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Kapitel 1

Einleitung

Polymere sind Makromolekiile, die aus vielen Monomeren (griech.: moA0 - poly - viel,
pépos - meros - der Teil) als Grundbausteine zusammengesetzt sind. Lineare Homo-
polymere sind kettenartige Molekiile mit nur einer Art Monomer, die hintereinander
aufgereiht das Kettenriickgrat, die Hauptkette, bilden. Hingen am Kettenriickgrat che-
misch andere, im Vergleich zur Hauptkette kiirzere Molekiile, sprechen wir von seiten-
kettensubstituierten Polymeren, die auch als Kammpolymere (comb-like polymers) oder
Seitenkettenpolymere bezeichnet werden [!].

Chemisch regelméfhig aufgebaute Polymere mit linearer Architektur der Hauptket-
te konnen teilweise kristallisieren. Thre Kettenkonformation zeigt im geschmolzenen
Zustand bei hohen Temperaturen eine ungeordnete, amorphe, knéuelartige Struktur.
Wenn die Schmelze unter die Gleichgewichtsschmelztemperatur abgekiihlt wird, ordnet
sich ein Teil der Monomere in regelméfige Strukturen, den Kristalliten, an. Da nicht
alle Verschlaufungen aufgelost, sich nicht alle Kettenteile vollstéindig strecken und ein
Teil der Probe chemische Irregularititen aufweist, verbleibt der andere Teil der Pro-
be im amorphen Zustand. Der Anteil aller Monomere in der kristallinen Phase wird
als Kristallinitét bezeichnet. Die teilkristallinen (semikristallinen) Strukturen und die
Kristallinitéat von polymeren Proben werden ausfiihrlicher in Kap. 2 eingefiihrt [2—1].

Teilkristalline Polymere haben eine herausragende Bedeutung fiir die Industrie und
fiir Anwendungen des téglichen Bedarfs, da sie leicht sind, einfach zu verarbeiten und
in ihren physikalischen Eigenschaften iiber einen grofen Bereich variabel kontrolliert
werden konnen. In der Massenanwendung werden sie gewohnlich als Werkstoffe mit
makroskopischen Dimensionen verarbeitet. Diinne, jedoch {iberwiegend amorphe Poly-
merfilme werden hingegen aktuell in der Beschichtungstechnologie [5] und im Korrosi-
onsschutz eingesetzt [0]. Sie werden als potentielle Kandidaten fiir die Anwendung in
der Sensorik [7,5] und der Membrantechnologie untersucht [9]. Ein besonderes Interesse
gilt der Anwendung teilkristalliner Seitenkettenpolymere in den aktiven Schichten opto-
elektronischer Bauteile, wie organischen Leuchtdioden (OLED), Feldeffekttransistoren
(OFET) und Solarzellen (OPV) [10-13]. Die hier verwendeten Filmdicken bewegen sich
im Bereich von 50 bis 300nm. Im Vergleich zu den makroskopischen Proben ist das
teilkristalline Filmmaterial nun geometrisch einschréankt und der Einfluss der Grenzfla-
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chen gewinnt mit abnehmender Filmdicke zunehmend an Bedeutung. Die teilkristalli-
nen Parameter wie z.B. Kristallitdicke, Kristallorientierung und Kristallinitdt konnen
in diinnen Filmen drastisch verdndert sein. Davon sind ebenso die mechanischen, opti-
schen und optoelektronischen Eigenschaften des Filmmaterials betroffen |5, [1-16].

Poly(3-Hexylthiophen) (P3HT) nimmt unter den seitenkettensubstituierten, teil-
kristallinen Polymeren als Modellsystem fiir die Anwendung in OPVs und OFETs eine
herausragende Stellung ein [10-13,17,18]. Aufgrund seiner konjugierten, aus den Thio-
pheneinheiten aufgebauten Kettenriickgratstruktur, ist P3HT ein halbleitendes Poly-
mer, das mit seinen relativ kurzen Hauptketten den oligomeren Systemen nahesteht.
Die Alkylseitenketten mit jeweils sechs Kohlenstoffatomen sind elektrisch isolierend,
dienen aber der Loslichkeit von PSHT [19]. Es wird aktuell untersucht, wie die mo-
lekularen Charakteristika und die komplexe Strukturbildung von P3HT mit seinen
optoelektronischen Eigenschaften zusammenhéngt [17, 18, 20-26].

In dieser Arbeit tragen wir grundlegend zum Verstédndnis von teilkristalliner Struk-
turbildung und der Bestimmung der Kristallinitdt von P3HT bei, sowohl in makrosko-
pischen Proben als auch in diinnen Filmen. Dazu benutzen wir Rontgenstreuexperimen-
te und ultraschnelle Kalorimetrie. Wir gehen dabei grundséatzlichen methodischen und
physikalischen Fragestellungen nach. Da diese sehr unterschiedliche Aspekte behan-
deln, sei auf die detaillierten Einleitungen und Literatureinfiihrungen in den jeweiligen
Ergebniskapiteln verwiesen. Hier folgt ein allgemeiner Uberblick.

Zunachst scheint es keine einfache und akzeptierte Methode fiir die Bestimmung der
Kristallinitat in makroskopischen Proben von P3HT zu geben. Fiir die praxisrelevanten
DSC-Messungen wird der Referenzwert einer zu 100% kristallinen Probe, AH?, be-
notigt. Fiir diesen gibt es jedoch mehrdeutige Ergebnisse im Bereich von 33 < H>® <
99J/g [27-31]. Anhand der einfachen Methode von Goppel [32] wird in Kap. 5 mit
temperaturabhangigen Rontgenweitwinkelmessungen die Kristallinitdt von P3HT auf
einer absoluten Skala bestimmt. Mit diesem Ergebnis wird der DSC-Referenzwert er-
halten [29]. Durch eine detaillierte Analyse, die auf der bekannten Ruland-Methode ba-
siert [33], soll ebenso die Unordnung in den kristallinen Bereichen abgeschétzt werden.
In den Abschn. 3.2 und 3.3 werden die Grundlagen und Anwendungsbereiche beider
Methoden dargestellt, sowie deren Limitierungen diskutiert. Ergdnzend wird der Frage
nachgegangen, inwieweit die Kristallitdicke durch das Kristallisieren der Probe unter
isothermen Bedingungen kontrolliert werden kann (s. Kap. C im Anhang).

In diinnen P3HT Filmen wird die Orientierung der Kristallstrukturen mafigeblich
durch die Grenzflichen beeinflusst. Haufig wird davon ausgegangen, dass die Grenzfla-
che zum Substrat hochorientierte Kristallite hervorruft [34,35]. Allerdings finden sich
kaum eindeutige Belege fiir diese Annahme. Wir gehen hier der Frage nach, ob tatséch-
lich an der Unterseite von aus der Schmelze kristallisierten P3HT Filmen eine Schicht
hochorientierter Kristallite existiert. Alternativ kann sich ndmlich die teilkristalline,
hochorientierte Schicht an der Filmoberseite befinden, was hier anhand von oberfla-
chensensitiven Rontgenmessungen iiberpriift wird. Anhand dieser Ergebnisse wird in
Kap. 6 ein Strukturmodell fiir die vertikale Morphologie der PSHT Filme auf amorphen



Substraten entwickelt.

Fiir die Bestimmung der Kristallinitdt in diinnen Polymerfilmen wurden spektro-
skopische Methoden [36-35] und die Analyse von Rontgenmessungen unter streifendem
Einfall vorgeschlagen [35]. Sie sind jedoch recht aufwendig fiir die hdufige Anwendung
und geben iiblicherweise die Kristallinitdat auf einer relativen Skala an. Es ist daher
notwendig weiter nach einfachen und vielseitig einsetzbaren Methoden zu suchen. Wir
werden in Kap. 7 grundséatzlich der Frage nachgehen, ob die Kristallinitét diinner PSHT
Filme durch die Auswertung von Rontgenpolfiguren zugénglich ist. Im Gegensatz da-
zu zeigen wir methodisch, dass die Kristallinitdt diinner Filme mittels ultraschneller
Kalorimetrie einfach und verlésslich zu messen ist. Es eroffnet sich damit die Moglich-
keit die Kristallinitat als Funktion der Filmdicke und der Kristallisationsbedingung zu
untersuchen.
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Kapitel 2

Kristallisation von Polymeren

Wir betrachten in Abschn. 2.1 den Aufbau teilkristalliner Strukturen, wie sie durch
das Abkiihlen einer makroskopisch grofsen, verschlauften Polymerschmelze entstanden
sind. Dieser Prozess wird durch die kinetische Bedingungen fiir Keimbildung und Kri-
stallwachstum kontrolliert. Regioregulédres Poly(3-Hexylthiophen) wird als ein Vertreter
seitenkettensubstituierter und teilkristalliner Polymere in Abschn. 2.2 eingefiihrt.

2.1 Grundlagen

Teilkristalline Struktur und Kristallinitat

Wenn die polymere Probe aus dem geschmolzenen Zustand bei einer Temperatur ober-
halb der Gleichgewichtsschmelztemperatur, 77, langsam auf eine Temperatur 7" < T>°
abgekiihlt wurde, liegt eine Struktur, wie in Abb. 2.1 (links) gezeigt, vor. Die Struktur
kann auf einer Nanometer-Léngenskala als periodisches Zweiphasensystem aufgefasst
werden. Aus den gestreckten Kettenteilen sind kristalline Lamellen der Dicke d. ent-
standen. Verschlaufte Kettenteile, Kettenenden und chemisch irregulére Kettensegmen-
te befinden sich in ungeordneter Konformation, in den amorphen Bereichen der Dicke
dgm zwischen den Lamellen. In den Kristall eingebaute Ketten konnen Riickfaltungen
aufweisen. Die Lamellen wechseln sich periodisch als Schichten mit den amorphen Be-
reichen ab. Die Langperiode ist durch d; = d. + du, gegeben. Auf der Léngenskala
von einigen Mikrometern bilden die Lamellenstapel eine Uberstruktur, die Sphérolite,
aus, da sich die Lamellen verzweigen [I, 3, 1]. Auf der A-Lingenskala wird die Kri-
stallgitterstruktur erkennbar (beispielhaft in Abb. 2.1(rechts) fiir P3HT gezeigt). Die
Thiophenringe sind auf wohldefinierten Gitterplatzen angeordnet und weisen damit
eine langreichweitige Ordnung auf.

Die Lamellen haben eine Dicke von d, =~ 10-30 nm. Die Kristallitdicke ist durch die
Unterkiihlung der Probe vorgegeben. Nach Strobl [39] gilt

AV~ T =T (2.1)

mit der charakteristischen Temperatur 72° > T°. In den beiden Richtungen senkrecht
zur Hauptkette ist der Kristall fiir gewohnlich sehr viel grofer. Die kristalline Lamel-
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der (a) lamellaren Struktur einer teilkristallinen Polymer-
probe auf einer Lingenskala von einigen zehn Nanometern. Die kristallinen Lamellen der Dicke d,.
(schwarz) wechseln sich periodisch mit amorphen Zwischenbereichen der Dicke dg,, (grau) ab. Die
Langperiode ist dj,. Rote Kettenabschnitte stellen Riickschlaufungen von in den Kristall eingebauten
Ketten dar. Die Struktur eines P3HT Kristalls an der Grenzflache zwischen kristalliner und amorpher
Phase ist vergrofiert skizziert. In den blauen Bereichen sind die Monomere auf dem Kristallgitter mit
den Gitterparametern a, b und ¢ angeordnet, wobei a der Abstand der Hauptketten in Richtung der
Haupt-/Seitenkettenseparation, b/2 der Abstand des 7-Stapelsystems und ¢ der Abstand zweier Sei-
tenketten entlang der Hauptkette sind. Die Alkylseitenketten sind als von der Hauptkette abgehende
Striche angedeutet. (Darstellung nicht mafistabsgetreu, da a > b = ¢)

le schmilzt aufgrund ihrer endlichen Ausdehnung bei einer Temperatur 7,, < T:°.
Basierend auf thermodynamischen Stabilitétskriterien beschreibt die Gibbs-Thomson-
Gleichung

o 20, 1
Tn(de) =T33 (1 - A—de_c) (2.2)

diese Schmelzpunkterniedrigung. Hierbei sind o, die Oberflichenenergie eines Mono-
mers und AHY die auf das Einheitsvolumen bezogene Schmelzenthalpie eines Mono-
mers. Ein in alle Richtungen unendlich ausgedehnter Kristall schmilzt bei der Gleich-
gewichtsschmelztemperatur T2°. Aus der Auftragung T}, gegen d ! ldsst sich T°° durch
die Extrapolation fiir ;! — 0 bestimmen [1].

Der Anteil der in die kristallinen Bereiche eingefiigten Monomere wird als Kristal-
linitdt bezeichnet. Im Rahmen des Zweiphasenmodells ist die Kristallinitdat als Volu-
menanteil

mit dem Volumen der kristallinen Bereiche, V., iiber klassische Messungen der Massen-
dichte p zugénglich (z.B. Dilatometrie). Sie erfordern die Kenntnis der Dichten p, und
Pam von kristalliner und amorpher Phase. Der Volumenanteil ist ebenso iiber die aus
Rontgenkleinwinkelmessungen (SAXS) erhaltene Langperiode dj, als lineare Kristalli-
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nitat
G = — (2.4)

bestimmbar. Der Volumenanteil hingt mit der als Gewichtsanteil definierten Kristalli-
nitat
me

Te= (2.5)
tiber z. = (p./p)P. zusammen, wobei m,. die Masse aller in die kristallinen Bereiche
eingebauten Monomere und m die gesamte Masse sind. Die so definierte Kristallinitét
ist iiber kalorimetrische Messungen (DSC, s. Gl. 4.7) und Rontgenweitwinkelmessungen
(WAXS, s. Gl. 3.12 und 3.35, sowie Gl. 3.34), aber auch iiber Kernspinresonanzspek-
troskopie (NMR) [28, 10] oder andere spektroskopische Verfahren zugénglich [1]. Ob
die von verschiedenen Methoden erhaltenen Werte fiir die Kristallinitdt miteinander
iibereinstimmen, muss im Einzelfall anhand der methodischen Limitierungen sorgfaltig
gepriift werden. Gegebenenfalls muss die teilkristalline Struktur aus Abb. 2.1 als Drei-
phasensystem beschrieben werden, in dem zwischen Kristall und amorpher Phase eine
Ubergangsschicht existiert, die als starr-amorphe Phase bezeichnet wird [3,40-42].

Kristallisationskinetik

Die Kristallisation einer polymeren Probe beginnt erst bei einer Temperatur 7, < 71,7,
also einer gewissen Unterkiihlung. Dieser Umstand héngt mit der notwendigen Bildung
eines Keims zusammen, von dem aus der Kristallit zu wachsen beginnt. Die Bildung
eines stabilen Keims ist ein aktivierter Prozess, der durch die Wahrscheinlichkeit

W~ exp (_Alf—f)) (2.6)

beschrieben wird, wobei die Energiebarriere AG*(T') eine Funktion der geometrischen
Keimform, der Temperatur und der Natur der Keimbildung ist. Mit abnehmender
Temperatur verringert sich die kritische Keimgrofse. In Abwesenheit von Grenzflachen
und jeglichen Verunreinigungen in der Probe geschieht homogene Keimbildung, bei
der AG*(T) allein durch thermische Fluktuationen iiberwunden werden muss. Fiir die
meisten polymeren Systeme wird jedoch die heterogene Keimbildung beobachtet. Der
kritische Keim bildet sich an der Grenzfliche zu einer anderen Substanz, die die Ak-
tivierungsenergie AG*(T') herabsetzt. Daher ist weniger Unterkiihlung fiir den Beginn
der Kristallisation notwendig [1].

Es existieren sowohl kinetische als auch thermodynamische Theorien zur Beschrei-
bung des folgenden Lamellenwachstums, die sich hinsichtlich der zu iiberwindenden

Barriere und der Ursache fiir die endliche Lamellendicke unterscheiden |2, 13]. Phéno-
menologisch lésst sich die sphérolitische Wachstumsgeschwindigkeit, u, durch
T’y Is
_ _ - 2.
u uoexp( T_Tv>exp< T&O—T) (2.7)
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Abbildung 2.2: (a) Chemische Struktur einer P3HT Kette und (b) head-tail-Kopplung zweier Mo-
nomere. Die Alkylseitenkette R besteht aus sechs Kohlenstoffatomen.

beschreiben. Der erste Exponentialfaktor in Gl. 2.7 erfasst die Verringerung der segmen-
tellen Kettenbeweglichkeit und damit der Wachstumsgeschwindigkeit bei Ann&herung
an die Glasiibergangstemperatur. Die Vogel-Temperatur 7y, liegt in etwa 30-70 K un-
terhalb der Glasiibergangstemperatur 7,. Der zweite Term in GIl. 2.7 beschreibt die
treibende Kraft fiir das Lamellenwachstum als Funktion der Unterkithlung 7,5° — 71" (T4
und T sind weitere Parameter).

2.2 Teilkristallines Poly(3-Hexylthiophen)

Die chemische Struktur einer PSHT Kette ist in Abb. 2.2a gezeigt. Entlang der Thio-
phenringe des Kettenriickgrats iiberlappen sich die senkrecht aus der Thiophenebene
herausragenden p,-Molekiilorbitale. Sie bilden das m-Elektronensystem entlang einer
Hauptkette, das je nach Kettenstruktur durch delokalisierte elektronische Zusténde
gekennzeichnet ist. Die Alkylseitenkette R besteht aus sechs Kohlenstoffatomen. Der
Anteil der head-tail-Kopplungen (HT, Kopf-Schwanz-Verbindungen) zweier aufeinan-
derfolgenden Monomere wird Regioregularitdt genannt. Head bezeichnet die Position
2 in der Néhe der Alkylseitenkette und tail die Position 5 innerhalb des Thiophen-
rings [14|. Eine HT-Kopplung ist in 2.2b gezeigt. Mit abnehmender Regioregularitét
verringern sich Schmelztemperatur und Kristallinitét [15]. Ubliche Schmelztemperatu-
ren teilkristalliner PSHT Proben liegen im Bereich von T' = 230°C.

Die teilkristalline Struktur von P3HT wurde mittels Klein- und Weitwinkelstreuung
(SAXS, WAXS), Rasterkraftmikroskopie (AFM) und Elektronenmikroskopie (TEM)
untersucht. Sie besteht aus den kristallinen Bereichen in Form von Lamellen oder Haar-
nadelkristallen und den amorphen Zwischenbereichen (s. Abb. 2.1) [16—18]. Fiir die Kri-
stallstruktur wurde zunéchst eine orthorhombische Einheitszelle vorgeschlagen, neuere
Untersuchungen geben hingegen ein monokline Einheitszelle mit den Parametern a =
15..17TA, b = ¢ = 7,66 A und v = 93° an, die vom Molekulargewicht abhidngen kon-

nen [17,19-51]. Haufig wurde P3HT mit besonders kurzen Kettenléngen untersucht.
Dann steht es den oligomeren Systemen nahe [52-51] und es treten zum Teil zwei
Kristallmodifikationen auf (Polymorphie) [21,51,55].



Kapitel 3

Methodik der Rontgenuntersuchungen
an semikristallinen Polymeren

Mit Hilfe von Rontgenstreuung lassen sich Strukturen von semikristallinen Polymeren
auf Langenskalen von typischerweise einigen Angstrom bis zu einigen zehn Nanome-
tern charakterisieren [76-59]. Nachdem in Abschn. 3.1 auf die Grundlagen dieser Me-
thode eingegangen wurde, widmet sich Abschn. 3.2 ausfiihrlich der Beschreibung der
Rontgenweitwinkel- (WAXS, A-Lingenskala) und kurz der Rontgenkleinwinkelstreu-
ung (SAXS, nm-Léingenskala). Die Kristallinitdt und die kristallinen Gitterstérungen
quantitativ fiir makroskopische Proben zu erfassen, ist Gegenstand von Abschn. 3.3.
Wir schlagen darin vor, die einfache Methode nach Goppel zu benutzen, um die Kri-
stallinitdt von P3HT zu bestimmen. In Abschn. 3.4 werden spezielle Methoden fiir die
Untersuchung diinner Polymerfilme eingefiihrt. Die letzten beiden Abschn. 3.5 und 3.6
dienen der Analyse der Poldichteverteilung, dem Mafs der Kristallitorientierung, und
weiterfiihrend der Kristallinitdat von diinnen Filmen.

3.1 Grundlagen

Streuvektor und gestreute Amplitude

Monochromatische Rontgenstrahlung der Wellenlange A lasst sich als eine ebene Welle
beschreiben. In einem Streuexperiment trifft der einfallende Strahl mit Wellenvektor
ko (Primérstrahl) auf die Probe und wird an ihr unter dem Winkel 20 gestreut (Abb.
3.1). Der Detektor erfasst in grofem Abstand zur Probe die gestreute Welle mit dem
Wellenvektor k. Die Differenz der beiden Wellenvektoren definiert den Streuvektor

o T _ 1
F= L= (k ko) . (3.1)

Fiir den Betrag des Streuvektors gilt im Falle der elastischen Streuung, d.h. |k| = |k,

\§]:3:§Sin0 : (3.2)



3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung eines Streuexperiments. In dieser Arbeit wird sowohl ¢ als
auch §= ¢/2x als Bezeichnung fiir den Streuvektor verwendet.

Die elektromagnetische, ebene Welle des einfallenden Strahls wechselwirkt mit den
N Elektronen der Probe, die sich im Abstand 7; zum Koordinatenursprung befinden.
Durch das oszillierende elektrische Feld der Welle werden die Elektronen zu Schwingun-
gen angeregt. Die von den Elektronen emittierten elektromagnetischen Wellen inter-
ferieren miteinander. Fiir die Amplitude der in eine bestimmte Beobachtungsrichtung
gestreuten Welle gilt

N
A(S) = Ag - be Z exp (—i27sr;) (3.3)

J=1

wobei Ay die Amplitude der einfallenden Welle und b, die Streuldnge eines Elektrons
(s. Gl 3.6) ist. Vom Detektor wird die gestreute Intensitit I ~ |AJ? registriert.

Differentieller Wirkungsquerschnitt, Polarisation und Intensitat

Wird die Wellenamplitude als komplexe Zahl aufgefasst, lasst sich der Fluss iiber
J=]A? = AA* (3.4)

definieren. Mit dem Fluss des einfallenden Strahls pro Einheitsflache, Jy, und des ge-
streuten Strahls pro Raumwinkel, J, wird der differentielle Streuquerschnitt

do J

BT (3.5)

erhalten (Einheit: [do/dQ)] = m?/sr). Der differentielle Streuquerschnitt eines Elek-
trons (Thomson-Streuung) am Ort der Probe ist

do 9

(5g)e = be =1Cr (3.6)

e —
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3.1. Grundlagen

mit dem klassischen Elektronenradius r, = €?/m.c? und dem Polarisationsfaktor Cp,
der von der Polarisation des Primérstrahls und der Streurichtung abhéngt.

1 Synchrotron: vertikale Streuebene
Cp =1 cos?260 Synchrotron: horizontale Streuebene (3.7)
1(1 + cos? 26) unpolarisierte Quelle

Synchrotronstrahlung ist hochpolarisiert, wiahrend eine Rontgenréhre unpolarisierte
Strahlung erzeugt. Die von der Probe gestreute Intensitéat

1 do
I(s) = 2da’ (3.8)

in der Einheit sr=! ist in der Ausdrucksweise von Gl. 3.8 unabhéingig vom speziellen

Aufbau des Experiments und enthélt nur strukturelle Informationen der Probe [56].

Absorption

Der einfallende Photonenfluss Jy wird entlang der Wegstrecke [ beim Passieren der
Probe - zusétzlich zum Streuprozess - durch den inneren Photoeffekt abgeschwiécht.
Der transmittierte Fluss wird iiber

J = Joe ™ (3.9)

beschrieben. Der wellenldngenabhéngige lineare Absorptionskoeffizient u(\) ~ A? (Ein-
heit: [u] = 1/cm) erfasst die Absorptionseigenschaften der Probe. Er kann entweder bei
bekannter Probendicke [ iiber J und Jy experimentell bestimmt werden. Oder er wird
aus den elementspezifischen Massenabsorptionskoeffizienten (1t/p); = 045N a/m; tiber
die tabellierten Werte fiir die Absorptionsquerschnitte o; 45 [00] berechnet, wobei N4
die Advogadro-Konstante und m; die jeweiligen Atommassen sind. Fiir P3HT wurde
 iiber

o= pzwj(%)j (3.10)

berechnet [56]. In G1. 3.10 sind p = 1,14 g/cm? die mittlere Massendichte von P3HT [(1]
und w; der Massenanteil des Elements j einer Monomereinheit, j = H, C oder S.
Fiir die in dieser Arbeit verwendeten Wellenlédngen ergeben sich p = 24,258 cm™! (fiir
Ak, =1,541 A) und g = 6,782cm™" (A = 1,04 A). Fiir bestimmte experimentelle Geo-
metrien wird in den Abschn. 3.6.3 und 3.6.4 der Einfluss der Absorption auf die ge-
messene Intensitat beriicksichtigt.

Die die Elektronen enthaltenen Atome mogen sich in geordneten oder ungeordneten
Strukturen befinden. Fiir diese Anordnungen die entsprechende Beschreibung von [ als
Funktion von s, und damit der Raumstruktur, zu erhalten, ist Thema des restlichen
Kapitels.
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3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren

3.2 Rontgenstreuung an semikristallinen Polymeren

3.2.1 Weitwinkelbereich (WAXS)

Zunichst betrachten wir die mittels Pulverdiffraktometrie detektierte Intensitét einer
semikristallinen Polymerprobe, in der eine grofse Anzahl kleiner Kristallite ohne Vor-
zugsorientierung vorliegt:

I1(8) = Lon(8) + Line(8) = 1er(8) + Lum () + Line(s) - (3.11)

Nur die kohérent (elastisch) gestreute Intensitét I..,(s) kann ausgewertet werden, um
Zugang zu den in I..(s) und I, (s) enthaltenen Strukturinformationen der hochgeord-
neten kristallinen (cr) sowie der fliissigkeitsartigen amorphen (am) Bereiche zu erhal-
ten. Im Gegensatz dazu enthélt das durch Compton-Streuung verursachte inkohérente
Streusignal I;,.(s) keine strukturellen Informationen. Die relativen Beitrdge von I..(s)
und I, (s) zu Ipn(s) geben den Anteil der kristallinen bzw. der amorphen Phase wie-
der. Daher ist die eindeutige Separation beider Anteile eine der Hauptschwierigkeiten
der in Abschn. 3.3 beschriebenen Kristallinitdtsbestimmung. Im Folgenden diskutie-
ren wir die einzelnen Intensitétsbeitrage in Gl. 3.11 und die Schwierigkeit I..(s) von
I (s) abzutrennen. Fiir den Fall, dass dies gelungen ist, wird die gewichtsgemittelte
Kristallinitat grundséatzlich iiber

No Qo 4w [ 8% M(s)ds
N  Q 47rf000 $21on(s)ds

T, = (3.12)

erhalten. Dabei sind N, die Anzahl der Atome in den kristallinen Bereichen, N die
Gesamtanzahl der Atome und @ die iiber

Q= /Tcoh@dvs = 4m /OOO 5% Loon(s)ds (3.13)

definierte Invariante. Die linke Seite von Gl. 3.13 ist ein Integral {iber den gesamten,
in die Volumenelemente dv, eingeteilten, reziproken Raum, und die rechte Seite die
Invariante einer isotropen Probe. Entsprechend ihrer Definition gibt die Invariante die
Streukraft aller Atome innerhalb des bestrahlten Volumens einer Probe wieder, und
zwar unabhéngig von ihrem Ordnungszustand (zum Beispiel amorph oder semikristal-

lin).

Von den kristallinen Bereichen gestreute Intensitit

Die semikristalline Probe habe die Kristallinitit z.. Das Rontgenstreudiagramm be-
steht aus zwei Beitrdgen zu I..(s), némlich 1.,(s) = Ipragq(s) + Luiss(s). Dabei sind
IBrage(s) die Bragg-Reflexe des Kristallgitters und Iy;rs(s) die diffuse Streuung auf-
grund der Unordnung in den kristallinen Bereichen. Die scharfen Bragg-Reflexe befin-
den sich bei den Streuvektoren s, die die Lauesche Reflexionsbedingung

12



3.2.1. Weitwinkelbereich (WAXS)

fiir den Miller-Index (hkl) erfiillen (s. Abb. 3.2). Dabei ist 7, = hd* + kb* + [¢* ein
reziproker Gittervektor. Die Basis des reziproken Gitters ist iiber

1 -

i = (b x &) (3.15)

. 1

- Vuc(ax @) (3.16)
1 -

& = o@xh (3.17)

mit der Basis a, g, ¢ und dem Volumen der Einheitszelle V,. des Kristallgitters im
Realraum verkniipft. Aquivalent zu Gl. 3.14 lautet die Bragg-Gleichung

2 .
Shkl — X S Hhkl . (318)

Uber die wichtigen Beziehungen

1
Shkl = —— 3.19
" (3.19)
und
1 R*sin?a  k?sin®’B [’sin®’y  2hk
Z,. = 2 T tT a2 T (cosacos B — cosy)
2kl 2lh
+ —(cos S cosy — cosa) + —(cosy cosa — cos f3)
bc ca
/ (14 2cosacos fcosy — cos” a — cos® B — cos” ) (3.20)

lassen sich der Netzebenenabstand dj; und damit die Gitterparameter a, b, ¢, a, 3
und ~ fiir jede beliebige Kristallstruktur berechnen [56].

Vernachldssigt man instrumentelle Einfliilsse wie Absorption und Polarisation, ist
die Intensitét eines Bragg-Reflexes iiber

[/ p 2 —k 2 1
IBra — D x| ) 5%
Bragg(8) = Nkt %) z e | Frriol” e Ars?

5(8 — Shkl) (3.21)

gegeben. Der Mengenfaktor np, (multiplicity factor) beriicksichtigt die Anzahl der
Netzebenen mit gleichem Netzebenenabstand. Weiterhin sind V' und V,,. das bestrahlte
Probenvolumen und das Volumen der Einheitszelle, p die Dichte und p. die Dichte der
kristallinen Bereiche. Der Strukturfaktor

Fhwio = Y fi(5) exp(i2m ) (3.22)

beriicksichtigt die Interferenzen innerhalb der Einheitszelle, die aus m Atomen an den
Stellen 7; besteht. Der isotrope Atomformfaktor f;(§) = f;(s) beschreibt die Streukraft
des i-ten Atoms und damit dessen rdumliche Elektronendichteverteilung. Der Index 0

13



3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren

Abbildung 3.2: Die Ewald-Konstruktion veranschaulicht die Lauesche Reflexionsbedingung grafisch.
Der Wellenvektor des einfallenden Strahls ko /27 zeigt auf den Ursprung des reziproken Gitters R. Alle

Endpunkte der Wellenvektoren des gestreuten Strahls k /27 liegen auf der Oberflache der Ewaldkugel
E. Liegt ein reziproker Gitterpunkt auf der Oberfliche von E ist die Lauesche Reflexionsbedingung
(GL. 3.14) erfiillt.

in Gl. 3.22 deutet an, dass Einfliisse auf Fji; o aufgrund von Gitterstérungen vernach-
lassigt sind. Um diese zu beriicksichtigen, folgen wir in dieser Arbeit dem Ansatz von
Ruland, indem wir einen isotropen Debye-Waller Faktor e~*s* annehmen [33,62]. Wie in
Abb. 3.3 gezeigt, lassen sich die Effekte der Unordnung in den kristallinen Bereichen in
Gitterstorungen erster und zweiter Art einteilen. Die Gitterstorungen erster Art zeigen
sich ausschliefslich in einer Intensitatsreduktion der Bragg-Reflexe, die Gitterstorungen
zweiter Art in reduzierten Intensitéten und verbreiterten Bragg-Reflexen [56,63]. Fir
Gl. 3.21 wurde angenommen, dass die thermischen Atombewegungen durch langwel-
lige Gitterschwingungen hervorgerufen werden (akustische Phononen) und allgemein
Gitterstorungen der ersten Art dominieren. Wenn wir zusétzlich annehmen, dass die

Atome isotrop aus ihren Gleichgewichtslagen ausgelenkt werden, ist k£ durch %WQ(AU)2

gegeben, wobei (Au)? die mittlere quadratische Verschiebung aus der Ruhelage ist.

Die unter den Bragg-Reflexen durch die Gitterstorungen verlorene Intensitét verteilt
sich in Form eines diffusen Streusignals zwischen den Bragg-Reflexen. Eine verallgemei-
nerte analytische Beschreibung ist schwierig. Das einfachste Modell nimmt unkorrelierte
Verschiebungen der Atome an. Innerhalb dieser Ndherung kann der diffuse Streubeitrag
mit

Laogs(8) = |Fo(8) 2+ 2 e L 1 — ek (3.23)

pC V’LLC

beschrieben werden. Gl. 3.23 enthélt den Strukturfaktor Fy(s), der mit s monoton
abfillt, und den mit s ansteigenden Beitrag (1 —e**"). Insgesamt weist I;;(s) daher
ein breites unspezifisches Maximum auf |56, 58, 64].

14



3.2.1. Weitwinkelbereich (WAXS)

(a) (b) (c)

Q
@ll\

Abbildung 3.3: Durch die Gittervektoren @ und b definiertes, (a) zweidimensionales Kristallgitter im
Realraum ohne interne Unordnung, mit (b) Gitterstorungen der ersten Art und (c) der zweiten Art. Die
Gitterstorungen der ersten Art kdnnen als statistische Auslenkungen der Atome um die Gitterpunkte
eines idealen, mittleren Kristallgitters gedacht werden. Es besteht eine langreichweitige Ordnung. Bei-
spielhaft fiir diese Gitterstérungen sind die thermisch angeregten Atomschwingungen. Gitterstérungen
der zweiten Art liegen dann vor, wenn ein mittleres Gitter fehlt und keine langreichweitige Ordnung
zwischen den Atomen besteht.

Kristallitgrofse

Das reale Kristallgitter hat eine endlichen Ausdehnung. Die beriihmte Scherrer-Gleichung

[69]

KX
L cos Op

setzt die Reflexbreite Bp(20)pr (Einheit: [5p] = rad) zur Kristallitdicke Ly in Rich-
tung des auf der (hkl)-Ebenen stehenden Normalenvektors in Beziehung. Die Konstante
K ist im Detail abhéngig von der Definition der Reflexbreite, der Kristallform und der

Kristallitdickenverteilung |66, 67]. In guter Ndherung kann K = 0,9 verwendet wer-
den [68].

Von den amorphen Bereichen gestreute Intensitét

Atome in einem Gas, einer Fliissigkeit, einer Polymerschmelze oder den amorphen
Bereichen eines semikristallinen Polymers haben keine langreichweitige Ordnung. Die
an ihnen gestreute Intensitét ldsst sich tiber die Debye-Formel [69,70]

Tam(5) =D > (finfo SN 278700) /(270571 (3.25)

beschreiben. Die Summe wird iiber alle Atome innerhalb des bestrahlten Volumens
durchgefiihrt, f; (i=m,n) sind die Atomformfaktoren und r,,, sind die Abstinde zwi-
schen dem m-ten und dem n-ten Atom. Eine vollstdandige analytische Beschreibung von
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3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren

Abbildung 3.4: Die mittlere Comptonstreuung I;,.(s) (grau) und die mittlere kohérente Streuinten-
sitit f2(s) (gestrichelt) eines P3HT Monomers. Die Summe beider Anteile f2(s) 4 Ijn.(s) (schwarz)
entspricht der gesamten gestreuten Intensitit eines Monomers, wenn Interferenzen zwischen den Ato-
men vernachldssigt werden.

Gl. 3.25 ist unmoglich. In der Anwendung wird die von der amorphen Phase gestreute
Intensitdt mit empirischen Funktionen erfasst [71,72]. In semikristallinen Polymeren
ist der Beitrag I,,,(s) proportional zum Anteil x,,, der amorphen Phase und zusétz-
lich durch die scharfen Bragg-Reflexe und die diffuse Streuung aus den kristallinen
Bereichen iiberlagert.

Ein anderer Beitrag zur von den amorphen Bereichen gestreuten Intensitét stammt
von thermischen Dichtefluktuationen auf einer mesoskopischen Léngenskala. Dieser
konstante Intensitdtsbeitrag ist bei kleinen Streuvektoren auszumachen und betragt

In,(0) = Z°N (n) kpTk . (3.26)

Dabei ist Z die mittlere Kernladungszahl, N die Anzahl der streuenden Atome, (n) =
N/V deren Anzahldichte, kp die Boltzmann-Konstante, T' die absolute Temperatur
und & die isotherme Kompressibilitat [56]. Gl. 3.26 gilt fiir Fliissigkeiten im thermody-
namischen Gleichgewicht, d.h. fiir Temperaturen oberhalb der Glasiibergangstempera-
tur [73].

Inkohéarent gestreute Intensitit

Der letzte Term in GIl. 3.11 ist durch Compton-Streuung verursacht. Der Begriff ,inko-
harent deutet den Verlust der Phasenbeziehung zwischen einfallendem und gestreuten
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Abbildung 3.5: Rontgenweitwinkelstreukurven der Probe P3HT3 nach Multiplikation mit o um die
Intensitdt auf absolute Einheiten zu skalieren (grau). Nach Abzug der inkohédrenten Streuung I;,.(s)

einer Monomereinheit (gestrichelt) wird die kohérente Streuintensitét IS4 (s) (schwarz) erhalten, die in

GlL. 3.35 verwendet wird. Die Summe der berechneten kohérenten und inkohérenten Streuintensitéten
ist ebenfalls dargestellt (strichpunktiert). Alle Intensitéiten wurden mit s? multipliziert. Der Einschub
zeigt, dass die in Gl. 3.29 definierte Grofe T'(s1, s,) fiir groke s, gegen den Wert « strebt.

Strahl an. Daher enthélt I;,.(s) keine Strukturinformationen. Fiir die Analyse der ge-
streuten Intensitét in absoluten Einheiten muss I;,.(s) vorher abgezogen werden. Die
Compton-Streuung fiir ein Atom des Typs i, welches Z Elektronen enthélt, ist nédhe-
rungsweise iiber

Lones(s) = {z _ @} (%)3 (3.27)

gegeben, wobei f;(s) der Atomformfaktor ist und der Faktor (A/)\)? die Wellenléinge-
nénderung zwischen dem einfallenden Photon (A) und dem gestreuten Photon (\)
beriicksichtigt (Breit-Dirac Recoil Factor) [33,56,64]. Fir s — 0 gilt Ip(s) = 0
(f:(0) = Z). Fiir grofere s steigt der Anteil von I;,.(s) an der gesamten Streuintensitét.
In Abb. 3.4 ist die mittlere Compton-Streuung I;n.(s) = Y. NiLinei(s)/ > N; einer Mo-
nomereinheit von P3HT gezeigt, wobei N; die Anzahl der Atome vom Typ i ist. Zusétz-
lich ist auch die kohirente Streuintensitit eines Monomers f2(s) = Y N;f2(s)/ Y. N;
gezeigt. Die Werte fiir I;,.;(s) und f;(s) sind tabelliert [60].

Vonk schlug eine Methode vor, mit der in dieser Arbeit die experimentell gemessene
Intensitat 1(s) = I.on(S) + Linc(s) auf absolute Einheiten skaliert wurde um davon
die inkohérente Intensitdt abziehen zu kénnen [71]. Die gemessene Intensitdt wurde
hierfiir beziiglich Absorption und Polarisation korrigiert und mit s? multipliziert. Die
berechnete inkohiirente Intensitiit I;,.(s) wurde mit dem Breit-Dirac-Faktor korrigiert.
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3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren

Vonks Ansatz basiert darauf, dass die gesamte liber den reziproken Raum integrierte
Intensitat eine Konstante ist:

/OO S2(f2 4 Line)ds = a/oo s*I(s)ds. (3.28)
0 0

In GI. 3.28 ist « der zu bestimmende Skalierungsfaktor zwischen den gemessenen und
den berechneten Intensitédten. Fiir die Bestimmung von « wird das Verhéltnis T'(sq, s,)
zwischen dem linken und dem rechten Integral aus Gl. 3.28 gebildet

f:lp 32(.f2 + j’inc)ds Sp—r00

T f—
(51, 5p) f:lp s21(s)ds

(3.29)

Wie in Gl. 3.29 ausgedriickt, néhert sich fiir wachsendes s, das Verhéltnis T'(sq, s,) dem
Grenzwert a. Daher skaliert die Multiplikation von o mit den gemessenen Intensitéten
diese auf absolute Elektroneneinheiten, wie sie iiber Gl. 3.8 definiert sind. Davon wurde
die inkohiirente Streuung I;,.(s) abgezogen. Die wichtigsten Schritte der Datenanalyse
sind in Abb. 3.5 gezeigt.

3.2.2 Kleinwinkelbereich (SAXS)

Auf einer Langenskala von einem Nanometer und mehr kann ein semikristallines Poly-
mer als Zweiphasensystem beschrieben werden, dass aus sich abwechselnden kristallinen
Lamellen und amorphen Zwischenbereichen besteht (s. Abb. 2.1). Die Elektronendich-
teverteilung auf atomarer Léangenskala spielt nun keine Rolle mehr und man kann zu
einer mittleren Elektronendichte iibergehen. Die lamellare periodische Struktur, durch
die Langperiode d; charakterisiert, ist iiber die Erfiillung der Lauschen Reflexionsbe-
dingung (Gl. 3.14) bei kleinen Streuvektoren s zugénglich. Sie wird anhand der Position
des Bragg-Peaks bei sy, liber

dL = 1/SL (330)

bestimmt. Analog zum Konzept der Invarianten fiir den WAXS-Bereich (Gl. 3.13), ist
die SAXS-Invariante durch

Q= 47r/ s*I(s)ds (3.31)
0
gegeben. Mit der Annahme des Zweiphasensystems ist die Invariante
Q = V<Ape)2¢c¢a (332)
- V(Ape)Qpﬁxc(l - pﬁxc) , (3.33)

wobei ¢. = ﬁxc und ¢, die Volumenanteile der kristallinen und der amorphen Phase,
sowie Ap,. der Elektronendichtekontrast zwischen den beiden Phasen ist.
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3.3. Absolute Kristallinitat von Pulverproben

3.3 Absolute Kristallinitat von Pulverproben

Aus dem bisher Gesagten ist klar geworden, dass die Bestimmung der Kristallinitét eine
klare Unterscheidung der einzelnen Streubeitriage von GIl. 3.11 erfordert. Fiir die An-
wendung sind zwei grundsétzliche Ansétze bekannt, die auf verschiedenen Annahmen
beruhen. Der erste Ansatz geht auf die von Goppel vorgeschlagene Methode zuriick [32],
der zweite Ansatz ist die Ruland-Methode [33].

3.3.1 Goppels Ansatz

Der Ansatz von Goppel [32,75] ordnet die Intensitdt bei einem Streuvektor sg zwi-
schen zwei Bragg-Reflexen dem Beitrag I,,,(s) zu. Diese Intensitat wird sowohl in der
semikristallinen Probe (scr) als auch in einer vollstdndig amorphen Probe, z. B. im ge-
schmolzenen Zustand bei hohen Temperaturen (m), gemessen. Die Kristallinitét folgt
aus dem Verhéltnis beider Intensitaten:

]scr(SO)
Im(SO)

R Xgm =1 — .. (3.34)

Dieser Ansatz ist gerechtfertigt, wenn I;,.(so) und Iy;rs(so) entweder vernachlissigt
oder vor der Analyse abgezogen werden kénnen. Zusétzlich muss man annehmen, dass
sich die Form und Position des Maximums von I,,,(s) bei den zwei verschiedenen
Temperaturen nicht allzu stark dndern.

3.3.2 Methode von Ruland

Ruland schlug eine Methode vor, die auf einer Separation von Ip,q4,(s) vom restlichen
Streusignal beruht [33,62]. Wahrend I;,,.(s) vorher abgezogen werden muss, analysiert
die Methode das Verhéltnis von I..(s) zu I.(s). Die Gitterstérungen werden durch
einen angenaherten Korrekturfaktor beriicksichtigt, der keine detaillierte Kenntnis der
Kristallstruktur, sondern nur der chemische Zusammensetzung, benotigt.

[ Ploagg(s)ds [ 2P (s)ds
[ s Leon(s)ds [ s2f2(s)D(s)ds

S

376(310» k) =

= Tapp(sp) - H(sp, k) (3.35)

In Gl. 3.35 beschreibt die Gitterstorungsfunktion D(s) (s. Gl. 3.36) in Form eines ver-
allgemeinerten Debye-Waller-Faktors die thermischen Gitterschwingungen sowie alle
anderen Gitterstérungen erster und zweiter Art. Der erste Faktor x,,,(s,) entspricht
einer scheinbaren Kristallinitét, die alle Arten von Gitterstorungen vernachléssigt. Die-
se werden durch die Funktion H (s, k) erfasst. Sie enthélt die gemittelte Streuintensitét
der Atome eines Monomers, f2(s) = > N;f2/ > N; (N; ist die Anzahl der Atome i in
der Monomereinheit, s. Abb. 3.5), und die Gitterstorungsfunktion

D(s) ~z e (3.36)
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3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren

mit dem Unordnungsparameter

k= %WZ(AU)Q. (3.37)
Ruland schlug vor auszunutzen, dass der wahre Wert x. in Gl. 3.35 unabhéngig von
der Wahl der oberen Integrationsgrenze s, (s; als untere Grenze) sein muss. Mit dieser
Bedingung konnen x. und k gleichzeitig bestimmt werden. In der Umsetzung werden
die Parameter z. und & variiert, wobei das Integral mindestens fiir zwei verschiedene s,
berechnet wird. Wenn das Ergebnis fiir beide s, iibereinstimmt, sind die wahren Werte
fiir z. und k gefunden. Uber k ist die mittlere quadratische Verschiebung (Awu)? der
Atome aus ihrer Ruhelage zugénglich.

Obwohl Rulands Ansatz im Prinzip sehr leistungsfihig ist, da er beide die kristalli-
nen Anteile charakterisierenden Parameter bestimmt, hat er doch einige Einschréankun-
gen: (1) Der Ausdruck 3.36 fiir die Gitterstorungsfunktion D(s) beruht auf mehreren
Néherungen [76]. Er unterstellt, dass die Auslenkungen der Atome in der Einheitszelle
isotrop geschehen. Eine genauere Beschreibung von D(s) wiirde die verschiedenen Ar-
ten der Gitterstorungen und die anisotropen Wechselwirkungen zwischen den Atomen
berticksichtigen [62, 76-79]. (2) In der Anwendung ist es dufserst schwierig Ip,qg(5)
vom Untergrundsignal abzutrennen. Versuche diese Schwierigkeit durch einen analy-
tische Beschreibung von I4¢(s) zu 16sen, beruhen auf Gl. 3.23 und sind daher noch
mehr durch die eben erwéhnten Einschrdnkungen betroffen [0, 380, 81]. (3) Aus Sicht
der Datenanalyse bleibt es weiterhin schwierig die inkohérente Streuung I;,,.(s) korrekt
zu subtrahieren. Dafiir miissen die Intensitédten auf absolute Werte skaliert werden und
Korrekturen beziiglich Absorption und Polarisation sind nétig.

Kristallinitat in P3HT

Die direkte Anwendung der Ruland-Methode fiir P3HT ist problematisch, da P3HT nur
eine geringe Anzahl gut aufgeldster Bragg-Reflexe zeigt. Das ruft grofe Unsicherheiten
in der Auswertung der Integrale von Gl. 3.35 hervor. Zusétzlich sind die Wechselwir-
kungen in einem P3HT-Kristall mit Sicherheit anisotrop: zwischen den Seitenketten als
Van-der-Waals-Kréfte, m-m-Wechselwirkungen zwischen den Thiophenringen verschie-
dener Ketten und kovalente Bindungen entlang der Hauptkette. Eine Beschreibung der
diffusen Streuung tiber Gl. 3.23 liefert keine zufriedenstellenden Ergebnisse [79,52]. Da-
her schlagen wir hier vor Goppels Methode zu benutzen um die Kristallinitat von PSHT
zu bestimmen. Wir nutzen den Umstand aus, dass seitenkettensubstituierte Polymere
wie P3HT ein starkes Streusignal bei kleinen Streuwinkeln besitzen. Ursache dafiir ist
der relativ grofte Einheitszellenparameter a in der Grofenordnung von 1,5 nm aufgrund
der Separation von Seiten- und Hauptketten. Im Detail werten wir in Abschn. 5.2 von
Kap. 5 die Intensitédt zwischen dem ersten und dem zweiten Bragg-Reflex von PSHT
aus. Bei diesen Streuvektoren kann die inkohérente Streuung in guter Naherung ver-
nachlissigt werden (s. GL. 3.27 und Abb. 3.4). Sie betréigt fiir sy < 0,1 A~' oder 205, <
9° weniger als 1% der gesamten gestreuten Intensitat. Auferdem ist die diffuse Streuung
vernachléssigbar, wenn der Unordnungsparameter k nicht zu grofs ist (s. Gl. 3.23). Der
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3.4. Rontgenreflektivitat und Rontgenbeugung an diinnen Filmen

sehr kleine Anteil an Streuintensitdt aufgrund von thermischen Dichteschwankungen
kann ebenfalls aufter Acht gelassen werden.

