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Einleitung 

Die Untersuchung mechanischer Eigenschaften ist eine der aufschlussreichsten und wohl 
die direkteste Methode der Materialcharakterisierung, da sie Aufschluss sowohl über die 
Struktur als auch über die Einsetzbarkeit eines Materials gibt. Auf makroskopischer Ebene 
sind Methoden wie die Thermische-Mechanische-Analyse (TMA) oder Dynamische-
Mechanische-Analyse (DMA) wohl bekannt und etabliert 1. In letzten Jahren hat jedoch die 
Materialcharakterisierung auf der Nanoskala zunehmend an Bedeutung gewonnen. 

Das wachsende Interesse ist vor allem in der Miniaturisierung und Funktionalisierung von 
Werkstoffen begründet. Die Miniaturisierung von technischen Anwendungen erfordert das 
Erhalten der makroskopischen Eigenschaften eines Materials bei gleichzeitiger Verringerung 
von Gewicht und Volumen. Dies kann nur erreicht werden, indem die wirkenden 
Mechanismen in den Gebieten der Verbundwerkstoffe 2-8, Beschichtungen 9-13 oder 
Klebstoffe 14-17 auf der Nanoskala verstanden werden. Zudem wird eine gezielte 
Funktionalisierung von Materialien 18 angestrebt, z.B. funktionalisierte Polymere 19, 20, wobei 
ebenso Strukturen auf der Nanoskala charakterisiert werden müssen. Ein weiteres Gebiet von 
zunehmender Bedeutung ist der Einsatz von Materialien in der Medizin. Bei der 
Untersuchung von Biomaterialien 21, 22und biologischem Gewebe 23-30 sind Proben oft nur als 
Kolloide oder dünne Filme präparierbar. Es werden also Messmethoden benötigt, mit denen 
Materialien auf der Skala untersucht werden können, in der sie eingesetzt werden oder 
erhältlich sind. 

Um die Auflösung der Untersuchungsmethoden auf die gewünschte Nanoskala zu 
verbessern, werden Nanoindenter und Rasterkraftmikroskop (AFM) eingesetzt. 

Das grundlegende Prinzip der Untersuchung mechanischer Eigenschaften ist es, die Probe 
mittels einer Messsonde zu deformieren. Ist die Position der Messsonde relativ zur 
Probenoberfläche bekannt, so kann die Deformation als Funktion der Auflagekraft ermittelt 
werden. Durch die Auswertung der Deformation mit einer geeigneten Theorie der 
Kontaktmechanik können die mechanischen Eigenschaften einer homogenen Probe bestimmt 
werden, z.B. der Elastizitätsmodul. Das dabei gemessene Volumen ist der Bereich der Probe 
in dem sich das Kraftfeld der Sonde ausbreitet. Die Ausdehnung des Kraftfeldes hängt von 
der Auflagekraft und der Kontaktfläche der AFM-Spitze ab. Vergrößert man die 
Kontaktfläche, indem man eine größere Messsonde einsetzt, so wird der Druck verkleinert. 
Dadurch wird die Deformation vertikal reduziert, jedoch lateral vergrößert. Die vertikale 
Auflösung kann also nur auf Kosten der lateralen Auflösung verbessert werden. Eine bessere 
Art, das gemessene Volumen zu verkleinern, ist die Verringerung der Auflagekraft bei 
gleichzeitiger Benutzung einer Sonde mit einer kleinen Kontaktfläche. Mit dem AFM können 
Auflagekräfte von 1 nN bis 100 µN erzeugt werden und AFM-Spitzen haben üblicherweise 
einen Radius in der Größenordnung von 10 nm. Das AFM ist also in der Lage 
vergleichsweise kleine Volumina einer Probe mit einer räumlichen Auflösung zu messen, die 
von keiner anderen Messmethode erreicht wird. 

Es ergibt sich jedoch ein fundamentales Problem, wenn das gemessene Volumen nicht als 
homogen angenommen werden kann. Ein solcher Fall tritt bei dünnen Filmen mit einer 
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Schichtdicke von weniger als 100 nm auf, welche üblicherweise auf einem sehr viel steiferen 
Substrat präpariert sind und somit eine mechanische Doppelschicht bilden. Wenn die 
mechanischen Eigenschaften einer solchen Probe gemessen werden, überschreitet das 
Kraftfeld die Grenzfläche zwischen Film und Substrat, so dass das gemessene Volumen auch 
das Substrat beinhaltet und nicht homogen ist. Die entwickelten Theorien der 
Kontaktmechanik können nur dann zur Auswertung von Deformations-Kraft-Kurven benutzt 
werden, wenn das gemessene Volumen homogen ist und können somit nicht für die 
Auswertung von Messungen auf mechanischen Doppelschichten herangezogen werden. 

Um dieses Problem zu lösen, muss entweder das gemessene Volumen weiter verringert 
werden oder es muss eine Theorie entwickelt werden, die es erlaubt, einer Messung auf einer 
Doppelschicht die mechanischen Eigenschaften des Films und des Substrats zu entnehmen. 
Eine weitere Verringerung des gemessenen Volumens kann erreicht werden, indem die 
Auflagekraft und damit die Deformation reduziert wird. Aufgrund der Abstandsauflösung des 
AFM würden aber diese Messungen kaum brauchbare Ergebnisse erbringen. Da der Einfluss 
des Substrats also nicht unterbunden werden kann, muss er quantifiziert werden. Auf diese 
Weise können die mechanischen Eigenschaften des Films zumindest indirekt bestimmt 
werden. Dafür wird die Probe als Materialsystem angenommen, dessen mechanische 
Eigenschaften eine Zusammensetzung der mechanischen Eigenschaften seiner Bestandteile 
sind. Es kann des Weiteren angenommen werden, dass das Maß des Einflusses der 
Bestandteile der Doppelschicht von der Schichtdicke und der Auflagekraft abhängt. 

Ziel dieser Arbeit ist die Entwicklung einer semiempirischen Theorie, mit welcher AFM-
Kraft-Abstands-Kurven auf inhomogenen Proben, d.h. mechanischen Doppelschichten, 
beschrieben werden können. 

In Kapitel 1 ist der Aufbau und die Funktionsweise eines AFM beschrieben. Ebenso 
werden AFM-Kraft-Abstands-Kurven im Detail erläutert und es wird auf die bestehenden 
Theorien der Kontaktmechanik eingegangen. Mechanische Doppelschichten und deren 
Deformation sind Thema des Kapitels 2. Dort werden auch bestehende Modelle zur 
Beschreibung der mechanischen Eigenschaften einer Doppelschicht beschrieben und anhand 
theoretischer Ansätze und experimenteller Ergebnisse überprüft. In Kapitel 3 wird das im 
Rahmen dieser Arbeit entwickelte Modell, der hyperbolische Fit, theoretisch hergeleitet und 
erläutert. Die Überprüfung der Validität des hyperbolischen Fit anhand experimenteller 
Ergebnisse ist Gegenstand von Kapitel 4. In Kapitel 5 werden einzelne Kraft-Abstands-
Kurven benutzt, um die Topographie unregelmäßiger Doppelschichten zu rekonstruieren. Der 
Einfluss der Adhäsion an der Grenzfläche auf die mechanischen Eigenschaften der 
Doppelschicht wird in Kapitel 6 untersucht. 

Ein Großteil der in dieser Arbeit gezeigten Ergebnisse wurde in begutachteten Fachzeit-
schriften veröffentlicht. 

Der Artikel "Nanomechanical properties of polymer thin films measured by force-distance 
curves", erschienen in Thin Solid Films (2008, 516 (8), 1952-1960), präsentiert Ergebnisse 
aus Kapitel 2. 
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In dem Artikel "Nanomechanical properties of mechanical double-layers: A novel 
semiempirical analysis", erschienen in Langmuir (2007, 23 (21), 10779-10787), sind Teile der 
in Kapitel 3, 4 und 5 behandelten Experimente veröffentlicht worden. 

Der Artikel "Reconstruction of a Hidden Topography by Single AFM Force-Distance 
Curves" ist von Surface Science akzeptiert worden und beinhaltet Ergebnisse aus Kapitel 5. 

Gegenstand der Veröffentlichung "Influence of Film-Substrate Adhesion on the Mechanical 
Properties of Thin Polymer Films", erschienen in Langmuir (2009, 25, (9) 5091-5097), sind 
die in Kapitel 6 beschriebenen Ergebnisse. 
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1. Rasterkraftmikroskopie und Kraft-Abstands-Kurven 

1.1. Rasterkraftmikroskopie 

Das Rasterkraftmikroskop (Atomic Force Microscope AFM) ist ein vergleichsweise junges 
Messinstrument. Erst 1981 wurde sein Vorläufer, das Rastertunnelmikroskop (Scanning 
Tunneling Microscope STM), von Gerd Binnig und Heinrich Rohrer erfunden 31, 32. Mit dem 
STM konnten erstmals durch die ortsaufgelöste, abstandsabhängige Messung des Tunnel-
stroms zwischen der Messsonde und der Probenoberfläche die Oberflächen von Metallen, 
Halbleitern und Supraleitern in atomarer Auflösung abgebildet werden. Eingeschränkt ist 
diese Methode dadurch, dass Sonde sowie Probe elektrisch leitfähig sein müssen. 

Weitere Entwicklungen griffen im Laufe der 80er Jahre des 20. Jahrhunderts das Grund-
prinzip des STM auf. Diese Mikroskope, die unter dem Sammelbegriff der Rastersonden-
mikroskopie (Scanning Probe Microscopy SPM) zusammengefasst werden, rastern die 
Oberfläche der Probe im Nahfeld einer jeweilig anderen physikalischen Größe mit einer 
Sonde ab, deren Dimensionen die erreichbare Auflösung bestimmt. 

Auf das STM folgte 1984 das optische Rasternahfeldmikroskop (Near-Field Scanning 
Optical Microscope SNOM), welches Oberflächen durch die Messung von Licht unterhalb 
der Abbeschen Auflösungsgrenze abbilden kann 33, 34. Im Jahr 1986 erfanden Gerd Binnig, 
Calvin Quate und Christoph Gerber das AFM, welches die Kraft zwischen Sonde und 
Oberfläche misst 35. Später kamen als "Nachkommen" des AFM das Magnetkraftmikroskop 
(Magnetic Force Microscope MFM) 36 und das Kelvinkraftmikroskop (Kelvin Force 
Microscope KFM) hinzu 37. 

Das AFM hat sich in den letzten zwei Jahrzehnten zu dem wichtigsten und nützlichsten 
Vertreter der SPM-Familie herausgestellt. Auch wenn die Auflösung des AFM schlechter ist 
als die des STM, hat das AFM keinerlei Einschränkungen, was das zu untersuchende Material 
betrifft, und ist somit für die nanoskalige Untersuchung organischer und biologischer Proben 
zu einem unentbehrlichen Instrument geworden 38-42. Verglichen mit dem SNOM, hat das 
AFM eine bessere Auflösung und bietet eine größere Vielfalt von Anwendungen an. Denn 
neben der Möglichkeit, die Topographie einer Probe abzubilden, ist das AFM ebenso wie das 
STM in der Lage Oberflächen durch Lithographietechniken zu modifizieren und zu 
funktionalisieren. Die wohl wichtigste Eigenschaft des AFM ist, unterschiedliche Ober-
flächenkräfte in der Größenordnung von 10-12 bis 10-4 N mit einer lateralen Auflösung im 
Ångströmbereich messen zu können 43, 44. 

Andere Methoden 45 können angewandt werden um Oberflächenkräfte zu messen, wie z. B. 
der Surface Force Apparatus (SFA) 46. Der Vorteil des SFA ist die Möglichkeit, eine sehr 
präzise Messung der Oberflächenkräfte zu erhalten. Diese Präzision rührt daher, dass die 
Kontaktfläche weitaus größer ist als beim AFM und die Geometrie der Probe exakt bekannt 
ist. Die Nachteile des SFA sind zum einen Einschränkungen in der Auswahl der Proben-
materialien, da das Material transparent und auf molekularer Ebene glatt sein muss, und zum 
andern die Einschränkung der Probencharakterisierung, da die Topographie der Probe nicht 
abgebildet werden kann und Indentationen nicht durchgeführt werden können.



1.1. Rasterkraftmikroskopie 

 - 5 - 

1.1.1. Funktionsweise des Rasterkraftmikroskops 

Das AFM 47 ist ein Instrument, das eine lokale Sonde benutzt, um die Wechselwirkungen 
zwischen der Sonde, einer scharfen Spitze, und der Probenoberfläche zu messen. Der Aufbau 
eines AFM ist in Abb. 1.1 schematisch dargestellt. Das Kernstück eines AFM ist ein 
Federbalken, an dessen einem Ende rechtwinklig eine scharfe, einige Mikrometer lange Spitze 
angebracht ist. Das Ende dieser Spitze, die eigentliche Sonde, die mit der Probenoberfläche 
wechselwirkt, hat einen Durchmesser von 10-50 nm. Am anderen Ende ist der Federbalken an 
einem stabilen Träger fixiert, der parallel zur Probenoberfläche montiert wird. 

 

Abb. 1.1. Aufbau eines AFM. Gezeigt ist der Federbalken, an dem die Messsonde, die AFM-Spitze, angebracht 
ist. Wechselwirkt diese mit der Probe, verbiegt sich der Federbalken. Um die Verbiegung zu messen, wird ein 
Laserstrahl auf die Rückseite des Federbalkens gerichtet, welcher auf eine 4-Segmente-Photodiode reflektiert 
wird. Die Bewegung des Lichtflecks auf der Photodiode ist proportional zur Verbiegung des Federbalkens. Die 
Probe ist auf einem piezoelektrischen Verstellelement montiert, der mit einer Auflösung im Ångströmbereich die 
Probe in X-, Y- und Z-Richtung bewegen kann. Eine Steuereinheit sammelt und verarbeitet die Messdaten und 
regelt die Piezos. 

Wechselwirkt die AFM-Spitze mit der Probenoberfläche, so biegt sich der Federbalken, bei 
abstoßenden Kräften von der Probenoberfläche weg, bei anziehenden darauf zu. Um diese 
Bewegung zu detektieren, wird ein Laserstrahl auf der Oberseite des Federbalkens fokussiert 
und auf eine 4-Segmente-Photodiode reflektiert. Biegt sich der Federbalken, so bewegt sich 
der reflektierte Lichtfleck auf der Photodiode proportional. Um den Abstand der AFM-Spitze 
zur Probenoberfläche zu steuern, wird der Federbalken mit Hilfe eines piezoelektrischen 
Verstellelements entlang der Z-Achse bewegt. Durch eine Rückkopplungsschleife wird der 
Abstand zwischen Probe und AFM-Spitze konstant gehalten, indem eine gemessene Größe 
angepasst wird. Üblicherweise wird dafür die Federbalkenverbiegung oder die Amplitude der 
Schwingungen des Federbalkens herangezogen, je nach Betriebsmodus des AFM. 

Um eine Probenoberfläche abzurastern oder um einen Punkt der Oberfläche gezielt anzu-
steuern, muss die Probe in X- und Y-Richtung um mehrere Mikrometer mit einer hohen 
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lateralen Auflösung (1 Å) bewegt werden. Dafür ist die Probe auf einem piezoelektrischen 
XY-Verstellelement montiert. 

Eine Steuereinheit nimmt die Daten auf, verarbeitet sie und regelt die Piezos. 

AFM-Messungen können in den unterschiedlichsten Umgebungen durchgeführt werden, 
wie z.B. in verschiedenen Gasatmosphären, im Vakuum oder in Flüssigkeiten. Die meisten 
kommerziellen AFM sind inzwischen mit Messzellen ausgerüstet, in denen die Temperatur 
und die Atmosphäre nach Bedarf eingestellt werden können. 

1.1.2. Betriebsmodi des Rasterkraftmikroskops 

Das AFM kann in verschiedenen Modi betrieben werden. Diese Betriebsmodi unter-
scheiden sich durch den Betriebsabstand zwischen Spitze und Probe, die daraus resultierende 
Kraft, und dadurch, ob die Spitze oszilliert oder nicht. Der als erster angewandte Betriebs-
modus ist der Kontaktmodus, bei dem die Spitze so nah an der Oberfläche gehalten wird, 
dass sie sich im abstoßenden Kräfte-Regime befindet. Fährt die Spitze im Kontakt mit der 
Oberfläche über die Probe, dann verbiegt sich der Federbalken entsprechend der Topographie 
der Probe, wie schematisch in Abb. 1.2 dargestellt. Um die Kraft im Kontaktmodus konstant 
zu halten (constant force mode), wird durch die Rückkopplungsschleife der Abstand der 
Spitze zur Probenoberfläche justiert, sodass die Federbalkenverbiegung (proportional zur 
Kraft) beibehalten wird. Die Änderungen der Z-Position der Probe, die nötig sind, um die 
Federbalkenverbiegung konstant zu halten, werden benutzt, um die Topographie der Probe zu 
rekonstruieren. 

Der Nachteil des Kontaktmodus ist, dass Proben beschädigt werden können. Einerseits 
erfolgt dies durch die von der Spitze beim Rastern ausgeübten lateralen Kräfte, die 
insbesondere schwach adsorbierte Teile der Probe verschieben können. Andererseits werden 
vor allem weiche Proben von den relativ großen Auflagekräften beschädigt. Um dieses 
Problem zu umgehen wurden alternative Betriebsmodi entwickelt, bei denen der Federbalken 
oszillierend angeregt wird, die so genannten AC-Modi. 

Zu dieser Gruppe von Modi gehört der non-contact mode 48, 49. Im Fall des non-contact 
mode wird der minimal unterhalb seiner Resonanzfrequenz angeregte Federbalken in 
geringem Abstand zur Probenoberfläche gehalten, also im Regime anziehender Kräfte. Die 
Schwingungsamplitude ist aber so klein, dass die Probe nicht berührt wird, wie schematisch 
in Abb. 1.2 gezeigt. Trotzdem beeinflussen die dabei zwischen Spitze und Oberfläche 
wirkenden Kräfte im Bereich von pN die Amplitude und die Phase der Schwingungen sowie 
die Resonanzfrequenz des Federbalkens. Durch den Vergleich zwischen gedämpfter und 
freier Schwingung des Federbalkens lässt sich der Abstand zur Probe und daraus die 
Topographie der Probe bestimmen. Da die Frequenz mit einer hohen Genauigkeit gemessen 
werden kann, können sehr steife Federbalken benutzt werden, welche die benötigte Stabilität 
für eine Messung dicht an der Probenoberfläche bieten. Tatsächlich wurde in diesem 
Betriebsmodus erstmals mit einem AFM eine wahre atomare Auflösung im Hoch-Vakuum 
erreicht. Allerdings ist auch dieser Modus nicht unproblematisch, denn die Spitze muss 
innerhalb eines kleinen Abstandsintervalls schwingen. Der Abstand von der Probenoberfläche 
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muss klein genug sein, damit die Spitze mit der Probe wechselwirkt, muss aber gleichzeitig 
groß genug sein, damit die Spitze nicht in das Regime der abstoßenden Kräfte, also in 
Kontakt mit der Oberfläche, kommt. 

 

Abb. 1.2. Schematische Darstellung unterschiedlicher Betriebsmodi eines AFM: der Contact mode, der Non-
contact mode und der Tapping mode. Beim Contact mode befindet sich die Spitze immerzu im Regime der 
abstoßenden Kräfte. Beim Non-contact mode schwingt der Federbalken mit einer kleinen Amplitude und die 
Spitze befindet sich immer im Regime der anziehenden Kräfte. Auch beim Tapping mode schwingt der 
Federbalken, jedoch mit einer größeren Amplitude, sodass die Spitze sich während einer Schwingung sowohl im 
Regime der abstoßenden als auch der anziehenden Kräfte befindet. 

Ein weiterer Betriebsmodus ist der intermittent contact mode, üblicherweise Tapping 
ModeTM genannt 50. Auch bei diesem Modus wird der Federbalken knapp unterhalb seiner 
Resonanzfrequenz angeregt. Jedoch ist die Schwingungsamplitude so groß, dass die Spitze 
bei jeder Schwingung die Probe berührt und sich sowohl im Regime der abstoßenden als auch 
der anziehenden Kräfte befindet. Bildlich gesprochen "klopft" (tapping) die Spitze die 
Probenoberfläche ab, wie in Abb. 1.2 schematisch dargestellt. Hierfür werden typischerweise 
sehr steife und somit stabile Federbalken benutzt, da die Spitze sonst in der auf der 
Oberfläche absorbierten Wasserschicht "stecken" bleiben könnte. Die Durchführung einer 
Messung im Tapping Mode ist unproblematischer als im non-contact mode, da das 
Abstandsintervall, in dem die Spitze gehalten werden muss, einfacher eingestellt werden 
kann. Die Probleme des Kontaktmodus werden vom Tapping Mode behoben. Laterale Kräfte, 
die beim Kontaktmodus nachteilig in Erscheinung treten, werden vollständig unterbunden. 
Dies ist bei Probenmaterialien, die nur schwach auf einem Substrat adsorbiert sind, ein klarer 
Vorteil, da das Material nicht durch laterale Kräfte verschoben wird. Die Auflagekraft ist mit 
der des Kontaktmodus vergleichbar, wird jedoch sehr viel kürzer aufgebracht, sodass auch 
weiche Proben nicht beschädigt werden. 

Eine weitere bedeutende Anwendung des AFM neben den oben beschriebenen 
bildgebenden Methoden ist die Messung von Kraft-Abstands-Kurven 43, 44. Dabei wird eine 
Kraftauflösung von wenigen pN und eine Abstandsauflösung im Ångströmbereich erreicht. 
Mit Hilfe von Kraft-Abstands-Kurven können verschiedenartige Oberflächenkräfte gemessen 
und charakterisiert werden, wie die Meniskuskraft 51, die Coulomb-Kraft 52, die van-der-
Waals-Kraft 53, die double-layer-Kraft 54-56, die Solvationskraft 57, die Hydratationskraft 58 
sowie hydrophobe 59, spezifische 38, 39, 41 und sterische 60 Kräfte. Die detaillierte Beschreibung 
dieser Messmethode sowie der Auswertung von Kraft-Abstands-Kurven ist Gegenstand der 
folgenden Abschnitte.
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1.2. AFM Kraft-Abstands-Kurven 

Eine der Hauptanwendungen des AFM ist die Messung der Kräfte zwischen Spitze und 
Probenoberfläche durch Kraft-Abstands Kurven. Eine Kraft-Abstands-Kurve 43, 44 ist die Auf-

tragung der Kräfte zwischen Probenoberfläche und Spitze gegen ihren Abstand . Eine solche 

Auftragung erhält man, indem die Probe mittels des Z-Piezos auf die Spitze zu (Annäherung) 

und wieder weg (Rückzug) bewegt wird, und dabei die Federbalkenverbiegung  als Funktion 

des Piezoversatzes Z aufgezeichnet wird. 

     

Abb. 1.3. (Links) Schematische Darstellung des Abstands , der Deformation D, der Federbalkenverbiegung  
und des Piezoversatzes Z. Die Pfeile zeigen die positive Richtung der jeweiligen Werte an. (Rechts) 
Schematischer Verlauf des Abstands , der Deformation D und der Federbalkenverbiegung  gegen den 
Piezoversatz Z für den Annäherungsteil einer Kraft-Abstands-Kurve. Am Anfang der Kurve ist  maximal; wenn 
die Probe der Spitze angenähert wird, nimmt  ab. D und  bleiben während der Annährung bis zum Kontakt 
null. Wenn die Spitze in Kontakt mit der Probe kommt, ist  = 0 und  sowie D nehmen zu. 

Um die Kraft F aus der Federbalkenverbiegung zu berechnen, muss die Federkonstante des 
Federbalkens kc bekannt sein. Unter dieser Voraussetzung ist die Kraft F durch das Hooksche 
Gesetz gegeben: 
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 cF k   . (1.1) 

Um den Abstand  zwischen AFM-Spitze und Probenoberfläche zu erhalten, müssen die 

Federbalkenverbiegung  und die Deformation der Probe D berücksichtigt werden: 

 ( )Z D Z     . (1.2) 

Diese vier Größen und deren Verlauf während des Annäherungsteils einer Kraft-Abstands-

Kurve werden schematisch in Abbildung 1.3 gezeigt. Die Federbalkenverbiegung  nimmt 

positive Werte an, wenn die Spitze von der Probe abgestoßen wird. Die Deformation D ist 
positiv, wenn die Probe konkav deformiert wird, also in die Probe hinein. 

Am Anfang der Kurve ist  maximal. Wenn die Probe der Spitze angenähert wird, solange 

Spitze und Probe nicht wechselwirken bleiben D und  null und  = Z nimmt ab. Wenn die 

Spitze in Kontakt mit der Probe kommt, ist  = 0 und  sowie D nehmen zu. 

Wie bereits erwähnt, lässt sich während der Aufnahme einer Kraft-Abstands-Kurve 

lediglich der Piezoversatz Z regeln und nicht , da die Deformation D nicht zuvor bekannt ist. 

Die Kurven, die direkt aus den Messdaten erstellt werden, werden somit zutreffender als 
Kraft-Versatz-Kurven anstatt Kraft-Abstands-Kurven bezeichnet. Nachträglich kann mittels 
der aufgenommenen Federbalkenverbiegung die Deformation aus Gl. 1.2 berechnet werden 

und somit kann die Kraft F gegen den Abstand  aufgetragen werden. 

1.2.1 Auswertung von Kraft-Abstands-Kurven 

Eine Kraft-Abstands-Kurve wird entsprechend der Richtung des Piezoversatzes in zwei 
Kurven unterteilt, die Annäherungskurve und die Rückzugskurve. Beide Kurven können 
wiederum in zwei Abschnitte grob unterteilt werden, nämlich die Nulllinie, wenn AFM-

Spitze und Probe nicht wechselwirken, d.h.  = 0, und die Kontaktlinie, wenn AFM-Spitze 

und Probe in Kontakt sind, d.h.  = 0 und  > 0. Diese zwei Abschnitte sind in der 

schematischen Darstellung in Abb. 1.3 zu erkennen. In einer realen Kraft-Abstands-Kurve 
kann sich kurz vor dem Kontakt ein Abschnitt befinden, wo die Spitze von der Probe ange-

zogen wird, d.h.  < 0. Auch in Abwesenheit eines solchen Abschnitts wird die Nulllinie von 

der Kontaktlinie durch eine Diskontinuität getrennt, den jump-to-contact (JTC) in der 
Annäherungskurve und den jump-off-contact (JOC) in der Rückzugskurve. Um das 

Zustandekommen dieser Diskontinuitäten nachvollziehen zu können, muss die Kraft F() 

zwischen Messsonde und Probe näher betrachtet werden. Der Einfachheit halber nähern wir 

diese mit einer 2-3 Wechselwirkungskraft F2-3 als Funktion des Abstands  an: 

      2 3 2 3vdW rep

A B
F F F        

 
, (1.3) 

wobei A und B Konstanten sind. 

Die Wechselwirkungen zwischen AFM-Sonde und Probenoberfläche sind eigentlich 
komplizierter. Der erste Term von Gl. 1.3, d.h. die anziehende Kraft zwischen zwei 

mikroskopischen Festkörpern, folgt je nach Geometrie des Systems dem Gesetz -n, mit n  3. 

In diesem Fall wurde die anziehende Kraft mit der van-der-Waals-Kraft zwischen einer Kugel 
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und einer Ebene angenähert, d.h. mit FvdW  --2. Die abstoßende Kraft Frep ist wesentlich 

komplexer als ein Potenzgesetz, wird hier aber für eine rein qualitative Herleitung des 

Verlaufs einer Kraft-Abstand-Kurve mit -3 angenähert. In der qualitativen geometrischen 

Konstruktion in Abb. 1.4 werden Probendeformationen vernachlässigt. Eine quantitative 
Beschreibung des abstoßenden Anteils der Kraft-Abstands-Kurve ist das Kernthema dieser 
Arbeit und wird in Kapitel 1.2.2 im Detail behandelt. 

 

Abb. 1.4. Graphische Konstruktion einer Kraft-Abstands-Kurve. In Graph a ist die Kraft F als Funktion des 
Spitzen-Proben-Abstands  dargestellt. Die Geraden (1), (2) und (3) repräsentieren die elastische Kraft des 
Federbalkens. Bei jedem Abstand verbiegt sich der Federbalken, bis die elastische Kraft gleich der Wechsel-
wirkungskraft ist und das System im Gleichgewicht ist. Die Gleichgewichtskräfte fa, fb und fc sind die Ordinaten-
werte der Schnittpunkte a, b und c der Funktion F() und der Geraden (1), (2) und (3). Um die Kraft-Abstands-
Kurve in Graph b zu bekommen (Annäherungsteil hell, Rückzugsteil dunkel), müssen diese Gleichgewichts-
kräfte dem Piezoversatz Z zugeordnet werden. Diese erhält man durch den Schnittpunkt der Gerade (1), (2) und 
(3) mit der Abszisse , d.h. ,  und . Es entstehen zwei Diskontinuitäten: während der Annäherung (Gerade 1) 
und des Rückzugs (Gerade 2). Hier überschreitet der Gradient der Wechselwirkungskraft die Steigung der 
elastischen Kraft des Federbalkens und ein Kräftegleichgewicht stellt sich erst wieder bei fa' und fc' ein. 

Die Kraft F2-3() ist in Abb. 1.4.a gezeigt. Ebenfalls in diesem Graphen ist die elastische 

Kraft des Federbalkens F (Gl. 1.1) für drei signifikante Abstände eingezeichnet (blaue 
Geraden). Man beachte, dass die elastische Kraft des Federbalkens gegen die Federbalken-

verbiegung  aufgetragen ist; nach Gl. 1.2 und in Abwesenheit von Probendeformationen ist 

die Differenz zwischen  und  gleich Z, d.h. ein Verschiebungsfaktor. Für die vollständige 

Rekonstruktion einer Kraft-Abstands-Kurve stelle man sich vor, dass die die elastische Kraft 
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des Federbalkens wiedergebenden Geraden den Graphen von rechts nach links 
(Annäherungskurve) und wieder zurück (Rückzugskurve) durchlaufen. 

Bei jedem Abstand  verbiegt sich der Federbalken bis sich die elastische Kraft des Feder-

balkens und die Kraft zwischen Spitze und Probe im Gleichgewicht befinden. Die Gleich-

gewichtskräfte fa, fb und fc sind die Ordinatenwerte der Schnittpunkte  = a, b und c. Diese 

Gleichgewichtskräfte müssen in der Kraft-Versatz-Kurve den Abszissenwerten Z = ,  und  
zugeordnet werden. Die Werte Z = ,  und  sind die Schnittpunkte der Geraden 1, 2 und 3 

mit der X-Achse, da Z = , wenn  = 0 und D = 0 (siehe Gl. 1.2). Durch das Zuordnen der 

Kräfte fa, fb und fc zu den Abständen ,  und  ergeben sich die Punkte der Kraft-Abstands-

Kurve A, B und C, die in beiden Graphen der Abbildung 1.4 gezeigt werden. Alle Punkte der 
Kraft-Abstands-Kurve in Abb. 1.4.b (hell Annährungskurve, dunkel Rückzugskurve) können 
durch diese geometrische Konstruktion bestimmt werden. 

