, 2006.

BODIGUEL, HUGUES und CHRISTIAN FRETIGNY: Viscoelastic Properties of Ultrathin
Polystyrene Films. Macromolecules, 40:7291-7298, 2007.



Literaturverzeichnis

[233]

[234]

[235]

[236]

[237]

[238]

[239]

[240]

[241]

[242]

[243]

[244]

[245]

[246]

LEE, JUNG-HYUN, JUN YOUNG CHUNG und CHRISTOPHER M. STAFFORD: Effect of
Confinement on Stiffness and Fracture of Thin Amorphous Polymer Films. ACS Macro
Letters, 1(1):122-126, 2012.

WANG, JINHUA und GREGORY B. MCKENNA: Viscoelastic and Glass Transition Pro-
perties of Ultrathin Polystyrene Films by Dewetting from Liquid Glycerol. Macromole-
cules, 46(6):2485-2495, 2013.

YANG, Z., Y. Fuii, F. K. LEE, C.-H. LAM und O. K. C. Tsul: Glass Transition
Dynamics and Surface Layer Mobility in Unentangled Polystyrene Films. Science,
328:1676, 2010.

FAKHRAAI, Z. und J. FORREST: Measuring the Surface Dynamics of Glassy Polymers.
Science, 319:600, 2008.

CHAL Y., T. SALEZ, J. D. MCGRAW, M. BENZAQUEN, K. DALNOKI-VERESS, E. RA-
PHAEL und J. A. FORREST: A Direct Quantitative Measure of Surface Mobility in a
Glassy Polymer. Science, 343(6174):994-999, 2014.

Liu, Y., T. P. RUSSELL, M. G. SAMANT, J. STOHR, H. R. BROWN, A. COSSY-FAVRE
und J. DiAzZ: Surface Relaxations in Polymers. Macromolecules, 30:7768, 1997.

MivazAki, T., R. INOUE, K. NISHIDA und T. KANAYA: X-ray reflectivity studies on
glass transition of free standing polystyrene thin films. The European Physical Journal
- Special Topics, 141:203-206, 2007. 10.1140/epjst/e2007-00041-y.

XIE, L., G. B. DEMAGGIO, W. E. FRIEZE, J. DEVRIES, D. W. GIDLEY, H. A. HRISTOV
und A. F. YEE: Positronium Formation as a Probe of Polymer Surfaces and Thin Films.
Physical Review Letters, 74:4947, 1995.

DEMAGGIO, G.B., W.E. FRIEZE, D.W. GIDLEY, MING ZHU, H. A. HRisTOV und A. F.
YEE: Interface and Surface Effects on the Glass Transition in Thin Polystyrene Films.
Physical Review Letters, 78:1524, 1997.

JEAN, Y. C., RENWU ZHANG, H. CAO, JEN-PWU YUAN, CHIA-MING HUANG, B. NIEL-
SEN und P. ASOKA-KUMAR: Glass transition of polystyrene near the surface studied by
slow-positron-annihilation spectroscopy. Phys. Rev. B, 56:R8459-R8462, Oct 1997.

LIEM, H, J CABANILLAS-GONZALEZ, P ETCHEGOIN und D D C BRADLEY: Glass tran-
sition temperatures of polymer thin films monitored by Raman scattering. Journal of
Physics: Condensed Matter, 16(6):721, 2004.

PAENG, KEEWOOK, STEPHEN F. SWALLEN und M. D. EDIGER: Direct Measurement of
Molecular Motion in Freestanding Polystyrene Thin Films. Journal of the American
Chemical Society, 133(22):8444-8447, 2011.

PAENG, KEEWOOK und M. D. EDIGER: Molecular Motion in Free-Standing Thin Films
of Poly(methyl methacrylate), Poly(4-tert-butylstyrene), Poly(alpha-methylstyrene),
and Poly(2-vinylpyridine). Macromolecules, 44(17):7034-7042, 2011.

PAENG, KEEWOOK, RANKO RICHERT und M. D. EDIGER: Molecular mobility in sup-
ported thin films of polystyrene, poly(methyl methacrylate), and poly(2-vinyl pyridi-
ne) probed by dye reorientation. Soft Matter, 8:819-826, 2012.

199



Literaturverzeichnis

[247]

[248]

[249]

[250]

[251]

[252]

[253]

[254]

[255]

[256]

[257]

[258]

200

FLIER, BENTE M. I., MORITZ C. BAIER, JOHANNES HUBER, KLAUS MULLEN, STEFAN
MECKING, ANDREAS ZUMBUSCH und DOMINIK WOLL: Heterogeneous Diffusion in
Thin Polymer Films As Observed by High-Temperature Single-Molecule Fluorescence
Microscopy. Journal of the American Chemical Society, 134(1):480-488, 2012.