3.4 Rontgenreflektivitat und Rontgenbeugung an diin-
nen Filmen

Werden diinne polymere Filme im Dickenbereich von wenigen Nanometern bis zu einem
Mikrometer mit Hilfe von Rontgenstrahlung untersucht, konnen iiber Rontgenreflekti-
vitdtsmessungen (XRR) zum Beispiel die Filmdicke D und die Massendichte bestimmt
werden. Auf das weite Feld der ebenso zugénglichen vertikalen Filmstruktur wird hier
nicht eingegangen [59]. In der speziellen Geometrie der Rontgenweitwinkelmessungen
unter streifendem Einfall (GID) ist das Signal-zu-Rausch Verhéltnis enorm verstérkt
und das Untergrundsignal des Substrats reduziert. Mit den in Abschn. 3.2.1 vorge-
stellten Konzepten werden mit dieser Technik hauptsachlich Untersuchungen der Kri-
stallstruktur vorgenommen [53]. Die Rontgenmessungen an diinnen Filmen erfordern
einen monochromatischen, idealerweise parallelen Rontgenstrahl, dessen Einfallswinkel
«; prézise eingestellt werden kann.

3.4.1 Rontgenreflektivitit (XRR)

Z

q .
a; /%"
—
I

Abbildung 3.6: Einfallender, reflektierter und eindringender Rontgenstrahl an dem Mehrfachschicht-
system Luft /Film/Substrat mit den Wellenvektoren ko, k und k;.

In Abb. 3.6 ist schematisch ein XRR-Experiment an einem diinnen Polymerfilm
dargestellt. Fiir die in dieser Arbeit verwendeten Energien der Rontgenstrahlung im
keV-Bereich kann der komplexe Brechungsindex des diinnen Films durch

n=1-08(7) +ip(7) (3.38)

angenihert werden. Dabei sind [1 — §(7)| der Realteil (6 > 0, 6 ~ 107%) und B(7) der
Imaginarteil. Im Falle eines homogenen Mediums und weit entfernt von Absorptions-
kanten konnen aus Gl. 3.38 beide Anteile mit
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3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren
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Abbildung 3.7: (a) Beispielhafte Rontgenreflektivititskurve fiir ein Polymer/Substratsystem in se-
milogarithmischer Auftragung (A = 1,541 A) Im Bereich kleiner Einfallswinkel kommt es zur Total-
reflexion des Rontgenstrahls. Im vergrofierten Ausschnitt der Kurve fillt die Intensitét bei o; = 0,18°
und a; = 0,25° ab, was den kritischen Winkeln des Polymerfilms, af°!, bzw. des Substrates, a4,
entspricht. Fiir den Polymerfilm ist in (b) die Eindringtiefe des einfallenden Strahles dargestellt. Die
Eindringtiefe A und der kritische Winkel «, sind nach den Gl. 3.42 und 3.41 von der verwendeten
Wellenlénge abhéngig.

)\2
0 A —TuPe 3.39
27T7“p ( )

A
~ — 3.40
5 e (3.40)

beschrieben werden, wobei r, der klassische Elektronenradius, p. die Elektronendichte
und p der lineare Absorptionskoeffizient sind. Die Betrachtung des Brechungsgesetzes
an der Luft/Film Grenzfliche liefert den kritischen Winkel o, der Totalreflexion fiir
Rontgenstrahlung, der tiber

Qe V26 = A 7";”6 (3.41)

gegeben ist. Fiir alle Einfallswinkel a; mit a; < a, wird die gesamte einfallende Strah-
lung reflektiert. Nur eine evaneszente Welle dringt mit der Eindringtiefe

v= (Vi et -an) 342

in die Filmoberfliche ein [59]. Fiir a;; — 0 fiihrt G1. 3.42 auf Ag = \/27a. = 1/(47r.p)*/?,
eine von der Wellenldnge unabhéngige Grofe. Fiir weiche Materie wie polymere Ober-
flachen liegt Ag im Bereich von ca. 10 nm. Fiir den Fall der Einstrahlbedingung «o; < a.
stammt die gestreute Intensitéat von einer oberflichennahen, wenige Nanometer dicken
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3.4.2. Rontgenbeugung unter streifendem Einfall (GID)

Schicht. Das ermoglicht oberflachensensitive Strukturuntersuchungen (s. Abschn. 3.4.2)
[34-87].

Beispielhaft soll anhand des in Abb. 3.6 schematisch dargestellten Mehrschicht-
systems Luft/Film/Substrat die in Abb. 3.7a gezeigte Reflektivitatskurve, die unter
der symmetrischen Messbedingung o; = o (¢ = (¢:,0,0)) aufgenommen wurde, dis-
kutiert werden. Auf einem niherungsweise durch die Fresnel-Reflektivitit Ry ~ a;*
(fiir oy > 3a.) gegebenen, abfallenden Intensitétsverlauf sind die Kiessig-Oszillationen
zu erkennen. Sie treten aufgrund von konstruktiver und destruktiver Interferenz der
an den verschiedenen Grenzflachen reflektierten Strahlen auf und sind von der inter-
nen Schichtstruktur, den Rauigkeiten der Grenzflichen und der gesamten Filmdicke D
abhéngig. Letztere ist in guter Naherung iiber

2

D =
Aq.

(3.43)

gegeben, wobei Aq, der Abstand zweier aufeinander folgender Maxima der Kiessig-
Oszillationen ist. Der fiir o; < 0,3° vergrdfserte Ausschnitt in Abb. 3.7a zeigt den

Bereich der Totalreflexion mit den kritischen Winkeln des Polymerfilms bei af? ~

0,18° und des Substrats bei a2* ~ 0,25°, aus denen mit Gl. 3.41 die jeweiligen Dichten
berechnet werden kénnen. Der Verlauf der Eindringtiefe A des Rontgenstrahls in diesem

Winkelbereich ist in Abb. 3.7b dargestellt.

3.4.2 Rontgenbeugung unter streifendem Einfall (GID)

GID-Messungen werden in einer asymmetrischen Geometrie, wie in Abb. 3.8a gezeigt,
durchgefiihrt, in der der Einfallswinkel sehr viel kleiner als der gemessene Ausfallwinkel
des gestreuten Strahls ist, o < ~. Ublicherweise wird «; unter der Vorgabe af? <

&
a; < a3 eingestellt, so dass das gestreute Signal nur aus dem Polymerfilm stammt.

Fiir o; < o als Einstrahlbedingung stammt die gestreute Intensitéit allein aus der
obersten Schicht des Polymerfilms. Die ¢.-Komponente des Streuvektors muss bzgl. der
Brechung des einfallenden Strahls korrigiert werden, der eigentlich unter dem Winkel
@;eff in den Film eindringt (s. Abb. 3.8b). Wird das Snelliussche Brechungsgesetz

angewendet, erhilt man fiir den Streuvektor

G cos d cos(y — a;) — cos q;
g | =27/A sind cos(y — ) ., (3.44)
q- (sin? oy — sin? o )'/? + (sin?(y — o) — sin® a,)'/?

wobei anhand der Abb. 3.8a und b deutlich wird, dass der auf dem Detektor gemes-
sene Ausfallwinkel v mit dem Ausfallwinkel oy gegeniiber der Substratebene iiber die
Beziehung oy = v — o; zusammenhangt. Wird auf dem Meridian des Detektors die
(hkl) Bragg-Reflex Intensitit registriert, stammt sie von Netzebenen, deren Normale
um den Winkel 0y, — a; = 0y gegeniiber der Substratnormalen 77 geneigt sind. Das
ist eine nicht spekuldre Messbedingung.
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3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren

U (b)

Abbildung 3.8: (a) Aufbau fiir die Rontgenbeugung unter streifendem Einfall mit einem Flachende-
tektor, wie z.B. am Synchrotron verwendet. Am hier verwendeten Diffraktometer kann der Detektor
nur in der durch einfallenden und reflektierten Strahl aufgespannten Streuebene positioniert werden
(durch Strichpunktlinien angedeutet; auch als vertikale Streuebene bezeichnet). In diesem Fall sind
nur Streuvektoren, die in der xz-Ebene liegen, zugénglich: ¢ = (g¢s,0,¢.). (b) Seitenansicht des in (a)
gezeigten Aufbaus.

3.5 Polfiguren und Orientierungsverteilungfunktion
der Kristallite

Das allgemeine Ziel von Polfigurmessungen an einer (semi-) kristallinen Probe ist die
Bestimmung der Orientierungsverteilungsfunktion (Orientation Distribution Function,
ODF) der Kristallite, oder - viel hdufiger angewendet - eine reduzierte Darstellung die-
ser. Beispielsweise werden die Vorzugsorientierungen bestimmter kristallographischer
Axen angegeben. Eine vollstindige ODF ist prinzipiell {iber Messungen einer ausrei-
chenden Anzahl von Polfiguren zuginglich! [39,90]. Dafiir werden wie auch bei anderen
Streumethoden Rontgen-, Neutronen und auch Elektronenstrahlung eingesetzt.

L Polfiguren werden auch Poldichteverteilungen genannt, was ihre inhaltliche Bedeutung klarer aus-
driickt. Die Definition des Begriffs Textur im strengen Sinne ist ebenfalls die ODF der Kristallite [35].
Die gebrauchliche Verwendung des Begriffs meint jedoch nur eine Anisotropie oder gewisse Vorzugs-
richtung der Kristallitorienierung.

24



3.5.1. Orientierungsverteilungsfunktion (ODF)

Die Anwendung der ODF-Analyse ist fiir unterschiedliche Materialklassen wie Me-
tallen [91], Keramiken [38] und Polymeren [92], auch an geologischen Materialien [35]
gezeigt worden. Die ersten vollstdndigen analytischen Beschreibungen wurden in et-
wa zeitgleich durch Bunge und Roe entwickelt [389,91]. In der Metallurgie spielt die
ODF-Analyse eine herausragende Bedeutung und ist fiir diese Anwendungen am wei-
testen entwickelt [38]. Fiir die ODF-Analyse von semikristallinen, polymeren Materia-
lien sind héufig die geringe Kristallsymmetrie (orthorhombisch oder triklin) und grofe
Gitterparameter eine Einschrankung. Diese fiihren einerseits zu einer grofen Anzahl an
Bragg-Reflexen, die sich bei hohen Streuvektoren iiberlagern. Eine notwendige Separa-
tion der Bragg-Reflexe untereinander ist daher eine Herausforderung [93]. Andererseits
haben die Bragg-Reflexe im Vergleich zu nicht polymeren Materialien eine geringere
Intensitét, was die Abtrennung vom amorphen Untergrundsignal weiter erschwert.

Zunéchst werden in den Abschn. 3.5.1 und 3.5.2 die ODF und Polfiguren einge-
fithrt. In Abschn. 3.6 wird die experimentelle Bestimmung von Polfiguren aus GID-
Messungen und Messungen in der sogenannten Schulz-Geometrie behandelt. In dieser
Arbeit werden Polfigurmessungen zur Untersuchung der Schichtstruktur diinner PSHT
Filme eingesetzt. Sie ermoglichen eine quantitative Charakterisierung der Vorzugsori-
entierung der Kristallite. Zusatzlich wird der Versuch unternommen die Kristallinitét
in diesen Filmen zu bestimmen. Es ist bekannt, dass in den P3HT Filmen eine orien-
tierte Kristallstruktur vorliegt. Die a-Richtung der Kristallite, welche einer Schichtung
von Haupt- und Seitenketten entspricht, liegt parallel zur Substratnormalen 77 (s. Abb.
2.1 und 6.16). In der Substratebene sind die Orientierungen der Kristallite isotrop ver-
teilt. Insgesamt kann also die Textur als eine uniaxiale Faserstruktur (Fiber Tezture)
mit 7 als Rotationssymmetrieachse aufgefasst werden. Um in einer orientierten Probe
die Kristallinitat auf einer relativen Skala bestimmen zu konnen, muss die gestreute
Intensitat aller Kristallitorientierungen erfasst werden.

3.5.1 Orientierungsverteilungsfunktion (ODF)

Wir betrachten anhand von Abb. 3.9a ein polykristallines Material, das im Fall semi-
kristalliner Polymere aus einer Vielzahl an einzelnen kleinen Kristalliten in einer amor-
phen Matrix besteht. Die Orientierung eines(!) Kristalliten sei durch eine Rotation g
gegeben, die das Koordinatensystem des Kristalliten K (z. B. durch das Kristallgitter
definiert) in das der Probe Kp iiberfiihrt

Die Rotation g kann zum Beispiel mit den Eulerwinkeln g = f(¢1®¢p2) oder natiirlich
auch durch drei beliebig anders definierte Winkel realisiert werden, wie in Abb. 3.9b
mit g = f(afy) gezeigt und in der weiteren Beschreibung verwendet. Fiir die allge-
meinste Formulierung von Kristallorientierungen in einem Material wird die vom Ort

7 = (z,y,z) abhéngige Orientierung eines kleinen kristallinen Volumenelements, das
grofer als die Einheitszelle ist, iiber

g=y9() (3.46)
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3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren

Abbildung 3.9: (a) Ein polykristallines Material besteht aus einer Vielzahl unterschiedlich orientier-
ter Korner, die voneinander durch Korngrenzen getrennt sind (graue Linien). Im Falle einer semikri-
stallinen polymeren Probe kann eine kristalline Lamelle als Korn aufgefasst werden. Die amorphen
Zwischenbereiche stellen dann die Korngrenzen dar. Jeder kristallinen Lamelle wird ein Koordinaten-
system K g zugeordnet, das durch eine Rotation g in das Koordinatensystem der Probe Kp tiberfiihrt
werden kann. (b) Experimentelle Realisierung der Rotation g innerhalb der Schulz-Geometrie, fiir die
der Streuvektor ¢ = k— ko durch das Diffraktometer fixiert ist (s. Abb. 3.1 und 3.13). Mit der Rotation
g, beschrieben durch die Winkel («3), wird der Normalenvektor der (hkl) Kristallebenenschar (rot),
ﬁ, auf ¢ gedreht. Der Normalenvektor h wird auch Pol genannt und sei parallel zur ausgezeichneten
Probenrichtung ¢. In der Messung wird ja die gesamte Probe, und nicht nur ein einzelner Kristallit,
gedreht.

eingefiihrt [90,94]. Die ODF
av,|v
d—g = f(9> (3-47)

ist der Volumenanteil der Kristallite mit dem Gesamtvolumen dV; und der Rotation g.
Das gesamte bestrahlte Volumen ist V' und dg ein kleiner Bereich um ¢ herum.

3.5.2 Polfigur

Ein Pol ist der Normalenvektor i auf einer (hkl) Kristallebene (rot in Abb. 3.9b). Man
kann die Polfigur als Kristallrichtungsverteilungsfunktion auffassen; andere bezeichnen

die Polfigur auch als Poldichteverteilung [94,95]. Sie ist experimentell zugénglich und
allgemein iiber

dvﬁng/ 4 s o7 o

—aq = b)) it h L (), §= {aB} (3.48)

definiert. Dabei ist dvﬁng das Volumen der Kristallite, deren Normalenvektor h parallel
zu einer ausgezeichneten Probenrichtung ¢ (s. Abb. 3.9b) ist. Der Einheitsvektor i wird
haufig durch Kugelkoordinaten angegeben, ¢ = {5}, und d2 = sin a da d ist ein um
i gegebenes Raumwinkelelement. Fiir eine Polfigurmessung in der Schulz-Geometrie
wird daher ¢/ - und damit h - durch o und [ so rotiert, dass sie parallel zu ¢ ausgerichtet

werden, und sich damit die (hkl) Ebene eines Kristalliten in Reflexionsstellung befindet.
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3.5.2. Polfigur

Verkniipfung von ODF und Polfigur

Die Definition der Polfigur in Gl. 3.48 ist unabhéngig von der Rotation um h und
daher nur eine zweidimensionale Funktion mit den Variablen o und . Die ODF in GI.
3.47 ist aber eine dreidimensionale Funktion mit den Variablen (af37). Es kann gezeigt
werden, dass Gl. 3.48 und Gl. 3.47 in der Grundgleichung fiir die Texturanalyse [9]

Pufad) =5 [ fo)dr (3.49)
Al

voneinander abhédngen, wobei v der Rotationswinkel um die Streurichtung HHQ ist (s.
Abb. 3.9b). Eine Polfigur ist eine zweidimensionale Projektion (Integral) der dreidi-
mensionalen ODF.

Allgemeine Eigenschaften der Polfigur

Fiir die praktische Bestimmung, die Anwendung und die Vergleichbarkeit wird die
Polfigur iiber

M _ %Phkl(a, 8) sin(a) da df (3.50)
normiert [96]. Die Normierung erfolgt iiber die Beziehung
T on
P (e, B) sin(a) dadf = 47 . (3.51)
a=0 =0

Fiir eine Probe mit regellos orientierten Kristalliten, einer sogenannten Pulverprobe,
ist die Polfigur eine Konstante

Pra(a, B) = Py - (3.52)
Aus GI. 3.51 folgt somit P}, = 1.
Fiir eine Probe mit Fasertextur ist die Polfigur unabhingig vom Winkel 3. Des

Weiteren muss die Polfigur nur auf einer Halbkugel (0 < a < 7/2) bestimmt werden.
Es folgt

dV(«)

v = Pu() sin(«) do (3.53)
mit der Normierungsbedingung
w/2
/ Pua(a) sin(a) do = 1. (3.54)
a=0

Mit Gl. 3.54 erhélt man wieder P}, = 1 als konstante Poldichte fiir den Fall isotro-
per Kristallitorientierungen.
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3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren

Abbildung 3.10: Die Reflexionsbedingung ist innerhalb eines Winkelbereichs |AQ| ~ AQ; AQy,
dem Polfigurfenster, um den Streuvektor ¢ herum erfiillt (nach Ref. [97]).

3.6 Experimentelle Bestimmung der Polfigur

Die experimentelle Bestimmung der Polfigur wird in diesem Abschnitt behandelt. Zu-
néchst wird in Abschn. 3.6.1 gezeigt, dass die gemessene Polfigur eine Faltung der wah-
ren Polfigur mit einer durch das Instrument gegebenen Auflésungsfunktion ist. Darauf
aufbauend wird in Abschn. 3.6.2 grundsétzlich beschrieben wie Polfiguren und aus ih-
nen ein Maf fiir die Kristallinitdt polymerer Proben bestimmt werden kénnen. In den
Abschn. 3.6.3 und 3.6.4 wird dazu auf die in dieser Arbeit verwendeten Messaufbauten
eingegangen.

3.6.1 Polfigurfenster

Einfallender und gestreuter Strahl weisen, wie in Abb. 3.10 dargestellt, jeweils durch
die Apparatur bedingte Strahldivergenzen um deren Wellenvektoren Eo und k auf. Die
Normale einer Kristallgitterebenenschar kann daher (mit der Probe) innerhalb eines be-
stimmten Raumwinkelbereichs variiert werden, ohne die Reflexionsbedingung von Gl.
3.14 zu verlassen. Dieser Raumwinkelbereich A2 wird Polfigurfenster genannt. Die Sen-
sitivitat 7' (in der Literatur durch Transparency bezeichnet), mit der die Poldichte die-
ser Netzebene vom Gerét erfasst wird, variiert innerhalb von AQ, also T' = T'(Ac«, Ap).
Die gemessene Poldichte

Phkl<047 ﬁ) = / /Phkl(oz + Ao, 5+ Aﬁ)T(AO&, Aﬂ) da dp (355)

Aa AB
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3.6.2. Grundgleichung der Polfigurbestimmung und die Bestimmung der Kristallinitat

ist daher eine Faltung der wahren Poldichte Py mit T' = T'(Aa, AB) [97]. Das Polfigur-
fenster bestimmt das Aufléosungsvermogen des Messgerits in Richtung der Polfigurwin-
kel v und f [98]. Die wahre Polfigur Py ist durch die Messung verschmiert und durch
eine Entfaltungsoperation von Gl. 3.55 zugénglich, was jedoch im Anwendungsbereich
selten durchgefiihrt wird. Die trivialen Falle sind

Puwi(e, ) =~ Puwi(r, B) (3.56)
Phkl(oz,ﬁ) =~ T(AO&,Aﬁ) (357)

Gl. 3.56 gilt fiir eine unendlich scharfe Auflésung, T'(Aa, AB) = 6(Aa, AB), die mit-
tels hochauflésender Texturmessungen angestrebt wird. Wird eine Einkristallprobe,
Puii(a, B) = d(a, ), in einem gewdhnlichen Texturgoniometer vermessen, liegt der
Fall von GI. 3.57 vor. Diese Bedingung erlaubt es Polfigurfenster quantitativ zu unter-
suchen [95].

Die Strahldivergenzen ¢ und €, bestimmen die Breite des Polfigurfensters in der
Streuebene, AQ), und senkrecht dazu, AQ; (s. Abb. 3.10), und somit das Auflésungs-
vermogen fiir die Polfigurmessung. Moras et al. geben die Grofen des Fenster mit

AQ” = EH—FAQ und (3.58)
AQ, = €,/sinf (3.59)

an. Die maximale Breite der Verteilung der Bragg-Winkel, Af, hiangt von der Schwan-
kung in der Wellenldnge, A\, und der Schwankung Ad um den mittleren Netzebenen-
abstand d ab [98]. Nach Gl. 3.59 wird die Fenstergrofe A, durch die Wahl von 6
dominiert. Die Dimensionen des Polfigurfensters konnen stark asymmetrisch sein, fiir
tibliche Texturgoniometer gilt AQ; > AQ).

Im Allgemeinen ist das Auflésungsvermogen von Systemen mit Flachendetektoren
um etwa eine Grokenordnung besser als bei Verwendung eines Punktdetektors (Schulz-
Geometrie) oder eines eindimensionalen positionssensitiven Detektors [94, 98, 99]. In
dieser Arbeit wird fiir die Polfigurmessungen am Synchrotron mit dem Flédchendetek-
tor daher der Fall von Gl. 3.56 angenommen. Fiir die durchgefiihrten Messungen mit
dem Diffraktometer in der Schulz-Geometrie gilt diese Naherung sicher nicht. Um die
Polfiguren quantitativ zu analysieren, wird sie trotzdem verwendet. In Abschn. 7.4.2
wird eine Abschatzung fiir A€), als limitierender Faktor fiir das Auflésungsvermogen
des Diffraktometers angegeben.

3.6.2 Grundgleichung der Polfigurbestimmung und die Bestim-
mung der Kristallinitat

Fiir die folgenden Betrachtungen sei die Intensitét {iber

1 do

definiert. Im Gegensatz zu Gl. 3.8 wurde hier noch nicht durch den Polarisationsfaktor
C'p geteilt. Dann ist die Intensitit eines Bragg-Reflexes Iy, mit der gemessenen Polfigur
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3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren

Py aus Gl 3.55 {iber
(0,0, 8) = b [0 = Opy] - Shwa - Paa(, B) - |AQ| - Cy - Cp + B (3.61)

verkniipft. Dabei ist b [0 — 61,] das normierte Profil und 6}, die zentrale Position des
Bragg-Peaks, Sy die Streukraft einer isotropen Probe pro Einheitsvolumen, Py, die
gemessene Poldichte in Vielfachen der Streukraft der isotropen Probe und |AQ| die
Grofe des Polfigurfensters. Letzterer Faktor, sowie das bestrahlte Volumen Cy2, der
Polarisationsfaktor C'p und die Untergrundstreuung B héngen dabei von den Messbe-
dingungen und daher unter Umsténden von « und [ ab. Sie werden in den Abschn.
3.6.3 und 3.6.4 gesondert behandelt. Unter Annahme einer hochauflésenden Messung
(s. Gl 3.56) wird aus Gl. 3.61 der Ausdruck

Ihkl(e,a,ﬁ) =) [9 - 9}%[} . Shkl . Phkl(a,ﬁ) . |AQ| . CV . Cp + B (362)

zur Bestimmung der wahren Polfigur Py («, 8) [94]. Das Ersetzen von I (0, «, 3)
durch die integrale Intensitét

it ) = [ Tuat6.0.5) 6~ 03] 49 (3.63)
eliminiert die Profilfunktion in Gl. 3.62 und fihrt auf
Iipi(e, B) = Syt - Pui(e, B) - [AQ] - Cy - Cp + B. (3.64)

Gl. 3.64 ermdglicht es schon aus den integrierten Bragg-Reflexintensitaten die (hkl)
Polfigur zu bestimmen. Wenn ferner alle Intensitiatskorrekturfaktoren unabhingig von
den Polfigurwinkeln {af} sind, konnen sie in einen Normierungsfaktor Ny zusam-
mengefasst werden, der eventuell durch die Integration von I/%) = N Py tiber der
gesamten Polkugel bestimmt werden kann [95]. Die Streukraft einer vollstindig kristal-
linen isotropen Pulverprobe Spxy = nagi- 1/ V2 - | Fhrol” €7 -1/ (47m5%) 6(s — spp) findet
sich ebenso in Gl. 3.21 wieder und hat die Einheit m~—3, wobei s noch in § umgewandelt
werden muss.

Gewohnlich stehen jedoch weder Sy, in absoluten Werten noch |AQ| zur Verfiigung.
Fiir die zu untersuchenden diinnen Polymerfilme nehmen wir nun eine Fasertextur an.
Dann kann GI. 3.64 iiber /8 integriert werden und nach Umstellen folgt

(o) — B

(3.65)

Mit der Definition fiir die normierte Polfigur einer Fasertextur aus Gl. 3.53 ergibt sich

/2
v, (o) — B .
/ % / Co Cn sin o dov . (3.66)
« 0

20y wird ggf. aufgrund von Absorption korrigiert. Hiufig wird Cy auch in zwei Faktoren aufgeteilt,
Cy = Vi A mit dem bestrahlten Volumen V;,.,, und dem Absorptionsfaktor A.
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3.6.3. Messungen unter streifendem Einfall mit einem Flachendetektor

Gl. 3.66 sagt aus, dass iiber die Integration der Intensitat /7 («) das Volumen der
kristallinen Bereiche V, = fa dV, als Anteil am gesamten Probenvolumen V' bestimmt
werden kann. Das entspricht aber gerade dem Volumenanteil

av, V.
. 3.67
T 0 (3.67)

«

und damit der Kristallinitét.

Nun sollen die Formeln fiir die Kristallinitdtsbestimmung der beiden in dieser Arbeit
verwendeten Messgeometrien, der GID-Messung und der Schulz-Geometrie, vorwegge-
nommen werden. In den Abschn. 3.6.3 und 3.6.4 wird auf die detaillierte Ableitung
ihrer Bestandteile eingegangen. Da es um die experimentelle Durchfithrung geht, wer-
den die Winkel anders bezeichnet: a = x und 8 = ¢. Es wird gezeigt, dass fiir die
allgemein formulierte Gl. 3.66 der Faktor C'y fiir die jeweilige Geometrie berechnet und
eingesetzt werden muss.

In beiden Geometrien wird die Polarisationskorrektur, also Cp, vernachlassigt. Wir
nehmen weiterhin an, dass die Absorption der Rontgenstrahlen vernachlassigt werden
kann, da diinne polymere Filme im Dickenbereich 8 < D < 700 nm untersucht werden.
Fiir die Messungen unter streifendem Einfall mit einem Flichendetektor ergibt das
Einsetzen des in Abschn. 3.6.3 hergeleiteten Faktors, Cy ~ D, aus Gl. 3.76 in die GI.
3.66

/2

1 A .
oo~ [0 - Bysinxdy GID (3.68)
0

Fiir die Messungen in der Schulz-Geometrie am Diffraktometer (Abschn. 3.6.4) gilt
nach Einsetzen von Cy ~ D/ cos x aus Gl. 3.84 in Gl. 3.66

w/2
1
(I(x) — B)sinxcosxdx  Schulz-Geometrie (3.69)

~D
0

Pe

Die obere Grenze der Integration /2 in Gl. 3.69 ist jedoch experimentell nicht zugéng-
lich.

3.6.3 Messungen unter streifendem Einfall mit einem Flachen-
detektor

GID-Messungen sind vorgeschlagen worden, um die Polfiguren diinner Filme quanti-
tativ erfassen zu koénnen [35, 100, 101]. Wir nehmen eine Fasertextur fir den Film an
und der Polfigurwinkel «v sei nun mit yx bezeichnet. Baker et al. zeigten, dass ein wie
in Abb. 3.8a gezeigtes Experiment mit streifendem Einfallswinkel «; und einem FIl&-
chendetektor keine Abbildung des reziproken Raums (Reciprocal Space Map) ist und
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3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren

A7
ehkl
x=0°
¢ |-
b
C_i X=: 90
/k .

Abbildung 3.11: Rontgenstreuung unter streifendem Einfall: Der Schnitt S der Ewaldkugel E mit
der Kugel O, auf die die reziproken Gittervektoren der (hkl) Netzebene entsprechend der ODF der
Kristallite zeigen konnen (Polanyi-Kugel [102]). Wird an die Stelle von S der Flachendetektor positio-
niert (Abb. 3.8a), kann dort ein Ausschnitt der gesamten Polfigur als gestreute Intensitit gemessen
werden. Der Streuvektor @ = (gz, ¢y, 0) (x = 90°) hat nur Komponenten in der zy-Ebene im Proben-
koordinatensystem xyz und die gemessene Intensitdt befindet sich auf dem Horizont des Detektors.
Fiir b = (0,0,¢.) (x = 0°) wird keine Intensitit detektiert. Mit &= (g,0, ) ist hier ein Streuvektor
bezeichnet, fiir den auf dem Detektor ein rein meridionales Streusignal gemessen wird. Wird die Probe
um den Winkel 8, gekippt, ist sowohl die Intensitéat an der Position b als auch fiir alle Streuvektoren
mit den Orientierungen 0 < x < Opx; zugénglich. Diese Einstellung wird als Messung in spekulérer
Position bezeichnet.

nur die Bestimmung einer angendherten Polfigur zulasst [100]. Anhand von Abb. 3.11
wird dies veranschaulicht. Die in der Literatur erstmalig als Polanyi-Kugel [102] (O)
erwahnte Kugeloberflache, auf der die Poldichte aller Kristallite in der Probe verteilt
ist, hat den Radius |ghxi| = gnw- Der Ursprung des reziproken Gitters, ¢ = 0, liegt
im Mittelpunkt der Polanyi-Kugel und auf dem Rand der Ewaldkugel (E). Der Wel-
lenvektor des einfallenden Strahls zeige auf ¢ = 0. Auf dem durch (S) bezeichneten
Kreis kann dann die von der Probe gestreute Intensitat detektiert werden. Nun wird
klar, dass fiir eine GID-Messung nur unter den Bedingungen -90° < x < 0 und
O < x < 90° die Kristallorientierungen gux; (Pole) experimentell zugénglich sind.
Nach Abb. 3.11 sind auf dem Meridian des Flachendetektors (s. Abb. 3.8a) nur die
Intensitédten bei den Streuvektoren mit y ~ 6 zu sehen. Von spekulédrer Streuung
kann in diesem Fall nicht gesprochen werden. Die vollstandige Polfigur einer fasertex-
turierten Probe umfasst jedoch den Bereich -90° < y < 90°. Baker et al. schlugen daher
vor eine zusétzliche Messung in der sogenannten spekulédren Bedingung, a; = Op; (Spe-
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3.6.3. Messungen unter streifendem Einfall mit einem Flachendetektor

Abbildung 3.12: Geometrie fiir die Berechnung des Faktors Cy, der sowohl das bestrahlte Volumen
als auch die Absorption des einfallenden und gestreuten Strahls beriicksichtigt.

cular Position), durchzufiihren um anschliefend eine vollstdndige Polfigur aus beiden
Messungen konstruieren zu kénnen [100]. Dies sei insbesondere fiir Filme mit perfekt
orientierten Kristalliten notig, fiir die g || 7 gilt (77 als Substratnormale). Um die Pol-
figur aus der GID-Messung bestimmen zu kénnen, sind nach Gl. 3.65 die Intensitidten
beziiglich der Polarisation und dem bestrahlten Volumen zu korrigieren.

Polarisationsfaktor

Synchrotronstrahlung ist linear polarisiert, wenn der Beobachter sich in der Ebene
des Speicherrings befindet, und elliptisch polarisiert aufserhalb dieser Ebene. In Abb.
3.8a ist die durch den einfallenden und reflektierten Strahl aufgespannte Ebene die
vertikale Streuebene. Fiir diese Ebene gilt Cp = 1 (s. Gl 3.7). Entsprechend gilt fiir die
Substratebene (horizontal) Cp = cos? 20, Abhéngig von der Position der detektierten
Intensitéat auf dem Flachendetektor muss mit

Cp = pp(1 — cos® ysin® ) + (1 — pp)(1 — sin?7) (3.70)

korrigiert werden. Die Winkeldefinitionen in Gl. 3.70 beziehen sich auf Abb. 3.8a
und der Anteil der horizontal polarisierten Strahlung ist fiir eine Synhrotronquel-
le typischerweise p, = 0,98. Uber einfache geometrische Uberlegungen kann Cp als
Cp = f(7(x),d(x)) dargestellt werden. Die Gesamtédnderung von Cp betrigt jedoch
weniger als 1% fiir den gesamten Polfigurbereich 0 < |x| < 90° bei einem Bragg-Winkel
von Op &~ 2°, wie es in der Analyse der (100) Polfiguren von P3HT der Fall ist (A =
1,04 A). Daher wurde der Polarisationsfaktor in dieser Arbeit vernachlissigt.

Bestrahltes Volumen

Abhéngig von Einfallswinkel «; und Austrittswinkel + legt der Strahl unterschiedli-
che Wege in der Probe zuriick. Fiir die Herleitung von Cy beginnen wir mit Gl. 3.64,
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3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren

wobei der Intensitdtsuntergrund B schon abgezogen und der Polarisationsfaktor ver-
nachléssigt sei. Anhand von Abb. 3.12 betrachten wir die aus einem Volumenelement
dV = A;dz in der Tiefe z (gemessen von der Oberfliche) gestreute Intensitét

dI = ipg - exp (—pzkop) - Asdz . (3.71)

Fiir ipg = Shit - Prri(X) - |AQ| nehmen wir dabei an, dass Py () nicht von z abhéngt.
Die bestrahlte Fliache auf der Probe A; = F/sin «; ist durch den Querschnitt des ein-
fallenden Strahls F' und «; gegeben. Die vom Detektor registrierte Intensitét ist nach
Gl. 3.9 abgeschwécht, was durch den Faktor exp (—puzkop) erfasst wird. Der geome-
trieabhéngige Faktor kop beriicksichtigt die von einfallendem und gestreutem Strahl
zuriickgelegten Wegléngen [y = z/sina; und Iy = z/sin~ als

1 1
_l’_

sinoq;  siny

kQD — (372)

Nach Einsetzen von kop und A; in Gl. 3.71 wird iiber die gesamte Filmdicke D integriert

D
F
/d[,i% = thl /exp —pzkap) dz (3.73)
0
um
It = thi [1 — €Xp (—MD : kzD)] = tpp - Oy (374)

sinq; - kop

und damit Cy, zu erhalten. Nun betrachten wir noch zwei wichtige Grenzfille von GI.
3.74.

Im Fall einer unendlich dicken Probe mit D — oo gilt fir x| < 90° in guter
Néherung

F 1
v = = const . (3.75)

sinq; - kop

Zwar &ndert sich mit x auch v in Gl 3.72 (s. Abb. 3.8a). Da in kyp jedoch stets der
Term (sin;)~! im Vergleich zu (siny)~! dominiert, da «; < v fiir |x| < 90°, ist kop
unabhéngig von x und die Naherung von GIl. 3.75 ist gerechtfertigt.

Wenn die Absorption hingegen vernachléssigt werden kann, d.h. D - kyp — 0, gilt

- p. (3.76)

sin o

Fiir die hier verwendeten diinnen Polymerfilme und kleine Wellenldangen (1 = u())) ist
GIl. 3.76 in guter Ndherung erfiillt.
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3.6.4. Quantitative Texturmessungen in der Schulz-Geometrie

Abbildung 3.13: Streugeometrie in Reflexionsposition fiir Texturmessungen nach Schulz [103].

3.6.4 Quantitative Texturmessungen in der Schulz-Geometrie

Eines der ersten vorgeschlagenen Experimente zur Bestimmung von Réntgenpolfiguren
ist die beriihmte Schulz-Geometrie, dargestellt in Abb. 3.13. Texturmessungen werden
hier bei konstantem Streuvektor ¢, d.h. auf dem (hkl) Bragg-Reflex unter der Bedin-
gung 0 = Oy = const, durchgefiihrt. Sie liefern die Intensitéten I(y, ¢), wobei ¢ als
Azimuthwinkel durch eine Drehung der Probe um die Substratnormale 7 eingestellt
wird. Fiir den Polfigurwinkel § aus Abschn. 3.5.2 gilt nun also 8 = ¢. Der Kippwinkel
X zwischen 7 und der Streuebene entspricht dem Polfigurwinkel «. Die Texturmessung
unter der Bedingung 6 = 60,,,; = const ist eine Naherung, da sich Position und Form
des Bragg-Reflexes mit x verdndern konnen und hier nicht iiber den Bragg-Reflex inte-
griert wird. Da wir eine Fasertextur fiir die Probe annehmen, kann die Intensitét iiber
¢ gemittelt werden

I(x) = (L(X: ®)x=const) - (3.77)
Der Polarisationsfaktor Cp (s. Gl. 3.7) ist konstant.

In der Anwendung der Polfigurbestimmung nach Schulz gibt es verschiedene Ein-
schrankungen. Aufgrund der endlichen lateralen Probenausdehnung und eines begrenz-
ten Sichtfensters des Detektors senkrecht zur Streuebene ist nie die Intensitét bei y =
90° zugénglich. Selbst fiir Pulverproben, fiir die nach Gl. 3.52 eine von x unabhéngige
Polfigur zu erwarten ist, wird nur ein obere Grenze x erreicht, ab der die Intensitat
drastisch abfallt |33, 101]. Weitere als Defokussiereffekte zusammengefasste Einfliisse
verdandern ebenso den Verlauf der Polfigur, konnen aber evtl. durch eine Kalibriermes-
sung mit einer isotropen Probe verringert werden [33,105].
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3. Rontgenuntersuchungen an semikristallinen Polymeren

Bestrahltes Volumen

Fiir diinne Filme ist in dieser Geometrie, # > 1°, die Absorption der Rontgenstrahlen
vernachlassigbar, d.h. uD < 1. Das bestrahlte Volumen &andert sich jedoch mit dem
Kippwinkel x. Analog zu Gl. 3.73 wird iiber

F

dl (260 =y ———————— —uzkg)d .
/ ( hkl) thlsin&cosx/eXp( nz S) z (3 78)
0

die vom Detektor gemessene Intensitiat berechnet. Der Blick auf Abb. 3.12 zeigt, dass
nun «o; = vy = O gilt (symmetrische oder auch spekulidre Bedingung). Zusétzlich
zu beriicksichtigen ist der durch die Kippung verursachte Term cos x [23]. Damit ist
das streuende Volumenelement iiber dV = F - dz/(sin Oy cos x) gegeben. Mit dem
Geometriefaktor

2

kg = ————— )
57 sin Onir - COS X (3.79)

ergibt die Auswertung der Integrale in Gl. 3.78
F 1

1(26 = 3 1-— —uD -k .
( hkl) Lhikl SN Org COS X 10 ks [ exXp ( % S)] (3 80)
. F
= thlﬂ [1 —exp (—puD - ks)] (3.81)
= ihkl . OV . (382)

Der Grenzfall der undendlich dicken, D — oo, und lateral unendlich ausgedehnten
Probe, fiihrt auf

F
Cy = % = const. (3.83)

Mit sich d&nderndem y findet keine Anderung der gestreuten Intensitit statt. Der Effekt
des sich vergrofsernden streuenden Volumens hebt sich mit der zunehmenden Absorp-
tion auf [104]. Fiir die vernachlassigbare Absorption, D — 0, gilt

F
Cy=—D. (3.84)
sin Oy, cos x

Dieser Fall wurde fir Gl. 3.69 verwendet.
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Kapitel 4

Experimenteller Aufbau und
Probensystem

4.1 Rontgenstreuung

4.1.1 Diffraktometer

Das Mehrzweckdiffraktometer Empyrean der Fa. PANanlytical (Almelo/Niederlande)
wurde im Rahmen dieser Arbeit in der Bragg-Brentano Geometrie, fiir Polfigurmes-
sungen, Reflektivitatsmessungen (X-Ray Reflectivity, XRR) und Roéntgenmessungen
unter streifendem Einfall (Grazing Incidence Diffraction, GID) verwendet (Abb. 4.1).
Zunéchst werden die Rontgenstrahlung erzeugende Rohre (R) und der verwendete De-
tektor (D) charakterisiert. Dann wird auf die einzelnen Messaufbauten mit ihren zuge-
horigen Kollimationssystemen eingegangen.

In der Rontgenrohre (R) werden aus einer Gliithkathode austretende Elektronen
durch eine zwischen Anode und Kathode angelegte Hochspannung beschleunigt. Die
Elektronen treffen auf die Kupferanode und erzeugen abhéngig von der verwende-
ten Spannung ein kontinuierliches Bremsstrahlungsspektrum mit Wellenlingen im A-
Bereich, das durch das materialspezifische, charakteristische Linienspektrum iiberlagert
ist [56,57,100]. In der Empyrean Rontgenrohre wird eine wassergekiihlte Kupferanode
mit Linienfokus (12mm x 0,4mm) verwendet. Die charakteristischen Kupfer-Linien
Ka,, Kq, und Kg, befinden sich bei den Wellenléngen A, = 1,5405 A Mg, = 1,5443 A
und Ag,, = 1,3922 A, wobei die K,,-Linie die hichste Intensitéit hat [56]. Die Réhre
wurde mit einer Hochspannung von 40kV und einem Rohrenstrom von 40 mA betrie-
ben. Durch Berylliumfenster verlisst die Strahlung das Rohrengehéuse.
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4. Experimenteller Aufbau und Probensystem

(b) ~Cs S . @

Abbildung 4.1: Aufbauten des Diffraktometers in der (a) Bragg-Brentano Geometrie, fiir
(b) Polfigurmessungen und fiir (c) Reflektivitdtskurven (XRR) und Messungen unter streifen-
dem Einfall (GID). Bezeichnungen: R...Rontgenrchre mit Strich- (R;) oder Punktfokus (R,),
S...Soller-Schlitze, PDS...programmierbarer Divergenzspalt, Ma...Maske, PASS...programmierbarer
Antistreuschlitz, Ni...Nickelfilter, D...Detektor, CS...gekreuzte Schlitze, E...Eulerwiege, DS...fester
Divergenzspalt, MI...Spiegel, PA...automatischer Abschwiicher, PPC...paralleler Plattenkollimator,
KS...Kollimatorschlitz.
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4.1.1. Diffraktometer

Der PIXcel®P-Detektor (D) ist ein positionsempfindlicher, auf CMOS-Technologie
basierender Halbleiterdetektor des Medipix2 Konsortiums [107], der einzelne Réntgen-
photonen direkt in elektrische Impulse umwandelt. Er besteht aus jeweils 256 horizon-
talen und vertikalen Pixeln zu je 55 nm Seitenldnge, resultierend in der aktiven Fla-
che von etwa 14 mmx14 mm. Der PIXcel*”-Detektor kann als Fliachen-, Linien- oder
Punktdetektor verwendet werden. Nach unverdffentlichten Herstellerangaben kann je-
der einzelne Pixel eine Zahlrate von ca. 15 x 10° cps im linearen Bereich verarbeiten.
Fiir Messungen im Primérstrahl oder bei XRR-Messungen ist es ratsam einen Abschwé-
cher zu benutzen, um einen vorzeitigen Verschleifs einzelner Kanile zu verhindern.

Die Bragg-Brentano Fokussiergeometrie ist, obwohl in dieser Arbeit nur fiir ergén-
zende Messungen verwendet, die am haufigsten benutzte Methode um Roéntgenaufnah-
men von sogenannten Pulverproben (Powder Diffractometry) mit hoher Auflésung und
exzellenter Zahlstatistik zu erhalten. In Pulverproben liegt idealerweise eine isotrope
Richtungsverteilung kleiner Kristallite vor. Die Probe wird divergent bestrahlt; der
gestreute Strahl wird aufgrund der Pulvereigenschaften und der geometrischen Anord-
nung auf den Ort des Detektors fokussiert [105].

In Abb. 4.1a ist der Aufbau gezeigt. Der Rohrenlinienfokus (R;) und der positions-
empfindliche Detektor (D, mit Strichen angedeutet) befinden sich im gleichen Abstand
von 240 mm zum Zentrum der flachen Probe auf der Eulerwiege und werden wahrend
der Messung symmetrisch in der sogenannten #-20-Geometrie verfahren. Hierbei bil-
den einfallender und ausfallender Strahl mit der Probenoberfliche denselben Winkel 6,
wahrend der ausfallende mit dem einfallenden Strahl den Winkel 26 aufspannt. Primér-
seitig wird der von der Rontgenrohre divergent ausgehende Strahl vom programmierba-
ren Divergenzspalt (PDS) in der Streuebene, aufgespannt durch den einfallenden und
gebeugten Strahl (in Abb. 4.1 die Zeichenebene), kollimiert. Diese Kollimation kann
durch eine feste Spaltoffnung vorgegeben sein oder automatisch angepasst werden, so-
dass die auf der Probe bestrahlte Lénge L;.. (in dieser Ebene) bei allen angefahrenen
Winkeln gleich bleibt. Eine Maske (Ma) und Soller-Schlitze (S) begrenzen den Strahl
senkrecht zur Streuebene und schrianken seine (axiale) Divergenz ein. Sekundérseitig
fingt ein Antistreuschlitz (PASS) parasitire Streustrahlung ab. Der Nickelfilter (Ni)
unterdriickt die Kz, -Linie im Vergleich zu den A -Linien stéarker [56,57]. Um exakte
Rontgenreflexpositionen zu erhalten, muss die Probenoberfliche genau mit der axialen
Goniometerachse zusammenfallen und daher in z-Richtung der Eulerwiege in die rich-
tige Position gebracht werden. Die Probenhche kann mit einer kalibrierten Messuhr
eingestellt werden. Alternativ kann die Probenhdhe verwendet werden, bei der unter
der Bedingung 260 = 0° nur noch die halbe Intensitdt eines eng kollimierten Primér-
strahls auf dem Detektor zu messen ist [106].

