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Kurzzusammenfassung

Seit dem ersten experimentellen Nachweis von Graphen im Jahre 2004 wurde dieses
Material intensiv erforscht. Dabei wurden auch mégliche Anwendungs-Szenarien ausgelotet
mit einer sehr groBen Bandbreite von Reibungsminimierung bis hin zu elektronischen
Bauteilen. Fir diese Anwendungen sind zuverlassige und kostenglinstige Syntheseverfahren

notwendig.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde daher eine alternative Synthesemethode - die
Flussigphasenabscheidung LPD — etabliert, mit der ein Graphenwachstum auf

unterschiedlichsten Metalloberflichen nachgewiesen wurde. Fiir schwach wechselwirkende
Systeme, hier Ag(001), ist diese Methode im Gegensatz zum Standardverfahren zur
Graphensynthese, dem CVD-Prozess, ebenfalls erfolgreich. Dabei liegt ein isotroper
Wachstumsprozess vor, wobei solche Oberflachen insbesondere fiir Transferprozesse auf
Isolatoren von Interesse sind.

Zusatzlich wurde ein weiteres 2D-Material, Boronitren, untersucht, das ebenfalls eine
interessante Rolle fiir die obigen Anwendungen einnimmt, insbesondere aber im Hinblick
auf Stapelfolgen von 2D-Materialien, den sogenannten Van der Waals Heterostrukturen.
Hier wurde das isotrope Wachstum von Boronitren auf Ag(001) nachgewiesen. Statt nur
einer Funktionalisierung der Metalloberflache durch Graphen, um wie oben vorgeschlagen
eine Reduktion der Reibung auch durch Boronitren zu erreichen, wurde im Rahmen dieser
Arbeit ein Rh-Film anndhernd vollstéandig boriert, um dessen mechanischen Abrieb zu
reduzieren.
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Abstract

The experimental proof of freestanding graphene in the year 2004 has lead to an ongoing
research on this topic. Several applications of this material are under consideration, with a
wide scope, leading e.g. from reduction of friction to electronic devices. However, for mass
production and related applications reliable and cost-efficient preparation methods are
needed.

In this thesis, an alternative preparation method has been established: the liquid precursor
deposition LPD. This has been accomplished by performing this method on several different
metal surfaces and proofing the formation of a graphene layer. A huge advantage of this
method compared to the standard preparation method for graphene, the CVD process, is
that it is also successful on weak interacting systems, here Ag(001), where the CVD process
more or less fails. On these weakly interacting surfaces the graphene layer grows isotropic
and these surfaces are of particular interest for transferring the graphene layer in a next
step onto an isolator substrate.

Furthermore another 2D-material has been investigated: boronitrene. It is also of interest
for the application listed above, especially for the engineering of the so-called van der Waals
heterostructures. In this thesis, the isotropic growth of boronitrene on Ag(001) has been
proved. Besides functionalizing a metal surface by a graphene or boronitrene layer, a
complete boration of a Rh-layer could be achieved to reduce the mechanical wear.
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1 Einleitung

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wird das epitaktische Wachstum von zweidimensionalen
Kristallen, Graphen und Boronitren, auf Ubergangsmetallen untersucht.

Ein pyrolytischer Graphitkristall (HOPG, Highly Oriented Pyrolytic Graphite) lasst sich einfach
entlang seiner Basalebenen spalten, und eine einzelne dieser Ebenen wird als Graphenlage
bezeichnet. Die Kohlenstoffatome sind hexagonal im Graphen-Gitter angeordnet und bilden
eine Honigwabenstruktur, siehe Abbildung 1.1 (a). Erst nach der Separierung und dem
Transfer einer Graphenlage auf ein geeignetes Tragermaterial (z.B. Siliziumdioxid)
offenbaren sich deren besondere Eigenschaften, die im Graphitverband meist verborgen
bleiben, und erst im Jahr 2004 von Geim und Novoselov berichtet wurden [1.1]. Die
Bandstruktur von sogenanntem freistehenden Graphen weist zwar keine Bandliicke auf
[1.2], hat aber zur Besonderheit, dass sich Valenz- und Leitungsband an den K-Punkten der
Brillouin-Zone bei der Fermi-Energie an den sogenannten Dirac-Punkten beriihren, siehe
Abbildung 1 (c).

Die lineare Dispersion im Bereich der Fermi-Energie bedeutet nicht etwa, dass keine
Krimmung der Bander vorliegt. Durch die konische Form der Bander liegt im Gegenteil eine
zum Dirac-Punkt immer starker werdende Bandkriimmung vor, die im Dirac-Punkt schliefRlich
unendlich groB wird. Wegen der Reziprozitat zwischen effektiver Elektronenmasse und der

Bandkrimmung (d.h. der zweiten k-Ableitung der E(z)-Dispersion) treten die Elektronen als
masselose Teilchen auf. So flihrt die Zweidimensionalitdt des Graphens bei gleichzeitig hoher
Elektronenbeweglichkeit in dieser Ebene zu dem Vorliegen eines zweidimensionalen Elek-
tronengases. Dadurch lasst sich beispielsweise der Quanten-Hall-Effekt bei Graphen sogar
bei Raumtemperatur nachweisen [1.3]. Dieser ballistische Transport erlaubt
Schaltgeschwindigkeiten von Graphen-Transistoren im Terahertzbereich [1.4], also drei
GroRRenordnungen Uber denen der aktuellen Siliziumtechnologie.

Da die Dotierung bei Graphen nicht auf Fremdatomen basiert, sondern einfach durch das
Verschieben des Dirac-Punktes bezliglich der Fermi-Energie durch eine &dullere
Steuerspannung erfolgen kann, sind wesentlich kleinere Abmessungen fir Transistoren
moglich [1.5]. Die hohe Anzahl von recht starken Bindungen innerhalb der Graphenebene
fihrt zu einer hohen Festigkeit der Schicht [1.6], experimentell nachgewiesen reillen
freistehende Graphen-Membranen erst bei Kraften Gber 5 uN bei einem Belastungsdurch-
messer von 115 nm, dies entspricht einem Belastungszug von 30 N/m [1.7]. Theoretisch
kann die nur eine Atomlage dicke Schicht mit einer Masse von 4 Kilogramm pro
Quadratmeter [1.8] belastet werden, wobei von einer homogenen Verteilung von 40 N/m
ausgegangen wird. Zur lllustration wird haufig das Bild einer Katze verwendet, die auf einer
Graphenschicht liegt als ware es eine Hangematte [1.8]. Experimentell liegt die
Bruchfestigkeit einer defektfreien Graphenschicht bei 130 £ 10 GPa [1.9] und damit deutlich
Uber der von Graphitkristallen, wobei deren Stabilitdt sehr schwankt, Werte zwischen 4 und
63 GPa [1.9] werden hierfir angegeben. Das Hochskalieren der Eigenschaften einer
Graphenlage auf das Volumen zeigt im Vergleich mit Kupfer eine vergleichbare elektrische
Leitfahigkeit, aber eine zehnfach hdhere thermische Leitfahigkeit. Die Adsorption von
weillem Licht durch eine Graphenlage betragt 2.3% [1.10] und ist somit fiir nur eine
Monolage beachtlich. Andererseits ist sie aber gering genug fiir die Verwendung als leitende
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Beschichtung, wie sie beispielsweise flir LCD Bildschirme und Solarzellen bendtigt wird
[1.11].

Zu vielen Erscheinungsformen des Kohlenstoffs, von Graphit (ber Diamant zu Nano-
Réhrchen (CNT, Carbon Nano Tubes), existiert ein isostrukturelles Gegenstilick aus einer
Bornitrit (BN) Verbindung [1.12]. Das Analogon zu Graphit stellt das hexagonale Bornitrit (h-
BN) dar, dessen Monolage auch als Boronitren benannt wird [1.13], siehe Abbildung 1 (c).
Bei dhnlicher Gittermetrik liegt lediglich eine Abweichung der Gitterkonstanten von 2% vor.
Ein wesentlicher Unterschied zwischen Graphen und Boronitren ist die beim Boronitren
vorhandene Bandliicke von 5.5 eV [1.14], siehe Abbildung 1 (d). Daher ist Boronitren ein
guter Isolator mit einer nominell dhnlich hohen Durchschlagsfestigkeit wie Siliziumdioxid
[1.15]. Weiter ermdglicht die Bandliicke die Verwendung als UV-Filter und als UV-Emitter fir
die UV-Elektronik [1.16].

Monolagen von Molybdan(IV)-sulfid (MoS,) als weiterem Vertreter zweidimensionaler
Materialien weisen ebenfalls eine Bandllicke auf. Durch dessen langanhaltenden
Polarisationszustand (mehr als eine Nanosekunde) ist eine Verwendung in der optischen
Spintronik moglich [1.17].

Die speziellen Eigenschaften von zweidimensionalen Materialien werden im Folgenden an
ausgewahlten Beispielen naher betrachtet.

Bei Graphen treffen sich das Leitungs- und Valenzband in den Dirac-Punkten mit einer
linearen Dispersion, siehe Abbildung 1.1 (c). Bei freistehendem Graphen ohne eine Wechsel-
wirkung mit einem Substrat oder einem duBeren Feld liegt die Fermi-Energie genau im Dirac-
Punkt und ein hoher Widerstand liegt wegen des Minimums der Zustandsdichte vor.

Bei dieser Betrachtung werden Temperaturfluktuationen nicht bericksichtigt. Bei
Raumtemperatur hat die Fermi-Verteilung eine Breite von 4kzT= 25 meV. Zusammen mit
der nicht vorhandenen Bandlicke fiihrt dies dazu, dass sich stets Elektronen im
Leitungsband und Locher im Valenzband befinden. Durch die nahezu verschwindende
effektive Masse der Elektronen liegt eine hohe Ladungsbeweglichkeit vor. Diese beiden
elektronischen Eigenschaften ergeben eine hohe Leitfahigkeit eines Graphenfilms bei
Raumtemperatur.

Zur Bestimmung des Widerstands wird meist das System von der Graphenlage auf einem
Siliziumwafer mit dicker Oxidschicht verwandt, wie in Abbildung 1.2 (a) skizziert. Das
Graphen kann hierbei ndaherungsweise als freistehend betrachtet werden. Mittels einer
Back-Gate Elektrode auf der anderen Seite des Silizium-Substrats kann durch Anlegen einer
Spannung die Fermi-Energie bezliglich des Dirac-Punktes im Graphen verschoben werden
(Abbildung 1.2 d). Das Vorzeichen der angelegten Spannung legt fest, ob durch Lochleitung
(p-Dotierung) oder durch Elektronenleitung (n-Dotierung) der Widerstand des Graphens
reduziert wird [1.5]. Dieser Aufbau fungiert als Verstarker und ist ein Transistor. Fir
Digitalanwendungen ist durch die Verwendung eines Schwellwerts der leitende Zustand als
,1“ zu identifizieren, der nicht leitende Zustand als ,,0“.
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Abbildung 1.1: Honigwabenstruktur von (a) Graphen, aufgebaut aus zwei identischen
hexagonalen Kohlenstoff-Untergittern, und (b) Boronitren, aufgebaut aus je einem hexagonalen
Stickstoff- und Bor-Untergitter. (c) Tight-Binding-Berechnung der Bandstruktur [1.2] von
Graphen mit linearer Dispersion am Ubergang zwischen Leitungs- und Valenzband (Dirac-
Punkt). (d) Boronitren ist wegen seiner durch die verschiedenen Untergitter bedingten
Bandlicke ein Isolator.

Auffallig ist, wie in Abbildung 1.2c gezeigt, dass der maximale Widerstand bei einer positiven
Gatespannung angenommen wird und die Kennlinie dieses Transistors nicht symmetrisch
zum Ursprung ist. Die Empfindlichkeit eines solchen Transistors ldsst sich verbessern, indem
zwischen Siliziumdioxid und Graphen eine Boronitrenlage eingebaut wird, siehe Abbildung
1.2 (b). Dadurch wird der Einfluss von der Rauigkeit und Wechselwirkung des Substrats SiO,
auf den Graphentransistor reduziert [1.18].

Wie schon zuvor erwédhnt sind bei Raumtemperatur stets Elektronen im Leitungsband zu
erwarten, weshalb ein Graphentransistor stets leitend ist. Eine Sperrung des Transistors ist
nur bei mehreren Graphenlagen moglich. Bereits bei einer Doppellagen-Graphenschicht liegt
eine kleine Bandliicke und eine parabolische Kriimmung der Bandstruktur vor [1.19]. Durch
die Bandliicke werden die thermischen Anregungen von Elektronen in das Leitungsband
erschwert. Die effektive Elektronenmasse ist proportional zur zweiten Ableitung dieser
Krimmung und damit eine Konstante groRer Null. Ein leitender Zustand bleibt durch diese
gewollte Dispersion nicht unbeschrankt lange bestehen. Damit kénnen schnelle Schaltzeiten
erreicht werden.
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Abbildung 1.2: (a) Skizze eines Graphen-Transistors mit Back-Gate Steuerelektrode auf einem
Siliziumtrager mit 285 nm Oxiddicke. (b) Skizze eines Graphen-Transistors mit einer
zusatzlichen Boronitren-Lage zwischen Graphen und Siliziumdioxid. (¢) Die Variation der
Leitfahigkeit ergibt sich aus der durch die Steuerspannung Ug,e hervorgerufenen Verschiebung
des Dirac-Punktes. Auf Siliziumdioxid als dielektrischem Tragermaterial liegt der maximale
Widerstand bei einer positiven Steuerspannung vor, das Graphen ist p-dotiert. Weiter zeigt der
spezifische Widerstand eine breite Verteilung in Abhangigkeit der Steuerspannnung Ucggte-
(d) Durch die Boronitren-Lage zeigt die Widerstandskennlinie einen um den Ursprung (Uga=0)
einen symmetrischen Verlauf und eine geringe Breite. Daher liegt eine geringe Wechselwirkung
zwischen Graphen und Substrat vor. Der Binarzustand ,aus“ (,0%), liegt bei einem hohen
Widerstand vor, némlich dann, wenn die Fermi-Energie bei der Dirac-Energie liegt (grau
hinterlegt). Darstellung der, Widerstandsdiagramme nach Referenz [1.18], Abbildung in
Anlehnung an [1.20].

Eine weitere Methode zur Realisierung eines Transistors ist der Confinement-Effekt, der
besagt, dass mit zunehmender Einschnlrung einer 2D-Graphenlage entlang einer Dimension
eine immer groRer werdende Bandliicke entsteht [1.21-22]. Hierbei wird eine mehrere
Nanometer breite Graphenleiterbahn an einer Stelle auf unter 8 nm verjingt, wodurch diese
bei Raumtemperatur eine geniigend grolRe Bandlicke aufweist, so dass kein Strom mehr
flieBt [1.21-22]. Mit einer seitlichen Steueranode (side-gate) kann eine Verbiegung der
Bander erfolgen. Wenn diese auf ein positives Potential gesetzt wird, schiebt sich das
Leitungsband zu der Fermi-Energie und das Bauelement wird leitend. Fiir Transistoren unter
30 nm werden quantenmechanische Effekte dominant, die kontinuierliche GroRe Strom
muss durch die Betrachtung einzelner Elektronen ersetzt werden, dieses ,Dirac-Billard”

ermoglicht das Steuern einzelner Elektronen [1.23].
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Abbildung 1.3: (a) Das Verschieben eines Objektes Uber Stufenkanten flhrt zu einer
ruckartigen Bewegung durch inhomogene Zug- oder Schubkrafte. Dies zeigt sich in der
ortsabhangigen Kraft, die zur Bewegung notwendig ist. (b) Durch einen Graphenfilm werden die
Stufen geglattet und die Bewegung erfolgt gleichmaRiger. Die zur Verschiebung des Objektes
notwendige Kraft ist annahernd konstant.

Graphen ist als Material jedoch nicht nur elektronisch, sondern auch mechanisch interes-
sant: fur die Mikromechanik (Micro- und Nano-Electro-Mechanical Systems, MEMS und
NEMS) kann wegen der verringerten BaugroRe im Vergleich zu makroskopischen Systemen
die Reibungsreduktion nicht mehr durch die Zugabe von flissigen Schmiermitteln erfolgen.
Daher ist die Beschichtung der Oberflachen eine Moglichkeit, die Reibung zu reduzieren und
durch den verringerten Abrieb die Lebensdauer des Bauelements zu erhéhen. Die Reduktion
der Reibung um eine GrolRenordnung durch eine Graphenlage wurde zuerst von Filleter et al.
auf dem Substrat Siliziumkarbid (SiC-6H(001)) gezeigt [1.24]. Dieser Effekt ist plakativ in
Abbildung 1.3 illustriert. Desweiteren fiihrt eine Doppellage Graphen zu einer Halbierung der
Reibung [1.24]. Als Ursache fiir die Minderung der Reibung wird die Gldttung von
Stufenkanten des Substrats durch den Graphenfilm angefiihrt [1.25]. Dadurch werden
ruckartige Bewegungen, ,,Stick and Slip“, die auf der unterschiedlichen Stadrke von Gleit- und
Haftreibung beruhen, minimiert.