ELLISON, C.J., S.D. KiM, D.B. HALL und J.M. TORKELSON: Confinement and pro-
cessing effects on glass transition temperature and physical aging in ultrathin polymer
films: Novel fluorescence measurements. The European Physical Journal E, 8:155,
2002.

ELLISON, CHRISTOPHER J. und JOHN M. TORKELSON: Sensing the glass transition
in thin and ultrathin polymer films via fluorescence probes and labels. Journal of
Polymer Science Part B: Polymer Physics, 40(24):2745-2758, 2002.

ELLISON, C.J. und J.M. TORKELSON: The distribution of glass-transition temperatu-
res in nanoscopically confined glass formers. Nature Materials, 2:695, 2003.

ELLISON, CHRISTOPHER J., ROBERT L. RUSZKOWSKI, NATHANIEL J. FREDIN und
JOHN M. TORKELSON: Dramatic Reduction of the Effect of Nanoconfinement on the
Glass Transition of Polymer Films via Addition of Small-Molecule Diluent. Physical
Review Letters, 92:095702, 2004.

ELLISON, CHRISTOPHER J., MANISH K. MUNDRA und JOHN M. TORKELSON: Impacts
of Polystyrene Molecular Weight and Modification to the Repeat Unit Structure on the
Glass Transition-Nanoconfinement Effect and the Cooperativity Length Scale. Macro-
molecules, 38(5):1767-1778, 2005.

MUNDRA, MANISH K., CHRISTOPHER J. ELLISON, ROsS E. BEHLING und JOHN M.
TORKELSON: Confinement, composition, and spin-coating effects on the glass transi-
tion and stress relaxation of thin films of polystyrene and styrene-containing random
copolymers: Sensing by intrinsic fluorescence. Polymer, 47(22):7747 — 7759, 2006.

Kim, S., C.B. ROTH und J.M. TORKELSON: Effect of Nanoscale Confinement on the
Glass Transition Temperature of Free-Standing Polymer Films: Novel, Self-Referencing
Fluorescence Method. Journal of Polymer Science: Part B: Polymer Physics, 46:2754,
2008.

TANAKA, KELJI, YOHEI TATEISHI, YOHEI OKADA, TOSHIHIKO NAGAMURA, MASAO DOI
und HIROSHI MORITA: Interfacial Mobility of Polymers on Inorganic Solids. The Jour-
nal of Physical Chemistry B, 113(14):4571-4577, 2009. PMID: 19275200.

KiM, SOYOUNG und JOHN M. TORKELSON: Distribution of Glass Transition Tempera-
tures in Free-Standing, Nanoconfined Polystyrene Films: A Test of de Gennes’ Sliding
Motion Mechanism. Macromolecules, 44(11):4546-4553, 2011.

AGRA, D. M. G., A. D. SCHWAB, J.-H. KiM, S. KUMAR und A. DHINOJWALA: Re-
laxation dynamics of rubbed polystyrene thin films. Europhysics Letters, 51(6):655,
2000.

ZHAO, JIE-HUA, MICHAEL KIENE, CHUAN HU und PAUL S. Ho: Thermal stress and
glass transition of ultrathin polystyrene films. Applied Physics Letters, 77(18):2843—
2845, 2000.



Literaturverzeichnis

[259]

[260]

[261]

[262]

[263]

[264]

[265]

[266]

[267]

[268]

[269]

[270]

[271]

TATE, RANJEET S., DAVID S. FRYER, SILVIA PASQUALINI, MARTHA F. MONTAGUE, JU-
AN J. DE PABLO und PAUL F. NEALEY: Extraordinary elevation of the glass transition
temperature of thin polymer films grafted to silicon oxide substrates. The Journal of
Chemical Physics, 115(21):9982-9990, 2001.

CHENG, W., R. SAINIDOU, P. BURGARDT, N. STEFANOU, A. KIYANOVA, M. EFRE-
MOV, G. FyTAs und P.F. NEALEY: Elastic Properties and Glass Transition of Supported
Polymer Thin Films. Macromolecules, 40:7283, 2007.

GAO, SIYANG, YUNG P. KOH und SINDEE L. SIMON: Calorimetric Glass Transition of
Single Polystyrene Ultrathin Films. Macromolecules, 46(0):562-570, 2013.