Betrachtet man Gerade 1, erkennt man, dass sie am Schnittpunkt a die Tangente der Kurve 

F() ist. Wird der Abstand infinitesimal verringert, d.h. wird die Linie in der geometrischen 

Konstruktion infinitesimal nach links verschoben, dann ergibt sich nach a erst wieder ein 
Kräftegleichgewicht beim Schnittpunkt a'. Die physikalische Bedeutung dieser Situation ist, 
dass die Federkonstante kc kleiner wird als der Gradient der Wechselwirkungskraft und der 
Federbalken sich abrupt verbiegt, bis er wieder im Kräftegleichgewicht mit der Probe ist. Da 
der Wert des Piezoversatzes Z sich dabei nicht geändert hat, es aber einen Sprung in der 
Gleichgewichtskraft von fa nach fa' gegeben hat, ergibt sich in der Auftragung der Kraft-
Versatz-Kurve die Diskontinuität von A nach A'. Diese Diskontinuität wird jump-to-contact 
genannt und trennt die Nulllinie der Annäherungskurve von der Kontaktlinie der 
Annäherungskurve. Ähnliches geschieht in der Rückzugskurve beim Schnittpunkt c. Die 
Diskontinuität CC' wird jump-off-contact genannt und trennt die Nulllinie der Rückzugskurve 
von der Kontaktlinie der Rückzugskurve. Man sieht hier auch, dass nicht alle Punkte der 
Wechselwirkungskraft F2-3 von einer Kraft-Abstands-Kurve abgetastet werden. Insbesondere 
wird das Intervall zwischen a und c weder in der Annäherungs- noch in der Rückzugskurve 

wiedergegeben. Will man die Kurve F() vollständig abbilden, muss ein sehr steifer Feder-

balken benutzt werden, da keine Diskontinuitäten auftreten, wenn die Elastizitätskonstante 

des Federbalkens größer ist als das Maximum der ersten Ableitung der Kraft F(). Sehr steife 

Federbalken verbiegen sich aber sehr wenig und dadurch verschlechtert sich die Z- und Kraft-
auflösung des AFM. 

Der Ursprung der Kraft-Versatz-Kurve, in Abb. 1.4.b durch O markiert, ist der Punkt der 
Annäherungs-Kontaktlinie mit F=0. 

Die geometrische Konstruktion in Abb. 1.4.b veranschaulicht den prinzipiellen Verlauf 
einer Kraft-Versatz-Kurve: die Nulllinie, die Kontaktlinie und die Diskontinuitäten jump-to-
contact und jump-off-contact sowie die Definition des Nullpunkts. Hierbei wurde die 
Deformation D vernachlässigt und eine Annäherung der Wechselwirkungskräfte benutzt. Um 
Kraft-Abstands-Kurven als Untersuchungsmethode der mechanischen Eigenschaften der 
Probe zu benutzen, muss auf die Kontaktlinie und die Deformation D näher eingegangen 
werden. 
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1.2.2. Das Kontaktregime 

Bis jetzt haben wir angenommen, dass die wechselwirkenden Oberflächen nicht verformbar 
sind. In Wirklichkeit verformen sich alle Festkörper, wenn sie miteinander wechselwirken. 
Die elastischen Deformationen einer Probe, die im Kontaktregime einer Kraft-Abstands-
Kurve auftreten, geben Aufschluss über die mechanischen Eigenschaften des 
Probenmaterials, insbesondere über den Elastizitätsmodul der Probe. Dafür muss zunächst die 
Deformation D aus der Kraft-Abstands-Kurve berechnet werden. Nach Gl. 1.2 ist der Abstand 

zwischen AFM-Spitze und Probenoberfläche D Z     . Wenn Spitze und Probe in 

Kontakt sind, ist  = 0. Die Deformation D kann also aus der folgenden Gleichung berechnet 

werden: 

 D Z   , (1.4) 

da die Federbalkenverbiegung  und der Piezoversatz Z gemessen werden. 

Unter der Voraussetzung, dass der Federbalken und die Probe sich im Kräftegleichgewicht 
befinden, und dass die Probe als Hooksche Feder der Elastizitätskonstante k angenähert 
werden kann, kann mit Hilfe von Gl. 1.1 geschrieben werden: 

 ck k D  . (1.5) 

Aus Gl. 1.4 und Gl. 1.5 ergibt sich die Beziehung zwischen dem Piezoversatz Z und der 

Federbalkenverbiegung : 

 c
c c eff

c

k k
kZ k kD k k k Z k Z

k k
       


 (1.6) 

Dieser Zusammenhang zeigt, dass die effektive Elastizitätskonstante keff, proportional zur 

Steigung der Kontaktlinie 
c

k

k k
, ein Maß für die Steifigkeit der Probe ist. 

Betrachten wir nun die zwei Grenzfälle der effektiven Elastizitätskonstante c
eff

c

k k
k

k k



. Ist 

die Probe sehr viel steifer als der Federbalken, d.h. k >> kc, dann ist keff ≈ kc. Ist der 
Federbalken sehr viel steifer als die Probe, d.h. k << kc, dann ist keff ≈ k. In anderen Worten, 
ist die Federkonstante des Federbalkens kc kleiner als die elastische Konstante der Probe k, 
dann werden mit einer Kraft-Abstands-Kurve vorrangig die mechanischen Eigenschaften des 
Federbalkens gemessen und nicht die der Probe. 

Die Steifigkeit der Probe 
F

S
D





 wird in Gl. 1.5 als eine Konstante k angenommen. Sie ist 

jedoch im Allgemeinen nicht konstant und von folgender Gleichung gegeben: 

   2
2

1

E
k a F

     
, (1.7) 

wobei a(F) der Radius der Kontaktfläche zwischen Spitze und Probe ist,  die 

Querkontraktionszahl und E der Modul des Probenmaterials. 
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Die Steifigkeit der Probe ist also abhängig von der Auflagekraft F, da der Kontaktradius 
eine Funktion der Auflagekraft ist. 

Um die Abhängigkeit des Kontaktradius a und der Deformation D von der Kraft F zu 
beschreiben, werden unterschiedliche Annahmen gemacht, die zu verschiedenen Theorien 
führen, welche im folgenden Kapitel erläutert werden. 

1.2.3. Theorien der Kontaktmechanik 

Es gibt mehrere Theorien, welche die elastischen Deformationen homogener Festkörper in 
Abhängigkeit von der Kraft beschreiben. In Anlehnung an das im Rahmen dieser Arbeit 
verwendete Messsystem werden die Theorien für den Fall einer indentierenden Kugel (AFM-
Spitze) im Kontakt mit einer ebenen und homogenen Probe eingeführt. 

Grundlage für alle diese Theorien ist die Abhandlung des Kontakts zweier Festkörper von 
Heinrich Hertz 61. In der Hertz-Theorie werden die Oberflächenkräfte und die Adhäsion 
vernachlässigt und lediglich die Auflagekraft F, welche die zwei Festkörper zusammendrückt, 
wird in Betracht gezogen. Der Kontaktradius aHertz einer Kugel des Radius R auf einer ebenen 
Probe ist in Abhängigkeit von der Auflagekraft F und vom reduzierten Elastizitätsmodul E* 
durch die Hertz-Theorie folgendermaßen gegeben: 

 3

*Hertz

RF
a

E
 . (1.8) 

Der reduzierte Elastizitätsmodul E* ergibt sich aus den materialspezifischen Größen der 
zwei Festkörper im Kontakt: 

 
2 211 3 1

* 4
t

tE E E

    
  

 
, (1.9) 

mit den Elastizitätsmoduln der Probe und der Kugel, E und Et, und den entsprechenden 

Querkontraktionszahlen,  und t. 

Die Deformation ist aus geometrischen Gründen wie folgt gegeben: 

 
2 32

*
Hertza F

D D
R RE

     
 

. (1.10) 

Aus diesem Zusammenhang lässt sich eine prinzipielle Gesetzmäßigkeit erkennen. Es gibt 
eine direkte Proportionalität zwischen D3/2 und der Auflagekraft F. 

In Abb. 1.5.A ist eine Deformation D einer ebenen Probe durch eine sehr viel steifere 
Sphäre des Radius R bei einer Auflagekraft F skizziert. Auch der Kontaktradius aHertz wird 
gezeigt. AFM-Messungen können durch die Hertz-Theorie beschrieben werden, nur wenn die 
Auflagekraft sehr viel höher ist als die Adhäsion zwischen Spitze und Probe und somit die 
Adhäsion vernachlässigt werden kann. 

Die von Derjaguin-Müller-Toporov (DMT) 62, 63 und Johnson-Kendall-Roberts (JKR) 64 
entwickelten Theorien tragen im Unterschied zur Hertz-Theorie der Adhäsionskraft Fadh 
Rechnung, wenn auch auf unterschiedliche Weise. 
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Abb. 1.5. Schematische Darstellung der Deformation D einer ebenen Probe durch eine steife Kugel des Radius 
R. Auch der Kontaktradius a der zwei Festkörper wird gezeigt. A) Hertz-Theorie mit der Auflagekraft F. B) 
JKR- oder DMT-Theorie mit Auflagekraft F=0. C) JKR- oder DMT-Theorie mit Auflagekraft F. D) JKR-
Theorie mit negativer Auflagekraft F und negativer Deformation. 

Eine Konsequenz aus der Einbeziehung der Adhäsion ist, dass beim Kontakt von zwei 
Festkörpern auch ohne eine zusätzliche Auflagekraft F eine endliche Kontaktfläche und eine 
Deformation entstehen. Dies ist in Abb. 1.5.B skizziert. Kommt die Auflagekraft F hinzu, 
vergrößert sich die Kontaktfläche, wie in Abb. 1.5.C gezeigt. 

Bei der DMT-Theorie wird die Adhäsionskraft in einem ringförmigen Bereich außerhalb 
der Hertzschen Kontaktfläche angenommen. Bei einer negativen Auflagekraft verringert sich 
die Kontaktfläche, bis sie gleich Null ist. An diesem Punkt erreicht die pull-off-Kraft, d.h. die 
Kraft, die benötigt wird, um die zwei Festkörper zu trennen, ihr Maximum. 

Die JKR-Theorie vernachlässigt im Gegensatz zur DMT-Theorie die weitreichenden 
anziehenden Oberflächenkräfte außerhalb der Kontaktfläche und zieht lediglich die 
kurzreichweitigen Kräfte innerhalb der Kontaktfläche in Betracht. Im Unterschied zur DMT-
Theorie und zur Hertz-Theorie ergeben sich bei negativen Auflagekräften auch negative 
Deformationen, d.h., während der Entlastungsphase der zwei Festkörper bildet sich ein Hals 
(neck) aus, wie in Abb. 1.5.D gezeigt. Die JKR-Theorie verhält sich also hysteretisch und die 
Festkörper trennen sich erst abrupt, wenn die Kontaktfläche den Wert at = 0.63a0 erreicht, 
wobei a0 der Kontaktradius bei F = 0 ist 44. 
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Die Gleichungen für den Kontaktradius a und die Deformation D in Abhängigkeit von der 
Auflagekraft F sowie die Adhäsionskraft Fadh der DMT- und der JKR-Theorie sind in Tabelle 
1.1 zusammengefasst und den Gleichungen der Hertz-Theorie gegenübergestellt, wobei der 
Radius R, der reduzierte Elastizitätsmodul E* und die Adhäsionsarbeit Wadh einbezogen 
werden. 

 Hertz DMT JKR 

a 3

*
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E
  3 2
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E
     2
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*

a F

R RE
  
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 

 
  2 32 2
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adhF RWa

R RE

 

 
 
 

2 62

3 *
adhW aa

R E


  

Fadh 0 2 adhRW  
3

2
adhRW

 

Tabelle 1.1. Die Gleichungen der Hertz-Theorie, der DMT-Theorie und der JKR-Theorie für den Kontaktradius 
a und die Deformation D in Abhängigkeit von der Auflagekraft F sowie die Adhäsionskraft Fadh. R ist der Radius 
der Kugel, E* der reduzierte Elastizitätsmodul (siehe Gl. 1.9) und Wadh die Adhäsionsarbeit. 

 

Die DMT- und JKR-Theorie sind lediglich Annäherungen und können nur unter 
bestimmten Bedingungen angewandt werden. Die DMT-Theorie ist geeignet für Systeme mit 
einem steifen Probenmaterial, kleiner Adhäsion und kleinem Spitzenradius. Die JKR-Theorie 
hingegen ist angebracht bei Systemen mit nachgiebigem Probenmaterial, großer Adhäsion 
und großem Spitzenradius. Als Kriterium, wann die jeweilige Annäherung angebracht ist, 

kann der von Maugis 65 eingeführte Parameter m benutzt werden: 

 
 

2

3 2
0

2.06

*
adh

m

RW

z E
 


, (1.11) 

wobei z0 eine typische atomare Länge ist. 

Hierbei gilt: Für m < 0.1 ist die DMT-Theorie anzuwenden; für m > 1 ist die JKR-Theorie 

geeignet. Für Messsysteme mit 0.1 < m < 1 ist keine der zwei Annäherungen geeignet 44. 

Diese Lücke konnte Maugis mit seiner Theorie 65, 66 schließen und konnte ebenfalls zeigen, 
dass die DMT- und JKR-Theorie Grenzfälle seiner Theorie sind. Er beschrieb die elastischen 

Deformationen aller möglichen Systeme als eine Funktion des Parameters m. 



1. Rasterkraftmikroskopie und Kraft-Abstands-Kurven 

 - 16 - 

Die Maugis-Theorie folgt dem Dugdale-Modell 67, bei dem die Adhäsion wie eine 
zusätzliche konstante Spannung in einer ringförmigen Region c um die Kontaktfläche 
behandelt wird. Das Verhältnis der ringförmigen Region c zum Kontaktradius a wird mit m 
bezeichnet. Mit Hilfe der dimensionslosen Parameter: 

 
2 2 2 23 3

, ,
adhadh adh

a F D
A F D

W RW R K W R K
  

 
 (1.12) 

kann man ein System von parametrischen Gleichungen schreiben. Die Deformation und der 
Kontaktradius sind demnach: 

 2 24
1

3 mD A A m     (1.13) 
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 (1.14) 

und 

  3 2 2 2 21 arctan 1mF A A m m m      (1.15) 

Anhand Gl. 1.13 können die oben beschriebenen Grenzfälle der Maugis-Theorie, die DMT-

Theorie und die JKR-Theorie, hergeleitet werden. Geht m 0 (m ) reduziert sich Gl. 

1.13 zu der in Tabelle 1.1 gezeigten Gleichung der Deformation in der DMT-Theorie (JKR-
Theorie). 

Die Gleichungen 1.13 und 1.14 bilden ein Gleichungssystem, das die Berechnung von m, F 

und   (oder A ) ermöglicht, wenn A  (oder  ) bekannt sind. 

Die Maugis-Theorie zeigt, dass eine exakte Bestimmung des Elastizitätsmoduls der Probe 
und der Adhäsionsarbeit nur durch Kraft-Abstands-Kurven nicht in allen Fällen möglich ist. 
Wie in Gl. 1.7 zu sehen, kann der Elastizitätsmodul aus der Steifigkeit der Probe berechnet 
werden, wenn der Kontaktradius a bekannt ist. Dies ist nicht möglich, da der Kontaktradius a 
auch von der Adhäsionsarbeit abhängig ist, welche aus der pull-off-Kraft bestimmt werden 
kann, nur wenn der Elastizitätsmodul bekannt ist, also die ursprünglich gesuchte Größe. 

Um den Elastizitätsmodul einer Probe nur durch Kraft-Abstands-Kurven bestimmen zu 
können, muss ein Messsystem angestrebt werden, das mit einer der drei Annäherungen 
(Hertz-, DMT-, JKR-Theorie) beschrieben werden kann. 
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1.3. Kalibrierung 

Bis jetzt wurde vorausgesetzt, dass die Federkonstante des Federbalkens, der Radius der 
AFM-Spitze und die Federbalkenverbiegung bekannt sind. Diese Werte sind allerdings erst 
zugänglich, nachdem das Messsystem kalibriert wurde. In dem für die Experimente dieser 
Arbeit verwendeten AFM ist der Piezoversatz in Z-Richtung kalibriert und induktiv gesteuert. 
Damit werden seine üblichen Fehlerquellen, d.h. die Hysterese und das Kriechen, korrigiert 
68. Im folgenden Abschnitt wird die Kalibrierung der oben genannten Werte beschrieben. 

1.3.1. Messung der Federbalkenverbiegung mit dem Lichtzeiger-Prinzip 

Die am häufigsten verwendete Methode zur Messung der Federbalkenverbiegung ist das 
Lichtzeiger-Prinzip 69, 70. Um mit dieser Methode die Federbalkenverbiegung zu messen, wird 
ein Laserstrahl auf der Rückseite des Federbalkens fokussiert, wie bereits in Abb.1.1 gezeigt. 
Der Laserstrahl wird vom Federbalken auf eine 4-Segmente-Diode, einen optischen Positions-
sensor (OPS), reflektiert. Der Aufbau ist in Abb. 1.6. schematisch dargestellt. 

Bei einer Verbiegung oder Torsion des Federbalkens ändert sich der Reflektionswinkel des 

Laserstrahls um das Zweifache der Auslenkung des Federbalkens =d/dX. Ist der Abstand 

zwischen Detektor und Federbalken d, dann bewegt sich der Lichtfleck des Lasers auf der 

Photodiode um die Strecke OPS, gegeben durch: 

 
2

2 tanOPS
t t

FL d
d

E I
    , (1.16) 

wobei Et und It der Elastizitätsmodul und das Trägheitsmoment des Federbalkens sind und 
L seine Länge; der rechte Ausdruck in Gl. 1.16 wird aus geometrischen und mechanischen 
Betrachtungen hergeleitet 43. 

 

Abb. 1.6. Schematische Darstellung der Messung der Federbalkenverbiegung mittels eines Lichtzeigers und 
einer 4-Segmente-Photodiode (OPS). X ist die Abszisse mit dem Ursprung am Punkt, wo der Federbalken 
befestigt ist,  die Verbiegung,  der Verbiegungswinkel, OPS die Verschiebung des Lichtflecks. 
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Die Verbiegung eines Federbalkens ist gegeben durch: 

 
3

3 3OPS
t t

FL L

E I d
    . (1.17) 

Aus Gl. 1.17 kann man schließen, dass die Empfindlichkeit dieser Methode von dem 
Verhältnis der Federbalkenlänge zum Abstand zwischen Federbalken und Detektor L/d 
abhängt. Daher wird diese Methode auch "optischer Hebel" genannt. Bei den üblichen 
Dimensionen eines Federbalkens und eines AFM wird eine Auflösung in der Größenordnung 
von 0.1 Å erreicht 43. 

Die Position des reflektierten Laserstrahls wird mit Hilfe einer segmentierten Photodiode 
bestimmt. Für die Messung einer Verbiegung in Z-Richtung betrachte man die oberen und 
unteren Segment-Paare der Photodiode. Die in den oberen (unteren) Segment-Paaren 
gemessene Spannung, proportional zur Fläche des Lichtflecks auf den jeweiligen Segment-

Paaren, wird UO (UU) genannt. Das gemessene Signal ist    O U O UU U U U  . Ist der 

Federbalken in seiner Ruheposition, wird die Photodiode so justiert, dass 0O UU U U    . 

Wenn der Federbalken sich verbiegt, legt der Lichtfleck eine Distanz auf der Photodiode 
zurück, die nach Gl. 1.17 proportional zur Federbalkenverbiegung ist. Damit verändern sich 
auch die vom Lichtfleck beleuchtete Flächen auf den jeweiligen Segmenten, sowie die 

resultierenden Spannungen UO und UU. Die Differenz der Spannungen U wird also als Maß 

für den zurückgelegten Weg herangezogen. Die Summe der Spannungen  O UU U  bleibt 

gleich und wird zur Normierung der Spannungsdifferenz benutzt. Für laterale Auslenkungen 
gilt das gleiche Prinzip mit einer vertikalen Zweiteilung der Photodiode. Diese Methode ist 
sehr empfindlich, wenngleich einfach, allerdings ist der lineare Bereich begrenzt. Bei zu 

großen Federbalkenverbiegungen ist die Proportionalität zwischen OPS und  nicht mehr 

gegeben, was mit der Form und der Position des Lichtflecks zusammenhängt. Um auch 
größere Verbiegungen messen zu können, werden statt segmentierten Photodioden lineare 
optische Positionssensoren benutzt. 

1.3.2. Kalibrierung der Federbalkenverbiegung 

Die Photodiode liefert den Wert U, der proportional zu OPS und somit zur 

Federbalkenverbiegung  ist: 

 
3OPS

L U

d


   


. (1.18) 

Der zur Umrechnung benötigte Proportionalitätsfaktor, die Sensitivität  hängt nicht nur, 

wie oben gezeigt, mit der Länge des Federbalkens und dem Abstand zwischen Federbalken 
und Photodiode zusammen. Zusätzlich beeinflussen auch die Form und Größe des Lichtflecks 
auf der Photodiode diesen Faktor. Die Sensitivität muss also für jeden Federbalken neu 
bestimmt werden. 

Die Rohdaten der Photodiode U werden beim Drücken der Spitze auf die Probe als 

Funktion des Piezoversatzes Z gemessen. Ist das Verhältnis zwischen dem Piezoversatz Z 
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und der Federbalkenverbiegung  bei einer bestimmten Probe bekannt, kann die Sensitivität 

bestimmt werden. Wie in Abschnitt 1.2.2 erläutert, kann der Zusammenhang zwischen 

Federbalkenverbiegung und Piezoversatz als eff

c

k
Z

k
   geschrieben werden, wobei 

c
eff

c

k k
k

k k



. Ist die Federkonstante der Probe k im Vergleich zur Federkonstante des Feder-

balken kc sehr groß, d.h. k>>kc, dann ist 1eff

c

k

k
  und somit Z  , d.h. die Deformation der 

Probe D=Z- ist null. Die Sensitivität ist also in diesem Fall 
U

Z


 


, die Steigung der 

Auftragung U gegen Z. 

Im Rahmen dieser Arbeit wurden für Referenzmessungen zur Bestimmung der Sensitivität 
die Substratmaterialien herangezogen, also gläserne Objektträger oder Siliziumwafer (siehe 
Kapitel 2 und 3). Obwohl diese Proben sehr viel steifer sind als der Federbalken, kann in den 

Experimenten dieser Arbeit nicht angenommen werden, dass 1eff

c

k

k
 . In anderen Worten 

kann die Deformation der Substrate, wenngleich sehr klein, nicht vernachlässigt werden. In 

allen Experimenten dieser Arbeit wurde die Sensitivität  so gesetzt, dass der aus den Kraft-

Abstands-Kurven berechnete Elastizitätsmodul den Literaturwerten des jeweiligen Substrat-
materials entspricht. Dafür wurde folgende aus der Hertz-Theorie hergeleitete Gleichung 
verwendet (siehe Gl. 1.10): 

 
2 3 2 3

* *
c ck k U

D Z
RE RE

              
. (1.19) 

In Gl. 1.19 werden U und D gemessen, kc ist bekannt (siehe 1.3.3) und E* wird der 

Literatur entnommen. Die einzige Unbekannte (außer dem zu bestimmenden Parameter ) ist 

R. 

Der Spitzenradius ist schwer zu bestimmen. In der Literatur sind Methoden zur 
Bestimmung des Spitzenradius zu finden, z.B. kann das Transmissionselektronenmikroskop 
(TEM) genutzt werden, um unbeschichtete AFM-Spitzen abzubilden und ihre Geometrie zu 
vermessen 71. Bei einer anderen Methode wird die Messung der Coulomb-Kraft oder der 
double-layer-Kraft mittels Kraft-Abstands-Kurven zur Bestimmung des Spitzenradius benutzt 
44. Der Nachteil dieser Methoden ist, dass sie den Spitzenradius mit einem erheblichen Fehler 

bestimmen, d.h. R > 10 nm. Da die Spitzenradien der in dieser Arbeit verwendeten 

Federbalken in einer Größenordnung von 20  10 nm liegen, sind von den existierenden 

Methoden keine befriedigenden Ergebnisse zu erwarten. Anstatt also den Spitzenradius zu 
messen, wurde dieser bei allen Experimenten auf einen plausiblen Wert gesetzt, d.h. 15 bis 
30 nm. 

Die Sensitivität ändert sich mit der Zeit wegen thermischer Abdrift der einzelnen 
Komponenten des Mikroskops. Zudem hat der Federbalken wegen der reflektierenden 
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Beschichtung einen Bimetallcharakter und seine Ruheposition verändert sich bei Temperatur-
schwankungen. Deshalb muss die Kalibrierung der Sensitivität regelmäßig vor Messungen 
wiederholt werden. 

1.3.3. Kalibrierung der Federkonstante des Federbalkens 

Es ist nun möglich die Federbalkenverbiegung  aus den Rohdaten des Mikroskops zu 

bestimmen. Um daraus nach Gl. 1.1, cF k   , die Auflagekraft F zwischen Spitze und 

Probe zu ermitteln, muss die Federkonstante kc des Federbalkens bekannt sein. 

Um diese zu ermitteln, betrachten wir zunächst die Geometrie der im Rahmen dieser Arbeit 
benutzten Federbalken. 

 

Abb. 1.7. Skizze eines Federbalkens der Länge L, der Breite b und der Höhe h. 

Die Federkonstante kc eines rechteckigen Federbalkens kann wie folgt berechnet werden: 

 
3

34
t

c

E h b
k

L
 , (1.20) 

wobei Et der Elastizitätsmodul des Federbalkens und h die Höhe, b die Breite und L die 
Länge des Federbalkens ist, wie in Abb. 1.7 gezeigt. 

Diese Größen sind jedoch bei mikroverfertigten Federbalken schwer zugänglich. Um die 
Reflexionseigenschaften des Federbalkens zu verbessern, wird seine Oberseite beschichtet. 
Dadurch hat der Federbalken den Charakter eines Verbundmaterials und der resultierende 
Elastizitätsmodul ist schwer abzuschätzen. Hinzu kommen Abweichungen in der Geometrie 
des Federbalkens oder Defekte bei der Zusammensetzung des Materials einzelner 
Federbalken, welche die Federkonstante maßgeblich beeinflussen. 

Hutter und Bechhoefer 72 stellten eine Methode vor, mit der die Federkonstante des Feder-
balkens direkt mit Hilfe des Mikroskops und zerstörungsfrei gemessen werden kann. 
Wechselwirkt die Messsonde nicht mit der Probe, d.h., wenn die AFM-Spitze weit von der 
Probenoberfläche entfernt ist, zeigt der Federbalken aufgrund des thermischen Rauschens 
Schwankungen in der Federbalkenverbiegung. Wird der Federbalken als harmonischer 

Oszillator betrachtet, hängen die Masse M und die Resonanzfrequenz 0 wie folgt mit der 

Federkonstante kc zusammen: 
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 2
0

ck

M
  . (1.21) 

Das Potential V eines eindimensionalen harmonischen Oszillators als Funktion der 

Federbalkenverbiegung  ist: 

   2 2
0

1

2
V M    . (1.22) 

Da der Federbalken im Gleichgewicht mit seiner Umgebung steht, kann der Effektivwert 
der potentiellen Energie mit der kinetischen Energie gleichgesetzt werden: 

 2 2
0

1 1

2 2 BM k T   , (1.23) 

wobei kB die Boltzmann-Konstante und T die Temperatur ist. 

Mit Gl. 1.21 kann die Federkonstante kc wie folgt ausgedrückt werden: 

 
2

B
c

k T
k 


. (1.24) 

Um den Beitrag der thermischen Schwingungen auszuwerten, wird das 
Leistungsdichtespektrum der Schwankungen der Federbalkenverbiegung nahe der 

Resonanzfrequenz 0 aufgenommen. In Abwesenheit anderer Rauschquellen nimmt das 

Leistungsdichtespektrum die Form einer Lorentz-Kurve an. Die Fläche der Leistungsdichte P 
ist ein Maß der Leistung der thermischen Federschwingungen. Da P dem quadratischen Mittel 

der Federbalkenverbiegung 2 gleicht, kann Gl. 1.24 umformuliert werden zu: 

 B
c

k T
k

P
 . (1.25) 
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2. Mechanische Doppelschichten 

In Abschnitt 1.2 wurde das Prinzip der Messung der mechanischen Eigenschaften einer 
Probe mittels AFM-Kraft-Abstands-Kurven erläutert. Über eine Messsonde, die AFM-Spitze, 
wird eine Kraft auf die zu untersuchende Probe ausgeübt und der Widerstand des Festkörpers 
über die Position der Messsonde ermittelt. Das gemessene Volumen des Probekörpers ist der 
Bereich, in dem sich das Kraftfeld der Sonde ausbreitet und ist von der Größe der Kontakt-
fläche zwischen Sonde und Probe sowie von der aufgewendeten Kraft abhängig. 

Ebenso in Kapitel 1.2 wurden die Theorien der Kontaktmechanik beschrieben, die für die 
Auswertung der Messung der mechanischen Eigenschaften von Bedeutung sind, namentlich 
die Hertz-, die DMT- und die JKR-Theorie. Diese Theorien sind nur gültig, wenn das 
gemessene Volumen homogen ist, d.h. wenn die Probe keine Grenzfläche beinhaltet. Umfasst 
das gemessene Volumen zwei Phasen der Probe mit unterschiedlichen Elastizitätsmoduln, 
können nur die mechanischen Eigenschaften der gesamten Probe und nicht ihrer Bestandteile 
gemessen werden. Eine solche Probe bezeichnet man als mechanische Doppelschicht 73. Es 
gibt keine Theorie, die ermöglicht, die Elastizitätsmoduln der Bestandteile über die Geometrie 
der mechanischen Doppelschicht zu bestimmen. 

 

Abb. 2.1. Schematische Darstellung der Messung der mechanischen Eigenschaften einer Doppelschicht, 
bestehend aus Substrat (mit dem Elastizitätsmodul Es) und Polymerfilm (Ef), am Beispiel zweier Schichtdicken 
t1 und t2, wobei t1 > t2. Die Messung wird bei zwei Auflagekräften skizziert, wobei F1 < F2. Im Fall des dicken 
Films und der kleineren Auflagekraft (t1, F1) liegt das gemessene Volumen innerhalb des Films, und das Substrat 
hat keinen Einfluss auf die Messung. Wird die Auflagekraft erhöht (t1, F2) beinhaltet das gemessene Volumen 
die Grenzfläche Film/Substrat und das Substrat beeinflusst die Messung. Im Fall des dünneren Films beinhaltet 
das gemessene Volumen das Substrat auch bei kleinen Auflagekräften (t2, F1). Nimmt die Auflagekraft weiter zu 
(t2, F2), wird der Anteil des Substrats im gemessenen Volumen größer und die Eigenschaften der Doppelschicht 
werden denen des Substrats ähnlicher. 

Um mechanische Doppelschichten quantitativ zu untersuchen, wurde zunächst der 
einfachste Probenaufbau gewählt: ein nachgiebiger dünner Polymerfilm mit dem 
Elastizitätsmodul Ef auf einem steifen, ebenem Trägermaterial mit dem Elastizitätsmodul Es 
(Ef < Es). Da die Grenzfläche in diesem Fall senkrecht zur Auflagekraft ist, reduziert sich die 
Beschreibung der Probengeometrie auf einen Parameter, die Filmdicke t. Die 
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Probengeometrie im Querschnitt ist am Beispiel von zwei Schichtdicken t1 und t2 in Abb. 2.1 
skizziert, wobei t1 > t2 ist. 

Ebenfalls in Abb. 2.1 ist die Deformation der mechanischen Doppelschicht für zwei 
verschiedene Auflagekräfte, F1 und F2, skizziert, wobei F1 < F2 ist. Betrachtet man den Fall 
einer dicken Schicht und einer kleinen Auflagekraft (t1, F1), sieht man, dass lediglich der Film 
deformiert wird und dass das gemessene Volumen die Polymer/Substrat-Grenzfläche nicht 
beinhaltet. Der Film ist also so dick und die Auflagekraft so klein, dass der Film das Substrat 
vollständig mechanisch abschirmen kann und es werden lediglich die mechanischen 

Eigenschaften des Films gemessen, d.h. nach Gl. 1.10 

2 3

1
*
f

F
D

E

 
   
 

. Nimmt die Kraft jedoch 

zu (t1, F2), reicht das gemessene Volumen in das Substrat hinein. Der Film schirmt also das 
Substrat nicht mehr vollständig ab, und die mechanischen Eigenschaften der Doppelschicht 
resultieren aus denen beider Bestandteile. Die Gewichtung der Beiträge hängt von der 
Auflagekraft, von der Dicke des Films und von den mechanischen Eigenschaften der 
Bestandteile selbst ab. Auch die Wechselwirkung zwischen den zwei Phasen an der 
Grenzfläche, d.h. ihre Adhäsion, bestimmt, in wie fern die Kraft zum Substrat weitergeleitet 
wird. Dieser Faktor wird erst im letzten Kapitel dieser Arbeit untersucht. 

Betrachtet man nun den Fall einer dünnen Schicht (t2), wird deutlich, dass die Auflagekraft, 
ab der das Substrat zur Gesamtdeformation beiträgt, kleiner ist als im Fall einer dicken 
Schicht. 