Die wahrend einer mechanischen Belastung, z.B. durch eine Reibungsmessung,
hervorgerufenen Gitterschwingungen werden gedampft, wenn sie ihre Energie durch eine
vorhandene Elektron-Phonon-Kopplung in Form von elektromagnetischen Wellen
(Wéarmestrahlung) dissipieren kénnen. Dies erklart den bei einer Graphen-Monolage
vorhandenen Reibungsverlust. Bei Multilagen (Bi- und Tri-Lagen Graphen) ist die Elektron-
Phonon-Kopplung weitaus geringer ausgepragt und damit nehmen auch die Reibungs-
verluste durch Gitterschwingungen ab [1.24]. Weiter fiihren die Wechselwirkungen zwischen
den einzelnen Graphenlagen zu einer deutlich steiferen Gesamtschicht.

Den ,Stick and Slip“ Effekt zu reduzieren ist beispielsweise fiir die genaue Positionierung im
Nanometerbereich notwendig. Fir die Bestimmung der Reibung auf mikroskopischer Ebene
wird haufig die mechanische Wechselwirkung zwischen einer Saphirkugel und der

11
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Probenoberfliche mittels Rasterkraftmikroskopie (AFM) betrachtet [1.25]. Diese
Wechselwirkung duBert sich auch in einer Zerstérung der Graphenlagen, so dass deren
Stabilitat nicht von Dauer ist. Diese Ermudungserscheinungen des Graphens auf Pt(111)
lassen sich experimentell quantifizieren. Ein Vergleich mit Simulationen zeigt, dass eine
Graphenlage auf Pt(111) mit einer fast doppelt so groRen Normalkraft belastet werden kann
wie das unbeschichtete Substrat [1.26]. Bei zu hohen Eindringtiefen des Testkorpers in die
Probe reiRt der Graphenfilm auf, wobei dieser wieder ausheilen kann, eine Beschadigung des
Platinsubstrats bleibt jedoch bestehen, so dass die Reibung an dieser Stelle bei weiteren
Messungen erhoht ist. Experimentell ist das Aufbrechen des Graphenfilms stark von dem
verwendeten Spritzenradius abhangig [1.26].

Ein Ausweg, um mikromechanische Anwendungen zu ermdglichen ist folglich beide Bauteile
mit einer Graphenschicht zu versehen [1.25]. Ebenfalls kann die Reibung auch mit anderen
zweidimensionalen Schichten verringert werden. Als Beispiel seien h-BN Beschichtungen
angefiihrt, bei denen ebenfalls eine Minimierung der Reibung festgestellt wurde [1.27].

Fiir Graphenfilme und h-BN-Schichten existieren eine groRe Anzahl an potentiellen Anwend-
ungen, wobei in diesem Kapitel die Nanoelektronik und die Tribologie exemplarisch
vorgestellt wurden. Fiir diese Anwendung ist es essentiell, dass die Synthese dieser diinnen
Filme in guter Qualitdt und in einem moglichst einfachen, kostenglinstigen und zuverlassigen
Praparationsverfahren erfolgt.

Ziel dieser Arbeit war es, das Potential der Flissigphasenabscheidung auszuloten und die
Graphen- bzw. Boronitrenpraparation auf neue Oberflachen, wie beispielsweise solche mit
schwachen Grenzflachenbindungen, auszuweiten.

Im Kapitel 2 wird ein Uberblick tiber den aktuellen Stand der Forschung gegeben. Daran
schlief3t sich Kapitel 3 Uber die verwendeten Messmethoden an. In Kapitel 4 werden die
einzelnen Publikationen vorgestellt. Einen kurzen Ausblick wird in Kapitel 5 gegeben.

Diese Arbeit umfasst sechs Publikationen, die inhaltlich eng zusammenhangen. Hierbei
werden nur die wesentlichen Zusammenhange beschrieben. Fiir eine vollstandige Diskussion
der Inhalte sei auf Kapitel 4 verwiesen.
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1.1 Publikationen dieser Arbeit

Ausgangspunkt stellte die Vorstellung des Verfahrens der Flissigphasenabscheidung auf
Rh(111) in Referenz [1.28] dar. Die Zielsetzung war, dieses Verfahren auf weiteren
Substraten zu testen und einen Vergleich mit dem Standardverfahren CVD durchzufihren.

In diesem Zusammenhang entstand die Publikation

e Epitaxial growth of graphene on Ir(111) by liquid precursor deposition
F. Mdller, S. Grandthyll, C. Zeitz, K. Jacobs, S. Hiifner, S. Gsell, M. Schreck
Physical Review B 84 (2011) 75472

Hier wurde die Flissigphasenabscheidung auf Ir(111) durchgefiihrt. Die erfolgreiche
Praparation von Graphen konnte nachgewiesen werden. Zusatzlich wurde der
Ordnungsmechanismus flir das Entstehen des Graphen-Gitters anhand temperatur-
abhangigen Experimenten untersucht.

Im Verlauf der Experimente stellte sich die Frage, welche Vorteile die
Flussigphasenabscheidung gegeniiber dem CVD-Prozess bietet. Die Experimente in diesem
Zusammenhang fasst die folgende Publikation zusammen:

e Epitaxial growth of graphene on transition metal surfaces: chemical vapor deposition
versus liquid phase deposition
S. Grandthyll, S. Gsell, M. Weinl, M. Schreck, S. Hifner, F. Miller
J. Phys.: Condens. Matter 24 (2012) 314204

Hier wurde ein Graphenfilm auf der schwach wechselwirkenden Pt(111)-Oberflache mittels
der Flussigphasenabscheidung prapariert und die Bevorzugung bestimmter Domanen-
orientierung in Abhangigkeit von der Temperatur untersucht. Mit der niederenergetischen
Elektronenbeugung (LEED) wurde ein Vergleich zwischen zwei Graphenfilmen auf Rh(111)
durchgefiihrt, die mit Hilfe eines CVD-Prozesses bzw. der Flissigphasenabscheidung
prapariert wurden. Dabei sind keine Unterschiede aufgetreten. Im Rahmen dieser Messung
kann gefolgert werden, dass diese beiden Verfahren vergleichbare Qualitaten von Graphen
produzieren. Es wurde weiter gezeigt, dass das Splilen mit Aceton im Rahmen der
Flissigphasenabscheidung zwingend erforderlich ist, um eine Graphenschicht zu erhalten.
Daher konnte ausgeschlossen werden, dass das Graphenwachstum durch andere
Kohlenstoffquellen — wie z.B. Adsorbate — hervorgerufen wird.

Die Flussigphasenabscheidung hat sich als Praparationsmethode bewadhrt. Nun galt es die
Grenzen auszuloten, was in folgender Publikation zusammengefasst wurde.
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e Graphene from fingerprints: Exhausting the performance of liquid precursor
deposition
F. Mdller, S. Grandthyll, S. Gsell, M. Weinl, M. Schreck, K. Jacobs
Langmuir 30 (2014) 6114

Im Rahmen dieser Arbeit wurde das Aufbringen von Kohlenstoffverbindungen durch die
Berlihrung mit einem Finger auf eine saubere Ir(111)- bzw. Rh(111)-Oberflaiche und dem
damit verbundenen Hinterlassen eines Fingerabdrucks erreicht. Das anschlieBRende Heizen
dieser Probe im Vakuum fihrte zu einem Graphenfilm. Dieses Experiment zeigt die
Robustheit der Flissigphasenabscheidung: der verwendete Precursor muss keine besondere
Reinheit aufweisen!

Somit war der Ausgangspunkt gelegt die Praparation von Graphen auch auf einer sehr
schwach wechselwirkenden Oberflache mittels der Flissigphasenabscheidung zu versuchen.
Die Resultate hierzu wurden publiziert unter:

e Liquid-source growth of graphene on Ag(001)
S.Grandthyll, K. Jacobs, F. Miller
Phys.Status Solidi B, 8 (2015) 1689

Dadurch scheint die Prdaparation von Graphen auf Silber nicht nur mit aufwendigen
Verfahren moglich, wie mit dem direkten Aufdampfen von Kohlenstoff [1.29]. Im Rahmen
dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass ein Ublicher CVD-Prozess scheitert, aber die
Flissigphasenabscheidung ein erfolgreiches Graphenwachstum ermoglicht. Es findet keine
Ausrichtung der einzelnen Graphendoméanen zum Ag(001) Substrat statt, sondern diese sind
durch einen isotropen Wachstumsprozess azimutale zufallsverteilt. Solche azimutalen
Zufallsverteilungen fiir extrem schwach wechselwirkende Systeme sind von Boronitren auf
Ag(111) bekannt [1.30].

Diese Resultate bestéatigten unsere Studien von Boronitren auf Ag(001), die in der folgenden
Publikation erschienen sind:

e Monolayer formation of hexagonal boron nitride on Ag(001)
F. Mdller, S. Grandthyll
Surface Science 617 (2013) 207

Das bekannte isotrope Wachstum von Boronitren-Domédnen auf Ag(111) ohne azimutale
Ausrichtung zum Substrat [1.30] wird auch fiir Ag(001) beobachtet.

Sowohl Boronitren- und als auch Graphenschichten kdnnen als eine Oberflachenveredelung
flr mechanische Anwendungen angesehen werden, um beispielsweise die Reibung und den
Abrieb zu verringern. Eine Alternative stellt die direkte Hartung des Substrats dar, wobei sich
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hier auf das Einbringen von Bor-Atomen in den Werkstoff beschrankt wird. Diese Borierung
wird in der nachfolgend genannten Publikation mit einem CVD-Prozess von Trimethylborat
durchgefiihrt:

e Increasing the wear resistance by interstitial alloying with boron via chemical vapor
deposition
F. Mdiller, M. Lessel, S. Grandthyll, K. Jacobs, S. Hiifner, S. Gsell, M. Weinl, M. Schreck
Langmuir 29 (2013) 4543

Die Borierung von Rh(111) mit einem CVD-Prozess von Trimethylborat wurde in Referenz
[1.31] beschrieben, um in mehreren CVD-Schritten Boronitren zu praparieren. Weiter wurde
dort die Hypothese aufgestellt, dass sich dieser Zwischenschritt als Hartung des Rhodiums
eignet. Dies konnte in der vorliegenden Publikation bestatigt werden. Daflir wurde mit einer
Diamantspitze (Radius unter 30 nm) eines Rasterkraftmikroskops (AFM) unter Kontrolle der
Auflagekraft Graben in ein boriertes und nicht boriertes Rhodiumsubstrate gezogen. Die
ebenfalls mit Rasterkraftmikroskopie bestimmte Tiefe dient als MaR fiir den Abrieb.
Desweiteren konnte gezeigt werden, dass sich die Bor-Atome homogen im Material verteilt
sind. Bei anderen Verfahren sind hierfir mehrere Einzelschritte notwendig.
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2 Stand der Forschung

2.1 Historische Entwicklung

Die Betrachtung von zweidimensionalen Kristallen findet seit der Begriindung der
Oberflachenphysik in den 1970er Jahren zur Beschreibung der Kristalloberflachen
Anwendung [2.1]. Neben Metalloberflichen stellen Einkristalle aus Graphit (HOPG, Highly
Oriented Pyrolytic Graphite) ein viel verwendetes Substrat dar. Die Spaltung eines
Graphitkristalls entlang seiner Basalebenen ist aufgrund der schwachen Van-der-Waals-
Bindungen einfach maoglich, so dass im Idealfall keine weiteren Reinigungsschritte notwendig
sind (das Spalten der HOPG-Kristalle kann beispielsweise auch direkt im Vakuum
durchgefiihrt werden). Bereits 1947 wurde die Bandstruktur einer einzelnen Graphitlage
(heute wirde dies als Graphenlage bezeichnet werden), im Rahmen eines Tight-Binding-
Modells hergeleitet, um zunachst die gute Leitfahigkeit von Graphit zu begriinden [2.2]. Die
aus dieser Berechnung hervorgehenden Eigenschaften, wie z.B. das Vorliegen eines
Halbleiters ohne Bandlicke, waren im Graphit experimentell nicht zugdnglich. Diese
Eigenschaften, wie z.B. auch der ballistische Transport der nahezu masselosen
Ladungstrager, wurden erst durch den von Geim und Novoselov im Jahr 2004
durchgefiihrten Transfer einer Monolage Graphit auf einen Siliziumwafer nachweisbar [2.3].
Bei der Spaltung eines Graphiteinkristalls (HOPG) mittels Klebeband ist normalerweise nur
die auf dem Graphitkristall verbleibende Struktur von Interesse und die wenigen Lagen
Graphit an dem Klebeband werden verworfen. Aber fir den Transfer von wenigen
Graphitschichten auf ein anderes Tragermaterial sind die Graphitschichten am Klebeband
gut geeignet. Der Transfer erfolgte auf Silizium mit einer Oxidschicht von 300 nm. Die
Gesamtdicke aus der Oxidschicht und dem Graphitfilm flihrte zur Interferenz, wodurch bei
Bestrahlung unter Weilllicht die Probe bldulich erschien; zusatzlich fuhrte die starke
Absorption des Graphits zu einem optischen Kontrast. Die Anzahl der vorliegenden
Graphitschichten war so im Mikroskop bestimmbar und konnte durch erneute Spaltung mit
dem Klebeband reduziert werden — bis im Idealfall nur noch eine einzelne Monolage
verblieb. Die erste Anwendung einer Graphenschicht stellte der Aufbau eines
Feldeffekttransistors dar [2.3]. Diese Anwendung gab Anlass dazu, die 2D-Kristalle als
eigenstandige Kategorie von Festkdrpern zu etablieren und die Bezeichnung von Graphen fir
eine Monolage von Graphit zu verwenden. Durch Oxidation entsteht Graphenoxid und durch
Fluorierung Graphenfluorid. Ebenfalls durch Spaltung entlang von Basalebenen lassen sich
Monolagen von Bornitrid (h-BN), Molybdandisulfid (MoS;) und Wolframdiselenid (WSe,)
gewinnen.

2.2 Nachweis einer Monolage Graphen

Die optische Interferenz einer Graphenlage auf einer 300 nm dicken Oxidschicht eines
Siliziumwafers liefert bereits den Nachweis fiir eine Monolage. Dieser einfache Nachweis ist
nur auf reflektierenden Substraten mit einer geeigneten Oxiddicke fir die Interferenz-
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bedingung méglich, weshalb im Folgenden ein kurzer Uberblick (iber weitere
Charakterisierungsmethoden fiir Graphenschichten gegeben wird.

Mit dem Rastertunnelmikroskop (STM, Scanning Tunnelling Microscope) kann, sofern
atomare Ortsauflosung erreicht wird, die Honigwabenstruktur von Graphen abgebildet
werden [2.4]. Bei niedrigeren Auflésungen ist — je nach Tragermaterial — das Vorliegen einer
Moirée-Struktur ein erstes Indiz [2.4].

Aus der Moirée-Uberstruktur I4sst sich unter Verwendung der Substratgitterkonstanten die
Gitterkonstante des Graphens bestimmen [2.5-6]. Diese Gitterkonstante spiegelt sich auch
mit dem STM in einer atomaren Ortsauflosung gemessenen Honigwabenstruktur des
Graphen-Gitters wider. In beiden Fallen sollte die Gitterkonstante nahe am Literaturwert von
2.46 A liegen. Wegen der geringen Unterschiede, verbunden mit der relativ groRen
Messunsicherheit, genligt die Bestimmung der Gitterkonstanten allerdings oft nicht, um
Graphen von weiteren 2D-Materialen zu unterscheiden.