Fiir die Messung von Rontgenpolfiguren wurde in dieser Arbeit der in Abb. 4.1b
gezeigte Aufbau verwendet. Auf die Grundlagen dieser Methode wurde in Abschn.
3.6 und dort insbesondere Abschn. 3.6.4 eingegangen. Durch Drehung der Rontgen-
rohre um 90° wird vom Linien- auf den Punktfokus (R,, pn X p, = 1,2mmx0,4 mm)
umgestellt. Ein Paar gekreuzter Schlitze (CS) kollimierten den divergenten Strahl pri-
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marseitig in der Streuebene und senkrecht dazu. Sekundérseitig wurden der PASS mit
fester Spaltoffnung, Soller-Schlitze, der Nickelfilter und der Detektor als Punktdetek-
tor mit einer festen Offnung von 1,045 mm (19 Pixel) verwendet. Es kénnen aber auch
der parallele Plattenkollimator (PPC) mit zusétzlichen axialen Detektorblenden zum
Einsatz kommen. Fiir eine Polfigurmessung in Reflexionsstellung wurden nach erfolgter
Hoheneinstellung der Probe in z-Richtung der Einfalls- und der Ausfallwinkel auf die
Position 0y eines Bragg-Reflexes (hkl) fixiert. Dann wurde bei vorgegebenen Kipp-
winkel x (auch mit ¢ bezeichnet [104]) im Bereich von 0 < y < 80° der Azimuthwinkel
¢ zwischen 0 < ¢ < 360° variiert und die Intensitat fiir die Zahlzeit 7 aufgenommen.
Die an den CS eingestellte Hohe h und Breite w geben iiber

_ Rh+pu(R— )

Lirr - . wrr . t 6 41
Fein Oy + Wi, sin x cot Oy (4.1)
und
w,, = Jw Pl =) (4.2)
f cosx

Lange L;.. und Breite W;,. der auf der Probe bestrahlten Fldche, einem Parallelo-
gramm, vor [104,106]. Hierbei sind R = 240 mm der Goniometerradius und f = 150 mm
der Abstand zwischen Rontgenrohrenfokus und CS. Fiir die hier gezeigten Messungen
wurden h = w = 0,2 mm eingestellt. Ublicherweise betrug die Zahlzeit 7 = 44s.

Der Aufbau zur Verwendung fiir die XRR~ und GID-Messungen ist in Abb. 4.1c
schematisch gezeigt, eine grundlegende Einfiihrung befindet sich in Abschn. 3.4. Die
Rohre wird im Linienfokus verwendet und der Strahl durch einen Mehrschicht-Spiegel
(MI) in der Streuebene nahezu parallelisiert. Durch die Konstruktion als Mehrschicht-
system wird die charakteristische Wellenldnge i, reflektiert und gleichzeitig die K-
Strahlung auf unter 0,5% ihrer urspriinglichen Intensitét reduziert [106]. Alternativ
kann auch ein Hybridmonochromator fiir hochauflésende Messungen verwendet werden
(hier nicht gezeigt). Dieser besteht aus einem Mehrschichtspiegel und einem zusétz-
lichen Channel-cut-Germaniumeinkristall. Letzterer separiert die K,,- von der K,,-
Linie, die dabei auf unter 0,1% ihrer Ausgangsintensitit reduziert wird. Diese Mono-
chromatisierung hat gegentiber dem Mehrschicht-Spiegel jedoch den Nachteil einer etwa
um den Faktor 15 reduzierten Intensitédt. Primérseitig wurden ferner ein fester 1/32°
Divergenzspalt (DS), eine 10 mm oder 20 mm Maske (Ma) und ein Strahlabschwécher
(PA) verwendet, der bei Zé&hlraten > 500000 cps automatisch in den Strahl gefahren
wird. Sekundérseitig wurde ein paralleler Plattenkollimator (PPC) mit einem Akzep-
tanzwinkel von 0,27° verwendet. Der zusétzliche Kollimatorschlitz (KS, 0,1 mm) vor
dem Detektor erhoht noch einmal die Auflésung fiir XRR-Messungen und Einstrahl-
winkel <4°. Die Soller-Schlitze beschrinken die axiale Strahldivergenz, die durch den
Spiegel oder PPC nicht kontrolliert werden kann. Der Detektor wurde als Punktdetek-
tor mit einer Offnung von 1,045 mm in der Streuebene verwendet.
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Abbildung 4.2: Schematischer Aufbau der Drehanode (nicht mafstabsgetreu). Bezeichnungen:
R,...Drehanode, O...Rontgenoptik, PH...Lochblende, S...Probenposition, B...Beamstop, D...Detektor,
Lsp...Proben-Detektor-Abstand.

4.1.2 Kleinwinkelstreuanlage - Drehanode

Die in dieser Arbeit fiir Rontgenkleinwinkelstreuexperimente verwendete Apparatur
wurde zur Bestimmung der Kristallinitdt und der Langperiode von P3HT benutzt. Sie
ist in Abb. 4.2 schematisch dargestellt.An dieser Stelle soll nur kurz darauf eingegan-
gen werden. Eine detaillierte Beschreibung des Aufbaus befindet sich in [109,110]. Die
in der Drehanode (R,) der Fa. Rigaku bei einer Leistung von 2,4kW (40kV, 60mA)
erzeugte Rontgenstrahlung wird von der Rontgenoptik (O) der Fa. Osmic (Modell:
Confocal Max-Flux Optics), zwei senkrecht zueinander stehende Vielschichtsysteme,
zu einem Punktfokus kollimiert und zuséatzlich auf die K,-Wellenlénge monochromati-
siert. Der so erzeugte Strahl wird in einem evakuierten Flugrohr durch die Lochblenden
(PH) eins und zwei kollimiert. Die Lochblende PHj fingt parasitire Streustrahlung von
PH, ab. An den Positionen S; und S wurden die Proben in den Abstdnden Lgp; =~
145cm und Lgps =~ 34 cm zum Detektor (D) positioniert. Der Flachendetektor vom
Typ Hi-Star der Fa. Siemens mit 1024 x 1024 Kanélen registriert die gestreute In-
tensitdt. Zu seinem Schutz ist vor ihm ein Primérstrahlfinger (B) angebracht. An
den Probenpositionen S; und Sy betragen die Primérstrahldurchmesser jeweils @g; =
0,6 mm und Pgs = 1,7mm. Der zugingliche Streuvektorbereich betriagt in dieser An-
ordnung 107* < sg; < 2x1072A~1 (9x1073 < g1 < 0,15A~", was dem Bereich der
Langperiode, dr, einer polymeren Probe entspricht) und 5x1073 < sgy < 0,1 At
(3x1072 < g2 < 0,6 A=, was dem Bereich vom P3HT (100) Bragg-Reflex entspricht).
Die Kalibrierung der Streukanile auf Streuvektoren wurde mit einer Silberbehenatpro-
be (spo1 = 1/dpor = 0,01713 At [111]) durchgefithrt und ist in [110] beschrieben. Alle
Messungen erfolgten bei einem Druck von p ~ 107! mbar mit einer typischen Messzeit
von 7 = 15...60 min pro Bild.

Temperaturabhingige Transmissionskorrektur Die Transmission wurde in Ab-
schn. 3.1 mit Gl. 3.9 definiert. Fiir die in Abschn. 5.6 gezeigten Messungen adnderte sich
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Abbildung 4.3: Verwendete Messaufbauten zur Bestimmung der Transmission T'r, wobei nur der
Verlauf des direkten Strahls (und nicht der gestreuten Strahlung) eingezeichnet ist. (a) An der Stelle
der Probenposition (S3) befindet sich nur der leere Probenhalter. Der direkte Strahl wird vom Glas-
kohlenstoff (C) gestreut und vor dem Detektor (D) vom Primérstrahlfdnger (B) vollstdndig absorbiert.
Die vom Glaskohlenstoff gestreute Intensitét Iy ist ein Ma® fiir die Primérstrahlintensitét ig. (b) Mes-
sung der Intensitédt Ir mit der Probe im direkten Strahl. (c) Die Intensitét I,. ist die von der Probe
gestreute Intensitéit. Der Durchmesser des direkten Strahls ist mit @go = 1,7mm an der Stelle S,
kleiner als der Probendurchmesser. Die Zeichnungen sind nicht mafistabsgetreu.

die Transmission temperaturabhéngig, sodass eine entsprechende Korrektur der Daten
notwendig wurde. Der Primérstrahlfluss Jy und der transmittierte Fluss J;,. sind in-
direkt tiber die Intensitét eines isotrop streuenden Glaskohlenstoffs zugidnglich. Durch
die in Abb. 4.3a-c beschriebenen Messaufbauten kann dann die Transmission iiber

[2 - [sc [tr Jtr
Tr=——=—=—=f(T 4.3
= == ) (13)
bestimmt werden. Dabei ist I die vom Detektor gemessene Intensitdat mit einem leeren
Probenhalter, die proportional zu .Jy ist, I5 die Intensitdat nach dem Probendurchgang,
Iy = I, + I,.. Von I, muss daher die von der Probe gestreute Intensitat I . abgezogen
werden.

4.1.3 Synchrotron (ESRF)

Rontgenstrahlung wird auch an Synchrotron-Quellen, wie zum Beispiel dem FEuro-
pean Synchrotron Radiation Facility (ESRF) in Grenoble/Frankreich, erzeugt und zu
einer Vielzahl von Experimenten genutzt. Das Herzstiick des Synchrotrons ist der
Speicherring, in dem Elektronen bei relativistischen Geschwindigkeiten (£ ~ 6 GeV)
durch magnetische Felder auf ihrer Umlaufbahn gehalten werden. Die Synchrotron-
Rontgenstrahlung wird entweder in diesen Ablenkmagneten oder auf geraden Abschnit-
ten in Wigglern und Undulatoren erzeugt. Letztere sogenannte Insertion Devices be-
stehen aus alternierend orientierten Magnetfeldern, die die Elektronen auf oszillieren-
de Trajektorien zwingen. Sie liefern gegeniiber den Ablenkmagneten deutlich héhere
Strahlintensitiaten. In allen Féllen wird tangential zu den Bewegungsbahnen der Elek-
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Abbildung 4.4: Schematischer Aufbau der Beamline ID02/ESRF (nicht mafistabsgetreu). Be-
zeichnungen: U...Undulatoren, PS...primére Schlitze, Mo...Monochromator, SS...sekundére Schlitze,
Mi...Spiegel, GS...Guard Schlitze, S...Probenposition, D-WAXS...Flachendetektor fiir den Weitwinkel-
bereich, D-SAXS...Flachendetektor fiir den Kleinwinkelbereich in einer evakuierter Réhre.

tronen die Rontgenstrahlung abgegeben. Eine hilfreiche Einfithrung in die Erzeugung
und das Anwendungsspektrum von Synchrotron-Strahlung findet sich in [55].

ID02 Innerhalb dieser Arbeit wurden an der Strahllinie (Beamline) ID02/ESRF tem-
peraturabhéngige Messungen im Kleinwinkel- (SAXS) und Weitwinkelbereich (WA-
XS) an makroskopischen P3HT Proben in Transmission durchgefiihrt (s. Kap. 5). Ein
schematischer Aufbau der ID02 ist in Abb. 4.4 gezeigt (Stand: 2010). Der gekiihlte
Si-111 Doppelkristall-Monochromator (Mo) und ein fokussierender Spiegel (Mi) stell-
ten die Strahlung der Wellenlinge A = 1,04 A (12,4keV) mit einer Strahlgrofe von
200 pm x400 pm (vertikal und horizontal) und einer Divergenz von 20 prad x 40 prad
bereit. Entlang der Beamline wird der Photonenfluss gemessen. Der maximale Photo-
nenfluss an der Probenposition (S) betrigt ca. 10 Photonen /sec/100 mA. Dabei wird
die an einer Kaptonfolie gestreute Intensitdt gemessen, iiber die die Priméarstrahlin-
tensitat 79 zugénglich ist. Hinter der Probe wird die durch Luftstreuung gemessene
Intensitat als Maf fiir die transmittierte Intensitéat iy genutzt [112]. Zwei Detektoren
wurden fiir die zeitgleiche Messung im SAXS- und WAXS-Bereich verwendet. Der WA-
XS Fléchendetektor (Modell: AVIEX PCCD-4284, 84 mm x42mm) befindet sich im
Abstand von 0,12 m zur Probe, hat eine rdumliche Auflésung von 60 pm und iiberdeckt
den Streuvektorbereich 0,06 < s < 0,64 A~!. Der SAXS Flichendetektor war innerhalb
einer evakuierten 12 m langen Réhre verfahrbar im Abstand von 1,1 m zur Probe posi-
tioniert. Damit {iberdeckte er den Streuvektorbereich 1,6x1073 < s < 0,075 A=, Der
SAXS-Detektor, ein FReLon Kodak CCD Chip der Flidche 100 mm x 100 mm, hat eine
Auflésung von ca. 80 pm. Die SAXS und WAXS Streuvektorbereiche iiberdeckten sich
im Bereich von 0,06 < s < 0,075 A~!. Der Probenhalter, eine ca. 1 mm dicke Alumini-
umscheibe mit einem Lochdurchmesser @ ~ 0,8 mm, wurde auf einem Heiztisch (Hot
Stage) der Fa. Linkam /UK fiir temperaturabhdngige Messungen mit einer Klemm-
vorrichtung gehalten. Die Probenumgebung wurde mit Stickstoff gespiilt um mdogliche
Oxidationsprozesse unter diesen Bedingungen zu verringern [113]. Von den mit der
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Abbildung 4.5: Schematischer Aufbau der DUBBLE-Beamline BM26B am ESRF (nicht maf-
stabsgetreu). Bezeichnungen: B...Ablenkmagneten, PS...priméire Schlitze, Mo...Monochromator,
SS...sekundére Schlitze, Mi...Spiegel, GS...Guard Schlitze, S...Probenposition, D...Flachendetektor.

Probe aufgenommenen Streukurven I.,,(s) wurde iiber I(s) = L., (s) — Ipy(s) x T'r die
Untergrundmessung I, (s) abgezogen, die mit leerem Probenhalter in der Kammer mit
Kapton-Fenstern durchgefiihrt wurde. Die Transmission der Probe ist durch T'r = iy /i
gegeben. Die Polarisationskorrektur wurde automatisch an der Beamline wéihrend der
Datenverarbeitung durchgefiihrt.

BM26B Die in Kap. 6 und 7 analysierten Weitwinkelrontgenmessungen unter strei-
fendem Einfall (GID) wurden an der DUBBLE-Beamline BM26B/ESRF aufgenommen
(s. Abb. 4.5). Der gekiihlte Si-111 Doppelkristall-Monochromator (Mo) und ein weiter
Si-Spiegel (Mi) stellten die Strahlung der Wellenlinge A = 1,04 A (12,4keV) bereit.
Durch die Schlitze (SS) kollimiert, betrug die Strahlgréfe an der Probenposition (S)
400 pm x 800 pm (vertikal und horizontal). Der Photonenfluss bei S betréigt in etwa
10" Photonen/sec/100mA. Der Flichendetektor (D), die FReLon 2000 CCD Kamera
mit 2048 x 2048 Pixeln der Grofe 46,8 pym, wurde im Abstand von Lgp = 163,2 mm
zur Probe positioniert. Der Proben-Detektor-Abstand Lgp wurde durch die Kalibrie-
rung mit den Bragg-Reflexen einer Silberbehenat/Aluminium Mischung erhalten.

Die Diinnfilmproben (Substratliange ca. 10 mm in Strahlrichtung) wurden in Hohe
und Kippung so justiert, dass der Priméarstrahl unter dem Winkel «; auf die Probe
fallt. Die Belichtungszeit betrug 7 = 60s. Um die Zahlstatistik zu verbessern, wurden
teilweise mehrere Messungen unter den gleichen Bedingungen durchgefithrt. Um zu
verhindern, dass der Polymerfilm durch die Bestrahlung beschédigt wird, wurde die
Probe nach einigen Belichtungszeiten lateral zum Strahl verschoben. Verfarbungen auf
der Filmoberfliche waren nicht zu erkennen.

Von den aufgenommenen 2D-Bildern wurde pixelweise eine Dunkelstrommessung
(=~ 1000 cts/Pixel) abgezogen. Die verbleibende Intensitét wurde auf die Primérstrahl-
intensitéat Iy normiert. Die Intensitdten mehrfach aufgenommener Streubilder wurden
gemittelt. Anhand eines Ausschnitts einer solchen Aufnahme im Bereich des (100)
Bragg-Peaks von P3HT (s. Abb. 4.6) soll die Datenanalyse fiir die Darstellung der Pol-
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Abbildung 4.6: (a) Ausschnitt eines 2D-Streubildes (a; = 0,17°) fiir einen 655 nm dicken schmelzkri-
stallisierten P3HT Film (SEP200) auf SiN im Bereich des (100) Reflexes nach Abzug des Dunkelstroms
des Detektors und Normierung auf die Primérstrahlintensitit. Aus der Position des Primérstrahls
(weiles Kreuz), der Wellenlédnge, dem Proben-Detektor-Abstand und der Pixelgrofie wurden die In-
tensititsdaten als Funktion des Azimuthwinkels ¢ und des Streuvektorbetrags ¢ in (b) dargestellt.
Der weifs gestrichelte Bereich um den (100) Reflex kennzeichnet den Intensitétsbereich, der fiir die
Polfigurdarstellung verwendet wurde. Die horizontalen Schnitte ¢ und e wurden benutzt um die Un-
tergrundintensitdt unter dem Bragg-Reflex zu bestimmen.

figuren erldutert werden. Das vollstdndige Streubild ist in Abb. 6.3a gezeigt. Mit der
Software Fit2D! wurden nach Angabe von Primirstrahlposition, Wellenléinge, Proben-
Detektor-Abstand und Pixelgrofe die 2D-Daten von Pixel- (X,Y) (Abb. 4.6a) in die
Polarkoordinaten (g, ) mit 0 < € < 180° (Abb. 4.6b) transformiert. Fiir die Berechnung
der g-Werte wurde hier die Brechung des einfallenden Strahls nicht beriicksichtigt. Im
Gegensatz zu einer Analyse der Kristallstruktur hat das jedoch auf die Darstellung der
Polfiguren keinen Einfluss. Diese wurden aus einer Darstellung wie in Abb. 4.6b durch
Integration der Intensitét entlang der g-Achse und als Funktion von ¢ {iber

I(e) = / I(g.<) dg (4.4)

erhalten. In Gl. 4.4 sind ¢4, die Position des Bragg-Peaks im g-Raum und 2Aq die
Integrationsbreite (entspricht der Breite des gestrichelten Bereichs um den (100) Reflex
in Abb. 4.6b). Wird noch x = e—90° gesetzt, erhélt man die (100) Polfiguren, I19(x),
wie zum Beispiel in Abb. 6.6 gezeigt.

Die Untergrundintensitédt in Abb. 4.6a und b ist durch die Streustrahlung von Luft
und Substrat gegeben. Ein direkter Abzug der Leermessung war jedoch nicht moglich,
da die Transmission der Probe nicht bekannt ist. Stattdessen wurde aus einer Sub-
stratmessung unter gleichem Einfallswinkel «; ebenfalls eine Polfigur Iy,(x) im Bereich
des (100) Bragg-Peaks erstellt. Die aus den horizontalen Schnitten ¢ und e bestimm-

Version 12.077. Entwickelt von Andy Hammersley am ESRF und frei erhiltlich unter
http://www.esrf.eu/computing/scientific/FIT2D
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Abbildung 4.7: Schematische Darstellung eines DSC-Geriits.

te Intensitdt unter dem (100) Reflex (s. Abb. 4.6b) diente als Skalierung um I,,(x)
von I199(x) abziehen zu kénnen. Polfiguren nach einem solchen Untergrundabzug sind
beispielsweise in Abb. 6.11 gezeigt.

4.2 Dynamische Differenz-Kalorimetrie (DSC)

Die Dynamische Leistungskompensations-Differenz-Kalorimetrie ( Differential Scanning
Calorimetry) ist eine kalorimetrische Analysemethode, bei der die Differenz der zu einer
Substanz und einem Referenzmaterial zugefiihrten Leistung als Funktion der Tempe-
ratur gemessen wird [ 14, 115]. Von einer semikristallinen polymeren Probe koénnen
mit dieser Methode die Warmekapazitiat sowie Schmelz- und Kristallisationstempera-
turen bestimmt werden. Ebenfalls zugénglich sind die Reaktionswéarmen und die Kine-
tik dieser Prozesse sowie die Charakterisierung des Glasiibergangs. Der grundlegende
differentielle Zusammenhang der Kalorimetrie

0Q dT
= —Pp=C - =—=c-m- 4.
o C o c-m-f3 (4.5)

bestimmt die pro Zeit (und Flidche) ausgetauschte Warme 0Q), also die Warmestrom-
rate @, als eine Funktion der Warmekapazitdt C' und der durch 6@} hervorgerufenen
Temperaturanderung d1” pro Zeit, was der angelegten Rate /3 entspricht (Heizen oder
Kiihlen). Dabei werden die spezifische Warmekapazitiat ¢ und die Masse m als zeitu-
nabhéngig angenommen |12, 114]. Nachdem nun kurz die allgemeine Funktionsweise
der DSC erldutert wird, behandelt der ndchste Abschn. 4.3 die Besonderheiten der ul-
traschnellen DSC anhand des in der Arbeit genutzten Flash DSC.

In Abb. 4.7 ist der schematische Aufbau eines herkémmlichen DSC-Geréits darge-
stellt. Probe (P) und Referenzprobe (R) werden in thermisch voneinander getrennten
Pfannchen separat durch einen elektrischen Widerstand geheizt. Gleichzeitig werden
unterhalb der Probe die Probentemperatur T und unterhalb der Referenzseite die Re-
ferenztemperatur Tg liber Widerstandsthermometer gemessen. Die individuelle Heiz-
leistungen Pp und Pg werden so geregelt, dass Tp und Tx sich mit der vorgegebenen
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Rate 8 andern. Die Heizleistungsdifferenz Py;y = Pp — Pg ist das als Spannung aus-
gelesene Messsignal. Dieses wird fiir gewohnlich unter konstantem Umgebungsdruck
aufgenommen, so dass mit Gl. 4.5 die Warmekapazitét

Cp(T) = ¢p(T)m (4.6)

als Funktion der Temperatur bestimmt werden kann. Ebenso konnen Reaktionswiér-
men, zum Beispiel die Kristallisations- oder die Schmelzenthalpie, tiber Py ¢y gemessen
werden, die dann der Flache zwischen Messkurve und Basislinie entsprechen. Indem
diese Werte durch die Probenmasse m geteilt werden, erhélt man die spezifische Kri-
stallisationsenthalpie AH, und die spezifische Schmelzenthalpie AH,,. Handelt es sich
um eine semikristalline Probe, kann in erster Naherung iiber

_ AH,
- AH®

(4.7)

Le

die Kristallinitét x. berechnet werden, wenn der iiber eine externe Kalibrierung erhal-
tene Referenzwert AH° fiir eine hypothetisch 100% kristalline Probe bekannt ist. In
Abschn. 5.7 wird auf Modifizierungen von Gl. 4.7 eingegangen.

In dieser Arbeit wurden das DSC-7 und das Pyris Diamond der Fa. Perkin Elmer
benutzt. Beide Geréte wurden beziiglich ihrer Leistungsskala kalibriert. Jeweils durch-
gefiihrte Leermessungen wurden von der Messung mit Probe abgezogen. Nach Division
durch die abgewogene Probenmasse und die vorgegebene Rate, wurde die scheinbare
spezifische Warmekapazitéit als Funktion der Temperatur dargestellt.

In Abb. 4.12b sei zur Veranschaulichung eine Messkurve wiahrend des Autheizens
mit einer Heizrate Sy = 20 K/min der P3HT Probe SEP200 betrachtet. Der monoton
ansteigende Beitrag zur Messkurve entspricht der Warmekapazitat der Probe, die im
Bereich von T' ~ 230°C von einem scharfen Peak iiberlagert ist. In diesem Tempera-
turbereich schmilzt die Probe und die Flache zwischen Peak und Basislinie entspricht
der spezifischen Schmelzenthalpie AH,,.

4.3 Flash DSC

4.3.1 Aufbau und Messprinzip

Das Flash DSC 1 der Fa. Mettler Toledo ist ebenfalls ein Dynamisches Leistungs-
kompensationskalorimeter mit typisch zugénglichen Raten von 1...10000K /s im Hei-
zen und 1...5000K /s im Kiihlen. Der zugéngliche Temperaturbereich liegt zwischen
—95 < T < 420°C bei einer maximalen Temperaturabweichung von +5°C [116,117]. In
dem kompakten Messmodul befindet sich die Steuerelektronik und eine Einspannvor-
richtung fiir den Chipsensor, der die Messeinheit fiir Probe und Referenzprobe enthélt.
Uber das Kilteaggregat IntraCooler TC100MT (Fa. Huber) wird die gesamte Umge-
bung des Sensors auf einer Temperatur von etwa -100°C gehalten. Die Sensoroberflache
wird bei einem Durchfluss von 25 ml/min mit Stickstoff gespiilt. Auf dem Messmodul
ist das Stereomikroskop Leica EZ5 (Fa. Leica Microsystems) integriert, das fiir die
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Abbildung 4.8: (a) Querschnitt durch eine einzelne Membran des Flash DSC Sensors (nicht mafst&b-
lich) mit keramischer Grundplatte (CP), Siliciumrahmen (Si), Bonddrihten (B), Siliciumnitridschicht
(SiN), Siliciumdioxidschicht (SiOz), Aluminiumschicht (Al), Thermoelement mit Messstelle (HJ, hot
gunction) und Referenzsstelle (CJ, cold junction) und dem Heizwiderstand (H). (b) Lichtmikroskopi-
sche Aufnahme der Sensoroberfiache (Skala: 500 pm).

Probenpréparation genutzt werden kann. Die Probenmassen liegen {iblicherweise im
Bereich von einigen 10ng bis zu 10 pg. Eine speziell entwickelte Steuerung erlaubt es
die Kompensationsleistung je nach Bedarf der Proben- oder der Referenzseite zu zu-
fithren. Diese Regelung bietet Vorteile fiir das Signal-zu-Rausch Verhéltnis und fiir die
Antwortzeiten des Systems 110, 1 18]. Detaillierte Beschreibungen zu Temperaturkali-
brierung, Symmetrieeigenschaften, Warmeverzug und dem Einfluss des Spiilgases auf
Raten und Temperaturbereiche finden sich in der Literatur |1 16,117, 119].

Charakterisierung des Chipsensors

Im Flash DSC 1 wird der Chip MultiSTAR UFS1 (XI-400 der Fa. Xensor Integration,
Delft /Niederlande) verwendet (Abb. 4.8) [120]. Er besteht aus zwei identischen Mem-
branen, die fiir die Probe und die Referenzprobe (gewohnlich leer) verwendet werden.
Die 2 pm dicke Membran der Fliche 1,6 x 1,6 mm? ist in einen etwa 300 pm dicken Rah-
men aus Silicium eingelassen, der von einer keramischen Grundplatte gehalten wird
(24 x 24x 0,6 mm®, Querschnitt in Abb. 4.8a). Uber 14 Bonddriihte aus Aluminium
werden die elektrischen Signale vom Chip auf die Leiterbahnen der Grundplatte und
von dort iiber Kontakstellen aus Gold zum Gerét geleitet. Im Zentrum einer Membran
befindet sich die runde aktive Fliche vom Durchmesser 500 pm (A, = 0,2mm?), auf der
die Probe platziert wird. Unterhalb der aktiven Flache sind in die Membran zwei Heiz-
widerstinde eingelassen. Uber den Hauptheizwiderstand (5k) wird das vorgegebene
Temperaturprogramm realisiert, iiber den zweiten Heizwiderstand (4 k(2) werden Tem-
peraturunterschiede zwischen Proben- und Referenzseite kompensiert (Leistungskom-
pensation). Die Temperatur der aktiven Fléche wird iiber eine aus 8 Thermoelementen
(Polysilicium) bestehende Thermoséule gemessen, deren Mess- bzw. Referenzstellen
sich unter der aktiven Flidche und unter dem Siliciumrahmen befinden.

48



4.3.1. Aufbau und Messprinzip

1.6 um

14
13
12
11
1.0
0.9
0.8
0.7
0.6
05
0.4
03
0.2
0.1
0.0

330.9 nm 41.4 nm
300.0 ( g )
280.0
260.0
240.0
220.0
200.0
180.0
160.0
140.0
120.0
| 100.0
80.0
60.0
40.0
20.0
0.0

26.8 deg
| 200

14.1 deg

0.0

-10.0

-20.0

-30.0

Abbildung 4.9: (a)-(d) Vorderseite des Flash DSC Sensors, auf der iiblicherweise die Proben posi-
tioniert werden (s. Abb. 4.17), und (e)-(h) Riickseite im Bereich der aktiven Fldche. In (a) und (e)
sind lichtmikroskopische Aufnahmen gezeigt (Skala: 100 um). Die rot markierten Bereiche sind bis zu
350nm hohe Erhebungen auf der Vorderseite. Der weify gekennzeichnete Bereich ist in (b) mit einer
AFM-Aufnahme dargestellt. Die AFM-Hohenbilder der Vorderseite in (b) und (c) zeigen die Erhéhun-
gen, wihrend das Phasenbild in (d) einen deutliche Hértekontrast zwischen den erhobenen Bereichen
und der Umgebung aufweist. Die Hohenbilder (f) und (g) und das Phasenbild (h) von der Riickseite
zeigen eine viel glattere Oberflache. Die Profile 1-4 sind in Abb. 4.10 gezeigt. Skalen: (b) und (f) 20 pm;
(¢)/(d) bzw. (g)/(h) 500 nm.
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Abbildung 4.10: Hoéhenprofile der AFM-Messungen aus Abb. 4.9. Die Profile 1-3 stammen von der
aktiven Flache auf der Vorderseite des Sensors, das Profil 4 von der Riickseite.

Letzterer dient als Warmesenke. Um eine gute Temperaturhomogenitét iiber der
gesamten aktiven Fliache zu gewéhrleisten, ist eine Schicht aus Aluminium in die Mem-
bran eingelassen. Die Oberseite der Membran besteht aus einer 500 nm dicken Schicht
aus amorphen Siliciumnitrid [121] (SiN), die in direktem Kontakt zur Probe ist.

Rasterkraftmikroskopische Aufnahmen von der Membranoberseite in Abb. 4.9b-d
und die Hohenprofile 1 und 3 in Abb. 4.10 zeigen 300-400 nm hohe Erhebungen. Die-
se werden den im Lichtmikroskop erkennbaren, punktartigen, grauen Strukturen (in
Abb. 4.9a mit roten Kreisen markiert) zugeordnet, die auf fast allen fiir diese Arbeit
verwendeten Sensoren zu finden waren. In Abschn. 4.5.2 wird néher auf das Mate-
rial amorphes Siliciumnitrid eingegangen. Die Membranunterseite schliefst mit einer
Schicht aus Siliziumdioxid ab. In der AFM Aufnahme in Abb. 4.9f ist die Mitte der
Riickseite der aktiven Fldche an der sich kreuzenden Vertiefung zu erkennen. Etwa
100 pm davon entfernt verlaufen ca. 250 nm hohe Erhebungen an der Stelle der Heizwi-
derstdnde. Wie das AFM-Héhenbild (Abb. 4.9g) und Profil 4 in Abb. 4.10 zeigen, ist
die Riickseitenoberfliche deutlich glatter als die Vorderseite.

4.3.2 Warmebilanzgleichungen

Aufgrund seiner Konstruktion und Arbeitsweise gestaltet sich die Interpretation der
Messkurve des Flash DSC etwas schwieriger als fiir ein herkémmliches DSC-Gerét. Ins-
besondere kann von der Messung mit Probe keine Leermessung ohne Weiteres abgezo-
gen werden. Prinzipiell konnen weiterhin Reaktionswérmen bestimmt werden. Aber es
ist nur unter gewissen Umsténden moglich aus der Flash DSC Kurve die Cp(T')-Kurve
zu erhalten. Anhand von in [122] dargestellten Betrachtungen zu den Wérmebilanzen
soll das hier nachvollzogen werden.

Idealer symmetrischer Fall Zunéchst nehmen wir ein perfekt leistungskompensier-
tes System an, in dem beide Sensoren zu allen Zeiten die gleiche Temperatur haben,
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4.3.3. Experimentelle Charakterisierung

Tp = Tg, und dieselbe Rate § erfahren. Die Indices bezeichnen die Proben- (P) und die
Referenzseite (R). Zusétzlich sei das System ideal symmetrisch: die Warmekapazitaten
der Sensoren sind gleich, Cy p = Cy g = Cp und die Wérmeverluste an die Sensorum-
gebung sind ebenfalls auf beiden Seiten gleich, Pyss p(1) = Ploss,r(1") = Pioss(T). Die
Wiérmebilanzgleichungen lauten dann

(Co(T)+Cs) - = Po(T) + Puiss(T) — Pross(T) Probenseite (4.8)
Co-B = Po(T)— Poss(T), Referenzseite (4.9)

wobei sich auf der Probenseite eine Probe mit der Warmekapazitit Cg befindet und F,
die an beiden Seiten anliegende Leistung ist um [ zu realisieren. Die Differenz beider
Gleichungen ergibt

Puiss(T) = Cs - B. (4.10)

Asymmetrischer Fall Nun sei die Warmebilanz unter realistischen Bedingungen
betrachtet:

(Cop(T)+Cs)-Bp = Pop(T)+ Puiff(T) — Pioss,p(I') Probenseite  (4.11)
Cor-Br = Por(T)— Poss,r(T), Referenzseite  (4.12)

wobei insbesondere die Warmeverluste auf beiden Seiten verschieden sind. Zusétzlich
nehmen wir an, dass die Warmekapazititen der Sensoren nahezu gleich sind, Cp p =
Co,r, und auf beiden Seiten das Temeraturprogramm gleichermafien realisiert werden
kann, fp = fr und Py p(T) = Py r(T). Die Differenz der Gl. 4.11 und 4.12 ergibt

Paiys(T) — Pgi3(T) = Cs - B, (4.13)

wobel Péf;jc(T) = Ploss.p(T) — Pioss.r(T) eine stetige Funktion ist und alle Unterschiede
in den Warmeverlusten sowie verbleibende Asymmetrien, Py, enthélt. Fiir die Flash
DSC Messungen wird lef;;(T) in erster Naherung als unabhingig von der Heizrate
angenommen. Im néchsten Abschnitt wird jedoch experimentell gezeigt, dass diese
Annahme nur fiir kleine Raten richtig ist.

4.3.3 Experimentelle Charakterisierung

Anhand von Messungen an leeren Sensoren wurden die Abhéngigkeit des Messsignals
von der vorgegebenen Rate untersucht, sowie dessen relativer Beitrag zum Messsignal
mit Probe abgeschitzt. Nach GIl. 4.13 sollte fiir den leeren Sensor, d.h. ohne Probe,
gelten: Puigr(T) = Pigg(T) # f(B).

Durchgefiihrte Leermessungen mit Raten Sy und Sk, wie sie auch in dieser Arbeit
héufig verwendet wurden, sind exemplarisch in Abb. 4.11 und zusétzlich in Abb. B.1
gezeigt. Der Verlauf und die Signalamplitude Pcllf;’} variieren mit dem verwendeten
Sensor. Fiir hohe Raten 8 > (. ~ 100 K/s hingt Pflf;;;; von (3 ab, wobei f3. eine fiir den
Sensor spezifische kritische Rate ist. Fiir g < . ist Péfj@; hingegen unabhéngig von der
Rate. Die wahren erreichbaren Raten héngen von mehreren Parametern, wie der Start-
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Abbildung 4.11: Gemessene Leistungsdifferenz Py; ;¢ (T") fiir Heiz- (oben) und Kiithlmessungen (un-
ten) am leeren Sensor XEN20819 mit verschiedenen Raten im Bereich von 1000 < 8 < 5000 K/s. Wenn
das Kalorimeter nicht mehr die vorgegebene Rate By regeln kann, sind starke Signaloszillationen fiir
Temperaturen <50°C zu sehen. Die Signalamplitude dieser Leermessung fiir Sx = 2000 K/s liegt bei
nur ca. 2-3% im Vergleich zur Messung mit einem diinnen P3HT Film der Dicke 289nm (s. Abb.
4.12a).

und Endtemperatur Ty bzw. T¢,q4, der Sockeltemperatur des Sensors Tsg (bestimmt die
Temperatur des Umgebungsgases und damit die maximale verfiighare Kiihlleistung)
und dem verwendetes Spiilgas ab. Die Arbeitsbereiche AT der erreichbaren Raten sind
im Anhang in Abb. B.2 und Tab. B.1 angegeben. Aus den Messkurven in Abb. B.1
und B.2 ist weiterhin ersichtlich, dass Regelungsprobleme fiir T — T,,; wihrend des
Heizens oder fiir T'— Tj wiahrend des Kiihlens Spriinge im gemessenen Signal und der
realisierten Rate verursachen.

Es ist immer anzunehmen, dass sich das temperaturabhingige Untergrundsignal
mit einer auf den Sensor gebrachten Probe erheblich dndert, da die Warmeverluste
und damit auch Pé‘z’ﬁ durch die Abstrahlcharakteristik der Probe (Oberflache, Farbe)
dominiert sind [122]. Die Wahl der Probenmasse und -dicke muss gewéhrleisten, dass
in der gesamten Probe Temperaturunterschiede aufgrund der Wérmeleitung (thermal
lag) zu vernachléssigen sind. Paul Zech zeigte durch eine Analyse der Wérmeleitungs-
gleichung, dass Polymerfilme mit einer Dicke D < 1pm quasi instantan homogen von
einem vorgegebenen Temperaturprofil durchsetzt werden [123]. Theoretisch und expe-
rimentell erhaltene Ergebnisse stimmen mit dieser Abschétzung iiberein [124, 125].

4.3.4 Bestimmung der Probenmasse

Die auf dem Flash DSC Sensor positionierten Proben kénnen normalerweise mit ei-
ner Laborwaage nicht mehr gewogen werden. Zhuravlev und Schick zeigten, dass die
Wirmekapazitit der Probe aus dem gemessenen Signal Py;r¢(7T") (wihrend eines Heiz-

o2
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Abbildung 4.12: (a) Gemessene Signale eines diinnen Films SEP200 der Dicke D = 289 nm wéhrend

des Heizens, Pﬁff, und des Kiihlens, ijff, mit der Rate |8y| = |Bk| = 8 = 2000K/s. (b) Herkdmm-

liche DSC-Messung an einer Volumenprobe SEP200 wihrend des 2. Heizens (g = 20K /min). Der
vergrofkerte Bildausschnitt zeigt den Bereich, in dem die Probe im geschmolzenen Zustand ist.

und eines Kiihllaufs mit demselben Betrag der Rate) und einer zu bestimmenden Ver-
lustfunktion P2/ (T) erhalten werden kann [122]. Uber die bekannte spezifische Wiir-
mekapazitdt der Probe ist somit die Probenmasse m zugédnglich. Die Verlustfunktion
PYI(T) ist die Symmetrielinie zu Pys(T) wihrend des Heizens und des Kiihlens.

Dann kann iiber Gl. 4.13 und der Annahme, dass Pl‘igfsf (T') fiir die Heiz- und die Kiihl-
messung identisch ist, der Zusammenhang

%Apdiff(T,) = Cp(T/) -m - 5 (414)

gezeigt werden. Die Differenz APy r¢(T") = }Pﬁf (T = ijff(T/)| der Messsignale bei
einer Temperatur 7" > T,, vom Aufheizen und Abkiihlen mit identischer Rate  wird
aus der Flash DSC Messung erhalten (Abb. 4.12a). Mit der bekannten spezifischen
Wirmekapazitit c,(7”) einer herkdmmlichen DSC-Messung (Abb. 4.12b) wurde m be-
stimmt. Wie oben ausgefiihrt, wurde das Signal der Leermessung Pcllf;’} nicht von der
Messung mit Probe abgezogen und auch nicht fiir die Bestimmung der Masse beriick-
sichtigt. Typischerweise lag fiir die hier verwendeten Filme Péfj‘?} nur bei 2-3% der
Signalhohe (s. Abb. 4.11 und 4.12a). Fiir den diinnsten gemessenen Film waren es ca.
7% (D = 26nm, m = 32ng). Die Vernachlissigung von P} wird in Abschn. 7.2
von Kap. 7.1 durch zwei weitere Ergebnisse gerechtfertigt: (1) Die Warmekapazitiat Cp
héangt nicht von der Rate 8 > . ab (s. Abb. 7.3b) und (2) die Probenmasse wurde
ebenfalls unabhéngig durch die Abschitzung des Probenvolumens ermittelt (s. Abb.
7.3c). Die Werte der Probenmassen der SEP200 Filme befinden sich in Tab. 7.1.
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4. Experimenteller Aufbau und Probensystem

4.4 Rasterkraftmikroskopie (AFM)

AFM-Messungen werden zur Charakterisierung von Filmoberflachen eingesetzt. Im in-
termittierenden Modus (Intermittent Contact Mode) rastert dabei ein Federbalken, der
Cantilever, mit Hilfe einer Piezomechanik oszillierend die Oberflache ab. Aus der Wech-
selwirkung zwischen Probe und Cantilever im unteren Umkehrpunkt der Schwingung
werden Informationen iiber die Topographie im Hohenbild und iiber die mechanischen
Eigenschaften im Phasenbild als Hart /Weich Kontrast ausgegeben. In semikristallinen
Polymeren kann man haufig die lamellare Struktur abbilden, da die kristallinen Berei-
che hérter als die amorphen Zwischenbereiche sind. Eine ausfiihrliche Einfiihrung zur
AFM findet sich in [120].

Die in dieser Arbeit gezeigten AFM-Messungen erfolgten am NanoWizard I der
Fa. JPK Instruments/Berlin. Das Rasterkraftmikroskop wurde auf einem schwingungs-
dédmpfenden Tisch betrieben. Eine selbstgebaute Schallschutzbox tiber dem AFM-Gerét
verbessert weiter die Auflosung. Das Gerét und die Schallschutzbox sind in [127, 128)]
eingehend beschrieben.

Es wurde die Filmoberfliche schmelzkristalliserter P3HT Filme untersucht. Die be-
ste Auflosung erzielte man mit weichen Si-Cantilever der Fa. Olympus (Modell: OMCL-
AC240TS-R3). Sie haben eine nominelle Resonanzfrequenz von wy = 70 kHz und eine
Federkonstante k& = 1,7N/m. Die Anregungsfrequenz betrug w = 0,995wy. Das Ver-
héltnis zwischen der geregelten Schwingungsamplitude, A, und der Amplitude des frei
schwingenden Cantilevers, A,, wurde auf r,, = A/Ay = 0,7...0,8 gesetzt. Die Phasen-
differenz fiir einen frei oszillierenden Cantilever wurde an der Anregungsfrequenz auf
Null gestellt.
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Abbildung 4.13: Normierte GPC-Messkurven der mittels (a) Grignard Methathese synthetisierten
Polymere (schwarz: P3HT3, rot: P3HT12, griin: P3HT18, blau: P3HT24) und der (b) kommerziell
erhéltlichen Polymere (orange: SEP200, lila: RI95).

4.5 Proben: Charakterisierung und Praparation

4.5.1 Chemische Charakterisierung

In dieser Arbeit wurden chemisch sehr gut kontrollierte PSHT Proben (P3HT3-24) un-
tersucht, die in der Arbeitsgruppe um Mukundan Thelakkat (Makromolekulare Chemie
I, Universitdt Bayreuth) nach einer von McCullough entwickelten Methode - basierend
auf einer Grignard Methathese Reaktion - synthetisiert wurden [129, 130]. Die Pro-
ben P3HT3-24 weisen kontrollierte Endgruppen (Brom und Wasserstoff), eine enge
Molekulargewichtsverteilung (s. Abb. 4.13a) und hohe Regioregularititen auf. Die im
Vergleich dazu verwendeten kommerziellen Proben SEP200 (Sepiolid P200, BASF) und
RI95 (Rieke Metals, Inc.) haben eine hohere Polydispersitiat (PDI), die in etwa die Mo-
lekulargewichtsverteilungen von P3HT12-24 {iberdeckt (Abb. 4.13b). Die molekularen
Charakteristika sind in Tabelle 4.1 zusammengefasst.

GPC, MALDI-TOF und NMR Die mittels Grofsenauschlusstomatographie (SEC
oder auch Gelpermationschromatographie GPC) erhaltenen Molekulargewichte M>E¢
(Anzahlmittel) und M7#¢ (Molekulargewicht an der Stelle des Maximums der GPC
Kurve) sind um etwa einen Faktor M>F¢ JMMALDI ~ 1 9 iiberschiitzt, da sie gegen-
iiber der Standardsubstanz Polystyrol bestimmt wurden. Matrixunterstiitzte Laser-
Desorptions-Tonisation Flugzeitmassen-Spektrometrie (MALDI-TOF) liefert einen ge-
naueren Wert fiir das anzahlgemittelte Molekulargewicht MMALPI Fiir die Proben
P3HT3-24 tauchen diese Werte im Namenskiirzel auf. Mit den absoluten Werten MMALD!
und dem Molekulargewicht einer Monomereinheit M,,,,=166 g/mol ergibt sich der Po-
lymerisationsgrad (DP). Die Konturlénge berechnet sich aus dem DP multipliziert mit
der Halfte der aus Rontgenmessungen ((020/002) Bragg-Reflex) bekannten Lénge der
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4. Experimenteller Aufbau und Probensystem

Probe P3HT3 | P3HT12 | P3HT18 | P3HT24 | SEP200 | RI95
MZEC 5.2 18.5 27.2 34.2 19.5 19.4
in kg/mol

MJFC 5.9 24.2 35.1 45.9 38.4 33.6
in kg/mol

MMALDI 3.2 12.4 17.5 ~ 24 ~ 20" | =17
in kg/mol

DP 20 74 106 144 - -
Konturldnge 7.7 28.3 40.8 55.4 - -
PDI 1.15 1.16 1.15 1.15 1.91 1.99
Regioregu- 97 97 97 98 96 98
laritdt in %

Tabelle 4.1: Chemische Charakterisierung der verwendeten P3HT Proben. Die Werte MMALPT fijy
die kommerziellen Proben wurden nicht gemessen, sondern iiber M€ /1,9 abgeschiitzt (siche Text).

Einheitszelle in Kettenrichtung ¢/2 = 0,385 nm. Die Regioregularitéiten wurden mit ma-
gnetischer Kernresonanzspektroskopie (NMR) bestimmt, wobei fiir die Proben P3HT3-
24 und RI95 der TT-Defekt des einen Kettenendes nicht beriicksichtigt wurde, da eine
Separation des Signals der TT-HT Triade vom Hauptsignal der HT-HT Triade nicht
moglich war [17]. Fiir die Probe SEP200 ist das TT-HT Signal besser aufgelost.

4.5.2 Probenpraparation
P3HT Volumenproben

Fiir die Messungen zur Bestimmung der Kristallinitdt wurden Pulverproben in einen
Transmissionsprobenhalter aus Aluminium (Dicke ~ 1 mm, Lochdurchmesser 2 0,8 mm)
gepresst, in einem mit Stickstoff geflutetem Ofen fiir 20 min auf eine Temperatur tiber
die Schmelztemperatur (= 250°C) gebracht und dann langsam auf Raumtemperatur
abgekiihlt (8x < 3K/min). Fir die kommerzielle Probe RI95 wurde fx = 10 K/min
benutzt. Fir herkommliche DSC-Messungen wurden 5-10mg des Probenpulvers in
Aluminiumpféannchen gepresst. Nach dem Abkiihlen aus der Schmelze mit einer Ra-
te von 20 K/min wurde die DSC-Kurve wéhrend des zweiten Aufheizens verwendet
(Bg =20 K/min).

Diinne Filme

Die Flash DSC- und die Réntgenuntersuchungen (XRR, GID, Texturmessungen) wur-
den an dinnen P3HT Filmen mit Filmdicken im Bereich von 8 < D < 650 nm durch-
gefiihrt. Im Folgenden wird zuerst auf die Substratmaterialen, und dann auf den Her-
stellungsprozess der diinnen Filme und deren Transfer auf den Chipsensor des Flash
DSC eingegangen.
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Abbildung 4.14: AFM Hohen- (oben) und Phasenbild (Mitte) sowie ein Héhenprofil (unten) eines
(a) unbenutzten SiN Substrats, wie es fiir die gespincoateten P3HT-Filme verwendet wurde. AFM
Hohen- (oben) und Phasenbild (Mitte) sowie Hohenprofile (unten) eines (b) SiN Substrats, das aus
dem grofien Wafer (& = 2”) mit einem Laser zugeschnitten wurde. Solch ein Substrat wurde fiir
die Sandwich-Struktur SiN-P3HT-SiN verwendet um die semikristallinen Struktur an der SiN/P3HT-
Grenzflache zu untersuchen (s. Abschn. 6.5 von Kap. 6). (Skala der AFM-Bilder: 500 nm)
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4. Experimenteller Aufbau und Probensystem

Amorphes Siliciumnitrid (SiN) Die SiN-Substrate (Fa. Si-Mat, Kaufering/Dtl.)
wurden so ausgewihlt, dass deren Herstellungsbedingungen die groftmogliche Uber-
einstimmung mit den Herstellungsbedingungen der SiN-Schicht auf der Membran des
Chipsensors aufweist (Abschn. 4.3.1 und Ref. [121]). Das Trégersubstrat ist ein p-
dotierter (Bor) monokristalliner Silicium-Wafer (& = 2", Dicke d = 275 um, <100>
Kristallebenen parallel zur Waferoberfiche). Beidseitig auf das Trégersubstrat wird
bei 820°C mittels chemischer Dampfphasenabscheidung unter niedrigem Druck aus Di-
chlorsilan und Ammoniak eine 500 nm dicke SiN-Schicht abgeschieden. Wiahrend die
SiN Vorderseite poliert wird und daher gut reflektiert, bleibt die Riickseite unpoliert,
wird nur gedtzt und erscheint matt. Die SiN-Schicht wird als low stress, nicht stéchiome-
trische Modifikation bezeichnet. Der Hersteller gibt als Brechungsindex n = 2,2+ 0,05
und eine Zugspannung o < 250 MPa an. Diese Eigenschaften stimmen gut mit den
von French et al. gefundenen Parametern fiir ein nichstochiometrisches Verhéltnis von
Si/N = 0,95 tiberein, welches amorphem low stress SiN zugeordnet wird [121]. Die aus
dem kritischen Winkel der Rontgenreflektivitiatsmessungen (s. Abb. 4.15) abgeschéitzte
Dichte der amorphen SiN-Schicht, p = 2,6 g/cm? (g. = 0,033 A’l), stimmt mit den in
der Literatur angegebenen Werten iiberein [131].