Zuo0, BiA0, CHAO QIAN, DONGHUAN YAN, YINGJUN LIU, WANGLONG LIU, HAO FAN,
HOUKUAN TIAN und XINPING WANG: Probing Glass Transitions in Thin and Ultrathin
Polystyrene Films by Stick-Slip Behavior during Dynamic Wetting of Liquid Droplets
on Their Surfaces. Macromolecules, 5(0):1875-1882, 2013.

KREMER, FRIEDRICH, MARTIN TRESS und EMMANUEL URANDU MAPESA: Glassy dy-
namics and glass transition in nanometric layers and films: A silver lining on the
horizon. Journal of Non-Crystalline Solids, (0):—, 2014.

BisTAC, S und J SCHULTZ: Solvent retention in solution-cast films of PMMA: study by
dielectric spectroscopy. Progress in Organic Coatings, 31(4):347 — 350, 1997.

BISTAC, S. und J. SCHULTZ: Study of solution-cast films of PMMA by dielectric spec-
troscopy: Influence of the nature of the solvent on o and f relaxations. International
Journal of Adhesion and Adhesives, 17(3):197 — 201, 1997.

PAN, LUJUN, MEI ZHANG und YOSHIKAZU NAKAYAMA: Effect of residual solvent on
carrier transport in polysilane. The Journal of Chemical Physics, 110(21):10509-
10513, 1999.

SABY-DUBREUIL, A.-C, B GUERRIER, C ALLAIN und D JOHANNSMANN: Glass transi-
tion induced by solvent desorption for statistical MMA/nBMA copolymers - Influence
of copolymer composition. Polymer, 42(4):1383 — 1391, 2001.

ZHANG, XIAOHUA, BRIAN C. BERRY, KEVIN G. YAGER, SANGCHEOL KiM, RONALD L.
JONES, SUSHIL SATIJA, DEANNA L. PICKEL, JACK F. DOUGLAS und ALAMGIR KARIM:
Surface Morphology Diagram for Cylinder-Forming Block Copolymer Thin Films. ACS
Nano, 2(11):2331-2341, 2008.

ZHANG, XIAOHUA, KEVIN G. YAGER, SHUHUI KANG, NATHANIEL J. FREDIN, BULENT
AKGUN, SUSHIL SATIJA, JACK F. DOUGLAS, ALAMGIR KARIM und RONALD L. JONES:
Solvent Retention in Thin Spin-Coated Polystyrene and Poly(methyl methacrylate) Ho-
mopolymer Films Studied By Neutron Reflectometry. Macromolecules, 43(2):1117-
1123, 2010.

RAEGEN, ADAM, MITHUN CHOWDHURY, CHRISTOPHE CALERS, ALEXANDER SCHMA-
TULLA, ULLRICH STEINER und GUNTER REITER: Aging of Thin Polymer Films Cast
from a Near-Theta Solvent. Phys. Rev. Lett., 105(22):227801, Nov 2010.

CANGIALOSI, DANIELE, VIRGINIE M. BOUCHER, ANGEL ALEGR{A und JUAN COLME-
NERO: Direct Evidence of Two Equilibration Mechanisms in Glassy Polymers. Phys.
Rev. Lett., 111:095701, Aug 2013.

201



Literaturverzeichnis

[272]

[273]

[274]

[275]

[276]

[277]

[278]

[279]

[280]

[281]

[282]

[283]

[284]

[285]

202

BOUCHER, VIRGINIE M., DANIELE CANGIALOSI, ANGEL ALEGRIA und JUAN COLME-
NERO: Accounting for the thickness dependence of the Tg in supported {PS} films via
the volume holes diffusion model. Thermochimica Acta, 575(0):233 — 237, 2014.

BOUCHER, VIRGINIE M., DANIELE CANGIALOSI, ANGEL ALEGRIA und JUAN COLME-
NERO: Enthalpy Recovery in Nanometer to Micrometer Thick Polystyrene Films. Ma-
cromolecules, 45(12):5296-5306, 2012.

KOH, YUNG P. und SINDEE L. SIMON: Enthalpy Recovery of Polystyrene: Does a Long-
Term Aging Plateau Exist? Macromolecules, 46(14):5815-5821, 2013.

TEICHROEB, H. und J.A. FORREST: Direct Imaging of Nanoparticle Embedding to
Probe Viscoelasticity of Polymer Surfaces. Physical Review Letters, 91:016104, 2003.