Da Größe und Form des gemessenen Volumens als Funktion der Auflagekraft nicht 
bestimmbar sind, muss eine bestimmbare Größe herangezogen werden, mit deren Hilfe man 
den Anteil der einzelnen Elastizitätsmoduln am resultierenden Modul bemessen kann. Als 
Größe eignet sich hierfür das Verhältnis der Deformation zur Schichtdicke, D/t, oder das 
Verhältnis des Kontaktradius zur Schichtdicke, a/t. 

Diese Wahl wird nachvollziehbar, wenn man sich den Polymerfilm als mechanische 
Abschirmung des Substrats vorstellt. Die Wirksamkeit dieser Abschirmung nimmt mit 
zunehmender Deformation oder mit abnehmender Filmdicke ab. 

Ist das Verhältnis D/t groß, dominiert das Substrat die mechanischen Eigenschaften der 

Doppelschicht, d.h. E  Es, und man spricht von Substrat-dominierten Messungen. Beim 

Grenzfall t  0, d.h. blankes Substrat, geht D/t   und E = Es. 

Ist das Verhältnis D/t klein, dominiert das Polymer die mechanischen Eigenschaften der 

Doppelschicht, d.h. E  Ef, und man spricht von Polymer-dominierten Messungen. Beim 

Grenzfall t  , d.h. bulk-Polymer, geht D/t  0 und E = Ef.
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2.1. Bestehende Modelle 

Um die Deformation einer Doppelschicht quantitativ zu bestimmen und sie mit den 
mechanischen Eigenschaften der Bestandteile Es und Ef und mit der Schichtdicke t in 
Beziehung zu bringen, wurden bereits einige semiempirische Gleichungen entwickelt. 

Einer dieser Gleichungen wurde von Tsukruk 74 präsentiert. Die Tsukruk-Gleichung 
drückt das Verhältnis des gemessenen Kontaktradius a zu dem Hertz Radius aHertz als eine 
Funktion der Elastizitätsmoduln der Bestandteile der mechanischen Doppelschicht und der 
Schichtdicke t aus: 
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1 4
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2
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Hertz
Hertz

J t aa

a t a

  
  

, (2.1) 

wobei J das Verhältnis der reduzierten Elastizitätsmoduln der Bestandteile ist 

( * *

f sJ E E ). Der Hertz-Radius aHertz ist der Kontaktradius der nach der Hertz-Theorie in 

Abwesenheit des Substrats entstehen würde und ist durch Gl. 1.8 gegeben ( 3
*Hertz

RF
a

E
 ). 

Da der Zusammenhang 2D a R  (siehe Gl. 1.10) nur von der Geometrie der Messsonde 

abhängt, ist er auch für Messungen von mechanischen Doppelschichten gültig. Also kann 
Gl. 2.1 umgeschrieben werden zu: 
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2 3

*Hertz

F
D

RE

   
 

. 

Eine weitere Gleichung wurde von Doerner und Nix 75 für spezielle Doppelschichten 
vorgeschlagen, und später von King 76 verallgemeinert. Die grundsätzliche Idee dieses 
Ansatzes ist es, den Elastizitätsmodul einer mechanischen Doppelschicht als Summe der 
gewichteten Elastizitätsmoduln des Films Ef und des Substrats Es auszudrücken. Der 

Gewichtungsfaktor ist in diesem Fall exp Dt

D

  
 

, so dass der Kehrwert des Moduls wie 

folgt geschrieben wird: 

 
* * *

1 1 1
1 exp expD D

f s

t t

E E D E D

                  
. (2.3) 

Der Parameter D berücksichtigt die Wechselwirkungen zwischen dem Film und dem 

Substrat. Je stärker der Film auf dem Substrat adsorbiert ist, desto effektiver wird die Kraft an 

das Substrat weitergeleitet, und desto kleiner ist D. Dieser Parameter wird für ein 
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Materialpaar als konstant angenommen, muss allerdings experimentell bestimmt werden, da 

es keine Theorie gibt, die den Wert des Parameters D zu bestimmen ermöglicht. 

Weitere Gleichungen sind in der Literatur zu finden, die ebenfalls den Elastizitätsmodul E 
der Doppelschicht als Kombination der Moduln Ef und Es beschreiben 77, 78. Sie folgen alle 
der Form: 

    * * * *
s f sE E E E x    , (2.4) 

wobei (x) eine Gewichtungsfunktion ist, und x entweder das Verhältnis D/t oder a/t ist. 

Hier werden drei exemplarische Funktionen dieser Form eingeführt. 

Die einfachste ist die lineare Funktion mit ( ) (1 )x x   : 

   * * * * 1s f sE E E E x    . (2.5) 

Die zweite ist die so genannte Gao-Funktion 79 mit der Gewichtungsfunktion Gao(x): 

 
 

2
2

2 1 1 2
arctan ln(1 )

2 1 1Gao

x
x

x x

           
, (2.6) 

wobei  die Querkontraktionszahl ist. 

 

Die dritte Funktion ist die von Kovalev 80: 
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. (2.7) 

Diese Funktion hängt von zwei Parametern ab,  und , die experimentell bestimmt werden 

müssen und durch keine physikalische Größe, wie z.B. die Schichtdicke t, bestimmbar sind. 

Die Benutzung vieler freier Parameter ist eine häufig festgestellte Beeinträchtigung anderer 
vorgeschlagenen Gleichungen 81, 82. Sie werden in dieser Arbeit nicht näher untersucht, weil 
sie ähnliche Nachteile wie die Doerner- bzw. Kovalev-Gleichung aufweisen. 

2.2. Theoretische Analyse 

Im vorherigen Abschnitt wurden die wichtigsten bestehenden Gleichungen zur Beschrei-
bung der mechanischen Eigenschaften von Doppelschichten erläutert. Ihre Validität wird in 
dieser Arbeit sowohl experimentell als auch theoretisch überprüft. Letztere Überprüfung ist 
Thema dieses Abschnitts. 

Die einfachste Voraussetzung, die von einer geeigneten Gleichung berücksichtigt werden 
muss, ist, dass der Wert des Elastizitätsmoduls der Doppelschicht immer zwischen den 

Werten der Elastizitätsmoduln der Bestandteile liegen muss, d.h. Es  E  Ef. 

Des Weiteren müssen von einer geeigneten Gleichung die Grenzfälle einer mechanischen 
Doppelschicht berücksichtigt werden. Geht die Filmdicke t des Films gegen Null, dann 
tendieren die mechanischen Eigenschaften der Doppelschicht zu denen des Substrats. Geht 
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die Filmdicke gegen Unendlich, dann tendieren die mechanischen Eigenschaften der Doppel-

schicht zu denen des Filmmaterials, d.h. E  Ef für t   und E  Es für t  0. Diese 

Grenzfälle muss jede geeignete Gleichung ergeben. 

Betrachtet man die Lineare Gleichung (Gl. 2.5) und deren Gewichtungsfunktion 

1
D D

t t
        
   

, wird folgendes klar: 

1. Für t   oder D  0 geht 1 und E  Ef. 

2. Für t  0 oder D   geht   -  und E  , sollte aber   0 und E  Es. 

Dieses Verhalten lässt sich in Abb. 2.2 erkennen, wo der von der linearen bzw. 
Gao-Gleichung ergebene Elastizitätsmodul gegen das Verhältnis D/t aufgetragen ist. 

Damit kann diese Gleichung die Deformationen einer Doppelschicht mit einem sehr 
dünnen Film oder bei sehr großen Deformationen nicht beschreiben. 

Das Gleiche gilt für die Gao-Gleichung (Gl. 2.4 mit 2.6), welche die richtige Tendenz nur 
dann zeigt, wenn die Filmdicke t sehr viel größer ist als die Deformation. Für den Grenzfall 

D/t   wird der Elastizitätsmodul unendlich, wie in Abb. 2.2 zu sehen. 

 

Abb. 2.2. Abhängigkeit des Elastizitätsmoduls vom Verhältnis der Deformation zur Schichtdicke D/t nach der 
linearen und der Gao-Gleichung. Der Grenzfall D/t  0 wird von beiden Gleichungen physikalisch richtig 
beschrieben (E  Ef). Der Grenzfall D/t   ergibt bei beiden Gleichungen E  , was physikalisch sinnlos 
ist, da E  Es muss. 

Wird die Tsukruk-Gleichung (Gl. 2.1 und 2.2) in den oben genannten Grenzfällen 
betrachtet, stellt man fest, dass sie die Randbedingungen erfüllt, jedoch nur in einem 
beschränkten Bereich. Die Gleichung wurde aus Messungen auf mechanischen 
Doppelschichten hergeleitet, die aus Materialien mit sehr unterschiedlichen 
Elastizitätsmoduln (0.01 < Ef / Es < 0.1) bestanden. In Abb. 2.3 wird das Verhältnis a/aHertz 
bei verschiedenen Filmdicken und für Werte von Ef / Es zwischen 10-3 und 1 gezeigt. 
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Abb. 2.3. Die durch die Tsukruk-Gleichung berechneten Verhältnisse der Kontaktradii a/aHertz in Abhängigkeit 
des Verhältnisses der Elastizitätsmoduln der beteiligten Materialien, Ef/Es. Das Ergebnis, dass a/aHertz > 1, ist 
physikalisch sinnlos, da die Doppelschicht nicht nachgiebiger als das Polymer sein kann. 

Da Es größer ist als Ef, muss der Kontaktradius a immer kleiner als aHertz sein, da das 
steifere Substrat die Deformation und damit den Kontaktradius a herabsetzt. Mit steigender 
Filmdicke steigt der Wert von a/aHertz, da der Einfluss des Substrats bei dickeren Schichten 
nachlässt. Ist der Film sehr dick, wird das Substrat vollständig abgeschirmt und a ist gleich 

aHertz. Für Ef/Es  1 zeigt aber die Tsukruk-Gleichung nicht die oben beschriebene Tendenz 

und a/aHertz wird größer als 1, d.h. der Einfluss des Substrats würde die Probe nachgiebiger 
machen, was unphysikalisch ist. Zusammenfassend ist die Tsukruk-Gleichung nützlich nur für 
kleine Ef/Es Verhältnisse und ergibt keinen physikalischen Sinn für Ef/Es > 0.1. Deswegen 
kann sie nicht als allgemein gültiger Ansatz angesehen werden. 

 

Die Gleichungen von Dörner und Kovalev zeigen das geforderte Verhalten für die 

Grenzfälle D/t   und D/t  0 bei allen Verhälnissen von Ef und Es und können somit 

uneingeschränkt zum Fitten experimenteller Daten benutzt werden. 

Für die Doerner-Gleichung (Gl. 2.3) wird allerdings ein zusätzlicher Parameter D 

eingeführt, der die Adhäsion zwischen Film und Substrat berücksichtigt und muss für jedes 
Film/Substrat-Paar experimentell bestimmt werden. Will man den Fit zur Bestimmung einer 
der Eigenschaften der Probe verwenden, d.h. Ef, Es oder t, so kann die Doerner-Gleichung 
nicht direkt angewendet werden. Um den zusätzlichen Parameter zu bestimmen, muss zuvor 
eine Referenzmessung auf einer Probe mit bekannter Geometrie und bekannten 
Elastizitätsmoduln der Bestandteile gemacht werden. Ist dies nicht möglich, so kann die 

Doerner-Gleichung nicht verwendet werden, da es keine Möglichkeit gibt, D theoretisch zu 

bestimmen. 

Ein ähnliches Problem ergibt sich bei der Kovalev-Gleichung. Durch die Einführung von 

zwei zusätzlichen Parametern  und , die ebenso nur experimentell bestimmt werden 

können, ist der Nutzen der Gleichung stark reduziert.
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2.3. Experimentelle Analyse bestehender Modelle 

Um bestehende Gleichungen zur Auswertung von Doppelschichtmessungen zu überprüfen, 
wurden 10 Proben präpariert und mittels AFM-Kraft-Abstands-Kurven untersucht. Da in 
erster Linie die Abhängigkeit der mechanischen Eigenschaften von der Schichtdicke 
untersucht werden sollte, wurde nur die Filmdicke t variiert und nicht die Elastizitätsmoduln 
der Bestandteile. Die 10 Proben decken den relevanten Filmdickenbereich von 10 nm bis über 
400 nm ab. 

2.3.1. Probenpräparation und experimenteller Aufbau 

Als Präparationstechnik wurde die Rotationsbeschichtung (spin coating) aus Lösung 
gewählt. Bei dieser Technik lässt sich die wichtigste Größe in diesem Experiment, die 
Schichtdicke t, direkt und reproduzierbar über die Konzentration des Polymers in Lösung c0 

und über den Zusammenhang 1 2 1 3
0t c  kontrollieren, wobei  die Winkelgeschwindigkeit 

und  die Viskosität der Lösung ist 83. 

Als Polymer für den nachgiebigen Film wurde aus mehreren Gründen Poly(n-
butylmethacrylat) (PnBMA) gewählt: 

1. Dünne (10 - 100 nm) und ultradünne (1 - 10 nm) gut adsorbierte Filme lassen sich 
durch Rotationsbeschichtung aus Lösung reproduzierbar bilden. 

2. Ein geringer Elastizitätsmodul des Polymers ist beabsichtigt, um die mechanischen 
Eigenschaften des Films und des Substrats so unterscheidbar wie möglich zu machen. 
Ein Polymer, das sich bei Raumtemperatur im glasigen Zustand befindet 
(Tg >> 25° C), wäre dafür zu steif. Ein Polymer, das sich bei Raumtemperatur im 
gummielastischen Zustand befindet (Tg << 25° C), würde schon bei sehr kleinen 
Auflagekräften plastisch deformiert werden 84, 85, was in diesen Experimenten zu 
vermeiden ist, da nur elastische Deformationen untersucht werden. Da die 
Glasübergangstemperatur von PnBMA 22° C beträgt, befindet sich das Polymer bei 
Raumtemperatur im Übergangsbereich und hat den gewünschten niedrigen 
Elastizitätsmodul, ohne bei geringen Auflagekräften plastisch deformiert zu werden. 

3. Zusätzlich hat PnBMA einen sehr breiten Übergangsbereich 84 (T  70 K) und 

Änderungen des Elastizitätsmoduls aufgrund von Temperaturschwankungen ( 3 K) 

können vernachlässigt werden. 
4. Die mechanischen Eigenschaften von bulk-PnBMA sind wohl bekannt und wurden 

zudem bereits im Detail mittels AFM-Kraft-Abstands-Kurven untersucht 84, 86. 
 

Das Polymergranulat wurde von Scientific Polymer Products (Ontario, NY, USA) bezogen. 
Nach Angaben des Herstellers ist das Molekulargewicht MW = 319 kg/mol, die Polydispersität 

MW/MN  2.58 und die Glasübergangstemperatur Tg = 22 °C. Das Lösungsmittel Toluol 

wurde von Merck (KgaA, Darmstadt) bezogen (Uvasol, Reinheit  99,9 %). 
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Als Substrat wurden Deckgläser des Herstellers Menzel-Gläser (Glasbearbeitungswerk 

GmbH & Co. KG, Braunschweig) verwendet (20  20  0.15 mm3), mit dem Elastizitäts-

modul Es = 72 GPa, der Querkontraktionszahl s = 0.27 (siehe Ref. 43) und einer Rauhigkeit 

von 2 nm. 

Für die Herstellung der Doppelschichtproben wurden zunächst die Substrate gereinigt und 
mit Toluol abgespült. PnBMA wurde in Toluol gelöst mit einer Anfangskonzentration von 
c0 = 0.08 g/ml. Ein Polymerfilm wurde aus 100 µl dieser Lösung durch Rotations-

beschichtung mit einer Winkelgeschwindigkeit  = 2400 rpm für 1 min auf ein Substrat 

abgeschieden. Es wurde darauf geachtet, dass der Film das Substrat gleichmäßig bedeckt. Um 
weitere Proben mit einer schrittweise abnehmenden Filmdicke zu erhalten, wurde die Lösung 
nach jeder Rotationsbeschichtung um 10 % verdünnt. Von den 40 so entstandenen Proben 
wurden für die Messungen 10 ausgewählt, welche folgende Schichtdicken hatten: 10, 18, 26, 
38, 50, 60, 67, 110, 190 und 430 nm. 

Um sicher zu sein, dass die Proben frei von inneren Spannungen und Lösungsmittel sind, 
wurden sie eine Woche unter Umgebungsbedingungen getrocknet. Auf ein zusätzliches Aus-
lagern der Probe bei erhöhten Temperaturen wurde verzichtet, da sich das Polymer bei Raum-
temperatur bereits im Übergang zum gummielastischen Zustand befindet. 

Um die Filmdicke t zu bestimmen, wurde eine Topographieaufnahme über einen Kratzer 
im Polymerfilm durchgeführt. Um sich der Gleichmäßigkeit des Films zu vergewissern, 
wurde diese Messung an verschiedenen Stellen der Probe wiederholt. Die Filmdicke konnte 

mit einem Fehler von  3 nm festgestellt werden. 

Für alle Messungen wurde derselbe Federbalken verwendet (Pointprobe NCL von 
Nanosensor, Wetzlar-Blankenfeld). Die Federkonstante betrug kc = 37 N/m und die 

Siliziumnitridspitze mit Et = 245 GPa und t = 0.27 (siehe Ref. 43) hatte einen abgeschätzten 

Spitzenradius R von 255 nm. Es wurden auf jeder Probe 100 Kurven auf einer Fläche von 

30  30 µm2 mit einer Frequenz von 1 Hz aufgenommen. Die maximale Auflagekraft betrug 

5.5 µN, was einer Federbalkenverbiegung von 150 nm entspricht. Einzelne zu unregelmäßige 
Kurven mussten verworfen werden. Für die hier gezeigten Durchschnittskurven wurden 
mindestens 80 Kurven einer Messung gemittelt. 

Zusätzlich zu den Doppelschichtproben wurden unter gleichen Messbedingungen 
Referenzmessungen auf blankem Substrat durchgeführt. Mit den Literaturwerten der 
mechanischen Eigenschaften der AFM-Spitze und des Substrats kann der reduzierte Modul 
des Substrats auf 80 GPa festgesetzt werden. Da nun der reduzierte Elastizitätsmodul bekannt 

ist, kann die Sensitivität , wie in Abschnitt 1.3.2 beschrieben, nach Gl. 1.19 bestimmt 

werden. 
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2.3.2. Auswertung 

Auf den 10 Proben, die im vorherigen Abschnitt beschrieben worden sind, wurden Kraft-
Abstands-Kurven aufgenommen und gemittelt. Mit Hilfe von Gl. 1.4 wurden aus den 
gemittelten Kraft-Abstands-Kurven die Deformation-Verbiegungs-Kurven berechnet, die in 
Abb. 2.4 zusammen mit einer Referenzmessung auf Glas gezeigt sind. Der Hertz-Fit der 
Referenzkurve auf Glas ist in Abb. 2.4 als blaue Linie gezeigt. 

 

Abb. 2.4. Auftragung der gemittelten experimentellen Deformation-Verbiegungs-Kurven, wobei Messkurven auf 
homogenen Proben, d.h. auf Glas (schwarze Quadrate) und auf der Probe mit t = 430 nm (gelbe Quadrate) mit 
der Hertz-Gleichung gefittet wurden (blaue Linien). Doppelschichtmessungen (Kreise, siehe Farblegende für die 
Schichtdicke t) ergeben Deformationen, die zwischen denen von Glas und bulk-PnBMA liegen, zeigen also ein 
mechanisches Mischverhalten. 

Die Deformationskurven zeigen den erwarteten Verlauf in Abhängigkeit von der 
Schichtdicke t. Bis 40 nm Filmdicke sind die mechanischen Eigenschaften des Substrats 
dominant und die Deformation ist dementsprechend immer klein. Bei dickeren Filmen 
(t > 40 nm) verlieren die mechanischen Eigenschaften des Substrats an Dominanz und der 
nachgiebige Polymerfilm kann tiefer deformiert werden. Bei zunehmender Filmdicke wird 
das Substrat stärker abgeschirmt, bis das Polymer so dick ist (t = 430 nm), dass das Substrat 
die mechanischen Eigenschaften der Probe nicht mehr beeinflusst und die Probe als homogen 
betrachtet werden kann. Unerwartet hingegen, und somit ein beachtenswertes Ergebnis dieser 
Messung, ist die Lücke in der Abfolge der Kurven. Bis zu einer Schichtdicke von 40 nm 
nimmt die Deformation mit der Auflagekraft nur in geringem Maße zu, da die mechanische 
Abschirmung des Substrats durch den Film in diesem Schichtdickenbereich kaum stattfindet. 
Ab einer Schichtdicke von 70 nm ist diese Abschirmung wirksam und das Substrat beeinflusst 
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erst bei sehr großen Auflagekräften die mechanischen Eigenschaften der Probe, allerdings in 
geringem Maße. Bei Schichtdicken zwischen 40 und 70 nm ist der Verlauf der Kurve und 
insbesondere ihre Steigung bei kleinen Auflagekräften sehr stark von der Schichtdicke 
abhängig und die Deformationen unterscheiden sich stark von denen auf Substrat- bzw. 
Polymer-dominierten Proben. In diesen Messungen haben kleine Schichtdickenvariationen 
innerhalb einer Probe zu einer starken Streuung der Messkurven geführt. 

Die Probe mit dem dicksten Polymerfilm (t= 430 nm) verhält sich bis zu einer maximalen 
Deformation von 25 nm wie homogenes Polymer und kann als Referenzmessung auf bulk-
Polymer herangezogen werden. Wird sie nach der Hertz-Theorie (Gl. 1.10) gefittet, ergibt 

sich der reduzierte Elastizitätsmodul des Polymers E*f = 5.6  0.3 GPa, was einem 

Elastizitätsmodul Ef = 3.14  0.2 GPa entspricht, wenn als Querkontarktionszahl des 

Polymers f = 0.5 angenommen wird. Der Hertz-Fit ist in Abb. 2.4 als blaue Linie gezeigt. 

Die gute Übereinstimmung des Hertz-Fits mit der experimentellen Kurve bestätigt, dass die 
Hertz-Theorie für die Messungen auf homogenen Proben gültig ist. Insbesondere kann die 
Adhäsion zwischen Spitze und Probe vernachlässigt werden und die Messonde kann als eine 
Halbkugel angenommen werden. Der in diesem Experiment gemessene Elastizitätsmodul 
liegt über 1 GPa, dem Wert, der von Cappella et al. 84, 86 gemessen wurde. Dieser höhere 
Elastizitätsmodul ist aber nachvollziehbar, wenn die Probenpräparation in Betracht gezogen 
wird. Scheidet man einen Polymerfilm durch Rotationsbeschichtung ab, werden die Polymer-
segmente durch die Zentrifugalkraft ausgerichtet und verstreckt. Opdahl et al. führten 
Messungen des Elastizitätsmoduls von elastisch verstrecktem (bis 10 % Dehnung) high-
density-Polyethylen (HDPE) durch und konnte eine Steigerung des Moduls um 300 % 
zeigen 87. Eine Versteifung des Polymers in dieser Größenordnung durch die Rotations-
beschichtung ist also nachvollziehbar. 

Da nun alle Größen (Ef, Es und t) bekannt sind, welche für die in Abschnitt 2.1 eingeführten 
Gleichungen benötigt werden, können diese Gleichungen anhand der experimentellen Kurven 
überprüft werden. Die theoretischen Nachteile der Gao- und der linearen Gleichung konnten 
bereits im vorhergehenden Abschnitt gezeigt werden. Die Tsukruk-Gleichung ist zwar für 
bestimmte Verhältnisse von Ef und Es nicht sinnvoll (Ef/Es > 0.1), kann aber für dieses 
Experiment benutzt werden, da Ef/Es = 0.05. 

Zunächst müssen die auf verschiedenen Proben gemessenen Deformationen (Abb. 2.4) 
nach Gl. 1.10 in die Kontaktradien a umgerechnet werden. In Abb. 2.5 sind die Kontaktradii 
der Messungen auf Proben mit 10 nm (braun), 67 nm (orange) und 430 nm (gelb) dicken 
Filmen gegen die Federbalkenverbiegung aufgetragen. Zudem sind dort die mit der Tsukruk-

Gleichung berechneten Kurven des Kontaktradius a gegen die Federbalkenverbiegung  für 

tfit = 10 nm (braune durchgezogene Linie) und tfit = 67 nm (orangene durchgezogene Linie) 
gezeigt. 
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Abb. 2.5. Experimentell bestimmter Kontaktradius a der Doppelschichten mit t = 18 nm (braun), t = 67 nm 
(orange) und t = 430 nm (gelb) gegen die Federbalkenverbiegung . Die Kontaktradii der Proben mit t = 18 nm 
und t = 67 nm wurden mit der Tsukruk-Gleichung gefittet (gestrichelte Linien), wobei tfit freier Parameter war. 
Dazu ist die Tsukruk-Gleichung für tfit = t aufgetragen (durchgezogene Linien). 

Es ist offensichtlich, dass die Tsukuruk-Gleichung den Kontaktradius überschätzt, was 
bereits von Tsukruk festgestellt wurde 80. Die berechnete Kurve mit tfit = 10 nm liegt näher bei 
der experimentellen Kurve mit t = 67 nm. Die berechnete Kurve mit tfit = 67 nm deckt sich 
mit der experimentellen Kurve mit t = 430 nm. Die berechnete Kurve mit tfit = 430 nm deckt 
sich ebenfalls mit der experimentellen Kurve mit t = 430 nm, was zugunsten der 
Übersichtlichkeit nicht gezeigt wird. 

Ebenfalls in Abb. 2.5 ist der Fit mit der Tsukruk-Gleichung (gestrichelte Linien) und mit 
dem freien Fit-Parameter tfit für die experimentellen Kurven mit t = 10 nm (braun) und 
t = 67 nm (orange) gezeigt. Der Fit ergibt für die experimentelle Kurve mit t = 10 nm die 
Dicke tfit = 0.04 nm und für die experimentelle Kurve mit t = 67 nm die Dicke tfit = 20 nm. 
Die Schichtdicke wird also erheblich unterschätzt. 

Hinzu kommt, dass der Fit mit der Tsukruk-Gleichung nicht in der Lage ist, den Verlauf 
der experimentellen Kurve wiederzugeben. Entweder wird der Kontaktradius bei kleinen Auf-
lagekräften überschätzt oder bei großen Auflagekräften unterschätzt und ein Fit der ganzen 
Kurve ist unmöglich. 

Nachdem alle experimentellen Kurven mit der Tsukruk-Gleichung gefittet wurden, konnten 
die Verhältnisse tfit/t gegen die Schichtdicke t aufgetragen werden, wobei tfit die vom Fit 
ergebene Schichtdicke und t die experimentell bekannte Schichtdicke ist. Das Ergebnis ist in 

Abb. 2.6 gezeigt. Die experimentellen Kurven wurden einmal im Abschnitt 0 <  < 100 nm 

(schwarz) und ein zweites mal im Abschnitt 0 <  < 50 nm (grau) gefittet. Da sich die 

experimentelle Kurve der Probe mit t = 190 nm bis  = 50 nm nicht von einer Kurve auf 
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homogenem Polymer unterscheidet, wurde diese nur einmal bis  = 100 nm gefittet. Wäre die 

Tsukruk-Gleichung in der Lage, die richtigen Werte für die Schichtdicke zu ermitteln, dann 
wären die Punkte in Abb. 2.6 konstant bei 1. 

 

Abb. 2.6. Verhältnis tfit/t gegen die experimentelle Schichtdicke t. Die jeweiligen Werte von tfit entstammen dem 
Fit der experimentellen Kurven auf Proben mit der Schichtdicke t mit der Tsukruk-Gleichung. Der Fit wurde für 
zwei verschiedene Abschnitte der experimentellen Kurven, 0 <  < 50 nm (grau) und 0 <  < 100 nm (schwarz), 
durchgeführt. Die Fehlerbalken zeigen das Intervall, in dem tfit variiert werden muss, um 90 % der Messpunkte 
durch den Fit beschreiben zu können. 

Die Fehlerbalken entsprechen den Werten tfit/t, wobei 2tfit eine Intervallbreite angibt, in 

der sich tfit bewegen muss, damit 90 % der Messpunkte sich zwischen den Kurven befinden, 

die mit tfit + tfit und tfit - tfit berechnet werden. Die Fehlerbalken spiegeln also wieder, wie 

gut die Form der experimentellen Kurve durch den Fit beschrieben werden kann: Wenn die 

Kurve sehr gut wiedergegeben werden kann, ist tfit sehr klein. Betrachtet man den Fehler tfit 

in diesem Experiment, welcher bis zu 7 % beträgt, ist erkennbar, dass die Tsukruk-Gleichung 
selbst kleinere Abschnitte der experimentellen Kurve nicht gut wiederzugeben vermag. 

Zusammenfassend ist die Tsukruk-Gleichung keine zuverlässige Methode, um Messungen 
auf mechanischen Doppelschichten auszuwerten. 

 

Um alle anderen, in Abschnitt 2.1 erwähnten Gleichungen anhand der experimentellen 
Ergebnisse zu überprüfen, müssen die Kraft-Abstands-Kurven in Modul-Verbiegungs-Kurven 
umgerechnet werden. Der reduzierte Elastizitätsmodul von Messungen auf homogenen 

Proben (Substrat und t = 430 nm) konnte mit Hilfe von 
3 2

*
F

E
RD

  (vgl. Gl. 1.10) 

berechnet werden. Um den reduzierten Elastizitätsmodul in Abhängigkeit der Verbiegung  

für inhomogene Proben zu berechnen, wurde mit Hilfe von Gl. 1.10 der folgende Ausdruck 
benutzt: 

    3 2
* ck

E
DR


 


. (2.8) 
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Da die Ableitung der Federbalkenverbiegung  nach der Deformation D sehr stark mit 

Rauschen behaftet ist, mussten die Rohdaten vor dem Ableiten geglättet werden. Dazu wurde 

die Verbiegung in gleichmäßigen Deformationsintervallen D gemittelt. Dies führt zu einer 

Minderung des Rauschens, aber auch zu einer Verminderung der Messpunkte, d.h. zu einer 
Verschlechterung der Auflösung. Dies wird zu einem schwerwiegenden Problem bei den 
experimentellen Kurven sehr dünner Proben (Substrat und t = 10 nm) mit einer sehr kleinen 
maximalen Deformation (Dmax < 5 nm), da die Anzahl der verbleibenden Messpunkte durch 

maxD

D
 gegeben ist und das Deformationsintervall D nicht beliebig klein werden kann. 

In Abb. 2.7 ist der reduzierte Elastizitätsmodul E* als Funktion der Federbalkenverbiegung 

 der Proben mit t = 18, 50, 60, 67 und 430 nm gezeigt, wobei letzterer annähernd konstant 

bei E*f = 5.6 GPa liegt. Der zuvor bestimmte reduzierte Elastizitätsmodul E*s = 80 GPa des 
Substrats ist als gestrichelte Linie gezeigt. 

 

Abb. 2.7. Reduzierter Elastizitätsmodul E* gegen die Federbalkenverbiegung . Experimentelle Werte 
(Kreissymbole) der Proben mit t = 18, 50, 60 und 67 nm sind gezeigt. Zum Vergleich sind die experimentellen 
Werte der Doppelschicht mit 430 nm (gelb) und der theoretische Wert des reduzierten Elastizitätsmoduls des 
Substrats E*s (gestrichelte Linie) gezeigt. 

Anhand der oben gezeigten Kurven lässt sich nochmals der Einfluss der Schichtdicke auf 
die mechanischen Eigenschaften der Probe veranschaulichen. 

Im Fall der steifsten Probe, deren Messdaten noch geglättet und abgeleitet werden konnten, 
d.h. t = 18 nm, ist der Elastizitätsmodul in der Größenordnung des Elastizitätsmoduls von 
Glas (80 GPa). Die mechanischen Eigenschaften dieser Doppelschicht werden von denen des 
Substrats dominiert. 