Das in Abb. 4.14a gezeigte AFM-Phasenbild eines der fiir die Filmdickenserien ver-
wendeten Substrate zeigt keine Minikristallite. Die Oberfliache ist im Hohenbereich ei-
niger nm auferst glatt. Bragg-Brentano Rontgenmessungen an diesem Substrat zeigten
keine der sonst vielfdltigen starken SiN Reflexe im relevanten Streuwinkelbereich von
0,14 <5< 0,75A71 (7,14 > d > 1,3 A) fiir kristallines SiN [132]. Nur ein sehr schwa-
cher Reflex bei s = 0,789 A1 (d=1,267 A) war auszumachen, der moglicherweise dem
in der Literatur angegebenen Reflex bei d = 1,27 A entspricht [132]. Weisen Rontgen-
weitwinkelaufnahmen von abgeschiedenen SiN-Filmen keine Bragg-Reflexe auf, werden
sie als amorph bezeichnet [131,133]. Per Laser geschnittene SiN Substrate sind lokal
deutlich rauher (s. Abb. 4.14b), moglicherweise durch die durch hohe Temperaturen
hervorgerufene Reorganisation des SiN. Aufgrund der AFM- und der Rontgenergeb-
nisse gehen wir davon aus, dass die SiN-Schichten in der Tat amorpher Struktur sind.
Fiir die vom Hersteller angegebene Abscheidungstemperatur von 820°C war das auch
zu erwarten [133].

Siliciumdioxid-Silicium (SiO,/Si) P-dotierte (Bor) monokristalline Si-Wafer der
Fa. Si-Mat (@ = 2", d = 275um, <100> Kristallebenen parallel zur Waferoberfa-
che) wurden ebenfalls als Substratmaterial verwendet. Die durch Oxidation natiirlich
gewachsene amorphe SiOs-Schicht ist wenige Nanometer dick. Aufgrund der hohen
Bestédndigkeit gegeniiber allen Sduren, aufser Flusssédure, kann diese Oberfliche leicht
gereinigt werden. Dazu wurden die Wafer fiir 5 Minuten mit konzentrierter Schwe-
felsdure bedeckt, dann griindlich mit bidestilliertem Wasser abgespiilt und mit einem
SnowJet (COy-Kanone) getrocknet. Durch die Behandlung mit der Séure werden alle
organischen Verunreinigen von der Substratoberfliche entfernt.

Glimmer (Mica) Das hier verwendete Glimmer (mica) wurde in V1-Qualitét in
Scheiben mit 0,21 mm Dicke geliefert (Fa. Ted Pella, Inc.). Dieser Glimmer gehort
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Abbildung 4.15: XRR Kurven (vertikal zueinander verschoben) von SEP200 Filmen auf SiN Sub-
straten (a) nach der Rotationsbeschichtung und (b) nach langsamen Abkiihlen aus der Schmelze von
280°C auf Raumtemperatur. Der eingetragene (100) Bragg-Reflex bei g199 = 0,378 A1 entspricht
dem Abstand djgp = 16,6 A.

zur Muskovituntergruppe mit der allgemeinen Summenformel K Aly[Al Siz010(OH )s]
[131]. Der Hersteller gibt die Hauptbestandteile mit 45,6% SiOs, 33,1% Al,O3, 9,2%
K50 an. Jeweils eine Oktaederschicht (Os) ist von zwei entgegengesetzten Tetraeder-
schichten (Ts, Silicate) eingefasst. Zwischen diesen sandwich-artigen Schichten liegen
Ebenen aus schwach gebundenen Kationen (I). Die strukturelle Sequenz entlang der
kristallographischen c-Achse ergibt sich somit zu: ...I[-Ts-Os-Ts-I-Ts-Os-Ts-1.... Aus
diesem Schichtaufbau resultiert die sehr gute Spaltbarkeit senkrecht zur c-Achse. Um
sehr glatte Oberfiachen zu erhalten, geniigt es Klebeband grofsflichig fest auf das Sub-
strat zu driicken und dann abzureifsen. Dabei werden die obersten Mica-Schichten ab-
gespalten und es bleibt eine im Idealfall atomar glatte, saubere Oberflache auf dem
Substrat zur weiteren Verwendung iibrig. Die hydrophile Figenschaft von Mica wur-
de fiir das sogenannte Floaten der diinnen PSHT Filme genutzt, welches weiter unten
erklart wird.

Rotationsbeschichtung und Filmdickenbestimmung Ldsungen aus P3HT der
Masse mp,, und Chloroform (Siedepunkt: T's = 61°C) der Masse my; wurden mit Mas-
senanteilen ¢ = mpy/(Mmpy + mpar) zwischen 0,0675 wt.% und 2 wt.% hergestellt (im
Folgenden mit Konzentration bezeichnet). Um Homogenitdt zu erreichen, wurden die
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4. Experimenteller Aufbau und Probensystem

SiN Si Mica
¢m | U/min | Dxgpp | Dapn | Dxrr | Daru D srm
wt.% | rpm nm
0,0675 | 2000 7,7 7,0
0,125 | 2000 13,9 13,0
0,25 | 2000 26,5 24,0 267
0,50 | 2000 52,0 53,4+0,4
1 2000 120+£8 11010 142+10
2| 2000 349430 27616
2 300 642431 639+54 | 10124+196

Tabelle 4.2: Durch XRR- oder AFM-Messungen bestimmte Filmdicken D an ausgewéhlten SEP200-

Filmen.

Losungen auf einer Heizplatte bei etwa 50°C erwéarmt und danach fiir 10 min auf einem
Riitteltisch durchmischt. Nach dem Abkiihlen auf Raumtemperatur wurden die Losun-
gen mittels Rotationsbeschichtung (Spincoating) auf die oben vorgestellten Substrate
aufgebracht. Dabei wurden je nach gewtlinschter Filmflache 20...400 pL Losung mit
einer Eppendorf-Pipette auf das Substrat gegeben, welches daraufhin mit Geschwin-
digkeiten zwischen 300 und 2000 U/min fiir 60s rotierte. Durch die Rotation wird die
Losung schnell tiber die Substratfliche verteilt, wahrend gleichzeitig das Losungsmittel
verdampft. Die resultierende Filmdicke ist im Allgemeinen vom Molekulargewicht des
Polymers, der Konzentration und der Drehgeschwindigkeit abhéngig [135].

Die Filmdicken D < 50nm wurden mit Rontenreflektometrie iiber Gl. 3.43 (s.
Abb. 4.15) und fiir D 2 25nm durch AFM-Ho6henmessungen an eingekratzten Stu-
fen in den Filmen auf SiN, SiO,/Si und Mica bestimmt. Die Dicken der mit 2000
U/min gespincoateten Filme sind in Abb. 4.16 als Funktion der Konzentration dar-
gestellt und in Tab. 4.2 fiir einige SEP200 Filme aufgelistet. Profilometermessungen
verursachten optisch sichtbare Kratzer in der Filmoberfliche, zeigten jedoch laterale
Oberflachenkorrugationen (Langenskala ca. 10...20 pm) von bis zu 10-30% der Film-
dicke. Eventuell sind Marangoni-Instabilitdten und/oder konvektive Instabilitdten die
Ursache hierfiir [136,137]. Die auf Mica hergestellten Filme wurden gefloatet (s.u.), auf
die SiOy/Si-Substrate iibertragen und dort vermessen. Fiir Filmdicken D > 100 nm
auf Mica sind die Filme im Vergleich zu SiO5/Si und SiN teilweise erheblich dicker,
moglicherweise durch auf der Oberflache nach dem Abspalten mit dem Klebeband ver-
bleibende Stufenkanten hervorgerufen.

Filmtransfer auf den Chip Sensor Die auf Mica durch Spincoating aufgebrachten
Filme wurden fiir das Flash DSC auf den Chip Sensor durch Floating transferiert. Das
Verfahren ist anhand von Abb. 4.17a-e schematisch dargestellt. Der diinne Film wird
direkt nach dem Spincoating unter einem Stereomikroskop mit einer Rasierklinge in
Stiicke mit einer Fliche von ca. 1 mm? geschnitten (4.17a). Langsames Eintauchen des
Substrat/Film Komplexes in bidestilliertes Wasser 16st den Polymerfilm vom Substrat
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Abbildung 4.16: Mittels XRR und AFM bestimmte Filmdicken von diinnen Filmen auf (a) SiO2/Si
(schwarze Quadrate) und SiN (Dreiecke) und (b) Mica Substraten. Die Filme wurden durch Rotati-
onsbeschichtung bei 2000 U/min hergestellt.

(4.17b). Die geschnittenen Stiicke l6sen sich vom Rest des Polymerfilms und kénnen
mit einem ringartigen Halter (Perfect Loop, Fa. Science Services) aufgenommen werden
(4.17c). Wassertropfen und Film werden mit dem Perfect Loop auf die Probenseite
des Chip Sensors gebracht. Wéhrend nun bei Raumtemperatur das Wasser langsam
verdunstet, wird der auf dem Tropfen schwimmende Film mit einem diinnen Draht
oder Dachshaar iiber die aktive Fliche der Sensormembran geschoben (4.17d-e). Die
Filmfliche A wurde mit dem Lichtmikroskop BX51 (Fa. Olympus) bestimmt.

(a) (b) (c)

(f) (e) (d)

Abbildung 4.17: Herstellung diinner P3HT Filme fiir die Messungen mit dem Flash DSC: Spincoa-
ting auf Mica, Floating und Transfer auf die Sensormembran.
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Kapitel 5

Kristallinitat 1im Volumen

5.1 Einleitung

Die Kristallinitdt von P3HT ist einer der Parameter, der die Lochmobilitat beim La-
dungstransport parallel zum Substrat in organischen Feldeffekttransistoren bestimmt
[138, 139]. Dieser Zusammenhang wurde ebenso fiir den Ladungstransport senkrecht
zum Substrat in volumenartigen Proben gefunden [25]. In den eben genannten Arbei-
ten wurde jedoch die Kristallinitdt nur auf einer relativen Skala bestimmt.

Die beeinflussenden Parameter auf relative Anderungen in der Kristallinitét sind fiir
P3HT Proben ausgiebig untersucht worden. Snyder et al. zeigten mit DSC-Messungen,
wie die Regioregularitit die Kristallinitdat beeinflust. Head-to-Head Regiodefekte wir-
ken in dieser Hinsicht als Comonomere und werden nicht in den Kristall eingebaut.
Erhoht sich die Anzahl der Regiodefekte, verringern sich die Kristallinitdt und die
Schmelztemperatur [15]. Kohn et al. verwendeten regiodefektfreie P3HT Proben, die
nur einen Tail-to-Tail Defekt (TT) besitzen, um die resultierende Kristallinitét in Rela-
tion zur Polydispersitét der Proben und einsetzender Kettenfaltung zu setzen [52]. Thre
Ergebnisse deuten an, dass der TT-Defekt in den Kristall eingebaut wird. Innerhalb
der Grenzen ihres Modells konnen sie auch den Einfluss des Molekulargewichts auf die
Kristallinitét erklaren und damit sich teilweisende widersprechende Ergebnisse anderer
Autoren verstdndlich machen. In einigen Arbeiten mit kalorimetrischen Methoden ist
das Resultat, dass die Kristallinitdt mit dem Molekulargewicht ansteigt [21,17]. Aus
den Aufnahmen mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) schlussfolgerten
andererseits Rannou und Brinkmann, dass fiir hohere Molekulargewichte die Kristalli-
nitdt abnimmt [18] und die Unordnung in den kristallinen Bereichen [23] zunimmt.

Es scheint bisher keine standardisierte Methode fiir die Bestimmung der Kristal-
linidt von P3HT auf einer absoluten Skala zu geben. Die Leistungsdifferenzkalorime-
trie (DSC) ist eine héufig verwendete, einfache, aber keine absolute Methode. Nach
Gl. 4.7 bestimmt sich die Kristallinitat aus dem Verhéltnis der gemessenen spezifi-
schen Schmelzwirme AH,, zur Schmelzwirme AH° einer zu 100% kristallinen Probe.
Bei der Anwendung von Gl. 4.7 werden die endliche Kristallitdicke und Defekte in-
nerhalb des Kristalls vernachlassigt, was in einer unterschitzten DSC-Kristallinitét
resultiert [31, 110]. Der Referenzwert AH>° kann entweder durch Extrapolationsme-
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5. Kristallinitdt im Volumen

thoden [31] oder unabhéngig von der DSC mit Hilfe einer Absolutmethode bestimmt
werden, da polymere Proben nie vollstiandig kristallin sind. Haufig verwendete Ab-
solutmethoden sind zum Beispiel Rontgenstreuung oder Kernmagnetische Resonanz-
messungen (NMR). Fiir P3HT finden sich zum Teil uneindeutige Ergebnisse. Malik
und Nandi bestimmten mittels Schmelzpunkterniedrigung fiir in Losung kristallisierte
Proben einen Wert AH;® = 99 J/g. Dieser Wert wurde in der Literatur bisher hiufig
verwendet. Die resultierenden Kristallinitdten liegen im Bereich von 10-20%, teilweise
bis zu 30% |21, 111]. Zweifel an der Richtigkeit dieses Wertes wurden laut, da aus der
qualitativen Analyse von Rontgenweitwinkelmessungen Kristallinitaten von iiber 50%
zu erwarten waren [17]. Pascui et al. verwendeten die niedermolekulare Probe P3HT3
(vgl. Tab. 4.1) mit enger Molekulargewichtsverteilung um mittels *C Festkorper NMR
quantitativ die Kristallinitat zu bestimmen. Innerhalb ihres Experiments separierten sie
das NMR-Signal des Konformationszustandes der Seitenketten in Anteile aufgrund ge-
ordneter bzw. ungeordneter Ketten. Durch den Vergleich mit der aus der DSC-Messung
erhaltenen Schmelzenthalpie bestimmten sie AH° zu 37 J/g. Die Analyse beruht auf
der Annahme, dass geordnete Seitenketten mit geordneten Hauptketten einhergehen.
Sich dieser Annahme bewusst, erklaren die Autoren diesen NMR-Kristallinitatswert als
untere Abschitzung. Dariiber hinaus zeigt die verwendete Probe die Besonderheit ei-
nes sehr breiten Schmelzbereiches, der die verléssliche Integration des Signals erschwert.
Andererseits konnte ihr Wert fiir AH;? von Kohn et al. mit konsistenten Ergebnissen
verwendet werden [52]. Erst vor kurzem synthetisierten Koch et al. (3HT),-Oligomere
mit 3 < n < 36 [51]. Die DSC-Schmelzenthalpie fiir das Oligomer mit n = 36 bestimm-
ten sie zu AH,, = 39J/g und gaben diesen Wert als Abschéitzung fiir AH>° an. In den
Arbeiten von Remy et al. und Snyder et al. wurde AH:° fiir einen unendlich dicken
Kristall extrapoliert, indem AH,, gegeniiber der inversen Kristallitdicke aufgetragen
wurde. Die Werte fiir AH2° betrugen 42J/g [30] und 49J/g [31]. Auf die Ergebnisse
von Koch, Remy und Snyder wird weiter unten in der Diskussion eingegangen werden.

In diesem Kapitel wird im Abschn. 5.2 eine auf temperaturabhédngigen Rontgen-
weitwinkelmessungen beruhende Methode vorgestellt, mit der ein Wert fiir die abso-
lute Kristallinitdt von PSHT Volumenproben mit enger Molekulargewichtsverteilung
bestimmt werden kann. Insbesondere ist die Methode dafiir geeignet die Kristallinitat
in seitenkettensubstituierten Polymeren zu bestimmen, wobei P3HT ein Modellsystem
fiir diese Materialklasse darstellt. Die Rontgenweitwinkelmessungen wurden an dem
Synchrotron ESRF durchgefiihrt. In Abschn. 5.3 wird in Kombination mit DSC Ex-
perimenten ein extrapolierter Wert fiir die spezifische Schmelzenthalpie einer 100%
kristallinen Probe, AH = 33+3J/g, bestimmt. Anschliefend wird in Abschn. 5.4
gezeigt, wie das Molekulargewicht und die Temperatur die Kristallinitdt beeinflussen.
Insbesondere wird eine Abnahme der Kristallinitdt bei dem Molekulargewicht beob-
achtet, ab dem in die Kristallite riickgefaltete Ketten eingebaut werden. Mit dem in
Abschn. 5.5 vorgestellten, auf der Ruland-Methode basierenden Ansatz, wird die Un-
ordnung in den kristallinen Bereichen abgeschétzt. In Abschn. 5.6 wird gezeigt, dass
die Methode zur Bestimmung der Kristallinitdt auch an einem Laborgerit angewen-
det werden kann. Anhand der Ausfithrungen in Abschn. 5.7 werden die Ergebnisse im
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5.2. Die Bestimmung der Kristallinitdt nach Goppel

Lichte neuerer Arbeiten diskutiert und in Abschn. 5.8 zusammengefasst.

5.2 Die Bestimmung der Kristallinitat nach Goppel

In Abb. 5.1 sind die Réntgenkleinwinkel- (SAXS) zusammen mit den Rontgenweitwin-
kelmessungen (WAXS) der Proben P3HT3 bis P3HT24, sowie der kommerziellen Probe
RI95, im semikristallinen Zustand bei 7' = 40°C und im vollstdndig geschmolzenen Zu-
stand gezeigt. Diese Messungen wurden an der Synchrotron-Beamline ID02 am ESRF
an Volumenproben in Transmissionsgeometrie durchgefiihrt (fiir den experimentellen
Aufbau und die Probenpréparation s. Abschn. 4.1.3 und 4.5.2). Der Unterschied des
Intensitéatverlaufs zwischen dem semikristallinen und dem geschmolzenen Zustand im
Bereich kleiner Streuvektoren s ldsst auf relativ hohe Kristallinitdten schliefen. Bei
grofen s sind jedoch keine Bragg-Reflexe mehr zu beobachten, was ein Anzeichen fiir
den hohen Grad an Unordnung in den Kristallen ist. Wahrend in allen Proben hohere
Ordnungen des (100) Reflexes (s100 = 0,06 A~!) zu beobachten sind, ist die bei ca.
0,52 A=! erwartete hohere Ordnung des (020/002) Reflexes kaum erkennbar. Fiir s >
0,4 A sind die Intensitéten der Bragg-Reflexe stark vermindert. Wie in Kap. 3 Abschn.
3.3.2 ausgefiihrt, bewirkt dieser Umstand, dass eine direkte Anwendung der Metho-
de Rulands zur Bestimmung der Kristallinitdt schwierig ist. Die Probe P3HT3 mit
dem niedrigsten Molekulargewicht zeigt jenseits der (020/002) Position weitere Refle-
xe. Diese sind auf einen geordneten Zustand der Seitenketten zuriickzufiihren [17]. Nur
diese Probe zeigte ein scharfes SAXS Signal bei 0,01 A~!, das auf die hoch regelmiRige
Anordnung kristalliner Lamellen und amorpher Zwischenbereiche schliefen lasst. In
Abschn. 5.4 wird dieser Bereich des Streusignals ausfiihrlicher diskutiert.

Wie in Abschn. 3.3.1 ausgefiihrt, soll nun der Streubeitrag der amorphen Bereiche
unter Anwendung von Gl. 3.34 genutzt werden um die Kristallinitédt zu bestimmen. Das
amorphe Signal weist ein breites Maximum im Bereich der Position des (100) Reflexes
bei s199 = 0,06 A~ auf. Diese Position im reziproken Raum entspricht dem mittleren
Abstand der Thiophenhauptketten, die durch die Alkylseitenketten voneinander ge-
trennt sind. Die Intensitat dieses Signals ist im semikristallinen Zustand vermindert.
Stattdessen bildet sich auf dem amorphen Signal der (100)-Bragg-Reflex aus. Durch die
Auswertung der Intensitdt an einer geeigneten Stelle sy (strichpunktiert in Abb. 5.1)
zwischen den Bragg-Reflexen kann die Kristallinitdt bestimmt werden. Das Verhéltnis
der Intensitaten bei sy im semikristallinen und im amorphen Zustand ergibt den amor-
phen Anteil in der Probe (Gl. 3.34). Die auf diese Art bestimmten Kristallinitdten der
Proben P3HT3-24 sind in Abb. 5.2 als Funktion des Molekulargewichts dargestellt. Die
kommerzielle Probe RI95 wird weiter unten diskutiert.
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Abbildung 5.1: SAXS/WAXS Streusignale der Volumenproben (a) P3HT3, (b) P3HTI12, (c)
P3HT18, (d) P3HT24 und (e) RI95 im semikristallinen Zustand bei T' = 40°C (durchgezogene Linien)
und in der Schmelze (pink gestrichelt). Alle Intensititen sind bzgl. des Untergrundes korrigiert. Die
Intensitdt des SAXS Signals wurde vertikal derart verschoben, dass die von den unterschiedlichen
Detektoren aufgenommenen Signale im Bereich 0,06 < s < 0,08 A~! in Ubereinstimmung gebracht
wurden. Die Strichpunktlinie gibt die Position an, bei der Gl. 3.34 angewendet wurde.

66



5.2. Die Bestimmung der Kristallinitdt nach Goppel

1,0
0,94
0,84 O
g 1 / O
=074 O N
| O
0,6
015 v 1 v 1 v 1 v 1 v 1
0O 5 10 15 20 25
M2 kg/mol
n

Abbildung 5.2: Die mit Gl. 3.34 bestimmte Kristallinitdt der synthetisierten Proben mit geringer
Polydispersitat bei T' = 40°C als Funktion des Molekulargewichts, nach langsamen Abkiihlen aus dem
geschmolzenen Zustand (Kiihlrate S < 3K/min).

Fiir den hier vorgestellten Ansatz wurden die inkohérente Streuung, der Streubei-
trag aufgrund von Dichtefluktuationen und die diffuse Streuung vernachlissigt. Wei-
terhin wurde jegliche Anderung in Form und Position des amorphen Streusignals unbe-
riicksichtigt gelassen, die sich aufgrund der sich &ndernden Packung in den amorphen
Bereichen im Vergleich zum vollsténdig geschmolzenen Zustand zwangslaufig ergeben.
Die vollstandige Analyse dieser Veranderungen wiirde es erneut notig machen den kri-
stallinen vom amorphen Streubeitrag zu separieren. Der qualitative Verlauf der Streu-
signale lasst jedoch die getroffenen Annahme gerechtfertigt erscheinen. Die stérkste
Néherung ist die Vernachlassigung der diffusen Streuung. Der zugehdrige Fehler kann
abgeschétzt werden, wenn der Unordnungsparameter k£ bekannt ist. In Abschn. 5.5 wird
fiir PSHT3 k ~ 8 A2 bestimmt werden. Wird die kristalline Unordnung nicht bertick-
sichtigt, enspricht das einer Unterschiatzung der Bragg-Reflexintensitit, im Falle des
(100) Reflexes um einen Faktor exp(—ksiy,) ~ 0,97. Unter Annahme des Grenzfalls,
dass die amorphe Intensitdt bei sy um den enstprechenden Faktor 1/0,97 iiberschétzt
ist, sind die in Abb. 5.2 gezeigten Kristallinitdten um den relativen Fehler von 3%
unterschatzt. Fiir die Proben P3HT3-24 kann der wirkliche Fehler als sicher kleiner
angenommen werden. Fiir die kommerzielle Probe wird weiter unten gezeigt, dass der
gewdhlte Ansatz nicht zu konsistenten Ergebnissen fiihrt, da die Unordnung in den
kristallinen Bereichen zu hoch ist.
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Abbildung 5.3: (a) DSC-Kurven fiir das 2.Heizen nach Abkiihlen aus der Schmelze mit 20 K/min.
Die Linien unter den Schmelzpeaks bei ca. 220°C deuten den gewiihlten Integrationsbereich an. (b)
Aus der Integration der Schmelzpeaks erhaltene Schmelzenthalpien der wohl definierten Proben in
Abhéngigkeit vom Molekulargewicht zusammen mit den WAXS Kristallinitéiten.
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Probe P3HT3 | P3HT12 | P3HT18 | P3HT24 | RI95 | SEP200
AH,, inJ/g 25.3 25.0 28.2 20.2 23.8 21.2

Integrations- | 25-186 125-248 125-250 156-255 | 125-245 | 150-245
bereich in °C

aWAXS 0.705 0.798 0.77 0.676 0.57 -
AH>®inJ/g | 359 31.1 36.6 29.9 41.8 -
k in A2 8 9 11 7 15 -

Tabelle 5.1: Aus der Integration der DSC-Kurven bestimmte Schmelzenthalpien, die Kristallinitéten
xWAXS bei 40°C (Abb. 5.2), die berechnete Referenzschmelzenthalpie AHS° und der Unordnungspa-
rameter k.

5.3 Kalorimetrische Messungen und Bestimmung der
Referenzschmelzenthalpie

Die im vorherigen Abschnitt bestimmten Kristallinitdten aus den Rontgenweitwinkel-
messungen konnen nun genutzt werden um den Wert fiir die Referenzschmelzenthalpie
AH? zu extrapolieren. In Abb. 5.3a sind DSC Messungen wéhrend des Autheizens ge-
zeigt. Die durch Integration des Schmelzpeaks im jeweilig angegebenden Temperaturbe-
reich erhaltenen Schmelzenthalpien sind zusammen mit den WAXS-Kristallinitdten in
Tab. 5.1 aufgelistet. Auffillig ist der besonders ausgedehnte Schmelzbereich fiir PSHT3.
Er ist um ca. 100 K grofer als fiir alle anderen Proben mit héherem Molekulargewicht
und muss so grok gewéhlt werden um die korrekte Schmelzenthalpie zu erhalten. In
Abschn. 5.4 wird darauf néher eingegangen werden. In Abb. 5.3b wird deutlich, dass
die Schmelzenthalpie und die WAXS-Kristallinitdten eine ahnliche Molekulargewichts-
abhéangigkeit zeigen. Daher konnen die absolut bestimmten WAXS-Kristallinitéiten her-
angezogen werden um die DSC Messung zu kalibrieren. Mit der Beziehung
AH,,

AH> = IXVTXS (5.1)
wurde ein Durchschnittswert AH>® = (33 &+ 3) J/g erhalten. Fiir die Mittelung wur-
de der Wert AH® = 41,8 /g, der fiir die kommerzielle Probe RI95 bestimmt wurde,
nicht beriicksichtigt. In diesem Fall ist die Kristallinitiit 2V 4X% stark unterschiitzt, da
der diffuse Streuanteil besonders grof und nicht mehr vernachléssighar ist. Aus den
hier gezeigten Messungen kann geschlussfolgert werden, dass der von Malik und Nandi
durch Bestimmung der Schmelzpunkterniedrigung in P3HT-Lsungsmittelgemischen
(Acetophenon) ermittelte Wert von 99.J/g um ca. einen Faktor 3 zu grof ist [27]. Wird
dieser frithere Wert fiir DSC Messungen benutzt, wird die Kristallinitdt stark unter-
schétzt [21,141]. Mit dem korrigierten Wert AH° = 33 J /g wird fiir die Kristallinitdten
der kommerziellen Proben 72% (RI95) bzw. 64% (SEP200) erhalten (statt 24% und
21% mit dem alten Literaturwert).
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Abbildung 5.4: Temperaturabhingige WAXS-Messungen wihrend des ersten Heizens (By =
10 K/min) an den zuvor langsam aus der Schmelze abgekiihlten Proben (a) P3HT3 und (b) P3HT18S.
Es sind exemplarisch Messungen bei 40°C (schwarz), 120°C (grau) und im geschmolzenen Zustand
(pink gestrichelt) gezeigt.

5.4 Einfluss von Temperatur und Molekulargewicht

Wie im vorherigen Abschnitt schon erwihnt, sind die Anderungen der Kristallinitéit mit
der Temperatur fiir niedrige und hohe Molekulargewichte sehr verschieden. In Abb. 5.4
sind temperaturabhéngige Rontgenweitwinkeldiffraktogramme fiir die Proben P3HT3
und P3HT18 wéahrend des ersten Aufheizens nach der Préaparation gezeigt. Die nie-
dermolekulare Probe P3HT3 schmilzt {iber den gesamten Temperaturbereich hinweg
von 40°C bis in den geschmolzenen Zustand. Wihrend des Aufschmelzens kommt es
ebenfalls zu Anderungen in der Anordnung der Ketten innerhalb der Kristallite. Die Al-
kylseitenketten gehen von einem bei Raumtemperatur geordneten in einen bei 120°C
vollstdndig ungeordneten Zustand iiber [28,17]. Bei 120°C ist der (020/002) Reflex
schon stark reduziert, wihrend hingegen die gestreute Intensitit der amorphen Be-
reiche unterhalb des (100) Reflexes und bei 0,22 A~! stark zugenommen hat. Dieses
Verhalten stimmt mit dem breiten Schmelzbereich der DSC Heizkurve iiberein (Abb.
5.3a) und legt es nahe, das DSC-Signal iiber den gesamten Bereich 25 < T' < 186°C
zu integrieren (Tab. 5.1). Im Vergleich zu P3HT3 zeigt P3HT18 einen viel engeren
Schmelzbereich. Das wird an den nahezu iibereinander liegenden Streukurven bei 40°C
und 120°C deutlich. Damit iibereinstimmend gibt es wahrend des Aufheizens in der
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5.4. Einfluss von Temperatur und Molekulargewicht

DSC-Messung nur oberhalb von 120°C ein deutlich endothermes Signal aufgrund des
Schmelzens (Integrationsbereich 125 < T' < 250°C).

Eine direkte Schlussfolgerung dieser Ergebnisse ist, dass fiir die Integration des
Schmelzpeaks von P3HT Proben mit niedrigem Molekulargewicht die Festlegung des
Integrationsbereichs ein kritisches Unterfangen darstellt und daher mit besonderer Vor-
sicht geschehen sollte [53].

Die WAXS Kiristallinitéten bei 7' = 40°C (Abb. 5.2) steigen mit dem Molekular-
gewicht zuerst auf ein Maximum fiir P3HT12 um die 80% an und fallen dann fiir
héhere MW wieder ab. Um diesen Zusammenhang fiir PSHT3 bis P3HT24 zu verste-
hen wurden die mit s> multiplizierten Intensititen (Lorentzkorrektur) aus dem Bereich
kleiner Streuwinkel eingehender analysiert (Abb. 5.1) und in Abb. 5.5a gegen s auf-
getragen. Die Proben P3HT3 bis P3HT18 weisen ein klares Intensitdtsmaximum an
der Stelle s; auf, das der Langperiode dj, der teilkristallinen Morphologie entspricht.
Fiir die Probe P3HT24 ist dieses Maximum ebenfalls vorhanden, aber kaum vom ab-
fallenden Untergrundsignal zu unterscheiden. Um die Position des Peakmaximums zu
erhalten, wurden die gemessenen Intensititen durch eine Peakfunktion angepasst, die
auf einen durch ein Potenzgesetz beschriebenen Untergrund addiert wurde. Exempla-
risch ist unter Benutzung einer Gauk-Funktion die gesamte Anpassung fiir die In-
tensitidten der Probe P3HT24 in 5.5a (rot) eingezeichnet. Die so erhaltenen Langpe-
rioden d; = 1/sy sind als Funktion des MW in Abb. 5.5b dargestellt. Die gemes-
senen Langperioden sind mit der Konturldnge A (schwarze horizontale Striche, vgl.
4.1) und den abgeschitzten maximalen Kristallitdicken d*** verglichen worden um
Aussagen iiber die Kettenkonformation innerhalb der kristallinen Bereiche treffen zu
konnen. Nimmt man Ketten mit n scharfen Riickfaltungen zu je 7 Monomereinhei-
ten pro Faltung an [112] an, berechnet sich eine obere Grenze der Kristallitdicke zu
Al = (A—=nxT7xc/2)/n+1 (c...Kristallgitterparameter entlang der Hauptkette).
Fiir das niedermolekulare PSHT3 ist die Langperiode etwas grofer als die Konturlénge,
was durch vollstdandig gestreckte Ketten innerhalb des Kristalls und nichtkristallisier-
baren Endgruppen in den amorphen Bereichen zu erkldren ist [17,52]. P3HT12 zeigt
ebenfalls noch véllig gestreckte Ketten und aufgrund des hoheren Molekulargewichts
spielt der relative Einfluss der Polydispersitit eine geringere Rolle, was zu einer hohe-
ren Kristallinitit als in P3HT3 fithrt [52]. Gleichzeitig setzt jedoch Kettenriickfaltung
ab einem Molekulargewicht von M,, > 12 kg/mol ein, was zu einem Riickgang der Kri-
stallinitat fiir hohere MW fiihrt [18]. Wie in Ref. [52] ausfiihrlich gezeigt wird, limitiert
die Polydispersitiat ebenfalls die Kristallinitdt. Moglicherweise erkléart das eine weite-
re Reduktion der Kristallinitdt fiir kommerzielle Proben. Allerdings kann auch deren
etwas geringere Regioregularitit eine Rolle spielen [15].
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Abbildung 5.5: (a) Lorentzkorrigierte SAXS-Kurven bei T' = 40°C fiir die zuvor langsam aus der
Schmelze abgekiihlte Proben P3HT3 (Kreise), P3HT12 (Dreiecke), P3HT18 (Raute) und P3HT24
(Quadrate). Exemplarisch ist iiber den Daten von P3HT24 die verwendetete Fit-Funktion eingezeich-
net, mit der die Langperiode bestimmt wurde (rot). Der durch ein Potenzgesetz beschrieben Unter-
grundsbeitrag ist ebenfalls dargestellt (schwarz gestrichelt). (b) Aus den SAXS- Messungen bestimmte
Langperioden. Die schwarzen horizontalen Striche zeigen die Konturlinge A der vollstandig gestreck-
ten Ketten. Die grauen Striche stellen die abgeschétzten Werte fiir die maximale Dicke der kristallinen
Lamellen, d7%*, die ein (dunkelgrau) oder zwei (hellgrau) direkte Riickfaltungen pro Kette aufweisen.
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Abbildung 5.6: Kohérente Intensitét Icon = IBragg + ldiff + Iam (schwarz) fir (a) P3HT3 und (b)
P3HT18 bei 40°C nach der Probenpriparation. Nach Abzug der angenommenen Untergrundintensi-
tat Igipr + Lam (gestrichelt) bleibt die Intensitdt unter den Bragg-Reflexen T Bragg (grau) iibrig. Die
Intensitdten sind in absoluten Einheiten dargestellt (siche Text fiir Erlduterungen).

Wie schon erwéahnt, sind die Intensitatsmaxima der SAXS-Kurven mit zunehmenden
Molekulargewicht immer schwécher ausgepragt und bei Raumtemperatur tiberhaupt
nur mit Hilfe der Lorentzkorrektur sichtbar [17]. Bei Temperaturen von 7' > 100°C
werden die Maxima jedoch deutlich stiarker in der Intensitdat bei nahezu gleichbleiben-
der Position. Eine mogliche Erklarung fiir die zwischen den verschiedenen Proben stark
variierenden Intensitdten konnte das temperaturabhéngige Schmelzen und Rekristal-
liseren sein [53]. Im Anhang C werden weiterfithrende Messungen unter isothermen
Kristallisationsbedingungen gezeigt.

5.5 Unordnung im Kristallgitter

Wie in Abschn. 5.2 bei der Diskussion der WAXS-Streukurven angesprochen wurde,
ist P3HT ein Material mit hohen Werten fiir die Kristallinitdt und Kristalliten, die
durch eine hohe interne Unordnung gekennzeichnet sind. Basierend auf dem Ansatz
von Ruland (GI. 3.35 in Abschn. 3.3.2), der die Streuanteile einer semikristallinen Pro-
be erfasst, wurde ein Maf fiir die Unordnung bestimmt. Die Kristallinitiat 24X wird

[

dabei in GI. 3.35 eingesetzt. Damit gibt Gl. 3.35 die Bedingung vor, mit der der Unord-
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5. Kristallinitdt im Volumen

nungsparamter k£ bestimmt werden kann. In Abb. 5.6 sind die kohérenten Intensitiaten
L.on(8)s? gezeigt. An Abschn. 3.3.2 wurde die Vorgehensweise nach Vonk dargestellt,
um die gemessenen Intensitéiten auf eine absolute Skala zu skalieren [74]. Danach kann
die theoretisch berechnete inkohdrente Compton-Streuung davon abgezogen werden.
Ohne weitere Modellierung wurde die Intensitit der Bragg-Reflexe Ip,444(s) vom Un-
tergrund Iy;(s) + Lum(s) abgetrennt, indem die Fufipunkte der Reflexe durch gerade
Linien miteinander verbunden wurden. Dabei wurde angenommen, dass die Bragg-
Reflexe im Bereich 0,23 < s < 0,33 A~! {iberlappen. Diese Annahme entspricht einer
leichten Uberschiitzung von Ig,ag,(s). Aus Gl. 3.35 geht hervor, dass eine solche Uber-
schitzung in unterschiatzten Werten fiir den Unordnungsparameter k resultiert. Fiir
die Berechnung von k£ wurde der Integrationsbereich [s;;s,] = [0,1;0,35] A1 gewshlt.
Die Analyse ergab einen Wert von k im Bereich von 7...11 A2 was einer mittleren
Verschiebung der Atome aus ihrer Ruhelage von (A_uz)l/ 2 = (,78...0,91 A entspricht
(s. Tab. 5.1). Diese Werte machen etwa 5% des Gitterparameters a und 10% von b
aus (vgl. Abb. 2.1). Der hochste Wert, k = 15 A2, wurde fiir die kommerzielle Probe
RI95 bestimmt. In diesem Fall wurde 225¢ = 0,72 anstatt 2V AXS verwendet, da letz-
terer Wert die Kristallinitét fiir diese Probe nicht richtig erfasst (vgl. Abschn. 5.3). Die
grofsen Werte fiir k£ sind konsistent mit der Abwesenheit héherer Ordnungen des (020)
Reflexes, die bei s ~ 0,52 A~! zu erwarten sind (s. Abb. 5.1). Fiir die Probe P3HT3
wiirde der Wert k& = 8 A? zu einer Reduktion des (040) Reflexes um den Faktor e ks’ =
0,12 fiihren.

Solche grofsen Werte fiir £ sind in polymeren Materialen ungewohnlich. Andere
bekannte synthetische Polymere weisen Werte im Bereich von 2 A? (PE) bis 5 A? (Po-
lythiophene) [33,64,74,78,143-145] auf. Nur fiir Nylon 7 wurde k = 7 A? bestimmt [62].
Im Gegensatz zu P3HT sind daher auch fiir die meisten der genannten Beispiele deut-
liche Beugungsreflexe fiir Streuvektoren jenseits von 0,4 A~! zu beobachten. Vor Kurz-
em wurde anhand eines anderen halbleitenden, seitenkettensubstituierten Polymers im
Rahmen des parakristallinen Modells der Grad der Unordnung in Richtung der m-7-
Wechselwirkung untersucht [116]. Fiir die Analyse ist jedoch eine ausreichende Anzahl
von hoheren Ordnungen des entsprechenden Bragg-Reflexes bendtigt. Im Prinzip wére
das fiir P3HT nur fiir die (h00) Reflexe moglich, was aber im Rahmen dieser Arbeit
nicht versucht wurde.

5.6 Bestimmung der Kristallinitat mit dem Laborge-
rat

Die in Abschn. 5.2 gezeigten und nach Goppels Methode analysierten Messungen wur-
den an einer Synchrotronquelle durchgefiihrt. Der auf der Gl. 3.34 beruhende Ansatz
sollte aber von der verwendeten Strahlungsquelle unabhéngig sein. Daher wurde im
Rahmen eines Forschungspraktikums die Anwendbarkeit der Methode zur quantitati-
ven Kristallinitdtsbestimmung in Systemen mit seitenkettensubstituierten Polymeren
an der Drehanode, einem Laborgerit, iiberprift [147].

Der experimentelle Aufbau der Drehanode wurde in Abschn. 4.1.2 beschrieben.
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Abbildung 5.7: Temperaturabhéngige Streudiagramme der Proben (a) P3HT3, (b) P3HT18 und
(¢) SEP200 bei T' = 40°C (durchgezogene Linien) und im geschmolzenen Zustand (pink). In Abb. (a)
ist im Einschub erginzend eine Untergrundmessung mit leerem Probenhalter gezeigt (grau). Bei sg
(Strichpunktlinie) wurden die Intensitédten im semikristallinen und geschmolzenen Zustand miteinan-
der verglichen um die Kristallinitdt zu bestimmen. Die Kristallinitdt ist im grau unterlegten Bereich
nahezu unabhéngig von der Wahl von sq.

Exemplarisch wurden an den Proben P3HT3, P3HT18 und SEP200 (Tab. 4.1) tem-
peraturabhingige Streumessungen im Vakuum durchgefiihrt. In Abb. 5.7a-c sind die
aufgenommenen Streukurven bei 7" = 40°C und im geschmolzenen Zustand dargestellt.
Da die Intensitdt der Untergrundmessung fiir einen leeren Probenhalter um mehr als
zwei Grofenordnungen geringer als die Intensitdt der Probe ist, war ein Untergrund-
abzug fiir diesen Messaufbau nicht nétig (Einschub in 5.7a). Qualitativ stimmen die
temperaturabhéngigen Anderungen der gestreuten Intensitit mit den Ergebnissen aus
Abschn. 5.2 (s. Abb. 5.1) iiberein. Im semikristallinen Zustand bei T'= 40°C ist im an
dieser Probenposition zugénglichen Streuvektorbereich der (100) Braggreflex bei s199 =
0,06 A~! auf einem breiten amorphen Untergrund I (s) zu sehen. Selbst die Intensitét
des amorphen Anteils ist um mehr als Grofenordnungen grofer als die Untergrundin-
tensitat.

75



5. Kristallinitdt im Volumen

P3HT3 | P3ATIS | SEP200
Teyon | 0,62 0,57 0,57
Trer | 0,21 0,16 0,09
Trum 0,17 0,11 0,08
Zekorr | 0,69 0,71 0,62

Tepsrr | 0,71 | 077 | -

Tabelle 5.2: Die mit dem Laborgerét bestimmte Kristallinitdten x. ,op, die direkt aus den in Abb.
5.7 gezeigten temperaturabhédngigen Streukurven bestimmt wurden, sowie die mit dem Faktor 7'r im
semikristallinen (scr) bei T' = 40°C bzw. in der Schmelze (m) korrigierte Kristallinitéten: z¢ korr. Zum
Vergleich sind die Kristallinitéten, z. psrr, wie sie aus den Messungen am Synchrotron bestimmt
wurden, aufgefiihrt (s. Tab. 5.1). Die Probe SEP200 wurde am Synchrotron nicht untersucht.

Nun wurde wieder, wie in Abschn. 5.2 beschrieben, die Kristallinitdt unter Benut-
zung von Gl. 3.34 bestimmt. Es wurde hier beriicksichtigt, dass sich die Transmission
der Proben temperaturabhéngig dndert. Uber

Lser(80) T, Tr,,

~ am,roh o~ 5.2
]m(SO) Trscr v ' hTTscr ( )
Lam,korr (53)

= 1- Le korr (5

kann die beztiglich der Transmission 7'r korrigierte Kristallinitat z. yor, berechnet wer-
den. Die Transmissionskorrektur wurde in Abschn. 4.1.2 erklart. Es wurden in guter
Ubereinstimmung mit den Ergebnissen vom Synchrotron (s. Tab. 5.1), fiir PSHT3 und
P3HT18 die Kristallinitdten bestimmt (Tab. 5.2). Die Probe SEP200 wurde am Syn-
chrotron nicht gemessen. Der Vergleich von xmﬁrxrs = 0,62 mit dem DSC-Wert der
Kristallinitit 225 = 21,3J/g / 33J/g = 0,64 zeigt aber ebenfalls die Konsistenz der
Methode an. Die Kristallinitét ist in einem kleinen Bereich um sy herum (grau unterlegt
in Abb. 5.7a) unabhéngig von der Wahl von s.

Es stellt sich die Frage, weshalb die Transmission der Probe fiir diesen Messaufbau
eine temperaturabhingige Grofie sein soll. Fiir die in Abschn. 5.2 gezeigten Messun-
gen war dies nicht der Fall. Im Folgenden soll ein Erklarungsversuch gegeben werden.
Wie in Abb. 4.3 angedeutet, ist der Durchmesser des Primérstrahls, @y =1,7mm,
kleiner als der Probendurchmesser @g = 2mm. Ublicherweise ist nicht die gesamte
Offnung des Probenhalters mit der Probe ausgefiillt. Wird die Probe nun erwérmt und
vollstandig aufgeschmolzen, kann es aufgrund von Kapillarkréften zu Forménderungen
kommen. Die fliissige Probe entnetzt von den Innenseiten des Probenhalters, sodass sie
an den Randern diinner, in der Probenmitte jedoch dicker wird. Bei hohen Tempera-
turen befindet sich also mehr Probenvolumen im einfallenden Strahl. Die Transmission
bei hohen Temperaturen ist folglich geringer als bei tiefen Temperaturen. Diese Dicken-
anderung ist mit blofem Auge nicht wahrnehmbar. Fiir PSHT18 entspricht nach GI.
3.9 die Veranderung Tr,.. = 0,16 auf T'r,,,; = 0,11 einer Dickendnderung von Al =
150 pm. Irreversible Formanderungen konnten hingegen ausgeschlossen werden.
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5.7 Diskussion der kalorimetrischen Messungen

Der in Abschn. 5.3 bestimmte Wert fiir AH:° = 33 J/g ist um den Faktor 3 kleiner als
der in der Literatur bisher hiufig verwendete Wert 99 J/g von Malik und Nandi [27].
Eine Reihe weiterer, erst kiirzlich erschienener Arbeiten schlégt leicht hohere Werte fiir
AHX vor |30,31,54]. Diese sollen an dieser Stelle diskutiert werden.

Rontgenstreuuntersuchungen wiesen darauf hin, dass PSHT Kristalle niedermoleku-
larer Proben in zwei Modifikationen auftreten kénnen (Polymorphie) [21,55]. Die Form
I enthélt Kristalle mit dem charakteristischen Abstand digg = 16 A. Fiir die seltenere
Form II wurde digg = 12 A bestimmt. Koch et al. untersuchten anhand einer Serie von
(3HT),-Oligomeren mit 3 < n < 36 die Bedingungen, unter denen Form I oder Form II
auftreten [54]. Der Ubergang von Form II in die kinetisch bevorzugte Form I verliuft
fiir Proben mit den Kettenldngen 10 < n < 18 kontinuierlich und ist abhéngig von
der Kristallisationsbedingung. Ab einer Lénge von n > 21 und fiir polymere Proben
wurde ausschlieklich die Form I erhalten, unabhéngig von der Kristallisationsbedin-
gung. Die Autoren extrapolierten anhand der DSC-Schmelztemperaturen, T,,,, und der
Broadhurst-Gleichung [118]

Tm:T;lonqLa
n+b

(5.5)

die Gleichgewichtsschmelztemperatur, 77, fiir die jeweilige Modifikationen, wobei a
und b Parameter sind: 777, = 298°C, T2, = 116°C. Fiir die Referenzwerte der zu
100% kristallinen Proben erhielten sie AHY, = 39J/g und AHY,; ~ 70]J/g.
Anhand einer DSC-Messung allein (Bestimmung von T},,) kann jedoch fiir ein Oli-
gomer mit n < 21 nicht entschieden werden, in welcher Modifikation es vorliegt und
welches AH° genommen werden muss. Wie in Abschn. 5.4 gezeigt, beginnt die Probe
P3HT3 schon leicht oberhalb der Raumtemperatur zu schmelzen. Sie liegt aber nicht
in Form II vor, wie aus den Reflexpositionen geschlossen werden kann (vgl. Abb. 5.1a

und Ref. [17]). Im Folgenden geht es nur um Proben, die in Form I vorliegen.