SHARP, J.S., J.A. FORREST, Z. FAKHRAAI, M. KHOMENKO, J.H. TEICHROEB und
K. DALNOKI-VERESS: Reply to comment on "The properties of free polymer surfaces
and their effect upon the glass transition temperature of thin polystyrene films"by S.A.
Hutcheson and G.B. McKenna. The European Physical Journal E, 22:287-291, 2007.

HUTCHESON, S. A. und G. B. MCKENNA: Nanosphere Embedding into Polymer Sur-
faces: A Viscoelastic Contact Mechanics Analysis. Phys. Rev. Lett., 94:076103, Feb
2005.

HUTCHESON, S.A. und G.B. MCKENNA: Comment on "The properties of free polymer
surfaces and their influence on the glass transition temperature of thin polystyrene
films"by J.S. Sharp, J.H. Teichroeb and J.A. Forrest. The European Physical Journal
E, 22:281-286, 2007.

JIANG, XIQUN, CHANG ZHENG YANG, KELJI TANAKA, ATSUSHI TAKAHARA und TISATO
KAJIYAMA: Effect of chain end group on surface glass transition temperature of thin
polymer film. Physics Letters A, 281:363 — 367, 2001.

DUTCHER, J.R. und M.D. EDIGER: Glass Surfaces Not So Glassy. Science, 319:577,
2008.

BALZER, BiZAN N., MARKUS GALLEI, KATRIN SONDERGELD, MARKUS SCHIND-
LER, PETER MULLER-BUSCHBAUM, MATTHIAS REHAHN und THORSTEN HUGEL: Co-
hesion Mechanisms of Polystyrene-Based Thin Polymer Films. Macromolecules,
46(18):7406-7414, 2013.

FORREST, J. A. und K. DALNOKI-VERESS: When Does a Glass Transition Temperature
Not Signify a Glass Transition? ACS Macro Letters, 3:310-314, 2014.

KONSTADINIDIS, K., B. THAKKAR, A. CHAKRABORTY, L.W. POTTS, R. TANNENBAUM
und M. TIRRELL: Segment Level Chemistry and Chain Conformation in the Reactive
Adsorption of Poly(methyl methacrylate) on Aluminum Oxide Surfaces. Langmuir,
8:1307, 1992.

GROHENS, Y., M. BROGLY, C. LABBE, M.-O. DAVID und J. SCHULTZ: Glass Transition
of Stereoregular Poly(methyl methacrylate) at Interfaces. Langmuir, 14:2929, 1998.

RITTIGSTEIN, P., R.D. PRIESTLEY, L.J. BROADBELT und J.M. TORKELSON: Model
polymer nanocomposites provide an understanding of confinement effects in real na-
nocomposites. nature materials, 6:278, 2007.



Literaturverzeichnis

[286]

[287]

[288]

[289]

[290]

[291]

[292]

[293]

[294]

[295]

[296]

[297]

[298]

INOUE, RINTARO, MAKOTO NAKAMURA, KAZUYA MATSUI, TOSHIJI KANAYA, KOJI
NisHIDA und MASAHIRO HINO: Distribution of glass transition temperature in multi-
layered poly(methyl methacrylate) thin film supported on a Si substrate as studied by
neutron reflectivity. Phys. Rev. E, 88:032601, Sep 2013.

KAHLE, O., U. WIELSCH, H. METZNER, J. BAUER, C. UHLIG und C. ZAWATZKI: Glass
transition temperature and thermal expansion behaviour of polymer films investigated
by variable temperature spectroscopic ellipsometry. Thin Solid Films, 313:803, 1998.

GROHENS, Y., L. HAMON, G. REITER, A. SOLDERA und Y. HOLL: Some relevant pa-
rameters affecting the glass transition of supported ultra-thin polymer films. The
European Physical Journal E, 8:217, 2002.

SHARP, J. S. und J. A. FORREST: Dielectric and ellipsometric studies of the dynamics
in thin films of isotactic poly(methylmethacrylate) with one free surface. Physical
Review E, 67:031805, 2003.

ERBER, MICHAEL: Die glasartige Dynamik von Polymeren mit spezieller Architektur in
eingeschrdnkter Geometrie diinner Filme. Doktorarbeit, TU Dresden, 2010.

KUMAKI, JIRO, YUKIHIRO NISHIKAWA und TAKEJI HASHIMOTO: Visualization of
Single-Chain Conformations of a Synthetic Polymer with Atomic Force Microscopy.
Journal of the American Chemical Society, 118(13):3321-3322, 1996.

KuMAKI, JIRO und TAKEJI HASHIMOTO: Conformational Change in an Isolated Single
Synthetic Polymer Chain on a Mica Surface Observed by Atomic Force Microscopy.
Journal of the American Chemical Society, 125(16):4907-4917, 2003.