Hingegen werden die mechanischen Eigenschaften der Probe mit t = 67 nm von den 
Eigenschaften des Polymers dominiert. Bei zunehmenden Auflagekräften nimmt zwar auch 
der Substratanteil am gemessenen Volumen zu und der Elastizitätsmodul nimmt stetig zu, 
überschreitet jedoch nicht 10 GPa. 
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Der Verlauf des Elastizitätsmoduls der Proben mit t = 50 nm und t = 60 nm zeigt die 
typischen gemischten mechanischen Eigenschaften einer Doppelschicht. Bei kleinen 
Auflagekräften ist der Elastizitätsmodul ungefähr gleich dem des Polymers, d.h. das 
gemessene Volumen umschließt zum überwiegenden Teil nur die Polymerphase. Bei höheren 
Auflagekräften vergrößert sich das gemessene Volumen und reicht weiter über die 
Grenzfläche Polymer/Substrat. Im Gegensatz zur vom Polymer dominierten Probe mit 
t = 67 nm steigt das Elastizitätsmodul bis zu 40 GPa, bzw. 50 GPa, kommt also dem des 
Substrats näher. 

Will man den reduzierten Elastizitätsmodul der Doppelschichten mit der Doerner- oder 
Kovalev-Gleichung (Gl. 2.3 und 2.7) fitten, muss dieser gegen die Deformation D aufgetragen 
werden. In Abb. 2.8 sind die reduzierten Elastizitätsmoduln der Proben mit t = 18, 50, 60, 67 
und 430 nm als Funktion der Deformation aufgetragen. In dieser Auftragung werden auch die 
Unterschiede der maximalen Deformation Dmax deutlich. 

 

Abb. 2.8 Reduzierter Elastizitätsmodul E* gegen die Deformation D. Es werden die experimentelle Werte 
(Kreissymbole) der Proben mit mit t = 18, 50, 60 und 67 nm gezeigt. Zum Vergleich sind die experimentellen 
Werte der Doppelschicht mit 430 nm (gelbe Quadrate) gezeigt. Die Fits der einzelnen experiementellen Kurven 
mit der Doerner-Gleichung (blaue gestrichelte Linien) und der Kovalev-Gleichung (schwarze Linie) sind ebenso 
aufgetragen. 

Neben den experimentellen Kurven sind in Abb. 2.8 die Fits durch die Doerner-Gleichung 
(blau gestrichelte Linie) und die Kovalev-Gleichung (schwarze Linie) gezeigt. Für beide Fits 
wurden die einzelnen reduzierten Elastizitätsmoduln E*s = 80 GPa und E*f = 5.6 GPa als feste 
Parameter und die Schichtdicke tfit als freier Parameter benutzt. 

Bei der Doerner-Gleichung gibt es zusätzlich zur Schichtdicke einen weiteren freien 

Parameter D. Da, wie in Abschnitt 2.2 bereits erwähnt, dieser Parameter nicht bekannt ist, 

wird die Schichtdicke tfit und der zusätzliche Parameter D zu einem freien Parameter der 

Form D = Dtfit zusammengefasst. Betrachtet man die Fits mit der Doerner-Gleichung in 

Abb. 2.8, kann man feststellen, dass die Gleichung die Messkurven auf sehr dünnen, Substrat-
dominierten (t = 18 nm) und auf sehr dicken, Polymer-dominierten (t = 67 nm) Proben gut 
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beschreiben kann. Die Kurven, die mechanische Mischeigenschaften zeigen (t = 50 nm und 
t = 60 nm), können dagegen nicht wiedergegeben werden. Der Fit wurde für alle 10 
experimentellen Kurven durchgeführt. Die sich ergebenden Werte des freien Fit-Parameters 

D sind in Abb. 2.9 in der Form D/t = Dtfit/t gegen die Schichtdicke t aufgetragen. Die 

Standardabweichung des Fit ist durch Fehlerbalken gezeigt. 

 

Abb. 2.9. Verhältnis D/t gegen die experimentelle Schichtdicke t. Der freie Parameter D wurde durch den Fit 
aller experimentellen Kurven mit der Doerner-Gleichung erhalten. Der Fehlerbalken zeigt die 
Standardabweichung des Fits. Da D = Dtfit und D bei unveränderten Bestandteilen der Doppelschicht konstant 
ist, sollte bei korrekter Bestimmung der Schichtdicke, also tfit = t, auch Dt konstant sein. 

Hätte die Doerner-Gleichung den korrekten Wert der Schichtdicke zum Resultat, also 

t = tfit, so wäre D Dt   . Der Parameter D wird von Doerner als konstant angenommen, 

wenn die Bestandteile der Doppelschicht nicht geändert werden. Betrachtet man Abb. 2.9, 

sieht man, dass D/t keine Konstante ist, sondern stark von der Schichtdicke abhängt und von 

10-3 für Schichtdicken unter 40 nm bis 10-1 für Schichtdicken oberhalb von 70 nm reicht. 

Würde man die experimentellen Kurven mit einem gemittelten Wert für D fitten, so würden 

kleine (große) Schichtdicken um bis zu einem Faktor 10 unterschätzt (überschätzt). 

Betrachtet man nun in Abb. 2.8 die Fits der Kovalev-Gleichung, stellt man fest, dass diese 
Gleichung die experimentellen Kurven sehr gut beschreibt. Dies ist jedoch darin begründet, 

dass diese Gleichung zwei freie Parameter hat,  und , wobei  ein nicht näher definierter 

Proportionalitätsfaktor ist und frei gewählt werden kann, und  eine unbekannte Schichttiefe 

ist. Die Parameter können nicht theoretisch bestimmt werden und nur schwer durch ein 
Vorexperiment mit bekannten Bedingungen eindeutig geschätzt werden. Damit ist die 
Kovalev-Gleichung von einem sehr beschränkten praktischen Nutzen. 

Um die verschiedenen Gleichungen zur Auswertung von Messungen auf mechanischen 
Doppelschichten im Vergleich zu sehen, wird eine übersichtlichere Darstellungsform des 
reduzierten Elastizitätsmoduls gewählt. Dazu wird, wie in Abb. 2.10 gezeigt, der reduzierte 
Elastizitätsmodul der einzelnen Proben gegen das Verhältnis a/t aufgetragen. Wie zu 
erkennen ist, werden auf diese Art alle Messpunkte zu einer Leitkurve (Kreissymbole in 
Abb. 2.10) zusammengeführt, wobei der Farbcode der vorhergehenden Darstellungen zur 



2.3. Experimentelle Analyse bestehender Modelle 

 - 37 - 

Unterscheidung der Schichtdicken beibehalten wurde. In dieser Darstellung sieht man, dass 
die Leitkurve eine Sigmoidfunktion ist, die bis etwa a/t = 0.2 den Wert des reduzierten 
Elastizitätsmoduls des Polymers E*f und ab etwa a/t = 0.4 den des Substrats E*s annimmt. 
Diese zwei Abschnitte bestehen hauptsächlich aus Messpunkten der Polymer- bzw. Substrat-
dominierten Proben. Messpunkte der Proben mit mechanischen Mischeigenschaften bilden 
den Übergangsbereich der Leitkurve dazwischen. 

 

Abb. 2.10. Zusammenstellung der experimentellen Werte (Kreissymbole) des reduzierten Elastizitästmoduls E* 
zu einer Leitkurve gegen das Verhältnis a/t. Zusätzlich werden die Fits der Leitkurve durch die Doerner-
Gleichung (blau gestrichelte Linie), die Gao-Gleichung (rote Punkt-Strich-Linie), die lineare Gleichung (grüne 
gepunktete Linie) und die Kovalev-Gleichung (schwarze Linie) gezeigt. 

Die Doerner-Gleichung ist mit zwei verschiedenen Werten für D gezeigt (blaue 

gestrichelte Linie). Mit D = 0.15 (D = 0.004) können Messungen auf Schichtdicken bis 

40 nm (ab 70 nm) gefittet werden (vergleiche Abb. 2.9). Es ist klar zu erkennen, dass die 
Doerner-Gleichung nur als Annäherung für Messungen auf Proben mit entweder sehr großen 
oder sehr kleinen Filmdicken herangezogen werden kann. Messwerte, die stark von den 
Elastizitätsmoduln Ef und Es abweichen und sich im Übergangsbereich der Leitkurve 
befinden, können von der Doerner-Gleichung nicht beschrieben werden. 

In Abb. 2.10 ist auch die lineare Gleichung (grüne gepunktete Linie) sowie die Gao-
Gleichung (rote Strich-Punkt-Linie) zu sehen. Wie schon im vorherigen Abschnitt gezeigt, 

können beide Gleichungen den Grenzfall für a/t   nicht beschreiben. In diesem Graph 

wird allerdings ersichtlich, dass die lineare Gleichung als Annäherung zur Beschreibung von 



2. Mechanische Doppelschichten 

 - 38 - 

Messungen auf sehr dicken Schichten verwendet werden kann. Die Gao-Gleichung hingegen 
ist nicht geeignet, um Messungen auf mechanischen Doppelschichten auszuwerten. 

Wie bereits erwähnt, beschreibt die Kovalev-Gleichung einzelne Messkurven und somit 
auch die Leitkurve sehr gut. Leider ist das Ergebnis des Fits nicht aufschlussreich, da die 
Fit-Parameter mit keiner bekannten physikalischen Größe, wie etwa der Schichtdicke, 
korrelieren.  
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3. Theorie des hyperbolischen Fit 

Das Ziel dieser Arbeit ist es, bei Messungen der mechanischen Eigenschaften von 
Doppelschichten einen allgemeinen Ausdruck für die Kontaktfläche bzw. für die Deformation 
als Funktion der Auflagekraft zu formulieren. In diese Gleichung fließen als Parameter die 
Dicke der Doppelschicht sowie die Elastizitätsmoduln der beteiligten Materialien ein. Die 
bereits existierenden empirischen Gleichungen sind im vorhergehenden Kapitel überprüft 
worden, einerseits anhand theoretischer Argumente (Abschnitt 2.2), andererseits auf ihre 
Fähigkeit, experimentelle Daten zu beschreiben (Abschnitt 2.3). Diese Analyse hat gezeigt, 
dass diese in der Literatur zu findenden empirischen Gleichungen von stark limitiertem 
Nutzen bzw. nicht adäquat sind. 

Es konnten ebenfalls im Rahmen des vorherigen Kapitels Bedingungen für eine 
physikalisch sinnvolle und praktikable semiempirische Theorie zur Analyse mechanischer 
Doppelschichten formuliert werden, die im Folgenden Zusammengefasst sind. 

Um eine Gleichung möglichst nützlich und aufschlussreich zu gestalten, sollte sie die 
Deformation in Abhängigkeit von der Kraft ausdrücken, d.h. D(F). Eine Gleichung der Form 
E(D), d.h. das Elastizitätsmodul als Funktion der Deformation, bringt wegen einer 
notwendigen Ableitung der Messkurven eine Verschlechterung des Signal-Rausch-
Verhältnisses und der Auflösung mit sich. 

Zweitens sollten alle Parameter mit physikalischen Größen, wie z.B. der Geometrie der 
Doppelschicht, verbunden sein. 

Zusätzlich muss eine geeignete Gleichung für jeden Wert von Es und Ef folgende 
mathematische Bedingungen erfüllen. 

1. Es  E  Ef. 

2. Wenn t  0 oder D  , dann E  Es; wenn t   oder D  0, dann E  Ef. Da 

 3 2
1 D

E





, muss D3/2 für die Grenzfälle D/t   bzw. D/t  0 eine Gerade sein, 

deren Steigung proportional zu 1/ Es bzw. 1/Ef ist. 
Bei der Betrachtung der zuletzt genannten Bedingung bietet sich als geeignete Funktion zur 

Beschreibung der Funktion D3/2(F) eine konkave Hyperbel an, deren allgemeine Gleichung 
der zweiten Hauptlage lautet: 

 
2 2

2 2
1

Y X

p q
  , oder 2 2p

Y X q
q

   . (3.1) 

In dieser Form fällt die Nebenachse der Hyperbel mit der X-Achse zusammen und die 

Asymptoten sind 
p

Y X
q

  . Der konkave Ast einer solchen Hyperbel ist in Abb. 3.1 gezeigt 

(rot). Sie selbst und ihre Asymptoten (rot gestrichelte Linien) sind symmetrisch zur Y-Achse. 
Da bei den Grenzfällen die erste Ableitung der Hyperbel proportional zum Kehrwert der 
Elastizitätsmoduln der Bestandteile der Doppelschicht sein soll, müssen die Steigungen der 
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Asymptoten 
*

1c

f

k

ER
 und 

*

1c

s

k

ER
 sein. Um diese Bedingung zu erfüllen, muss erstens das 

Verhältnis p/q festgelegt werden und zweitens die Hyperbel gedreht werden. Das Verhältnis 

p/q wird auf  gesetzt, wobei  die halbe Differenz der Steigungen der Asymptoten ist: 

 
* *

1 1

2
c

f s

k

E ER

 
    

 
. (3.2) 

Die Asymptoten werden also Y X   und die Hyperbel kann geschrieben werden als 
2

2 2 2 2
2

p
Y X X p      


. 

Die Hyperbel muss jetzt so gedreht werden, dass die neue Nebenachse die Gerade 

Y X  ist, wobei  der Mittelwert der Steigungen der Asymptoten ist: 

 
* *
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2
c

f s

k

E ER

 
    

 
. (3.3) 

Die gedrehte Hyperbel (schwarz) ist ebenso in Abb. 3.1 zu sehen. 

 

Abb. 3.1. Konkaver Ast einer Hyperbel in der zweiten Hauptlage (rot), deren Nebenachse die X-Achse ist. Die 
Steigungen der Asymptoten (rot gestrichelt) sind . Konkaver Ast der gedrehten Hyperbel (schwarz), deren 
Nebenachse die Gerade X ist. Die Steigungen der Asymptoten (schwarz gestrichelt) sind . 

Die Drehung der Hyperbel wird durch die Transformation Y y Y X    bewerkstelligt 

und man erhält dadurch aus Gl. 3.1 folgenden Ausdruck für die Hyperbel: 

 2 2 2y X X a     . (3.4) 

Mit dieser Transformation werden die Asymptoten Y X   zu  y X  , wobei 

*

1c

f

k

ER
   und 

*
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s

k

ER
  . 
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Da des Weiteren bekannt ist, dass die Deformation D3/2(0) = 0 ist, d.h., die 

Hyperbelfunktion geht durch den Ursprung, wird die Hyperbel um 0

0

x

y

 
 
 

 verschoben. Für eine 

allgemeine Verschiebung müssen die Transformationen 3 2
0y D y y    und 

0X X x   vorgenommen werden. Die Hyperbel 3.4 schreibt sich durch die 

Verschiebung wie folgt: 

 3 2 2 2 2 2 2 2
0 02D x x p            , (3.5) 

wobei 0 0x y    . 

Setzt man die Bedingung D3/2(0) = 0 in Gl. 3.5 ein, so ergibt sich für den Parameter p der 

Ausdruck 2 2 2 2
0p x   . Durch Substitution des Parameters p lautet die Hyperbelgleichung 

3 2 2 2 2 2
02D x            . 

Ein sehr aussagekräftiger Wert ist die Steigung der Hyperbel bei  = 0, da sie proportional 

zum Kehrwert des Elastizitätsmoduls der undeformierten Doppelschicht ist. Dieser Wert wird 

als Parameter  definiert, d.h. 
23 2

0

0

xD 
   

 
. 

Durch die Definition des Parameters  kann x0 bestimmt werden als  0 2
x


  


. Daraus 

folgt:  0 2
y


    


 und 
2

1p
       

. Durch die Substitution von x0 nimmt die 

Hyperbelgleichung folgende Form an: 

  3 2 2 2 2( ) 2D                , (3.6) 

mit den Fit-Parametern , ,  und . 

Mit dieser Wahl der Parameter kann die Hyperbel in der zweiten Hauptlage (Gl. 3.1) wie 
folgt geschrieben werden: 

 
 2

2 2 2
2

1Y X
   

      
  

. (3.7) 

Die Transformation von Gl. 3.6 zu Gl. 3.7 ist: 

 
 

 

2

3 2
2

X X

Y D Y Y X

       
                 

 (3.8) 

Die Asymptoten der Hyperbel 3.6 sind gegeben durch: 

    r


        
  . (3.9) 
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Die erste Ableitung der Hyperbel ist eine monoton fallende Sigmoidfunktion: 

 
 

 

3 2 2

2
2

2 2
2

D
     

  
     

 

. (3.10) 

Die Sigmoidfunktion tendiert im Unendlichen zu den Plateauwerten 
*

1c

s

k

ER
   

(Substrat-Plateau) und 
*

1c

f

k

ER
   (Polymer-Plateau). Da die Funktion monoton fallend 

ist, gilt für jede Kraft 
3 2

* *

1 1c c

s f

k kD

E ER R


 


. Indem das Elastizitätsmodul der 

Doppelschicht    3 2
* ck

E
DR


 


 ist, erfüllt die Hyperbelfunktion die Bedingung 

Es  E  Ef. 

Wie bereits eingeführt, ist 
3 2

0

D
 


 und somit muss für  ebenso gelten 

     . Diese Einschränkung resultiert auch aus der Bedingung, dass der 

Wurzelterm der Hyperbel (Gl. 3.6),  2 2 22         , positiv sein muss. 

Ist  = , degeneriert die Hyperbel zu einer Zusammensetzung zweier Geraden: 

 
 
 
 

3 2

3 2

         für   

2   für  

         für   

2   für  

D

D

         
      
         
      

 

Die Geraden mit den Steigungen + = 
*

c

f

k

ER


 bzw. - = 

*
c

s

k

ER


 sind die Hertz-

Kurven (Gl. 1.10), welche die Deformation des bulk-Polymers bzw. des Substrats beschreiben 

und werden im Folgenden als Polymer- bzw. Substrat-Asymptote bezeichnet. Für    , 

da -/ negativ ist und Federbalkenverbiegungen immer positiv sind, fällt D3/2 mit der 

Substrat-Asymptote zusammen. Wenn    , fällt D3/2 mit der Polymer-Asymptote nur 

für  < / zusammen. Wie später gezeigt werden wird, tendiert  zum Unendlichen, wenn 

  . Somit fällt D3/2 mit der Polymer-Asymptote für jeden Wert von  zusammen. Dies 

zeigt, dass auch die zweite gestellte Bedingung erfüllt wird, wenn  mit der Schichtdicke 

verbunden ist, wie am Ende des Kapitels dargelegt wird. Wenn die Hyperbel zu einer 
Zusammensetzung der Asymptoten degeneriert, wird die erste Ableitung (Gl. 3.10) eine 

Heaviside-Sprungfunktion  2
( ) sgn

         
, und die zweite Ableitung (siehe 

unten Gl. 3.13) wird eine negative Dirac-Funktion. 
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Der Parameter  ist ein Indikator für die mechanischen Eigenschaften der Doppelschicht bei 

kleinen Deformationen und zeigt, ob diese vom Substrat bzw. Polymer dominiert werden oder 

mechanische Mischeigenschaften aufweisen. Wenn 
*

c

f

k

ER


   , zeigt die Probe für 

kleine Auflagekräfte ein mechanisches Verhalten, das dem des bulk-Polymers sehr ähnlich ist, 

d.h. die Kurve ist polymerdominiert. Wenn 
*

c

s

k

ER


   , verhält sich die Probe bei 

kleinen Auflagekräften annähernd wie das Substrat, d.h. die Kurve ist substratdominiert. 

Wenn 
* *

1 1

2
f sc

E Ek

R


   , dann unterscheidet sich das mechanische Verhalten der Probe 

maximal von dem der Bestandteile. In diesem Fall zeigt die Kurve mechanische 
Mischeigenschaften, die sich stark mit der Deformation und Auflagekraft ändern. 

In Abbildung 3.2.A sind Hyperbeln für fünf verschiedene Werte von  zur 

Veranschaulichung zusammen mit den Polymer- und Substrat-Asymptoten (schwarz 

gestrichelte Linien) dargestellt. Der Parameter  wurde von -0.9 (1) bis +0.9 (5) über -

0.5 (2),  (3) und +0.5 (4) variiert. 

Es ist deutlich zu erkennen, wie  die Lage der Hyperbel bestimmt und dadurch den 

mechanischen Charakter der Probe erkennbar macht. Zu diesem Zweck, anstatt  mit  und  

zu vergleichen, kann man direkt das Verhältnis 
 


 benutzen, das zwischen -1 (bulk-

Polymer) und 1 (Substrat) liegt. Die Kurven mit    , d.h. 1
 


  , liegen sehr nah an 

den Hertz-Kurven  3 2D    . Die Kurve mit    , d.h. 0
 




, zeigt hingegen ein 

deutliches Mischverhalten. 

Auch die Auftragung der ersten Ableitung, Abb. 3.2.B, veranschaulicht die Rolle des 

Parameters . Die Kurve 1 hat schon bei  = 0 eine sehr niedrige Nachgiebigkeit, die mit 

steigender Auflagekraft nur abnehmen kann. Sie ist also substratdominiert. Dagegen zeigt 

Kurve 5 für   0 eine hohe Nachgiebigkeit. Obwohl die Nachgiebigkeit bei ausreichend 

großen Auflagekräften stark reduziert wird, ist diese Kurve polymerdominiert. In Abb. 3.2.A 
sind ebenso die Asymptotenpaare der einzelnen Hyperbeln (in den entsprechenden Farben 

gestrichelte Linien) mit ihren Schnittpunkten C = [c, Dc
3/2] gezeigt. Der Schnittpunkt der 

Asymptoten ist der verschobene Ursprung der Hyperbel in der zweiten Hauptlage und somit 
ihr Symmetriezentrum: 

      2 2
0 0 2 2
, ,x y

           
. (3.11) 
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Abb. 3.2. A) Fünf verschiedene Hyperbel-Äste (Gl. 3.6) mit dem Verhältnis (-, das zwischen -0.9 (1) und 
0.9 (5) variiert wurde. Die Asymptotenpaare der einzelnen Hyperbeln sind in den entsprechenden Farben als 
gestrichelte Linien eingezeichnet und der Schnittpunkt der Asymptoten C = [c, Dc

3/2] hervorgehoben. Zusätzlich 
sind die Hertz-Kurven des Substrats und des bulk-Polymers gezeigt, D3/2 = (. B) Erste Ableitungen der in 
A) gezeigten Hyperbeln. Neben den Grenzfällen der Ableitungen, d.h. den Plateaus D3/2/ = , ist die 
Gerade  gezeigt (schwarz gestrichelt). Dazu sind die jeweiligen Punkte der Ableitungen bei  = c 
hervorgehoben. An diesen Punkten beträgt die erste Ableitung immer . 

Der Schnittpunkt der Asymptoten ist der verschobene Ursprung der Hyperbel in der 
zweiten Hauptlage und somit ihr Symmetriezentrum: 

      2 2
0 0 2 2
, ,x y

           
. (3.12) 

Das Symmetriezentrum der Hyperbel ist zugleich der Mittelpunkt der Übergangsregion, wo 
sich die mechanischen Eigenschaften der Doppelschicht stark von denen ihrer Bestandteile 

unterscheiden. Damit ist auch 
3 2

c

D




 


, wie in Abb. 3.2.B zu sehen ist. Die Abszisse des 

Schnittpunkts C steigt mit steigendem  und kann somit ebenso zur Charakterisierung der 

Kurve herangezogen werden. Wenn    , oder auch 1
 

 


, dann 

c

           
 , d.h. c liegt immer zwischen 





, dem Grenzwert des Substrats, 

und 



, dem Grenzwert des bulk-Polymers. Ist c negativ, wie in den Kurven 1 und 2 der 

Abb. 3.2, befindet sich die Übergangsregion im III. Quadranten und die gemessene Kurve 

(>0) befindet sich im substratdominierten Teil der Hyperbel. Ist 0c  , d.h.   , so 

befindet sich die Kurve in der Übergangsregion, wie Kurve 3 in Abb. 3.2. Bei sehr großen 

positiven Werten von c befindet sich die Übergangsregion im I. Quadranten und die 

gemessene Kurve (0 <  < max) befindet sich im polymerdominierten Teil der Hyperbel, z.B. 

Kurve 5. Im Grenzfall     ist c    . Dieser Fall entspricht aber einem bulk-

Polymer, das beliebig tief indentiert werden kann, ohne dass seine Deformationen vom 
Substrat beeinflusst werden. Die Deformation des bulk-Polymers muss also für jede Kraft mit 
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 3 2D     zu beschreiben sein, und deswegen muss der Parameter  mit steigender 

Schichtdicke zum Unendlichen tendieren. 

Zur Veranschaulichung der experimentellen Ergebnisse können nach Gl. 3.8 transformierte 
Messkurven mit Hyperbeln in der zweiten Hauptlage gefittet werden. In dieser Darstellung 
liegt der Schnittpunkt der Asymptoten im Ursprung des Koordinatensystems und alle Fit-

Hyperbeln haben die gleichen Asymptoten Y X  , unabhängig von der Schichtdicke. 

Dadurch können sie direkt miteinander verglichen werden. 

 

Abb. 3.3. Die in Abb. 3.2.A gezeigten Hyperbeln mit dem Verhältnis (- von 1) -0.9, 2) -0.5, 3) 0, 4) 0. 5 
und 5) 0.9 wurden für diese Darstellung in die zweite Hauptlage verschoben und gedreht, d.h. im Gegensatz zu 
den in 3.2.A gezeigten Hyperbeln sind diese in einem XY-Koordinatensystem aufgetragen. Die Asymptoten 
Y = X sind als schwarze gepunktete Linien aufgetragen. Die gestrichelten Kurven stellen die ganze Hyperbel 
dar, wobei die durchgezogenen Kurven die Hyperbel im Messbereich (0, max) repräsentieren. Da die Gleichung 
der Hyperbel in der zweiten Hauptlage nur von der Differenz ((-)2 abhängt, fallen die Kurven 1) und 5) bzw. 
2) und 4) zusammen. Die Hyperbelabschnitte im Messbereich durchwandern die drei mechanischen Regime: das 
substratdominierte Regime (Kurve 1), das Regime der Mischeigenschaften (Kurven 2, 3 und 4) und das 
polymerdominierte Regime (Kurve 5). Zusätzlich bestimmt  die Breite der Übergangsregion. 

In Abb. 3.3 werden die in Abb. 3.2.A gezeigten Hyperbeln in die zweite Hauptlage gedreht 
und verschoben. Die gestrichelten Kurven stellen die vollständige Hyperbel dar, wobei die 

durchgezogenen Kurven die Hyperbel im Messbereich repräsentieren, d.h. zwischen  = 0 

und  = max. Da die Gleichung der Hyperbel in der zweiten Hauptlage nur von der Differenz 

 2   abhängt, fallen in Abb. 3.3 die Kurven 1 und 5 bzw. 2 und 4 zusammen. Dies 

veranschaulicht, dass die Deformationen zweier Proben aus den gleichen Bestandteilen, aber 
mit unterschiedlicher Dicke, von der gleichen in der zweiten Hauptlage beschrieben werden 
können; die zwei Kurven unterscheiden sich lediglich durch den Anfang des Messbereichs, 

d.h. der gemessenen Kurve. Der Anfang des Messbereichs ist der Punkt ( = 0, D3/2(0)) = (-

c,-Dc
3/2). Bei den Hyperbeln in der zweiten Hauptlage beträgt die Abszisse dieses Punktes 

 2
X


  


. Darin zeigt sich noch einmal, dass das Verhältnis 
 


 ein Indikator für den 
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mechanischen Charakter der Kurven ist. Wenn    , d.h. 1
 




  (Kurve 5), fängt die 

gemessene Kurve im III. Quadranten an, d.h. in dem polymerdominierten Quadranten. Wenn 

  , d.h. 1
 


  (Kurve 1), fängt die gemessene Kurve im IV. Quadranten an, d.h. in 

dem substratdominierten Quadranten. Die anderen Kurven liegen in beiden Quadranten bzw. 
sehr dicht an der Y-Achse. Sie befinden sich also in dem Regime der Mischeigenschaften. An 

dieser Darstellung erkennt man die fundamentale Rolle des Parameters , der die Position des 

Anfangs des Messbereichs bestimmt, und dadurch die Kurven auf der gleichen Hyperbel, z.B. 
1 und 5 oder 2 und 4, nach rechts, d.h. in die Richtung des Substrats, oder nach link, d.h. in 
die Richtung des Polymers, verschiebt.

An der Darstellung der Hyperbeln in der zweiten Hauptlage wird ersichtlich, dass sie sich 
in der Breite ihrer Übergangsregion, d.h. des Intervalls um den Schnittpunkt der Asymptoten, 
wo die Hyperbel von der einen zur anderen Asymptote übergeht, unterscheiden. Um die 
Breite der Übergangsregion abschätzen zu können, wird folgende Form der Hyperbel 3.7 
betrachtet: 

 
 

 22

2 22

2 2 2
2 2

1

1 1Y X X
X

  
 

               
  

. (3.13) 

In dieser Form wird klar, dass die Hyperbel zu ihren Asymptoten Y X   degeneriert, 

wenn

 22

2 2

2

1

0
X

     
     . Diese Bedingung beinhaltet noch einmal das Verhältnis 

 


 

und ist damit eine weitere Formulierung der Erkenntnis, dass die Hyperbel zur 

Zusammensetzung ihre Asymptoten degeneriert, wenn 1
 

 


. Diese Bedingung 

beinhaltet aber über  2
X


    


 auch die Kraft  und bringt damit zum Ausdruck, dass 

die Hyperbel für ausreichend große absolute Werte von X mit ihren Asymptoten angenähert 

werden kann, d.h. D3/2 fällt mit der Polymer-Asymptote zusammen, wenn   + und 

  0 (X  -) oder sie fällt mit der Substrat-Asymptote zusammen, wenn   + 

(X  +). 

Um die Breite der Übergangsregion zu berechnen, muss festgesetzt werden, ab welchem 

Schwellenwert der Bruch 

 22

2 2

2

1

X

     
     vernachlässigt werden kann. Sei der 
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Schwellenwert s2, dann kann die Hyperbel für 

 2

21

X
s

    
  
   mit ihren Asymptoten 

angenähert werden. Das Intervall dazwischen ist die Übergangsregion und ihre Breite ist 

 2

2

2
1w

s

     
  
 

. Die Breite ist also eine Glockenfunktion von , hat ein Maximum 

( max

2
w

s





) für  = , d.h. für die Kurve in dem Regime der Mischeigenschaften, und 

erreicht ihr Minimum 0 für  = . 

Zu einem ähnlichen Ergebnis führt die Betrachtung der zweiten Ableitung der Hyperbel 
3.6: 

 
 

 

22 2
2 3 2

3 22 2 2 22

D
        

           
. (3.14) 

Diese ist eine negative Glockenfunktion, die für  zu 0 tendiert und welche das 

Minimum 
 

2 3 2

2 2

21c

D



 
 

  


 

 bei dem Schnittpunkt der Asymptoten 

 2c


    


 hat. 

Als Breite der Übergangsregion w kann alternativ die Breite der Glockenfunktion bei der 
Höhe benutzt werden, wo die zweite Ableitung den k-ten Teil des Minimums beträgt. Die 
Breite ist in diesem Fall 

 
 2

2 3
2

2 1 1w k
 

  
 

. (3.15) 

Der Wert des Parameters  beeinflusst also die Breite der Übergangsregion gemäß dem 

oben eingeführten Verhältnis 
 


 und die Breite erreicht ihr Maximum bei  = , da 

 
0

 



, wenn  konstant bleibt. In Abb. 3.4.A sind die zweiten Ableitungen der in Abb. 

3.2.A gezeigten Hyperbeln aufgetragen, bei denen lediglich der Wert von  variiert wurde. 

Anfang und Ende der Übergangsregion sind durch Kreise markiert, wobei 2 3 1 0.5k   . 

Aus der Graphik kann man entnehmen, dass die Kurven 1 und 5, deren Übergangsregionen 
sich eindeutig im III. bzw. IV. Quadranten befinden, substrat- bzw. polymerdominiert sind, 
unabhängig von der Wahl des Faktors k. Die Kurven 3 und 4 befinden sich, ebenso 
unabhängig von k, im Übergangsbereich. Nur bei der Kurve 2 ist die Wahl des Faktors k 



3. Theorie des hyperbolischen Fit 

 - 48 - 

entscheidend, da sie substratdominiert wäre, wenn ein größeres k ausgewählt würde und 
demzufolge die Übergangsregion schmäler wäre. 