Koch et al. [71] bestimmten AH,, = 39J/g fiir das Oligomer (3HT)3s und neh-
men an, dass dieser Wert auch AH*® entspricht. An ihren Proben bestimmten sie die
Kristallinitdt mit keiner anderen Methode. Andererseits zeigen die Streukurven der
Pulverproben schon fiir (3HT)s; qualitativ, dass die Kristallinitdt x. < 1 ist. Daher
muss 39 J/g eine untere Grenze fiir AH® sein.

Die von Remy et al. und Snyder et al. verwendeten Extrapolationsmethoden [30,31]
gehen auf eine Uberlegung von Mandelkern zuriick [140]. Demnach ist die in der DSC
bestimmte Schmelzenthalpie einer polymeren Probe durch Beitrage der Lamellenober-
fliche und von Kristalldefekten reduziert. Die Schmelzenthalpie ist durch

AH,, =z, <AH§$ + Afe + aAHd> (5.6)

gegeben. Hierbei ist AH,, die gemessene Schmelzenthalpie pro Wiederholeinheit der
Polymerkette, AH, der enthalpische Beitrag zur freien Energie der Kristalloberflachen,
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5. Kristallinitdt im Volumen

¢ die Anzahl der im Kristallit enthaltenen Monomere entlang einer Kette und AHj,
der enthalpische Beitrag aufgrund von Defekten im Kristallgitter. Der Anteil der Mo-
nomere, die sich als Kristalldefekte innerhalb der kristallinen Sequenz befinden, wird
mit « bezeichnet. Da jeweils AH, < 0 und AH; = H. — Hy < 0 gilt (H, ...Enthalpie
eines Monomers im Kristall), wird eine im Vergleich zum unendlich dicken Kristalliten
reduzierte Schmelzenthalpie gemessen. Das Argument ist dhnlich wie fir die Schmelz-
punkterniedrigung fiir das Schmelzen endlich dicker Kristallite. Wird angenommen,
dass der Einfluss der Kristalldefekte vernachléssigbar ist, erhdlt man den Zusammen-
hang

AH, AH,
o~ AH® - 5.7
Te m T ¢’ (5.7)
der eine Extrapolation von AH fiir (~' — 0 erlaubt. Snyder et al. [31] verwenden
Gl. 5.7 und die Oligomer-Daten von Koch et al. [54] mit der groben Ndherung, dass

( =~ n gilt. Fiir n > 40 wurde von ihnen ( aus der Broadhurst-Gleichung 5.5 bestimmt.
Beide Néherungen {iiberschétzen ( stark. Beispielsweise erhalten die Autoren fiir die
15,9kg/mol Probe ein ¢ = 85, was einer Kristalldicke d. = ¢ x ¢/2 = (x 0,385 nm
= 32,7nm entsprechen wiirde. Da jedoch die Langperioden, d;, aus unseren SAXS-
Messungen stets kleiner als 25nm sind (vgl. Abb. 5.5b und Ref. [17]), ist der Wert
fiir ¢ = 85 deutlich zu grof. Eine weitere Naherung von Snyder et al. ist, dass fiir die
Oligomer-Daten eine Kristallinitdt von 100% angenommen wird, was jedoch anhand
der Rontgenmessungen von Koch et al. nicht der Fall sein kann [54]. Zusammenfassend
kann man sagen, dass der Ansatz von Gl. 5.7 physikalisch gerechtfertigt ist, jedoch die
Extrapolation in der Praxis ein schwieriges Unterfangen bleibt, da ¢ (insbesondere kurz
vor der Schmelztemperatur) nur schwer zur bestimmen ist. Ob die Kristallitdicke wie-
derum tiber die Schmelztemperatur (Broadhurst-Gleichung) abzuschétzen ist, bleibt,
zumindest aus unserer Sicht, fraglich.

Ein weiterer von Snyder et al. verwendeter Korrekturterm berticksichtigt ebenfalls
die zur Schmelzpunkterniedrigung fithrende endliche Kristallitdicke [31]. Nach der Glei-
chung von Crist errechnet sich die Kristallinitat iiber [119]

_AH, T
T AH®T,

(5.8)

wenn Reorganisationsprozesse nicht beriicksichtigt werden. Fiir PSHT Proben ist die
Korrektur durch den Term 7° /T, in der Gréfenordnung von 8. ..13% (7, = 500 K).
Angesichts der weiter bestehenden Unsicherheiten fiir den ersten Term in GIl. 5.8, ver-
bessert die Korrektur durch Crist nicht zwangslaufig die Genauigkeit und wird daher
fiir die praktische Anwendung nicht unbedingt benotigt. Dariiberhinaus deutet sich aus
ultraschnellen DSC-Messungen an P3HT Proben an (hier nicht gezeigt), dass gerade
wahrend des Aufheizens mannigfaltige Reorganisationsprozesse stattfinden. Das stellt
die Zuléssigkeit der Anwendung von GI. 5.8 fiir P3HT Proben in Frage.

Es bleiben offene Punkte fiir die kalorimetrische Analyse von P3HT, die auch Be-

deutung fiir die Bestimmung von AH;° haben. Zum einen wurden schon die Schmelz-
Rekristallisationsprozesse genannt. Welche Heizraten muss man verwenden, dass diese
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Reorganisationsprozesse nicht stattfinden? Dariiber hinaus héngt AH2 von der ei-
gentlichen Schmelztemperatur ab [12]. Eine interessante und bisher offene Frage ist, ob
das semikristalline P3HT als 2-Phasen System (kristallin, mobil amorph) oder als 3-
Phasensystem mit einer zusétzlichen starr-amorphen Phase korrekt beschrieben wird.
Denn je nach Modell wird die fiir die Integration des Schmelzpeaks wichtige, aber
schwer zu ermittelnde, Basislinie anders gew#hlt werden miissen [12]. Anhand von
NMR-Messungen konnten ferner die drei Anteile analysiert und quantitativ bestimmt
werden [10].

Die Bestimmung der Kristallinitdt von P3HT mittels DSC in der Praxis

Die Ergebnisse dieses Kapitels zusammenfassend, sollen hier fiir die Bestimmung der
Kristallinitdt von P3HT einige Hinweise gegeben werden.

1. Es muss sichergestellt werden, welche Modifikation (Form I oder Form II) vorliegt,
falls ein P3HT Oligomer mit n < 21 untersucht wird.

2. Fiir ein niedriges Molekulargewicht muss die Wahl des Integrationsbereichs be-

achtet werden, da fraktionierte Kristallisation stattfinden kann (s. Kap. C im
Anhang und [29,53]).

3. Weitere Korrekturen bzgl. der endlichen Kristallitdicke (Ansatz von Crist) ver-
bessern nicht die Genauigkeit von x. im Rahmen der bisher bekannten Unsicher-
heiten.

5.8 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurde eine Variante von Goppels urspriinglicher Methode fiir die
Bestimmung der Kristallinitat verschiedener PSHT Proben mittels Pulverrontgendif-
fraktometrie angewendet. Anhand von Rulands Beschreibung der Streuintensitit semi-
kristalliner Polymere wurde die interne Unordnung der kristallinen Bereiche von P3HT
erfasst. Es wurden bei Raumtemperatur recht hohe Kristallinitaten zwischen 70-80%
bestimmt, wobei die Unordnung in den Kristalliten ebenfalls ungewchnlich grof ist.
Das Resultat dieser Untersuchung ist der extrapolierte Wert fiir die Referenzschmel-
zenthalpie einer 100% kristallinen Probe, AH = 33J/g. Dieser Wert kann benutzt
werden um die Kristallinitéit einer gegebenen Probe mit einer DSC Messung zu bestim-
men. Es wurde gezeigt, dass die Kristallinitat einer Probe vom Molekulargewicht, der
Polydispersitat und der Temperatur abhangt.

Die Analyse der Rontgendaten am Modellsystem P3HT ist sehr einfach und ins-
besondere fiir die Anwendung an seitenkettensubstituierten Polymeren geeignet. Die
grundlegende Annahme ist, dass die gestreute Intensitdt der amorphen Bereiche abge-
trennt von der Intensitdt kristalliner Bereiche in a-Richtung geniigt, um die Kristal-
linitdt zu bestimmen. Es ist weder notig auf absolute Intensitéiten zu kalibrieren, die
inkohérente Streuintensitit abzuziehen, noch die Daten beziiglich der Absorption zu
korrigieren. Zum Vergleich wird eine Messung an der Probe im geschmolzenen Zustand
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5. Kristallinitdt im Volumen

benotigt. Insbesondere ist die Methode fiir Proben mit hoher interner Unordnung in
den kristallinen Bereichen geeignet, fiir die die Methode Rulands nicht verwendet wer-
den kann. Andererseits ist die Methode in ihrer Anwendung eingeschrankt, wenn die
Unordnung in den Kritalliten zu grofs ist, wie das der Fall fiir eine kommerzielle Probe
war. Es wurde gezeigt, dass Goppels Methode auch fiir Messungen an einem Laborge-
riat angewendet werden kann, hier mit dem Vorteil der Messung im Vakuum, die den
Abzug der Untergrundintensitét tiberfliissig macht.

Der Wert der Referenzschmelzenthalpie ist um den Faktor 3 kleiner als der bisher
angegebene und haufig verwendetete Literaturwert. Das Ergebnis stimmt mit einem
kiirzlich vorgeschlagenen Modell iiberein, das die Kristallinitdt von P3HT unter Be-
riicksichtigung von Polydispersitdt und Molekulargewicht beschreibt [52]. Der Wert
33J/g ist im Bereich eines mit NMR-Untersuchungen erhaltenen Resultats [28]. Al-
lerdings ist diese Ubereinstimmung auf zwei sich gegenseitig aufhebende Einfliisse bei
der Bestimmung des NMR-Werts zuriickzufiihren. Die erst vor Kurzem von anderen
Autoren erschienenen Untersuchungen an P3HT Pulverproben [31,51] weisen auf die
Wichtigkeit des Referenzwertes hin und bedienen sich anderer Extrapolationsmetho-
den, mit denen etwas hohere Werte fiir AH° im Bereich von ca. 40 J /g erhalten werden.

Die Werte fiir die den Kristalliten inherente Unordnung in Form des Unordnungs-
parameters sind grofser als die typischen Werte fiir andere synthetische Polymere. Mog-
licherweise ist die Seitenkettenarchitektur von PSHT ein Grund dafiir. Es ist bekannt,
dass die Seitenketten hochmolekularer P3HTs bei Raumtemperatur fiir gewdhnlich
ungeordnet sind, und sogar in den kristallinen Bereichen eine hohe Mobilitdt besit-
zen [28,17]. Molekulardynamik-Simulation zeigten den Zusammenhang von Unordnung
in den kristallinen Bereichen mit dem intermolekularen Ladungstransport in Richtung
des m-m-Systems [150].

Die quantitative Auswertung von UV-VIS Absorptionsspektren diinner P3HT Filme
ergab etwas geringere Kristallinitdten als die in dieser Arbeit gefundenen Werte [35].
Andererseits ist bekannt, dass in diinnen Polymerfilmen die Kristallinitdt verringert
sein kann, so dass in dieser Hinsicht ein Vergleich zwischen Messungen an diinnen
Filmen und den hier gezeigten Messungen an Volumenproben nicht ohne Weiteres
zielfithrend ist [151]. Die erhaltenen Ergebnisse stellen aber einen Startpunkt dar um
systematisch die Kristallinitédt in diinnen Filmen zu untersuchen. Anhand von kalori-
metrischen Messungen wird dieser Fragestellung in Kap. 7 nachgegangen.
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Kapitel 6

Oberfacheninduzierte Orientierung

und Struktur dunner
schmelzkristallisierter P3HT Filme auf
amorphen Substraten

6.1 Einleitung und Fragestellung

Polymerkristallisation aus der Schmelze in einer makroskopischen Probe beginnt fiir ge-
wohnlich mit der heterogenen Keimbildung und resultiert in einer gestapelten Schicht-
struktur von sich abwechselnden kristallinen Lamellen mit amorphen Zwischenberei-
chen auf einer Langenskala von einigen zehn Nanometern. Auf der Mikrometerskala
sind diese Lamellenstapel in einer Uberstruktur, den Sphéroliten, eingeordnet (s. Kap.
2) [1]. Die Kristallisation in einem diinnen Film der Dicke D - typischerweise im Be-
reich von wenigen Nanometern bis zu einem Mikrometer - findet hingegen unter vollig
anderen Bedingungen statt. Die Geometrie ist nun in einer Dimension, der senkrecht
zur Filmflache, eingeschrankt (1D confinement). Ein hoher Volumenanteil des kristal-
lisierenden Materials ist in Kontakt zu einer der zwei Grenzflachen, die zusammen mit
der geometrischen Einschrinkung das Kristallisationsverhalten hinsichtlich der Keim-
bildung, Kristallisationskinetik sowie der resultierenden Morphologie beeinflussen kon-
nen |14, 152].

Eine der beiden Grenzflichen ist haufig die feste, anorganische und kristalline Sub-
stratoberflache. An der Grenzfliche zwischen Polymerschmelze und dem Substrat kann
die Kristallisation durch heterogene Keimbildung oder durch Benetzung mit einer kri-
stallinen Schicht (prefreezing) initialisiert werden. Wiahrend ersteres Szenario héufig
angenommen wird [153], ist kiirzlich gezeigt worden, dass an der kristallinen Grenz-
flache oberhalb der Schmelztemperatur im Volumen, T},, eine kristalline Benetzungs-
schicht entsteht, die beim Abkiihlen unter 7,, als Ausgangspunkt fiir das weitere Kri-
stallitwachstum und die Ausbildung einer hochgeordneten semikristallinen Morpholo-
gie dient [154]. Auf anorganischen Substraten mit amorpher Struktur kann die Situa-
tion vollig anders aussehen. Zum einen beobachtet man hier sphérolitisches Wachs-
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6. Oberfiacheninduzierte Orientierung und Struktur von P3HT Filmen

tum [154]. Zum anderen kann die Adsorption von Polymerketten an der Substrat-
grenzfldche je nach Substrat-Polymer-Wechselwirkung drastische Auswirkungen auf die
Kettendynamik haben [155]. Fiir einige kristallisierbare Polymere ist die Existenz ei-
ner Schicht irreversibel adsorbierter Ketten an der Film /Festkorper-Grenzfliache gezeigt
worden, deren Dynamik im Vergleich zu Polymerketten im Volumen deutlich reduziert
ist [16, 151, 156, 157]. Die Schichtdicke der adsorbierten Schicht ist d, ~ 4-10nm und
ist abhéngig von der Verweilzeit in der Schmelze. Inwieweit diese Schicht jedoch die
Kristallorientierung und semikristalline Morphologie an der Grenzfliche bestimmt, ist
bisher wenig bekannt.

Die Filmoberseite stellt die zweite Grenzfliche eines diinnen Films dar. Die Mo-
lekiile an der Oberfliche der meisten Fliissigkeiten haben iiblicherweise eine hohere
Entropie als im Volumen. Ebenso ist der Schmelzpunkt (T) an der Oberflache héu-
fig niedriger als im Volumen (7,,). Viele Beispiele finden sich in den Materialklassen
der Makromolekiile, organischen Fliissigkeiten, Metalle und auch Wasser. Es wurden
jedoch auch Ausnahmen davon gefunden. Lineare n-Alkane weisen eine geordnete Mo-
noschicht (surface freezing) oberhalb von T, auf (AT = Tp — T,, =~ 3K) [158]. Die
Stabilitdt der geordneten Oberflachenschicht nimmt zu (AT ~ 9-20K), wenn wie in
Poly-n-Alkyl Acrylaten die Alkylseitenketten durch eine Acrylgruppe an eine nicht kri-
stalline Hauptkette gekniipft werden. Mittels Summenfrequenzspektroskopie, GID und
XRR beobachteten Gautam und Dhinojwala, dass die bei Raumtemperatur noch kri-
stallinen Seitenketten erst leicht oberhalb von 7,, in einen smektischen und bei noch
hoheren Temperaturen in den vollstandig ungeordneten Zustand iibergehen [159, 160].
Spater konnte unter Beriicksichtigung der kristallinen Seitenketten und der zuséatzlichen
Lange der Acrylgruppe erklart werden, dass AT eine Funktion der Lange der Seitenket-
te ist und fiir n < 12 stark ansteigt [37]. Die Dicke der geordneten Oberflachenschicht
betrug etwa 1-3nm. Auch fiir eine ionische Fliissigkeit wurde die Kristallisation in ei-
ner diinnen Oberflachenschicht oberhalb von T,, beobachtet. Die Oberflache induziert
das anisotrope Wachstum von Nanokristallen, welches schnell in lateraler Richtung
stattfindet, aber nur unvollstandig die Oberfliche bedeckt. In das Filmvolumen hin-
ein ist in diesem Fall das Wachstum durch die gegebenen Anisotropie der Kristalle
eingeschréankt [101].

Fiir diinne P3HT Filme auf hydrophoben, amorphen Substraten (Silizium mit Si-
liziumdioxidschicht) werden iiblicherweise die Réntgenpolfiguren aus Messungen unter
streifendem Einfall (GID) so erklért, dass eine Schicht hoch orientierter Kristallite an
der Grenzfliche zum Substrat existiert |34, 35, 100]. Durch die Wechselwirkung der
Alkylseitenketten mit dem Substrat ist die a-Richtung der Kristallstruktur senkrecht
zur Filmebene ausgerichtet (edge-on-Kristallite). Mit den GID-Messungen wird aber
gewohnlich die Struktur des gesamten Filmvolumens abgetastet. Haufig nur indirekt
begriindet, wurden Aussagen iiber die Grenzfliche zum Substrat getroffen, zum Bei-
spiel durch den Vergleich mit AFM-Messungen [31]. Um die am Substrat induzierte
Ordnung zu erhdhen, werden auch selbst organisierte Monoschichten (Self-Assembled
Monolayer, SAM) aufgebracht [341,35,162-165]. Nach Ablésung des Polymerfilms vom
Substrat zeigten Choi et al. mittels AFM-Messungen, dass an der Grenzflache zur
SAM-Schicht ebenfalls kristalline Lamellen gewachsen waren, aber mit geringer Lamel-
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6.1. Einleitung und Fragestellung

lendichte als vergleichsweise an der Filmoberflache. Die Modellierung der Reflektivitéts-
daten ergab eine Schichtdicke am Substrat von ca. 4nm [163]. Kombinierte TEM und
GID-Messungen deuten aber auch auf den umgekehrten Fall hin, dass an der SAM-
Schicht die P3HT Kristalle mit der b-Achse senkrecht zur Filmebene orientiert sind
(face-on) [162]. Anglin et al. nutzten die grenzflichensensitive Summenfrequenzspek-
troskopie um zu zeigen, dass die Ordnung der Hauptketten im direkten Kontakt zum
Si04/Si schon wahrend des Tempervorgangs unterhalb 7, irreversibel abnimmt, ein-
hergehend mit einer starken Verringerung der OFET Mobilitét [165]. Dieser Effekt ist
nach Kristallisation aus der Schmelze noch mehr ausgeprégt. Im Vergleich zu Ketten im
Kontakt mit einer SAM-Schicht, schliefsen sie, dass die Wechselwirkung zwischen den
P3HT Ketten und dem SiO/Si stérker als zur SAM-Schicht ist. Die Autoren betonen
den Unterschied von Orientierung und Ordnung der Ketten direkt an der vergrabenen
Grenzfliche im Vergleich zu den Ketten im Filmvolumen, bzw. an der Filmobersei-
te [164,165].

Die AFM-Aufnahmen schmelzkristallisierter PSHT Filme zeigen an der Filmober-
seite geordnete Lamellenstapel, die haufig auch als edge-on-Kristallite oder -Lamellen
bezeichnet werden |21, 163]. Spektroskopische Untersuchungen mit einer Tiefensensiti-
vitdt von ca. 6 nm ergaben, dass der Normalenvektor des m-konjugierten Systems der
Hauptketten (die b-Achse der Kristalle) in der Filmebene liegt [166]. Wie oben ausge-
fiihrt, wird dieser Befund héufig mit der ordnungsinduzierenden Wirkung des Substra-
tes erklért, die dann die Orientierung des gesamten Films bestimmt [34]|. Unklar blieb
bisher aber, weshalb auch bis zu einige hundert Nanometer dicke Filme diese orien-
tierten Lamellen an der Oberseite zeigten [25,417]. Die Molekulardynamiksimulationen
von Yimer et al. machten deutlich, dass fiir 7' > 270°C in freistehenden diinnen P3HT
Filmen an der Fliissigkeit/Vakuum Grenzflache sich die Hexylseitenketten in Rich-
tung Vakuum strecken. Die temperaturabhingige Oberflichenspannung verhélt sich
dhnlich wie in anderen Seitenkettenpolymeren, wie den oben genannten Poly-n-Alkyl
Acrylaten [167]. Dieser Befund sowie die voneinander weitesgehend unabhéngigen elek-
tronischen Mobilitdten an Filmober- und Filmunterseite legen nahe, dass selbst an der
Filmoberseite die Ketten sich hochgeordnet orientieren lassen - unabhéngig von der
Wechselwirkung mit dem Substrat [165].

Aus dem bisher Gesagten wird klar, dass das Wissen tiber die vertikale Struk-
tur diinner schmelzkristallisierter Filme unvollstdndig ist, auch wie die Struktur sich
mit der Filmdicke dndert. Insbesondere ist eine klare Unterscheidung der Filmstruktur
an der Ober- oder der Unterseite nur anhand von GID-Messungen mit Einfallswin-
keln oberhalb des kritischen Winkels nicht méglich, noch weniger anhand von AFM-
Messungen. In diesem Kapitel wird geklart werden, von welcher Grenzfliche aus die
P3HT Ketten orientiert werden. Darauf aufbauend wird gezeigt, wie sich die Gesamt-
struktur des Films darstellt und sowohl durch Filmdicke als auch Molekulargewicht der
Ketten beeinflusst wird.

Im Abschn. 6.2 wird zunéchst die Kristallstruktur geklédrt. Es folgen drei Abschnit-
te, in denen von der Filmoberseite beginnend die drei Schichten eines diinnen Films
identifiziert und analysiert werden: die Schicht mit hoch orientierten Kristalliten an der
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Abbildung 6.1: GID-Messungen an schmelzkristallisierten P3HT3 Filmen der Dicke (a) 211 nm und
(b) 487nm auf SiN (a; = 0,13°, A = 1,04 A, Beamline BM26B/ESRF mit FreLon CCD Kamera) bei
Raumtemperatur. Zusétzliche GID-Messungen in Abb. A.1 zeigen die Reflexe 4 bis 10 mit héherer
Aufldsung und besserem Signal-zu-Rausch-Verhéltnis (Beamline ID10B/ESRF). Die indizierten Bragg-
Reflexe 1 bis 10 sind in Tab. 6.1 aufgelistet.
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Oberflache (Abschn. 6.3), eine Schicht mit regellos orientierten Kristalliten im Film-
volumen (Abschn. 6.4) und eine Schicht mit adsorbierten, nicht kristallisierten Ketten
an der Filmunterseite im Kontakt zum Siliziumnitrid-Substrat (SiN, Abschn. 6.5). Es
wurden SiN-Substrate ausgewéhlt, da auch die Oberflache des Flash DSC Chipsensors
aus SiN besteht (s. Kap. 7). Zum Vergleich dienen P3HT Filme auf SiO, /Si-Substraten.
Der Einfluss des Molekulargewichts auf die Filmstruktur wird in Abschn. 6.6 diskutiert
und das zusammenfassende Filmmodell in Abschn. 6.7 gegeben.

6.2 Kristallstruktur

Anhand der Probe P3HT3 mit dem niedrigen Molekulargewicht soll zunéchst die Kri-
stallstruktur, wie sie in diinnen Filmen vorgefunden wird, aufgeklart werden. In Abb.
6.1 sind GID-Messungen mit einem Flachendetektor gezeigt (Beamline BM26B, s. Ab-
schn. 4.1.3), die schon bzgl. des Dunkelstroms der CCD-Kamera korrigiert sind. Die
Intensitdat wurde auf Primérstrahlintensitdt und Belichtungszeit normiert. Die Wahl
des Einfallswinkels o;; = 0,13° erfiillte die Anforderung af° < a; < a5, wobei ol =
0,11° und oV = 0,14° die kritischen Winkel des Polymerfilms und des Substrates
SiN sind (A = 1,04 A). Damit war sichergestellt, dass der gesamte Film vom einfal-
lenden Strahl durchdrungen, aber gleichzeitig die vom Substrat gestreute Intensitét
reduziert war. Unter Anwendung der Gl. 3.44 wurden die Intensitéiten als Funktion der
Pixelposition in ihre Abhéngigkeit vom Streuvektor umgerechnet. Das verzerrte Bild
fir gy, — 0 entlang der g.-Achse resultiert aus der Messbedingung unter streifendem
Einfall. In diesem Bereich kann der reziproke Raum nicht abgebildet werden.
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GID Volumen
Peak | (hK1) | qops/mm ™" | qobs/mm™ " | qeare/nm ™1

11100 3.9 3.97 3.99
21200 7.9 7.93 7.98
31300 11.9 11.93 11.97
41111 11.9 11.93 11.97
111 11.97
51211 13.5 13.59 13.60
211 13.60
61311 16.1 16.07
311 16.07
71020 16.2 16.42 16.38
002 16.38
81120 16.9 17.20 17.24
91220 18.4 18.89 18.91
101320 20.6 21.25 21.20
111420 24.07 23.95

Tabelle 6.1: Aus den GID-Messungen und den Messungen an einer makroskopischen Probe (Volu-
men) in Transmission gewonnene Reflexpositionen g, fiir die Kristallstruktur von P3HT3 bei Raum-
temperatur. Die Bragg-Reflexe 1 bis 11 sind fiir die GID-Messungen in Abb. 6.1 und fiir die Volu-
menprobe in Abb. 6.2 eingezeichnet. Fiir eine monokline Einheitszelle mit den Gitterparametern a =
1,582nm, b = ¢ = 0,77nm und v = 95,5° erhilt man mit den Miller-Indices (hkl) die berechneten
Reflexpositionen geq;e.

Auch in anderen Rontgenuntersuchungen an diinnen P3HT Filmen wurden die
Reflexe 1-10 (s. Abb. 6.1) beobachtet [169, 170], ohne jedoch alle eindeutig zuzuord-
nen. Unter Annahme einer monoklinen Einheitszelle mit den Gitterparametern a =
1,582nm, b = ¢ = 0,77nm und v = 95,5° lassen sich hier alle gemessenen Bragg-
Reflexe der P3HT3 Probe indizieren (geq. in Tab. 6.1). Fiir die exakte Auswertung
der Reflexpositionen g5 = (g2 + qu)l/ > an der Stelle der Intensitdtsmaxima wurden
die hochauflsenden GID-Messungen an der Beamline ID10B/ESRF benutzt (s. Abb.
A1), da dort der Einfallswinkel im Vergleich zur BM26B préziser eingestellt werden
konnte. Die aus den GID-Messungen bestimmten Positionen, g5, stimmen mit den
berechneten Positionen, ¢..., gut iiberein. Es lassen sich ebenso alle Bragg-Reflexe aus
dem Pulverdiffraktogramm in Abb. 6.2 zuordnen, deren Positionen in Tab. 6.1 in der
Spalte ,Volumen* aufgelistet sind. Die in Abb. 6.2 gezeigte WAXS-Kurve entspricht
der Kurve in Abb. 5.1a. Wu et al. beobachteten an demselben P3HT [17] und Koch et
al. an einem P3HT mit vergleichbaren MW [170] ebenfalls den Reflex 5. Der Vergleich
mit den GID-Messungen zeigt, dass dieser Reflex den Miller-Indices (211) und (211)
zugeordnet werden kann. Der Reflex 4 ist in der Messung an der Volumenprobe mit
dem stérkeren Reflex 3 iberlagert. Aufgrund von Kristallstrukturédnderungen sind fiir
hohere Temperaturen diese beiden Signale auflosbar (Messungen hier nicht gezeigt).

Die in Abb. 6.3 gezeigten GID-Aufnahmen schmelzkristallisierter PSHT Filme mit
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Abbildung 6.2: Diffraktogramm einer makroskopischen P3HT3 Probe bei Raumtemperatur nach
langsamen Abkiihlen aus dem geschmolzenen Zustand (wie in Abb. 5.1a, Beamline ID02/ESRF). Die
Bragg-Reflexe wurden unter Annahme der monoklinen Einheitszelle mit den Gitterparametern a =
1,582nm, b = ¢ = 0,77nm und v = 95,5° indiziert. Die bestimmten Positionen der Bragg-Reflexe
befinden sich in Tab. 6.1.

hohem MW zeigen keine Bragg-Reflexe mit gemischten Miller-Indices. Die (h00) Re-
flexe sind geringfiigig zu geringeren Streuvektoren verschoben, wie es ebenso fiir die
makroskopischen Proben gefunden wurde (s. Abb. 5.1 und 5.7, sowie Ref. [170]). Die
GID-Messungen an der ID10B bestéatigen dieses Resultat (s. Abb. A.2 und A.3). Im
Vergleich dazu zeigen die WAXS-Streukurven der makroskopischen Proben P3HT12-
24 in Abb. 5.1 bei Raumtemperatur die Reflexe 4 und 5. Die Reflexe 8-10 sind dort
iberlagert und sind nur als breite Schulter jenseits des 020/002 Reflexes auszumachen.

Anhand der GID-Messungen, der Pulverdiffraktometrie und mit der Wahl einer
monoklinen Einheitszelle konnte die Kristallstruktur von P3HT konsistent beschrie-
ben werden. Mit der von Tashiro et al. vorgeschlagenen orthorhombische Struktur [50]
konnten die Reflexpositionen der Pulvermessungen nicht wiedergegeben werden. Wie
in den Elektronbeugungsmessungen von Kayunkid und Brinkmann [171], wurden hier
mit den Rontgenmessungen nicht nur die bekannten (h00) Reflexe sondern auch die
(hkl) Reflexe beobachtet. Die Gleichgewichtsstruktur eines P3HT Kristalls entspricht
daher einem dreidimensionalen Gitter. Dieses Gleichgewicht wird fiir kleine Moleku-
largewichte wie PSHT3 fiir gewohnlich immer erreicht. Im Vergleich dazu ist fiir hohe
Molekulargewichte die Ordnungskinetik der Seitenketten eingeschrankt [17], und das
umso mehr in der Geometrie eines diinnen Films. Die hier gezeigten Ergebnisse wurden
fiir aus dem geschmolzenen Zustand kristallisierte Filme erhalten. Ubereinstimmend
mit diesem kinetischen Argument zeigen diinne aus Losung kristallisierte P3HT-Filme
mit Molekulargewichten bis zu M,, = 130 kg/mol ebenfalls die (hkl) Reflexe, und haben
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Abbildung 6.3: GID-Aufnahmen von schmelzkristallisierten P3HT Filmen auf SiN. (a) SEP200 Film
der Dicke D = 655 nm («; = 0,17°). Entlang des Azimuthwinkels x kann die (100) Intensitét in Form
einer Polfigur dargestellt werden (s. Abschn. 6.3.2). (b) P3HT18 Film der Dicke D = 267nm (o; =
0,13°).

damit eine dreidimensionale Kristallgitterstruktur [170].

6.3 Schicht hoch orientierter Kristallite an der Filmo-
berflache

6.3.1 Topographie und semikristalline Struktur

In den Abb. 6.4 und 6.5 sind die Héhen- und Phasenbilder von AFM-Messungen an
schmelzkristallisierten Filmen auf SiN und SiO, gezeigt. Alle Filme mit Dicken zwischen
14 < D < 642nm weisen, unabhéngig von Substrat und Filmdicke, eine Oberfldche
mit ausgepragter und stark orientierter Lamellenstruktur auf. Zuséatzliche Messungen
an Filmen mit ca. 100nm und 250 nm Filmdicke zeigten die gleichen Strukturen. In
den néchsten beiden Abschnitten wird gezeigt, dass die Orientierung dieser kristallinen
Lamellen von der Oberfliche her wahrend der Kristallisation aus dem geschmolzenen
Zustand geschehen ist. Fiir die Filme mit D > 100nm liegt unter dieser Oberfla-
chenschicht eine Schicht mit regellos orientierten Kristalliten. Es ist naheliegend, dass
die Orientierung durch die Wechselwirkung der Alkylseitenketten mit der Luft her-
vorgerufen wird [167]. In diesem Sinne agiert die Luft wie ein hydrophobes Substrat.
Die hochgeordneten Lamellenstapel erklaren strukturell die enorm hohen Ladungstra-
germobilititen von ca. 1072 — 107! cm?/Vs an der Filmoberseite, die von der Substrat-
beschaffenheit unabhéngig sind. Sie sind aber vergleichbar zu den Mobilitéiten, die an
der Grenzfliche zu SAM behandelten Siliziumoberflichen bestimmt wurden [168, 172].
Der diinnste Film auf SiO,/Si hat wahrscheinlich entnetzt.
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Abbildung 6.4: AFM-Hohen- (links) und AFM-Phasenbilder (rechts) von SEP200 Filmen, schmelz-
kristallisiert auf SiN, mit den Filmdicken (a) 8 nm, (b) 14nm, (¢) 27nm und (d) 642nm (1pm X
1pm).
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6.3.1. Topographie und semikristalline Struktur
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Abbildung 6.5: AFM-Hohen- (links) und AFM-Phasenbilder (rechts) von SEP200 Filmen, schmelz-
kristallisiert auf SiO3/Si, mit den Filmdicken (a) 7nm, (b) 13nm, (c) 53 nm und (d) 639 nm (1pm x
1pm).
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6. Oberfiacheninduzierte Orientierung und Struktur von P3HT Filmen
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Abbildung 6.6: (a) Einfallswinkelabhéngige Intensitdt des (100) Bragg-Reflexes als Funktion des
Azimuthwinkels x fiir einen auf SiN schmelzkristallisierten SEP200 Film der Dicke D = 108 nm.
Aus Griinden der Ubersichtlichkeit sind die Polfiguren fiir einige Einfallswinkel nicht dargestellt. Die
eingefiigte Grafik zeigt den Verlauf der Eindringtiefe des Rontgenstrahls mit dem Einfallswinkel «;
fiir die Wellenlinge A = 1,04 A. In (b) sind die zu den Einfallswinkeln «; = 0,09° und o; = 0,17°
gehorenden 2D-Streubilder im Bereich des (100) Bragg-Peaks gezeigt.

Der diinnste Film auf SiN, D = 8nm (Abb. 6.4a), zeigt hingegen regellos verteilte,
weniger dicht gepackt und orientierte Lamellen. Aus der Hohendifferenz im Hohenbild
von ca. bnm kann man schlieffen, dass bis zu einer Schichtdicke von etwa 3 nm auf SiN
kristalline Lamellen entstehen konnen. Es scheint, dass die Wechselwirkung der Ketten
mit dem Substrat die durch die Oberfliche induzierte Ordnung einschrénkt. Konsistent
mit den beobachteten Lamellen auch fiir die diinnsten Filme von 7-8 nm Filmdicke ist
der (100) Bragg-Reflex auf dem Meridian in den GID-Messungen zu sehen (s. Abb.
6.11). Demnach steht die a-Richtung der Kristalle senkrecht zur Oberflache und in den
AFM-Aufnahmen ist die b-c Ebene zu sehen.

In den beiden folgenden Abschnitten wird anhand von Rontgenmessungen mit va-
rierendem Einfallswinkel «; an ca. 100 nm dicken, schmelzkristallisierten P3HT Filmen
nachgewiesen, dass sich dominierend an der Filmoberfliche die Schicht mit hoch orien-
tierten Kristalliten befindet. Diese Schicht hat einen endliche Dicke dp, die kleiner als
die Filmdicke D ist.
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6.3.2. Nachweis der Kristallitorientierung
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Abbildung 6.7: (a) Die von der orientierten kristallinen Schicht an der Oberseite des 108 nm dicken
SEP200 Films auf SiN gestreute Intensitit, Io(x), kann als Wert am Maximum, I, iiber einem
angepassten Untergrund (rot gestrichelt) erfasst werden, oder als integrale Intensitét. Die von weniger
stark bis isotrop orientierten Kristalliten gestreute Intensitét, Iy (), stammt aus dem Filmvolumen.
In (b) ist ein Teil des Winkelbereichs von ¥, in dem Iy (x) erwartet wird, vergrofert dargestellt. Die
rot und grau gestrichelten Linien stellen Anpassungen der Messwerte fiir «; = 0,17° und «; = 0,10°
dar. Die lila gestrichelte Linie entspricht dem theoretisch erwarteten Intensitétsverlauf fiir o; = 0,10°,
falls auch in der oberfadchennahen Schicht isotrop orientierte Kristallite zu finden wéren.

6.3.2 Nachweis der Kristallitorientierung

Im Folgenden werden die Rontgenmessungen in einer Polfigurdarstellung gezeigt. Es
wird die Intensitét des (100) Reflexes als Funktion des Azimuthwinkels y dargestellt.
Die Umwandlung der mit einem Flidchendetektor gemessenen Intensitdaten in die Pol-
figuren, (), ist anhand von Abb. 4.6 in Abschn. 4.1.3 ndher erldutert. In Abb. 6.6a
sind die (100) Polfiguren, I109(x), eines 108 nm dicken SEP200 Films auf SiN als Funk-
tion von «; dargestellt (2D-Bilder exemplarisch in Abb. 6.6b und in Abb. A.4). Durch
die Anderung des Einfallswinkels o; kann die Eindringtiefe A des Rontgenstrahls unter
streifendem Einfall von etwa 10 nm bis in den pm-Bereich kontrolliert werden (s. den
Einschub in Abb. 6.6a). Fiir a; < o = 0,11° (A = 1,04 A) wird nur das Streusignal
einer Schicht von 10-30 nm Dicke an der Oberseite des Films detektiert. Fiir oy > a2
wird hingegen der gesamte Film fiir die hier untersuchten Filmdicken bestrahlt.

Fiir a; < 0,11° ist in Abb. 6.6a ausschlieklich der Intensitétsbeitrag Io(x) im Be-
reich -10° < x < 10° als Peak iiber einem von «; unabhéngigen Untergrundbeitrag zu
erkennen (fiir |x| > 30°). Da nur die Filmoberseite bis in eine Tiefe von ca. 30 nm vom
einfallenden Strahl erfasst wird, stammt /() von an der Grenzfliche zur Luft hoch-
orientierten Kristalliten, deren a-Richtung nahezu parallel zur Substratnormalen steht.
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6. Oberfiacheninduzierte Orientierung und Struktur von P3HT Filmen
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Abbildung 6.8: (a) Die Intensitdtsmaxima Io (Vierecke) und die Werte I/ (x = 40°) (Kreise) als
Funktion des Einfallswinkels «;, wie sie aus den (100) Polfiguren fiir den SEP200 Film der Dicke
D = 108 nm bestimmt wurden (s. Abb. 6.6a und 6.7a). (b) Das Verhéltnis beider Intensititswerte,
Io /Iy (x = 40°), in Abhéngigkeit von «;. Der Mittelwert betrégt 36 (schwarze Linie).

Die Halbwertsbreite von Ip(x) betrigt ca. 5°. Diese kristallinen Lamellen sind in den
AFM-Bildern in Abb. 6.4 zu erkennen. Wie Leermessungen zeigten, wird die Unter-
grundintensitit von ca. 2500 cts im Bereich des (100) Bragg-Peaks durch Luftstreuung
dominiert (s. auch Abb. 6.6b).

Fiir a; > 0,12° sind zwei Intensitétsbeitridge in der Polfigur iiberlagert, Io(x) und
zusatzlich Iy (x). Der Anteil Iy (x) ist im gesamten Winkelbereich -90° < x < 90°
beobachtbar und stammt demnach von Kristalliten ohne Vorzugsorientierung im Film-
volumen. Beide Intensitatsbeitrige sind in Abb. 6.7a erldutert. Es ist bekannt, dass die
spekulédr und die diffus gestreute Intensitat ein Maximum bei «; ~ a, durchlduft, da an
dieser Position die elektrische Feldstirke maximal wird [35]. Fiir die aus den Polfiguren
in Abb. 6.6a erhaltenen Werte, I (spekulédr) und Iy (y = 40°) (diffus), als Funktion
von «; wurden hier ebenso Maxima gefunden, allerdings bei dem Winkel «; = 0,14°,
der etwas grofer als ol ist (s. Abb. 6.8a).

Wir wollen nun mit einer Abschétzung zeigen, dass in den oberflichensensitiven
(100) Polfiguren in Abb. 6.6a mit o; < 0,10° ausschlieklich der Intensitétsbeitrag Io(x)
detektiert wurde, da die fiir diese «a; bestrahlte Filmschicht der Dicke < 50nm nur
hoch orientierte Kristallite enthélt. Anders ausgedriickt: gébe es in dieser oberflichen-
nahen Schicht isotrop orientierte Kristallite, wére fiir grofe x das Signal Iy () tiber
der Untergrundintensitat zu erwarten. Das ist aber nicht der Fall und die Intensitét in
diesem Winkelbereich, z.B. I/ (x = 40°), enthdlt nur Untergrundsignal.

Wir nehmen fiir den 108 nm dicken SEP200 Film vorerst an, dass sowohl die Schicht
mit den hoch orientieren als auch mit den regellos orientierten Kristalliten in etwa die
gleiche Dicke haben, dp ~ dy ~ 50nm (die Bestimmung von dp und dy in Abschn.
6.3.3 rechtfertigt diese Annahme). Nun wurden die Intensitdten im Bereich grofer y,
wo Iy (x) zu erwarten ist, jeweils fiir oy = 0,17° (> of?) und o; = 0,10° (< o)
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Abbildung 6.9: (a) Einfallswinkelabhéingige Intensitit des (100) Bragg-Reflexes als Funktion des
Azimuthwinkels y fiir einen auf SiO3/Si schmelzkristallisierten SEP200 Film der Dicke D = 125nm.
In (b) ist ein Teil des Winkelbereichs y, in dem Iy (x) erwartet wird, vergrofert dargestellt. Die lila
gestrichelte Linie entspricht dem erwarteten, modellierten Intensitdtsverlauf fiir a; = 0,07°, falls sich
auch in der oberfichennahen Schicht Kristallite mit isotroper Orientierung befinden wiirden.

mit den zugehorigen spekuldren Intensititen, I, verglichen (s. Abb. 6.7b). Fir «; =
0,17° betrigt das Intensitétsverhaltnis I5'7 /107 (40°) = 32, wobei I7 der Intensitits-
beitrag j (7 = O, V) beim Einfallswinkel «; ist. Definition und Bestimmung von I
und Iy sind anhand der Abb. 6.7a und 4.6b erldutert. Fiir a; > 0,11° ist das Verhéltnis
I57 /177 (40°) ~ 36 unabhéngig von «; (s. Abb. 6.8b). Wir nehmen nun an, dass das
auch fiir a; = 0,10° gilt. Wenn in der oberflichennahen Schicht isotrop orientierte Kri-
stalle vorhanden wéren, wiirden sie an der Stelle y = 40° die theoretisch zu erwartende,
gestreute Intensitiit, Iy (40°), hervorrufen. Diese kann daher iiber

15" =36 - 10" (40°) (6.1)

abgeschétzt werden, was der gerade getroffenen Annahme entspricht. Die Intensitét
1"°(40°) ist die Differenz zwischen der erwarteten gemessenen Intensitit, Iiyro(40°),
und der Untergrundintensitét, 1°9(40°). Aus Gl. 6.1 ergibt sich

d
15" = 36- d—o [15,10(40°) — 1°1°(407)] . (6.2)
v
Mit den gemessenen Werten fiir 1'% und I%19(40°) wurde I;;2(40°) = 2900 cts berech-
net. Dieser Wert und ein angepasster Verlauf fiir Iy/(x) (in Abb. 6.7a rot gestrichelt)
wurden in Abb. 6.7b verwendet, um den erwarteten Intensitdatsverlauf zu modellieren
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6. Oberfiacheninduzierte Orientierung und Struktur von P3HT Filmen

(lila gestrichelt). Der Faktor dp/dy in Gl. 6.2 berticksichtigt die moglicherweise unter-
schiedlichen Schichtdicken. Fiir den SEP200 Film mit D = 108 nm gilt jedoch in guter
Néherung dp/dy ~ 1. Der erwartete Intensitdtsverlauf in Abb. 6.7b liegt hoher als die
statistische Unsicherheit der gemessenen Intensitdt. Dieser Vergleich zeigt daher, dass
die oberste Schicht (ca. 50 nm dick) des Polymerfilms nur aus orientierten Kristalliten
bestehen kann.

Fiir einen SEP200 Film der Dicke D = 125 nm auf SiO,/Si wurden, wie erwartet,
dhnliche Ergebnisse gefunden. In Abb. 6.9a sind die aus den 2D-Daten (vgl. Abb. A.5)
erhaltenen, einfallswinkelabhéngigen (100) Polfiguren dargestellt. Fiir o; < 0,09° < a
ist nur Ip(x) auf dem Intensitétsuntergrund zu sehen. Fir a; > 0,09° ~ «. besteht
die Polfigur aus beiden Anteilen Io() und Iy (). Aufgrund der experimentellen Un-
sicherheit Aq; ~ 0,02° erscheint der kritische Winkel um Aq; kleiner als der wahre
Wert of°!. Anhand von Abb. 6.9b wird - mit dhnlichen Abschiitzungen wie in den Gl.
6.1 und 6.2 - klar, dass auch fiir dieses Substrat die Schicht an der Filmoberfliche nur
hoch orientierte Kristallite enthélt (dp/dy = 50nm/70 nm).

Die Wahl des amorphen Substrates fiir aus dem geschmolzenen Zustand kristalli-
sierte Filme der Dicke D > 100 nm bestimmt demnach nicht die Strukturbildung an
der Filmoberfliche. Im néchsten Abschnitt untersuchen wir mit Hilfe von Réntgenre-
flektivitdtsmessungen (XRR), welche Dicke dp die Schicht mit den hoch orientierten
Kristalliten an der Filmoberseite hat.