ROITER, YURI und SERGIY MINKO: AFM Single Molecule Experiments at the Solid-
Liquid Interface: In Situ Conformation of Adsorbed Flexible Polyelectrolyte Chains.
Journal of the American Chemical Society, 127(45):15688-15689, 2005. PMID:
16277495.

GALLYAMOV, MARAT O., ALEXEI R. KHOKHLOV und MARTIN MOLLER: Real-Time Ima-
ging of the Coil-Globule Transition of Single Adsorbed Poly(2-vinylpyridine) Molecules.
Macromolecular Rapid Communications, 26(6):456-460, 2005. p2vp.

MARK, J. (Herausgeber): Polymer Data Handbook, Seite 961. Oxford University
Press, Oxford, 1999.

NAKANO, HIROAKI, YUKI KUWAHARA, SATOSHI OUE, SHIGEO KOBAYASHI, HISAA-
KI FUKUSHIMA und JEONG-MO YOON: Formation of Poly(2-vinylpyridine) Films on
Zn by Galvanostatic Electropolymerization. Materials Transactions, 46(2):281-286,
2005.

PANOV, V. P., L. A. KAZARIN, V. 1. DUBROVIN, V. V. GUSEV und YU E. KIRSH:
Infrared spectra of atactic poly-4-vinylpyridine. Journal of Applied Spectroscopy,
21(5):1504-1510, November 1974.

BERTHIER, L., G. BIROLL, J.-P. BOUCHAUD, L. CIPELLETTI, D. EL MASRI, D. L’HOTE,
F. LADIEU und M. PIERNO: Direct Experimental Evidence of a Growing Length Scale
Accompanying the Glass Transition. Science, 310(5755):1797-1800, 2005.

203






Publikationen

Peer-reviewed

1.

SERGHEI, A., M. TRESS und F. KREMER: Confinement effects on the relaxation time
distribution of the dynamic glass transition in ultrathin polymer films. Macromolecu-
les, 39:9385, 2006.

. SERGHEI, A., M. TRESS und F. KREMER: Electrode polarization and charge transport

at solid interfaces. Physical Review B, 80:184301, 2009.

SERGHEI, A., M. TRESS und F. KREMER: The glass transition of thin polymer films in
relation to the interfacial dynamics. Journal of Chemical Physics, 131:154904, 2009.

F. KREMER, A. SERGHEI, J.R. SANGORO, M. TRESS und E.U. MAPESA: Broadband
Dielectric Spectroscopy in nano-(bio)-physics. IEEE Conference on Electrical Insulati-
on and Dielectric Phenomena, CEIDP ’09, 1-6, 2009.

. ERBER, M., M. TRESS, E.U. MAPESA, A. SERGHEI, K.-J. EICHHORN, B. VoIT und

F. KREMER: Glassy dynamics and glass transition in thin polymer layers of PMMA
deposited on different substrates. Macromolecules, 43:7729, 2010.

. E.U. MAPESA, ERBER, M., M. TREss, K.-J. EICHHORN, A. SERGHEI, B. VoIT und

F. KREMER: Glassy dynamics in nanometer thin layers of polystyrene. The European
Physical Journal - Special Topics, 189:173, 2010.

M. TRESS, ERBER, M., E.U. MAPESA, H. HUTH, J. MULLER, A. SERGHEI, C. SCHICK,
K.-J. EICHHORN, B. VOIT und F. KREMER: Glassy dynamics and glass transition in
nanometric thin layers of polystyrene. Macromolecules, 43:9937, 2010.

. F. KREMER, E.U. MAPESA und M. TRESS: Molecular Dynamics of Polymers at Na-

nometric Length Scales: From Thin Layers to Isolated Coils. in: Y.P. KALMYKOV (Ed.)
Recent Advances in Broadband Dielectric Spectroscopy. Springer, Dordrecht, 2013.

. E.U. MAPESA, M. TRESS, G. ScHULz, H. HUTH, C. ScHICK, M. REICHE und F. KRE-

MER: Segmental and chain dynamics in nanometric layers of poly(cis-1,4-isoprene) as
studied by broadband dielectric spectroscopy and temperature-modulated calorimetry.



Publikationsliste

10

11.

12.

13.

14.

15.

16.

Soft Matter, 9:10592, 2013.

. M. TRrEss, E.U. MAPESA, W. KoSSACK, W.K. KiPNUSU, M. REICHE und F. KREMER:
Glassy dynamics in condensed isolated polymer chains. Science, 341:1371, 2013.