 

Abb. 3.4. A) Zweite Ableitung einer Hyperbelschar mit unterschiedlichem , wobei das Verhältnis (- von 
Hyperbel 1) -0.9, 2) -0.5, 3) 0, 4) 0.5 und 5) 0.9 ist. B) Zweite Ableitung einer Hyperbelschar mit 
unterschiedlichem , wobei Kurve 3 in beiden Abbildungen mit den gleichen Werten für  und  berechnet 
wurde. In beiden Graphen sind Anfang und Ende der Übergangsregion durch Kreise hervorgehoben. 

Nach Gl. 3.12 hat auch der Parameter  einen Einfluss auf die Breite der Übergangsregion. 

Dies ist zu erkennen, betrachtet man die Darstellung der zweiten Ableitung einer 

Hyperbelschar in Abb. 3.4.B, bei der ausschließlich der Parameter  variiert wurde 

( =1x10-7 (1'), = 2x10-7 (2'), = 4x10-7 (3), =8x10-7 (4'), = 16x10-7 (5')). Hyperbel 3 

(rot) hat in beiden Abb. 3.4.A und B die gleichen Parameter. Auch in Abb. 3.4.B sind Anfang 

und Ende der Übergangsregion durch Kreise markiert, wobei ebenfalls 2 3 1 0.5k   . Die 

Übergangsregion wird breiter mit steigendem . 

Die Breite der Übergangsregion ist mit dem Krümmungsradius beim Maximum der 
Hyperbel in der zweiten Hauptlage (Gl. 3.7) verbunden. Der Krümmungsradius ist: 
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Wie die Briete der Übergangsregion steigt der Krümmungsradius mit steigendem  und mit 

abnehmender Differenz -.

 

Zusammenfassend kann also Folgendes gesagt werden: 

1. Die Limites der gedrehten und verschobenen Hyperbel 3.6 sind die Asymptoten 

 3 2 ( )D     . Die Asymptoten sind die Hertz-Kurven der Bestandteile der 
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3. Die Steigung der Hyperbel 3.6 im Ursprung ist der Parameter , mit      . 

4. Das Verhältnis 
 


, mit 1 1
 

  


, ist ein Indikator der mechanischen 

Eigenschaften der Probe. 

4.1. Wenn   , d.h. 1
 




 , nähert sich die Hyperbel der Polymer- bzw. 

Substrat-Asymptote an und die gemessene Kurve befindet sich im polymer- bzw. 
substratdominierten Abschnitt der Hyperbel. Ihre erste Ableitung nähert sich dem 
Polymer- bzw. Substrat-Plateau an. Die in die zweite Hauptlage zurück transformierte 
Hyperbel befindet sich im III. bzw. IV. Quadranten. Der Schnittpunkt der 
Asymptoten, der gleichzeitig der Abszissenwert des Maximums der zweiten 
Ableitung und der Mittelpunkt der Übergangsregion ist, wird im absoluten Wert sehr 
groß und positiv bzw. negativ. Die Hyperbel hat in beiden Fällen eine schmale 

Übergangsregion und einen kleinen Krümmungsradius. Wenn   , ist die 

Übergangsregion im III. Quadranten ( negativ) und kann nicht gemessen werden. 

Wenn   , kann die Übergangsregion nur mit sehr großen Kräften erreicht 

werden, was experimentell schwer umzusetzen ist. 

4.2. Wenn   , d.h. 0
 




, befindet sich die gemessene Kurve im Regime der 

Mischeigenschaften. Ihre erste Ableitung durchquert den Mittelwert der Plateaus. Die 
in die zweite Hauptlage zurück transformierte Hyperbel befindet sich im III. und IV. 
Quadranten. Der Schnittpunkt der Asymptoten liegt in der Nähe von Null. Die 
Hyperbel hat eine breite Übergangsregion und einen großen Krümmungsradius. 

5. Der Parameter  beeinflusst die Breite der Übergangsregion und steigt mit steigender 

Schichtdicke t. Wenn   +, muss  zum Unendlichen tendieren. 

 

Um die Schichtdicke t aus den Fit-Parametern zu berechnen, muss ein Ausdruck gefunden 

werden, in welchen die zwei schichtdickenabhängigen Parameter  und  einfließen. Dabei 

werden die oben eingeführten Charakteristika der zwei Parameter genutzt. Für die berechnete 

Schichtdicke tfit muss gelten: fitt   ( 0fitt  ), wenn    (   ). Der Term 
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 
 

   
  

 erfüllt diese Bedingung. Außerdem ist bekannt, dass  mit steigender 

Schichtdicke steigen muss. Aus diesen Überlegungen und aus der Übereinstimmung mit 
experimentellen Ergebnissen wird folgender Term zur Berechnung der Schichtdicke benutzt: 

 
 

 fit tt c
  


   

, (3.17) 

wobei ct eine Proportionalitätskonstante ist. 
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4. Experimentelle Bestätigung des hyperbolischen Fit 

Um den hyperbolischen Fit anhand experimenteller Daten zu überprüfen, werden die schon 
in Kapitel 2 gezeigten Messkurven herangezogen. Zusätzlich werden weitere Experimente 
ausgewertet, bei denen eine alternative Probenpräparation verwendet wurde. Die in Kapitel 2 
gezeigten Messkurven stammen von unterschiedlichen Proben mit einem gleichmäßig dicken 
Polymerfilm, d.h. für jede Schichtdicke t wurde eine Probe präpariert und gemessen. Als 
alternative Probenpräparation wurden Proben hergestellt, die eine Schichtdickenverteilung 
aufweisen. Dadurch können innerhalb einer Messung mehrere Schichtdicken untersucht 
werden. 

4.1. Probenpräparation und experimenteller Aufbau 

Ein idealer Probenaufbau für die Untersuchung einer Schichtdickenverteilung von 0 bis 
200 nm ist ein im Querschnitt keilförmiger Polymerfilm. Da der maximale Hub des XY-Piezos 

80 µm ist, muss diese Geometrie auf eine Fläche von 80  80 µm realisiert werden. Es zeigte 

sich allerdings, dass ein Polymerfilm, der in eine solche Form gezwungen wird, innere 
mechanische Spannungen aufweist, welche die mechanischen Eigenschaften im Allgemeinen 
ändern und schon bei kleinsten Auflagekräften zu plastischen Deformationen führen. 
Allerdings berücksichtigen die Theorien der Kontaktmechanik, und damit auch das hier 
präsentierte Modell, nur elastische Deformationen, und nicht plastische. Lässt man den 
Polymerfilm relaxieren, um innere Spannungen zu beseitigen, so verliert er die gewünschte 
Geometrie. 

Beim Probenaufbau mussten also Kompromisse geschlossen werden. Da es nicht möglich 

war, alle Schichtdicken innerhalb eines Probenausschnitts (80  80 µm) zu realisieren, wurde 

der zu untersuchende Schichtdickenbereich aufgeteilt: Probe I mit einer Schichtdicken-
verteilung von 20 bis über 200 nm und Probe II mit einer Schichtdickenverteilung von 0 bis 
20 nm. Außerdem wurde eine unregelmäßige Geometrie des Polymerfilms akzeptiert, was 
allerdings die Auswertung aufwendiger gestaltet. 

Für die Präparation der Proben I und II wurde für den Polymerfilm wie zuvor PnBMA 
gewählt, mit welchem Deckgläser rotationsbeschichtet wurden. Für eine detaillierte 
Beschreibung siehe Abschnitt 2.3.1. 

Zur Herstellung der Probe I wurde eine Lösung von PnBMA in Toluol mit c = 0.042 g/ml 
angesetzt. Der Film wurde aus 100 µl dieser Lösung bei einer Winkelgeschwindigkeit von 

 = 10 000 rpm für eine Minute auf einem gereinigten Substrat abgeschieden. Aufgrund der 

zu erwartenden großen Filmdicke war eine selbstständige Entnetzung des Polymerfilms 
unwahrscheinlich. Der Film wurde daher bereits vor dem Trocknen an verschiedenen Stellen 
vorsichtig gekratzt. Es folgte eine Trocknungs- und Relaxationsphase von 7 Tagen. Während 
dieser Zeit wurde die Probe für einen Tag auf 50 °C im Ofen erwärmt, um ein Entnetzen des 
Films zu begünstigen. Die restliche Zeit wurde die Probe unter Umgebungsbedingungen 
gelagert. Die Topographie der Probe I ist in Abb. 4.1.I gezeigt. 



4. Experimentelle Bestätigung des hyperbolischen Fit 

 - 52 - 

Zur Herstellung der Probe II wurde zum Rotationsbeschichten eine Lösung von PnBMA in 
Toluol mit einer Konzentration von c = 0.001 g/ml angesetzt. Der Film wurde ebenfalls aus 

100 µl dieser Lösung bei einer Winkelgeschwindigkeit von  = 2000 rpm für eine Minute auf 

einem gereinigten Substrat abgeschieden. Die Probe wurde fünf Tage unter 
Umgebungsbedingungen getrocknet. Aufgrund der sehr geringen Konzentration des Polymers 
in Lösung hatte sich während des Rotationsbeschichtens ein unregelmäßiger Polymerfilm 
gebildet, der nach der Trocknungs- und Relaxationsphase sich vom Substrat teilweise entnetzt 
hatte. Um die vom Film unbenetzte Fläche zusätzlich zu vergrößern, wurde der Film an 
verschiedenen Stellen vorsichtig gekratzt. Die Topographie der Probe ist in Abb. 4.1.II zu 
sehen. 

 

Abb. 4.1. Topographie der untersuchten Probenausschnitte der Probe I und II. Das blanke Substrat (schwarze 
Flächen) wird sichtbar durch das Entnetzen und zusätzliche Kratzen des Polymerfilms. Die Höhe des blanken 
Substrats wird auf 05 nm (Probe I) und 02 nm (Probe II) gesetzt. Die Schichtdicke t des Polymerfilms ist 
somit die Höhe der Topographie. 

Die mechanischen Eigenschaften beider Proben wurden mittels Kraft-Abstands-Kurven 
untersucht. 

Für die Messungen der Proben I und II wurden Pointprobe NCL Federbalken (Nanoworld 
AG, Neuchâtel, Schweiz und Nanosensor, Wetzlar-Blankenfeld) benutzt. Die Federkonstante 
betrug kc = 51 N/m (Probe I) und kc = 44 N/m (Probe II). Der Spitzenradius wurde durch 

einen Hertz-Fit einer Referenzkurve auf bulk-Polymer mit R  27 nm (Probe I) und R  15 nm 

(Probe II) geschätzt. 

Auf den Proben wurden 10 000 (Probe I) und 2500 (Probe II) Kraft-Abstands-Kurven mit 
einer Frequenz von 2 Hz (Probe I) und 1 Hz (Probe II) auf einem Probenausschnitt von 

60  60 µm (Probe I) und 2.5  2.5 µm (Probe II) aufgenommen. Die Probenausschnitte sind 

in Abb. 4.1 gezeigt. 

Die maximale Auflagekraft war 5.1 µN (Probe I) und 2.2 µN (Probe II), was einer 

maximalen Federbalkenverbiegung von max = 100 nm (Probe I) und max = 50 nm (Probe II) 

entspricht.
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4.2. Zuordnung der Schichtdicke den Kraft-Abstands-Kurven 

Die Kraft-Abstands-Kurven wurden in einem XY-Raster aufgenommen und somit ist jeder 
Kurve ein Punkt in einem XY -System zugeordnet. Obwohl sich die Messung der Kraft-
Abstands-Kurven unmittelbar an die Topographieaufnahme anschloss, ohne die Position der 
Probe zu verändern, stimmen die Koordinaten der zwei Aufnahmen nicht exakt überein. Das 
liegt erstens an der unterschiedlichen Ortsauflösung der zwei Messungen und zweitens an der 
Drift des Experimentalaufbaus während der Messungen. Damit ergibt sich die Schwierigkeit, 
jeder Kraft-Abstands-Kurve eine in der Topographie gemessene Schichtdicke t zuzuordnen. 

Um die zwei Aufnahmen in dasselbe XY-System zu bringen, können die Glasflächen 
benutzt werden, d. h. die Stellen der Probe, die nicht von Polymer bedeckt sind (in Abb. 3.5 
die schwarzen Regionen). Bei Probe II machen diese nahezu zwei Drittel der Fläche aus, bei 
Probe I ist es ein geringerer Anteil. Sie können in beiden Messungen, der Kraft-Abstands-
Kurven-Messung und der Topographieaufnahme, sehr genau identifiziert werden. In der 

Topographieaufnahme werden alle Punkte mit einer Höhe von 0  5 nm (Probe I) und 

0  2 nm (Probe II) der Glasfläche zugeordnet. Bei den Kraft-Abstands-Kurven wird für die 

Identifizierung der Glasflächen der in Gl. 1.6 eingeführte Wert der effektiven Steifigkeit 

c
eff

c

k k
k

k k



 herangezogen. Die effektive Steifigkeit ist ein Indikator der mechanischen 

Eigenschaften der Probe und ist geeignet, um das sehr viel steifere blanke Substrat von dem 
mit Polymer bedeckten zu unterscheiden. Die Histogramme der effektiven Steifigkeit keff der 
Proben I und II sind in Abb. 4.2 gezeigt. 

 

Abb. 4.2. Histogramme der effektiven Steifigkeit keff berechnet aus 10 000 (Probe I) und 2500 (Probe II) Kraft-
Abstands-Kurven. Werte von keff < 0.925 (Probe I) und von keff < 0.95 (Probe II) ergeben sich aus Kraft-
Abstands-Kurven, die auf mit Polymer bedecktem Substrat aufgenommen wurden. Die roten Balken, 
keff = 0.963  0.038 (Probe I) und keff = 0.962  0.012 (Probe II) stammen von Kraft-Abstands-Kurven, die auf 
blankem Substrat aufgenommen wurden. In Abb. 4.2 II wurde der Peak mit einer Gauss-Funktion gefittet. 

Betrachtet man zunächst das Histogramm der effektiven Steifigkeit keff der Probe II, so 
sieht man einen deutlichen Peak, der ungefähr ein Drittel der Kurven abdeckt und mit einer 
Gauss-Funktion gefittet werden kann (schwarze Linie). Hierbei deckt das Intervall 

keff = 0.962  0.012 (rote Balken) 95 % des gefitteten Peaks ab. Alle anderen Kurven zeigen 

einen niedrigeren Wert für keff (graue Balken), welche der effektiven Steifigkeit der mit 
Polymer bedeckten Regionen zuzuschreiben ist. Die breite Verteilung der Werte keff < 0.95 
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spricht ebenfalls für eine Schichtdickenabhängigkeit von keff, wie zu erwarten ist. Das 
Histogramm der effektiven Steifigkeit keff der Probe I in Abb. 4.2 I zeigt ein unterschiedliches 
Bild. Da sehr viel weniger Fläche der Probe vom Polymer entnetzt wurde, zeigt sich ein 

flacherer und breiterer Peak bei keff = 0.963  0.038 (rote Balken). Die Werte keff < 0.925 

(graue Balken) zeigen eine gleichmäßige Streuung bis zu keff  0.8 um dann in einen, in Abb. 

4.2.I abgeschnittenen Peak bei keff  0.74 überzugehen. Die Werte um 0.74 stammen von 

Kraft-Abstands-Kurven, die auf sehr dickem Polymer aufgenommen wurden, das einen 
großen Teil der Probe bedeckt und sich wie bulk-Polymer verhält. Die Werte zwischen den 
Peaks sind durch die schichtdickenabhängige Steifigkeit zu erklären. Die ortsaufgelöste 
Darstellung der effektiven Steifigkeit ist in Abb. 4.3 gezeigt, wobei alle Punkte rot 
gekennzeichnet sind, deren Wert den unteren Schwellenwert überschreitet, der noch dem 
blanken Substrat zugeordnet werden kann (0.925 für Probe I und 0.95 für Probe II). 

 

Abb. 4.3. Raumaufgelöste Darstellung der effektiven Steifigkeit keff der Proben I und II. Entsprechend der 
Abb. 4.2 sind die Messpunkte, die in das Intervall keff = 0.963  0.038 (Probe I) und keff = 0.962  0.012 (Probe 
II) fallen, und somit auf blankem Substrat aufgenommen wurden, rot gekennzeichnet. Messpunkte, die aus 
Kraft-Abstands-Kurven auf Polymerfilm stammen, sind grau skaliert (siehe Legenden). 

Vergleicht man nun die Abbildungen der effektiven Steifigkeit mit der Topographie, sind 
die Umrisse der blanken Substratflächen in beiden Darstellungen gut zu identifizieren und die 
XY-Systeme der verschiedenen Messungen können gezielt verschoben und überlagert werden. 
In Abb. 4.4 werden noch einmal die Topographien der zwei Proben gezeigt, aber diesmal im 
Unterschied zu Abb. 4.1, angepasst an das Koordinatensystem der Kraft-Abstands-Kurven. 
Die Topographie ist überlagert mit der Konturlinie (rot) des unteren Schwellenwerts der 
effektiven Steifigkeit keff, der dem blanken Substrat noch zugeordnet werden kann, d.h. 
keff = 0.925 bei Probe I und keff = 0.95 bei Probe II. Es gibt eine sehr gute Übereinstimmung 
zwischen den markant geformten Rändern des Polymerfilms und der Konturlinie. 
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Abb. 4.4. Die Topographie der Proben I und II in der Auflösung des Rasters der Kraft-Abstands-Kurven (XY-
System der Abb. 4.3). Überlagert ist die Konturlinie (rot) bei dem Wert keff = 0.925 (Probe I) und keff = 0.95 
(Probe II), welcher der untere Schwellenwert ist, dem noch Kraft-Abstands-Kurven auf blankem Substrat 
zugeordnet werden können. Die Konturlinie beschreibt sehr gut den Verlauf der Ränder des Polymerfilms und 
kann benutzt werden, um die zwei Darstellungen zur Deckung zu bringen. 

Nun kann jeder Kraft-Abstands-Kurve eine Schichtdicke der Topographie zugeordnet 
werden und die effektive Steifigkeit kann gegen die Schichtdicke aufgetragen werden. Dazu 
wurde die Schichtdicke in Schichtdickenintervalle von 10 nm Breite (Probe I) und 1 nm 
Breite (Probe II) aufgeteilt und der Durchschnitt der effektiven Steifigkeit für jedes Intervall 
berechnet. Diese Auftragung ist in Abb. 4.5 gezeigt, wobei die Fehlerbalken die 
Standardabweichung der effektiven Steifigkeit in jedem Intervall darstellen.

 

Abb. 4.5. Effektive Steifigkeit keff, aus einzelnen Kraft-Abstands-Kurven berechnet (graue Kreise), gegen die 
Schichtdicke t der Topographie. Die effektive Steifigkeit wurde in Schichtdickenintervalle von 10 nm (Probe I) 
und 1 nm (Probe II) Breite gruppiert. Der Durchschnitt ist mit weißen Kreisen dargestellt. Die 
Standardabweichung ist mit Fehlerbalken gezeigt. 

Es ist deutlich zu sehen, dass die effektive Steifigkeit keff mit steigender Filmdicke 
abnimmt. Die relativ großen Fehlerbalken, welche der effektiven Steifigkeit in Abb. 4.5 
zugewiesen sind, zeigen, dass die Korrelation von Schichtdicke t und keff von einer gewissen 
Streuung der Werte beeinträchtigt ist. Diese Streuung lässt sich hauptsächlich durch drei 
Phänomene begründen. Erstens ist der Polymerfilm beider Proben beabsichtigter Weise 
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beschädigt worden und dadurch abgelöste Polymerreste können Bewegungen von Spitze und 
Federbalken, z.B. ein Stocken oder Rutschen, hervorrufen, was sich als Artefakt in Kraft-
Abstands-Kurven niederschlägt. Zeigt eine Kraft-Abstands-Kurve einen solch 
unregelmäßigen Verlauf, wird sie nicht für die weitere Auswertung in Betracht gezogen. 
Zweitens zeigen beide Topographien, dass der Polymerfilm stellenweise relativ steile Flanken 
aufweist. Bei Kraft-Abstands-Kurven, die auf einer solchen Flanke aufgenommen wurden, 
verändert sich die Kontaktfläche von Spitze und Probe während der Indentation, was zu 
falschen Werten der Steifigkeit führen kann 88. Drittens ist insbesondere am Übergang von 
blankem Substrat zum Polymerfilm damit zu rechnen, dass nur ein minimaler Fehler in der 
Positionszuweisung einer Kraft-Abstands-Kurve einen sehr großen Fehler in den Kurven 
keff(t) verursacht. 

Für die weitere Auswertung müssen die Kraft-Abstands-Kurven gemittelt werden. Dazu 
wurde wiederum der Durchschnitt von Kraft-Abstands-Kurven gerechnet, die einem 
Schichtdickenintervall zugeordnet werden konnten. Das Intervall wurde so gewählt, dass 
mindestens 50 (Probe I) oder 30 (Probe II) Kurven gemittelt werden konnten. 

4.3. Auswertung und Ergebnis 

Um den hyperbolischen Fit anhand experimenteller Ergebnisse zu überprüfen, werden 
zunächst die Messkurven, die bereits in Kapitel 2 gezeigt wurden, gefittet. In Abschnitt 2.3.1 
wird auf die Probenpräparation und auf die messtechnischen Details eingegangen. Der 

Spitzenradius der Messsonde und die Federkonstante des Federbalkens sind R = 25  5 nm 

und kc = 37 N/m, die maximale Auflagekraft beträgt 5.5 µN. Der reduzierte Elastizitätsmodul 
des Substrats wurde auf E*s = 80 GPa festgesetzt, was, bezieht man die mechanischen Eigen-

schaften der AFM-Spitze ein (Et = 245 GPa, t = 0.27), einem Elastizitätsmodul von 72 GPa 

entspricht. Damit ergibt sich aus der Referenzkurve, gemessen auf einem sehr dicken 
Polymerfilm mit t = 430 nm, ein reduzierter Elastizitätsmodul von E*f = 5.6 GPa, was mit 

 = 0.5 einem Elastizitätsmodul von Ef = 3.14 GPa entspricht. 

Die Fit-Parameter  und  des hyperbolischen Fit (Gl. 3.6) sind nach Gl. 3.2 und 3.3: 
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In Abb. 4.6 ist der hyperbolische Fit (blau) der Messkurven auf Polymerfilmen mit den 
Schichtdicken t = 18 nm (braun), 50 nm (dunkelrot), 60 nm (rot), 110 nm (dunkelorange) und 
190 nm (orange) gezeigt. Zusätzlich sind die Referenzkurven auf Substrat (schwarze 
Quadrate) und dickem Polymer (gelbe Quadrate) mit dem Hertz-Fit (blau Punkt-Strich) 
gezeigt. 
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Abb. 4.6. Deformation D3/2 gegen die Federbalkenverbiegung . Es sind die Messkurven auf den Schichtdicken 
t = 18, 50, 60, 110 und 190 nm aufgetragen (Kreise). Zusätzlich sind Messkurven auf den an der Doppelschicht 
beteiligten Materialien, Substrat und bulk-Polymer (t = 430 nm), mit ihren Hertz-Fits (blaue Punkt-Strich Linie) 
gezeigt. Die hyperbolischen Fits der Messkurven der Doppelschicht sind als blaue Linie zu sehen. 

An den experimentellen Kurven in Abb. 4.6 sieht man, wie die Deformationen bei kleinen 
Auflagekräften mit zunehmender Schichtdicke stetig steigen. Der Grund hierfür ist die 
Zunahme der bereits beschriebenen mechanischen Abschirmung des Substrats durch den 
Polymerfilm. Außerdem können sehr gut die einzelnen Regime, d.h. das polymerdominierte 
Regime (t = 190 und 110 nm), das Regime der Mischeigenschaften (t = 60 und 50 nm), sowie 
das substratdominierte Regime (t = 18 nm) anhand der Deformationen bei größeren 
Auflagekräften unterschieden werden. 

Vergleicht man das Ergebnis des hyperbolischen Fit mit den in Kapitel 2 besprochenen Fits 
(ausgenommen die Kovalev-Gleichung), so zeigt sich, dass die hyperbolische Gleichung den 
Verlauf der experimentellen Kurven sehr gut beschreiben kann. 

Die Messkurven und ihre Fit-Kurven lassen sich anschaulicher interpretieren, wenn man sie 
durch die in Gl. 3.8 beschriebene Transformation in die zweite Hauptlage bringt, wie in 
Abb. 4.7 gezeigt. Die Fit-Hyperbeln sind in Gänze mit Linien, die Messkurven mit Punkten 
gezeigt. Vergleicht man die Messkurven in dieser Darstellung mit der theoretisch 
hergeleiteten Darstellung in Abb. 3.3, stellt man eine bemerkenswerte Übereinstimmung fest. 
Wie in Kapitel 3 schon besprochen, durchlaufen die Messkurven in Abhängigkeit von der 

Schichtdicke bzw. der Parameter  und  die drei Regime der mechanischen Eigenschaften, 

namentlich das substratdominierte Regime im IV. Quadranten (t = 18 nm), das Regime der 
Mischeigenschaften in der Nähe der Achse X = 0 (t = 50 und 60 nm) sowie das polymer-
dominierte Regime im III. Quadranten (t = 110 und 190 nm). Die Korrelation zwischen den 
schichtdickenabhängigen Fit-Parametern und der Schichtdicke wurde also bestätigt. 



4. Experimentelle Bestätigung des hyperbolischen Fit 

 - 58 - 

 

Abb. 4.7. Die in Abb. 4.6 gezeigten experimentellen Kurven, gemessen auf Doppelschichten mit t = 18, 50, 60 
110 und 190 nm (Kreise), wurden für diese Darstellung in die zweite Hauptlage verschoben und gedreht, d.h. sie 
sind in einem XY-Koordinatensystem aufgetragen. Ebenfalls ist der hyperbolische Fit der Messkurven 
aufgetragen (Linien in entsprechenden Farben) sowie die Asymptoten Y = X (blaue Linien). In dieser 
Darstellung liegen die Schnittpunkte der Fit-Hyperbeln im Ursprung und die Messkurven durchwandern gemäß 
der Fit-Parameter  und  die drei mechanischen Regime: das substratdominierte Regime (t = 18 nm), das 
Regime der Mischeigenschaften (t = 50 und 60 nm) und das polymerdominierte Regime (t = 110 und 190 nm). 

Für eine genauere Betrachtung der Schichtdickenabhängigkeit des hyperbolischen Fits 

werden die beiden Parameter  (grün) und  (blau) in Abb. 4.8.A gegen die Schichtdicke t mit 

ihrer Standardabweichung aufgetragen. Zum besseren Verständnis der Werte des Parameters  
sind zusätzlich die Grenzwerte  gekennzeichnet sowie der Mittelpunkt der 

Übergangsregion  (grün gestrichelt). 

 
Abb. 4.8. A) Auftragung der Schichtdickenabhängigen Parameter  (grün) und  (blau) gegen die 

Schichtdicke t mit der Standardabweichung des Fits als Fehlerbalken. Wie in Kapitel 3 theoretisch hergeleitet, 

steigen beide Parameter mit steigender Schichtdicke, wobei  von Werten in der Nähe der unteren Grenze - 

(substratdominiert) über  (typisch für das Regime der Mischeigenschaften) nach Werten in der Nähe der oberen 

Grenze + (polymerdominiert) geht. B) Die aus den Parametern des hyperbolischen Fits berechnete 

Schichtdicke tfit gegen die Schichtdicke des Polymerfilms t. Der Proportionalitätsfaktor ist ct = 1  10-4. 
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Der Parameter  steigt mit der Schichtdicke t, wie in Abschnitt 3.1 aus theoretischen 

Betrachtungen hergeleitet. Das bedeutet, dass bei Messungen sehr kleiner Schichtdicken 
(t = 18 nm) die mechanischen Eigenschaften des Substrats dominieren und der Parameter 

*

1

sE
   . Bei Messungen größerer Schichtdicken (t = 50 und 60 nm) dominieren 

weder die mechanischen Eigenschaften des Substrats noch die des bulk-Polymers und 
* *1/ 1/

2
s fE E

   . Ist die Schichtdicke noch größer (t = 110 und 190 nm) wird der 

mechanische Abschirmeffekt des Polymerfilms wirksam und seine mechanischen 

Eigenschaften werden dominant, d.h. 
*

1

fE
   . 

Der Parameter  steigt mit steigender Schichtdicke, wie ebenfalls in Abschnitt 3.1 her-

geleitet wurde. Die nach Gl. 3.16 berechnete Schichtdicke tfit (schwarze Kreise) ist in 
Abb. 4.8.B gegen die Schichtdicke t aufgetragen, wobei die Proportionalitätskonstante 

ct = 110-4 beträgt. Zur Orientierung ist die Ursprungsgerade mit der Steigung 1 ebenfalls 

abgebildet (schwarz gepunktet). Der Fehler der aus dem Fit berechneten Schichtdicke tfit 
wurde mit Hilfe der Gauss'schen Fehlerfortpflanzung berechnet: 

 fit fit
fit

t t
t

 
    

 
, (4.1) 

und mit Fehlerbalken gekennzeichnet. Wie man sehen kann, überträgt sich der Fehler des 

Parameters  auf den Fehler der berechneten Schichtdicke tfit, der größer ist für große 

Schichtdicken. 

Man beachte, dass hier die Schichtdicken mechanischer Doppelschichten innerhalb eines 
sehr großen Schichtdickenbereichs (t =18 bis 190 nm) mit einer sehr guten Genauigkeit 
berechnet wurden, wobei neben den Elastizitätsmoduln der beteiligten Materialien lediglich 
eine Proportionalitätskonstante benötigt wurde. Dies ist ein sehr wichtiger Fortschritt 
gegenüber den in Abschnitt 2.1 eingeführten Theorien. 

 

Um ein besseres Verständnis für die Eigenschaften des hyperbolischen Fits bei großen 
Schichtdicken (t > 30 nm) zu erlangen, d.h Messkurven, die sich im Regime der Misch-
eigenschaften oder im polymerdominierten Regime befinden, werden die Kraft-Abstands-
Kurven der in Abschnitt 4.1 eingeführten Probe I ausgewertet. Die Deformationskurven 

wurden in den Schichtdickenintervallen 20  5, 30  5, 40  5, 50  5, 60  5, 70  5, 90  15, 

120  15, 150  15, 180  15 und 210  15 nm gemittelt und in Abb. 4.9 aufgetragen (Kreise, 

siehe auch Legende). Die Messkurven (Kreise) zeigen den in Kapitel 2 beschriebenen 
schichtdickenabhängigen Verlauf von Deformationskurven auf mechanischen 
Doppelschichten. Zusätzlich wurden Kurven im Intervall 420 - 520 nm (bulk-Polymer) und 

im Intervall 0  5 (Substrat) als Referenzkurven gemittelt und ebenfalls in Abb. 4.9 

aufgetragen (Quadrate). Der reduzierte Elastizitätsmodul des Substrats wurde auch in diesem 

Fall auf E*
s = 80 GPa festgesetzt (Es = 72 GPa, s = 0.27, Et = 245 GPa, t = 0.27). Durch den 
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Hertz-Fit der Referenzkurve auf bulk-Polymer wurde der reduzierte Elastizitätsmodul des 
bulk-Polymers mit E*

f = 6.7 GPa bestimmt. Der Elastizitätsmodul des bulk-Polymers liegt mit 

der Querkontraktionszahl f = 0.5 bei Ef = 3.8 GPa. Dieser Wert ist in sehr guter Überein-

stimmung mit dem im vorhergehenden Experiment bestimmten Wert (Ef = 3.4 GPa). Diese 
Übereinstimmung ist umso beachtenswerter, wenn man die Unterschiede der Proben und der 

Messaufbauten berücksichtigt. Für  und  ergeben sich nach Gl. 3.2 und 3.3 die Werte 
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Die mit diesen Parametern durchgeführten Fits für jede experimentelle Kurve sind als blaue 
Linien in Abb. 4.9 gezeigt. 