Weitere Unterscheidungsmerkmale sind notwendig:

a) Freistehendes Graphen hat keine Bandliicke, wo hingegen dotiertes Graphen eine
sehr kleine Bandliicke aufweist. Diese Eigenschaft unterscheidet Graphen von allen
anderen 2D-Materialen. Daher kann durch die Bestimmung der Bandlicke mittels
spektroskopischer Rastertunnelmikroskopie (scanning tunnelling spectroscopy, STS)
Graphen beispielsweise von Boronitren unterschieden werden [2.7].

b) Graphen weist charakteristische Ramanmoden auf. Da die Ramanspektroskopie eine
weit verbreitete Methode ist und sich diese Methode durch einen relativ einfachen
MeRaufbau auszeichnet, hat sie sich zum Nachweis von Graphen schnell etabliert.
Basierend auf dem Raman Effekt, also der Energiedissipation einer
elektromagnetischen Welle durch die Anregung von Schwingungen in Molekilen und
damit eingehenden Frequenzverschiebungen, lasst sich aus den auftretenden fre-
guenzabhadngigen Intensitatsspitzen auf das vorliegende Material riickschlieRen. Fir
Graphen liegen diese in sehr charakteristischer Weise bei 1350, 1580 und 2700 cm™
und werden jeweils als D-, G- und 2D-Moden bezeichnet. Bei Graphit besteht die 2D-
Mode aus zwei Komponenten, bezeichnet als 2D; und 2D,, wobei die letztere
ungefahr die doppelte Hohe der 2D, Komponente aufweist. Beide Komponenten sind
kleiner als die G-Mode ist. Bei Graphen besteht die 2D-Mode aus einer Komponente,
die fast viermal so hoch ist wie die G-Mode. Daher lasst sich anhand der 2D-Mode
Graphit von Graphen gut unterscheiden [2.8]. Desweiteren sind anhand der D-Moden
die Anzahl der Defekte und die DomanengréRe der Randbereiche zuganglich [2.9].

c) In dieser Arbeit erfolgte der Nachweis von Graphen mittels elektronenbasierter
Methoden. Diese lassen sich unterteilen in spektroskopische Methoden — z.B.
Rontgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) — und in Beugungsmethoden. Erstere
werden insbesondere fiir die chemische Untersuchung im Sinne der Verteilung von
Elementen und deren Bindungszustiande angewandt. Beugungsmethoden, wie z.B.
die niederenergetische Elektronenbeugung (LEED) werden vorwiegend zur
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Bestimmung der strukturellen Eigenschaften eingesetzt. Die Kombination aus dem
Vorliegen einer zu Graphen passenden Gittermetrik im Beugungsexperiment und
dem Vorhandensein des Elements Kohlenstoff in den spektroskopischen Daten sind
erste Indikatoren fiir das Vorhandensein einer Graphenschicht. In weiteren Schritten
konnen in der winkelaufgelosten Photoemission (ARUPS) durch die Messung der
Fermi-Flache bzw. durch die Vermessung der Bandstruktur die dort beobachteten
Dirac-Punkte bzw. Dirac-Konen den Nachweis fiir Graphen erbringen [2.2,2.10]. Der
Nachweis der Monolagenbedeckung erfolgt dann mittels der Photoelektronen-
beugung (XPD) durch die Bestimmung des Dampfungsgrades der Substrat-
intensitaten. Der Nachweis fiir das Vorliegen einer (mittleren) Monolagenbedeckung
ist nach Roth et al. auch mittels einzelner XPS Messungen maoglich, d.h. ohne die
Durchfiihrung einer aufwandigen winkelabhangigen XPD Messung [2.11-12].

2.3 Syntheseverfahren fir Graphen

Die Praparation von Graphen mittels Klebeband, wie von Geim durchgefiihrt, ist fur die
Herstellung von einzelnen Transistoren als Modellsystemen im LabormaRstab gut geeignet,
weil flir diese eine Graphenflocke mit einer Flache von einigen Quadratmikrometern
ausreicht. Fur groBere elektronische Bauteile, von einfachen Schaltungen bis zu Prozessoren,
missten sehr viele dieser Flocken aneinander gereiht werden, wobei dies technisch sehr
schwierig ist bzw. auf Basis der Klebebandmethode 6konomisch nicht vertretbar wére. Die
Restriktion auf kleine Flachen und der hohe Zeitaufwand verhindern, dass diese Methode
bisher und wahrscheinlich auch in der Zukunft eingesetzt werden kann. Epitaktisches
Wachstum ist derzeit die vielversprechendste Maoglichkeit unter kontrollierten Bedingungen
genligend Flache mit Graphen zu bedecken, so dass elektronische Anwendungen maglich
werden [2.13]. Als Beispiel sei das Graphenwachstum auf Siliziumcarbid (SiC) angefihrt.
Heizen eines Siliziumcarbid (SiC)-Kristalls fiihrt an dessen Oberflache zu einer Zersetzung in
seine Elemente. Ubrig bleiben eine oder mehrere Graphenschichten auf dem SiC-Substrat.
Die Tatsache, dass SiC ein Isolator ist, ermdglicht elektronische Anwendungen, sofern
aktuelle Probleme (wie die noch geringe Domédnengrofie) geldst sind und die Anzahl der
praparierten Lagen besser kontrolliert werden kann [2.14].

Die Standardmethode fiir das Graphenwachstum auf metallischen Oberflachen stellt die
chemische Gasphasenabscheidung (CVD, chemical vapor deposition) dar. Die Probe befindet
sich hierbei in einer Reaktionskammer, die entweder evakuiert oder mit einem Inertgas
gefillt wird, damit die Probe auf Temperaturen von einigen hundert Grad Celsius erwarmt
werden kann, ohne dass eine chemische Reaktion (z.B. Oxidation) stattfindet. Bei der Zugabe
eines kohlenstoffhaltigen Precursors findet zunachst eine Defragmentierung des Precursors
an der metallischen Probenoberflache statt, wobei deren katalytische Wirkung bevorzugt bei
erhohter Probentemperatur auftritt [2.15]. Die Probentemperatur ist auch fiir den
anschlieBenden Ordnungsprozess verantwortlich, bei dem die Graphenmonolage entsteht,
deren Kristallgitter — je nach Substrat — in definierter Weise zum Kristallgitter der ein-
kristallinen Probenoberflache orientiert ist [2.15]. Bei vielen Metallen stoppt der Prozess im
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Rahmen eines selbstlimitierten Wachstums beim Erreichen einer Monolage bzw. fallt die
Wachstumsrate nach dem Erreichen der Monolage um mehrere GroRRenordnungen ab. Diese
Beschrankungen werden damit begriindet, dass nach dem Bilden einer Monolage die
katalytische Metalloberflaiche nicht mehr im Kontakt zu dem Precursor steht und diesen
nicht mehr spalten kann [2.16]. Fiir das Graphenwachstum auf Rhodium und Iridium konnte
gezeigt werden, dass der Precursor auch sehr komplexer Natur sein kann und beispielsweise
Sauerstoff enthalten darf [2.11,2.17].

Da fir das Graphenwachstum auch im Substratgitter geloster Kohlenstoff genutzt werden
kann, kann dieser auch gezielt mittels eines CVD-Prozesses in das Metallgitter eingebracht
werden. Beim Abklhlen der Probe flhrt die durch die Temperaturabhdangigkeit der
Kohlenstoffloslichkeit bedingte Oberflachensegregation zu einer Kohlenstoffanreicherung an
der Probenoberflache und schlieRlich zu einer Graphenlage [2.18-20].

Findet die Zugabe des Precursors schon dann statt, wenn sich die Probe noch bei
Raumtemperatur befindet und wird anschlieBend die Probentemperatur entlang einer
Temperaturrampe erhoht, so wird dieser Prozess als ,temperature programmed growth
(TPG)” bezeichnet [2.21]. Durch schrittweises Erhohen der Probentemperatur kann ein
Wachstum der Graphendomanen beobachtet werden [2.21].

Das Wachstum von Graphen auf schwach wechselwirkenden Metalloberflachen ist von
besonderem Interesse, wenn ein Transfer des Graphens von dieser Oberflache
beispielsweise auf einen lIsolator erfolgen soll. Durch die schwache Wechselwirkung zum
Substrat sollte der Transfer nur wenige Fehlstellen im Graphen hinterlassen [2.16]. Jedoch
zeichnen sich solche schwach wechselwirkenden Metalle gleichzeitig durch einen geringen
Haftkoeffizienten fir die aus der Gasphase aufzunehmenden Precursormolekile aus. Bei
dem Standard-CVD-Prozess wird der Kohlenstoff (iber die Gasphase geliefert, ein geringer
Haftkoeffizient hat zur Folge, dass kein oder nur &duBerst wenig Kohlenstoff an der
Probenoberflache adhériert und sich damit auch kein Graphen bilden kann. Eine Méglichkeit
auch bei einem sehr niedrigem Haftkoeffizient Kohlenstoff auf die Probenoberflache zu
bringen ist das direkte Aufdampfen eines Kohlenstofffilms durch Elektronen-
strahlverdampfung eines Kohlenstoffstabs im UHV. Dieses Verfahren kommt fiir die
Edelmetalle Silber Ag(111) [2.22] und Gold Au(111) [2.23] zum Einsatz und scheint auch auf
Isolatoren wie Aluminiumoxid [2.24] erfolgreich zu sein. Dieses Verfahren ist jedoch sehr
aufwandig und eignet sich eher nicht fir groRflachige Praparation.

Bei der im Blickpunkt dieser Arbeit stehenden Flissigphasenabscheidung (LPD, Liquid
Precursor Deposition) erfolgt die Kohlenstoffzufuhr durch einen fllissigen Precursor; dieser
kann im einfachen Fall ein Losungsmittel sein. Die Zugabe durch Spiilen der Probe erfolgt
ex situ, d.h. bei normaler Laborumgebung insbesondere aullerhalb eines Vakuums. Dieses
Verfahren wurde im Jahr 2009 in Referenz [2.15] erstmals beschrieben. Fiir den Nachweis,
dass mit dieser Methode ein Graphenwachstum erfolgt, besteht die Notwendigkeit weitere
Kohlenstoffquellen auszuschlieflen. Daher ist eine Reinigung der Probe im Ultrahochvakuum
zwingend erforderlich und das Fehlen von intrinsischem Kohlenstoff ist mittels geeigneter
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Messmethoden zu Uberpriifen. Nachdem ex situ Spilen der Probe mit dem Precursor
(Losungsmittel Aceton, Acetaldehyd [2.15] oder Paraldehyd [2.25]) findet eine Ausgasphase
im Vakuum statt. Das anschlielRende Heizen der Probe flihrt zu einer Fragmentierung des
Precursors und anschlieBend zu einer Ordnung des in Form von :C=C: Dimeren
verbleibenden Kohlenstoffs zum Graphen-Gitter [2.15]. Durch die beschriebene Trennung
zwischen Precursor Zugabe und Heizen ermoglicht dieses Verfahren auch einen Einblick in
die einzelnen Teilprozesse des im Rahmen eines selbstorganisierten Prozesses ablaufenden
Graphenwachstums. Im LabormaRstab kann durch die Aufteilung in kleine Heizschritte und
langsames Erhohen der Probentemperatur, verbunden mit Unterbrechung des Heizens zur
Vermessung der jeweils aktuellen Probenoberflache, eine zeitliche Analyse des Graphen-
wachstums erfolgen [2.15]. Desweiteren muss kein Precursor in die Kammer zugefihrt
werden, in der das Heizen der Probe stattfindet, dies kann fir spatere industrielle
Anwendungen ein Vorteil sein.

Aufgrund der erfolgreichen Praparation von Graphen mit der Flissigphasenabscheidung LPD
auf Rh(111) [2.15], stellte sich die Frage, ob diese Verfahren der Standard-
praparationsmethode fiir Graphen, dem CVD-Prozess, adaquat ist oder ihn sogar tUbertreffen
konnte. Daflr wurde im Rahmen dieser Arbeit die LPD Methode auf vielen Metallsubstraten
getestet: Ir(111), Pt(111), Ni(111), Ag(001). Bei den Platin- und Silber-Substraten handelt es
sich  um Einkristalle (Matek©). Die Rhodium-, Iridium- und Nickel-Proben sind
Mehrschichtproben, die an der Oberfliche ebenfalls einkristallin sind, und deren
ausfuhrliche Beschreibung in Abschnitt 3.2.1 erfolgt. Mit Ausnahme der Nickel-Probe, die
wegen ihrer Sauerstoffaffinitdt nach der Reinigung sofort unter Atmosphéarenbedingungen
kontaminierte bzw. bei der neben dem Graphenwachstum eine verstarkte Carbid-Bildung zu
beobachten war, konnte ein Graphenwachstum auf diesen Metalloberflaichen mit der LPD
Methode erreicht werden. Insbesondere die Graphen-Prdaparation auf dem schwach
wechselwirkenden Substrat Silber mittels LPD ist hervorzuheben, weil ein CVD-Prozess auf
diesem Substrat aufgrund mangelnder Haftkoeffizienten fiir die Precursoraufnahme aus der
Gasphase scheitert. Desweiteren wurde explizit fir eine Iridium Probe gezeigt, dass keine
nennenswerten Kontaminationen mit Kohlenstoff durch das Aus- und Einschleusen und
einem zehn Sekunden langen ex situ Aufenthalt auftreten. Auch ein Heizen dieser Probe
fihrte zu keiner Kohlenstoffzunahme, z.B. durch das Ausgasen von Kohlenstoff aus dem
Probenvolumen. Folglich konnte der Splilvorgang mit dem Losungsmittel als alleinige
Kohlenstoffquelle fir das anschlieBende Graphenwachstum bestétigt werden [2.17].

In dem Anhang der Publikation [2.15] ist das folgende Experiment beschrieben: eine Rh(111)
Probenoberfliche wurde durch einen Fingerabdruck, d.h. durch ein eher undefiniertes
Gemisch aus Kohlenstoffverbindungen (z.B. Harn-, Fett- und Ascorbinsduren), verunreinigt.
Durch Heizen im UHV entsteht ein Graphenfilm, dessen Kohlenstoff aus dem Fingerabdruck
stammen muss. Dass im Rahmen der LPD-Synthese solch ein Gemisch aus
Kohlenstoffverbindungen tatsachlich einem synthetischen Precursor dquivalent ist, lasst sich
das Fingerabdruck-Experiment als extremen Testfall fir die Robustheit des LPD Verfahrens
flir das Graphenwachstum — zumindest auf inerten Metalloberflaichen — ansehen. Im
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Rahmen dieser Arbeit wurde dieses Experiment fiir ein weiteres Substrat, Ir(111), erfolgreich
durchgefiihrt, um die o.a. Stabilitat des LPD-Verfahrens durch ein weiteres Beispiel zu
untermauern.

Insbesondere fir elektronische Anwendungen ist das Vorliegen des Graphenfilms auf einem
Isolator von Interesse. Jedoch ist wegen der fehlenden katalytischen Eigenschaft von
Isolatoren ein epitaktisches Graphenwachstum auf diesen nicht direkt moglich. Stattdessen
wird Graphen auf einer Metalloberflache prapariert und anschlieRend auf den Isolator
transferiert. Das Standardverfahren verwendet diinne Kupferfolien fiir das epitaktisches Gra-
phenwachstum. Auf diesem Graphenfilm wird ein Polymerfilm (meistens PMMA, Poly-
methylmethacrylat) zur Stabilisierung aufgebracht und anschlieBend das Kupfersubstrat
nass-chemisch gedtzt und somit komplett entfernt. Das auf der Atzlésung schwimmende
Graphen an dem Polymerfilm wird mit dem Isolatorsubstrat auf dieses abgeschopft. Nach
mehreren Wasserbadern zur Entfernung von Saureresten, wird das Polymer mittels eines
organischen Losungsmittel (Aceton) und anschlieBendem Heizen der Probe unter Schutzgas
entfernt [2.26,2.16].

Eine Atzung des Metallfilms kann auch durch eine, vermutlich nicht perfekt geschlossene,
Graphenschicht erfolgen. Dies motivierte das Graphenwachstum auf Schichtsystemen; so
verwendeten Sutter et al. einen diinnen Metallfilm aus Ruthenium auf einem Saphir
(Aluminiumoxid), nach dem Atzen des Metallfilms kénnten 60 um groRe Graphendomainen
auf dem lIsolator nachgewiesen werden [2.20]. Im Rahmen dieser Arbeit wurde Graphen auf
dem Schichtsystem Ni(111)/YSZ/Si(111)-Wafer im CVD-Verfahren mit dem Precursor Propen
prapariert. Nach einem Atzen mittel FeCl; konnte Graphen auf dem YSZ Isolator
nachgewiesen werden.

2.4 BORONITREN

Das zweidimensionale Material Boronitren, das aus einer Monolage von hexagonalem
Bornitrit (h-BN) besteht, kann als Analogon zum Graphen angesehen werden. Der
entscheidende Unterschied zum Graphen besteht in dem Aufbau aus zwei verschiedenen
Untergittern (N und B), was zur Folge hat, dass Boronitren eine Bandliicke von 5.5 eV [2.27]
aufweist und somit als Isolator zu klassifizieren ist.