W.K. KipNUSU, M.M. ELMAHDY, M. TRESS, M. FucHS, E.U. MAPESA, D.-M. SMIL-
GIES, J. ZHANG, C.M. PAPADAKIS und F. KREMER: Molecular Order and Dynamics of
Nanometric Thin Layers of Poly(styrene-b-1,4-isoprene) Diblock Copolymers. Macro-
molecules, 46:9729, 2013.

W. Kossack, W.K. KipNUsU, M. DULSKI, K. ADRJANOWICZ, O. MADEJCZYK, E.
KAMINSKA, E.U. MAPESA, M. TRESS, K. KAMINSKI und F. KREMER: The kinetics of
mutarotation in L-fucose as monitored by Dielectric and FTIR spectroscopy. Journal of
Chemical Physics, 140:215101, 2014.

E.U. MAPESA, W.K. KipNUsU, W. KOoSSACK, M. TRESS und F. KREMER: Molecular
dynamics in 1- and 2-D confinement as studied for the case of poly(cis-1,4-isoprene).
Soft Materials, 2014. (angenommen)

E.U. MAPESA, M. TARNACKA, E. KAMINSKA, K. ADRJANOWICZ, M. DULSKI, M.
TRESS, W. KossAck, W.K. KiPNUsU, K. KAMINSKI und F. KREMER: Molecular dyna-
mics of itraconazole confined in thin supported layers. (angenommen)

E. BITTRICH, L. BITTRICH, M. ERBER, M. TRESS, K.-J. EICHHORN und F. KREMER:
Response to the comment of Chen and Torkelson titled: Uncommon Analysis of Ellipso-
metry Data Can Lead to Less Reliable Conclusions Regarding the T,-Confinement Effect
in Thin Polyer Films. (eingereicht, 26.05.2014)

F. KREMER, M. TRESS und E.U. MAPESA: Glassy dynamics and glass transition in
nanometric layers and films: a silver lining on the horizon. (eingereicht, 11.06.2014)

Buchbeitrage

17

18.

206

. M. ERBER, M. TRESS und K.-J. EICHHORN: Glass Transition of Polymers with Dif-

ferent Architectures in the Confinement of Nanoscopic Films. S. 63-78, Kapitel 4 in:
K.-J. EICHHORN (Eds.) Ellipsometry of Functional Organic Surfaces and Films. Sprin-
ger, Berlin, 2014.

M. TRrESS, E.U. MAPESA, W. KOoSSACK, W.K. KiPNUSU, M. REICHE und F. KREMER:
Molecular dynamics of condensed (semi-) isolated polymer chains. S.61-93, Kapitel 3
in: F. KREMER (Ed.) Advances in Dielectrics: Dynamcis in Confinement. Springer, 2014.



Publikationsliste

19. E.U. MAPESA, M. TRESS, M. REICHE und F. KREMER: Molecular Dynamics of Poly(cis-
1,4-Isoprene) in 1- and 2-Dimensional Confinement. S. 95-126, Kapitel 4 in: F. KRE-
MER (Ed.) Advances in Dielectrics: Dynamcis in Confinement. Springer, 2014.

Sonstige

20. F. KREMER, M. TRESS und E.U. MAPESA: Broadband Dielectric Spectroscopy Using
Nanostructured Electrode Arrangements. Dielectric Newsletter, 2012.

207






Danksagung

Zum Abschluss mochte ich all den Menschen danken, die diese Arbeit erméglicht und zu
ihrem Gelingen beigetragen haben.

Allen voran gilt mein besonderer Dank Professor Dr. Fiedrich Kremer, der mir durch
die Aufnahme in seine Arbeitsgruppe iiberhaupt erst die Moglichkeit fiir diese Arbeit
gegeben hat. Zudem bin ich ihm dankbar fiir seine vielfiltige Unterstiitzung, sei es
durch die Gelegenheiten, Konferenzen zu besuchen und Vortrage zu halten, seinen
Rat bei der Veroffentlichung von Fachartikeln und Buchbeitrégen, aber auch die Ein-
blicke in Gutachtertitigkeiten. Auf diese Weise durfte ich bereits viele Erfahrungen
im Wissenschaftsbetrieb sammeln.

Meinem Kollegen Emmanuel U. Mapesa, mit dem ich gerne das Biiro geteilt habe,
danke ich sehr herzlich fiir die angenehme und reibungslose Zusammenarbeit bei
vielen gemeinsamen Projekten sowie Publikationen.