 

Abb. 4.9. Deformation D3/2 gegen die Federbalkenverbiegung . Es sind die Messkurven (Kreise) auf 11 
verschiedenen Schichtdickenintervalle mit 20  t  210 nm aufgetragen (siehe Legende). Zusätzlich sind 
Messkurven auf den an der Doppelschicht beteiligten Materialien, Substrat und bulk-Polymer (t = 470  50 nm), 
mit ihren Hertz-Fits (blaue Punkt-Strich Linie) gezeigt. Die hyperbolischen Fits der Messkurven sind als blaue 
Linien zu sehen. 

Betrachtet man den hyperbolischen Fit (blaue Linien), so stellt man fest, dass der Fit, wie 
schon im vorhergehenden Experiment, sehr genau mit den Messkurven übereinstimmt. Bei 

Schichtdickenintervallen bis 70  5 nm beschreibt der Fit exakt den Verlauf der Messkurven. 

Bei höheren Schichtdicken weichen die experimentellen Kurven lediglich ab einer 

bestimmten Federbalkenverbiegung yield ab. Unterhalb von yield stimmt der hyperbolische Fit 

ebenfalls sehr genau mit den Messkurven überein. 

Der Grund für die Diskrepanzen zwischen Fit und Messkurve bei den Schichtdicken-
intervallen oberhalb von 70 nm ist das Fließen des Polymers 89-91, das bei einer bestimmten 

Auflagekraft yield c yieldF k   einsetzt. Ab der mechanischen Belastung yield kommen zu den 
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elastischen noch plastische Deformationen hinzu, d.h. Kettensegmente werden permanent aus 
ihrer Position verschoben und die Deformationen sind nicht mehr reversibel. Da der 
hyperbolische Fit allerdings lediglich für die Auswertung elastischer Deformationen gültig ist, 

markiert der Beginn des Fließens bei yield das Ende des Bereichs der experimentellen Kurve, 

der mit dem hyperbolischen Fit beschrieben werden kann. 

Um den Zusammenhang zwischen den Messkurven und ihrem jeweiligen Fit besser sehen 
zu können, sind in Abb. 4.10 die in die zweite Hauptlage transformierten Messkurven 
(Kreise) sowie ihre transformierte Fit-Hyperbel (farblich entsprechende Linien) gezeigt. Die 
transformierten Asymptoten der Fit-Hyperbel sind ebenso gezeigt (blaue Linien). Man 
beachte, dass in Abb. 4.10 die Kurven im XY-System aufgetragen sind, d.h. die Asymptoten 

der Fit-Hyperbeln sind Y = X und ihre Schnittpunkte liegen im Ursprung. 

 

Abb. 4.10. Die in Abb. 4.9 gezeigten experimentellen Kurven, gemessen auf Doppelschichten mit den in der 
Legende genannten 11 Schichtdicken (Kreise), wurden für diese Darstellung in die zweite Hauptlage 
transformiert, d.h. sie sind in einem XY-Koordinatensystem aufgetragen. Ebenfalls ist der hyperbolische Fit der 
Messkurven aufgetragen (Linien in entsprechenden Farben) sowie die transformierten Asymptoten Y = X 
(blaue Linien). In dieser Darstellung liegen die Schnittpunkte der Fit-Hyperbeln im Ursprung und die 
Messkurven durchwandern gemäß der Fit-Parameter  und  zwei der drei mechanischen Regime: das Regime 
der Mischeigenschaften (20 nm  t  90 nm) und das polymerdominierte Regime (t > 90 nm). 

In Abb. 4.10 wird noch einmal die Übereinstimmung mit der theoretischen Herleitung in 
Kapitel 3 und insbesondere mit Abb. 3.3 deutlich. Durch die größere Anzahl der 
ausgewerteten Schichtdicken kann besonders anschaulich gezeigt werden, wie die 

experimentellen Kurven, abhängig von der Schichtdicke und somit von den Parametern  und 

, die mechanischen Regime durchwandern. Dabei kann die Kurve auf der Schichtdicke 

t = 205 nm (dunkelbraun), die sich im IV. Quadranten befindet, eher dem 

substratdominierten Regime zugesprochen werden. Kurven auf den Schichtdicken 

305 nm  t  9015 nm (braun bis rot), die sich in der Nähe der Achse X = 0 befinden, sind 

eindeutig dem Regime der Mischeigenschaften zuzuordnen. Kurven auf den Schichtdicken 

t  12015 nm liegen im III. Quadranten und sind eindeutig im polymerdominierten Regime. 
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Man stellt zudem fest, dass die Breite der Hyperbel 
 2

2
1w

 
 
 

 (Gl. 3.14) und 

somit ihr Krümmungsradius bei der Kurve auf t = 120 nm maximal wird. Bei größeren 

(kleineren) Schichtdicken tendiert  nach      und die Breite der Hyperbel w nimmt 

ab. 

In Abb. 4.11.A sind die Fit-Parameter  (grün) und  (blau) gegen die Mittelwerte der 

ausgewerteten Schichtdickenintervalle mit der Standardabweichung der Parameter auf-
getragen. In Abb. 4.11.B ist die nach Gl. 3.16 aus den Fit-Parametern berechnete Schichtdicke 
tfit gegen die Mittelwerte der ausgewerteten Schichtdickenintervalle aufgetragen. Der Fehler 

der berechneten Schichtdicke tfit wurde mit Hilfe der Gauss'schen Fehlerfortpflanzung 

berechnet (siehe Gl. 4.1). 

 

Abb. 4.11. A) Auftragung der Schichtdickenabhängigen Parameter  (grün) und  (blau) gegen die Schichtdicke t 
mit der Standardabweichung des Fit als Fehlerbalken. Wie in Kapitel 3 theoretisch hergeleitet, steigen beide 
Parameter mit steigender Schichtdicke, wobei  von  (typisch für das Regime der Mischeigenschaften) nach 
Werten in der Nähe der oberen Grenze + (polymerdominiert) geht. B) Die aus den Parametern des 
hyperbolischen Fit berechnete Schichtdicke tfit gegen die Schichtdicke des Polymerfilms t. Der 
Proportionalitätsfaktor ist ct = 1  10-4 in Übereinstimmung mit dem zuvor gezeigten Experiment. 

Vergleicht man die Ergebnisse von Probe I in Abb. 4.11.A mit den Ergebnissen des 
Experiments mit uniformen Doppelschichten in Abb. 4.8.A, so zeigen sie eine sehr große 
Übereinstimmung, d.h. ein Polymerfilm mit einer Schichtdickenverteilung erbringt die 
gleichen Resultate wie mehrere uniforme Schichtdicken. Durch die größere Anzahl von 
untersuchten Schichtdicken können di Zusammenhänge detaillierter untersucht werden. Die 

Parameter  und  zeigen die im Kapitel 3 theoretisch hergeleitete Abhängigkeit von der 

Schichtdicke t. Das bedeutet, dass bei Messungen der Schichtdickenintervalle mit 

305 nm  t  9015 nm weder die mechanischen Eigenschaften des Substrats noch die des 

bulk-Polymers dominieren und 
* *1/ 1/
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(t  12015 nm), wird der Polymerfilm dominant, d.h. 
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Der Parameter  steigt mit steigender Schichtdicke, wie ebenfalls in Kapitel 3 hergeleitet 

wurde. Es fällt allerdings auf, dass der Fehler des Parameters  bei t  15015 nm, d.h. im 

stark polymerdominierten Regime, groß ist. Das ist nachvollziehbar, wenn man bedenkt, dass 

die Übergangsregion der Hyperbel, durch deren Position und Breite  bestimmt wird, sich bei 

höheren Auflagekräften außerhalb des Messbereichs befindet. Die geringe Abweichung einer 
stark polymerdominierten Probe von einer Kurve auf bulk-Polymer ist für die exakte 

Bestimmung von  nicht mehr ausreichend. 

Betrachtet man die Auftragung der berechneten Schichtdicke tfit gegen die Mittelwerte der 
Schichtdickenintervalle t in Abb. 4.11.B, so fällt auf, dass in diesem Experiment alle Schicht-
dicken bis 150 nm sehr exakt bestimmt werden konnten. Die berechnete Schichtdicke tfit der 

Schichtdickenintervalle t = 18015 nm und 21015 nm überschätzen die tatsächliche Schicht-

dicke und zeigen einen großen Fehler. Dies ist allerdings nicht dem hyperbolischen Fit 
zuzuschreiben. In diesem Schichtdickenbereich übersteigt der Abschirmeffekt des Polymer-
films die Empfindlichkeit des Messaufbaus, d.h. der gemessene Einfluss des Substrats auf die 
mechanischen Eigenschaften der Doppelschicht ist so gering, dass er nicht mehr quantifiziert 
werden kann. Hiermit ergibt sich neben der maximalen Auflagekraft, die in erster Linie durch 
das Fließen des Polymers bestimmt wird, eine zweite Einschränkung der Messmethode, 
nämlich die maximale Schichtdicke tmax die noch detektierbar ist. 

Besondere Beachtung ist dem Proportionalitätsfaktor ct = 110-4 zu schenken. Der gleiche 

Wert wurde in dem vorhergehenden Experiment bestimmt, das sich, abgesehen von der 
Materialkombination von Film und Substrat, von dem Messaufbau dieser Probe stark 
unterscheidet. Es wurden im einen Fall mehrere uniforme Polymerfilme mit unterschiedlicher 
Schichtdicke t untersucht, und in dem anderen ein Polymerfilm mit einer 
Schichtdickenverteilung. Zudem wurden die Messungen mit verschiedenen Federbalken 
durchgeführt, die sich durch die Federkonstante kc und den Spitzenradius R unterscheiden. Da 
aber in beiden Fällen die Proportionalitätskonstante ct übereinstimmt, ist sie spezifisch für ein 
Materialpaar und unabhängig vom Messaufbau. Sie muss also nicht für jedes Experiment 
bestimmt werden und es können, mit der Kenntnis der Elastizitätsmodule der Bestandteile 
und dem spezifischen ct, Schichtdicken mittels des hyperbolischen Fit direkt aus den Kraft-
Abstands-Kurven berechnet werden. 

 

Bei der Auswertung der Kurven auf der in Abschnitt 3.2.1 eingeführten Probe II werden die 
Eigenschaften des hyperbolischen Fit bei sehr kleinen Schichtdicken (t < 20 nm) untersucht, 
d.h. die Messkurven befinden sich im substratdominierten Regime. Die Deformationskurven 
wurden in Schichtdickenintervallen von 1 nm Breite gemittelt. Die obere Grenze der 
Intervalle waren 2, 3, 4, 5, 6, 8, 10, 12 und 15 nm. Die Messpunkte, denen eine Schichtdicke 
von t > 16 nm zugeordnet wurde, waren weniger als 30 und konnten somit nicht zu einer 
brauchbaren Deformationskurve gemittelt werden. In Abb. 3.16 sind die Messkurven (Kreise, 

siehe auch Legende) mit der Referenzkurve auf Substrat, t = 01 nm (schwarze Quadrate), 

aufgetragen. Die Referenzkurve auf Polymer wurde auf einer anderen Probe mit einer 
uniformen Schichtdicke von 630 nm aufgenommen und mit dem gezeigten Hertz-Fit (blaue 
Punkt-Strich Linie) ausgewertet. Der reduzierte Elastizitätsmodul des Substrats wurde auch in 
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diesem Fall auf E*
s = 80 GPa festgesetzt (Es = 72 GPa, s = 0.27, Et = 245 GPa, t = 0.27). 

Durch den Hertz-Fit der Referenzkurve auf bulk-Polymer wurde der reduzierte 
Elastizitätsmodul des bulk-Polymers mit E*

f = 6.12 GPa bestimmt. Der Elastizitätsmodul des 

bulk-Polymers liegt bei Ef = 3.4 GPa (f = 0.5). Auch dieser Wert ist trotz der Unterschiede 

der Proben und der Messaufbauten in sehr guter Übereinstimmung mit denen der 
vorhergehenden Experimente. 

Für  und  ergeben sich nach Gl. 3.2 und 3.3 die Werte 
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Die mit diesen Parametern durchgeführt Fits für jede experimentelle Kurve sind als blaue 
Linie in Abb. 4.12 gezeigt. 

 

Abb 4.12. Messkurven (Kreise) auf 9 verschiedenen Schichtdickenintervallen der Breite 1 nm mit der oberen 
Grenze von 2 bis 15 nm aufgetragen (siehe Legende). Zusätzlich sind die Messkurve des Schichtdickenintervalls 
01 nm als Referenzkurve des Substrats (schwarze Quadrate) mit ihrem Hertz-Fit (blaue gestrichelte Linie) und 
der Hertz-Fit des bulk-Polymer, t = 630 nm (blaue gestrichelte Linie), gezeigt. Die hyperbolischen Fits der 
Messkurven sind als blaue Linien zu sehen. 

Auch in diesem Experiment zeigen die Messkurven (Kreise) den in Kapitel 2 beschriebenen 
typischen Verlauf von Deformationskurven auf substratdominierten Doppelschichten. Da in 
diesem Experiment kein Fließen des Polymers aufgetreten ist und somit ausschließlich 
elastische Deformationen gemessen wurden, beschreibt der hyperbolische Fit alle 
experimentellen Kurven im gesamten Messbereich sehr exakt, was umso bemerkenswerter ist, 
wenn man die sehr geringen Deformationen berücksichtigt (Dmax = 10 nm für t = 15 nm). 

Auch in diesem Fall werden die in Abb. 4.12 gezeigten Messkurven samt der Fit-Hyperbeln 
in die zweite Hauptlage transformiert und in Abb. 4.13 aufgetragen. 
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Abb. 4.13. Die in Abb. 4.12 gezeigten experimentellen Kurven, gemessen auf Doppelschichten mit den in der 
Legende genannten Schichtdicken (Kreise). In dieser Darstellung wurden die Kurven in die zweite Hauptlage 
transformiert, d.h. sie sind in einem XY-Koordinatensystem aufgetragen. Es ist ebenfalls der hyperbolische Fit 
der Messkurven aufgetragen (Linien in entsprechenden Farben) sowie die transformierten Asymptoten Y = X 
(blaue Linien). Die Messkurven befinden sich im IV. Quadranten, d.h. im substratdominierten Regime. Lediglich 
die Messkurve auf 15 nm Schichtdicke zeigt eine Tendenz zum Regime der Mischeigenschaften, das um X = 0 
liegt. 

Bei dieser Auftragung bestätigt sich, dass alle Messkurven sich im IV. Quadranten befinden 
und somit, nach der Definition in Kapitel 3, im substratdominierten Regime. Es bestätigt sich 
ebenfalls, dass der Anfang der Messkurven sich mit steigender Schichtdicke t der Achse X = 0 
annähert, was den Übergang zum Regime der Mischeigenschaften beschreibt. Dies ist in sehr 
guter Übereinstimmung mit den Ergebnissen der Messung von Probe I; die Messkurve auf 

dem Schichtdickenintervall t = 205 nm (siehe Abb. 4.10), zeigte einen vergleichbaren 

Verlauf wie die in Abb. 4.13 gezeigte Messkurve auf t = 15 nm. 

In Abb. 4.14.A sind die Parameter  (grün) und  (blau) als Funktion der Schichtdicke t 

gezeigt. Die Betrachtung der Standardabweichung der Fit-Parameter zeigt noch einmal, wie 
exakt der hyperbolische Fit die Messkurven beschreiben kann. Es bestätigen sich ebenso die 

substratdominierten Eigenschaften der sehr dünnen Doppelschichten. Die Werte für  liegen 

bis zu einer Schichtdicke von t = 10 nm sehr in der Nähe von *1 sE  . Erst ab einer 

Schichtdicke von t = 12 nm nähern sie sich dem Wert  an, der typisch für das Regime der 

Mischeigenschaften ist. 

In Abb. 4.14 B ist die aus den Fit-Parametern berechnete Schichtdicke tfit gegen die 
Schichtdicke t aufgetragen. Bei der Berechnung sehr kleiner Schichtdicken wurde eine 

Annäherung der Gl. 3.16 verwendet: 
 

 fit tt c
  


   

 . Im Bereich sehr dünner Schichten 

ergibt diese Annäherung Werte von fitt t  die näher an 1 sind, als die durch Gl. 3.16 

berechneten Werte. Die Proportionalitätskonstante tc  hat aber keinen Bezug zu den Pro-

portionalitätskonstanten ct der vorherigen Experimente. Die Fehler der Schichtdicke wurden 
mit der Gauss'schen Fortpflanzungsregel berechnet (siehe Gl. 4.1). 
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Abb. 4.14. A) Auftragung der Schichtdickenabhängigen Parameter  (grün) und  (blau) gegen die Schichtdicke t 
mit der Standardabweichung des Fit als Fehlerbalken. Auch in diesem Fall steigen beide Parameter mit 
steigender Schichtdicke, wobei - für Schichtdicken t  8 nm ist, charakteristisch für das substratdominierte 
Regime, und bei größeren Schichtdicken gegen  geht, charakteristisch für das Regime der Mischeigenschaften. 
B) Die aus den Parametern des hyperbolischen Fit berechnete Schichtdicke tfit gegen die Schichtdicke des 
Polymerfilms t. Die Gerade mit der Steigung 1 (schwarz gepunktete Linie) ist zur Orientierung mit abgebildet. 
Der Proportionalitätsfaktor beträgt 0.2tc  . 

Die sehr exakten berechneten Werte der Schichtdicke tfit fallen bis auf nur drei Ausnahmen 
genau auf die Linie mit der Steigung 1. Bedenkt man zudem, dass es sich hier um 
Schichtdicken unterhalb von 20 nm handelt, ist dies ein viel versprechender Ansatz zur 
Abbildung und Analyse von Strukturen im Nanometerbereich. 

 

Abb. 4.15. Die aus dem Fit berechnete Schichtdicke tfit gegen die Schichtdicke t. Es sind in diesem Graphen die 
Ergebnisse der drei Experimente, die in diesem Kapitel ausgewertet wurden, zusammengestellt. Die Quadrate 
stellen die Ergebnisse aus der Messung mit den uniformen Polymerfilmen dar, die Kreise die Ergebnisse aus 
Probe I, die Rauten die Ergebnisse aus Probe II. Der Fehler wurde mit Hilfe Gl. 4.1 berechnet. Alle Schicht-
dicken wurden mit Gl. 3.16 berechnet, wobei der materialspezifische Proportionalitätsfaktor ct = 1  10-4 ist. 

In Abb. 4.15 werden die durch den Fit berechneten Schichtdicken der drei Messungen 
zusammengestellt. Die Schichtdicke tfit wurde mit Gl. 3.16, der Fehler wurde mit Gl. 4.1 
berechnet. Der Proportionalitätsfaktor ct ist spezifisch für das Materialpaar PnBMA/Glas und 

ist ct = 110-4. Die ansonsten benutzten Parameter stammen aus hyperbolischen Fits (Gl. 3.6) 
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experimenteller Deformationskurven. Die Schichtdicke tfit ist gegen die durch 
Topographiemessungen ermittelte Schichtdicke t aufgetragen. Als Orientierungshilfe ist in 
Abb. 3.19 die Ursprungsgerade mit der Steigung 1 (schwarz gepunktete Linie) abgebildet. Die 
Auftragung zeigt, dass die hier präsentierte semi-empirische Theorie angewendet werden 
kann, um die Schichtdicke über die mechanischen Eigenschaften der Doppelschicht mit 
großer Genauigkeit zu bestimmen. 

Um Aufschluss über die Auflösung der Bestimmung der Schichtdicke mit dieser Methode 
zu gewinnen, wurden die Messungen auf Probe II noch einmal herangezogen. In Abb. 4.16 
sind vier exemplarische Deformationskurven, die vom Substrat (schwarze Quadrate) und drei 

Kurven der Schichtdickenintervalle 1.50.5, 2.50.5 und 7.50.5 nm gegen die Federbalken-

verbiegung  aufgetragen. Da mehr als 30 Kurven in jedem Intervall gemittelt wurden, erhält 

man eine mittlere Abweichung der Durchschnittskurven, der durch Fehlerbalken in Abb. 4.16 
dargestellt ist. Kurven, deren mittlere Abweichungen sich nicht überschneiden, werden als 
unterscheidbar angenommen. Die Auftragung in Abb. 4.16 zeigt also, dass die Untersuchung 
mechanischer Eigenschaften mittels AFM Kraft-Abstands-Kurven eine geeignete Methode 
ist, um einen 2-nm-dicken Film von einem 3-nm-dicken sowie vom Substrat zu 
unterscheiden. 

 

Abb. 4.16. Gemittelte Deformations-Kurven der Schichtdickenintervalle 1.50.5, 2.50.5 und 7.50.5 nm 
(Kreise) und die Referenzkurve auf Substrat (schwarze Quadrate) gegen die Federbalkenverbiegung . Die 
Deformationskurven auf mechanischen Doppelschichten sind mit ihrer mittleren Abweichung aufgetragen, um 
zu zeigen, dass die Kurven unterscheidbar sind. 

Diese Schichtdickenauflösung der Deformationskurven, d.h. die Möglichkeit zwei Filme 
mit einer unterschiedlichen Schichtdicke mittels Deformationskurven zu unterscheiden, 
verschlechtert sich mit zunehmender Schichtdicke. Bei sehr dünnen Polymerfilmen 
(t < 15 nm) sind kleine Unterschiede in der Schichtdicke t ausreichend, um die Deformations-
kurven im Bereich kleiner Auflagekräfte messbar zu beeinflussen. Mit zunehmender Schicht-
dicke werden die Unterschiede der mechanischen Eigenschaften immer kleiner bis zu dem 
Punkt, an dem die mechanische Doppelschicht nicht mehr von dem bulk-Polymer 
unterschieden werden kann. 
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5. Rekonstruktion einer verdeckten Topographie 

In Kapitel 4 wurde die Validität des in Kapitel 3 präsentierten hyperbolischen Fit anhand 
experimenteller Ergebnisse überprüft und bestätigt. Es wurde festgestellt, dass die Schicht-
dicke der untersuchten Polymerfilme durch den Fit von Durchschnittskurven sehr genau aus 
den Fit-Parametern berechnet werden kann. 

In diesem Kapitel wird untersucht, inwieweit das Fitten einzelner Deformationskurven 
genutzt werden kann, um die Schichtdicke zu bestimmen. Mit dieser Methode ist es möglich, 
durch die Aufnahme von Kraft-Abstands-Kurven die räumlich aufgelöste Dicke einer Doppel-
schicht zu rekonstruieren. Die dabei erreichbare laterale Auflösung ist durch den minimalen 
XY-Abstand zweier Kraft-Abstands-Kurven gegeben. Dieser Abstand kann nicht beliebig 
verringert werden, da eine Indentation der AFM-Spitze einen Bereich der Probe deformiert, 
der größer ist als die Kontaktfläche. Werden Kraft-Abstands-Kurven innerhalb einer Messung 
zu dicht aufgenommen, werden die Modifikationen durch vorhergehende Kraft-Abstands-
Kurven von nachfolgenden gemessen. 

Da in einem solchen Experiment lediglich die Schichtdicke des nachgiebigeren Polymer-
films auf einem steiferen Substrat rekonstruiert werden kann, muss entweder die Geometrie 
des Substrats oder des Films bekannt sein, um die Geometrie der Probe vollständig zu 
bestimmen. Im Rahmen dieser Arbeit wurden beide Möglichkeiten untersucht. 

Zunächst wird die Schichtdicke des Polymerfilms der in Abschnitt 4.1 beschriebenen Probe 
II rekonstruiert. Bei dieser Probe ist bekannt, dass das Substrat eine Ebene mit einer 
Rauhigkeit von 2 nm ist. Die Schichtdicke ist demnach gleich der Höhe der Topographie. 

In einem zweiten Experiment werden in einer Polymermatrix eingebettete Glaskugeln 
untersucht. Hierbei ist die Geometrie der Oberfläche des Polymerfilms durch eine 
Topographiemessung bekannt und der Abstand der Glaskugeln zur Oberfläche der Probe, also 
das "Negativ" der Substrattopographie, wird rekonstruiert.

5.1. Rekonstruktion eines unregelmäßigen Polymerfilms 

In diesem Abschnitt wird der Polymerfilm der Probe II, der eine Schichtdickenverteilung 

von 02 nm bis ungefähr 30 nm aufweist, durch die Auswertung einzelner Kraft-Abstands-

Kurven rekonstruiert. Durch die Kraft-Abstands-Kurven werden die schichtdickenabhängigen 
mechanischen Eigenschaften an jedem Messpunkt der Doppelschicht gemessen. Durch den 
hyperbolischen Fit der einzelnen Deformationskurven kann die Schichtdicke tfit für jeden 
Punkt des Messbereichs berechnet werden. 

Die Probenpräparation der Probe II und der Experimentalaufbau sind in Abschnitt 4.1 
beschrieben. Jeder Kraft-Abstands-Kurve wurde eine Schichtdicke t aus der Topographie-
messung zugeordnet. Die dafür erforderliche Auswertung ist in Abschnitt 4.2 beschrieben. In 
Abschnitt 4.3 ist die Auswertung von Durchschnittskurven mittels des hyperbolischen Fit (Gl. 
3.6) gezeigt. Für die Rekonstruktion der Schichtdicke wurden die einzelnen Kraft-Abstands-
Kurven gefittet. Aus den Fit-Parametern wurde die Schichtdicke tfit für die einzelnen 
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Messpunkte mit der Annäherung der Gl. 3.16 berechnet: 
 

 fit tt c
  


   

  mit 0.2tc  . 

Die Werte tfit sind in Abb. 5.1 als rote Kreise gegen die Schichtdicke der Topographie t 
aufgetragen. Die schwarze Linie mit Fehlerbalken in Abb. 5.1 zeigt den Durchschnitt dieser 
Werte mit der mittleren Abweichung. Die blauen Quadrate zeigen die Schichtdicken tfit, 
welche aus den gemittelten Deformationskurven berechnet wurden (vgl. Abb. 4.14 B). 

 

Abb. 5.1. Auftragung der aus dem hyperbolischen Fit berechnete Schichtdicke tfit gegen die Schichtdicke t der 
Topographiemessung. Die roten Kreise sind die Werte aus dem Fit einzelner Kurven. Die schwarze Linie mit 
der mittleren Abweichung ist der Durchschnitt dieser Werte. Die blauen Quadrate sind die Ergebnisse aus den 
Fits der gemittelten Deformationskurven (vgl. Abschnitt 4.3). 

Es sollte angemerkt werden, dass das Experiment sehr viel mehr Messpunkte für Schicht-
dicken unterhalb von t = 15 nm aufweist als für Schichtdicken darüber. In Abb. 5.1 wird der 
Übersichtlichkeit wegen nur der aussagekräftigste Bereich bis t = 15 nm gezeigt. 

Die Übereinstimmung zwischen dem Durchschnitt der einzelnen berechneten Schicht-
dicken und der aus den gemittelten Deformationskurven berechneten Schichtdicke zeigt, dass 
die zwei Auswertungsschritte (Durchschnitt bilden und Fitten) in beliebiger Reihenfolge 
geschehen können. 

Betrachtet man den Durchschnitt der berechneten Schichtdicke tfit einzelner Deformations-
kurven in Abb. 5.1 (schwarze Linie), so zeigen sich wichtige Merkmale, welche die 
Möglichkeit der Berechnung der Schichtdicke auch für einzelne Kurven bestätigen. Zunächst 
liegen die Ergebnisse der berechneten Schichtdicken tfit einzelner Messkurven in dem 

Schichtdickenintervall t = 01 mn (Substrat) bei tfit  0.20.7 nm, d.h. auch die einzelnen 

Kurven auf blankem Substrat werden durch den hyperbolischen Fit sehr genau identifiziert. 
Zudem zeigt die Durchschnittskurve der Schichtdicke einzelner Messpunkte eine Pro-
portionalität zur Schichtdicke t. Die Auftragung der berechneten Schichtdicke aus einzelnen 
Messkurven sowie die Fehlerbalken des Durchschnitts zeigen eine gewisse Streuung. Dies ist 
vor allem begründet in der Zuordnung der Schichtdicke t aus der Topographiemessung einer 
Messkurve. Ein weiterer Grund für die Streuung der Werte ist, dass die zwei Größen in Abb. 
5.1, tfit und t, eigentlich nicht das Gleiche sind. Tatsächlich ist die Schichtdicke tfit, gemessen 
durch die Kraft-Abstands-Kurven, die Dicke des Polymerfilms. Wohingegen die Schichtdicke 
t, bestimmt über die Topographiemessung, der Höhenunterschied zwischen der Topographie 
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und der Substratoberfläche ist. Diese zwei Größen sind nur dann gleich, wenn die Substrat-
oberfläche absolut eben ist, was jedoch im Allgemeinen nicht für die benutzten Glassubstrate 
stimmt, deren Rauhigkeit in der Größenordnung der Schichtdickenauflösung der 

Deformationskurven liegt (2 nm). Das erklärt auch die Tatsache, dass Werte für die Schicht-

dicke t negativ sein können, wohingegen die berechnete Schichtdicke tfit nur positive Werte 
annimmt. 

Zusammenfassend ist es möglich, die Schichtdicke mit einer Genauigkeit von 3 nm aus 

einzelnen Messkurven zu berechnen. 

In Abb. 5.2 A sind die aus einzelnen Messkurven ermittelten Werte der Schichtdicke tfit 
ortsaufgelöst gezeigt. 

 

Abb. 5.2. A Rekonstruierte Topographie: raumaufgelöste Schichtdicke tfit, berechnet aus Fits einzelner Kurven. 
B Topographiemessung des untersuchten Probenausschnitts. Die weiße Markierung umschließt die Punkte, die 
in Abb. 5.3 als Höhenprofil gezeigt sind. 

Vergleicht man die durch tfit rekonstruierte Topographie in Abb. 5.2.A mit der 
Topographiemessung in Abb. 5.2.B, wird die gute Übereinstimmung der zwei Darstellungen 
deutlich. Die charakteristisch geformten Flächen des blanken Substrats (in beiden Dar-
stellungen schwarz) können in beiden Darstellungen ausgemacht werden. Ebenso sind 
Regionen mit hohem und niedrigem Polymerfilm in Abb. 5.2.A gut zu unterscheiden, wenn 
auch nicht mit punktueller Präzision, und sind vor allem in guter Übereinstimmung mit der 
Topographie in Abb. 5.2.B. 

Diese Übereinstimmung wird in Abb. 5.3 bestätigt. Dort ist das Höhenprofil t (grau gefüllt), 
der in Abb. 5.2.B weiß markierten Spalte, zusammen mit dem Höhenprofil der 
entsprechenden Spalte der rekonstruierten Topographie tfit (schwarze Linie) aufgetragen. 

Die fünf Substratabschnitte können in beiden Höhenprofilen sehr genau ausgemacht 
werden und stimmen sehr gut überein. Ebenso wird das Höhenprofil des Polymerfilms t durch 
die rekonstruierte Schichtdicke tfit mit Ausnahme weniger Punkte sehr gut nachvollzogen.
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Abb. 5.3. Höhenprofile der in Abb. 5.2.B markierten Spalte. Die schwarze Linie ist das Höhenprofil der 
rekonstruierten Schichtdicke tfit. Die graue Fläche ist das Höhenprofil der Topographiemessung. 

5.2. Rekonstruktion eines unregelmäßigen Substrats 

5.2.1. Probenpräparation und Experimentalaufbau 

Für die Präparation einer mechanischen Doppelschicht wird üblicherweise ein Polymerfilm 
auf einem erheblich steiferen Träger, dem Substrat, abgeschieden. Um eine komplexere 
Geometrie des Substrats zu erhalten, wurden Glaskugeln (Spheriglass 3000E CP03, Potters 
Industries) mit einer definierten Durchmesserverteilung (50%>35 µm; 13%<7 µm) in 
Polymethylmethacrylat (PMMA, Röhm GmbH, Plexiglas 7N, Mw=120000 g/mol) eingebettet, 
dessen chemische Struktur in Abb. 5.4 gezeigt ist. 

 

Abb. 5.4. Chemische Struktur von Polymmethylmethacrylat (PMMA). 