6.3.3 Dicke der orientierten Schicht

Die XRR-Messungen wurden an dem Diffraktometer in 6-260 Geometrie durchgefiihrt.
Uber die Analyse der (100) Reflexbreite in q-Richtung ist die Kristallitdicke Loy und
somit die Dicke der hoch orientierten kristallinen Schicht, dp, zugénglich. In Abb.
6.10a-b sind die XRR-Kurven fiir ausgewéhlte SEP200 Filme auf SiN und SiO5/Si ge-
zeigt. Die (100) Reflexintensitit bei gio0 = 0,375 A~! ist durch die Oberfléichenschicht
dominiert, da in den Polfiguren der ca. 100nm dicken Filme fiir das Verhéaltnis der
Intensitatsbeitrage Ip(0°) > I/(0°) gefunden wurde (s. Abb. 6.6a und 6.9a). Die (100)
Reflexbreite in den XRR-Kurven ist umgekehrt proportional zur Kristallitdicke Ligg
in der (100) Richtung und man kann daher annehmen, dass Lipy &~ dp. Die Anwen-
dung der Scherrer-Gleichung 3.24 erlaubt es Ligy zu bestimmen. Dazu wurde iiber die
Anpassung des gemessenen Reflexes mit einer Lorentzkurve die Reflexbreite 5% in
Radian bestimmt. Uber

B = B + Bp° (6.3)

wurde mit der instrumentellen Reflexverbreiterung f3; die Reflexverbreiterung aufgrund
der endlichen Kristallausdehnung, SX°, errechnet [(7]. Fiir 3; wurde die Breite des
Primérstrahls, der fiir die XRR-Messungen verwendet wurde (1/32° Divergenzspalt),
als Maf fiir die Auflésung des Instruments benutzt: 5; = 0,8 mrad. Die Ergebnisse sind

fiir die SEP200 Filme in Tab. 6.2 zusammengefasst.
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6.3.3. Dicke der orientierten Schicht
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Abbildung 6.10: XRR-Messungen im Bereich des (100) Reflexes an schmelzkristallisierten P3HT
Filmen. XRR-Kurven an ausgewéhlten Filmdicken fiir das kommerzielle Polymer SEP200 auf (a)
SiN und (b) SiO2/Si. Die aus der Breite des (100) Bragg-Peaks bestimmten Kristallitdicken Lqqq als
Funktion der Filmdicke fiir (c) die SEP200 Filme auf SiN (schwarze Kreise) und auf SiO5/Si (graue
Kreise) und (d) die P3HT18 Filme auf SiN. Die Kristallitdicken sind ein Maf fiir die Dicke do der
Schicht mit den hoch orientierten Kristalliten an der Grenzfliche Luft/Film (Erlduterungen siehe
Text). Die gestrichelte Linie entspricht der Bedingung Ligp = D. (e) XRR-Kurven an ausgewihlten
schmelzkristallisierten P3HT3 Filmen auf SiN im Bereich des (100) Bragg-Peaks. Die Reflexbreiten
fiir die P3HT3 Filme mit D = 200nm und D = 487nm sind im Bereich der Geriteauflosung. Die
Kristallitdicken sind in (e) fiir die P3HT3 Filme gezeigt.
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6. Oberfiacheninduzierte Orientierung und Struktur von P3HT Filmen

Substrat | D/nm | 0100/° | 8% /mrad | 1 /mrad | Ligg/nm | dy /nm
8 _ _ _ _ _
14 2,61 10,35 9,55 15 -
27 2,64 5,19 4,39 33 -
SiN 02 2,65 3,28 2,48 58 -
100 2,65 3,49 2,69 54 46
349 2,64 3,38 2,58 56 293
642 | 2,65 | 4,03 3,22 15 597
7 _ _ _ _ _
13 2,65 11,23 10,43 14 -
24 2,68 6,46 5,65 26 -
Si04/Si 93 2,65 4,67 3,87 37 16
110 2,65 3,09 2,75 93 o7
276 | 2,65 | 3.86 3,06 47 229
639 2,65 4,38 3,08 41 298

Tabelle 6.2: Scherrer-Analyse der (100) Reflexbreite nach Gl. 3.24 (A = 1,541A, K = 0,94) fiir
Filme der Dicke D. Die Reflexverbreiterung 611300 aufgrund der endlichen Kristallitdicke L1 in (100)
Richtung wurde aus der gemessenen Reflexbreite 5% und Gl 6.3 berechnet. Unter der Annahme
Ligo = do lasst sich mit Gl. 6.4 die Dicke dy der Volumenschicht abschitzen. Fiir den 7nm und den
8 nm Film konnte mit den XRR-Messungen kein Bragg-Reflex mehr gemessen werden.

Wie Tab. 6.2 und Abb. 6.10c¢ zu entnehmen ist, nimmt Loy und damit auch dp fir
Filme bis etwa 50 nm Dicke auf beiden Substraten linear zu. Der gesamte Film besteht
in diesem Fall aus der hochorientierten Schicht. In Ubereinstimmung damit weisen die
Polfiguren fiir D < 60 nm keinen Intensitatsanteil Iy (x) auf (s. Abb. 6.11). Fiir dickere
Filme zwischen 100 < D < 300nm bleibt Ligg ~ 53 nm weitesgehend konstant, und
nimmt fiir noch héhere Filmdicken leicht ab. Unter Vernachlédssigung der Schicht an
der Substratgrenzflache mit adsorbierten Ketten (s. Abschn. 6.5) wurde mit

dy ~ D —do (6.4)

die Schichtdicke dy im Filmvolumen mit regellos orientierten Kristalliten bestimmt (s.
Tab. 6.2).

Die gleiche Analyse wurde fiir die auf SiN schmelzkristallisierten P3HT18 und
P3HT3 Filme durchgefiihrt. In Abb. 6.10e sind fiir die P3HT3 Filme exemplarische
XRR-Kurven gezeigt. Die (100) Reflexbreite der dicken P3HT3 Filme ist im Vergleich
zu den SEP200 Filmen viel schmaler und im Bereich der Geréteauflosung. Das bedeu-
tet, dass die hochorientierte Schicht entsprechend dicker als in den Filmen der P3HT
Proben mit héheren MW ist. Die aus den XRR-Kurven mit der Scherrer-Analyse be-
stimmten Werte fiir Lo sind fiir die P3HT18 Filme in Abb. 6.10d und fiir die P3HT3
Filme in Abb. 6.10f als Funktion der Filmdicke dargestellt. Alle Ergebnisse befinden
sich ebenfalls in Tab. 6.3.
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6.3.4. Diskussion

Probe | D/nm | 0190/° | 8% /mrad | S0 /mrad | Ligo/nm | dyy/nm

3 _ _ _ _ _
P3HT18 15 2,61 9,12 8,31 17 -
114 2,65 3,60 2,79 92 62

267 2,65 3,63 2,82 o1 216
12 2,81 9,01 8,20 18 -
P3HTS3 73 2,81 1,92 1,12 130 -
211 | 2,80 1,46 0,66 920 ]

487 | 2,80 1,76 0,96 152 27

Tabelle 6.3: Scherrer-Analyse der (100) Reflexbreite nach Gl 3.24 (A = 1,541 A, K = 0,94) fiir die
P3HT18 und P3HT3 Filme der Dicke D. Die Reflexverbreiterung SH° aufgrund der Kristallitdicke
Ligo in (100) Richtung wurde aus der gemessenen Reflexbreite $'°° und Gl. 6.3 berechnet. Unter
der Annahme Lig9 = dp wurde fiir die P3HT18 Filme mit Gl. 6.4 die Dicke dy der Volumenschicht
abgeschéitzt. Fiir den 487 nm P3HT3 Film wurde der aus den Polfigurintensitéiten abgeschétzte Wert
verwendet (s. Abschn. 6.6).

6.3.4 Diskussion

Die Existenz der hoch orientierten kristallinen Schicht an der Filmoberseite und die
Bestimmung ihrer Dicke ist damit fiir schmelzkristallisierte P3HT Filme eindeutig ge-
zeigt worden. In P3HT héangen Alkylseitenketten an der kristallisierfahigen Thiophen-
Hauptkette. Das macht es als seitenkettensubstituiertes Polymer mit den Poly-n-Alkyl
Acrylaten vergleichbar, die eine amorphe Haupkette haben [159, 160]. Aufgrund ihrer
Wechselwirkung mit der hydrophoben Atmosphére orientieren sich die Seitenketten
beider Systeme senkrecht zur Filmoberflache in Richtung Luft [387,167,173]. Besonders
kurze Seitenketten begiinstigen dabei die Stabilitét der orientierten Schicht [37]. Mit
Rontgenspektroskopie und molekularmechanischen Berechnungen zeigten Oosterbaan
et al., dass unter dieser Bedingung die Thiophenringe in einem Winkel von 67° zur
Filmebene stehen, was ein Optimum fiir den Ladungstransport bedeutet [172]. Durch
die orientierten Seitenketten ist eine Vorzugsrichtung fiir die Hauptketten vorgegeben.
Mit Blick auf unsere Ergebnisse sind wir davon iiberzeugt, dass wihrend des Abkiihlens
aus der Schmelze die Kristallisation von der Filmoberflache im Sinne einer heterogenen
Keimbildung beginnt. Aufgrund der 7-7-Wechselwirkung zwischen den Thiophenringen
wachsen die P3HT Kristallite als anisotrope Kristalle (Haarnadelkristalle) [174]. Daher
findet das laterale Wachstum sehr schnell statt, sodass in kurzer Zeit die Filmoberflache
vollstéandig mit Lamellen gefiillt ist. Das gleichzeitige Kristallitwachstum in a-Richtung
in die Filmtiefe ist begrenzt durch die hohe Keimdichte im Filmvolumen [54,174]. Das
wiirde die fiir dicke Filme gefundene maximale Schichtdicke d3** ~ 53 nm erkléren. Es
ist wahrscheinlich, dass die hier gezeigte Vorzugsorientierung der Ketten an der Film-
oberseite gleichermafien in gespincoateten Filmen unabhéngig vom Substrat existiert
und insbesondere auf unbehandelten Siliziumsubstraten die Filmstruktur sehr diinner
Filme dominiert [166, 172].
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Abbildung 6.11: (100) Polfiguren fiir schmelzkristallisierte SEP200 Filme auf (a) SiN und (b) SiO2/Si
im Dickenbereich 7 < D < 655nm («; = 0,17°, A = 1,04 A) Fiir die Darstellung der Kurven wurde
der Intensitdtsuntergrund aufgrund von Luftstreuung abgezogen. Die gestrichelten Bereich sind jeweils
vergrofert dargestellt.

6.4 Schicht regellos orientierter Kristallite im Film-
volumen

Die (100) Réntgenpolfiguren sind fiir einen weiten Dickenbereich 7 < D < 655nm in
Abb. 6.11 gezeigt. Fiir die Filme mit D > 100 nm sind zwei Intensitédtsverteilungen zu
erkennen. Fiir alle Filmdicken auf beiden amorphen Substraten SiN und SiO,/Si ist der
Intensitétsbeitrag Io(x) bei x = 0° aufgrund der hoch orientierten kristallinen Schicht
an der Filmoberseite zu sehen. Die Mosaizitdt der orientierten Kristallite auf beiden
Substraten variiert leicht von £(5 — 6)° fiir die dicken Filme bis £3° fiir den diinnsten
Film. Fir dinne Filme mit 7 < D < 61 nm existiert ausschliefslich die orientierte
Schicht, da keine Intensitét Iy (x) fiir |x| > 30° auszumachen ist. Fiir die Filme mit
100 < D < 655 nm ist hingegen in diesem Winkelbereich Iy () deutlich zu erkennen.
Das gleiche Ergebnis wurde fiir Polfigurmessungen in der Schulz-Geometrie erhalten
(s. Abschn. 7.4.2).

Es wurde anhand der 2D-Polfigurmessungen iiberpriift, ob die zugeordneten Inten-
sitdten Io(x) und Iy (x) den in Abschn. 6.3.3 bestimmten Schichtdicken dp und dy
entsprechen. Die integrierten Intensitéaten I; sollten somit proportional zu den Schicht-
dicken d; (i =V, O) sein. Nach Anpassung eines Polynom fiinften Grades an Iy () fiir
|x| > 30° und der Extrapolation fiir Y — 0°, wurde I () abgetrennt. Uber

X2
IO:/ Io(x)sin x dx (6.5)
X

1
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Abbildung 6.12: (a) Mit sin x multiplizierte (100) Polfigurintensitéiten der hoch orientierten Schicht
an der Filmoberseite, Ip (x) sin x (diinne Linie), und des gesamten SEP200 Films auf SiN mit der Dicke
D = 655nm, I(x)sin x (dicke Linie, vgl. die (100) Polfigur in Abb. 6.11a). Uber die Integration beider
Beitrage (Gl. 6.5 und 6.6) wurden die in (b)-(d) dargestellten Intensitéten, Io und Iy, als Funktion
der Filmdicke fiir die Filme (b) auf SiN und (c) auf SiO5/Si erhalten. Der jeweils rot markierte Bereich
ist in (d) fiir die Daten beider Substrate vergrofert dargestellt (SiN - schwarz, SiO2/Si - grau).

und

90°
Iy = / I(x)sinxdy — Io (6.6)
—90°

wurden die integralen Intensitdten der beiden Schichten erhalten. Beispielhaft sind
die Integranden der GIl. 6.5 und 6.6 fiir den SEP200 Film der Dicke D = 655nm in
Abb. 6.12a dargestellt. Die integralen Intensititen o (Kreise) und Iy, (Dreiecke) sind
in Abb. 6.12b-d fiir die Filme auf SiN und SiO,/Si als Funktion von D aufgetragen.
Fiir die Analyse wurde auf die Polarisations- und Absorptionskorrektur verzichtet. Die
Vernachlédssigung der Absorption fiir Filme der Dicke D > 600 nm resultiert in einem
relativen Fehler von weniger als <8%. Hinzu kommen fiir alle Filmdicken die Fehler
in den Intensitdten aufgrund der Unsicherheit in der Einstellung von «;, dem Abzug
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Abbildung 6.13: Das Verhéltnis der auf die Schichtdicke normierten Intensitidten iy und ip zeigt
die Konsistenz des Strukturmodells fiir die schmelzkristallisierten P3HT Filme.

der Untergrundintensitét und der Abtrennung von Io(x) von Iy (x). Fir die Werte Iy
wurde ein relativer Fehler von 13-18% abgeschatzt. Er basiert auf dem Vergleich der
Werte von Iy der beiden dicksten Filme auf SiN und SiO5/Si mit D = 655nm und
D = 645 nm. Aufgrund ihrer fast {ibereinstimmenden Dicke sollten hier gleiche Werte
fiir Iy zu erwarten sein. Die Differenz in den Intensititen betragt aber Aly =~ 74000.
Fiir den Film auf SiN (/y ~ 200000) ergibt damit der relative Fehler Aly /21y ~ 0,18.

Auf beiden Substraten steigt I fiir Filme bis 60 nm Filmdicke linear mit D an, wie
es die gestrichelte Linie in Abb. 6.12d andeutet. Dieses Resultat ist in Ubereinstimmung
mit dem Zusammenhang dp = f(D) in Abb. 6.10c fiir diesen Dickenbereich. Fiir die
dickeren Filme bleibt 5 daher auch anndhernd konstant, da hier die Dicke do nicht
mehr mit der Filmdicke skaliert. Wie zu erwarten war, nimmt jedoch fiir D > 100 nm [y
mit D zu. Diese Filme haben sowohl die Schicht hoch orientierter, als auch die Schicht
regellos orientierter Kristallite. Beispielsweise gilt dp = dy fiir den 108 nm Film auf
SiN und den 125 nm Film auf SiO5/Si. Konsistent damit ist das Ergebnis I & [, fiir
diese Filme. Es wurden weiterhin tiber iy /ip und

io = gl (6.7)
O
. Iy
- 6.8
iv & (6.8)

die auf die streuende Schichtdicke normierten Intensitéten fiir die dicken Filme vergli-
chen. Das Verhéltnis iy /ip (Abb. 6.13) &ndert sich nicht merklich mit D. Die Schicht-
dicken sind also richtig abgeschétzt.
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6.5. Adsorbierte Polymerschicht an der SiN/Film Grenzflache

6.5 Adsorbierte Polymerschicht an der SiN /Film Grenz-
flache

Aus den bisher gezeigten Messungen gibt es Hinweise, dass an der SiN /Film Grenzflache
eine Schicht adsorbierter Ketten existiert:

e Der diinnste Film auf SIN (D = 8nm) zeigt eine deutlich verdnderte lamella-
re Struktur (Abb. 6.4a), die eine durch die Wechselwirkung mit dem Substrat
verdnderte Morphologie vermuten lasst.

e Extrapoliert man die integrierte Intensitét /o (vgl. die gestrichtelte Linie in Abb.
6.12d) fiir Ip — 0, erhélt man den Wert d, ~ 6-7nm.

Zur Uberpriifung dieser Hypothese wurden AFM-Messungen an der Oberseite und
der Unterseite eines schmelzkristallisierten Films durchgefiihrt. Ein ca. 650 nm dicker
SEP200 Film auf SiN wurde teilweise mit einem weiteren SiN-Substrat abgedeckt. Die-
ses Paket wurde mit Auflage von Gewichten in Stickstoffatmosphére wie iiblich aus der
Schmelze kristallisiert. Nach Eintauchen in fliissigen Stickstoff wurde das obere SiN-
Plattchen abgespalten. In Abb. 6.14a ist ein Ausschnitt des vom oberen SiN-Substrates
unbedeckten Bereichs zu sehen, der die bekannte lamellare Struktur zeigt (vgl. Abb.
6.4d). Im Gegensatz dazu sind in Abb. 6.14b-d Filmgrenzflachen gezeigt, die wihrend
dem Kristallisieren aus der Schmelze teilweise im Kontakt mit SiN waren. Es sind deut-
lich Bereiche ohne und mit kristallinen Lamellen zu erkennen (durch weifs gestrichelte
Linien abgegrenzt). In den amorphen Bereichen scheint die Kristallisation vollstandig
unterdriickt worden zu sein. Im Hohenbild sind sie um ca. 50 nm hoher als die Bereiche
mit Lamellen. In diesen hoheren Bereichen war der Kontakt mit SiN gewéhrleistet. Im
Vergleich dazu zeigten die an Luft kristallisierten Grenzflichen Rauigkeiten von ca.
16-20nm (Abb. 6.14a und 6.4d). Moglicherweise verhinderte die durch die Substrat-
verarbeitung bedingte Topographie, dass der Polymerfilm grofflachig im Kontakt mit
dem oberen SiN kommen konnte (s. Abb. 4.14b). Andererseits belegen die teilweise
amorphen Oberflachenbereiche eine starke Polymer-Substrat-Wechselwirkung, die zu
adsorbierten und immobilisierten Ketten auf SiN fiihrt und daher ihre Fahigkeit zu
kristallisieren stark einschranken.

Ahnliche Ergebnisse erhielten Oosterbaan et al. fiir auf SiO, /Si gespincoatete P3HT
Filme. Wéhrend an der Oberseite schwach ausgepriagte lamellare Strukturen beob-
achtet wurden, war die Filmunterseite im Kontakt zu SiO5/Si der Morphologie nach
amorph [175]. Selbst fiir schmelzkristallisierte P3HT Filme auf mit SAM beschich-
teten SiOy/Si Substraten wurde ein dhnlich bemerkenswerter Unterschied gefunden:
Wiéhrend die Filmoberseite vollstandig von kristallinen Lamellen bedeckt war, wies
die Filmunterseite im Kontakt zur hydrophoben Monolage ungeordnete Lamellen mit
stark reduzierter Dichte auf [163]. Diese Ergebnisse im Zusammenhang mit den hier
gezeigten Messungen scheinen im Widerspruch zu der Annahme zu stehen, dass die
Substrat-Grenzflache durch eine hoch orientierte Kristallschicht dominiert wird [35].
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Abbildung 6.14: AFM-Hohen- (links) und AFM-Phasenbilder (rechts) eines schmelzkristallisierten
SEP200 Films (D =~ 650nm) auf SiN. In (a) ist die Filmoberflache zu sehen, die ausschliefflich Kontakt
zum umgebenden Stickstoff wihrend der Kristallisation hatte. Es wird die typische Lamellenstruktur
aufgrund der Kristallitorientierung an dieser Grenzfliche gefunden. In (b)-(d) sind Oberflachenstruk-
turen gezeigt, die teilweise in direktem Kontakt mit SiN waren. Wo das geschehen ist, sind keine
lamellaren Strukturen zu erkennen. Durch weifs gestrichelte Linien sind diese Bereiche von den Berei-
chen abgetrennt, in denen der Kontakt zu SiN nicht vollstindig war. (Bildgréfen: 1 pmx1pm)
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6.6. Der Einfluss des Molekulargewichts auf die geschichtete Diinnfilmstruktur
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Abbildung 6.15: (a) (100) Polfiguren schmelzkristallisierter P3HT3 Filme aus GID-Messungen bei
a; = 0,17°. Der vergroferte Bereich zeigt fiir den dicksten Film mit 487 nm Filmdicke abseits der
Intensitét Io(x) den Intensitétsbeitrag Iy (x) von Kristalliten mit regelloser Orientierung. (b) Die
tiber den Azimuthwinkel integrierten (100) Reflexintensititen der hochorientierten Schicht (Ip) und
der Schicht mit regellos orientierten Kristallen (Iy/) als Funktion von D.

6.6 Der Einfluss des Molekulargewichts auf die ge-
schichtete Diinnfilmstruktur

Die in den Abschn. 6.3 bis 6.5 gezeigten Untersuchungen wurden anhand von Filmen der
SEP200 Probe, einem kommerziellen Polymer mit breiter Molekulargewichtsverteilung
(PDI = 1,91, M,, = 19,5kg/mol), diskutiert. Ergdnzende Strukturuntersuchungen von
auf SiN schmelzkristallisierten P3HT3 und P3HT18 Filmen wurden durchgefiihrt (s.
Tab. 4.1). Die Probe P3HT18 hat ein &hnlich hohes Molekulargewicht wie SEP200 aber
eine enge Molekulargewichtsverteilung (PDI = 1,15, M,, = 27,2kg/mol). Die P3HT3
Probe ist dagegen ein Polymer mit niedrigem Molekulargewicht (PDI = 1,15, M,, =
5,2 kg/mol), deren kristalline Struktur schon in Abschn. 6.2 analysiert wurde.

Die P3HT18 Filme mit Filmdicken zwischen 8 < D < 267nm zeigten das glei-
che strukturelle Verhalten wie die SEP200 Filme. In Abb. 6.3b ist exemplarisch die
GID-Messung an einem 267 nm dicken P3HT18 Film gezeigt. In den einfallswinkelab-
hangigen Messungen an diesem Film ist fiir a; = 0,05° nur der Intensitétsbeitrag 1o(x)
zu beobachten, fir a; = 0,17° zusétzlich Iy (x) (s. Abb. A.6a). Die GID-Messungen
der diinnen Filme mit D < 100 nm wiesen nur /() auf. Die in Abb. 6.10d gezeigten
Kristallitdicken L;qg, also die Dicken dp, zeigen die gleiche Abhéngigkeit von D wie in
Abb. 6.10c fiir die SEP200 Filme.

Alle P3HT3 Filme mit Filmdicken zwischen 12 < D < 487 nm wiesen eine Film-

struktur auf, die nur aus stark orientierten Kristalliten besteht. Die (100) Polfiguren
in Abb. 6.15a zeigen alle den enorm starken Intensitétsbeitrag Io(x) (vgl. Abb. A.6b).
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Nur der dickste Film (D = 487nm) hat ein schwaches Signal Iy (x) aufgrund isotrop
orientierter Kristallite. Fiir D < 211 nm ist nur /p(x) zu erkennen. Wie zu erwarten
war, hingt die integrale Intensitéit Io linear mit der Filmdicke zusammen (s. Abb.
6.15b und Gl. 6.5). Aus dem Vergleich von I, und Ip wurde dp ~ 460 nm fiir diesen
Film abgeschétzt.

Die Dicke dp der orientierten Schicht und damit die gesamte vertikale Filmstruktur
wird demnach durch das Molekulargewicht bestimmt. Fiir P3HT3 wurde in Abschn. 6.2
gezeigt, dass auch im diinnen Film selbst die Seitenketten kristallisieren. Vermutlich
erhoht dieser Umstand die Kristallwachstumsgeschwindigkeit in a-Richtung, hier in
vertikaler Richtung des Films, so dass stets der gesamte Film von der orientierten
Struktur durchdrungen ist.

6.7 Zusammenfassung, Strukturmodell und Ausblick

In diesem Kapitel wurde ein vollstandiges Strukturmodell fiir die vertikale Schichtung
innerhalb eines schmelzkristallisierten P3HT Films auf SiN abgeleitet, das in Abb. 6.16
skizziert ist. Dliinne Filme mit Filmdicken zwischen 7 < D < 60 nm werden im Rahmen
des Modells mit zwei Schichten (s. Abb. 6.16a), dicke Filme mit D > 100nm durch
drei Schichten beschrieben (s. Abb. 6.16b). An der Filmoberflache befindet sich immer
eine Schicht hoch orientierter Kristallite (mit der Schichtdicke dp), an der Substrat-
grenzflache eine Schicht mit adsorbierten Ketten (d,). In den dicken Filmen befindet
sich dazwischen eine Schicht mit volumenartigen Eigenschaften, d.h. einer isotropen
Kristallitorientierung (dy ).

Anhand von einfallswinkelabhéngigen Roéntgenmessungen (GID) ist gezeigt wor-
den, dass nach langsamen Abkiihlen aus dem geschmolzenen Zustand an der freien
Oberfliche die kristallinen Bereiche stark orientiert sind. Die a-Richtung der Kristall-
struktur steht senkrecht zur Filmebene, und der Grad der Orientierung - die Mosaizitéit
- bewegt sich im Bereich weniger Grad (<10°). Dementsprechend wurden in den AFM-
Aufnahmen von der Filmoberseite stets hochgeordnete Lamellen beobachtet. Uber die
durch Analyse der Rontgenreflexbreiten erhaltenen Kristallitdicken in a-Richtung wur-
de dp bestimmt. Dadurch konnten ebenso Werte fiir dy, abgeschéatzt werden. Der Grad
der Orientierung und ebenso die Dicke dp sind durch das Molekulargewicht bestimmt.
Fiir das niedermolekulare P3HT3 enthélt nahezu der gesamte Film im hier unter-
suchten Dickenbereich stark orientierte Kristallite. Die Dicke der durch adsorbierte
Polymerketten weitesgehend amorphen Schicht betrigt ndherungsweise d, ~ 5-7nm.
Ihre Existenz wurde durch AFM-Messungen an der Unterseite eines Films auf SiN
nachgewiesen. Das Strukturmodell fiir Filme auf SiN kann als Ausgangspunkt dienen,
um die in Kap. 7 vorgestellten kalorimetrischen Messungen an den diinnen Filmen zu
verstehen. Die Oberfliche der aktiven Flache des Chip Sensors besteht ndmlich aus
SiN.

Als Vergleichssubstrat diente SiO,/Si. In dieser Arbeit wurde auch auf SiO,/Si
die Existenz der hochorientierten und der volumenartigen Schicht gezeigt. Im Gegen-
satz zum Modell von Jimison et al. [35] ist zu vermuten, dass wie auch fiir SiN
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Abbildung 6.16: Auf SiN schmelzkristallisierte P3HT Filme hoher Molekulargewichte mit Film-
dicken zwischen 7 < D < 100nm weisen eine Schicht aus hoch orientierten Kristalliten an der
Film/Luft Grenzfliche auf (Schichtdicke dp). Dicke Filme (D > 100nm in (b)) haben zusétzlich
eine darunter liegende Schicht der Dicke dy mit isotrop orientierten Kristalliten. In diesem Fall ist dp
nicht mehr stark von der Filmdicke abhéngig. An der Grenzflache zum Substrat sind die Polymerketten
innerhalb einer Schicht der Dicke d, teilweise irreversibel adsorbiert, so dass dort die Kristallisation
nur eingeschrankt stattfindet.

an der Filmunterseite eher adsorbierte und nicht kristallisierte Ketten dominieren, an-
statt einer hoch orientierten kristallinen Schicht.

Die detaillierte Strukturbildung in-situ wahrend der nichtisothermen Kristallisati-
on aus dem geschmolzenen Zustand bleibt an dieser Stelle offen. Wir vermuten, dass
die Kristallisation an der Filmoberseite beginnt und sich in das Filmvolumen hinein
fortsetzt. Das naheliegende Experiment sind temperaturabhéngige GID-Messungen mit
variierendem Einfallswinkel. Somit kénnte nachgewiesen werden, dass an der Oberfla-
che schon Kristallite bestehen, wiahrend das Filmvolumen noch im amorphen Zustand
ist. Um das Filmmodell weiter zu verifizieren, konnte mittels eines fokussierten Ionen-
strahls (focused ion beam) die Oberflichenschicht um mehr als dp abgetragen werden.
Die darunter liegende Schicht mit isotrop orientierten Kristalliten diirfte eine vollig an-
dere Struktur in den AFM-Aufnahmen liefern. Zusétzlich konnte die vertikale Schicht-
struktur auch durch Transmissionselektronenmikroskopie an Filmquerschnitten gezeigt
werden.
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Kapitel 7

Kristallinitat und
Kristallisationskinetik dunner P3HT
Filme

7.1 Einleitung und Fragestellung

Im Kapitel 5 wurde die Kristallinitdt in makroskopisch groken P3HT Proben auf ei-
ner absoluten Skala bestimmt und in Abhéngigkeit verschiedener Parameter néher
untersucht. Um die Kristallinitdt in diinnen Polymerfilmen mit Filmdicken D in der
Grofenordnung von ca. 100nm bestimmen zu koénnen, steht man grundsétzlich vor
denselben Herausforderungen wie dort dargestellt. Gerade die Langenskala von 100 nm
ist fiir den Anwendungsbereich der P3HT Filme duflerst interessant. Daher ist es wiin-
schenswert eine einfache Methode fiir die Kristallinitdtsbestimmung in diinnen PSHT
Filmen, aber auch fiir andere polymere Materialien verfiigbar zu haben. In diesem Ka-
pitel wird gezeigt, dass die ultraschnelle Kalorimetrie eine attraktive und anwendbare
Methode fiir diese Aufgabe ist. Rontgenmessungen mit einer quantitativen Auswertung
sind im Vergleich dazu aufwendig und schwierig durchzufiihren.

Es konnen spektroskopische Methoden zur Bestimmung der Kristallinitat verwen-
det werden. In der UV-VIS Absorptionsspektroskopie wurden kettenkonformationsab-
héngige Absorptionsbanden, die entweder zu vollstiandig gestreckten (all-trans) oder
zu knduelartigen Kettensegmenten gehoren, separiert um anhand ihrer Intensitéatsver-
héltnisse die Kristallinitdt zu bestimmen |5, 36, 176]. Die Intensitét der zur all-trans-
Konformation gehérenden Absorptionsbande kann aber durch die Orientierung der ge-
streckten Ketten im diinnen Film beeinflusst sein [176]. Die quantitative Analyse der
UV-VIS Absorptionsspektren, die auf dem durch Spano vorgeschlagenen Modell be-
ruht [38, , 1 78], bestimmt neben Aussagen iiber elektronische und morphologische
Eigenschaften der Probe auch den Anteil hochgeordneter Aggregrate, der als Mafs fiir
die Kristallinitdt interpretiert werden kann. Die Analyse von Banden in IR-Spektren
ist durch die gleichen Bedingungen limitiert (Separation der Banden, Orientierung der
Ketten hinsichtliche des E-Feld Vektors) [37,179].
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7. Kristallinitdt und Kristallisationskinetik diinner P3HT Filme

Rontgenbeugungsmessungen an diinnen Filmen unter streifendem Einfall erlauben
hingegen alle Kristallitorientierungen in einem diinnen Film zu erfassen, wenn eine voll-
standige oder naherungsweise vollstandige Polfigur gemessen werden kann (s. Abschn.
3.4.2 und Ref. [35]). Aus Messungen in verschiedenen Rontgengeometrien wurde auf die-
se Weise eine vollstédndige Polfigur und iiber die Integration dieser die Kristallinitat auf
einer relativen Skala fiir diinne gespincoatete P3HT Filme auf hydrophoben amorphen
Substraten bestimmt [35, 138]. Hierfiir muss jedoch ein bestimmtes Strukturmodell fiir
die vertikale Morphologie des Films angenommen werden um die Intensitidten der unter-
schiedlich orientierten Kristallitanteile normieren zu koénnen. Von denselben Autoren
wird dariiber hinaus in Frage gestellt, ob der aus den UV-VIS Absorptionsspektren
bestimmte Anteil der Aggregate direkt mit der Kristallinitét vergleichbar ist [35].

Eine Sonderstellung nimmt die Herstellung diinner Polymerfilme mittels Mehr-
schichtextrusion (Multilayer Coextrusion) und deren Untersuchung ein [15, 180-182].
Die resultierende Probe ist ein Schichtsystem, das sich aus zwei oder drei abwechselnden
Polymermaterialien in bis zu 1000 Schichten aufbaut, deren einzelne Schichtdicken bis
hinunter auf 10 nm eingestellt werden kénnen. Damit kann letztlich die Polymerkristal-
lisation unter eingeschrankten Bedingungen untersucht werden, wobei die Probe selber
makroskopische Dimensionen hat und daher zum Beispiel mit konventioneller DSC
oder Rontgenstreumethoden untersucht werden kann. Der direkte Vergleich dieser Er-
gebnisse zu den in der vorliegenden Arbeit untersuchten Filmen mit einer Grenzflache
zu einem festen anorganischen Substrat und einer zur Luft scheint jedoch nur teilweise
moglich.

Eine einfache, quantitative Methode zur Bestimmung der Kristallinitdt in einem
diinnen Film auf einem festen Substrat, fiir die die Kristallitorientierung nicht beriick-
sichtigt werden muss, scheint es bisher nicht zu geben.

Mit den eben beschriebenen Methoden wurde die Kristallinitét verschiedener Po-
lymere in Abhéngigkeit der Film- oder Schichtdicke untersucht. Filme aus Poly(di-n-
hexylsilan) auf amorphen Substraten zeigten fiir verschiedene Molekulargewichte eine
deutliche Reduktion der Kristallinitdt im Bereich von D = 30-50nm [5, 36, 176]. Fur
isotherm kristallisierte Polyethylenoxid (PEO) Filme auf SiO,/Si-Substraten wurde
dies schon bei D = 200 nm beobachtet. Fiir 25 nm dicke Filme ist die Kristallinitat um
den Faktor 2 gegeniiber den 200 nm dicken Proben reduziert [37]|. Diese Beobachtung
wurde auch fiir diinne in glasiges Polystyrol eingebettete PEO Schichten gemacht [130],
sowie fiir die Kristallinitét von Poly-e-Caprolacton (PCL) innerhalb von PCL/PMMA
Mehrschichtsystemen [181]. Andererseits wurde fiir PCL in PCL/PS Mehrschichtsy-
stemen keine reduzierte Kristallinitét gefunden [131]|. Versteht man die Schichtdicke
D als die Kristallisation einschrdnkende geometrische Grofie, lassen sich diese Ergeb-
nisse auch mit der Polymerkristallisation in zylindrischen Nanoporen mit Wénden aus
Aluminiumoxid in Abhéngigkeit vom Porendurchmesser dp vergleichen. Mittels DSC-
Experimenten an linearem Polyethylen [183], isotaktischem Polypropylen (i-PP) [184]
und PEO [185] zeigte sich, dass auch deren Kristallinitdt durch die Einschrankung in
den zylindrischen Nanoporen mit Durchmessern 15 < dp < 400 nm drastisch reduziert
ist.
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Durch die quantitative Analyse von UV-VIS Spektren wurde ein Aggregatanteil
von ca. 50% in 100nm dicken bei hohen Temperaturen getemperten - aber nicht
schmelzkristallierten - P3HT Filmen ermittelt [38], ohne jedoch eine mdogliche ani-
sotrope Aggregat- (Kristallit-) Orientierung zu berticksichtigen. Die Kristallinitiat ge-
spincoateter P3HT Filme auf hydrophoben Substraten wurde durch Réntgenmessungen
untersucht, allerdings nur fiir Filmdicken im Bereich 5 < D <100 nm. Ab ca. 30 nm und
darunter wurde fiir Filme auf SiO,/Si oder auf durch selbstorganisierte Monoschichten
(SAM) modifizierte Substrate eine reduzierte Kristallinitdt bestimmt [35].

Eine Untersuchung der Kristallinitdt schmelzkristallisierter P3HT Filme iiber einen
weiten Filmdickenbereich existiert bisher nicht.

Der Grund fiir die verringerten Kristallinitdten in geometrisch eingeschrankten Sy-
stemen wie den diinnen Filmen wird in der aktuellen Literatur aus unterschiedlichen
Sichtweisen diskutiert. Eine héufige Beobachtung ist, dass die Kristallisationsrate in
diinnen Filmen gegeniiber Volumenproben stark reduziert ist [1|. Experimentell wird
das in der steigenden Kristallisationszeit ¢1/, |16, 156] und an verlangsamten linearen
(lamellaren) Wachstumsgeschwindigkeiten festgestellt |37, 186, 187]. Drei mogliche An-
sitze werden zur Erklarung fiir diese Beobachtungen herangezogen:

1. Die beobachtete Erhéhung der Glasiibergangstemperatur 7 fiir diinner werdende
Filme wird einer verringerten Kettenmobilitdt auf der Langenskala der Ketten-
segmente und damit einer reduzierten Wachstumsrate zugeordnet [37, 186]. Fiir
die Mehrzahl polymerer Systeme wurde jedoch eine T,-Reduktion beobachtet.
Die veranderte Kettendynamik in diinnen Filmen wird aktuell noch kontrovers
diskutiert [185].

2. Es wurde eine Schicht irreversibel adsorbierter Molekiile an der Film/Substrat
Grenzflache vorgeschlagen, die zu reduzierter Kettenmobilitdt (Diffusion) und
entsprechend reduzierter Kristallisationsrate fithrt |16, 151, 156]. Die Reduktion
der segmentellen und der diffusiven Kettenmobilitat an der Grenzflache sei aus-
reichend, um die Kettendiffusion bis weit in das Filmvolumen hinein zu beeinflus-
sen. Damit wird die unter 1. implizit vorangestellten Annahme in Frage gestellt,
dass auch in diinnen Filmen die molekulare Diffusion an die segmentelle Beweg-
lichkeit gekoppelt sei. Die Messung der Diffusivitat langer PS-Ketten in diinnen
Filmen auf Silizum als Funktion des Abstands vom Substrat scheinen dieses Bild
zu bestétigen. Um eine Grofenordnung kleinere Diffusionkoeffizienten als im Ver-
gleich zu Volumenproben wurden selbst fiir Polymerketten beobachtet, die weit
genug vom Substrat entfernt waren, als dass einzelne Monomere der Kette mit
der Oberfléche wechselwirken konnten (10 x R,!) [189].

3. Die durch das kleine Volumen verringerte Keimbildung und die geometrischen
Einschrankungen auf das sphérolitische Wachstum resultieren in einer verander-
ten Kinetik [156, 180,187, 190].

In diesem Kapitel soll zunédchst mittels ultraschneller Kalorimetrie die Kristallinitat
diinner P3HT Filme auf festen Substraten mit amorpher Struktur bestimmt werden.
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Abbildung 7.1: Mikroskopiebilder von diinnen SEP200 Filmen auf den Flash DSC Sensoren. Ein
Film der Dicke D = 66 nm (a) nach der Praparation und (b) nach der Messung. Nach wiederholtem
Aufschmelzen und Abkiihlen sind die (¢) 142 nm, (d) 105nm, (e) 287 nm und (f) 10 pm dicken Filme im
Bereich der aktiven Sensorfliche deutlich veréndert. Die weifs gestrichelten Kreise zeigen Indiumstiicke
an, die nach den erfolgten Messungen auf die Filme gelegt wurden. Die punktartigen, lateral wenige
pm grofien Partikel (rote Kreise) auf der Oberfliche der meisten Sensoren sind bis zu 300 nm hohe
Erhebungen iiber der SiN Oberfliche (s. Abb. 4.9 und 4.10). Skala: 500 pm.

Dafiir wird in Abschn. 7.2 auf Aspekte eingegangen, die die Anwendbarkeit der Me-
thode zeigen. Die Kristallinitdt ist eine filmdickenabhéngige Grofte, wenn die Proben
langsam unterhalb die Glastemperatur 7;, abgekiihlt werden. In Abschn. 7.3 werden die
Kristallisationskinetik beeinflussende Parameter untersucht. Durch die Polfiguranaly-
sen von Synchrotron- und Diffraktometermessungen in Abschn. 7.4 wird herausgearbei-
tet, ob die Kristallinitdt auch auf diese Art bestimmt werden kann. Es zeigt sich, dass
das prinzipiell moglich, aber auch je nach Methode limitiert ist. Ein direkter Vergleich
zu den kalorimetrischen Messungen ist aber wegen den unterschiedlichen kinetischen
Bedingungen nicht moglich.

7.2 Flash DSC Messungen

Wie in Abschn. 4.5.2 beschrieben, wurden mittels einer Transfermethode diinne P3HT
Filme mit Filmdicken von 26 nm < D < 10 pm auf die aktive Flache A, des Flash DSC
Sensors gebracht (Abb. 7.1). Im Rahmen dieser Arbeit wurde dafiir die kommerziell
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Abbildung 7.2: (a) Auf Heizrate und Probenmasse normierte Heizkurven nach langsamen Abkiihlen
der SEP200 Filme (8x = 0,33K/s = 20K/min). Zum Vergleich ist auch die konventionelle DSC-
Messung gezeigt (orange). Die Kurven sind aus Griinden der Ubersichtlichkeit vertikal gegeneinander
verschoben. Zur Filmdicke sind noch die verwendeten Heizraten Sy in K/s angegeben. Einschub: Sche-
matischer Temperaturverlauf. Aus dem geschmolzenen Zustand bei 7' = 290 °C wurden die SEP200
Filme mit der Kiihlrate Sx = 0,33K/s auf T = -80°C unterhalb die Glasiibergangstemperatur 7,
abgekiihlt und dann mit der Heizrate 8y aufgeheizt.

erhéltliche Probe SEP200 verwendet (Tab. 4.1). Zusétzlich wurden innerhalb einer Ba-
chelorarbeit von Andreas Rinscheid die speziell synthetisierten Proben P3HT3 und
P3HT18 untersucht [191]. Durch die aktive Fléche des Sensors ist Siliziumnitrid (SiN)
mit amorpher Oberflachenstruktur als Substrat fiir diese Proben vorgegeben (Abschn.
4.3.1). In Abb. 7.2 sind Flash DSC Heizkurven fiir aus der Schmelze von 7" = 290°C
langsam abgekiihlte SEP200 Filme dargestellt. Die Kiihlrate betrug S = 0,33K/s =
20 K/min und die Heizrate 1000 < Sy < 8000K/s je nach Probenmasse. Das Messsi-
gnal Py¢r wurde auf Heizrate und Probenmasse normiert, um die Kurven untereinan-
der vergleichen zu kénnen. Zusétzlich ist auch eine herkommliche DSC-Messung gezeigt
(Bk = Pg = 20K /min). Unabhéngig von der Filmdicke besitzen alle Kurven dhnliche
Charakteristika: den als Stufe erkennbaren Glastibergang bei T, ~ 0°C, den ausgeprag-
ten Schmelzpeak im
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Abbildung 7.3: Mit Gl. 4.14 bestimmte (a) Warmekapazititen C, = mc, als Funktion der Filmdicke
D fiir diinne P3HT Filme der Proben SEP200 (orange), P3HT3 (schwarz) und P3HT18 (griin). Die
Gerade entspricht der Warmekapazitdt Cp = A,pc, D fiir einen diinnen Film der Dicke D, der exakt
die aktive Fliche A, bedeckt. Der Anstieg betrigt A,pc, = 0,504nJ/(Knm) [p = 1,14g/cm?, ¢, =
2,25J/(g'K), A, = 196350 nm?| (b) Die Wirmekapazitit C,, als Funktion der Heiz- und Kiihlraten j3
fiir P3HT Filme (SEP200) mit 66 nm (Fiinfecke) und 289 nm (Dreiecke) Filmdicke. (¢) Die Masse der
SEP200 Diinnfilmproben my aus dem abgeschitzten Probenvolumen (Filmdicke mit Hilfe von AFM,
Fliche aus den Mikroskopiebildern) im Vergleich zu den aus der Warmekapazitiat bestimmten Massen

Me, -
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7.2. Flash DSC Messungen

Temperaturbereich 150 < 7" < 270°C und einen weiteren endothermen Beitrag zwi-
schen 50 < T < 70°C, der dem Schmelzen der Seitenketten in den Kristalliten zuge-
ordnet werden kann [17]. Ist die Filmflache A deutlich grofer als die aktive Fliache des
Sensors, kann es ein weiteres schwaches Schmelzsignal an der Hochtemperaturflanke der
Schmelzpeaks geben. Ab einer Filmdicke von D = 289 nm wird der Hauptschmelzpeak
graduell mit der Filmdicke kleiner. Aus der Fléache unter dem Schmelzpeak wurde die
Schmelzenthalpie AH durch Integration iiber den Temperaturbereich AT gewonnen
(s. Tab. 7.1).

Fiir die Bestimmung der spezifischen Schmelzenthalpie AH,, - oder der Kristallini-
tat - muss die Probenmasse bekannt sein, die im Fall der Diinnfilmproben iiber eine Wé-
gung nicht mehr zugénglich ist. Durch eine Messung bei gleicher Heiz- und Kiihlrate (s.
Abb. 4.12) wurde mit Anwendung von Gl. 4.14 die Warmekapazitét C,(T") = mc,(1")
bei der Temperatur 7", und mit bekannter spezifischer Wérmekapazitit ¢,(7”) auch die
Probenmasse bestimmt [122,124]. Im Folgenden wird gezeigt, dass das eine verlassliche
und reproduzierbare Vorgehensweise ist.

Die Wiarmekapazitiaten C,(1") (1" > T,,) sind als Funktion der Filmdicke D in Abb.
7.3a fiir die verschiedenen Materialien aufgetragen. Alle Wéarmekapazititen liegen im
Bereich der eingezeichneten Geraden Cp = pc,A,D, die die Warmekapazitat diinner
Filme beschreibt, die exakt die aktive Fldche A, bedecken wiirden. Die Warmekapazi-
téten der exemplarisch ausgewéhlten SEP200 Proben liegen oberhalb der Geraden. Aus
den Mikroskopieaufnahmen in Abb. 7.1a,c,e geht damit iibereinstimmend hervor, dass
deren Filmflache A grofer als die aktive Flédche ist, A > A,. Im Vergleich dazu liegen
die Warmekapazitdten der P3HT3 und P3HT18 Proben unterhalb der Geraden, da fiir
diese Filmflachen A < A, gilt [191]. Einerseits sollte die Filmfliche A < A, gewihlt
werden, da nur A, verldsslich das Temperaturprogramm iiber den Widerstandshei-
zer erfahrt und jenseits von A, die Temperatur exponentiell mit dem Abstand zum
Zentrum abfallt [1241]. Andererseits ist das Messsignal proportional zur Probenfliche,
Pyirs ~m ~ A, daher sollte A moglichst maximiert werden, idealerweise auf A ~ A,.

Wie in Abschn. 4.3.4 angesprochen, wurde fiir die verwendete Methode zur Be-
stimmung der Warmekapazitit keine Leermessung abgezogen, da sich die thermische
Verlustfunktion Pcll‘i’;jc(T) mit einer Probe auf dem Sensor drastisch dndert. Es wurde
diskutiert, dass oberhalb einer kritischen Rate . die Verlustfunktion von der Rate /3
abhéngt, jedoch fiir die in dieser Arbeit verwendeten Proben nur maximal 7% zur Hohe
des Messignals beitréigt. Um einen Einfluss von Pj¢#5(T) = f(f) auszuschliefen, wurde
fiir zwei ausgewéhlte Filme C), als Funktion von § (5 > 1000K/s) bestimmt und in
Abb. 7.3b aufgetragen. Die bestimmte Warmekapazitéit ist demnach unabhéngig von
B und daher ist es eine verniinftige Naherung P3%(T') zu vernachléssigen.

Aus der DSC-Messung (s. Abb. 4.12b) ist die spezifische Wiarmekapazitét der Probe
SEP200 bekannt: ¢,(1") = 2,25J/(g-K) fiir 7" = 260°C. Mit diesem Wert wurde iiber

C,(T)
Me,, = Cp(T’) (7.1)
die Probenmasse der diinnen Filme berechnet. In Tab. 7.1 sind die Probenmassen m.,
aufgefithrt. Zusétzlich wurde an einigen Proben (66 nm, 142nm und 289nm in Abb.
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Abbildung 7.4: Schmelzenthalpien als Funktion der Filmdicke, gewonnen aus der Integration der
Fléche unter dem Schmelzpeak und der Probenmasse m., fiir (a) SEP200 Filme und fiir (b) P3HT18
(Kreise) und P3HT3 Filme (Rauten). Alle Filme wurden aus der Schmelze mit der Rate Sx = 0,33 K/s
auf Ty = -80°C abgekiihlt. Die gestrichelten Linien geben die in der gewthnlichen DSC bestimmten
Schmelzenthalpien AH) fiir die jeweiligen makroskopischen Proben an. In (a) stehen die unterschied-
lichen Symbole fiir verschiedene Qualitéiten der Sensoroberflichen. Die meisten Sensoren (Kreise)
wiesen starke Unebenheiten auf (s. Abb. 7.1a-c und e), wéhrend zwei Sensoren (Dreiecke) eine sehr
glatte Oberflache hatten (s. Abb. 7.1d und f). Die Fehlerbalken fiir AH,, resultieren aus der Fehlerab-
schitzung fiir m.,. Die in (b) gezeigten Daten sind im Rahmen der Bachelorarbeit von A. Rinscheid
erhoben worden [191].