Die Praparation einer Boronitren Schicht ist bereits im Jahr 1995 von Nagashima et al.
gezeigt worden, wobei die Fragestellung sich auf schwach wechselwirkende Substrate wie
Ni(111), Pt(111) und Pd(111) beschrdnkte [2.28-30]. Fast ein Jahrzehnt spater erfolgte von
Corso et al. [2.31] die Herstellung von Boronitren auf Rh(111). Im Gegensatz zu einem
Nickel-Substrat liegt bei Rhodium eine groBe Abweichung zu dem Boronitren Gitter vor,
namlich 6.7% [2.31]. Zusammen mit der starken Wechselwirkung von diesem System zeigt
das Boronitren seine ausgeprdgte Topographie und eine rdaumliche Variation der
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Elektronenverteilung. Dessen Uberstrukturzelle, deren Abbildung experimentell mittels der
Rastertunnelmikroskopie erfolgte, pragte einen weiteren Namen flr dieses Material,
namlich ,h-BN Nanomesh” (Nanonetz) [2.31], der aber eigentlich von der anfianglichen
Fehlinterpretation der h-BN/Rh(111)-Oberfldche als gewebeartiges Netzwerk stammt, sich
aber als gebrduchliche Bezeichnung durchgesetzt hat.

2.5 Boronitren-Synthese

Das Standardverfahren zur Praparation von epitaktischem Boronitren ist der CVD-Prozess.
Als Precursor wird meistens Borazin (HBNH)3, selten auch B-Trichloroborazin (CIBNH)3[2.32],
verwendet. Diese Verbindungen enthalten das Bs;N3-Hexagon bereits als die strukturelle
Einheit, die auch den Grundbaustein des eigentlichen h-BN Gitters darstellt. Boronitren lasst
sich auch durch drei einzelne CVD-Prozesse praparieren, wobei die Bor- und Stickstoff-
Zugabe in getrennten Schritten erfolgt. Bei diesem Drei-Stufen-Verfahren kommen
handelsiibliche Chemikalien zum Einsatz: Trimethylborat B(OCHs)s;, Sauerstoff und
Ammoniak NHs. Das Vorhandensein eines BsNs3-Hexagons in der Precursorverbindung ist
demnach nicht erforderlich. Auch wenn der CVD-Prozess mit Borazin im Laborbereich sehr
gute Resultate erzielt, muss beachtet werden, dass alle Borazin-Verbindungen eine hohe
Toxizitat und hohe Herstellungskosten (derzeit 56 Euro/g [2.33]1) aufweisen. Diese zwei
Nachteile sind fir eine industrielle Anwendung sehr hinderlich. Durch das beschriebene Drei-
Stufen-Verfahren werden diese Probleme elegant umgangen [2.35].

2.6 h-BN-Substrat-Wechselwirkungen

Die ausgeprdgte Topographie von Boronitren liegt nur bei einer starken Wechselwirkung
zum Substrat vor. Die grobe Unterscheidung zwischen stark und schwach wechselwirkenden
Substraten ladsst sich mittels DFT (Dichtefunktionaltheorie) Berechnungen quantifizieren, wie
sie von Laskowski et al. durchgefiihrt wurden [2.36-37]. Fiir Ruthenium, gefolgt von
Rhodium, liegt die groRte Bindungsenergie pro BN-Einheit vor. Dabei liegt stets eine
AbstoBung des N-Untergitters zum Metallsubstrat vor, die abhangig vom Abstand Boronitren
zur Metalloberflache durch eine Anziehung des B-Untergitters kompensiert werden kann.
Innerhalb der Uberstrukturzelle werden verschiedene relative Position der einzelnen Bor-
und Stickstoffatome beziglich der Metallsubstratatome eingenommen, so dass auch die
jeweils wirkenden Krafte variieren. Befindet sich ein Atom des Boronitren Uber einer fcc-
oder hcp-Liicke des Substrats, ist die Wechselwirkung meist geringer als wenn eine Top-
Konfiguration vorliegt, d.h. iber einem Substratatom. Fiir eine BN-Einheit ergeben sich sechs
Konfigurationen, die einzeln zu betrachten sind [2.37]. Die starkste Wechselwirkung und der
damit verbundene geringste Grenzflachenabstand wird beispielsweise fiir die (N, B)=(top,

'Zum Vergleich der Goldpreis liegt aktuell (Stand 2.5.2016) bei ungefdhr 36 Euro/g [2.34]. Zusétzlich sind die
Verluste (Zuleitung zur Praparationskammer) bei einem CVD-Prozess wesentlich hoher als bei einem
Aufdampfen von Metallen.
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fcc)-Konfiguration erreicht, siehe Abbildung 2.1 (a) [2.37]. Die Unterschiede in der Starke der
Krafte duBert sich in einem rdumlich variierenden Gleichgewichtsabstand zwischen
Boronitren und Metallsubstrat, der die Topographie des Nanomeshs in Form einer
korrugierten Uberstruktur hervorruft, wie es in Abbildung 2.2 am Beispiel einer
Boronitrenschicht auf einer Rh(111)-Oberfliche (¥13x13/12x12 Uberstruktur) dargestellt ist.

(a) Boronitren/Ru(0001) (b) Graphen/Ru(0001)
(N,B)=  (top,hcp)  (hcp,top) (hcp,fec) (C,C)= (top,fcc) (top,hcp) (hcp,fce)
(top,fcc)\  (fce,top) (fcc,hep) o (fcc,top)  (hep,top) (fce,hep)
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Abbildung 2.1: Besetzungskonfigurationen von (a) Boronitren und (b) Graphen auf Ruthenium

Ru(0001). Die vorliegende Konfiguration legt die Wechselwirkung zum Substrat fest [2.38]. Nach
[2.39].
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Abbildung 2.2: Realraummodell einer korrugierten Boronitrenschicht auf einem Rh(111)-
Substrat in 13x13/12x12-Uberstruktur. Die GréRe der Korrugationsamplitude (ca. 0.5 A) ist nicht

mafRstéblich bzgl. der Gitterkonstanten von Boronitren (2.50 A) bzw. der Rh-Oberflache
(3.80 A2 =2.69 A). Entnommen aus [2.40].

GemaR Abbildung 2.3 liegt die groRte Wechselwirkung zu 4d-Metallen vor und diese
Bindungsenergie nimmt zu hoheren Gruppen des Periodensystems ab [2.37].
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Die obige Betrachtung der Wechselwirkungen zwischen h-BN-Filmen und unterschiedlichen
Substratoberflachen lasst sich auf Graphenfilme Ubertragen. Wie in Abbildung 2.1 (b)
skizziert, existieren bei Graphen auf hexagonalen Oberflachen (wie hier am Beispiel des stark
wechselwirkenden Ru(0001) dargestellt) nur drei symmetrische Besetzungskonfigurationen.
Der Grund dafr ist, dass im Gegensatz zu Graphen bei h-BN die Permutation des Bor- und
Stickstoffatoms in der Elementarzelle bericksichtig werden muss. Die Besetzungs-
konfiguration hat einen Einfluss auf die Graphen-Substrat-Wechselwirkung. Daraus ergeben
sich unterschiedliche Grenzflaichenabstinde, wie in Abbildung 2.1 (b) fir Graphen auf
Ruthenium dargestellt. Diese Variation der atomaren Konfiguration innerhalb der
Uberstrukturzelle fihrt zu einer Korrugation des Graphenfilms. Die Gesamtheit aller
Bindungen &dufert sich im Abstand des Graphenfilms zum Substrat. Fir Graphen ist die
Wechselwirkung zum Substrat umso geringer je groRer dessen Periode im Periodensystem
ist und je groRer die Zahl der d-Elektronen ist.
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Abbildung 2.3: Bindungsenergie pro Boronitren-Einheitszelle fir  verschiedenen
Ubergangsmetall-Substrate. Rhodium stellt nach Ruthenium das am stérksten wechselwirkende
Substrat dar. Die Werte (DFT-Berechnung) sind entnommen aus Referenz [2.37]. Die
eingetragenen Werte und die gesamte Sdule stammt von der LDA (local-density approximation)
Methode und die zusatzlich rote Unterteilung ist die GDA-WC (Wu-Cohen generalized gradient
approximation) [2.37].

Bei den stark wechselwirkenden Substraten ist das praparierte Boronitren stets
deckungsgleich zu dem Gitter des einkristallinen Substrats ausgerichtet. Fir Silber Ag(111),
einem gemaR Abbildung 2.3 sehr schwach wechselwirkenden Substrat, ist dies nicht mehr
der Fall. Fir das Boronitren gilt, dass die AbstoBung durch das Stickstoffuntergitter
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dominierend fiir alle Abstande zum Silber-Substrat gegeniiber der Anziehung durch das
Boruntergitter ist [2.41]. Somit wird die Boronitren-Schicht letztendlich nur durch die
schwachen Van-der-Waals-Krafte auf dem Substrat gehalten. Deren Reichweite ist groR im
direkten Vergleich zu typischen Bindungslangen der kovalenten Bindungszustande und die
raumliche Verteilung dieser Krafte muss als eine Mittelung Uber mehrere
Atomkonfigurationen gesehen werden. Somit ist es fiir die Van-der-Waals-Krafte uner-
heblich, welche Konfiguration eine BN-Einheit bezlglich des Substrats einnimmt. Dies
ermoglicht jede azimutale Ausrichtung einer BN-Einheit zum Silbereinkristall und damit auch
der einzelnen Boronitrendomanen. Folglich ist die azimutale Orientierung der einzelnen
Boronitrendomadnen zufallsverteilt, d.h. es liegt ein isotropes Wachstum vor. Experimentell
lasst sich diese isotrope Verteilung mittels niederenergetischer Elektronen-Beugung (LEED)
nachweisen, wobei sich die azimutale Verteilung in Beugungsringen anstatt in diskreten
Beugungsreflexen dulert [2.41].

2.7 Metallborierung

Im Rahmen der oben erwdhnten Untersuchungen zur Boronitrensynthese durch ein
alternatives Drei-Stufen-Verfahren hat sich herausgestellt, dass dieser Prozess nicht nur im
Hinblick auf die zentrale Fragestellung der Boronitren-Synthese von Interesse ist, sondern
dass speziell durch den ersten Schritt der Prozessflihrung auch eine anders geartete
Materialverglitung in Form einer Oberflaichenhdrtung erreicht werden kann. In Referenz
[2.35] wird ein Drei-Stufen-Prozess zur Boronitren-Synthese vorgestellt, der durch die drei
einzelnen CVD-Prozesse eine Trennung zwischen Bor und Stickstoff-Zugabe ermoglicht. Nach
dem ersten CVD-Prozessschritt mit dem Precursor Trimethylborat B(OCH3); bei 800 K wurde
beobachtet, dass eine Zersetzung des Precursors stattfindet und praktisch kein Sauerstoff
von diesem an die Probe abgegeben wird. Der Anstieg des Kohlenstoffs fallt moderater aus
als von der Stéchiometrie des Precursors zu erwarten ist. Zusammen mit dem Anstieg des
Bor Signals fuhrte dies zu der Annahme, dass der Trimethylborat-Precursor lediglich
elementares Bor dem Substratgitter zufiihrt, wahrend die Ubrigen Bestandteile des
Precursors in Form fliichtiger Verbindungen verschwinden. Somit kann eine Borierung eines
Metallsubstrates (hier: Rh(111) als Modellsystem), d.h. eine Besetzung der Zwischen-
gitterplatze durch B-Atome, durch einfaches Heizen in einer Trimethylborat-Atmosphare
erreicht werden.

Eine Anwendung fiir das Einbringen von Fremdatomen in metallische und keramische
Werkstoffe stellt die Erhohung der mechanischen Bestdndigkeit dar. Das alteste Verfahren
ist das klassischen Aufkohlen von Stdhlen durch Einbringen von Kohlenstoff zur Hartung von
Stahlen. Bei einer Borierung wird Bor in das Werkstilick eingebracht und dies fihrt
beispielsweise zu einer mechanischen Hartung und Korrosionsbestandigkeit gegentiiber
Sauren.

Die Erhohung des Hartegrads von Stahl und Legierungen (beispielsweise WC-Co) ist
Gegenstand aktueller Forschung (Marz 2016: [2.42] und [2.43]). Seit Jahrzehnten ist die
Borierung von Stahl, auch wegen dessen Verbreitung als Standardwerkstoff und den damit
verbundenen moglichen Anwendungen, von Interesse. Bei Stahl ist eine Verzehnfachung der
mechanischen Bestandigkeit moglich und die Borierung ist die kostenglinstigste Moglichkeit,
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um Abrieb zu verringern. Dies gilt auch ohne Zugabe eines Schmiermittels, wobei die
Oxidation von Bor an der Oberflache ein trockenes Schmiermittel ist [2.44]. Die Borierung
von Eisen flhrt zu zwei verschiedenen Verbindungen FeB und Fe,B. Das Vorliegen einer
Monolage von Fe,B fiihrt zur besseren Hartung als FeB, da letzteres eher sprdde ist. Fir die
Praparation sind Temperaturen von 950 bis 1000 °C notwendig [2.45]. Borierung bei
niedrigeren Temperaturen der Probe, ndamlich 850 °C, gelingt unter der Anwendung eines
Plasmas [2.46]. Unabhdngig von dem eingebrachten Material gilt, dass die Tiefenverteilung
des Bors von einer Vielzahl von Prozessparametern abhéangig ist. So spielen die Aufheiz- und
Abkuhlraten, aber auch die probenspezifische GréRen wie die Grinkdrperdichte, eine Rolle
[2.47]. Um sehr gezielt Fremdatome in ein Material einzubringen, bietet sich die lonen-
implantation an. Das Resultat sind gaulRférmige Tiefenverteilungen. Bei einer Beschleunig-
ungsenergie von 200 keV werden Tiefen von mehreren 100 nm erreicht. Anndhernd homo-
gene Verteilungen sind durch Mehrfachanwendung moglich [2.48-49].

In der Referenz [2.35] wurde bereits die Hypothese formuliert, dass die Borierung im CVD-
Prozess mittels Trimethylborat eine Abriebfestigkeit des Rhodiums (als Modellsystem) be-
wirken konnte. Dafiir wurde im Rahmen dieser Arbeit der noch ausstehende experimentelle
Nachweis erbracht. Im Vergleich zu anderen Verfahren wurde hier mit einfachen Mitteln
eine homogene Verteilung der Bor-Atome in der Tiefe erreicht [2.50]. Insbesondere ist die
hier verwendete Probentemperatur von 530 °C deutlich geringer als bei vielen anderen Ver-
fahren, die zudem komplexer sind, und kénnte so auch die Anwendung auf hitzeempfindlich-
en Substraten ermoglichen.
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3 Experimentelle Methoden

In diesem folgenden Kapitel werden zunachst der apparative Aufbau, die verwendeten
Proben und die Praparationsverfahren von Graphen und Boronitren beschrieben. Die zur
Probencharakterisierung verwendeten Messmethoden werden im Anschluss erlautert.

3.1 Aufbau

Die Messungen und die Praparationen erfolgten in einem Ultrahochvakuumsystem (UHV)
des Typs Vacuum Generators VG ESCA MkIl (Abbildung 3.1). Dieses bestand fir die hier
dargestellten Publikationen aus drei separaten Rezipienten, die lGber separate Pumpen und
damit eigenstandige Driicke verfligten. Inzwischen ist eine weitere Kammer fir ein Raster-
Tunnelmikroskop (STM) hinzugefligt worden.

Praparations-
kammer
PK UHV

Analyse- Einfuhr-
kammer schleuse
AK URHV ES HV

Abbildung 3.1: Die modifizierte ESCA MKIl UHV Rezipienten, wie diese im Zeitraum 2012 bis
2015 genutzt wurden. Die drei Kammern sind die Analysekammer (griin), Praparationskammer
(blau) und die Einfuhrschleuse (orange). Skizze nach [3.1].

Die Einfuhrschleuse ES erreicht einen Druck von 10”7 mbar. Sie ist aber auch fir Uberdruck
ausgelegt. An die ES schlieRRt sich die Praparationskammer PK mit einem Druck von bis zu
5-10° mbar an. Deren Méglichkeiten werden im Folgenden kurz beschrieben: mittels lonen-
strahldtzen (Sputtern) von Argon (Ar’) lonen wird die Oberfliche der Probe abgetragen.
Dieses Verfahren wird einerseits als Reinigungsschritt genutzt, aber auch zum Erstellen von
Tiefenprofilen von Proben. Sofern der Probenhalter mit einer internen Heizung ausgestattet
ist, kann dieser an der Heizposition geheizt werden, wobei die Temperatur lber einem
Thermoelementfiihler bestimmt werden kann. Zusatzlich existiert ein kontrollierter
Gaseinlass Uber ein Nadelventil, damit Precursoren fiir CVD-Prozesse dosiert hinzugegeben
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werden konnen. Desweiteren sind ein Elektronenstrahlverdampfer, eine weitere
Heizposition fiir Probenhalter ohne internen Heizdraht und ein Massenspektrometer (Dycor
LC-D 200) vorhanden.