Ein weiterer Dank gilt Dr. Michael Erber fiir die Durchfithrung und Auswertung
der ellipsometrischen Messungen, die er im Rahmen seiner Promotionstatigkeit am
Leibnitz-Institut fiir Polymerforschung, Dresden unternahm und gerne mit mir (und
Emmanuel U. Mapesa) teilte, so dass wir diese in sehr erfolgreichen Publikationen
biindeln konnten. Aulerdem danke ich Dr. Michael Erber und seinem damaligen Be-
treuer, Dr. Klaus-Jochen Eichhorn, fiir die Eroffnung der Moglichkeit, mich an einem
Buchprojekt zu beteiligen.

Besonders mochte ich mich auch bei Dr. Manfred Reiche vom Max-Planck-Institut
fiir Mikrostrukturphysik, Halle (an der Saale) fiir sein Engagement bedanken, die
flir die prasentierten Experimente unerlasslichen Nanostrukturen mit all seiner Ex-
pertise zu verbessern. Erst durch seine Hilfe, waren die Messungen an vereinzelten
Polymerketten moglich.

Meinen Kollegen Wycliffe K. Kipnusu und Wilhelm Kossack danke ich fiir die Proben-
herstellung sowie die Durchfiihrung und Auswertung der Infrarot-Spektroskopie-
Messungen, die einen maldgeblichen Beitrag zur Interpretation der dielektrischen
Messungen lieferten und somit auch zur erfolgreichen Publikation der Ergebnisse.
Wilhelm Kossack danke ich zudem fiir die Hinweise beziiglich der Passagen zur
Infrarot-Spektroskopie in dieser Arbeit.

Unerlésslich bei der téglichen Forschungsarbeit war die tatkraftige Unterstiitzung
von Jorg Reinmuth und Wiktor Skokow bei technischen Problemen jedweder Art.

Fiir ihren stete Hilfe und Zuarbeit bei allen organisatorischen Angelgenheiten be-
danke ich mich bei Karin Girke, Ines Griinwald (1), Cordula Krause und Kerstin
Lohse.

Auflerdem danke ich der gesamten Arbeitsgruppe Molekiilphysik fiir die durchweg
freundliche und entspannte Atmosphére und die allgegenwértige Hilfsbereitschaft.

209



Danksagung

210

Ein Dank gilt auch Dr. Petra Uhlmann und Dr. Albena Lederer, die mit ihrer umgehen-
den Bereitschaft, eine GPC-Messung durchzufiihren, einen Beitrag zur Publikation
der Messungen an vereinzelten Polymerketten geleistet haben.

Fiir aufschlussreiche und interessante Diskussionen danke ich Professor Dr. Mark
Ediger, Dr. Daniele Cangialosi, Professor Dr. Simone Napolitano, Professor Dr. Chri-
stoph Schick, Professor Dr. Andreas Schonhals, Professor Dr. Michael Wiibbenhorst.

Bei Dr. Anatoli Serghei mochte ich mich an dieser Stelle noch einmal dafiir bedan-
ken, dass er mich (im Rahmen meiner Diplomarbeit) mit der dielektrischen Spek-
troskopie vertraut gemacht und an die Thematik von Polymeren in rdaumlicher Be-
schrankung herangefiihrt hat. Aulerdem danke ich ihm fiir die vielen spannenden
Diskussionen bei jedem Treffen.

Ich danke ebenfalls vielen weiteren Menschen, von und mit denen ich im Laufe
der vergangenen Jahre lernen durfte. Dies sind unter anderem Dr. Heiko Huth, der
mich tatkraftig bei der Benutzung des AC-Kalorimeters unterstiitzt hat, Dr. Sulivan
Vianna, der mit seiner Ausdauer und seinem Scharfsinn eine Bereicherung war. Auch
Dr. Huaji Yin, Ignazio Martin-Fabiani, Nils Neubauer und Markus Fuchs danke ich fiir
die Gelegenheit, mein experimentelles Wissen mit ihnen zu teilen und dabei meine
Fahigkeiten im Anleiten weiter auszubilden.

Ebenso gilt mein Dank allen Freunden die mich wéhrend dieser anstrengenden, aber
sehr schonen Zeit begleitet haben und mir mit Rat und Tat zur Seite standen. Beson-
ders mochte ich hier die gemeinsamen Mittagessen mit Alexander Jager und Her-
mann Klinghammer erwdhnen, die mit Gesprachen {iber allerlei physikalische und
nicht-physikalische sowie spannende und unterhaltsame Themen meinen Horizont
erweiterten.