7.1) die Masse my = pAD sp)p iiber das Volumen der Probe abgeschétzt. Dabei wur-
de die Filmfliche A aus den Mikroskopieaufnahmen durch Anpassung eines Polygons
an den Filmumriss und anschliefsender Integration der Flache durch die Bildbearbei-
tungssoftware (OLYMPUS Stream Version 1.7) bestimmt. Fiir den 142 nm Film ist die
Filmflache deutlich grofier als die aktive Flache. Daher wurde hier eine effektiv beheizte
Filmfliche von A ~ 772, mit repy = ro+150 pm (ro = 250 pm) angenommen [117]. Die
Filmdicken D 4pjps wurden mit dem AFM gemessen. In Abb. 7.3c ist my als Funktion
von m,, dargestellt. Im Rahmen ihrer Fehler liegen die Werte fiir my auf der Linie
my = m,,. Diese Korrelation zeigt, dass iiber die durch die Flash DSC Messung zu-
gangliche Warmekapazitat C, die Probenmasse verlasslich bestimmt werden kann. Fiir
my wurde der Groftfehler Amy /my = AA/A+ADapy/Dary +Ap/p angenommen,
mit typischen Werten fiir den Fehler in der Fliche AA/A ~ 0,05...0,20, in der AFM-
Dickenmessung ADapnr/Dapy =~ 0,05...0,20 und in der Dichte Ap/p = 0,10. Auch
fir die Proben P3HT3 und P3HT18 mit kleinerer lateraler Ausdehnung, A < A, (s.
Abb. 7.3a), stimmten my und m,, miteinander iiberein.

Die Messung der Wéarmekapazitét C,(7") der diinnen Filme kann daher auf einfache
Weise fiir die Bestimmung ihrer Masse verwendet werden. Fiir dieses Vorgehen ist es
unerheblich ob die Filmflache grofer oder kleiner als die aktive Fléche des Sensors ist.

Kristallinitat als Funktion der Filmdicke Wie sich schon qualitativ aus den Heiz-
kurven der SEP200 Filme in Abb. 7.2 angedeutet hat, nimmt die spezifische Schmel-
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D/nm | m., /ng | AT/°C | AH/nJ | AH,,/)/g | .
26 32,1 160-280 | 0,103 3,2 0,10
66 224 170-270 | 0,114 9,1 0,15
105 60,3 | 170-280 | 0,473 7,8 0,24
142 115 | 150-270 | 1,440 125 10,38
289 127,6 | 160-280 | 2,284 17,9 0,54
740 135,1 | 160-280 | 3,067 22,7 0,69

10110 | 749,0 | 170-260 | 17,450 23,3 0,71

Tabelle 7.1: Flash DSC Ergebnisse der diinnen SEP200 Filme, fiir die in Abb. 7.2 gezeigten Heiz-
messungen.

zenthalpie fiir Filmdicken D < 300 nm ab (s. Abb. 7.4a und Tab. 7.1). Wie zu erwarten
war, stimmen die Werte fiir AH,,, der dicksten Filme (D > 740 nm) mit dem Wert aus
der DSC-Messung AH,, = AHY = 21,2 J /g iiberein. Dieses Ergebnis bestitigt auch die
korrekte Kalibrierung des Flash DSC Geréts. Fiir den 105 nm dicken Film ist die Ent-
halpie um einen Faktor 3 kleiner als AHY | fiir den 26 nm dicken Film sogar um Faktor
5. Die in Abschn. 4.3.1 ndher charakterisierten Unebenheiten auf der aktiven Fliche
erheben sich zum Teil deutlich hoher als die Filmdicke D {iber der aktiven Sensor-
flache. Aber der Vergleich von Proben auf Sensoren mit und ohne diese Unebenheiten
zeigt, dass das den Hauptbefund der reduzierten Schmelzenthalpie nicht zu beeinflussen
scheint. Der Vergleich der Proben mit D = 749 nm (rauher Sensor) und 10 pm (glatter
Sensor) ergibt im Rahmen der Fehler iibereinstimmmende Werte fiir AH,,. Ein &hnli-
cher Vergleich der Proben mit D = 142 nm (rauher Sensor) und 105 nm (glatter Sensor,
s. Abb. 7.1c und d) zeigt, dass in beiden Fillen die Schmelzenthalpie im Vergleich zum
Volumenwert drastisch reduziert ist.

Im Rahmen einer Bachelorarbeit wurden die spezifischen Schmelzenthalpien fiir die
Proben P3HT3 und P3HT18 in Abhéngigkeit von der Filmdicke D bestimmt (Abb.
7.4b [191]). Fir beide Materialien wurde fiir hinreichend dicke Filme (D > 5pm)
Werte in Ubereinstimmung mit dem Volumenwert AHY (DSC-Messungen) erhalten.
Analog zum Verlauf der spezifischen Schmelzenthalpie von SEP200 in Abb. 7.4a ist
die Kristallinitdt von P3HT18 Filmen ab Filmdicken D < 350nm deutlich reduziert.
Die Verringerung von AH,, setzt fiir die PSHT3 Filme etwas eher, ab Filmdicken D <
464 nm, ein. Fir den diinnsten P3HT3 Film (D = 68nm) ist die Kristallinitdt nicht
vollstandig unterdriickt, dhnlich zu den 66 nm und 26 nm dicken SEP200 Filmen. Fiir
den 36 nm dicken P3HT18 Film wurde nur ein schwacher Schmelzpeak im Bereich von
ca. 250°C (AH,, =~ 0) beobachtet, dafiir aber ein starkerer endothermer Peak im Be-
reich von ca. 100°C.

Bisher ergibt sich folgender Befund: Aus der Schmelze langsam (Sx = 0,33K/s)
auf eine Temperatur Ty < T, abgekiihlte, diinne P3HT Filme auf amorphem SiN
kristallisieren zwar, die Schmelzenthalpie (die Kristallinitéit) ist jedoch gegeniiber sehr
dicken Proben verringert. Diese Beobachtung ist unabhangig vom Molekulargewicht
und der Molekulargewichtsverteilung fiir die hier untersuchten Bereiche 3 < MMALDPT <
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20kg/mol bzw. 1,15 < PDI < 1,91. Im néchsten Abschnitt wird anhand der SEP200
Proben die Kristallisationskinetik als mogliche Ursache fiir dieses Ergebnis untersucht.

7.3 Kristallisationskinetik in diunnen Filmen

Im vorherigen Abschnitt wurde gezeigt, dass die Kristallinitét fiir langsam, d.h. mit ei-
ner Rate von 20 K/min, abgekiihlte P3HT Filme als Funktion der Filmdicke abnimmt.
Nun soll der Ursache fiir diesen Befund nachgegangen werden. Es soll gezeigt werden,
dass die Kristallisationskinetik fiir Filmdicken D < 300 nm im Vergleich zu Volumen-
proben verlangsamt ist (s. Abschn. 7.1).

Die Filme verschiedener Dicken, wie sie im vorherigen Abschnitt untersucht wor-
den sind, wurden nun mit unterschiedlichen Kiihlraten abgekiihlt und anschliefend mit
konstanter Rate aufgeheizt. Im Einschub in Abb. 7.2 ist das Temperaturprogramm ge-
zeigt. Messungen wéhrend des Abkiihlens sind in Abb. 7.5a-c fiir eine DSC-Messung
und am Flash DSC exemplarisch fiir die SEP200 Proben mit den Dicken D = 10 pm
und D = 142nm dargestellt. Zunédchst sollen die Ergebnisse fiir die 10 pm Probe er-
lautert werden. Fiir Kiihlraten Sx > 5K/s ist ein exothermes Signal bei T' < 150°C
auf einem mit der Kiihlrate variierendem Untergrundsignal zu erkennen. Fiir die Ra-
ten Ox < 100K/s war ein heizratenunabhéngiges Signal Py s fiir die Leermessungen
beobachtet worden (s. Abschn. 4.3.3 und Abb. B.1). Wenn daher fiir Messungen inner-
halb dieses Ratenbereichs das Messignal Py;¢s mit der Rate normiert wird, ist ein sich
andernder Untergrundbeitrag zu erwarten. Das exotherme Signal auf dem Untergrund-
signal ist dem Kristallisieren der Probe zuzuordnen. Im Vergleich zur Kiihlmessung in
der Standard-DSC, wie in Abb. 7.5a gezeigt, ist die fiir den Beginn der Kristallisation
benotigte Unterkiihlung um mehr als 30 K zu tieferen Temperaturen verschoben. Die
Kristallisationstemperatur 7, (Temperatur am Signalmaximum) verschiebt sich kon-
tinuierlich zu kleineren Temperaturen mit wachsender Kiihlrate: T, = 162°C fiir B
= 5K/s im Vergleich zu T, = 89°C fiir S = 2000K/s. Wie erwartet, wéachst die
Unterkiihlung also mit der Abkiihlgeschwindigkeit [12, 192—194] .

Die Kristallisation der Probe ist bis zu den hochsten mit dem Flash DSC zugéng-
lichen Kiihlraten nachweisbar. In Abb. 7.5¢ ist fiir den 142nm Film auch noch ein
Kristallisationssignal fiir S = 5000 K /s zu beobachten. Fiir die 10 um Probe gab es
bei dieser Rate Regelungsprobleme, weshalb die Messung hier nicht gezeigt wird.

Die Kiihlmessungen wurden hier nur verwendet um die spezifische Kristallisations-
enthalpie zu bestimmen. Fiir die Proben mit hinreichender Probenmasse m > 130 ng
(s. Tab. 7.1) und Kiihlraten fx > 50K/s konnte eine verniinftige Abtrennung des
Kristallisationspeaks gewéhrleistet werden. Die bestimmten Kristallisationsenthalpien
AH, sind in Abb. 7.6a als Funktion von Sk aufgetragen. Fiir die dicksten Filme mit D
= 10 pm und 740 nm und sehr kleine Kiihlraten wurde AH, — AHY erhalten, was der
spezifischen Kristallisationsenthalpie in der DSC-Messung enspricht: AHY = 20,8J /g
(s. Abb. 7.5a). Ab ca. Bk = 100K /s bleibt die Kristallisation von P3HT unvollsténdig,
da das Probensystem der Abkiihlgeschwindigkeit nicht mehr folgen kann.
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Abbildung 7.5: (a) DSC-Kiihlkurve einer Volumenprobe SEP200 fiir die Kiihlrate Sx = 20 K/min
= 0,33 K/s. Die gestrichelte Linie deutet den Integrationsbereich AT = 160...210°C an. Flash DSC
Kiihlkurven (b) des SEP200 Films der Dicke D = 10 pm fiir unterschiedliche Kiihlraten im Bereich
5 < Br < 2000K/s und (c) eines 142nm dicken SEP200 Films fiir Kiihlraten im Bereich 500 <
Br < 5000K/s. In (d) sind die Heizkurven mit der Heizrate Sy = 4000 K/s nach dem Abkiihlen
mit variierter Kiihlrate fiir den 142nm Film gezeigt. Die gemessenen Leistungsdifferenzen wurden
beziiglich der Rate und der Probenmasse in den Abb. (b)-(d) normiert. Damit sind die Flichen der
exothermen (endothermen) Signale der Kristallisation (des Schmelzens) fiir die unterschiedlichen Filme
und Raten miteinander vergleichbar. Die bestimmten spezifischen Kristallisationsenthalpien AH,. und
Schmelzenthalpien AH,, sind in Abb. 7.6a und b als Funktion von Sk zusammengefasst.
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Abbildung 7.6: (a) Spezifische Kristallisationsenthalpien AH, diinner SEP200 Filme mit unter-
schiedlicher Dicke als Funktion der Kiihlrate Sx. Die Proben wurden aus dem geschmolzenen Zu-
stand bei 290°C auf Ty = -80°C mit Sx abgekiihlt. (b) Die nach Aufheizen mit konstanter Heizrate
erhaltenen spezifischen Schmelzenthalpien AH,, als Funktion von (x. Wenn die Heizkurven nach
entsprechend hohen Kiihlraten Kaltkristallisation zeigten, wurde das in der Auswertung (dem Inte-
grationsbereich) von AH,, beriicksichtigt. Fiir den Film mit D = 142nm und Sx > 2000 K/s ist dies
beispielsweise der Fall (s. Abb. 7.5d). Dementsprechend wurde fiir diese Messung der Integrationsbe-
reich mit 100 < T < 250°C gewéhlt.

Der Vergleich der Kristallisationsenthalpien von unterschiedlichen Filmen bei der
gleichen Kiihlrate, z. Bsp. fx = 200K/s, zeigt ebenfalls eine Abhéngigkeit von der
Filmdicke. Das bedeutet, dass auch die Geometrie des diinnen Films die Kristallisation
beeinflusst.

Nach dem Abkiihlen der Filme mit variierender Kiihlrate Sx auf Ty = -80°C, wur-
de der Zustand nach dieser Kristallisationsbedingung mit gleichbleibender Heizrate g
abgefragt. Solche Heizmessungen sind exemplarisch fiir den 142 nm Film in Abb. 7.5d
gezeigt. Um die Schlussfolgerungen zu verstehen, ist an dieser Stelle noch einmal wich-
tig anzumerken, dass die Endtemperatur nach dem Abkiihlen, Ty, weit unterhalb der
Glastemperatur T}, liegt, Ty < T;,. Das bedeutet, dass die amorphen Bereiche der Probe
bei Ty im glasartigen Zustand sind und daher weder auf der experimentell zugédnglichen
Zeitskala relaxieren konnen, noch fiir eine weitere Kristallisation zur Verfiigung stehen.
Wie schon in Abschn. 7.2 gezeigt, ist die Kristallinitdt des 142 nm Films schon fiir die
langsamste Abkiihlrate, S = 0,33 K/s, im Vergleich zu einer makroskopischen Pro-
be reduziert. Nach dieser Abkiihlbedingung findet wiahrend des Autheizens mit Sy =
4000 K /s keine messbare Kaltkristallisation des verfiigharen amorphen Anteils statt.
Mit schnellerer Kiihlrate verschiebt sich jedoch das Maximum des Schmelzpeaks von
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T, = 240°C um ca. 40 K zu niedrigeren Temperaturen und die Kristallinitat verringert
sich (s. Abb. 7.5d und 7.6b) [194]. Fir 8k = 2000 K/s und hohere Raten ist dann in
Abb. 7.5d die einsetzende Kaltkristallisation auch als exothermes Signal zwischen 90
< T < 160°C zu erkennen. Eine eventuelle Kaltkristallisation, das Nachkristallisieren
von noch amorphen Material wihrend des Aufheizens, ist also von der vorausgehenden
Kiihlrate abhéngig.

Die spezifischen Schmelzenhalpien AH,, sind in Abb. 7.6b als Funktion von (g
fiir die verschiedenen Filmdicken dargestellt. Im Vergleich zu AH,. sind es durchgén-
gig grofsere Werte. Die Wahl des Integrationsbereichs fiir die Bestimmung von AH,
ist dafiir die wichtigste Fehlerquelle. Insgesamt fiir alle Filmdicken giiltig, nimmt die
Schmelzenthalpie (die Kristallinitét) mit steigender Kiihlrate ab [193]. Fiir die Filme
mit D > 142nm ist diese Abnahme am stérksten im Bereich geringer Kiihlraten bis
Br =~ 100 K/s, wie es auch fiir die Kithlmessungen gefunden wurde. Ab fx =~ 200 K/s
wird fiir diese Filmdicken die Kristallisation nicht mehr weiter durch die Kiihlrate ein-
geschrénkt. Vollstdandig amorphe Proben konnten jedoch fiir solch dicke Filme nicht
gewonnen werden. Fiir die beiden diinnsten Filme mit D < 66nm wurde ebenfalls
eine Reduzierung der Kristallinitdt mit steigender Kiihlrate gefunden. Im Gegensatz
zu den dicken Filmen waren die diinnsten Filme nach den héchsten Kiihlraten jedoch
wahrscheinlich nicht mehr kristallisiert.

Die kiihlratenabhéngigen Messungen zusammenfassend stellen wir zwei Parameter
fest, die die Kristallisationskinetik und damit die erreichte Kristallinitdt beeinflussen,
Kiihlrate und Filmdicke. Die Abhéngigkeit von der Kiihlrate wurde sowohl fiir Volu-
menproben als auch fiir die diinnen Filme beobachtet. Dieser Zusammenhang ist auch
von anderen polymeren Materialien wie i-PP [192,194] und PCL bekannt [193]. Fiir die
hier zugénglichen maximalen Kiihlraten S = 2000...5000 K/s konnte die Kristallisa-
tion von P3HT nicht vollstandig unterdriickt werden. Fiir i-PP und PCL geniigen Kiihl-
raten zwischen 1000 K/s und 2000 K/s um eine amorphe Probe zu erhalten [192, 193],
fiir PE hingegen erst 10° K/s [12].

Die Filmdicke D beeinflusst ebenfalls die Kristallisationskinetik. Einerseits ist durch
den diinnen Film eine geometrische Einschrankung fiir das kristallisierbare Material
vorgegeben. Andererseits spielen die Grenzflachen fiir zunehmend diinner werdende
Filme eine entscheidende Rolle. Ob die Keimbildung eingeschrinkt oder die Wachs-
tumsgeschwindigkeit der Kristalle herabgesetzt ist, wurde im Rahmen der gezeigten
Experimente nicht untersucht. Ist jedoch nur die Kristallisationsrate im Vergleich zu
makroskopischen Proben herabgesetzt, sollte es moglich sein auch fiir Filme mit D <
1 pm die Kristallinitat durch eine geeignete Wahl der Kristallisationsbedingung zu stei-
gern.

Temperung

Im Folgenden soll mittels Temperexperimenten am 142 nm dicken SEP200 Film exem-
plarisch gezeigt werden, dass die Kristallinitdat durch die Wahl der Kristallisationsbe-
dingung, deutlich gesteigert werden kann. Dabei wurde diese Probe gewéhlt, da deren
Kristallinitét nach langsamen Abkiihlen mit S = 0,33K/s auf Ty < T, im Vergleich
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Abbildung 7.7: Messungen wihrend des Aufheizens des 142nm dicken SEP200 Films (8y =
4000 K/s), der bei unterschiedlichen Abkiihl- und Temperbedingungen kristallisiert wurde. Die Mes-
sungen nach der gewéhlten Temperbedingung bei T}, > Ty sind mit blau dargestellt. Das langsame
Abkiihlen mit Sx = 0,33K/s auf Top = -80°C mit sofortigem Aufheizen (schwarz) entspricht den in
Abb. 7.5d gezeigten Messungen. In (a) ist das Auftheizen der Probe gezeigt, die auf Raumtempera-
tur abgeschreckt und fiir sechs Monate (f4n,) gelagert wurde. In (b) wurde die Probe mit 0,33 K/s
auf Raumtemperatur abgekiihlt und fiir einen Monat getempert. Die Integrationsbereiche sind durch
gestrichelte Linien angedeutet. Die spezifischen Schmelzenthalpien sind in Tab. 7.2 aufgelistet.

zur makroskopischen Probe schon deutlich um einen Faktor 2 reduziert ist (s. Abb.
7.4). Andererseits ist bei dieser Filmdicke noch eine Filmschicht vorhanden, in der die
Kristallite regellos orientiert sind, der Einfluss der Grenzflachen also noch nicht die
gesamte Filmstruktur dominiert (s. Kap. 6).

Fiir die Temperung wurde nun die Raumtemperatur 7,,, = 24°C oberhalb von
T, gewahlt um ein Nachkristallisieren zu gewahrleisten. Die Probe wurde mit zwei
verschiedenen Geschwindigkeiten abgekiihlt und dann fiir die Zeit t,,, gelagert. Die
aus dem Aufheizen bestimmte Schmelzenthalpie nach der Temperung wurde mit der
Schmelzenthalpie nach langsamen Abkiihlen mit S = 0,33 K/s auf 7, = -80°C und
sofortigem Autheizen verglichen. Die Heizmessungen und die zugehorigen

getempert Kontrolle
B /Ks™t | tann/Monate | AH,,/Jg™ || AH,,(0,33)/Jg!
n.a. 6 22,1 13,8
0,33 1 17,8 11,7

Tabelle 7.2: Schmelzenthalpien nach Temperung des 142nm dicken SEP200 Films, der mit der
Kiihlrate Sx auf Raumtemperatur abgekiihlt und dort fiir die Zeit t,,, gelagert wurde.
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Abbildung 7.8: (a) Heizkurven (B = 4000 K/s) des 142nm dicken SEP200 Films nach isothermer
Kristallisation bei T, = 180°C fiir unterschiedliche Verweilzeiten 0,1 < ¢. < 1000s.

Temperaturprogramme sind in Abb. 7.7 gezeigt, die spezifischen Schmelzenthalpien
nach dem Tempern und den Kontrollmessungen in Tab. 7.2. Durch beide Temperbe-
dingungen konnte eine Steigerung der Kristallinitdt im Vergleich zu den Kontrollmes-
sungen erreicht werden.

Isotherme Kristallisation

Isotherme Kristallisationsexperimente wurden explorativ an zwei SEP200 Filmen (D =
142nm und D = 105 nm) und einem 133 nm dicken P3HT18 Film durchgefiihrt. Dazu
wurde aus der Schmelze auf die Kristallisationstemperatur 7, schnell abgekiihlt, dort
fiir die Zeit t. gehalten und wieder aufgeheizt.

Solche Heizmessungen sind fiir den 142nm dicken SEP200 Film fiir 7, = 180°C
in Abb. 7.8 gezeigt. Fiir linger werdende Verweilzeiten t. wichst das Schmelzsignal
an. Die bestimmten spezifischen Schmelzenthalpien sind in Abb. 7.9a fiir diese Probe
als Funktion von t, aufgetragen. Es konnte eine klare Erhohung der Kristallinitéit im
Vergleich zur langsam auf Ty = -80°C abgekiihlten Probe fiir alle hier gewéhlten Kri-
stallisationstemperaturen bei hinreichend langem ¢, erreicht werden. Fiir T, = 170°C
und 7, = 180°C wurde sogar die Kristallinitdt der makroskopischen Probe erhalten.
Auch fiir den 105nm SEP200 Film konnte bei T, = 180°C dieses Ergebnis erzielt wer-
den. Damit werden die Ergebnisse der Temperung bestéatigt.

Im Gegensatz dazu stehen die Ergebnisse isothermer Kristallisationsexperimen-
te des 133nm dicken P3HT18 Films (Abb. 7.9b). Hier wurde hochstens der Wert
AH,,(0,33) erreicht, die Schmelzenthalpie nach langsamen Abkiihlen mit S = 0,33 K/s
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Abbildung 7.9: Spezifische Schmelzenthalpien AH,, in Abhéngigkeit von der Kristallisationszeit
t. fiir den (a) 142nm dicken SEP200 Film (m = 115ng, A > A,) und einen (b) 133nm dicken
P3HT18 Film (m =9,5ng, A < A,). Die Kristallisationstemperaturen betrugen 170°C (Kreise), 180°C
(Quadrate) und 190°C (Dreiecke). Eingezeichnet sind zusétzlich jeweils AH,,(0,33) (durchgezogen)
fiir die Abkiihlbedingung Sx = 0,33 K/s auf die Temperatur Ty = -80°C (vgl. Abb. 7.4a und b), sowie
AHY (gestrichelt), representativ fiir die Kristallinitéit einer makroskopischen Probe.

auf Ty = -80°C. Zusétzlich ist die Induktionszeit von ca. 1 bis 10s, nach der die Kri-
stallisation beginnt, im Vergleich zum SEP200 Film hoher (Abb. 7.8a).

Letzterer Befund liefe sich evtl. noch mit dem um den Faktor 12 kleinerem Volumen
der P3HT18 Probe (m = 9,5ng) im Vergleich zur SEP200 Probe (m = 115 ng) erkléren.
Der wahrscheinliche Grund fiir die unterschiedlichen erreichbaren Kristallinitidten liegt
jedoch darin, ob die Filmflache grofer oder kleiner als die aktive Fliache des Sensors ist.
Wie in Abb. 7.1c¢ und d ersichtlich, sind die hier untersuchten SEP200 Filme alle grofer
als die aktive Fliache. Um die wihrend der Messung beheizte Fliache bleibt selbst fiir
T > T,, Probenmaterial kristallin. Von dort aus beginnt dann wihrend des Abkiihlens
die Kristallisation lateral in das Filmvolumen hinein (Selbstnukleierung). Die Fliche
des 133nm dicken P3HT18 Films ist hingegen kleiner als die aktive Sensorflache (S.
18 in [191]). Somit war die gesamte Probe vor dem Abkiihlen aufgeschmolzen. Die
Ergebnisse andauernder Experimente an SEP200 Filmen mit ebenfalls kleiner Fléache
deuten in dieselbe Richtung.
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Abbildung 7.10: (100) Polfiguren, gemessen unter «; = 0,17° (farbig) fiir auf SiN schmelzkristalli-
sierte SEP200 Filme mit Filmdicken im Bereich von 8 < D < 655 nm. In allen Bildern ist die Messung
in der spekuliren Bedingung a; = a19o = 1,8° (A = 1,04 A) ergéinzt (diinne Linie).

7.4 Rontgenpolfigurmessungen

In diesem Abschnitt wird darauf eingegangen, inwieweit Rontgenpolfigurmessungen
geeignet sind um die Kristallinitdt diinner P3HT Filme auszuwerten. Detailliert wer-
den dazu die (genéherten) Polfiguren von Synchrotron-Messungen und Labormessun-
gen verglichen. Fiir die Synchrotron-Messungen wird sich dabei auf die schon in Kap.
6 diskutierten Daten bezogen. Es zeigt sich im Folgenden, dass die unter streifendem
Einfall gemessenen Polfiguren ausreichend sind um die Kristallinitdt zu bestimmen. Die
sogenannte spekulédre Position fiihrt unter Umsténden zu storenden Interferenzeffekten
aufgrund der Diinnfilmgeometrie. Fiir den Laboraufbau (Schulz-Geometrie in Reflexi-
onsstellung) ist hingegen das Auflésungsvermégen des Diffraktometers ein limitierender
Faktor, auferdem die grundsétzliche geometrische Einschrinkung. Mit Hilfe einer de-
taillierten Auswertung lassen sich dennoch zumindest qualitative Aussagen iiber den
Verlauf der Kristallinitdt mit der Filmdicke ableiten. In den hier durchgefiithrten Mes-
sungen konnten wir nicht dieselbe Kristallinitdtsdnderung mit der Filmdicke feststellen
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wie im vorangegangen Abschnitt. Aufgrund der Ergebnisse zur Kristallisationskinetik
und der komplizierten Datenauswertung war dies allerdings auch nicht zu erwarten.

7.4.1 Polfigurmessungen mittels 2D GIWAXS Aufnahmen

Jimison et al. schlugen vor die Kristallinitdat diinner P3HT Filme durch vollstindig
erfasste Rontgenpolfiguren zu bestimmen [35]. Vollstandig heifst in diesem Zusammen-
hang, die Konstruktion der Polfigur aus Rontgenmessungen in verschiedenen Geome-
trien, so dass der gesamte azimuthale Winkelbereich und damit alle moglichen Kristal-
litorientierungen erfasst und korrekt gewichtet werden kénnen. Diese Methode soll hier
fiir schmelzkristallisierte P3HT Filme (SEP200) angewendet und tiberpriift werden.

In Abb. 7.10 sind erneut die aus den Messungen unter streifendem Einfall (o; =
0,17°) erhaltenen (100) Polfiguren schmelzkristallisierter SEP200 Filme auf SiN aus
Abb. 6.11a gezeigt, nun zusammen mit der Polfigur, wie sie unter der spekuléren
Bedingung erhalten wurde. Die spekulidre Bedingung fiir den (100) Braggreflex von
P3HT mit hohem Molekulargewicht wurde mit einem Einfallswinkel a; = 1,8° (g100 =
3,8nm~, \ = 1,04 A) realisiert. Fiir die Filme mit D > 58 nm liegen die Polfiguren fiir
beide Messbedingungen im Rahmen der Genauigkeit des Experiments iibereinander.
Fiir die diinneren Filme mit 12nm und 8 nm Filmdicke ist die Verteilung bei y = 0° in
der spekuldren Bedingung deutlich schéarfer und die Intensitdt hoher als fiir die GID-
Messung. Ahnlich fillt der Vergleich der beiden Einstrahlbedingungen fiir die P3HT
Filme auf Silizium aus (hier nicht gezeigt).

Wir stellen an dieser Stelle die Hypothese auf, dass diese Diskrepanz fiir die diinn-
sten Filme durch die Position in der spekuldren Bedingung - nicht jedoch durch eine
engere Kristallitorientierung (die mit der Messung unter streifendem Einfall nicht er-
fasst wiirde) - zu erkléren ist. Dazu sind in Abb. 7.11 die Reflektivitétskurven schmelz-
kristallisierter SEP200 Filme auf SiN und auf SiO,/Si fiir den gleichen Dickenbereich
gezeigt. Auf beiden Substraten ist die Intensitéat des (100)-Reflexes fiir D > 50nm in
etwa gleich grof. Da in symmetrischer Stellung, wird nur die gestreute Intensitéit der
Kristallite erfasst, deren a-Richtung parallel zur Substratnormalen orientiert ist. Das
sind aber gerade die hoch orientierten Kristallite an der Filmoberseite, deren Anteil fiir
diese Filmdicken unabhéngig von der Filmdicke ist. Dieser Befund ist konsistent mit
den Ergebnissen aus Abschn. 6.3.3. Fiir die diinneren Filme mit D < 50 nm verringert
sich jedoch die Intensitédt des Reflexes zunéchst nicht, wie es zu erwarten gewesen wé-
re. Dafiir sind Kiessig-Oszillationen zu beobachten. Fiir die 13nm und 24 nm dicken
Filme auf SiO,/Si ist sogar eine enorme Steigerung der (100) Intensitdt zu verzeich-
nen, verbunden mit Nebenmaxima. An der Stelle gioo0 kommt es demnach durch die
periodische Struktur und die Orientierung der PSHT Kristallite zu einer Verstirkung
der Reflektivitédtsinterferenzen. Das bedeutet aber, dass die Intensitét bei x = 0° in der
Messung unter der spekuldren Bedingung mit dem 2D-Detektor keine Aussagekraft
fiir den Anteil der Kristallite am Gesamtvolumen des Films mehr hat und daher auch
nicht benutzt werden sollte. Fiir die Bestimmung der Kristallinitdt aus den 2D-Daten
geniigt es also die Polfigur, gemessen unter dem streifendem Einfall mit «; = 0,17°,
auszuwerten.
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Abbildung 7.11: XRR-Kurven (Diffraktometer) an schmelzkristallisierten SEP200 Filmen unter-
schiedlicher Filmdicke auf (a)/(c) SiN und auf (b)/(d) SiO2/Si in semilogarithmischer Auftragung.
Aus Griinden der Ubersichtlichkeit sind die Kurven in (a) und (b) vertikal zueinander verschoben. In
(¢) und (d) sind die Kurven im Bereich des (100) Bragg-Peaks bei q100 = 0,38 A~ (gestrichelte Linie)
auf einer linearen Skala und ohne vertikale Verschiebung zueinander dargestellt.
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Abbildung 7.12: Die auf die Filmdicke D normierte, integrierte (100) Polfigur, gemessen unter
streifendem Einfall, ist ein Maf fiir die Kristallinitét der diinnen SEP200 Filme auf SiN und SiO5/Si.
Die gestrichelte Linie deutet den Filmdickenbereich an, fiir den die Kristallinitat konstant ist.

Im Abschn. 6.4 wurden die Intensitétsbeitriage Io(x) der Schicht der an der Grenzflache
zur Luft hoch orientierten Kristallite und Iy (x) der regellos orientierten Kristallite (im
Filmvolumen) separiert und iiber x integriert. Die auf die Schichtdicke d; normierten
Intensitiaten I; (i = O,V) (s. Gl 6.8) erlauben es tiber

Io+1T
i = woio + wyiy = 21V (7.2)
D
den Kristallinitatsgrad
DoC ~ 1 (7.3)

fiir Filme unterschiedlicher Dicken zu vergleichen, wobei w; = d;/D gilt und I; die
integrierten Intensitéten sind (s. Gl. 6.5, 6.6 und Abb. 6.12). Die Gl. 7.2 ist equivalent
zu Gl. 3.68 in Abschn. 3.6.2

w/2

1 4 .
DoC ~ 55 [ (H) - B)sinxd, (7.4
0

mit der nach Abzug der Untergrundintensitat B iiber der vollstandigen (100) Polfigur,
I%8 (), integriert wird um die Kristallinitét zu erhalten. In Abb. 7.12 ist der Kristalli-
nitdtsgrad als Funktion der Filmdicke D fiir die SiN- und SiO, /Si-Substrate dargestellt.
Die angegebenen Fehler von 18% fiir die dicken Filme auf SiN und 13% fiir die Filme
auf auf SiO,/Si wurden in Abschn. 6.4 abgeschétzt.

Uber den weiten Dickenbereich D > 50 nm ist der Kristallinitatsgrad in erster Na-
herung konstant und substratunabhéngig (rot gestrichelt). Dies ist nur ein scheinbarer

126



7.4.2. Polfigurmessungen mit dem Diffraktometer

Widerspruch zu den kalorimetrischen Messungen, die eine Reduktion der Kristallinitat
um den Faktor 3 beim Ubergang von ca. 600 nm dicken zu 100 nm Filmen erwarten
liefs (s. Abb. 7.4a). In Abschn. 7.3 wurde gezeigt, dass die Kristallisationsrate fiir die
Diinnfilmproben eingeschrankt ist. Fiir die kalorimetrischen Messungen wurden die Fil-
me auf eine Temperatur Ty, < T, abgekiihlt, was eine Nachkristallisation unmoglich
werden liefs (s. Abb. 7.2). Die fiir die Rontgenmessungen vorbereiteten Filme wurden
jedoch zwischen Praparation und Messung am Synchrotron bei Raumtemperatur ober-
halb von T, gelagert/getempert und konnten in dieser Zeit nachkristallisieren. Diese
Situation entspricht eher den in Abb. 7.7 gezeigten Experimenten. Zusétzlich weisen
die Proben fiir die Rontgenmessung ein um mehr als 3 Grofsenordnungen hoheres Pro-
benvolumen auf (Grundfliche: &~ 900 mm? fiir die Rontgenmessungen im Vergleich zu
~ 0,25 mm? zu den Flash DSC Filmen), was sich auf das Keimbildungsverhalten aus-
wirken kann. Moglicherweise waren wiahrend der Praparation auch nicht alle Kristalle
aufgeschmolzen.

Die beiden diinnsten Filme mit D = 8nm (SiN) und D = 7nm (SiO2/Si) weisen
hingegen im Vergleich zu den dicken Filmen eine stark reduzierte Kristallinitédt auf.
Da diese Filmdicken schon im Bereich der Gréfe einer einzelnen Kette sind, ist das
auch zu erwarten. Die Werte 7 im Filmdickenbereich von 10 < D < 60nm sind im
Moment noch schwierig zu verstehen. Wéahrend die Filme auf SiO5/Si den erwarteten
Verlauf der Kristallinitédt zeigen, steigt fiir die Filme auf SiN die Kristallinitédt erst
an, um dann drastisch abzufallen. Moglicherweise héngt dieses Verhalten auch fiir die
GID-Messungen mit den zusétzlichen Interferenzeffekten der Grenzflichen des Films
zusammen, die die quantitative Auswertung der Intensitéaten erschwert. An dieser Stelle
steht eine quantitative Beschreibung der gemessenen Intensitét des (100) Bragg-Peaks
unter dieser Bedingung noch aus.

7.4.2 Polfigurmessungen mit dem Diffraktometer

Polfiguren kénnen auch mit einem Laborgerét, typischerweise mit einer Eulerwiege
ausgestattet, durchgefithrt werden um die Vorzugsorientierung kristalliner Doménen
zu erfassen. Hier sollen, basierend auf den Uberlegungen in den Abschn. 3.6.2 und
3.6.4, die unterschiedlich orientierten Schichten diinner schmelzkristallisierter PSHT
Filme verifiziert und die Kristallinitédt als Funktion der Filmdicke abgeschétzt werden.

In Abb. 7.13 sind zunéchst #-20 Rontgenmessungen an zwei verschiedenen Film-
dicken mit variierendem Kippwinkel y gezeigt, die mit einem wie in Abb. 4.1b gezeig-
ten Aufbau realisiert wurden (h = w = 0,2mm, Lpags = 1,045 mm, 7 = 44s, ¢ =
const). Der gezeigte Streuvektorbereich entspricht dem Winkelbereich 4,2 < 26 < 6,3°
(A = 1,541 A). Sichtbar ist in diesem g-Bereich der (100) Reflex von P3HT bei ¢i00 =
0,38nm™~! (26199 = 5,3°). Fiir den diinnen 27 nm dicken SEP200 Film ist der (100)
Bragg-Reflex nur bis zu y = 20° sichtbar, fiir den dicken Film mit D = 349 nm statt-
dessen bis y = 80°. Qualitativ kann man schon an diesem Vergleich sehen, dass fiir
Filmdicken mit D > 100 nm zwei Intensitdtsanteile zu erwarten sind. Einer aufgrund
der hoch orientierten Kristallite an der Filmoberseite, Io(x), fir 0 < x < 30° und
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Abbildung 7.13: 0-20 Rontgenmessungen mit variierendem Kippwinkel x fiir schmelzkristallisierte
SEP200 Filme der Dicke (a) D = 27nm und (b) D = 349nm auf SiN. Der durch die gestrichelten
Linien angedeutete g-Bereich entspricht der Offnung des Punktdetektors.

einer aufgrund der isotrop orientierten Kristallite im Volumen des Films, Iy (x), fiir 0
< x < 90°. Fiir diinne Filme mit D < 60nm besteht der Film hingegen nur aus dem
orientierten Anteil.

Fiir die Messung der Polfigur in der Schulz-Geometrie wurde nun 260,99 = 5,3° fixiert
und y variiert (s. Abb. 3.13). Die gemessene Polfigur (gemittelt bzgl. ¢ entsprechend
Gl. 3.77) ist in Abb. 7.14 exemplarisch fiir den 642 nm dicken schmelzkristallisierten
Film auf SiN dargestellt. Die Untergrundintensitét, [, = 71lp42¢, bestimmt sich aus
dem unter dem (100) Reflex extrapolierten Untergrund, Iy, 29, der 6-20 Scans und
der Z#hlzeit 7. In den in Abb. 7.15 gezeigten Polfiguren wurde I, schon abgezogen. In
Ubereinstimmung mit dem in Kap. 6 gezeigten Messungen und dem daraus abgeleiteten
Strukturmodell (s. Abb. 6.16) besteht die Intensitéatsverteilung aus den zwei Beitrégen
Io(x) und Iy (x). Der auf die Schichtdicke dp normierte Anteil Io(x) ist bis zu einer
Filmdicke D ~ 50 nm unabhéngig von D, fiir die diinneren Filme fiithren die in Abschn.
7.4.1 erwihnten Interferenzeffekte evtl. zu einer Uberhohung der Intensitét (vgl. Abb.
7.16b und Abb. 7.11c und d).

Die Analyse der beiden Anteile zeigt jedoch, dass fiir diese Messung die Kristalli-
nitit nur semiquantitativ bestimmt werden kann. Die Halbwertsbreite 2Ax2!# der
Messung in der Schulz-Geometrie ist um den Faktor zwei bis vier gréRer als AxS'P aus
der Messung unter streifendem Einfall (Abb. 6.11a): 2Ax2* ~ 2.13° = 26° fiir alle
Filmdicken (Abb. 7.14 und 7.15), 2Ax5'P ~ 6-12° in Abhingigkeit von der Filmdicke.
Grund hierfiir ist, dass die Halbwertsbreite 2Ax2™* durch das Auflésungsvermogen
des Gerites in Richtung von y bestimmt wird. Wie in Abschn. 3.6.1 ausgefiihrt, ist

dieses Auflosungsvermogen durch die Breite des Polfigurfensters A2, gegeben. Mit der
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Abbildung 7.14: (a) Gemessene Polfigur auf dem (100) Bragg-Reflex bei 20 = 5,3° fiir einen 649 nm
dicken schmelzkristallisierten SEP200 Film auf SiN. Der Intensitétsbeitrag Io(x) stammt von den
hoch orientierten Kristalliten an der Filmoberseite, Iy (x) von den regellos orientierten Kritalliten im
Filmvolumen. Der Intensitdtsuntergrund I, wurde aus den 6-20 Messungen bestimmt.

einfachen Abschéitzung

ap

QL - QLDS sin 6100 (75)
entsprechend des von Moras et al. vorgeschlagenen Modells [98], in der die Offnung des
Punktdetektors ap senkrecht zur Streuebene und der Braggwinkel 6oy die Auflésung
limitieren (ap = 14 mm, Detektor-Proben- Abstand Lps = 240 mm), wird 2, = 36°
erhalten. Dieser Wert entspricht in etwa der zweifachen Gesamtbreite der Verteilung
Io(x) und scheint daher in die richtige Richtung zu deuten. Die Multiplikation mit sin x
iberschétzt darum um ca. einen Faktor 10 die integrierte Intensitét /o (x) im Vergleich
zum Integral iiber Iy (x) (vgl. die verschiedenen Skalen in Abb. 7.16 a und b). Die In-
tensitatsbeitrédge der beiden Schichten sind unter diesen Umstanden nicht vergleichbar.
Im Gegensatz dazu ist die quantitative Bestimmung der gesamten Orientierungsver-
teilung aus Auflésungsgriinden besser mit einem Fldchendetektor durchzufithren (vgl.
Abschn. 6.4).

Im Folgenden soll daher nur der Beitrag Iy (x) aus dem Filmvolumen berticksichtigt
werden um die Kristallinitdt als Funktion der Filmdicke abzuschétzen. Dafiir wird
angenommen, dass Iy (x) sich als konstanter Beitrag auch unterhalb von Ip(x) und fiir
x — 90° fortsetzt (s. Abb. 7.14). Uber die in den Abschn. 3.6.2 und 3.6.4 abgeleitete
Gleichung

/2

6~ [ (00 = Bysinxcos vdx (7.6)

0

(GL. 3.69) lasst sich mit I(x)—B = Iy () die Kristallinitat im Filmvolumen abschétzen,
¢. = ¢y. Die Filmdicke D wurde durch die Schichtdicke dy ersetzt (s. Tab. 6.2).
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7. Kristallinitdt und Kristallisationskinetik diinner P3HT Filme

Abbildung 7.15: (100) Polfiguren von schmelzkristallisierten SEP200 Filmen auf (a) SiN und (b)
SiO2/Si nach Abzug der Untergrundintensitét Ip,.

Die Multiplikation von Iy () mit sin y ist eine Korrektur aufgrund der Poldichtevertei-
lung auf der Einheitskugel und verursacht den fiir y — 0° abfallenden Intensitatsverlauf
in Abb. 7.16a. Die Integrale Iy = [ Iy/(x)sin x dx sind in Abb. 7.17a als Funktion von
D dargestellt (diese Darstellung ist analog zu Abb. 6.12b und ¢). Der Verlauf ist fiir die
Filme auf beiden Substraten annéhernd linear, wie es fiir eine Eigenschaft des Filmvo-
lumens zu erwarten ist. Die Normierung auf das streuende Volumen durch den Faktor
Cy = dy/cosx (s. Gl. 3.84, 6§ = const) fithrt zum abfallenden Verlauf der Intensitét
in Abb. 7.16a fiir y — 90°. Nach Normierung auf das streuende Volumen und Integra-
tion der Kurven in Abb. 7.16a erhdlt man iy, ~ ¢y als Funktion von D, dargestellt
in Abb. 7.17b. Fiir die Filme auf SiN nimmt ¢y in der Schicht mit regellos orientier-
ten Kristalliten fiir diinner werdende Filme ab, jedoch nicht um den Faktor 3 wie fiir
die kalorimetrischen Messungen. Bei den Filmen auf SiO,/Si gibt es keinen messbaren
Einfluss der Filmdicke auf die Kristallinitat ¢y .

Wie in Abschn. 7.4.1 schon diskutiert, ist zusatzlich zu den methodischen Schwierig-
keiten die Kristallisationskinetik der entscheidende Faktor, der einen direkten Vergleich
mit den Ergebnissen der Flash DSC Messungen verhindert. Die hier vermessenen Fil-
me wurden letztlich durch die Art der Préparation bei Raumtemperatur oberhalb von
T, getempert und konnten daher ausreichend nachkristallisieren. Beispielsweise ist der
120 nm dicke Film auf SiN fiir 3 Tage gelagert und dann erst vermessen worden. Al-
le dicken Filme mit D > 100nm auf SiO/Si wurden sogar fiir 7 Tage gelagert. Die
hier gefundene von D unabhéngige Kristallinitdt stimmt mit dem Resultat aus den
Synchrotron-Messungen {iberein (vgl. Abb. 7.12). Fiir die Proben auf SiN ergibt sich
ein leicht abfallender Trend fiir diinner werdende Filme, evtl. aufgrund der kiirzeren La-
gerungszeit. Dariiber hinaus bleibt die Anwendung der Schulz-Geometrie messtechnisch
schwierig. Sie wird im Wesentlichen dadurch limitiert, dass fiir y — 90° die gemessene
Intensitéit durch die Geometrie eingeschrankt und nicht mehr korrekt erfasst wird. Wie
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Abbildung 7.16: Beziiglich des streuenden Volumens korrigierte Intensitdten (a) Iy (x) der regellos
orientierten und (b) Io(x) der hoch orientierten Kristallite. Zur Bestimmung der Dicke der Oberfld-
chenschicht dp und der Volumenschicht dy vgl. Abschn. 6.3.3. Zusétzlich wurde auf die Zéahlzeit 7
normiert und mit dem Faktor sin y multipliziert.

aus den Daten des Flachendetektors in Abb. 6.11 ersichtlich, sollte die Intensitat Iy ()
auch in den hier gezeigten Messungen (nach allen Korrekturen) fiir y — 90° einem
endlichen Wert zustreben. Da jedoch sowohl die Filmfldche, als auch die Offnung des
Detektors begrenzt sind, ist fiir diesen Winkelbereich jedoch prinzipiell die Intensitét
mit einer grofen Unsicherheit behaftet. Hier wurde weiterhin nur der Volumenanteil der
Kristallite ausgewertet. Der Intensitédtsanteil Io(y) der hoch orientierten kristallinen
Schicht an der Filmoberseite konnte aufgrund der schlechten Auflésung unter diesen
Bedingungen nicht zu Iy, (x) in das korrekte Verhiltnis gesetzt werden.

7.5 Zusammenfassung und Ausblick

In diesem Kapitel wurden mit ultraschneller Kalorimetrie und Rontgenpolfigurmes-
sungen die Kristallinitdat diinner schmelzkristallisierter P3HT Filme im Dickenbereich
einiger 10 nm bis zu einigen pm bestimmt.