In der Analysekammer AK findet die Durchfiihrung der spektroskopischen Messungen und
Beugungsmethoden statt: XPS, XPD, LEED und FSM. Diese Methoden werden ab Abschnitt
3.5 beschrieben. Damit die Probe wadhrend langerer Messungen nicht zu sehr durch
Adsorbate kontaminiert wird, ist ein sehr geringer Druck notwendig, erreichbar sind hier bis
zu 5-10™ mbar.

3.2 Metallsubstrate

Fir das Wachstum der Graphenmonolagen sind metallische Substrate als Katalysator
notwendig. Desweiteren liefern die Beugungsmethoden nur an einkristallinen Substraten
Streuinformationen, die fur den Nachweis der erfolgreichen Praparation des Graphens
bendtigt werden. Fir die Dimension der Probe ist ein Durchmesser von 1cm ideal. Bei
kleineren Proben muss der laterale Messbereich eingeschrankt werden, wodurch die
Intensitat des Messsignals abnimmt und eine verldngerte Messdauer bendtigt wird. Bei
deutlich groReren Proben treten praktische Probleme auf, wie die Befestigung auf dem
Probenhalter. Metallische Einkristalle in dieser Grofle mit einer Dicke von beispielsweise
zwei Millimetern werden u.a. von der Firma MaTeck© vertrieben und erfiillen die oben
gestellten Anforderungen. Eine vorhandene Ringnut ermoglicht das einfache Befestigen
mittels Tantal Dradhten (Durchmesser 0.25mm) auf einem Probenhalter durch
Punktschweiflen. In Rahmen dieser Arbeit wurden ein Ag(001)- und ein Pt(111)-Kristall fiir
das Graphenwachstum verwendet. Auf diesen Substraten ist auch das Wachstum von
Boronitren moglich und ein experimenteller Nachweis kann durch die Beugungsmethoden
erfolgen. Die Nachteile dieser Einkristalle sind ihre mechanische Empfindlichkeit und ihr
hoher Preis. Eine gute Alternative zu diesen Proben stellen die eptiaktischen
TM(111)/YSZ/Si(111) Mehrschichtsysteme dar. Als Ubergangsmetall (TM) kamen Ir(111),
Rh(111) und Ni(111) zum Einsatz. Diese Proben wurden an der Universitat Augsburg, Institut
Experimentalphysik IV von Matthias Schreck, Stefan Gesell und Michael Weinl synthetisiert.
Ausgangspunkt sind handelstbliche Siliziumwafer mit einem Durchmesser von 4 Zoll (ca.
10 cm), und einer Dicke von einem halben Millimeter. Die Reduktion der Siliziumoxidschicht
und das Wachstum einer zirka 100 nm dicken YSZ-Pufferschicht (Yttria stabilisiertes
Zirkonoxid) geschieht mittels gepulster Laser Abscheidung (PLD). Die Metallfilme (Rh, Ir oder
Ni) werden mittels Elektronenstrahlverdampfen aufgebracht, so dass eine Filmdicke von
rund 150 nm vorliegt [3.2]. Fir die zum Einsatz kommenden Oberflaichenmethoden und die
Praparation der dinnen Schichten Graphen und Boronitren spielt nur die obere
Ubergangsmetallschicht eine Rolle. Da die Gitterkonstanten dieser Schichten fast identisch
mit den Gitterkonstanten der jeweiligen Einkristalle sind [3.2], werden diese Proben der
Einfachheit im Folgenden als Rh(111), Ir(111) und Ni(111) bezeichnet. Die Wafer werden in
Probenquadrate mit einer Seitenldnge von ungefdahr 1 cm zerteilt. Die Befestigung auf den
Probenhaltern geschieht mittels Tantaldrahten, die jeweils Uber eine Probenecke gelegt
werden und auf dem unterliegenden Probenhalter punktgeschweiRt werden.
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Der erste Schritt ist im Allgemeinen die Reinigung der Proben von unerwiinschten
Adsorbaten mittels Argon Sputtern, die hierfir verwendete lonenkanone (Hersteller Leybold
+Hereus) ist fast baugleich mit einer lon Source IQE 12/38 (Specs™ Berlin). Beim Sputtern
werden die zunachst ionisierten Argon lonen auf 3 kV beschleunigt und deren Strahl wird
Uber die Probe gerastert. Zu Beginn der Arbeit war eine Beschleunigungsspannung von 4 kV
verwendet worden. Das Auftreffen der positiven Argon lonen auf der Probe fiihrt bei deren
Neutralisierung zu ein Strom in der GrofRenordnung von 2 pA und dieser kann nach einer
Verstarkung (Keithley™ Current Amplifier) gemessen werden. Die zeitliche Integration dieses
Stroms ist ein MaR fiir die Abtragung und kann bei Bedarf kalibriert werden'. Zur Wieder-
herstellung einer geordneten Probenoberfliche und zum Reduzieren der in das Kristallgitter
der Probe wahrend des Sputtern eingebauten Argon Atome wird die Probe anschlieBend
geheizt. Daflir befindet sich im Probenhalter eine ohmsche Heizung, wobei die Temperatur
des Probenhalters tber ein Thermoelement bestimmt wird. Nach der Montage einer Probe
auf einen Probenhalter muss die Temperatur zundachst langsam erhoht werden, um ein
Zerbrechen der Probe zu verhindern®. Fir die Reinigung ist ein iterierendes Sputtern und
Heizen notwendig. In den letzten Zyklen ist ein Sputtern der noch heiBen Probe sinnvoll, weil
die erhohte Probentemperatur zu einem gleichzeitiges Ausheilen der beim
Oberflachenabtrag entstehenden Defekte fihrt. Zur Entfernung von geringen Kohlenstoff-
und Sauerstoffverunreinigungen bietet sich auch das Heizen mit geringer (10°® mbar)
Wasserstoff- bzw. Sauerstoff-Zugabe an, wobei auf eine hohe Reinheit des verwendeten
Gases zu achten ist. Der verwendete Reinheitsgrad dieser Gase war 5.0, dies entspricht einer
Reinheit von 99,999 % (maximal 10 ppm Verunreinigung). Die Verunreinigung der
Probenoberflache lasst sich mit XPS Messungen, siehe Abschnitt 3.6, quantifizieren. Liegen
die C-1s und O-1s Signale an der Detektionsgrenze, ist von einer atomar sauberen Probe
auszugehen, dies ist der Ausgangspunkt fir die folgenden Praparationsmethoden.

3.3 Chemische Gasphasenabscheidung (CVD)

Nachdem die Probe in einen definierten, atomar sauberen Zustand tberfiihrt wurde, kénnen
mittels der chemischen Gasphasenabscheidung (CVD) Graphen- bzw. Boronitren-Schichten
prapariert werden. Wahrend die Probe geheizt wird, findet Uber ein Nadelventil die
Einleitung eines Precursors in die Praparationskammer PK statt, wobei ein Druck zwischen
5:107 bis 1-10° mbar eingestellt werden kann. Die Druckmessung erfolgt mittels einer
Bayard-Apert-R6hre (AML Model NGC2D, Tectra). Die Abscheidung wird mit der Dosis, dem
Produkt aus Zeit und Druck, abgeschatzt (Einheit Langmuir 1 L=1 torr - us = 1.33-10° mbar-s).

! Die Abtragrate ist probenspezifisch, d.h.: fir jedes Probenmaterial muss eine eigene Kalibrierung
durchgefiihrt werden. Dazu wird lber der Probe eine Maske mit einem Loch von 1 mm Durchmesser platziert.
Bei einer Sputterzeit von drei Tagen ist die entstehende Vertiefung im Probenmaterial mittels
Weilllichtinterferometrie zu bestimmen. Die zeitliche Integration des Stroms kann damit einer Sputtertiefe
zugeordnet werden. Details siehe Anhang von [3.3].

? Der Probenhalter besteht aus Edelstahl mit einem groRen thermischen Ausdehnungskoeffizienten im
Vergleich zu den Tantal Drahten und dem Probensubstrat Silizium. Dies fihrt zu hohen Scherkraften bei
schnellen Heizvorgangen.
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Wiirden alle Atome auf der Probe anhaften, der Haftkoeffizient demnach eins betragen,
wadre das Wachstum einer Monolage bei einem Langmuir erreicht. Diese Idealisierung
entspricht nicht der Realitat, der Haftkoeffizient ist deutlich kleiner eins, so dass die Dosis
(Langmuir) um GroRenordnungen hoher gewahlt sein muss, um eine Monolage zu erreichen.
Fiir Boronitren geniigen bei Rh(111), einem stark wechselwirkendem System, weniger als
50 L Borazin [3.4], wohingegen bei schwach wechselwirkenden Systemen, wie Ag(001), Gber
2000 L notwendig sind [3.5]. Fiir das Graphenwachstum mit einem CVD-Prozess wurde der
Precursor Propen (C3Hg) verwendet mit einem Reinheitsgrad von 2.3, dies entspricht einer
Reinheit von 99.3%. In den sieben Promille Verunreinigung sind im Wesentlichen andere
Kohlenwasserstoffe und Propan enthalten, dies lasst sich bei einem Fliissiggas nur schwer
verhindern. Diese hohe Reinheit wurde auch gewdahlt, um auszuschlieBen, dass das
Graphenwachstum von Verunreinigungen herriihren kénnte. Um Verunreinigungen und
Vermischungen von zugefiihrten Gasen zu verhindern, wird vor jedem CVD-Prozess die
Zuleitung zwischen Gasflasche und Nadelventil evakuiert, dafiir wird das Pumpsystem der
Einfuhrschleuse verwendet (Turbomolekularpumpe).

Der CVD-Prozess lasst sich auch mit einem Precursor durchfiihren, der als Flissigkeit
vorliegt. Verwendet wurde hier Borazin fir die Boronitren-Synthese und Aceton fiir das
Graphenwachstum. Folgende Aspekte miissen bei dem Vorliegen des Precursors als
Flussigkeit bertcksichtig werden. Eine Verfarbung bzw. Tribung der Flissigkeit ist ein
sicheres Anzeichen fiir eine Verunreinigung, die einen Austausch der Flussigkeit erfordert.
Auch muss vor einem CVD-Prozess sichergestellt werden, dass ausreichend (Rest-)Fllssigkeit
vorhanden ist. Beides lasst sich optisch einfach realisieren, wenn die Flissigkeit in einen
Glaskolben (Schlenkrohr oder Rundkolben) eingefiillt wird. Ein solcher Auffangkolben mit
Planflansch (witeg, Wertheim) war insbesondere wegen seinem groRen Volumen von 100 ml
Uberdimensioniert, da die typische Liefermenge von Borazin fiir die Boronitren-Synthese
lediglich 10 ml betrug. Daher wurde eine Sonderanfertigung verwendet, bestehend aus
einem Glas-Kleinflansch Ubergang®, der sich durch sehr gute thermische und mechanische
Stabilitat auszeichnete und damit die HV Dichtigkeit erfiillte, einem Biiretten-Ventilhahn
(witeg) und einem diinnwandigen Rundkolben mit weniger als 50 ml.

Das Einfiillen von zirka zehn Milliliter Aceton in den beschriebenen Glaskolben erfolgte durch
die Kleinflansch6ffnung und anschlieend wurde der Blretten-Ventilhahn geschlossen. Der
Kolben war folglich groRtenteils mit Umgebungsluft gefiillt. Die Lieferung des Borazins er-
folgt in einem Metallbehalter mit zwei Kleinflanschanschliissen und Ventilen, an einem An-
schluss wurde (iber ein T-Stick der Glaskolben angebracht. Nach dem Evakuieren des Glas-
kolbens fand durch Offnen des Ventils das Umfiillen statt.

Mit dem Kleinflansch wurde der Glaskolben an den Gaseinlass der Prdparationskammer
montiert. Um im Folgenden den CVD-Prozess nur mit dem synthetischen Precursor
durchzufiihren, wurde zundchst der Glaskolben in flissigen Stickstoff getaucht, so dass die
jeweilige Flussigkeit gefror und das Restgas im Kolben und in der Zuleitung abgepumpt

3 KF-Glas-Metall-Verbindung, DN16, GMA-KF16-KP-137-TD13, Vacom®
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wurde. Nach dem Auftauen der Flissigkeit wurde der Ventilhahn geschlossen und dieser
Vorgang des Gefrierens und Evakuierens noch zwei Mal wiederholt. Zur Verwendung als
Precursor musste die Flissigkeit in die Gasphase Ubergehen, dazu wurde der Kolben in ein
75 °C heiRes Wasserbad gestellt. Nach Offnen des Ventils war stets ein Aufsteigen der
Flissigkeit aus dem Kolben in die Leitung zu beobachten. Desweiteren wurden die
metallischen Zuleitungen bis zum Nadelventil auf ebenfalls zirka 75 °C erwarmt (geregelte
Steuerung liber ein Heizband), um eine Kondensation in der Zuleitung zu verhindern.

Aceton (C3HgO, Reinheit >99.9%, AnalaR Normapur, CAS Nr.: 67-34-1, VWR Prolabo) wurde
als Precursor fiir das Graphenwachstum verwendet. Borazin (HBNH); (ChemicalPoint,
Deisenhofen) fand fir das Wachstum der Borazinschicht auf Ag(001) Verwendung. Der
Precursor Borsauretrimethylester (Trimethylborat, B(OCH3); , >99.5%, Aldrich) war zur
Borierung einer Rh(111) Probe eingesetzt worden.

3.4 Flussigphasenabscheidung (LPD)

Eine weitere Methode fiir das Wachstum von Graphen ist die Fliissigphasenabscheidung LPD
(liquid precursor deposition), die 2009 von Midiller et. al. [3.6] zum ersten Mal beschrieben
wurde. Diese Praparationsmethode wurde im Rahmen dieser Arbeit weiterverfolgt und sah
wie folgt aus: Ausgangspunkt war eine durch mehrere Zyklen von Argon Sputtern und Heizen
gereinigte Rh(111)-, Pt(111)-, Ni(111)- oder Ir(111)-Probe, die dann aus der Vakuum-
apparatur ausgeschleust wurde, um ex situ mit Aceton bzw. Acetaldehyd gespiilt zu werden.
Das Spilen erfolgte mit einer Plastik-Spritzflasche fiir mehrere Sekunden. Die Transfermimik
der Einfuhrschleuse ES erlaubt durch die Viton gedichtete Offnungsklappe ein schnelles Ein-
und Ausschleusen der Probe, so dass diese nur wenige Sekunden ldanger als der eigentliche
Spilvorgang auBerhalb eines Vakuums war, d.h. Umgebungsdruck und -verunreinigungen
ausgesetzt war. Beim Einschleusen war das Aceton auf der nach oben orientierten
Probenoberflache noch nicht verdunstet, sondern benetzte diese vollstandig. Es folgte eine
mehrstlindige Ausgasphase bei Raumtemperatur im Hochvakuum der ES, die im UHV der PK
fortgefiihrt wurde. Fiir die Zersetzung des Precursor muss zunachst Aktivierungsenergie in
Form von Warme zugefihrt werden. In Referenz [3.6] wurde bei einer Probentemperatur
von 450 K eine beginnende Zersetzung des Precursors auf Rh(111) beobachtet. Damit der
Kohlenstoff sich zu Graphen formierte, waren Probentemperaturen von 700 K notwendig
und bei 1000 K lag ein wohlgeordneter Graphenfilm vor [3.6].

Im Rahmen dieser Arbeit wurde fir die Flissigphasenabscheidung bei kontrolliertem Spilen
der Probe stets der Precursor Aceton verwendet. Die Reinigung der Proben vor der
Flissigphasenabscheidung und die Minimierung der Exposition aullerhalb des Vakuums
wahrend dieses Verfahrens waren notwendig, um sicherzustellen, dass kein weiterer
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Kohlenstofflieferant vorlag, beispielsweise intrinsisch (d.h. im Probenvolumen geloster
Kohlenstoff). So konnte ein Graphenwachstum aus diesen Quellen ausgeschlossen werden
konnte.