PMMA wurde hauptsächlich aus zwei Gründen für dieses Experiment ausgewählt. Erstens 
ist es ein amorphes Polymer, das bei Raumtemperatur in seinem glasigen Zustand vorliegt 
(Tg = 105°C). Zweitens benetzt PMMA die Glaskugeln gut und das Polymer zeigt keine 
inneren Spannungen in der Nähe der Glas/Polymer-Grenzfläche. Sowohl die Viskoelastizität 
als auch innere Spannungen würden ungewünschte Effekte hervorrufen, welche die Messung 
der mechanischen Eigenschaften beeinträchtigen würden. 

Die Glaskugeln wurden in Toluol in einem Ultraschallbad deagglomeriert. Die Suspension 
der Glaskugeln in Toluol (100 µl) wurde auf einem handelsüblichen gläsernen Objektträger, 
dem Transferträger, verteilt. Nach dem Abdampfen des Lösungsmittels erhält man so eine 
lose Verteilung der Glaskugeln auf der Oberfläche des Transferträgers (siehe Abb. 5.5). Auf 
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einem zweiten Objektträger wurde PMMA-Granulat aufgeschmolzen, woraufhin beide Träger 
zusammen gepresst und auf eine Temperatur oberhalb der Glastemperatur des PMMA 
erwärmt wurden. Damit wird erreicht, dass das Polymer die Glaskugeln benetzt und 
umschließt, die Glaskugeln jedoch mit dem Transferträger in Kontakt bleiben (schematische 
Darstellung in Abb. 5.5). 

 

Abb. 5.5. Schematische Darstellung der Probenpräparation. Der Transferträger, auf dem lose Glaskugeln verteilt 
sind, wird gegen das aufgeschmolzene Polymer, ebenfalls auf einem Objektträger, gepresst. Nachdem das 
Polymer abgekühlt ist, wird der Transferträger entfernt und die Glaskugeln verbleiben nahe der Proben-
oberfläche eingebettet im Polymer. 

Nach dem Abkühlen der Probe auf Raumtemperatur konnte der Transferträger entfernt 
werden, um die zu untersuchende Probenoberfläche freizulegen. Da der Pressdruck erst nach 
dem Abkühlen der Probe entfernt wurde, muss allerdings mit inneren Spannungen gerechnet 
werden, wodurch die Polymermatrix steifer wird. 

Die Federkonstante und der Spitzenradius des für die Bestimmung der mechanischen 
Eigenschaften verwendeten Federbalkens (Pointprobe NCL, Nanosensor, Wetzlar-

Blankenfeld, Germany) wurden mit kc = 45 N/m und R  30 nm abgeschätzt. 

Zwei Messungen der mechanischen Eigenschaften (100  100 Punkte) wurden 

durchgeführt, beide auf einem Bereich von 10  10 µm2, wobei die zwei Bereiche sich nur 

teilweise überlappten. Die Kraft-Abstands-Kurven wurden mit einer Frequenz von 1 Hz 
aufgenommen und mit einer maximalen Federbalkenverbiegung von 150 nm, was einer 
maximalen Auflagekraft von 6.75 µN entspricht. 

Die Referenzmessung des Substrats wurde separat auf einer blanken Glaskugel 
durchgeführt. Der Elastizitätsmodul wurde wie in den vorhergehenden Experimenten auf 
72 GPa gesetzt. 

Alle Messungen wurden bei Umgebungsbedingungen durchgeführt. 

5.2.2. Zuordnung der Schichtdicke den Kraft-Abstands-Kurven 

Um einen Bereich der Probe mit eingebetteten Glaskugeln auszumachen, wurden zunächst 
Topographiemessungen durchgeführt. Die Topographie des im Weiteren untersuchten 
Bereichs ist in Abb. 5.6.A gezeigt. Es ist zu sehen, dass die eingebetteten Glaskugeln an den 
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Stellen, an denen sie in Kontakt mit dem Transferträger waren, nicht von PMMA benetzt 
wurden. Dadurch sind an einigen Stellen der Topographie Bereiche mit blanken Kugeln 
zurückgeblieben. Diese Stellen können in Abb. 5.6.A als Krater identifiziert werden. Die 
PMMA-"Krägen" am Rand der Krater sind ebenfalls gut zu sehen. Hier wurde die ausge-
dünnte Polymermatrix teilweise mit dem Entfernen des Transferträgers gedehnt und abge-
hoben. Diese Auffälligkeiten der Topographie sind also Hinweise für Stellen der Probe, wo 
Glaskugeln eingebettet sind, d.h. für Regionen, die eine "versteckte" Topographie aufweisen, 
welche durch die Messung der mechanischen Eigenschaften detektiert werden soll. 

 

Abb. 5.6. A Topographiemessung der Probe mit den vier im Detail ausgewerteten Ausschnitten (siehe unten). B 
Berechnete Substrattopographie, bestehend aus mehreren Glaskugeln und einem Fremdpartikel (FP). Die 
Position und Größe der Kugeln konnte durch die Topographieaufnahme der durch Plasmaätzen freigelegten 
Kugeln bestimmt werden (siehe Inset c). 

Um die Validität dieser Rekonstruktion zu bewerten, wird eine alternative Methode der 
Schichtdickenbestimmung benötigt. Dazu wurde durch Plasmaätzen (Sauerstoff, 20 min) der 
Polymerfilm gleichmäßig abgetragen und damit die Glaskugeln freigelegt, deren Position und 
Größe durch eine Topographiemessung (Abb. 5.6.c) bestimmt werden konnte (Abb. 5.6.B und 
Tabelle 5.1). Da dies offensichtlich die Probe zerstört, wurde diese Prozedur nach der 
Messung der mechanischen Eigenschaften durchgeführt. 

 

 X-Position [µm] Y-Position [µm] Z-Position [µm] Radius [µm] 

[1] 9.14 7.49 -1.04 1.06 

[2a] 1.76 4.63 -1.21 1.24 

[2b] 4.86 6.74 -1.20 1.24 

[2c] 2.90 6.20 -0.77 0.80 

[2d] 3.92 4.86 -0.90 0.91 

[3a] 9.21 1.37 -1.44 1.46 

[3b] 10.30 3.33 -0.81 0.87 

Tabelle 5.1. Koordinaten (bezogen auf den Ursprung der Abb. 5.6.A und B) und Radii der Kugeln. Die grau 
markierten Kugeln werden im Weiteren untersucht. 
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Es sollte angemerkt werden, dass trotz aller Sorgfalt auch Fremdpartikel in die Probe 
eingebettet wurden. Eine Struktur im Zentrum des untersuchten Bereichs stellte sich als ein 
nicht zuordenbares Partikel heraus (benannt als FP in Abb. 5.6.B). 

Zieht man nun die Topographie der Glaskugeln (Abb. 5.6.B) von der Topographie der 
Probe (Abb. 5.6.A) ab, so erhält man die Dicke der Polymermatrix, welche die Glaskugeln 
bedeckt, d.h. die ortsaufgelöste Schichtdicke t. Jeder Messkurve kann in einer analog zu der in 
Abschnitt 4.2 gezeigten Prozedur die entsprechende Schichtdicke t zugeordnet werden. 

5.2.3 Auswertung und Ergebnis 

Anstatt den ganzen Bereich des untersuchten Probenausschnitts zu rekonstruieren, der zum 
größten Teil keine eingebetteten Glaskugeln nahe der Oberfläche aufweist, wurden die vier, in 
Abb. 5.6.A gekennzeichneten Ausschnitte im Detail untersucht. Jeder Ausschnitt besteht aus 

22  22 Messpunkten der zwei Kraft-Abstands-Kurven-Messungen. Die Ausschnitte 1, 2a und 

2b wurden in beiden Messungen, Ausschnitt 3 nur in einer untersucht. 

Zunächst wurden analog zu dem in Abschnitt 4.2.3 gezeigten Verfahren Messkurven in 
Schichtdickenintervallen gemittelt und die durchschnittlichen Deformationskurven 
ausgewertet. Die Intervalle sind so gewählt, dass mindestens 45 Kurven gemittelt werden 
konnten. 

 

Abb. 5.7. In Schichtdickenintervallen gemittelte Deformationskurven D3/2 gegen die Federbalkenverbiegung  
(Kreise) mit ihren hyperbolischen Fits (blaue Linien). Ebenso sind die Deformationskurven auf den an der 
Doppelschicht beteiligten Materialien, Glas und bulk-PMMA (Quadrate) mit ihren Hertz-Kurven (gestrichelte 
blaue Linien) gezeigt. Das eingefügte Histogramm zeigt die Anzahl der gemittelten Kurven in den jeweiligen 
Intervallen. 

In Abb. 5.7 sind die gemittelten Deformationskurven (Kreise) auf den Schichtdicken-

intervallen t = 1010, 255, 355, 477, 6510, 11212, 18025, 24035, 32550 nm 

aufgetragen. Das Histogramm im Inset zeigt Intervallbreite und Anzahl der gemittelten 
Kurven. Ebenso sind die Referenzkurven auf Substrat (schwarze Quadrate) und auf bulk-
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Polymer, d.h. Kurven auf dem Schichtdickenintervall t > 400 nm (gelbe Quadrate) mit den 
entsprechenden Hertz-Kurven (blaue Punkt-Strich Linien) gezeigt. Der Hertz-Fit der 
Referenzkurve auf bulk-Polymer ergibt den Elastizitätsmodul Ef = 10 GPa (Ef* = 18 GPa, 

 = 0.5) und ist damit deutlich höher als der Literaturwert für PMMA von 3 GPa. Wie oben 

erwähnt, ist diese Diskrepanz mit der Probenpräparation zu erklären. Da das Polymer 
zwischen zwei steifen Objektträgern gepresst wurde, sind Spannungen in der Probe 
entstanden, die nicht relaxiert werden konnten, da PMMA bei Raumtemperatur im glasigen 
Zustand ist. 

Wie schon mehrfach festgestellt, können die durchschnittlichen Deformationskurven der 
gewählten Schichtdickenintervalle gut durch den hyperbolischen Fit beschrieben werden. Die 

Fit-Parameter  und  des hyperbolischen Fit (Gl. 3.6) erhält man nach Gl. 3.2 und 3.3: 
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In Abb. 5.8.A sind die Fit-Parametern  (grün) und  (blau) der in Abb. 5.7 gezeigten Fits 

gegen den Mittelwert der Schichtdickenintervalle aufgetragen. 

 

Abb. 5.8 A) Auftragung der Parameter  (grün) und  (blau) gegen die Schichtdicke t. B) Die aus den Parametern 
des hyperbolischen Fit berechnete Schichtdicke tfit gegen die Schichtdicke des Polymerfilms t. Der 
Proportionalitätsfaktor ist ct = 1.4  10-5. 

Die Schichtdickenabhängigkeit der Fit-Parameter  und  ist in guter Übereinstimmung mit 

der theoretischen Herleitung in Kapitel 3 und mit den in Kapitel 4 gezeigten experimentellen 
Ergebnissen. Nun kann nach Gl. 3.16 die Schichtdicke tfit berechnet werden. Die 

Proportionalitätskonstante ist ct = 1.410-5. 

Wie bereits in Abschnitt 4.3 dargelegt wurde, gibt es eine maximal detektierbare 
Schichtdicke tmax, ab welcher sich die mechanischen Eigenschaften der Doppelschicht nicht 
mehr von denen des bulk-Polymers unterscheiden lassen, d.h. ab einer bestimmten 

Schichtdicke liegt das Regime der Mischeigenschaften deutlich oberhalb von max und  kann 

nicht mehr bestimmt werden. Die maximale Federbalkenverbiegung max kann nicht beliebig 

hoch gewählt werden, da yield ihre obere Grenze ist. Damit ist auch tmax begrenzt. Eine 

Erhöhung von max führt zudem zu einer Vergrößerung der lateralen Deformation der Probe, 
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wodurch die Kraft-Abstands-Kurven in größeren XY-Abständen aufgenommen werden 
müssen, d.h. die maximale detektierbare Schichtdicke tmax verbessert sich auf Kosten laterale 
Auflösung. Die maximal detektierbare Schichtdicke hängt somit von dem 
Experimentalaufbau, den mechanischen Eigenschaften der Bestandteile der Doppelschicht 
und von der gewünschten lateralen Auflösung ab und ist in diesem Fall tmax = 375 nm. 

Alle Schichtdicken t < tmax können nun ortsaufgelöst aus einzelnen Deformationskurven 
rekonstruiert werden. In Abb. 5.9 ist die berechnete Schichtdicke tfit der vier ausgewerteten 
Ausschnitte gezeigt (siehe Abb. 5.6.A). Für diese Darstellung wurde nur eine der zwei Kraft-
Abstands-Kurven-Messungen benutzt. Jede der vier Kugeln, welche in Polymer eingebettet 
sind und somit in der Topographieaufnahme (Abb. 5.6) nicht zu sehen sind, konnten durch die 
Messung der mechanischen Eigenschaften durch Kraft-Abstands-Kurven detektiert werden. 
Zum Vergleich ist die Schichtdicke tfit in Abb. 5.9 mit Konturlinien bei t = 400 nm 
(dunkelblaue Linie) und t = 50 nm überlagert (hellblaue Linie). 

 

Abb. 5.9. Rekonstruierte Topographie: raumaufgelöste Schichtdicke tfit, berechnet aus Fits einzelner Kurven, der 
in Abb. 5.5.A markierten Probenausschnitte, welche die Kugeln 1, 2a, 2b und 3 beinhalten. Die Konturlinien der 
Schichtdicke t bei t = 400 nm (dunkelblaue Linie) and t = 50 nm (hellblaue Linie) sind zum Vergleich gezeigt. 

Die Übereinstimmung zwischen der rekonstruierten Schichtdicke tfit und der aus der 
Topographie berechneten ist offenkundig und ist vor allem deshalb bemerkenswert, weil die 
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Ergebnisse von einzelnen Kraft-Abstands-Kurven stammen. Einzelne Kurven sind von 
starkem Rauschen beeinflusst, einer Fehlerquelle, die üblicherweise durch das Mitteln 
mehrerer Kurven minimiert wird. Die Skalierung in Abb. 5.9 endet bei dem Wert tfit = 400 nm 
(beige), da die maximal detektierbare Schichtdicke bei t = 375 nm liegt. Alle Punkte mit dem 
Wert tfit > 375 nm ergeben also eine eigentlich nicht bestimmbare Schichtdicke und wurden 
auf den Wert 400 nm gesetzt. Weiße Punkte in Abb. 5.9 repräsentieren Messpunkte, die nicht 
gefittet werden konnten und deren qualitative Auswertung in Kapitel 6 erörtert wird. 

Eine anschauliche Art, um die Schichtdicken tfit und t zu vergleichen, ist in Abb. 5.10 
gezeigt, wo ein Höhenprofil des Probenausschnitts mit Kugel 2b (markiert in eingefügten 
Darstellungen der rekonstruierten Schichtdicke und der Probentopographie) gezeigt ist. Der 
Vergleich der Profile der Schichtdicke t (schwarze Linie) und der rekonstruierten 
Schichtdicke tfit (rote Kreise) bestätigt die Übereinstimmung der zwei Werte. Anhand der 
eingefügten Abbildung der Probentopographie wird noch einmal klar, dass die Oberfläche der 
Probe hier keinen Hinweis auf die eingebettete Kugel gibt und dass hier eine "versteckte" 
Topographie detektiert wurde. 

 

Abb. 5.9. Höhenprofile der in den eingefügten Darstellungen der Topographie und der rekonstruierten 
Schichtdicke markierten Zeile. Das Höhenprofil der rekonstruierten Schichtdicke tfit (rote Kreise) und das 
Höhenprofil der Schichtdicke t (schwarze Linie) ist gegen die X-Achse der Probe aufgetragen. 
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6. Einfluss der Adhäsion 

In den Kapiteln 2 bis 5 wurden die mechanischen Eigenschaften von Doppelschichten in 
Abhängigkeit der Schichtdicke untersucht und die semi-empirische Theorie des 
hyperbolischen Fit eingeführt und überprüft. Für die Überprüfung dieser Theorie wurden 
immer das gleiche Materialpaar (PnBMA/Glas) und die gleiche Probenpräparation 
(Rotationsbeschichten) benutzt und lediglich die Schichtdicke variiert. Hierbei kann davon 
ausgegangen werden, dass sich bei allen Proben eine einheitliche Adhäsion an der 
Grenzfläche Film/Substrat eingestellt hat. 

Es muss jedoch angenommen werden, dass auch die Adhäsion an der Grenzfläche 
Film/Substrat neben der Schichtdicke des Films einen fundamentalen Einfluss auf die 
mechanischen Eigenschaften der Doppelschicht hat 92, 93. Diese Annahme ist plausibel, wenn 
man bedenkt, dass eine mechanische Belastung über eine Grenzfläche mit nur geringen 
Wechselwirkungen kaum an das Substrat weitergeleitet wird. Dies verändert das gemessene 
Volumen und damit auch die gemessenen mechanischen Eigenschaften der Doppelschicht. 
Die Adhäsion an der Grenzfläche Film/Substrat kann also nicht außer Acht gelassen werden, 
strebt man ein umfassendes Verständnis der Eigenschaften mechanischer Doppelschichten an. 

Um den Einfluss der Adhäsion auf die mechanischen Eigenschaften einer Doppelschicht 
abzuschätzen, wird der Grenzfall betrachtet, bei dem Film und Substrat in Kontakt, jedoch 
nicht adhärent verbunden sind. Dies ist zum Beispiel der Fall für flüssige Polymere, die von 
Mate et al. mittels Kraft-Abstands-Kurven untersucht wurden 51, 92. Die Deformationskurven 
solcher Proben, schematisch gezeigt in Abb. 6.1, zeigen keine Übergangsregion, sondern 
einen Umschlagpunkt, an dem die Kurve abrupt vom Verlauf der bulk-Polymer-Kurve zu dem 
Verlauf der Substrat-Kurve wechselt. 

Eine solche Kurve D3/2() ist die Zusammensetzung zweier Geraden oder auch eine 

Hyperbel mit der Breite der Übergangsregion 
 2

2
1 0w

 
  
 

 (vergleiche Kapitel 3, 

Gl. 3.6 und 3.14). Diese Hyperbel ist degeneriert zu einer Kombination der Asymptoten, da 

   . Da aber , im Gegensatz zu Kurven auf amorphen Polymerfilmen, nicht unendlich 

groß wird, fällt der Umschlagpunkt von der Asymptote       zur Asymptote 

  2   , gegeben von     , in den Messbereich. 

Damit ergibt sich die Besonderheit, dass, unabhängig von der Filmdicke des flüssigen 
Polymers, die Deformationskurve der Doppelschicht (rote Linie) bei kleinen Auflagekräften 
immer gleich der des bulk-Polymers (schwarze gepunktete Linie) ist. In anderen Worten 
beeinflusst das Substrat die mechanischen Eigenschaften der Doppelschicht nicht, wenn die 
Deformationen kleiner als die Filmdicke sind.
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Abb. 6.1. Schematische Darstellung einer Deformationskurve auf einer mechanischen Doppelschicht, bestehend 
aus einem flüssigen Polymerfilm auf einem steifen Substrat (rote Linie). Die Hertz-Kurve des bulk-Polymers und 
die aus dem Ursprung verschobene Hertz-Kurve des Substrats (schwarz gepunktete Linien) sind ebenfalls 
aufgetragen. Die Deformationskurve der Doppelschicht setzt sich aus zwei Geraden zusammen, deren 
Steigungen gleich denen der Hertz-Kurven der beteiligten Materialien sind. Es gibt keine Übergangsregion und 
die Deformationskurve wechselt abrupt ihren Verlauf, wenn die Deformation D gleich der Filmdicke t des 
flüssigen Polymers ist (Umschlagpunkt). 

Die Abwesenheit einer Übergangsregion ist durch das Fehlen der Adhäsion begründet, da 
das Polymer ungehindert dem Druck der indentierenden Spitze ausweichen kann. Im 
Gegensatz dazu, wenn das Polymer an dem Substrat haftet, wird es in seiner Ausweich-
bewegung gehindert und leitet die mechanische Belastung an das Substrat weiter, was zu 
einer Übergangsregion führt, wie bei den Experimenten in Kapitel 4 festgestellt wurde. Die 
dort ausgewerteten Proben bestanden aus einem Polymerfilm, der am Substrat haftete und die 
Messkurven zeigten eine ausgeprägte Übergangsregion, wie in Abb. 4.9 und 4.10 zu sehen ist. 

Ausgehend vom Grenzfall, bei dem Film-Substrat-Adhäsion Null ist, kann angenommen 
werden, dass Deformationskurven einer schwach haftenden Doppelschicht einen 
intermediären Verlauf zeigen, d.h. für kleine Auflagekräfte zeigen diese Doppelschichten 
unabhängig von der Schichtdicke Eigenschaften, welche denen des bulk-Polymers ähnlich 
sind. Eine schwächere Adhäsion an der Grenzfläche verringert also den Einfluss des Substrats 
auf die Messung. Um dieses Verhalten experimentell nachzuweisen, wurde eine Proben-
präparation gewählt, bei der die Adhäsion an der Grenzfläche variiert werden kann, ohne 
jedoch weder die mechanischen Eigenschaften der beteiligten Materialien noch die 
Schichtdicke des Polymerfilms zu ändern. 

6.1. Probenpräparation und Messaufbau 

Um die Adhäsion an der Grenzfläche Polymerfilm/Substrat zu variieren, müssen die 
Oberflächeneigenschaften des Substrats verändert werden. Die Adhäsionskraft setzt sich aus 
weitreichenden (z.B. elektrostatische) und kurzreichenden (van-der-Waals-Kraft) 
Wechselwirkungen zusammen, die zwischen Molekülen der Substratoberfläche und 
Molekülgruppen des Polymers (Seitengruppen, Endgruppen, Schlaufen der Hauptkette) 
wirken. Die van-der-Waals-Kraft 44, 94 ist die Summe dreier Kräfte: a) der Keesom-
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Wechselwirkung zwischen Dipolen, b) der Debye-Wechselwirkung zwischen permanenten 
und induzierten Dipolen und c) der London- oder Dispersionskraft zwischen temporären 
Dipolen. Ein Großteil der Adhäsionskraft geht auf die Wechselwirkung von permanenten 
Dipolen zurück und demnach kann mit dem Herabsetzen der Anzahl der polaren 
Verbindungen an der Oberfläche des Substrats eine Verminderung der Adhäsion erreicht 
werden. 

Als Substratmaterial wurden Silizium-Wafer verwendet, deren Oberfläche oxidiert ist 
(SiO2). Eine Sauerstoff-terminierte Oberfläche ist polar (ΔENSi-O = 1.5). Durch ätzen der 
Wafer-Oberfläche mit Flusssäure (HF) wird die Oxidationsschicht des Wafer entfernt und die 
verbleibende Siliziumoberfläche reagiert zu Siliziumhydrid (ΔENSi-H = 0.36). Die geätzte 
Oberfläche des Wafer ist also Wasserstoff-terminiert, unpolar und hydrophob. 
Kontaktwinkelmessungen von Wasserstoff-terminierten Wafer-Oberflächen zeigen einen 
Kontaktwinkel von > 52°. Hingegen zeigen Sauerstoff-terminierte Oberflächen nach 
Reinigung einen Kontaktwinkel von < 6° (siehe Ref. 95). 

Die Terminierungen der Oberfläche sind zwar nicht stabil, und die Polarität der Oberfläche 
ändert sich mit der Zeit, jedoch hat diese Methode zwei sehr wichtige Vorteile: Erstens 
werden die mechanischen Eigenschaften des Substrats nicht beeinflusst und zweitens entsteht 
keine dritte Schicht zwischen Polymerfilm und Substrat, d.h. eine Trennschicht in Form eines 
Trennmittels, welche die mechanischen Eigenschaften der Probe ändern würde. 

Als Polymer wurde, aus verschiedenen Gründen, PnBMA gewählt. Bei den bisherigen 
Probenpräparationen (siehe Kapitel 2 und 4) wurde ersichtlich, dass PnBMA-Filme eine gute 
Haftung auf hydrophilen Oberflächen (SiO2) aufweisen. Ebenso stehen durch die dort 
beschriebenen Experimente Vergleichsdaten zur Verfügung. 

Der wichtigste Grund jedoch ist, dass PnBMA in seiner Seitengruppe, dem 
Methacrylsäure(butyl)ester, polare Anteile (Carbonsäureester COOR) sowie unpolare 
aliphatische Gruppen (CnH2n+1) enthält (siehe Abb. 6.2). Dies ist notwendig, um eine 
Variation der Adhäsion zu erreichen. 

 

Abb. 6.2. Chemische Struktur von PnBMA. 

Der Carbonsäureester, wie Noel et. al. anhand Ester-Terminierter Oberflächen zeigen 
konnten, weist einen niedrigeren Kontaktwinkel und eine größere Adhäsion mit polaren 
Medien bzw. Oberflächen auf als eine Methyl-terminierte Oberfläche.96 

Wie von Clear und Nealey gezeigt wurde, ist die Adhäsionskraft in einem unpolaren 
Medium zwischen unpolar/unpolaren und polar/unpolaren Oberflächen geringer als die 
Adhäsion zwischen zwei polaren Oberflächen.97 
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In der durchgeführten Probenpräparation ist das Medium unpolar (Toluol oder Luft) und 
die Oberfläche kann sowohl polar (Sauerstoff-terminiert) als auch unpolar (Wasserstoff-
terminiert) sein. Die unpolaren Gruppen des PnBMA (aliphatische Gruppen) weisen eine 
geringe Adhäsion mit der polaren als auch mit der unpolaren Oberfläche auf. Auch die 
Adhäsion der polaren Gruppen des PnBMA (Carbonsäureester) mit unpolaren Oberflächen ist 
gering. Dagegen ist die Adhäsion der polaren Gruppen mit der polaren Oberfläche signifikant 
größer. Zusammenfassend kann daraus geschlossen werde, dass der PnBMA-Film in einem 
unpolaren Medium besser auf polaren Oberflächen haftet als auf unpolaren. 

Zwar wäre die Adhäsion mit der polaren Oberfläche größer für ein Polymer mit einem 
stärkeren polaren Charakter, aber die gewählte Balance zwischen polaren und unpolaren 
Eigenschaften des verwendeten Polymers ist notwendig für den Probenaufbau. Um eine 
gleichmäßige Filmbildung des Polymers aus Lösung (Rotationsbeschichtung) auf polarem 
sowie unpolarem Substrat zu ermöglichen, muss das Lösungsmittel in der Lage sein, polare 
sowie unpolare Oberflächen gleichmäßig zu benetzen. Dies gelingt in Luft lediglich einem 
unpolaren Lösungsmittel. Also muss das Polymer in einem unpolaren Lösungsmittel löslich 
sein, was für ein Polymer mit einem vorherrschenden polaren Charakter nicht möglich wäre. 

Für die Präparation der untersuchten Proben wurden zunächst ca. 2  2 cm große, polierte 

Wafer (Wacker AG, Freiberg) vollständig mit einer Flusssäurelösung 98, bestehend aus 2 % 
HF und 6 % Puffer in wässriger Lösung, für die Dauer von 20 s geätzt. Bei diesem Schritt 
wurde die Oxidschicht auf der Wafer-Oberfläche entfernt. Anschließend wurden die Wafer 
mit entionisiertem Wasser (drei Bäder) gespült. Mit dieser Vorbehandlung erhielt man eine 
saubere, gleichmäßige Oberfläche. 

In einem zweiten Schritt (Sauerstoff-Terminierung) wurden die Oberflächen der Wafer 
durch eine 20-minütige Behandlung mit Plasma (Sauerstoff, 13MHz) oxidiert. Im nächsten 
Schritt (Wasserstoff-Terminierung) wurde ungefähr die Hälfte jeder Wafer-Oberfläche 
mittels Flusssäure (siehe oben) geätzt, wobei die Sauerstoff-Terminierung der ungeätzten 
Hälfte erhalten blieb. Die Regionen unterschiedlicher Oberflächenterminierung einer Probe 
waren durch die Benetzung mit Wasser klar erkennbar: Sauerstoff-terminierte Oberflächen 
wurden mit kleinem Kontaktwinkel benetzt, wobei Wasserstoff-terminierte Oberflächen kaum 
benetzt wurden. 

In einem vierten Schritt wurden die Polymerfilme durch Rotationsbeschichtung (vgl. 
Abschnitt 2.6) aus 100 µl Polymerlösung in Toluol mit der Konzentration c und der 

Winkelgeschwindigkeit  abgeschieden. Es wurden drei Proben mit den Schichtdicken 

t = 30 nm (c = 0.43 g/l,  = 38 rps), 65 nm (c = 1.48 g/l,  = 120 rps) und 120 nm 

(c = 0.95 g/l,  = 38 rps) und eine Referenzprobe ohne Polymerfilm präpariert. 

Wie in den zuvor beschriebenen Experimenten war der Polymerfilm trotz einer Rotations-
dauer von einer Minute nicht Lösungsmittelfrei. Dies beeinflusst in erheblichem Maße die 
mechanischen Eigenschaften des Films, denn der Elastizitätsmodul sowie der Fließpunkt sind 
dadurch deutlich herabgesetzt und eine Trocknungsphase von mehreren Tagen bis zu einer 
Woche war wie in anderen Experimenten notwendig. Somit standen bei der Proben-
präparation zwei zeitabhängige Mechanismen in Konkurrenz: die vollständige Trocknung des 
Films und die Veränderung der Oberflächenterminierung des Substrats. Wie allerdings ein 
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erneuter Benetzungstest ergab, waren die erwünschten Oberflächeneigenschaften nach 
Ablösen des Polymerfilms nach 14 Tagen vermindert, aber erhalten. Es ist anzunehmen, dass 
durch den Schutz des Polymerfilms die unerwünschten Veränderungen der Oberflächen-
terminierung unterdrückt bzw. verlangsamt wurden. 

Die Kraft-Abstands-Kurven-Messungen wurden mit einem Federbalken (Pointprobe 
NCLR, Nano World AG, Neuchâtel, Schweiz) durchgeführt, dessen Federkonstante und 

Spitzenradius kc = 50 N/m und R = 30 nm sind. Jede Messung bestand aus 15  15 Kraft-

Abstands-Kurven auf einer Fläche von 15  15 µm. Die Kraft-Abstands-Kurven wurden mit 

einer Frequenz von 2 Hz und einer maximalen Federbalkenverbiegung von 200 nm, was einer 
maximalen Auflagekraft von Fmax = 10 µN entspricht, aufgenommen. Referenzkurven auf 
bulk-PnBMA (t > 400 nm) und auf dem blanken Substrat wurden ebenfalls mit dem gleichen 
Federbalken gemessen. Die Schichtdicken wurden durch eine Topographieaufnahme über 
einen Kratzer des Films bestimmt. Dabei wurde auch festgestellt, dass die Schichtdicken auf 
den Sauerstoff- und Wasserstoff-terminierten Hälften der Proben gleich sind. Die Rauhigkeit 
der Polymerfilme ist kleiner als 2 nm, unabhängig von der Terminierung der Substrat-
oberfläche. Die Messungen wurden unter Umgebungsbedingungen durchgeführt. 

Die unterschiedliche Polarität und somit die unterschiedliche Adhäsion des Silizium-
Wafers wurde durch zusätzliche Kraft-Abstands-Kurven-Messungen auf der Referenzprobe 
charakterisiert. Auf beiden Hälften der Referenzprobe (Wasserstoff- und Sauerstoff-
terminiert) wurden unter Wasser jeweils 100 Kurven mit einem weichen Federbalken 
(Olympus Bio-Lever, Siliziumnitrid-Spitze, kc = 0.03 N/m) aufgenommen.

6.2. Auswertung 

6.2.1. Messung der Adhäsion 

Für die Überprüfung der unterschiedlichen Adhäsion der modifizierten Wafer-Oberflächen 
wurde der jump-off-contact (siehe Abschnitt 1.2.1) auf den unterschiedlich terminierten 
Hälften der Referenzprobe gemessen. Der jump-off-contact ist die Adhäsionskraft zwischen 
der AFM-Spitze und der Probenoberfläche in dem Medium 99. In Abbildung 6.3 sind die 
Histogramme der zwei Messungen aufgetragen. Die Werte der Adhäsion zwischen AFM-
Spitze und Sauerstoff-terminierter Oberfläche liegen zwischen 0 und 300 pN (rote Balken), 
für AFM-Spitze/Wasserstoff-terminierte Oberfläche liegen sie zwischen 400 und 1200 pN 
(blaue Blaken). Die halbe Breite bei halber Höhe der zwei Histogramme, gefittet mit einer 
Gauss'schen Glockenfunktion, beträgt 72 pN (Sauerstoff-terminiert) bzw. 280 pN 
(Wasserstoff-terminiert). Die zwei Histogramme überlappen sich also nicht. 
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Abb. 6.3. Histogramm der Adhäsionkraft zwischen AFM-Spitze und Sauerstoff-terminiertem (rot) und zwischen 
AFM-Spitze und Wasserstoff-terminiertem Substrat (blau). 