Der einfache, schnelle und quantitative Zugang zu dieser Materialgrofse ist mit der
ultraschnellen Kalorimetrie moglich. Sie erlaubt, die bewdhrten Methoden und Ex-
perimente der Leistungsdifferenzkalorimetrie mit dem Flash DSC zu nutzen und die
Kristallinitéat iiber einen weiten Filmdickenbereich bis hin zu ultradiinnen Filmen zu
untersuchen. Die diinnen Filme in einem Massenbereich von 10 bis 750 ng und lateralen
Abmessungen von ca. 100-300 pm wurden mit einer Transfermethode auf den Chipsen-
sor gebracht. Durch die Kalibrierung mit der spezifischen Warmekapazitat der Probe
konnte die Masse des diinnen Films ermittelt werden. Die Kristallinitat wurde iiber die
spezifische Schmelzenthalpie, erhalten aus dem Aufheizen mit Heizraten im Bereich von
1000 bis 8000 K/s, und dem Referenzwert fiir eine 100% kristalline Probe, AH2°, be-
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Abbildung 7.17: (a) Integrierte Intensitéten Iy = [ Iy (x)sin x dx als Funktion der Filmdicke D fiir
schmelzkristallisierte SEP200 Filme auf SiN und Si. Diese Auftragung macht deutlich, dass mit dem
Integral Iy eine Eigenschaft des Filmvolumens erfasst wird. (b) Die aus den Kurven in Abb. 7.16a
durch Integration gewonnen Intensitét ¢y in Abhéngigkeit von der Filmdicke D, wobei iy proportional
zur Kristallinitdt des Films, ¢y, ist.

stimmt. Die Kristallinidt verringert sich in diinner werdenden Filmen vom Volumenwert
69% bei D = 740nm auf 10% fiir einen 26 nm dicken Film, wenn die Filme langsam
auf eine Temperatur unterhalb 7, abgekiihlt wurden. Dass fiir die dicken Filme ex-
akt der Volumenwert erhalten wurde, wie der Vergleich mit herkémmlicher DSC zeigt,
bestatigt die Konsistenz der Methode und die Verldsslichkeit der Schmelzenthalpien.
Die Reduktion der Kristallinitét setzt ab Filmdicken im Bereich von ca. 300 nm ein.
Die Untersuchungen zur Kristallisationskinetik zeigten, dass die reduzierte Kristallini-
tat mit einer durch den diinnen Film drastisch reduzierten Kristallisationsrate erklart
werden kann. Durch Temperung und isotherme Kristallisation eines ca. 140 nm dicken
SEP200 Films wurde die Kristallinitat deutlich, teilweise bis auf den Volumenwert,
gesteigert. Allerdings ist zu vermuten, dass oberhalb der Schmelztemperatur aufser-
halb der aktiven Sensorflache verbleibende Kristalle als Kristallisationskeime wirkten.
Weitere vorlaufige Messungen an Filmen, deren Flidche kleiner ist als die aktive Fla-
che, deuten darauf hin, dass die Kristallinitdt dann nicht mehr auf den Volumenwert
gesteigert werden kann. Insgesamt wurde deutlich, dass die Kristallisationskinetik ein
entscheidender Faktor fiir die Strukturbildung diinner P3HT Filme im Dickenbereich
von 100nm ist. In der der anwendungsorientierten Verarbeitung von P3HT Filmen
sollte das berticksichtigt werden.

Mit Rontgenpolfigurmessungen (Synchrotron-Messung oder Schulz-Geometrie) sind
sowohl strukturelle Informationen als auch die Kristallinitdt des diinnen Films zugéng-
lich. Die strukturellen Ergebnisse wurden in Kap. 6 behandelt. Die Kristallinitét ist
durch die vollstéandig gemessene Polfigur eines bestimmten Bragg-Reflexes auswertbar.
Durch die Polfigur wird die gestreute Intensitét der Kristallite aller vorhandenen Orien-
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tierungen gemessen. Es wurden die Kristallinitdten verschiedener Filmdicken miteinan-
der verglichen, jedoch nur auf einer relativen Skala. In dieser Arbeit wurde die Polfigur
des (100) Bragg-Reflexes genutzt, der dem Abstand der Hauptketten in a-Richtung des
Kristallgitters entspricht.

Aufgrund des engeren Polfigurfensters ist fiir die Polfiguren des Fldchendetektors
(Synchrotron-Messungen) eine bessere Auflosung in Richtung des Polwinkels x als in
der Schulz-Geometrie (Diffraktometer) gewéhrleistet. Das ist insbesondere fiir die quan-
titative Auswertung der Streuintensitéten hoch und regellos orientierter Kristallite und
deren korrekte Gewichtung von entscheidendem Vorteil. Es wurde gezeigt, dass eine an-
genaherte Polfigur, wie sie aus der Messung unter streifendem Einfall (GID) erhalten
wird, fiir schmelzkristallisierte PSHT Filme die Kristallitorientierungsverteilung hinrei-
chend genau beschreibt. Insbesondere ist eine Messung in spekulédrer Position, in der
die Streuintensitét perfekt ausgerichteter Kristallite (a-Richtung parallel zur Substrat-
normalen, x = 0°) exakt erfasst wird, nicht notig. Im Gegenteil, fiir sehr diinne Filme
im Bereich D < 100 nm spielen unter dieser Bedingung Interferenzeffekte aufgrund der
Filmstruktur eine zunehmende Rolle, so dass die Intensitét des (100)-Reflexes nicht
mehr quantitativ auswertbar ist. Die bestimmte Kristallinitdt aus den Polfiguren der
GID Messungen ist fiir Filmdicken zwischen 50 < D < 650 nm nahezu konstant und
unabhéingig vom gewahlten Substrat. Diese konstante Kristallinitit ist durch die Kri-
stallisationsbedingung versténdlich, die sich im Falle der Rontgenproben deutlich von
der kalorimetrischen Messung unterscheidet. Die Proben fiir die Rontgenmessungen
wurden bei einer Temperatur oberhalb der Glasiibergangstemperatur getempert und
konnten daher nachkristallisieren.

Die am Diffraktometer durchgefiihrten Polfigurmessungen in der Schulz-Geometrie
sind zwar methodisch limitiert, aber hinsichtlich der Filmstruktur qualitativ und fiir
die Kristallinitét begrenzt auch quantitativ auswertbar. Die (100) Polfiguren zeigten
ebenfalls zwei Intensitétsanteile, einen enger verteilten Beitrag, Io(x), von der Schicht
hoch orientierter Kristallite an der Filmoberseite, und Iy(), den Anteil der regel-
los orientierten Kristallite im Filmvolumen. Qualitativ bestétigt dieses Ergebnis das in
Kap. 6 herausgearbeitete Filmmodell. Die Analyse des Anteils 1o (x) zeigte jedoch, dass
mit der vorliegenden Geometrie die Breite des Polfigurfensters, nicht jedoch die wahre
Polfigur der hoch orientierten Kristallite gemessen wurde. Daher ist dieser Anteil auch
fiir eine Auswertung der Kristallinitdt nicht verwendet worden. Die Schulz-Geometrie
in Reflexionsstellung ist grundséatzlich geometrisch eingeschréankt, da die Intensitéten
bei Winkeln y > 80° mnicht mehr verlésslich bestimmt werden kénnen. Hier wurde
der extrapolierte Verlauf von Iy (x) verwendet um die Kristallinitit als Funktion der
Filmdicke abzuschétzen. Die Normierung der Streuintensitéten auf das streuende Volu-
men (die Schichtdicke dy ) setzte eine detaillierte Kenntnis der vertikalen Filmstruktur
voraus. Fiir Filme auf SiN wurde im Bereich 100 < D < 650 nm eine fiir geringere
Filmdicken reduzierte Kristallinitdt gefunden, fiir Filme auf SiO,/Si jedoch eine kon-
stante Kristallinitéat.

Die Kristallinitat diinner polymerer Filme lasst sich mittels ultraschneller Kalori-
metrie sehr einfach bestimmen und als Funktion der Filmdicke und der Kristallisati-
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onsbedingung untersuchen. Hier wurde das exemplarisch fiir das Modellsystem P3HT
auf SiN gezeigt. Einer Anwendung fiir andere polymere Systeme steht prinzipiell nichts
entgegen. Methodisch muss geklidrt werden, inwieweit die Effekte durch das spezielle
Material SiN als Bestandteil des Flash DSC Sensors hervorgerufen werden. Es kénnte
also neben dem Filmmaterial evtl. auch das Substratmaterial gedndert werden. Die Ur-
sache der verdnderten Kristallisationskinetik ist ebenfalls noch nicht verstanden, kénnte
aber neben der Probenmasse eben mit dem Substratmaterial zusammenhéngen. Von
Interesse wére es auch die semikristalline Morphologie (an der Filmoberseite), wie sie
nach extremen Abkiihlbedinungen (8x > 100 K/s) vorliegt, zu untersuchen. Fiir solch
hohe Raten ist moglicherweise die Morphologie der Kristallite an der Filmoberflache
verdndert.

Fiir die Polfigurmessungen mit dem Diffraktometer muss insbesondere die Auflo-
sung in Richtung des Azimuthwinkels y kontrolliert werden. Wahrend die Kristallinitét
wahrscheinlich weiterhin schwierig auszuwerten bleibt, konnen doch wichtige Struktur-
informationen der diinnen Filme gewonnen werden. In Ergdnzung zu den Synchrotron-
Messungen wird es auch in Zukunft attraktiv sein diese Untersuchungen am eigenen
Gerat durchfiithren zu konnen.
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Kapitel 8

Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurden Untersuchungen zur teilkristallinen Struktur von P3HT und
zur Bestimmung der Kristallinitdt in makroskopischen Proben und in diinnen Fil-
men vorgestellt. Dazu dienten verschiedene Methoden der Rontgenstreuung und die
ultraschnelle Kalorimetrie mit dem neuen, kommerziell erhéltlichen Flash DSC 1. Die
Arbeit behandelt methodische und physikalische Fragestellungen.

Mittels Rontgenweitwinkelstreuung ist es gelungen fiir die Kristallinitat auf abso-
luter Skala in makroskopischen P3HT Proben Werte zwischen 70-80% bei Raumtem-
peratur zu bestimmen. Anhand methodischer Einschrénkungen der bekannten, aber
aufwendigen Ruland-Methode wurde begriindet, dass auf diese hier nicht zuriickge-
griffen werden kann. Stattdessen bewihrte sich fiir P3HT der einfache und schnell
durchzufiihrende Ansatz nach Goppel. Es wurde gezeigt, dass dessen Anwendung fiir
seitenkettensubstituierte Polymere gerechtfertigt ist. Die Bestimmung der Kristallinitét
von P3HT auf einer absoluten Skala hat daher Modellcharakter. Sie eréffnet in Zukunft
die Moglichkeit der Anwendung dieser Rontgenmethode fiir andere seitenkettensubsti-
tuierte Polymere, die zunehmend an Bedeutung fiir optoelektronische Anwendungen
gewinnen.

Die Kristallinitdt aus den Rontgenexperimenten diente der Kalibrierung der DSC-
Schmelzenthalpie. Damit wurde der aus der Literatur bekannte und iiberschéatzte Wert
fiir die Referenzschmelzenthalpie, AH°, fiir eine 100% kristalline P3HT Probe korri-
giert. Der aus unseren Messungen erhaltene Wert ist um den Faktor drei kleiner und
betragt AH® = 33J/g. Die nach der Verdffentlichung unseres Wertes erschienenen
Vorschlége fir AH;° sind etwas grofer. Insgesamt bestétigen sie jedoch die starke Kor-
rektur des alten Literaturwertes.

Rontgenkleinwinkelstreuung und kalorimetrische Messungen an den makroskopi-
schen Proben unter isothermen Bedingungen zeigten ferner, dass die semikristalline
Morphologie durch die Wahl der Kristallisationstemperatur 7. und das darauffolgen-
de Abkiihlen kontrolliert werden kann. Es bestétigte sich, dass Proben, deren PSHT
Ketten eine Lange von bis zu ca. 70 Monomereinheiten haben, fraktioniert kristallisie-
ren. Das bedeutet, dass wihrend des Abkiihlens bei einer bestimmten Temperatur nur
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Polymermolekiile einer Kettenldnge in die Kristallite eingebaut werden. Dabei war die
eingestellte (grofste) Kristallitdicke unabhéngig von den hier verwendeten Kristallisa-
tionstemperaturen. Die PSHT Proben mit den héheren Molekulargewichten verhielten
sich anders. Hier konnte die Kristallitdicke um bis zu 70% gesteigert werden, wenn die
Probe bei hohen Temperaturen kristallisiert wurde. Uber die Wahl von 7, wurde eben-
so die Konformation der in die Kristallite eingebauten Ketten kontrolliert. Wéahrend
des Abkiihlens von T, auf Raumtemperatur énderte sich die semikristalline Struktur
drastisch. Zwei mogliche Szenarien kénnten vorliegen. Es kénnten wenige, sehr diin-
ne, sekundére Lamellen in die schon bestehenden lamellaren Strukturen hineinwachsen
(Einschubkristallisation). Es ist jedoch eher wahrscheinlich, dass die in den Kristalliten
eingebauten Hauptketten sich wiahrend des Abkiihlens in Bezug auf die Lamellennor-
male verkippen.

Es ist zu vermuten, dass die kontrollierbare teilkristalline Struktur den Ladungs-
transport in makroskopischen Proben beeinflusst. Zukiinftige Messungen der Lochmo-
bilitat miissen das jedoch noch bestétigen.

An diinnen P3HT Filmen auf amorphen Substraten, die Filmdicken zwischen ei-
nigen 10 Nanometern und einem Mikrometer aufweisen und aus dem geschmolzenen
Zustand kristallisiert wurden, wurden Strukturuntersuchungen und die Bestimmung
der Kristallinitdt vorgenommen.

Durch die Analyse von Rontgenweitwinkelmessungen unter streifendem Einfall wur-
den mit Hilfe von Polfiguren alle Kristallitorientierungen in den diinnen Filmen erfasst.
Anhand dieser Resultate und Reflektivitdtsmessungen wurde ein Modell fiir die ver-
tikale Schichtstruktur der schmelzkristallisierten P3HT Filme entwickelt. Wir zeigten,
dass sich eine Schicht hochorientierter Kristallite an der Filmoberfliche befindet, was
in Ubereinstimmung mit spektroskopischen Strukturuntersuchen ist. Dieses Ergebnis
steht jedoch im Widerspruch zu der hdufigen Annahme, dass diese orientierte Schicht
ausschlieflich an der Substrat/Film Grenzfliche existiert. Die Dicke der hochorien-
tierten Schicht ist von der gesamten Filmdicke und dem Molekulargewicht der Probe
abhéangig. Fiir Filme mit Filmdicken D > 100 nm befindet sich im Filmvolumen zu-
sétzlich eine Schicht mit isotropen Kristallitorientierungen. AFM-Untersuchungen an
der Unterseite von Filmen, die auf Siliziumnitrid kristallisiert wurden, legten nahe,
dass dort die Kristallisation eingeschrankt ist. Dies konnte fiir die Erklarung der re-
duzierten Kristallinitdt in den Filmen herangezogen werden (s.u.). Die anhand des
entwickelten Strukturmodells gewonnenen Einsichten kénnen in Zukunft fiir die Erkla-
rung der elektronischen Transporteigenschaften diinner P3HT Filme benutzt werden.
Diese sind unter anderem stark durch die Orientierung der Kristalle beeinflusst. So las-
sen sich beispielsweise die sehr hohen, lateralen Lochmobilitdten an der Filmoberseite
verstehen, die in anderen Arbeiten beobachtet wurden. Die Deutung der vertikalen
Transporteigenschaften wird komplexer sein. Fiir dicke Filme mit Filmdicken von ca.
100 nm geschieht ein Teil des Ladungstransports durch semikristalline Bereiche mit
regellosen Kristallitorientierungen. An der Filmoberseite miissen die Ladungen in ver-
tikaler Richtung die hoch orientierte, kristalline Schicht passieren. Diese ist aber gerade
so orientiert, dass sich das ungiinstig auf den Transport in dieser Richtung auswirkt.
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Die Bestimmung der Kristallinitdt diinner P3HT Filme wurde besonders unter me-
thodischen Gesichtspunkten betrachtet. Die Kristallinitdt ist auf einer relativen Skala
iiber die Analyse von Rontgenpolfiguren prinzipiell zugénglich. Fiir die Anwendung
war die Analyse jedoch sehr aufwendig und schwierig. Um {iber eine zwar angenéher-
te, aber ausreichend genaue (100) Polfigur von P3HT die Kristallinitit bestimmen zu
konnen, geniigte die Messung unter streifendem Einfall mit einem Flachendetektor. Die
in der Literatur vorgeschlagene, zuséatzliche Messung in Reflexionsstellung fiihrte be-
sonders bei diinnen P3HT Filmen zu nicht auswertbaren Intensitéiten. Sie wurde daher
hier nicht verwendet um die Kristallinitdt zu bestimmen. Die erwdhnten Messungen
bedurften einer Synchrotronstrahlenquelle. Wir zeigten auch, dass an dem Diffrakto-
meter, einem Laborgerat, iiber die Analyse der Polfiguren ebenfalls eine Kristallinitét
bestimmbar ist. Dazu wurde die bekannte Schulz-Messung in Reflexionsstellung ange-
wendet. Ubereinstimmend mit dem Strukturmodell fiir die P3HT Filme konnten die
Schichten mit den unterschiedlichen Kristallitorientierungen verifiziert werden. Eine
quantitative Analyse blieb hier jedoch hinsichtlich der Auflésung und prinzipiell geo-
metrisch eingeschrankt. Die Auflésung kann in Zukunft mit einem verédnderten Mes-
saufbau verbessert werden.

Im Gegensatz zu den Rontgenmessungen zeigten wir, dass die ultraschnelle Kalori-
metrie mit dem Flash DSC es erlaubt, die Kristallinitdt der PSHT Filme auf einfache
und schnelle Weise zu messen. Mit gewohnlichen DSC-Messungen war dies bisher nicht
moglich. Auch die spektroskopischen Methoden konnen sehr aufwendig sein und setzen
zum Teil detaillierte Kenntnisse iiber die Struktur der Filme voraus. Die kalorimetri-
schen Messungen sind hingegen leichter durchzufiihren. Die Kristallinitiat wird iiber
einen weiten Dickenbereich bis ca. 300 nm von der Filmdicke beeinflusst. Sie nimmt
mit diinner werdenden Filmen schon im Bereich von ca. 100 nm drastisch ab. Dieses
Ergebnis ist iiberraschend, da diese Filme - zumindest strukturell - iiberwiegend Ei-
genschaften einer makroskopischen Probe zeigten, d.h. isotrope Kristallitorientierungen
hatten. Wir gehen davon aus, dass kinetische Effekte die Ursache fiir die reduzierten
Kristallinitdten sind. Die hier gezeigten kalorimetrischen Messungen diirften es auch
fiir andere Polymermaterialien erlauben, deren Kristallinitdt in diinnen Filmen zu be-
stimmen.
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Anhang A
GID Messungen

GID Messungen an der ID10B/ESRF
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Abbildung A.1: GID-Messungen an schmelzkristallisierten PSHT Filmen fiir einen ca. 250 nm dicken
P3HT3 Film auf SiOs/Si (o =0,17°, A = 1,55 A, Beamline ID10B/ESRF, logarithmische Skala).

Rontgenmessungen unter streifendem Einfall wurden an der Undulator-Beamline ID10B
des ESRF durchgefiihrt. Die Wellenlénge betrug A = 1,55 A (8keV). Der Strahl wurde
durch Schlitze auf die Abmessung von 300 pm x 15 pm (horizontal und vertikal) kolli-
miert. Der Photonenfluss an der Probenposition betrug in etwa 10'3 Photonen /sec/100 mA.
Die diinnen P3HT Filme wurden auf SiO,/Si-Substraten der Grofe 15mm x 15 mm
préapariert und auf einer horizontalen Probenbiihne (Huber 5202) in Luft vermessen.
Der Flachendetektor PILATUS 300k (Fa. Dectris) detektierte die gestreute Intensitét.
Er hat eine aktive Fliche von 34 cm x 27 cm (619 x 487 Pixel) bei einer Pixelgrofe von
172 pm und wurde fiir die GID-Messungen im Abstand von Lgp = 29,3 cm zur Probe
auf einem verfahrbaren Wagen positioniert.
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A. GID Messungen
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Abbildung A.2: GID-Messungen an schmelzkristallisierten SEP200 Filmen fiir (a),(b) D ~ 50nm
und (c),(d) D ~ 350 nm auf SiOy/Si (o = 0,17°, A = 1,55 A, Beamline ID10B, logarithmische Skala).
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Abbildung A.3: GID-Messungen an einem schmelzkristallisierten P3HT18 Film der Filmdicke D =
250 nm auf SiOy/Si (a; = 0,17°, A = 1,55 A, Beamline ID10B, logarithmische Skala).
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Einfallswinkelabhingige GID-Messungen an der BM26B

“I0E4

Abbildung A.4: In die Polarkoordinaten (g,¢) transformierte 2D-Streubilder fiir einen schmelzkri-
stallisierten SEP200 Film der Dicke D = 108 nm im Bereich 0,75 < g < 6nm~! und 0 < £ < 180°.
Der Einfallswinkel wurde zwischen 0,05° < «; < 0,19° variiert (A = 1,04 A) Der rot gestrichelte Be-
reich zeigt, iiber welchen ¢-Bereich die Intensitdt nach Gl. 4.4 gemittelt und in Abhéngigkeit vom
Azimuthwinkel x = £—90° in Abb. 6.6a dargestellt wird. Mit der Projektion (weiff gestrichelter Be-
reich) iiber den (100) Reflex in g-Richtung wurde der Wert fiir die Intensitét von isotrop orientierten
Kristalliten, Iy, iiber dem Intensitdtsuntergrund bestimmt (s. Abb. 6.7a).
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A. GID Messungen
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Abbildung A.5: In die Polarkoordinaten (g,¢) transformierte 2D-Streubilder fiir einen auf SiOq/Si
schmelzkristallisierten SEP200 Film der Dicke D = 125nm im Bereich 0,75 < ¢ < 6nm™! und
0 < e < 180°. Der Einfallswinkel wurde zwischen 0,05 < a; < 0,17° variiert (A = 1,04 A)
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Abbildung A.6: Einfallswinkelabhéngige GID-Messungen an einem schmelzkristallisierten (a)
P3HT18 Film mit D = 276 nm und an einem (b) P3HT3 Film mit D = 487nm (A = 1,04 A).
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Anhang B

Charakterisierung Flash DSC
Chipsensor
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Abbildung B.1: Leermessungen des Chipsensors XEN26025 wéhrend des (a) Heizens mit 10 < Sy <
10000 K /s und wéhrend des (a) Kiihlens mit -10000 < fx < -2K/s. Alle Kurven mit 5 < 100K/s
sind grau dargestellt.
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B. Charakterisierung Flash DSC Chipsensor
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Abbildung B.2: Mit dem Sensor XEN26025 erreichte Heiz- und Kiihlraten fiir Messungen im Bereich
von -80 < T < Tepnq. Im Arbeitsbereich AT wird die vorgegebene Rate 8y = const wirklich realisiert.
Der Arbeitsbereich ist beispielhaft fiir das Auftheizen mit Sy = 20000 K /s gezeigt.

Tend/°C 100 200 300 450

Bo/Ks~1 | Heizen | Kiihlen | Heizen Kiihlen Heizen Kiihlen Heizen Kiihlen
1000 -75...100 | 98...-60 | -75...200 | 195...-60 | -75...300 | 295...-60 | -75...450 | 445...-60
3000 -70..96 | 85...0 |-70...200 | 190...0 | -70...295 | 290...0 | -70...450 | 440...0
5000 -60...94 | 80... 20 | -60...200 | 180... 50 | -60...290 | 285...60 | -60...440 | 420...60
8000 -50...90 - -45...200 | 170... 120 | -50...290 | 270...140 | -50...420 | 410...150
10000 -45...88 - -30...200 - -50...285 | 260...180 | -40...400 | 420...190
15000 -30...80 - 0...200 - -20...275 - -20...360 | 390...290
20000 -10...70 - 20...200 - -10...270 - -20...310 -

Tabelle B.1: Arbeitsbereiche AT in K, in denen fiir eine vorgegebene Endtemperatur Te,q die
vorgegebene Rate 5y vom Gerét wirklich realisiert werden kann. Fiir T, 4 = 300°C sind die Messungen
in Abb. B.2 gezeigt.
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Anhang C

Semikristalline Morphologie

Es ist bekannt, dass defektfreies PSHT (100% Regioregularitéit) mit niedrigen Moleku-
largewichten fraktioniert kristallisiert (fiir MMALPT < 4kg/mol, DP < 20). Wihrend
des Abkiihlens aus dem geschmolzenen Zustand kristallisieren bei einer bestimmten
Temperatur nur Ketten, die dieselbe Lange haben. Fiir solche Proben ist bei Raum-
temperatur iiblicherweise ein ausgeprigtes, sehr breites SAXS-Signal zu beobachten,
welches von den periodischen Strukturen mit verschiedenen Langperioden, dj,, stammt.
Der Effekt der fraktionierten Kristallisation nimmt mit steigendem Molekulargewicht
ab [53]. Fir regioreguldre P3HTs (<100% Regioregularitiat) mit deutlich héherem Mo-
lekulargewicht ist das SAXS-Signal bei Raumtemperatur hingegen erstaunlich schwach
ausgeprigt [29,47,195]. Uber die zugrundeliegenden Strukturbildungsprozesse wihrend
des Abkiihlens auf Raumtemperatur ist bisher wenig bekannt.

In diesem Kapitel wird Fragen der Strukturbildung auf der teilkristallinen Léan-
genskala (s. Abb. 2.1) in makroskopischen Proben nachgegangen. Gibt es ein Mole-
kulargewicht, ab dem die fraktionierte Kristallisation nicht mehr der dominierende
Mechanismus ist? Kann die Kristallitdicke, d., durch die Wahl von Molekulargewicht
und Kristallisationstemperatur 7, eingestellt werden? Welche Strukturdnderungen fin-
den wihrend des Abkiihlens von 7T, auf Raumtemperatur statt? Da vor allem die letzte
Frage nicht vollstandig beantwortet ist und wir hier zwei mdgliche Mechanismen sekun-
darer Strukturdnderungen diskutieren wollen, sind diese Untersuchungen im Anhang
der vorliegenden Arbeit.

Mit der Drehanode wurden hierfiir temperaturabhéngige SAXS-Messungen in Trans-
missionsgeometrie an den Proben P3HT3-24 durchgefiihrt (s. Tab. 4.1). Nach abge-
schlossener isothermer Kristallisation im Vakuum bei T" = T, wurden die Proben mit
fr = 5K/min auf T = 40°C abgekiihlt. Die isotherme Kristallisation bei T = T,
galt nach t = t. als abgeschlossen, wenn sich das SAXS-Signal fiir £ > ¢. nicht mehr
signifikant dnderte. DSC-Messungen mit einem iiblichen DSC-Gerét wurden an den
Proben P3HT3-24 und zusétzlich an der kommerziellen Probe SEP200 durchgefiihrt.
Das erste Auftheizen mit Sy = 20 K/min erfolgte direkt im Anschluss an die isotherme
Kristallisation (1" = T.). Das zweite Aufheizen mit Sy = 20 K/min geschah nach dem
isothermen Kristallisationsschritt und darauffolgendem Abkiihlen mit S = 5K/min
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Abbildung C.1: Temperaturabhingige SAXS-Streukurven fiir (a) P3HT3 in der Schmelze (pink),
nach abgeschlossener isothermer Kristallisation bei T, = 150°C (schwarz, t. = 0,5h), wihrend schritt-
weisem Abkiihlen mit Sx = 5K/min (grau, 20K Schritte sind gezeigt) und bei T = 40°C (blau).
(b) P3HT18 nach abgeschlossener isothermer Kristallisation bei T, = 210°C (schwarz, t. = 8h) und
wihrend schrittweisem Abkiihlen (Sx = 5K/min) in 10 K Schritten auf 7 = 100°C. Auferdem ist die
Streukurve fiir ' = 40°C (blau) gezeigt. (¢) Nach dem Abkiihlen wurde die Probe P3HT18 wieder bis
in den geschmolzenen Zustand aufgeheizt (S = 10K/min, 10 K Schritte bis 200°C, gefolgt von 5K
Schritten bis T = 240°C). Die Streukurve der vollstindig geschmolzenen Probe wurde fiir die in (b)
und (c) gezeigten Messungen abgezogen.

auf Raumtemperatur. Um die Probe vollstandig zu kristallisieren, wurde sie bei T' = T,
fiir ¢ > t. gehalten (aus den SAXS-Messungen bekannt). Die Kristallinitdt wurde aus
der Schmelzenthalpie iiber Gl. 4.7 mit AH° = 33 J/g bestimmt (s. Abschn. 5.3).

C.1 Temperaturabhangige SAXS-Messungen an klei-
nen und hohen MW

Temperaturabhéngige SAXS-Messungen sind fiir das niedermolekulare P3HT3 und
P3HT18 mit hoherem MW in Abb. C.1 gezeigt. Fiir P3HT3 war die Kristallisation
nach t, = 0,5h abgeschlossen und der SAXS-Peak befindet sich bei ¢ = 0,03 A! (s.
Abb. C.la, d, = 20nm). Wéhrend des schrittweisen Abkiihlens auf 7" = 40°C ver-
schiebt sich das SAXS-Signal zu hoheren ¢-Werten wahrend sich gleichzeitig die In-
tensitit des Peaks deutlich vergréfsert. Dieses temperaturabhéngige Verhalten wurde
auch von Kohn et al. fiir die defektfreien P3HTs mit d&hnlichem oder kleinerem Mo-
lekulargewicht gefunden und der fraktionierten Kristallisation zugeschrieben [53]. Wir
gehen davon aus, dass dieser Prozess auch in P3HT3 wiahrend des Abkiihlens statt-
findet. Durch den Vergleich von erstem und zweiten Heizlauf in den DSC-Messungen
wurde diese Erklarung bestatigt. Wurde P3HT'3 isotherm kristallisiert und langsam ab-
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C.2. Strukturédnderungen in P3HTs mit hohen Molekulargewichten

gekiihlt, schmilzt es dennoch iiber einen grofsen Temperaturbereich zwischen 30 < T' <
195°C (s. Abb. C.5a, 2.Heizen). Nach abgeschlossener Kristallisation bei 7, = 160°C
betrug die Kristallinitat nur z, = 0,23, was nur ca. 37% des gesamten bei Raumtem-
peratur kristallisierten Materials ausmacht. Nach isothermer Kristallisation bei T, =
160°C gefolgt von dem Abkiihlen mit fx = 5 K/min, betrug die Kristallinitat bei 7' =
30°C hingegen x. = 0,62 (s. Abb. C.6a). In den lamellaren Kristalliten von P3HT3
sind unabhéangig von T, stets gestreckte Ketten eingebaut, da die Langperiode stets
groker als die Konturlange der Kette ist (s. Abb. C.3a). Diese Ergebnisse sind auch
von Wu et al. [17] und Kohn et al. [53] gefunden worden. Die DSC-Messungen und
DSC-Kristallinitéten von P3HT12 zeigen ein &hnliches Verhalten wie P3HT3 (s. Abb.
C.5b und C.6b). Vermutlich findet auch fiir P3HT12 fraktionierte Kristallisation statt.

Die Probe P3HT18 mit dem héheren MW verhilt sich im Vergleich zu P3HT3 in
der Temperaturabhéngigkeit des SAXS-Signals ganz anders (Abb. C.1b). Nach der ab-
geschlossenen Kristallisation bei T, = 210°C befindet sich das SAXS-Signal bei qp ~
0,02 A1, was einer Langperiode von d; = 31nm entspricht. Wihrend des folgenden
Abkiihlens verschiebt sich das SAXS-Signal zwar zu grofseren Streuvektoren, aber insge-
samt nimmt dessen Intensitét drastisch ab. Zwischen 7' = 100°C und 7" = 40°C befindet
sich das Zentrum des sehr breiten SAXS-Peaks nahezu unverindert bei ¢ ~ 0,03 A~
und ist kaum von der Untergrundintensitit zu unterscheiden. Das folgende Aufheizen
der Probe (Abb. C.1c) zeigt ein erneutes Anwachsen der SAXS-Peakintensitét bis 7' =
210°C, bei gleichzeitiger Verschiebung zu kleinen ¢g-Werten, bis in diesem Temperatur-
bereich die Probe zu schmelzenanfiangt und das Signal bei noch hoheren Temperaturen
verschwindet. Es liegt also eine reversible Strukturédnderung wéhrend des Abkiihlens
und Aufheizens vor.

C.2 Strukturanderungen in P3HTs mit hohen Mole-
kulargewichten

Isotherme Kristallisationsexperimente mit anschliefendem Abkiihlen wurden fiir alle
Proben mit hohen MW (P3HT12-24) durchgefiihrt. Die SAXS-Kurven im geschmol-
zenen Zustand, nach der abgeschlossenen Kristallisation bei 7" = T, und nach dem
Abkiihlen bei T'= 40°C sind in Abb. C.2 dargestellt. Fiir alle diese Proben verschiebt
sich die Position des SAXS-Peaks wihrend des Abkiihlens zu héheren Streuvektoren,
bei gleichzeitiger starker Abnahme der Intensitéit [196]. Die damit einhergehende An-
derungen der Langperiode sind in Abb. C.3b bis d als Funktion von T, aufgetragen. Die
Langperiode verringert sich wahrend des Abkiihlens um 40% bis 80%, bezogen auf die
Langperiode bei hohen T.. Fiir niedrige T, ist dieser Effekt viel schwécher ausgepragt.

In Abb. C.4 sind zwei Modelle fiir die Strukturénderung wéhrend des Abkiihlens
skizziert, anhand derer die im Folgenden gezeigten Daten diskutiert werden sollen. Die
nach der isothermen Kristallisation bei 7, vorliegende Struktur ist auf der linken Seite
der Abbildung gezeigt. Fiir die P3HTs mit den hohen Molekulargewichten ist die Probe
im Wesentlichen auskristallisiert und es liegt die bekannte lamellare Struktur vor.
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Abbildung C.2: Lorentzkorrigierte SAXS-Messungen an P3HT12 (a,b), P3HT18 (c,d) and P3HT24
(e,f) fiir vollstdndig geschmolzene Proben (pink), nach Abschluss der isothermen Kristallisation
(schwarz) und nach langsamen Abkiihlen mit Sx = 5K/min auf T = 40°C. Die Kristallisations-
temperaturen 7T, sind in den Abbildungen angegeben. Die Kristallisationszeiten variierten je nach
Molekulargewicht und Kristallisationstemperatur zwischen t, = 0,25h (P3HT12, 7. = 180°C) und

0,04

t. = 60h (P3HT24, T, = 216°C).
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C.2. Strukturédnderungen in P3HTs mit hohen Molekulargewichten
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Abbildung C.3: Aus der Position des SAXS-Signalmaximums, qr,, bestimmte Langperioden nach
isothermer Kristallisation bei T, (schwarz) und nach Abkiihlen auf 7' = 40°C mit Sx = 5 K/min (blau)
fiir a) P3HT3, b) P3HT12, ¢) P3HT18 und d) P3HT24. Die Konturldngen L. sind durch gestrichelte
Linien eingezeichnet.

1. Einschubkristallisation

Strobl et al. formulierten ein Modell, mit dem das partielle Kristallisieren und Schmel-
zen eines teilkristallinen Copolymers anhand der Einschubkristallisation beschrieben
wurde [197]. Demnach liegen nach der isothermen Kristallisation in der Probe primére
Lamellen der Dicke d.(T.) vor. Wéhrend des darauffolgenden Abkiihlens kristallisiert
in den zuvor amorphen Zwischenbereichen der priméaren Struktur das verbleibende Ma-
terial in sekundéren Lamellen der Dicke d¢*(T'). Die sekundéren Lamellen sind diinner
als die primiiren Lamellen, d***(T) < d.(T.). Die Kinetik der Einschubkristallisation
wird durch die Konzentration der nichtkristallisierfahigen Einheiten in den amorphen
Bereichen kontrolliert.

Die in die primére lamellare Struktur hinweinwachsenden Sekundérlamellen wiirde
die mittlere Langperiode, wie sie im Experiment zugénglich ist, zu kleineren Werten
verschieben. Solch ein Verhalten wurde fiir die Proben P3HT12-24 und hohe Kristalli-
sationstemperaturen 7, gefunden (s. Abb. C.3b-d). Die starke Abnahme der Intensitét
des SAXS-Peaks konnte mit der verringerten (mittleren) Elektronendichtedifferenz zwi-
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(b)

dc (Tc)‘l /// d. (T.) cos 6

Abbildung C.4: a) Einschubkristallisation und b) Verkippung des Kettenriickgrates zur Lamellen-
normalen wihrend des Abkiihlens von T, auf Raumtemperatur.

schen amorpher (am) und kristalliner Phase (c), Ape = pec — Peam, erklart werden.
In diesem Modell schwierig zu erkléaren, ist die Beobachtung in den DSC-Messungen,
dass P3HT18, P3HT24 und SEP200 nach der isothermen Kristallisation nahezu voll-
standig kristallisiert sind. In Abb. C.5¢ and d sind das erste und das zweite Heizen
gezeigt. Der qualitative Vergleich der DSC-Kurven und die Auswertung der Kristalli-
nitdten von erstem und zweiten Heizen zeigt, dass die Proben P3HT18 und SEP200
bei T' = T, nahezu vollstéandig kristallisieren konnten (s. Abb. C.6¢-¢). Daher miissten
die Sekundirlamellen duRerst diinn sein, d5*(T') < d.(T,).
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Abbildung C.5: Erstes Heizen (diinne schwarze Linien) und zweites Heizen fir (a) P3HT3, (b)
P3HT12, (c) P3HT18 und (d) SEP200. Im Einschub von (c) ist das Temperaturprogramm eingezeich-
net und das erste und zweite Heizen fett hervorgehoben. Die Kristallisationstemperaturen T, sind
den Heizkurven angefiigt. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit sind die Heizkurven vertikal zueinander
verschoben.
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Abbildung C.6: DSC-Kristallinitdten fiir a) P3HT3, b) P3HT12, ¢) P3HT18, d) P3HT24 und e)
SEP200, wie sie aus den spezifischen Schmelzenthalpien und AH;° = 33 J/g erhalten wurden.

m

2. Anderung des Winkels zwischen Lamellennormalen und Kettenriickgrat

In den von Brinkmann et al. durchgefiihrten TEM-Messungen bei Raumtemperatur
weisen die P3HT-Kristallite Oberflichenkorrugationen an der Grenzflache zur amor-
phen Phase auf. Er bestimmte fiir P3HT-Proben mit hohem Molekulargewicht (M, >
18 kg/mol) den Neigungswinkel der Hauptkette in Bezug auf die Normale der Fal-
tungsebene, 0, zu 13,7°, 26,0° and 44,3°, die in diesem Fall den Ebenen (102), (101)
und (201) an der Lamellenoberflache entsprechen [51]. Magill et al. postulierten fiir das
teilkristalline Polymer Poly(TMPS) ebenfalls die Kippung der Ketten in Bezug auf die
Lamellennormale, wenn die Probe nach isothermer Kristallisation abgekiihlt wird [196].

In Abb. C.4b ist diese Strukturdnderung als moglicher Mechanismus wahrend des
Abkiihlens der isotherm kristallisierten Probe angedeutet. Wéhrend bei T' = T, die
priméar enstandenden Lamellen Ketten enthalten, deren Riickgrat parallel zur Lamel-
lennormale steht, § = 0°, verkippen sich die Hauptketten um 6 fiir niedrigere Tempe-
raturen. Dementsprechend verringert sich die Kristalltdicke von d.(T.) bei T' = T, auf
d.(T) = d.(T.) cos 6. Die Kristallitdicke kann tiber

d(T) = mc(T)ﬁdL(T) (C.1)

bestimmt werden, wobei d(T') die aus den SAXS-Messungen bestimmte Langperiode,
z.(T) die DSC-Kristallinitéit, p = 1,14 g/cm?® und p, = 1,25 g/cm? die mittlere Massen-
dichte von P3HT und die Massendichte der kristallinen Phase sind [(1]. Beispielsweise
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Abbildung C.7: (a) Langperioden, (b) integrierte Intensititen (~ @) und (c) Breiten der SAXS-
Signale von P3HT18 wihrend des Abkiihlens auf 40°C nach isothermer Kristallisation bei T, = 210°C
(s. Abb. C.1b), gefolgt von erneutem Aufheizen iiber den Schmelzpunkt (C.1c). Die SAXS-Parameter
wurden aus der Anpassung von Gauf-Funktionen an die Streukurven gewonnen. Exemplarisch ist das
in (d) fiir die zwei SAXS-Streukurven bei T' = 200°C (Kreise) und T = 100°C gezeigt (Dreiecke). Die
Gauss-Kurven sind gestrichelt eingezeichnet. Die durchgezogenen Gauss-Kurven fiir T = 100°C (rot)
und 7 = 40°C (blau) basieren auf der Abschitzung einer Anderung der Invarianten, wenn sich nur
die Kristallinitdt und die thermischen Ausdehnungskoeffizienten der kristallinen und der amorphen
Phase mit der Temperatur dndern wiirden (siehe Text).

betrigt bei T, = 216°C fiir P3HT'18 die Lamellendicke d.(7,) = 22,5nm (0 = 0°, s. Abb.
C.8¢c). Nach dem Abkiihlen betrégt d.(40°C) = 14,7nm (aus d(40°C) und z.(40°C),
s. Abb. C.3c und C.6¢). Aus d.(40°C)/d.(216°C) = cos @ folgt 6 = 52° bei Raumtem-
peratur. Fiir P3HT24 und 7. = 216°C ergibt sich mit derselben Abschitzung 6 = 48°
bei Raumtemperatur. Diese Ergebnisse stimmen mit dem von Brinkmann erhaltenen
Wert fiir den Winkel 6 der (201) Faltungsebene gut tiberein [51].

Anhand der Analyse der temperaturabhingigen SAXS-Messungen an P3HT18 (s.
Abb. C.1b und ¢) sollen weitere Aspekte dieses Modells diskutiert werden. Hierzu wur-
den die SAXS-Signale mit einer Gaulkurve angepasst, um die Langperiode aus der Po-
sition des Peakmaximums, die Breite w und die Fldche unter dem Peak als Mafs fiir die
Invariante @ (s. GL. 3.33) zu ermitteln (s. Abb. C.7). Zunéchst zeigen die drei Parame-
ter wahrend des Abkiihlens von T, auf 7' = 40°C und des anschliefenden schrittweisen
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Aufheizens bis in den geschmolzenen Zustand eine reversible Temperaturabhéangigkeit.
Die Langperiode andert sich wéhrend des Abkiihlens im Temperaturbereich 180°C
< T <T, (T. = 210°C) am stérksten, von dr(7.) = 33nm auf d.(180°C) = 23 nm.
Es liegt also nahe, die Verkippung der Hauptketten in Bezug auf die Lamellennor-
malen in diesem Temperaturbereich zu vermuten. Bei diesen Temperaturen sind die
Alkylseitenketten hochmobil, wodurch Reorganisationsprozesse der Ketten im Kristall
begiinstigt sind |28, 17]. Die Verkippung mag fiir jeden Kristalliten leicht anders sein.
Fiir Temperaturen 100 < 7' < 180°C steigt die Breite w des SAXS-Peaks an, was wir
einer Verbreiterung der Verteilungsfunktion der Langperioden zuordnen, aber aktuell
nicht niher erkliren konnen. Die starken Anderungen der Intensitit des SAXS-Signals
(~ Q) im Bereich 100°C < T < T, kénnen mit Anderungen des Elektronendichte-
kontrasts, Ap., erklart werden. Generell kann Ap, aufgrund der verschiedenen ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten fiir amorphe und kristalline Phase, sowie aufgrund
struktureller Anderungen, wie Sekundirlamellen, geneigten Ketten, Anderungen der
Seitenkettenkonformation und Rauigkeit der Lamellen mit der Temperatur variieren.
Wir vernachléssigen die sich verschiebende Langperiode und schétzen die wahrend das
Abkiihlens zu erwartende relative Anderung der Intensitét iiber

r = qV<T1) — (Ape(Tl))2 . ¢C(T1)(1 - ¢C(T1))
qv(Ta)  (Ape(12))?*  ¢c(T2)(1 — ¢e(13))

ab. Dabei ist gy (7;) die auf das Volumen bezogene Invariante von Gl. 3.33 bei der
Temperatur T;. Die Kristallinitaten ¢.(7;) = x.(T;)p/p. sind aus den Werten z.(7;)
der DSC-Messungen ermittelt worden (s. Abb. C.6¢), wobei die temperaturabhéngigen
Dichtednderungen vernachléssigt sind. Da Ap, als Funktion der Temperatur fiir PSHT
nicht bekannt ist, wurden Werte fiir iPP verwendet [198]. Fir T, ~ T} = 200°C und
Ty = 100°C (T, = 40°C) ergibt sich » = 2 (r = 5). Die in Abb. C.7d berechneten
SAXS-Signale (rot und blau durchgezogen) wurden durch die Multiplikation von r mit
der fiir T = 200°C angepassten Gauf-Kurve erhalten. Der Vergleich von berechnetem
und gemessenem SAXS-Signal fiir 7 = 100°C zeigt, dass die Anderung in @ nicht allein
mit den temperaturabhéngigen Kristallinitdten und den thermischen Ausdehnungsko-
effzienten erkldrt werden kann. Es miissen weitere Mechanismen zu Ap.(T") beitragen,
die anhand der hier gezeigten Messungen jedoch nicht eindeutig identifizierbar sind.

(C.2)

C.3 Kettenkonformation und Kristallitdicke

Die Kristallitdicken d.(7.) nach der isothermen Kristallisatin wurden aus der DSC-
Kristallinitét, z.(7,) (1. Heizen in Abb. C.6), den SAXS-Langperioden, d;(7.), und
Gl. C.1 bestimmt. In Abb. C.8 sind sie als Funktion von 7T, fiir die Proben P3HT3-24
dargestellt. Fiir die Proben P3HT3 und P3HT12 ist die Kristallitdicke fiir die hier ver-
wendeten Kristallisationstemperaturen konstant. Fiir die Proben P3HT18 und P3HT24
hingegen wichst die Kristallitdicke mit 7, um bis zu 64% bzw. 72% an.

Der Vergleich von d.(7,) mit der Konturlinge L. der Ketten (s. Tab. 4.1) erlaubt
es Riickschliisse iiber die Kettenkonformationen innerhalb des Kristalliten zu ziehen.
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Abbildung C.8: Kristallitdicken d. bei T' = T, nach abgeschlossener isothermer Kristallisation fiir
a) P3HT3, b) P3HT12, ¢) P3HT18 und d) P3HT24 (gestrichelte Linie entsprechen den Konturldangen
L.). Fiir die Proben P3HT18 und P3HT24 sind die Konturlangen auferhalb der Skala.

Dafiir nehmen wir an, dass die Ketten bei T" = T, nicht gegeniiber der Lamellen-
normalen geneigt sind, § = 0°. Fiir das niedermolekulare P3HT3 ist die Langperiode
etwas grofer als die Konturldnge. Innerhalb des Kristalls sind die Ketten vollstéindig
gestreckt [17,52]. Fiir die Probe P3HT12 sind die Ketten entweder vollstandig ge-
streckt oder einmal zuriick gefaltet. Zweifach oder dreifach riickgefaltete Ketten liegen
in Abhéngigkeit von T, in den Kristalliten von P3SHT18 und P3HT24 vor.

C.4 Zusammenfassung und Ausblick

Mittels temperaturabhéngiger in situ-SAXS-Messungen und DSC-Experimenten wur-
den die Strukturbildungsmechanismen fiir makroskopisch grofse, isotherm kristallisierte
und darauffolgend langsam abgekiihlte PSHT-Proben untersucht. Dabei wurden sowohl
das Molekulargewicht als auch die Kristallisationstemperatur 7T, variiert. Die Ketten-
konformation und die Dicke der kristallinen Lamellen kénnen durch das Molekular-
gewicht und die Wahl von T, beeinflusst werden. Das niedermolekulare P3HT3 kri-
stallisiert fraktioniert. Wahrscheinlich liegt dieser Mechanismus abgeschwécht auch fiir
P3HT12 vor. Fiir die Proben P3HT18 und P3HT24 wurden zwei mdogliche, sekundére
Strukturbildungsmechanismen diskutiert. Vermutlich liegt keine Einschubkristallisati-
on vor, da nach der abgeschlossenen isothermen Kristallisation das gesamte kristallisier-
fahige Material nahezu aufgebraucht ist. Wahrend des weiteren Abkiihlens kommt es
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zu keiner signifikanten Steigerung der Kristallinitdat. Wir meinen, dass sich wéhrend des
Abkiihlens im Hochtemperaturbereich die Hauptketten in Bezug auf die Lamellennor-
male verkippen, ein Prozess, dessen Resultat von Brinkmann et al. in TEM-Aufnahmen
sichtbar gemacht wurde [51]. Die DSC-Messungen lassen auch fiir das kommerzielle Po-
lymer SEP200 diesen Prozess vermuten.

Temperaturabhidngige AFM-Untersuchungen an isotherm kristallisierten P3HT Fil-
men konnten weitere Informationen iiber die Anderungen der teilkristallinen Struktur
zur Verfiigung stellen. Dariiber hinaus besteht die berechtigte Hoffnung, in Zukunft die
einstellbaren teilkristallinen Parameter, wie z.B. d., mit Messungen der Lochmobilitat
korrelieren zu konnen.
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