3.5 Einsatzmoglichkeiten der verwendeten Messmethoden

Die Uberpriifung fiir das Vorliegen einer atomar sauberen Probe und der Nachweis fiir die
erfolgreiche Praparation einer Graphen- bzw. Boronitren-Schicht erfolgte durch
elektronenbasierte Methoden der Oberflachenphysik. Bei den spektroskopischen Methoden
findet eine Detektion der Elektronen in Abhadngigkeit von ihrer kinetischen Energie statt. Die
Darstellung erfolgt als Energiespektrum. Anhand der verwendeten Anregungsarten und
-energien (Rontgenstrahlung, UV-Licht, Elektronen) werden die folgenden drei Methoden
unterschieden: die Rontgenphotoelektronenemissionsspektroskopie (XPS), die Ultraviolett-
photoelektronenspektroskopie (UPS) und die Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS).

Daneben existieren die strukturbestimmenden Beugungsmethoden. Bei diesen wird ein
Energiebereich gewadhlt, indem die Elektronen gezdhlt werden, so dass diese streng
genommen auch spektroskopische Methoden darstellen. Im Folgenden werden diese stets
als Beugungsmethoden bezeichnet, um Verwechselungen mit den eigentlichen
spektroskopischen Methoden zu vermeiden. Zu den Beugungsmethoden zihlen:
Rontgenphotoelektronendiffraktion (XPD), Beugung niederenergetischer Elektronen (LEED)
und Fermi-Flache Vermessung (FSM).

Die grolRe Oberflaichenempfindlichkeit aller Methoden ist auf die kleine freie Weglange der
Elektronen zuriickzufihren.

3.6 Photoemissionsspektroskopie mittels Réntgenstrahlung

Die physikalische Grundlage der Rontgenphotoelektronenspektroskopie (XPS, X-ray
Photoelectron Spectroscopy) ist der Photoeffekt, der Ende des 19. Jahrhunderts von Hertz
[3.7] und Hallwachs [3.8] entdeckt wurde. Die wesentliche Eigenschaft des Photoeffekts ist,
dass bei einer mit Licht bestrahlten Probe nur die Wellenldnge des einfallenden Lichts die
Energie der emittierten Elektronen bestimmt. Daher hat die Intensitiat des einfallenden
Lichts keinen Einfluss auf die Energie der von der Probe emittierten Elektronen [3.9-10],
sondern legt nur die Anzahl der emittierten Photoelektronen pro Zeitintervall fest. Die
theoretische Erkldrung ist die bekannte Arbeit von A. Einstein aus dem Jahr 1905 [3.11] und
lasst sich wie folgt schreiben:

(3.1) h-w=Ey+E, +®

Die eingestrahlte Energie 7 - w des Photons wird zunachst dafiir aufgewendet die Bindungs-
energie des Elektrons Eg (mit Bezug auf die Fermi-Energie) in der Probe zu lberwinden.
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Zusatzlich muss noch eine Austrittsarbeit @ verrichtet werden, damit die Elektronen durch
die Probenoberflache ins Vakuum gelangen. Die restliche Energie steht dem Elektron als
Bewegungsenergie Egn, zur Verfligung. Siehe hierzu Abbildung 3.2 (b). In der gleichen
Abbildung (c) wird deutlich, dass in der Praxis bei der Detektion nicht die Austrittsarbeit der
Probe, sondern die des Analysators @ malgeblich ist. Letztere ist eine

Analysator
probenunabhangige Konstante und die eingestrahlte Energie ist bekannt (bei einer
Aluminium Rontgenrohre liegt die Hauptintensitat der Ko-Strahlung bei 7-w =1486.6 eV).
Folglich kann nach einmaliger Kalibrierung die Bindungsenergie mit der Messung der
kinetischen Energie der emittierten Elektronen bestimmt werden. Fiir die Realisierung einer
solchen Messung ist ein gut auflésender Energieanalysator notwendig, der mittels eines
Energie Bandpassfilters realisiert wird (fir den Nachweis des Photoeffekts genigt ein
Hochpassfilter). Desweiteren gelingt die Messung nur unter Ultrahochvakuum Bedingungen,
weil nur dann genilgend Elektronen ohne Energieverlust den Detektor erreichen. Daher ist
es nicht Uberraschend, dass erst nach einem halben Jahrhundert nach Entdeckung und
Verstehen des Photoeffekts dieser fiir eine Messmethode durch Siegbahn et al. 1970 [3.12]
Anwendung gefunden hat.

Eyin (gemessen)

jejisusju|

(a) (d)

Intensitat

4f

Valenzband

elektronen

4s

Ir ir

Abbildung 3.2: (a) Darstellung der gebundenen Elektronen am Beispiel eines Iridium Festkorpers.
(b) Durch die Anregung eines Photons der Energie 7 - @ wird von der Probe beispielsweise ein
Elektron aus dem 4d Orbital emittiert. Die Energiebilanz erfolgt nach Formel 3.1 mit ®p,qyc . (C) Bei
der Detektion ist jedoch die probenunabhéngige Grofle ®anaysator Malkgebend, so dass durch die
Intensitatsmessung fur verschiedene kinetische Energien sich das XPS Spektrum ergibt. Analog ist
die Energiebilanz fur ein Elektron des Ir-4p Orbitals aufgezeigt. (d) Fur ein gemessenes Spektrum
ergeben sich damit die eingezeichneten Intensitatspeaks. Darstellung nach [3.13] und [3.1].
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Abbildung 3.3: (a) Aufbau eines Photoemissionsspektrometers mit den Komponenten:
Roéntgenréhre, Probe, Retardierungsfeld, Energieanalysator und Detektor. Der Weg der
emittierten Elektronen ist gelb dargestellt. (b) Der Manipulator erlaubt eine Drehung der Probe
um ihre Oberflachennormale (Azimutalwinkel @) und eine Neigung der Oberflachennormalen
zum Analysator (Polarwinkel 8). Die drei Translationsfreiheitsgrade sind nicht eingezeichnet.

Als Energieanalysator wird haufig ein spharischer Plattenkondensator verwandt, weil dieser
sich durch eine doppelfokussierende Eigenschaft auszeichnet [3.14], siehe Abbildung 3.3 (a).
Liegt die Spannungsdifferenz U zwischen den Hemispharen an, so kénnen Elektronen mit
einer Energie Ep.ss den Analysator passieren [3.15]:

R R.
3.2 E =U.|—-+_"1
3:2) pass (R,. Raj

Der Klammerausdruck in obiger Formel enthdlt nur die geometrischen Radien der beiden
Hemisphdren und ist folglich wahrend einer Messung konstant. Je grofRer die
Spannungsdifferenz U bzw. die Energie Epass, desto groBer ist die Energieunscharfe. Um eine
Energieverteilung der emittierten Elektronen I(Ey,) mit konstanter Energiebreite zu messen
wird die Energie Ep.s konstant gehalten und stattdessen die Energieauswahl Uber ein
vorgeschaltetes Retardierungsfeld vorgenommen, das die Elektronen vor dem Eintritt in den
Analysator entweder abbremst oder beschleunigt. Die eigentliche Messung besteht aus der
Zdhlung der Elektronen, die den Analysator durch alle Blenden passiert haben und diese
werden mittels eines Channeltrons detektiert und als einheitenlose Intensitat aufgetragen
[3.16].
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Die Photoemission an Festkérpern wird haufig durch drei Einzelschritte beschrieben [3.16]:

1. Die Anregung des Elektrons im Festkorper. Hierbei geht ein N Elektronensystem in
ein N-1 System Uber |N> - |N—1>

2. Die Bewegung des Elektrons durch den Kristall zur Probenoberflache, wobei dieses
Energie abgeben kann.

3. Durchtritt durch die Probenoberfliche ins Vakuum, wobei nur der parallele
Impulsanteil erhalten bleibt.

Dies ist aber nicht mehr als eine Ndherung, weil sich die einzelnen Schritte gegenseitig
beeinflussen. Beispielsweise wirkt im Schritt 2 auf das Elektron noch die in Schritt 1
beschriebene lonisierung (N-1 statt N Zustand) des Festkorpers, die von dem Drei-Stufen-
Modell nicht beriicksichtigt wird [3.16].

Die von der Probe emittierten Elektronen lassen sich in zwei Kategorien einteilen, die
lokalisierten und delokalisierten Elektronen, je nachdem, ob die Elektronen den Orbitalen
um einen Atomkern zuzuordnen sind oder ob es sich um den gesamten Festkorper
zuzuordnende Blochwellen handelt. Im Fall von lokalisierten Elektronen st ihre
Bindungsenergie groRer und daher benétigen diese Elektronen, auch als Rumpfelektronen
bezeichnet, eine hohe Anregungsenergie, um iberhaupt aus der Probe emittiert zu werden.
Diese erfillt die Rontgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) mit weicher Rontgenstrahlung
von beispielsweise Al-Ko (1486.6 eV) als Standardlaborquelle neben Mg-Ka (1253.6 eV).
Wird erhohte Intensitdt bei einer Bindungsenergie gemessen, so lasst sich anhand dieser
Energie mittels tabellierter Nachschlagewerke [3.17] das Element und Orbital identifizieren.
Am Beispiel einer reinen Iridium Probenoberflaiche wird die spektrale Zuordnung in
Abbildung 3.2 (c) aufgezeigt. Aus diesem Spektrum ist ersichtlich, dass die verschiedene
Orbitale unterschiedliche Intensitaten aufweisen, und dies lasst sich auf deren
Wirkungsquerschnitte zurlickfiihren, die Funktionen des jeweiligen Elements X, des Orbitals

¢ und der Anregungsenergie 7i-@ sind. Die Wirkungsquerschnitte
(3.3) o(X, 0, hrw)

sind beispielsweise von Yeh und Lindau [3.18] berechnet und tabelliert worden. Eine frihere
Quelle ist Scofield [3.19]. Die Gewichtung der gemessen Intensititen mit den Kehrwerten
dieser Wirkungsquerschnitte ermoglicht die Stochiometrie der Probenoberflache
ndaherungsweise zu bestimmen. Die fiir eine exaktere Berechnung notwendigen Korrektur-
faktoren werden in Gleichung 3.5 diskutiert.

Die Vereinigung von Elementen zu komplexen chemischen Verbindungen beruht auf der
damit einhergehenden Energieminimierung und dies hat Auswirkungen auf die gemessene
Bindungsenergie der Elektronen. Je nach Anderung des Coulomb-Potentials fiir diese
Elektronen kann die Bindungsenergie sich vergroRern oder verkleinern. Dieser Effekt wird als
chemische Verschiebung (chemical shift) [3.16] bezeichnet und kann zur Identifizierung von
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vorliegenden Verbindungen genutzt werden. Aber auch die Wechselwirkung zwischen einem
Graphenfilm und dem Substrat zeigt sich in der chemischen Verschiebung (chemical shift)
der C-1s Line. Mittels hochauflésenden Messungen mit Synchrotronstrahlung wurde
beispielsweise fiir Graphen auf Rh(111), wegen der stark ausgepragten Topographie des
Graphenfilms, eine Aufspaltung der C-1s Line nachgewiesen [3.20]. Diese Energieaufspaltung
rihrt daher, dass im Rahmen der chemischen Verschiebung C-Atome mit grofRerem
Grenzflachenabstand einer anderen Bindungssituation unterliegen als solche mit kleinerem
Abstand.

Die eingangs erwdhnte hohe Oberflachensensitivitdt dieser Messmethode lasst sich wie folgt
erklaren: Die Rontgenstrahlung durchdringt die Probenoberflache vollstandig, weil sich ihre
Intensitat erst in der GréRenordnung von 100 nm Probentiefe halbiert®. Die Strahlung regt
gleichmaRBig Elektronenemission an. Gelangt ein solches Elektron ohne Energieverluste, d.h.
ohne inelastische Prozesse im Probenmaterial, zum Detektor, so weist es die
charakteristische Bindungsenergie auf und liegt im Primarsignal, siehe Abbildung 3.4 (b). Die
kinetische Energie der Elektronen ist nach Gleichung 3.1 kleiner als die Anregungsenergie
der (ultra) weichen Rontgenstrahlung (beispielsweise Al-Kaw 1486.6 eV) und deren kleine
Energie flhrt dazu, dass bereits nach einer kurzen Wegstrecke durch die Probe ein
StoBprozess stattfindet, der die Elektronen abbremst. Quantitativ wird dies durch die
mittlere freie Wegldange A charakterisiert, die neben der kinetischen Energie der Elektronen
zundachst auch als materialspezifische GroRe anzusehen ist.

In Abbildung 3.4 (a) wird die mittlere freie Weglange fiir einige Materialen aufgezeigt, wobei
auffallig ist, dass sich alle Werte gut mit einer Universalkurve [3.24] beschreiben lassen. Bei
der Rontgenphotoelektronenspektroskopie liegen die kinetischen Energien der Elektronen
hoher als 200 eV und niedriger als die Anregungsenergie, hier Al-Ko. mit 1486.6 eV. Die
mittlere freie Weglange A ist in diesem Bereich proportional zu der Wurzel ihrer kinetischen
Energie und ladsst sich mit maximal zwei Nanometern abschétzen. Bei einer Probentiefe von
zwei Nanometern findet im Mittel ein StoRRprozess statt, wobei die kinetische Energie der
Elektronen abnimmt, werden diese anschliefend detektiert, dann werden sie einer hoheren
Bindungsenergie als die Primarsignale zugeordnet und liegen im Untergrund. Wird ein
Elektron aus der Probentiefe d emittiert, so betragt seine Wahrscheinlichkeit im Primarsignal

. —d/
zu liegen e /A,

* Beispielrechnung fur Al-Ka und Iridium: Der Dampfungskoeffizient betragt p/p=1900 cm?/g
[3.21-22] und die Dichte von Iridium ist p=22.6 g/cm? [3.23]. Die Intensitat ist proportional
zu exp(-u z) und halbiert sich nach einer Wegldange von 0.16 um.
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Abbildung 3.4: (a) Die kinetische Energie der emittierten Elektronen bei Anregung mit weicher
Roéntgenstrahlung liefert nach der Universalkurve [3.24] eine mittlere freie Weglange von unter zwei
Nanometern in sehr vielen Materialien. (b) Dies bedeutet statisitisch gesehen, dass im Mittel nach
zwei Nanometern ein StoRprozess stattfindet, wodurch die kinetische Energie der Elektronen
abnimmt. Diese treten dann nicht mehr im Primarsignal, sondern im Untergrund auf. Darstellung in
Anlehnung an [3.1].

Wie in Abbildung 3.4 (b) gezeigt, muss ein Untergrundabzug der Messdaten erfolgen. Ein
sehr einfaches Modell ist der hier gezeigte Shirley-Untergrund, der sich proportional zur
Summe aller Intensitdten mit einer kleineren Bindungsenergie ergibt, d.h. im gewahlten
Untergrundintervall ist die Untergrundintensitat an der Stelle Eg o proportional zur integralen
Intensitdt des Energiebereichs E < Ego. Haufig gentigt auch ein linearer Untergrund. Fir die
Verwendung des Tougaard-Untergrunds sei auf die Literatur verwiesen [3.16].

Wenn die Probennormale um den Polarwinkel 3 zum Detektor gekippt wird, so durchlaufen
z

cos (9)
Oberflachenempfindlichkeit nimmt zu. Durch die Messung bei verschiedenen Polarwinkeln

die in der Tiefe z emittierten Elektronen nicht mehr die Strecke z sondern und die

lasst sich die Elementverteilung innerhalb der Probe bis zu einer Tiefe von wenigen mittleren
freien Weglangen der Elektronen bestimmen, die erreichbare Probentiefe liegt demnach in
der GroRBenordnung von wenigen Nanometern.

Die Intensitat im Volumenelement A-dz betragt fiir das Element X und das Orbital ¢

3.4) dIX,]) = a T(Expn) - n(X)-0(X, L,7-©) e MEkin)<os® .A.dz

mit der Proportionalitdtskonstanten a und Transmissionsfunktion T des Spektrometers. Die
Volumendichte der Atome des Elements X, n(X), der Wirkungsquerschnitt ¢ und die
Dampfung durch die Exponentialfunktion beschreiben die eigentlichen Probenparameter.
Durch Integration (iber die Probenhohe z ergibt sich die Intensitat zu

43



44 |

Experimentelle Methoden

(3.5) IX,D) = [ dI(X,]) dz
I(X,]) =a -T(Egipn) nX)-a(X,/,h- ®) - A(Ein) - cos() -A

Auflosen nach der Volumendichte n(X) liefert das atomare Verhaltnis von zwei Elementen
n(X) (X, 6) o(Y,6,h ) T(Eking) MEkinz)
n(V)  1(V,0) 0l ®) T(Ent) M Eximi)

Eine gute Naherung fir Transmissionsfunktion T und die mittlere freie Weglange lasst sich

bei den hier verwendeten Energien als Potenzfunktionen der kinetischen Energie schreiben.
Der Exponent fir die Transmissionsfunktion des VG ESCA MKkIl Spektrometers liegt um die
-0.7 [3.25] und der fiir die freie Weglange bei +0.5 [3.24]. Damit vereinfacht sich die Formel
zu

n(X) 1X,0) o(¥,0,1 ) (Egins)"
n(Y) a I(Y, 05) . o(X, {1,h - ®) . (Ekin,2>

Der Exponent von 0.2 ist jedoch mit einer groflen Unsicherheit behaftet. Durch geschickte

Wahl der vermessenden Orbitale lassen sich die beiden kinetischen Energien nahe

beieinander legen und der Term (~1)*2 kann vernachlissigt werden.