Fiir den korperlichen Ausgleich durch viele schweildtreibende Stunden und beson-
ders ihre unnachahmliche Motivation zur Verbesserung danke ich Andre Fuhr und
Katharina Wagner.

Meinen Eltern danke ich zutiefst fiir die fortwdhrende Unterstiitzung und den Riick-
halt, den sie mir schon all die Jahre geben, was weit iiber die kritische Korrektur des
Manuskripts hinaus zum Gelingen dieser Arbeit beigetragen hat.

Ganz besonders danke ich meiner Freundin, Franziska Sebastian, fiir all die scho-
nen gemeinsamen Stunden, aber auch fiir ihre Geduld und ihr Verstdndnis wahrend
dieser nicht immer leichten Zeit und dafiir, dass sie immer an meiner Seite ist.

Vielen Dank!



Selbststandigkeitserklarung

Hiermit erklére ich, dass ich die vorliegende Dissertation selbststindig und ohne uner-
laubte Hilfe verfasst habe. Ich habe keine anderen als im Literaturverzeichnis angefiihrten
Quellen benutzt und sdmtliche Textstellen, die wortlich oder sinngemaél$ aus veroffent-
lichten oder unverdéffentlichten Schriften entnommen wurden sowie alle Angaben, die auf
miindlichen Auskiinften beruhen, als solche kenntlich gemacht. Alle von anderen Personen
bereitgestellten Materialien und erbrachten Dienstleistungen sind als solche gekennzeich-
net. Weitere Personen waren bei der geistigen Erstellung der vorliegenden Arbeit nicht
beteiligt und haben keine geldwerten Leistungen fiir Arbeiten im Zusammenhang mit der
Dissertation erhalten, insbesondere wurde nicht die Hilfe eines Promotionsberaters in An-
spruch genommen. Die vorliegende Arbeit wurde weder im Inland noch im Ausland in
gleicher oder in dhnlicher Form einer anderen Priifungsbehorde zum Zwecke einer Pro-
motion oder eines anderen Priifungsverfahrens vorgelegt und in ihrer Gesamtheit nicht
veroffentlicht. Ich versichere, dass keine erfolglosen Priifungsversuche stattgefunden ha-
ben.

Leipzig, den 08. Juli 2014

211



	Inhaltsverzeichnis
	Abbildungsverzeichnis
	Tabellenverzeichnis
	Einleitung
	Theoretische Grundlagen
	Glasübergang und Glasdynamik
	Kristallisation
	Der kalorimetrische Glasübergang
	Der dynamische Glasübergang
	Theoretische Modelle

	Polymere
	Molekulare Struktur
	Molekulare Dynamik
	„Confinement effects“ - der Einfluss räumlicher Begrenzung

	Wechselwirkung von elektromagnetischen Feldern mit Materie
	Polarisation
	Elektrostatik
	Dielektrische Relaxation und Retardation


	Material und Methoden
	Experimentelle Methoden
	Dielektrische Spektroskopie
	Rasterkraftmikroskopie
	Ergänzende Methoden

	Datenauswertung
	Analyse der dielektrischen Messungen
	Analyse der Rasterkraftmikroskopaufnahmen
	Verfahren zur Auswertung der ergänzenden Methoden

	Probenmaterial
	Probenpräparation
	Präparation dünner Polymerfilme und vereinzelter Polymerknäuel
	Probenkondensatoren mit nanostrukturierten Elektroden
	Aufdampfen von Elektroden
	Tempern
	Besonderheiten der Präparation für die ergänzenden Methoden

	Reproduzierbarkeit
	Unerwünschte Veränderungen der Probe und Gegenmaßnahmen
	Prüfung der Probenstabilität
	Partikelkontamination


	Ergebnisse und Diskussion
	Modellierung der dielektrischen Spektren
	Probenaufbau und Ersatzschaltbilder
	Vergleich modellierter und gemessener Spektren
	Modell eines Polymer-Knäuels im Plattenkondensator
	Schlussfolgerungen

	Dünne Polymerschichten
	Polystyrol-Schichten verschiedener Molekulargewichte
	Polymethylmethacrylat-Schichten auf unterschiedlichen Substraten
	Literaturdiskussion
	Die präsentierten Ergebnisse im Kontext der Literatur

	Vereinzelte Polymer-Knäuel
	Charakterisierung der Oberfläche
	Molekulare Dynamik
	Wechselwirkungen mit der Oberfläche
	Interpretation - das molekulare Bild


	Zusammenfassung
	Übersicht der Messungen und Experimentatoren
	Literaturverzeichnis
	Publikationsliste
	Danksagung
	Selbstständigkeitserklärung