Der deutliche Unterschied zwischen den zwei Messungen ist eine Bestätigung für die 
erwartete Polarität der Substratoberflächen: Die Sauerstoff-terminierte Oberfläche ist polar, 
bevorzugt deshalb die Benetzung durch das polare Medium und wechselwirkt schwach mit 
der Spitze, d.h. die Adhäsion zur AFM-Spitze ist gering. Die Wasserstoff-terminierte 
Oberfläche ist unpolar und der Kontakt mit der Spitze ist für sie energetisch günstiger als der 
Kontakt mit Wasser, d.h. die Adhäsion zwischen AFM-Spitze und Wasserstoff-terminiertem 
Substrat ist stärker. 

6.2.2. Mechanische Eigenschaften von Doppelschichten mit unterschiedlicher 
Adhäsion 

Der Einfluss der Adhäsion an der Grenzfläche Film/Substrat auf die mechanischen 
Eigenschaften einer Doppelschicht wurde in Abschnitt 6.1 abgeschätzt. Um die Stimmigkeit 
dieser Überlegungen zu überprüfen, wurden Kraft-Abstands-Kurven auf den unterschiedlich 
terminierten Probenhälften der drei in Abschnitt 6.2.1 beschriebenen Proben mit den 
Schichtdicken von t = 30 nm (Probe A) t = 65 nm (Probe B) und t = 120 nm (Probe C) 
aufgenommen. Für die Auswertung wurden aus mindestens 200 Kraft-Abstands-Kurven einer 
Messung die durchschnittliche Deformationskurve berechnet. In Abb. 6.4 sind die 
Deformationskurven auf der Sauerstoff-terminierten (rote Kreise) und der Wasserstoff-
terminierten (blaue Kreise) Hälfte der Probe A gezeigt. Zusätzlich sind die aus den 
Referenzmessungen erhaltenen Hertz-Kurven des bulk-PnBMA und des Substrats gezeigt. 
Das Elastizitätsmodul der Silizium-Wafer wurde auf 150 GPa 43 gesetzt. Damit ergab sich für 
bulk-PnBMA ein Elastizitätsmodul von 2.7 GPa, was in guter Übereinstimmung mit den in 
vorherigen Experimenten (vgl. Kapitel 4) erhaltenen Werten ist. 

Die auf der hydrophilen Hälfte der Probe A aufgenommene Kurve (rote Kreise) zeigt den 
typischen Verlauf einer Deformationskurve auf einer mechanischen Doppelschicht mit einer 
starken Wechselwirkung an der Grenzfläche Polymer/Substrat (vgl. Kapitel 4). Die 
Messkurve ist im substratdominierten Regime, wie erwartet für eine Filmdicke von t = 30 nm, 
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und kann mit einer Hyperbel (Gl. 3.6) gefittet werden (schwarze Linie). Die auf der 
hydrophoben Hälfte der Probe A aufgenommene Kurve (blaue Kreise) zeigt einen sehr 

unterschiedlichen Verlauf: Bis zu einer bestimmten Federbalkenverbiegung ( 10 nm  ) 

deckt sich die Kurve mit der Referenzkurve auf bulk-PnBMA. Für kleine Auflagekräfte ist 
also die Deformation unbeeinflusst vom Substrat. Diese Kurve kann nicht mit der in Kapitel 3 
beschriebenen Hyperbel gefittet werden (schwarze gepunktete Linie). 

 

Abb. 6.4. Deformationskurven D3/2() auf dem hydrophoben (blaue Kreise) und hydrophilen (rote Kreise) 
Hälften der Probe A (t = 30 nm). Als Referenz sind ebenso die experimentellen Kurven auf bulk-PnBMA und 
blankem Substrat (schwarze gestrichelte Linie) gezeigt. Die Kurve auf der Sauerstoff-terminierten Hälfte der 
Probe A kann mit der Hyperbel (schwarze Linie) gefittet werden. Die Kurve auf der Wasserstoff-terminierten 
Hälfte kann nicht mit der Hyperbel gefittet werden (schwarze gepunktete Linie). 

Um den Unterschied zwischen diesen zwei Fällen zu verstehen, müssen die verschiedenen 
Situationen an der Grenzfläche Polymer/Substrat und die daraus folgenden Phänomene in 
Betracht gezogen werden. Wenn die AFM-Spitze Druck auf die Probe ausübt, wird die Probe 
deformiert. Die Gesamtdeformation setzt sich zusammen aus lateralen (parallel zur 
Grenzfläche) und vertikalen (senkrecht zur Grenzfläche) Verschiebungen der Polymerketten. 
Im Fall von bulk-Polymer können beide Bewegungen ins Unendliche fortgesetzt und verteilt 
werden, d.h. die Gesamtdeformation ist die Summe kleiner Verschiebungen einzelner 
Polymerketten. Im Fall einer Doppelschicht kann die vertikale Deformation (Kompression) 
wegen der Beschränkung durch das steifere Substrat nicht unendlich verteilt werden. Diese 
Beschränkung ist durch die Filmdicke bestimmt, und besteht somit in beiden Hälften der 
Probe im gleichen Maße. Der Unterschied zwischen den beiden Messungen ist die laterale 
Mobilität des Polymers. Aufgrund der Wechselwirkungen des Polymers mit dem Substrat ist 
der stark haftende Polymerfilm eingeschränkter in seiner lateralen Beweglichkeit als der 
schwach haftende Polymerfilm. Die Deformationen des stark haftenden Polymerfilms sind 
also lateral sowie vertikal durch das Substrat eingeschränkt. Hingegen kann der nur schwach 
haftende Polymerfilm bei kleinen Auflagekräften seitwärts ausweichen und dadurch die 
Beschränkung in vertikaler Richtung kompensieren. Deshalb sind die mechanischen 
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Eigenschaften des schwach haftenden Polymerfilms für kleine Auflagekräfte wie die des bulk-
Polymers, welches den Druck und die Deformation über ein Volumen verteilen kann, das 

größer ist als das deformierte Volumen (D/t  0). 

Ab einer gewissen Deformation (D* = 8 nm) ändert sich der Verlauf der experimentellen 
Kurve abrupt. Es kann angenommen werden, dass die laterale Mobilität bei dieser kritischen 
Deformation D* auch für einen schwach haftenden Film eingeschränkt ist. Einige 
experimentelle Kurven zeigen einen schlagartigen Anstieg der Deformation kurz vor D*, was 
durch ein plötzliches laterales Rutschen des Polymerfilms erklärbar wäre, das eine 
sprunghafte zusätzliche laterale Deformation des Polymerfilms erlaubt. 

An diesem Punkt der Auswertung muss ein mögliches Artefakt der Messung 
ausgeschlossen werden, nämlich die Anwesenheit eines Luftkissens zwischen dem 
Polymerfilm und dem Substrat, wogegen mehrere Argumente sprechen. Angenommen, der 
Verlauf der Messkurven auf dem hydrophoben Teil der Probe wäre durch ein Luftkissen 
beeinflusst, so müsste sich dieses über die komplette hydrophobe Hälfte der Probe erstrecken. 
Da D* für eine untersuchte Probe immer gleich ist, müsste dieser Luftspalt überall gleich 
hoch sein. Betrachtet man die Größe der Probe und die Probenpräparation, dann ist es sehr 
unwahrscheinlich, dass sich ein so gleichmäßiges Luftkissen gebildet hat. Zusätzlich sollte bei 
Anwesenheit eines Luftkissens der Film gar nicht am Substrat haften und kleinere 
freistehende Regionen, die durch Kratzen vom restlichen Film isoliert wurden, müssten sich 
ablösen. Es war jedoch möglich, eine solche freistehende "Filminsel", wenige µm groß, zu 
untersuchen, d.h. Topographiemessungen und Kraft-Abstands-Kurven-Messungen darauf 
aufzunehmen, was für einen losen Film nicht möglich wäre. Als weiteres Argument kann 
angeführt werden, dass die Steifigkeit eines Polymerfilms auf einem Luftkissen um 
Größenordnungen kleiner wäre als die des bulk-Polymers, da die Luftschicht wie ein sehr 
nachgiebiges Substrat wirkt. Die Steifigkeit der hydrophoben Hälfte der Proben bei kleinen 
Auflagekräften war jedoch bei allen Messungen immer vergleichbar mit der des bulk-
Polymers. 

Die Messkurve auf der hydrophoben Hälfte der Probe A (vgl. Abb. 6.4) ähnelt den 
experimentellen Kurven auf flüssigen Polymeren (schematisch gezeigt in Abb. 6.1). Der 
Unterschied zwischen einem flüssigen Polymerfilm und einem amorphen Polymerfilm ist, 
dass Ersterer vollständig durch die AFM-Spitze verdrängt werden kann. Deshalb ist im Fall 
eines flüssigen Polymerfilms D* = t und für Deformationen größer als D* sind die 
mechanischen Eigenschaften der Probe lediglich durch das Substrat bestimmt und das 
Polymer, das vollständig verdrängt wurde, trägt nicht mehr zu den Eigenschaften bei. Anders 
bei amorphen Filmen, die nicht vollständig durch die Spitze verdrängt werden können. Bei 
Deformationen größer als D* verbleibt der amorphe Film als Barriere zwischen Spitze und 
Substrat. Der amorphe, schwach haftende Film verhält sich also bei Deformationen größer als 
D* wie ein stark haftender Polymerfilm und die mechanischen Eigenschaften der 
Doppelschicht sind zusammengesetzt aus den mechanischen Eigenschaften der beteiligten 
Materialien, mit dem Unterschied, dass die Adhäsion erzwungen ist. 

Vergleicht man die Deformationskurve D3/2 für D > D* auf der hydrophoben und 
hydrophilen Hälfte der Probe A, stellt man fest, dass die Steigung der Kurve auf dem stark 
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haftenden Film kleiner ist, d.h. sie erscheint steifer. Anscheinend ist die laterale Mobilität im 
Fall des schwach haftenden Films trotz der erzwungenen Adhäsion bei D > D* immer noch 
größer als im Fall des stark haftenden Films. 

Die Charakteristika der Deformationskurven, aufgenommen auf schwach haftenden 
mechanischen Doppelschichten lassen sich also wie folgt zusammenfassen: 

1) Für D < D*, E = Ef, und D3/2 ist eine Gerade. 

2) Für D > D*, ist E zwischen Ef und Es und D3/2 ist eine Hyperbel, die jedoch nicht durch 
den Ursprung geht. 

Diese Kriterien sind unabhängig von der Schichtdicke t, wie in Abb. 6.5 zu sehen ist, wo 
die Messkurven auf den hydrophoben (blaue Symbole) und hydrophilen Hälften (rote 
Symbole) aller drei Proben gezeigt sind. Die auf den hydrophoben Hälften der Proben B und 
C aufgenommenen Kurven entsprechen den oben genannten Kriterien, zeigen jedoch auch ein 
schichtdickenabhängiges Verhalten. 

 

Abb. 6.5. Deformationskurven auf den Proben A (t = 30 mn, Kreise), B (t = 65 nm, Quadrate) und C 
(t = 120 nm, Dreiecke). Die Kurven wurden auf den hydrophoben (blaue Symbole) und hydrophilen (rote 
Symbole) Hälften der Proben aufgenommen. Zusätzlich sind die Hertz-Kurven der an der Doppelschicht 
beteiligten Materialien aufgetragen (schwarze gestrichelte Linien). 

Es ist deutlich zu sehen, dass die kritische Deformation D* mit der Schichtdicke t 
korreliert. Je dicker der Polymerfilm, desto größer ist D*, d.h. für Probe A (t = 30 nm) ist sie 
ca. 8 nm, für Probe B (t = 65 nm) ca. 12 nm und für Probe C (t = 120 nm) ca. 16 nm. Ebenso 
korreliert die Steigung der einzelnen Kurven für D > D* sowohl mit der Schichtdicke t als 
auch mit der Steigung der D3/2 Kurven auf der entsprechenden hydrophilen Hälfte der Proben. 
Somit können die Charakteristika der Deformationskurven auf einem schwach haftenden 
Polymerfilm erweitert werden: 

3) Für t1 < t2 ist * *
1 2D D . 

4) Für t1 < t2 und *
iD D  ist 1 2E E  
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Bis jetzt wurden ausschließlich Fälle von experimentellen Kurven auf entweder schwach 
haftenden oder stark haftenden Filmen betrachtet. Dabei sind die lateralen Deformationen 
entweder sehr stark oder kaum eingeschränkt. Nimmt man eine Korrelation zwischen den 
Wechselwirkungen an der Grenzfläche und den mechanischen Eigenschaften der 
Doppelschicht an, so muss davon ausgegangen werden, dass ein Polymerfilm mit einer 
mittleren Adhäsion zum Substrat ein Hybrid der bisher gezeigten Kurven auf hydrophilen und 
hydrophoben Substraten ist. Um einen solchen hybriden Verlauf zu zeigen, wurde Probe A an 
verschiedenen Stellen untersucht. Eine schematische Aufsicht von Probe A ist in Abb. 6.6 zu 
sehen, wobei die Wasserstoff-terminierten (Sauerstoff-terminierten) Regionen blau (rot) 
gekennzeichnet sind. 

 

Abb. 6.6. Deformation D3/2 gegen die Federbalkenverbiegung . Skizze der Aufsicht von Probe A mit den 
hydrophilen (rot), intermediären (violett) und hydrophoben (blau) Zonen. Die untersuchten Stellen der Probe 
sind durch Kreise markiert. 

Zwischen diesen eindeutig zuordenbaren Bereichen gibt es eine Übergangszone mit einer 
Mischung aus Sauerstoff- und Wasserstoff-terminierten Domänen (violett). Diese entsteht, da 
die Hydrophobisierung mit HF-Lösung keinen strikt abgegrenzten Bereich der Probenfläche 
verändert. Durch Lösungsdämpfe und einen sich ändernden Meniskus der Lösung ist die 
Hydrophobisierung ungleichmäßig und nimmt in der Übergangszone graduell ab. In dieser 
Übergangszone wird eine intermediäre Adhäsion des Polymerfilms erwartet. Tatsächlich 
zeigen in Abb. 6.6 die Deformationskurven auf der Übergangszone (violette Kreise) ein 
Mischverhalten zwischen Kurven auf hydrophilem (rote Kreise) und hydrophobem (blaue 
Kreise) Substrat. Das Mischverhalten zeichnet sich in erster Linie durch eine mittlere 
Anfangssteigung sowie durch insgesamt mittlere mechanische Eigenschaften aus, so dass sich 

im Allgemeinen sagen lässt: hydrophil intermediär hydrophobE E E  .
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6.3. Qualitative Auswertung einzelner Kurven unter Berücksichtigung der 
Adhäsion 

In Kapitel 5 wurden einzelne Glaspartikeln, die durch eine Polymermatrix verdeckt waren, 
mittels Kraft-Abstands-Kurven detektiert. Wie in Abschnitt 5.2.2 erläutert wurde, liegen 
kleine Bereiche der Glaspartikel frei und die Polymermatrix um diese Bereiche hat sich durch 
die Probenpräparation teilweise von den Glaspartikeln abgelöst und einen Polymerkragen 
gebildet (vgl. Abb. 5.6 A). Bei der Auswertung einzelner Deformationskurven wurde 
offensichtlich, dass einige Kurven, aufgenommen auf und in der Umgebung dieser Krägen, 
nicht durch den hyperbolischen Fit (vgl. Kapitel 3) beschrieben werden konnten. Somit 
konnte keine Aussage über die Schichtdicke t an diesen Stellen gemacht werden (vgl. weiße 
Punkte in Abb. 5.9). 

In Abb. 6.7 sind drei Beispiele von einzelnen experimentellen Kurven (Kreise) gezeigt, die 
im Abschnitt 5.2 beschriebenen Experiment nicht ausgewertet werden konnten. Zum 
Vergleich wurden die Hertz-Kurven des bulk-Polymers (blaue gestrichelte Line) und der 
Glaspartikel (schwarze gestrichelte Kurve) hinzugefügt. 

 

Abb. 6.7. Beispielhafte Deformationskurven (Kreise), die im Bereich der Polymerkrägen (vgl. Abb. 5.6 A) im 
Experiment der eingebetteten Glaspartikeln aufgenommen wurden (vgl. Abschnitt 5.2) und nicht mit dem 
hyperbolischen Fit beschrieben werden können. Als Referenz sind die Hertz-Kurven des bulk-PMMA (blaue 
gestrichelte Linie) und der Glaspartikel (schwarze gestrichelte Linie) gezeigt. 

Selbst wenn die Kurven nicht gefittet werden können, so kann ihr Verlauf qualitativ 
bewertet werden. Kurve A in Abb. 6.7 (grüne Kreise) zeigt ein typisches Verhalten für den 
Fall, dass sich lose Polymerfragmente auf der Probenoberfläche befinden, welche sehr leicht 
deformiert und verschoben werden können. Die Kurve zeigt also bei kleinen Auflagekräften 
sehr große Deformationen und verläuft nahezu wie eine vertikale Gerade, d.h. die Steigung 
tendiert zum Unendlichen. Ab einem gewissen Punkt erreicht die Spitze kompaktes Polymer 
und die experimentelle Kurve ist ab diesem Punkt eine Hyperbel, oder im Fall von bulk-
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Polymer eine Gerade. Zum Vergleich ist eine Hertz-Kurve des bulk-Polymers gezeigt, 
passend zum Verlauf der Kurve A verschoben. 

Abgesehen von der Topographie der Probe kann auch die Grenzfläche Polymer/Glas zu 
Problemen in der Auswertung der Kurven führen. Ist die Polymermatrix an einem Punkt nicht 
in Kontakt mit der Glaskugel, bildet sich ein Luftspalt. Dieses Luftkissen wirkt wie eine 
zusätzliche dritte Schicht. Kurve B (schwarze Kreise) in Abb. 6.7 zeigt den Verlauf einer 
Deformationskurve in einem solchen Fall. Bei kleinen Auflagekräften ist die Deformation 
sehr groß, die Steigung tendiert aber nicht wie im vorherigen Fall zum Unendlichen. Bei 
größeren Auflagekräften, wenn das Luftkissen verdrängt wurde, und somit Polymer und 
Glaspartikel in Kontakt sind, nimmt die Steigung der Kurve ab und nimmt einen Wert an, der 
zwischen der Steigung der Hertz-Kurven der beteiligten Materialien liegt. Eine ähnliche Form 
würde man erhalten, wenn die Topographie nicht eben ist und mehr oder weniger steile 
Flanken aufweist. 

Einen qualitativ unterscheidbaren Verlauf zeigt allerdings Kurve C in Abb. 6.7 (rote 
Kreise). Wie in Abschnitt 6.2.2 ausführlich beschrieben, auch wenn Polymer und Substrat in 
Kontakt sind, hat die Adhäsion einen fundamentalen Einfluss auf die mechanischen 
Eigenschaften der Doppelschicht. Charakteristisch für Kurven, die nur schwach adhärent an 
dem Substrat haften, ist, dass sie bei kleinen Auflagekräften nur das mechanische Verhalten 
des Polymers zeigen, da die Auflagekraft aufgrund der fehlenden Wechselwirkungen 
zwischen Film und Substrat nicht zum Substrat weitergeleitet wird, welches somit nicht im 
gemessenen Volumen beinhaltet ist. Ab einer bestimmten von der Schichtdicke t abhängigen 
Deformation D* wird die Kurve zu einer Hyperbel, da die Wechselwirkungen an der 
Grenzfläche durch die Auflagekraft erzwungen werden. Kurve C zeigt diesen typischen 
Verlauf und unterscheidet sich damit deutlich von Kurve B bei der sich zwischen 
Polymermatrix und Glaspartikel ein Luftspalt gebildet hat. Dies untermauert die 
Argumentation in Abschnitt 6.2.2, dass bei diesem Experiment kein Luftkissen zwischen 
Polymerfilm und Wasserstoff-terminiertem Substrat ausgebildet hat. 

Kurve C kann allerdings nicht gefittet werden und es kann somit auch nicht die 
Schichtdicke t bestimmt werden. Es können aber durch die qualitative Auswertung einzelner 
Kurven andersartige Probleme von Effekten der Adhäsion unterschieden werden. Regionen 
eines Polymerfilmes oder einer Polymermatrix, die nur schwach an dem Substrat haften 
können also durch einzelne Kraft-Abstands-Kurven identifiziert werden. 
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Zusammenfassung und Ausblick 

In der vorliegenden Arbeit wurden AFM-Kraft-Abstands-Kurven benutzt, um die 
mechanischen Eigenschaften dünner Polymerfilme verschiedener Schichtdicken t (2 -
 400 nm) auf einem sehr viel steiferen Substrat (mechanische Doppelschichten) zu 
untersuchen. Die mechanischen Eigenschaften einer solchen Probe setzen sich aus den 
mechanischen Eigenschaften der Bestandteile, d.h. Polymer und Substrat, zusammen. Der 
Beitrag der einzelnen Bestandteile hängt von der Schichtdicke und von der Auflagekraft ab. 

Zunächst wurden existierende Modelle für die Auswertung von Messungen der 
mechanischen Eigenschaften von Doppelschichten theoretisch und experimentell überprüft. 
Es wurde festgestellt, dass keines dieser Modelle für diese Aufgabe geeignet ist, da sie a) 
nicht in der Lage sind, alle theoretischen Bedingungen zu erfüllen, b) den Verlauf der 
experimentellen Kurven nicht beschreiben können, c) die Schichtdicke in einem breiten 
Bereich (0 - 400 nm) nicht bestimmen können, oder d) die experimentellen Kurven nur unter 
Benutzung zusätzlicher, nicht unabhängig bestimmbarer Parameter fitten können. 

Dies zeigte die Notwendigkeit der Entwicklung einer neuen semiempirischen Theorie zur 
Beschreibung der Deformationskurven von mechanischen Doppelschichten. Dazu wurden die 

Kurven D3/2() analysiert, wobei D die Deformation der Probe und  die zur Kraft 

proportionale Federbalkenverbiegung ist. Bei Kurven auf homogenen Proben, bei denen die 
Adhäsion zwischen Spitze und Probe vernachlässigt werden kann, gilt die Hertz-Theorie und 

die Kurve D3/2() ist eine Gerade, deren Steigung proportional zum Kehrwert des reduzierten 

Elastizitätsmoduls der Probe ist. Da in den Grenzfällen t  0 und t   die mechanischen 

Eigenschaften einer Doppelschicht zu denen ihrer Bestandteile tendieren müssen, muss ein 
geeigneter Ausdruck der Deformation als Funktion der Kraft diese Randbedingungen erfüllen. 

Deswegen wurde als mathematische Funktion für den Fit der Kurven D3/2() eine Hyperbel 

gewählt, deren Asymptoten die Hertz-Geraden der beteiligten Materialien sind. Eine solche 

Fit-Funktion hängt von vier Parametern ab, nämlich , ,  und . Die Parameter  und  

ergeben die Steigungen der Asymptoten und hängen somit nur von den Elastizitätsmoduln der 

an der Doppelschicht beteiligten Materialien ab. Der Parameter  ist die Anfangssteigung der 

Messkurve und ist somit proportional zum Kehrwert des Elastizitätsmoduls der 

undeformierten Doppelschicht. Der Parameter  beeinflusst die Breite des Intervalls, in dem 

sich die Mischeigenschaften der Doppelschicht stark von denen der Bestandteile 

unterscheiden. Damit sind die Parameter  und  ausschließlich von der Schichtdicke t 

abhängig. Diese Abhängigkeit wurde mittels theoretischer Überlegungen ausführlich erörtert 

und ein Ausdruck für die Schichtdicke als Funktion von  und  wurde hergeleitet.

Der hyperbolische Fit wurde anhand von drei Experimenten überprüft, wobei in einem Fall 
Filme mit einheitlicher Schichtdicke und in zwei anderen Proben mit einer Schichtdicken-
verteilung untersucht wurden. Dabei wurden auf Schichtdicken zwischen 2 und 210 nm Kraft-
Abstands-Kurven gemessen und Durchschnittskurven gefittet. Alle Deformationskurven 
konnten sehr gut durch den hyperbolischen Fit beschrieben werden.
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Die Elastizitätsmoduln der Bestandteile konnten in allen drei Experimenten aus den 

Parametern  und  berechnet werden. Die so erhaltenen Werte sind in guter 

Übereinstimmung mit den Literaturwerten. 

Die aus allen drei Experimenten berechneten Parameter  und  folgen sehr genau der 

theoretisch hergeleiteten Abhängigkeit von der Schichtdicke. Die Schichtdicken der Proben 

konnten durch die erhaltenen Werte von  und  mit großer Exaktheit bestimmt werden. 

Es sollte besonders hervorgehoben werden, dass es große Unterschiede im Mess- und 
Probenaufbau der einzelnen Experimente gab, obwohl die untersuchten Doppelschichten aus 
den gleichen Materialien aufgebaut waren. Es ist deswegen bemerkenswert, dass alle 
Ergebnisse der verschiedenen Experimente miteinander übereinstimmen. Insbesondere konnte 
in allen Experimenten die gleiche Proportionalitätskonstante für die Berechnung der 
Schichtdicke unabhängig vom Messaufbau gefunden werden. Diese Konstante gilt 
demzufolge als spezifisch für das Materialpaar PnBMA/Glas. 

Bei der Auswertung der Deformationskurven wurde zudem die Schichtdickenauflösung 
untersucht, d.h. der kleinste Schichtdickenunterschied, der durch die mechanischen 
Eigenschaften gemessen werden kann. Dabei wurde gezeigt, dass ein 2-nm-dicker Film von 
einem 3-nm-dicken Film sowie vom Substrat unterschieden werden kann. 

Da an diesem Punkt der Arbeit die Validität der hier präsentierten Theorie bewiesen war, 
wurde die Möglichkeit untersucht, durch Auswertung einzelner Kraft-Abstands-Kurven die 
Schichtdicke einer Doppelschicht ortsaufgelöst im Submikrometerbereich zu bestimmen. 

Obwohl einzelne Messkurven mit starkem Rauschen behaftet sind, konnten sie mit der 
Hyperbel-Funktion gefittet werden. Mit den Ergebnissen des Fit konnte die Schichtdicke aus 

den Parametern  und  mit sehr großer Genauigkeit bestimmt werden und eine sehr genaue 

ortsaufgelöste Rekonstruktion der Probentopographie angefertigt werden. 

In einem weiteren Experiment wurden in einer Polymermatrix eingebettete Glaskugeln mit 
einem Durchmesser von ca. 1 µm durch diese Methode detektiert und die Schichtdicke der 
bedeckenden Polymermatrix rekonstruiert. Auch in diesem Fall konnten Schichtdicken 
zwischen 0 und 375 nm mit einer lateralen Auflösung von 100 nm genau bestimmt werden. 
Dies zeigt, dass auch die Schichtdicke von mechanischen Doppelschichten, deren Grenzfläche 
nicht genau senkrecht zur aufgebrachten Kraft ist, mit dieser Methode bestimmt werden kann. 
Es ist allerdings in Zukunft zu untersuchen, bei welchen Grenzflächengeometrien diese 
Annäherung gültig ist. Zukünftige Experimente werden die Untersuchung von Grenzflächen 
parallel zur aufgebrachten Kraft und Einschränkungen des Polymers in bis zu fünf Richtungen 
behandeln. 

Diese Methode eröffnet jedoch bereits auf ihrer jetzigen Entwicklungsstufe Möglichkeiten 
für die Untersuchung von heterogenen selbstorganisierten Systemen, wie biologischen Zellen, 
da diese Technik ermöglicht, Strukturen, die sich nicht an der Oberfläche befinden, mit einer 
lateralen Auflösung im Nanometerbereich zu detektieren und zu rekonstruieren. Im Fall von 
biologischen Zellen kann z.B. das Zytoskelett untersucht werden. 
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Die Adhäsion an der Grenzfläche Polymer/Substrat hat einen fundamentalen Einfluss auf 
die mechanischen Eigenschaften der Doppelschicht und kann nicht außer Acht gelassen 
werden, wenn ein umfassendes Modell angestrebt wird. 

Um den Einfluss der Adhäsion an der Grenzfläche Film/Substrat qualitativ zu überprüfen, 
wurde für das letzte Experiment dieser Arbeit eine Probenpräparation gewählt, bei der die 
Adhäsion an der Grenzfläche gezielt verändert werden konnte. Hierbei sollten weder die 
Schichtdicke noch die mechanischen Eigenschaften der Bestandteile beeinflusst werden. 
Auch das Einfügen einer Trennschicht sollte vermieden werden. Dies gelang durch partielle 
Hydrophobisierung der Substratoberfläche. Es wurden drei Proben mit verschiedenen 
Schichtdicken präpariert und untersucht. Alle Kurven auf dem haftenden Teil des 
Polymerfilms konnten mit dem hyperbolischen Fit beschrieben werden. Die Kurven auf dem 
schwach haftenden Film zeigten einen sehr unterschiedlichen Verlauf: a) Bei kleinen Kräften 
ist der Einfluss des Substrats auf die mechanischen Eigenschaften der Doppelschicht 
verschwindend klein, und die Deformationskurve fällt mit der auf bulk-Polymer zusammen; 
b) Bei höheren Auflagekräften verhält sich der schwach haftende Film wie ein stark haftender 
und die Kurve lässt sich durch eine Hyperbel beschreiben, welche allerdings nicht durch den 
Ursprung geht; c) die zwei Regime sind durch eine kritische Deformation D* getrennt. Da der 
Einfluss der Adhäsion auch bei einzelnen Kurven nachgewiesen werden kann, eröffnen sich 
bereits mit dieser qualitativen Auswertung Möglichkeiten zur Untersuchung von 
Verbundwerkstoffen, deren Leistungsfähigkeit in erster Linie von den Wechselwirkungen an 
den Grenzflächen zwischen Matrix und dispergierten Partikeln abhängt. 

Ein zentrales Ziel der zukünftigen Arbeit wird die ausführliche Untersuchung der Rolle der 
Adhäsion in den mechanischen Eigenschaften der mechanischen Doppelschichten sein, wobei 
eine der Herausforderungen die quantitative Bestimmung der Adhäsionskraft an der 
Grenzfläche ist. Dies wäre eine geeignete Methode für die Untersuchung der 
Hafteigenschaften von Beschichtungen und Klebstoffen. Ein weiteres Anwendungsgebiet der 
Untersuchung der Adhäsion an Grenzflächen ist der Fall, wo keine Haftung erwünscht ist, wie 
im Fall von flüssigen Polymeren, die z.B. als Schmiermittel oder Trennmittel eingesetzt 
werden. 

Mit der Untersuchung des Einflusses der Adhäsion konnte des Weiteren gezeigt werden, 
dass eine mechanische Doppelschicht mit einem schwach haftenden Film eine Annäherung 
eines freistehenden Films darstellt, welcher in der Praxis nicht realisiert werden kann. Die 
Untersuchung solcher mechanischer Doppelschichten wird somit auch ein zukünftiger 
Schwerpunkt sein, da dies ein aufschlussreicher Ansatz zur Charakterisierung von Materialien 
mit einem hohen Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis ist. 

Als Fernziel wird angestrebt, die experimentellen Ergebnisse der Untersuchungen von 
mechanischen Doppelschichten durch molekulardynamischen Simulationen zu ergänzen. 
Durch die zusätzliche Simulation der Deformationen von Doppelschichten auf molekularer 
Ebene könnten grundsätzliche Fragen beantwortet werden, wie z.B. eine theoretische 
Begründung des hier präsentierten Modells oder eine Bestätigung der angenommenen 
Mechanismen, die dem Einfluss der Adhäsion zugrunde liegen. 
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