Um Information Uber die chemische Zusammensetzung der Probe in einer Tiefe von
mehreren freien Weglingen (etwa liber 5 Nanometer) zu erhalten, muss die Probenober-
fliche gezielt entfernt werden. Dazu kann das lonenatzen mit Argon lonen (Sputtern)
verwendet werden. Der hierbei auftretende Stromfluss wird als Mal fir die Abtragsrate und
deren zeitliche Integration wird als MaR fur die Probentiefe angesehen. Durch das
Abwechseln zwischen einer XPS-Messung und dem Abtragen der Probe kann ein Tiefenprofil
erstellt werden. Das Argon Sputtern ist kein zerstérungsfreies Prifverfahren, denn neben
dem Einbau von Argon Atome in das Kristallgitter der Probe findet eine Verdnderung der
Probenoberflache statt. Dies kann soweit fiihren, dass die Verbindungen aufbrechen,
insbesondere bei Kohlenstoffverbindungen ist dies wahrscheinlich, und dann kann dieses
Verfahren zur Probecharakterisierung nicht verwendet werden. In der Literatur wird dann
auf ein lonenatzen mit C60 verwiesen [3.26].

3.7 Rontgenphotoelektronendiffraktion (XPD)

Neben der Energieverteilung, auf der die im vorherigen Abschnitt beschriebene XPS
Methode beruht, spiegeln die Photoelektronen durch die Anisotropie ihrer Impulsverteilung
auch die Struktur der Kristalloberflache wider. Daher ermdoglicht die Messung der Intensitat
als Funktion der beiden Rotationsfreiheitsgrade (9,¢) der Proben die Extraktion von
Informationen Uber die Kristallstruktur der Probenoberfliche. Diese Methode wird als
Rontgenphotoelektronendiffraktion  (XPD, X-Ray Photoelectron Diffraction) oder
Photoelektronenbeugung bezeichnet.
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Bei XPD-Messungen an Kristallen sind entlang ihrer Achsen Intensitatsmaxima zu beobach-
ten. Dieser Effekt ldsst sich durch die Vorwartsstreuung (forward focusing) [3.27]
beschreiben. Wie bei Beugungsmethoden (iblich wird nicht das einzelne emittierte Elektron
betrachtet, sondern dessen Primdrwelle. Durch die Anregung durch ein Réntgenquant geht
von einem Emitteratom die Welle ¢ aus. Diese Welle wird an dem Potential, hervorgerufen
durch die benachbarten Gitteratome, elastisch gestreut, wobei die Winkelverteilung der
gestreuten Wellen durch den Formfaktor f(®;) charakterisiert werden [3.28], siehe
Abbildung 3.5 (b). Ist die kinetische Energie der Elektronen groRRer als 100 eV zeigt der Form-
faktor eine Vorzugsrichtung der Streuung entlang der Richtung von atomaren Ketten. Diese
Vorwartsstreuung fiihrt zu einer Fokussierung der gestreuten Wellen entlang einer Kristall-
achse und die Interferenz aller gestreuten Wellen mit der ungestreuten Welle ¢, ergibt die
Intensitatsverteilung im Raum. Die geringe mittlere freie Weglange fiihrt dazu, dass nur die
obersten Atomlagen des Kristalls zu dem Beugungsbild beitragen und die XPD-Methode sehr
oberflachensensitiv ist. Wenn die Doppelstreuung von tiefer liegenden Schichten vernach-
lassigt werden kann, so liefert ein Clustermodell (SSC) relativ gut theoretische Vorhersagen
[3.29].

Die experimentelle Erfassung liber einen Bereich, der von zwei WinkelgroBen aufgespannt
wird, erfordert eine groRe Anzahl an Winkelpaaren, typisch sind etwa 5000 Einzel-
messungen. Um eine schnelle Erfassung der Einzelmessungen zu erreichen, ist die
Verwendung einer geringen Energieauflosung geboten. Es genlgt aber nicht, fir alle
Winkelkombinationen einfach die Intensitat bei nur einer Bindungsenergie zu messen, da
dabei das Untergrundsignal einen nicht zu vernachldssigenden Einfluss auf die
Intensitatsverteilung hatte. Daher muss eine lineare Untergrundkorrektur durchgefiihrt
werden und somit ein Spektrum fiir jede Winkelkombination gemessen werden. Dafiir kann
die Energieaufldsung mit ein bis zwei Elektronenvolt sehr grob gewahlt werden, so dass die
Kanalanzahl mit maximal 20 noch klein ausfdllt und damit die zeitliche Messdauer pro
Spektrum gering ist. Die Intensitdten /(9 ¢) werden in stereographischer Projektion

dargestellt [3.29], wobei der Radius proportional zu tan (g) ist. Dabei wird die notwendige

Schrittweite in ¢ dem Polarwinkel angepasst. Ein mit geringer Winkelauflésung
aufgenommener Halbraumscan von Cu(111) ist in Abbildung 3.5 (a) dargestellt. Deutlich sind
die Intensitatsmaxima zu erkennen, die sich durch die Vorwartsstreuung im Kristallgitter
erklaren lassen.
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Abbildung 3.5: (a) XPD Halbraumscan von Cu-2p;, an einer Cu(111)-Oberflache in
stereographischer Projektion (unten), Kugelprojektion (Mitte) und 3D-Darstellung (oben). Die Dichte
der Messpunkte ist am Raster zu erkennen (vergrofRerter Ausschnitt). Die Maxima sind durch die
Vorwartsstreuung im Kristall zu erklaren. (b) Die von Emitteratom ausgehende Welle kann von
weiteren Streuatomen R; mit dem Streufaktor f(®;) fokussiert werden [3.28]. Darstellung nach [3.1].

Die Fokussierung ist unabhidngig davon, ob das Streuatom selbst im gesuchten
Energieintervall Elektronen emittiert. Dies ermoglicht eine Untersuchung in Anlehnung an
Referenz [3.30]. Fir Boratome, die in einem Rh(111) Gitter eingebaut sind, wird der
Energiebereich von B-1s (185 eV bis 195 eV) mit XPD vermessen. Da B-1s einen sehr kleinen
Wirkungsquerschnitt von nur 0.0066 [3.18] hat, liegen nur sehr geringe Zahlraten vor,
wodurch langere Messzeiten notwendig sind. Statt eines Halbraumscans genligt hier ein
Polarscan entlang der [112] Richtung, die durch einen festen Azimutalwinkel eingestellt
wird. Durch die Reduktion der Messpunkte auf eine Richtung wird viel Messzeit eingespart
und ermoglicht so eine hohe Punktdichte entlang dieser Achse und eine gute Auflosung. So
kann festgestellt werden, ob die Fremdatome auf Zwischengitterplatzen oder vorwiegend an
reguldren Rhodium Gitterplatzen vorliegen.

Ein diinner Film auf einem Substrat fihrt zu einer Dampfung der Photoelektronen des
Substrats. Riickschliisse auf die Filmdicke sind durch die Bestimmung der Dampfung durch
den Film moglich, dafiir sind zwei XPD Halbraummessungen notwendig: einer fiir die atomar
saubere Probe und einer fiir die Probe mit dem Film. Eine kristalline Eigenschaft der Probe
ist hierbei hinderlich, weil durch die Vorwartsstreuung sich im XPD einzelne Maxima
ausbilden, die fiir die Film bedeckte Oberflache andere Lagen aufweisen kdnnen als fir die
saubere Probe. Deren Einfluss kann durch eine azimutale Mittelung der Messwerte
verringert werden, wobei die Verwendung einer geringen Winkelauflosung zusatzlich
hilfreich ist. Bei der Wahl des zu messenden Orbitals ist weiter zu bericksichtigen, dass eine
geringe kinetische Energie der emittierten Elektronen vorliegt, um die Vorwartssteuung im
Film zu minimieren. Die Halbraummessungen nach der azimutalen Mittelung liegen danach
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nur noch als ein XPD Polarscans vor. Die theoretische Beschreibung der Dampfung eines

Films der Dicke d, der eine mittlere freie Wegldnge A, aufweist, ist fur polykristalline

ilm
Substrate [3.16]:

(3.8) 1(d,% =1, -cosS-exp(—LJ
/IFilm ' COSLQ

Durch einen Vergleich der XPD Daten der atomar sauberen Probe 1(0,9) und der Probe mit
einem Film, kann die Exponentialfunktion bestimmt und damit der Quotient aus Filmdicke
und freier Wegldange angegeben werden. Weiter ist es moglich auch eine mehrlagige
Teilbedeckung der Probe von einer Monolage zu unterscheiden. Daflir werden die in Formel
3.8 dargestellte Exponentialterme mit den jeweiligen Filmdicken d; berechnet und mit dem
Anteil der bedeckten Probenoberflache i gewichtet addiert.

1(d.9) d .
39 —_—= a. X R S m|t1= o.
(3:9) 1(0.9) Z + XP ( ﬂmm-cosSj Z ‘

3.8 Ultraviolettphotoelektronenspektroskopie (UPS)

Wahrend bei einer XPS Messung fir die Bestimmung der Stochiometrie der
Probenoberfliche die Rumpfelektronen im Vordergrund stehen, ist fir die Analyse der
Valenzelektronen die Ultraviolettphotoelektronenspektroskopie (UPS) besser geeignet. Eine
im Labor mogliche Anregungsquelle fiur UPS sind Gasentladungslampen, deren
Photonenenergie im UV-Bereich liegt; die Energie der hier verwendeten He-l Strahlung
betragt iw = 21.2 eV [3.31]. Allgemein weisen Spektrallinien eine geringe Linienbreite auf, so
dass die Faltung dieser Breite mit der Energieverteilung der Valenzelektronen zu einer guten
Energieauflosung fuhrt. Fir sehr hochauflosende Messungen ware eine Mono-
chromatisierung (VUV) notwendig, um nur den oben beschriebenen He-l-a Anteil zu
erhalten und den He-I-B Anteil zu eliminieren. Ein weiterer Vorteil der UV-Anregung ist,
dass die Wirkungsquerschnitte um GrofRenordnungen [3.18] hoher liegen als bei Anregung
mit Rontgenstrahlung. Daher kdnnen kleine Passenergien verwendet werden, um eine hohe
Energieauflosung des Analysators zu erreichen. Die Trennung zwischen Roéntgen und UV
Anregung ist fir Laborquellen sinnvoll, muss aber bei der Verwendung eines Synchrotrons
aufgegeben werden, weil dort die Anregungsenergie praktisch frei wahlbar ist und damit die
beiden Methoden flieRend ineinander lbergehen. Im Rahmen dieser Arbeit wurde UPS
vorwiegend in seiner im folgenden Abschnitt beschriebenen winkelaufgelosten Form
eingesetzt.
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3.9 ARUPS und FSM

Durch die geringe Anregungsenergie liegen die kinetischen Energien der emittierten
Elektronen unterhalb von 100 eV und damit ihre Wellenldnge bei unter 20 Nanometern.
Durch die vergleichbare GréRBenordnung ist damit die Brillouin-Zone zuganglich. Aus der
Messung von Spektren bei verschiedenen Polarwinkeln 9 lasst sich die Dispersionsrelation
Es(3) angeben. Nach Abbildung 3.6 ist die parallele Impulskomponente aus dem Polarwinkel
9 bestimmbar [3.16,3.32]

(3.10) ky[A '] = \/% ’Ekm sin(¥) = 0.512 ’Ekm[el/] sin(¥)

und die Dispersionsrelation Eg(3) kann auch als Eg(ky|) geschrieben werden.

Fiir die senkrechte Komponente gilt:

eV cos?2(I9) + Vipner

in[

(3.11) k, [A™'] = 0.512 \/Ek

mit dem inneren Potential des Festkorpers V..., SO dass die senkrechte Komponente des
Impulses nur schwer (z.B. Triangulationsmethoden) zu bestimmen ist [3.16].

Vakuum

Festkérper

E 2m
kﬁnal = F . (h{d + “'Iinncr“

Abbildung 3.6: Beim Ubergang vom Festkoérper zum Vakuum tritt eine Brechung des Elektronen-
impulses auf. Der parallele Anteil bleibt erhalten, der senkrechte Anteil wird durch das innere
Potential Vi der Probe festgelegt.

Die Betrachtung der parallelen Impulskomponente, die sich direkt nach Formel 3.10 aus dem
Polarwinkel bestimmen lasst, erlaubt Riickschliisse auf die Bandstruktur. Die Messung
mehrerer Spektren entlang einer Hochsymmetrierichtung, also bei einem festen
Azimutalwinkel, ist ein haufig eingesetztes Verfahren um die Valenzbandstruktur aufzulésen
[3.33]. Elektrische, magnetische und thermische Eigenschaften spiegeln sich in diesen
Spektren wider. Solche Messungen sind sehr zeitaufwandig und eine Alternative stellt die bei
einer Energie aufgenommene Intensitatsverteilung liber den gesamten Halbraum dar [3.34].
Aus dieser lassen sich nach Formel 3.10 die Intensitdt bei dem jeweiligen parallelen
Impulsanteil ablesen. Zur einfachen Darstellung wird die Parallelprojektion verwendet, da
der sin(9) Term hierbei kompensiert wird. Die Aufnahme einer solchen Karte bei der



Experimentelle Methoden

Fermikante ist die Fermi Surface Map (FSM), die die Fermi-Flache von Metallen darstellt. Die
Methode wurde 1991 zum ersten Mal vorgestellt [3.35].
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Abbildung 3.7: Skizze zum Prinzip der Fermi Surface Map FSM. (a) Fermi-Flache von Cu(001) (fcc
Kristallstruktur, ,ab intio” Bandstruktur aus [3.36]) mit Darstellung der ersten Brillouin-Zone und (b)
des erweiterten Zonenschemas. (c) Kugelsektor mit dem Radius Kg,y .(d) Der Schnitt des
Zonenschemas mit diesem Kugelsektor ergibt die experimentell zuganglichen Messwerte der
Fermi-Flache. (e) Zusatzlich muss die Bindung des Elektrons im Kristall, beschrieben durch das
Potential Ve, Uberwunden werden, wodurch sich der Impuls verringert zu kg, €s liegt eine
Halbkugel mit diesem Radius vor. (f) Die experimentellen Messdaten aus [3.37] auf eine
Kugeloberflache projiziert (bzw. in Paralleldarstellung) zeigt eine gute Ubereinstimmung mit obiger
Schnittmenge. Gesamte Darstellung nach [3.1].

Anhand von Abbildung 3.7 wird diese Methode an einer Cu(001) Oberflache vorgestellt.
Ausgangspunkt ist die ,ab initio” Bandstrukturberechung einer dreidimensionalen Fermi-
Flache in Abbildung 3.7 (a) fur das reduzierte Zonenschema, entnommen aus Referenz
[3.36]. Die erweiterte Zonendarstellung in Abbildung 3.7 (b) wird durch die
Aneinanderreihung dieser erreicht. Die UV-Anregung hw flihrt zusammen mit dem inneren
Potential Vinnen zu einem inneren Impuls Ksinal.

2me
(3.12) kfinal = \/hlz ' \/Ekin + Vinner

Diese spannt einen Kugelsektor (c) auf, dessen Offnungswinkel neben dem inneren Potential
auch von der Austrittsarbeit der Probe abhédngt. Dieser Kugelsektor wird durch einen
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Halbraumscan abgedeckt und ist damit experimentell zuganglich. Die Schnittmenge von
diesem Kugelsektor mit der dreidimensionalen Fermi-Flache ist in (d) farblich
hervorgehoben. Beim Austritt aus dem Festkérper fiihrt die Uberwindung des inneren
Potentials zu einer Verringerung des Impulsvektors zu kqet, der eine Halbkugel aufspannt (e).
Der Radius der Halbkugel entspricht gerade dem Grundkreisradius des Kugelsegments aus
(c+d). Die Parallelprojektion einer gemessenen Fermi-Flache an Cu(001) mit einer He-l
Anregung (Ao = 21.2 eV) aus Referenz [3.37] ist in Abbildung 3.7 (f) dargestellt. Diese zeigt
deutliche Maxima entlang der Schnittmenge von der berechneten dreidimensionalen Fermi-
Flache und der Halbkugel, siehe Abbildung 3.7 (e). FSM fiir weitere Kristallorientierungen,
wie Cu(111) [3.38], kénnen analog gewonnen werden.

Der Radius des Kugelsektors kann durch die Wahl einer Spektrallinie (Uberwiegender Anteil
der He-l oder He-ll Spektralline durch geeignete Wahl des He Drucks) eingestellt werden. Fir
das kontinuierliche Einstellen, um durch die jeweiligen Schnitte eine dreidimensionale Fermi-
Flache komplett zu rekonstruieren, ist Synchrotronstrahlung notwendig. Ein alternatives
Verfahren mit denen indirekt auch die Fermi-Flache bestimmt werden kann ist der Haas-van
Alphen Effekt [3.39], die jedoch im Gegensatz zu FSM kein direktes Abbild der Fermi-Flache
bereits in den Rohdaten liefern.

Die detaillierte Interpretation der FSM Daten von 3D-Festkérpern, hier die Substrate Ir(111)
und Ni(111), spielt fur die Fragestellung dieser Arbeit keine Rolle. Interessanter ist die Fermi-
Flache eines 2D-Gitters wie Graphen. Zweidimensionale Gitter lassen sich im Realraum durch
zwei Gitterkonstanten beschreiben, die dritte kann auf unendlich gesetzt werden, da sich
das Gitter in der Hohe nicht wiederholt. Die Transformation in den reziproken Raum liefert
in der dritten reziproken Dimension eine Gitterkonstante von Null, daher sind diese beliebig
dicht gestapelt und ein solches Gitter wird mit Stangen dargestellt. In Abbildung 3.8 (a)
werden die Fermi-Flache fiktiv als Kreise symbolisiert, die sich in der dreidimensionalen
Darstellung in Abbildung 3.8 (b) dementsprechend zu Zylindern ausdehnen. Auch hier wird
der experimentell zugangliche Bereich durch einen Schnitt mit einem Kugelsektor
beschrieben. Die Schnittmenge ist bei zwei dimensionalen Gittern deutlich einfacher, weil
keine Formanderung in Abhangigkeit der dritten Dimension vorliegt. Die Energie des
Impulses, gegeben unter anderem durch die Anregungsenergie, legt nur die Anzahl der
geschnittenen Zylinder fest. Dies verandert nur den Ausschnitt des Reziproken Raums, aber
nicht die eigentliche Form der Fermi-Flache wie im 3D Fall. Wenn der Impulskonus in
Abbildung 3.8 (b) die Anregung mit He-I (7w = 21.2 eV) symbolisiert, so fiihrt eine
hohere Anregungsenergie, wie He-II (o = 40.8 eV) zu einem groReren Impulskonus (c),
der dadurch mehr Zylinder schneidet und folglich kdnnen diese auch experimentell durch
einen Halbraumscan abgebildet werden.
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Freistehendes bzw. undotiertes Graphen als zweidimensionales Gitter weist an den Ecken
der Brillouin-Zone, den K Punkten, in der Fermi-Flache Stangen auf. Interessant ist hierbei,
dass die ersten FSM Messungen 1991 an Graphit erfolgt sind [3.35], wobei dort die Dirac-
Punkte erkennbar waren, sofern die Probe genligend kristallin war. Eine detaillierte
Betrachtung ist mit der Berechnung der Bandstruktur von freistehendem Graphen maoglich.
Dies erfolgt mittels des Tight Binding Ansatz von P. Wallace [3.40], die zu folgender
Energiedispersion fuhrt

(3.13) E(ky ky) = Eo yAB\/l + 4cos? (%kya) + 4cos (gkxa) * cos kaa)

wobei die Graphen Gitterkonstante a=2.45 A betragt. Eine Herleitung obiger Formel erfolgt
beispielsweise in Referenz [3.1]. Das Leitungs- und Valenzband berihren einander in den K
Punkten. Der Abstand dieser Punkte zum Ursprung I" betragt

(3.14) ITK| = %n%=1.703 At

wie in Abbildung 3.8 (e) in der Bandstruktur eingezeichnet. Im Folgenden wird der Vergleich
mit experimentellen Daten gezogen, wobei kurz auf die Praparation eingegangen werden
muss. Freistehendes Graphen kann bisweilen nicht direkt hergestellt werden, sondern
bedarf eines Transfers von einem katalytischen Metallsubstrat. Hier wurde ein mittels CVD
auf Ni(111)/YSZ/Si(111) gewachsener Graphenfilm durch Atzen des Nickelfilms auf das
unterliegende YSZ/Si(111) Probensystem transferiert. Das mit He-l Anregung gemessene
FSM in Abbildung 3.8 (e) weist sechs deutliche Maxima auf. Die separat gemessene
Austrittarbeit der Probe wird bericksichtigt, dies flihrt zu einer Skalierung des Polarwinkels
vor der Transformation in die k;; Komponente nach Gleichung 3.10. Ein azimutaler Offset
beziglich der Drehung wurde frei gewahlt.
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Abbildung 3.8: (a) Die Fermi-Flachen (blaue Kreise) eines 2D Gitters sind durch zwei
Gittervektoren beschreibbar und sind in der 3. Dimension unendlich dicht gestapelt. Dies lasst sich
mit einer Darstellung als Zylinder (b) illustrieren. Der Schnitt dieser mit einer vom Impuls
aufgespannten Kugelsektor fuhrt wieder auf die Kreisdarstellung (a). Der Impuls liegt bei 2D Gittern
nur den im Experiment sichtbaren Ausschnitt aus dem reziproken Raum fest, Vergleiche (b) und (c).
Die Fermi-Flache von Graphen (d) als Stangengitter an den K Punkten (Ecken der Brillouin-Zone).
Die Berechnung der Bandstruktur (e) erfolgt mittels eines Tight-Bonding Ansatzes [3.40]. Vergleich
mit experimentellen Daten (f) von freistehendem Graphen auf YSZ/Si(111).

Zusammengefasst lasst sich erkennen, dass die experimentellen Maxima an den K-Punkten
liegen und diese Dirac-Punkte als eindeutiger Nachweis flir Graphen anzusehen sind. Bei
nicht freistehendem Graphen, wenn also das Graphen auf einer Metallschicht gebunden ist,
muss die Fermi-Flache als Uberlagerung von der 2D-Fermi-Fliche von Graphen mit einem
Schnitt durch die 3D-Fermi-Flache des Substrats gesehen werden.

Desweiteren fiihrt eine Wechselwirkung des Graphens mit dem Substrat zu einer Dotierung.
Dies verschiebt die Fermi-Energie entlang des Dirac-Kegels; in der FSM Darstellung wird aus
dem Dirac-Punkt ein Ring. Die hier gezeigten FSM Daten weisen eine schlechte Winkel- und
Energieauflésung auf. Letzteres ist auch durch die nicht monochromatische He-lI Anregung
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zurlickzufiihren. Daher muss im Rahmen dieser Arbeit auf die Bestimmung der Dotierung des
Graphens verzichtet werden.

Sind die Graphendomanen beziiglich des Substratgitters nicht ausgerichtet, sondern liegt
eine statistische Verteilung der azimutalen Orientierungen der Graphendomanen vor, so
wird bei der FSM Messung eine Mittelung Uber diese vorgenommen. Dies bedeutet, dass die
in Abbildung 3.8 (e) gezeigte Bandstruktur um die z-Achse gedreht und aufsummiert werden
muss, wobei alle azimutalen Informationen verloren gehen und sich die Dirac-Punkte zu
einem Dirac-Ring bei 1.703 A Giberlagern. Folglich kann der experimentelle Nachweis eines
Rings mit entsprechendem Radius den Nachweis fiir Graphen erbringen.

3.10 Beugung niederenergetischer Elektronen — LEED

Die niederenergetische Elektronenbeugung (Low-Energie Electron Diffraction, LEED) eignet
sich besonders um die Kristallinitat der Probenoberflache zu untersuchen. Hierbei wird die
Probe von einer Elektronenkanone beschossen und die gestreuten Elektronen detektiert. Die
klassischen LEED Optik besteht neben einer im Zentrum befindlichen Elektronenkanone aus
einem fluoreszierenden Schirm. Mehrere feinmaschige Gitter vor dem Schirm werden als
Hochpassfilter und zum nachtraglichen Beschleunigen verwendet. Der Hochpassfilter,
realisiert durch ein elektrisches Gegenfeld, sorgt dafiir, dass nur elastisch an der Probe
gestreute Elektronen passieren konnen [3.13].

In dieser Arbeit wird ein alternativer Aufbau verwendet, der die AREEL-Spektroskopie
ausnutzt. Ahnlich wie bei XPD Messung findet eine Rasterung in stereographischer
Projektion des Halbraums Uber der Probe durch Durchlaufen des Polar- und Azimutalwinkels
statt. Hierbei findet eine Intensitdatbestimmung des Maximums der elastischen Linie statt,
die zuvor durch die Messung eines EELSpektrum zu bestimmen ist. Eine Vereinfachung im
Vergleich zu einer XPD Messung ist, dass kein Untergrund bestimmt werden muss.
Vorteilhaft bei dieser Messmethode ist im Vergleich zu einem klassischen LEED Aufbau, die
Moglichkeit entlang von Polar- und Azimutalachsen zumessen. Auch liegt eine hohere
Auflésung bei einem Halbraumscan vor, jedoch hat dieser eine lange Messzeit von mehreren
Stunden. Der im klassischen Aufbau, im Allgemeinen durch die Verdeckung der
Elektronenkanone, nicht sichtbare (00) Reflex, ist mit dieser Methode messbar. Desweiteren
zeichnet die hier verwendete AREELS Methode sich durch ein sehr hohes Signal-zu-
Untergrund-Verhaltnis von Reflex-Signalen zu dem Untergrund aus, beispielsweise 250:1 fir
Graphen auf Rh(111) (nach Referenz [3.6]). Dieses hohe Verhaltnis wird wohl von
kommerziellen LEED-Instrumenten nicht erreicht, so liegt beispielsweise das Signal-zu-
Untergrund-Verhéltnis bei Roth et al., ebenfalls flir Graphen auf Rh(111), bei lediglich 5:1
[3.41)°.

> siehe Abbildung 3 in Referenz [3.41]: Maximum bei 5, Minimum zwischen den Reflexen bei etwa 1.
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Die geringe Anregungsenergie unterhalb von 100 eV fiihrt zu einer sehr kleinen mittleren
freien Wegldnge im Kristall, so dass nur etwa die obersten zwei Nanometer vermessen
werden. Die LEED Methode ist folglich eine extrem oberflichendominierte Beugungs-
methode und hat eine deutlich geringere Detektionstiefe als XPD. Wie bei allen
Beugungsmethoden ldsst sich das Beugungsbild mit der Ewaldkugel konstruieren. Bei zwei
dimensionalen Gittern ist wieder das Stangen Modell anzuwenden, wie im vorangegangen
Abschnitt fiir die Methode der Fermi Surface Map beschrieben. Durch den speziellen Aufbau,
wobei die Probe gekippt und die Elektronenkanone und der Analysator ruhend sind, bleibt
der Winkel zwischen einfallenden und gestreuten Impulsvektor gleich, siehe Abbildung
3.9 (a). Betragt der parallele Anteil des Impulsiibertrags, d.h. |Ag| = |ks-ko|, ein ganzzahliges
Vielfaches eines reziproken Gittervektors (bildlich: einem Vielfachen des Stangengitter-
abstandes) der Probenoberfliche, so liegt ein Reflex vor. Durch das Kippen der Proben-
normale um den Polarwinkel verandern sich die Winkel zwischen den Impulsvektoren und
dem Stangengitter. Zur besseren Veranschaulichung wird stattdessen in Abbildung 3.9 (b-d),
die in (a) dargestellte Kugel zusammen mit den Impulsvektoren gedreht, dabei bleibt die
Probe mit ihrem Stangengitter stationar. In der Abbildung findet diese Drehung um den
Punkt statt, an dem der einfallende Impulsvektor an einer Stange des Stangengitters liegt.
Endet der gestreute Impulsvektor an einer Stange, so liegt ein Reflex vor. Bei dem (0,0)-
Reflex enden der gestreute Impulsvektor und der einfallende Impulsvektor an der gleichen
Stange. Damit ist die Parallelkomponente des Impulsiibertrages Null, so dass bei diesem
Reflex die azimutale Orientierung keinen Einfluss hat. Daher ist diese Beugungsbedingung
bei jeder azimutalen Orientierung der Probe erfillt und der (0,0)-Reflex ist zu einem Ring
entartet. Dieser ist in Abbildung 3.9 (b) durch den roten Ring symbolisiert [3.32,3.1].

(@) ) (30)20)(10)(00)(10) 20)  (©)  (30)(20)(70)(00) (10) (20) (@) (30)(20)(70)(00)(10) (20)
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2 >

Abbildung 3.9: (a) Darstellung der Anregungs- und Streuimpulse. (b) Ewaldkugel, fir den (0,0)-

Reflex ergibt sich ein azimutaler Ring. (c) Konstruktion des (1,0) Reflex. (d) (2,0)-Reflex. Nach
[3.42] und [3.1].

Die Position des (00) Reflexrings ist nur von dem Winkel der Elektronenkanone beziiglich des
Analysators 9, abhangig. Alle weiteren Reflexe dndern ihre Lage, wenn die Anregungs-
energie Eq variiert wird, und weitere Reflexe werden beispielsweise bei einer Erhohung der
Primdrenergie erfasst. Insbesondere fir die Bestimmung von Gitterkonstanten und der



Experimentelle Methoden 55

Position von Uberstrukturreflexen muss der gemessenen Polarwinkeln in eine Linge im
reziproken Raum Uberfuhrt werden, dies ist mit folgender Formel moglich [3.32]:

(3.15) ailA '] = 20512+ gV Teos () sin (22)

Wenn g als Linearkombination der beiden reziproken Gittervektoren b; und b, mit

natirlichen Skalaren darstellbar ist, so kann an dieser Stelle ein Reflex vorliegen.
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4 Zusammenfassung der Ergebnisse

Wie im Kapitel Stand der Forschung beschrieben, ist der CVD-Prozess das Standardverfahren
far die Herstellung von Graphen. Die Entwicklung einer alternativen Praparationsmethode
im Jahr 2009 [4.1], ist der Ausgangspunkt fir den ersten Teil der hier vorliegenden Arbeit.
Die Kohlenstoffzufuhr erfolgt hier durch eine ex situ Spilung der Probe mittels Aceton (oder
anderen flissigen Kohlenstoffverbindungen) und wird im Folgenden als Flissigphasen-
abscheidung (LPD) bezeichnet, siehe Abschnitt 3.4. Die Abkirzung LPD entstammt den
folgenden englischsprachigen Publikationen und steht dort gleichbedeutend fir ,liquid
phase deposition” oder auch , liquid precursor deposition”. Die Methode erlaubt im Vergleich
zum CVD-Prozess eine vereinfachte Prozessfiihrung. Bei beiden Syntheseverfahren wird die
Probe bei mindestens 600 °C getempert, wobei sich die neue Methode dadurch auszeichnet,
dass im Gegensatz zum CVD-Prozess die Precursorzugabe, d.h. die Zufuhr des Kohlenstoffs,
vor dem Heizen erfolgt. Dies ist eine Vereinfachung, weil kein Precursor in das Vakuum
wahrend des Tempern also wahrend der Phase zum selbstorganisierten Ordnens des
Kohlenstoffs, eingebracht werden muss. Durch die Trennung der beider Prozessschritte ist es
moglich, das Heizen beliebig zu unterbrechen und somit die Probe in verschiedenen Phasen
des selbstorganisierten Wachstums zu untersuchen, um dadurch Einblicke in die Kinetik des
Graphenwachstums zu erhalten.

4.1 Epitaktisches Graphenwachstum auf Ir(111) mittels LPD

e Epitaxial growth of graphene on Ir(111) by liquid precursor deposition
F. Mdller, S. Grandthyll, C. Zeitz, K. Jacobs, S. Hiifner, S. Gsell, M. Schreck
Physical Review B 84 (2011) 75472
APPENDIX A.1

Nach der erfolgreichen Praparation einer Graphenmonolage durch die Methode der Flissig-
phasenabscheidung (LPD) im Jahre 2009 war das erste Ziel der Arbeit , Epitaxial growth of
graphene on Ir(111) by liquid precursor deposition" dieses vereinfachte Syntheseverfahren
auf einem weiteren Ubergangsmetall zu testen. Dieses Syntheseverfahren trennte die
Kohlenstoffzugabe, die durch das ex situ Spiilen der Substratoberflache durchgefihrt wurde,
von dem eigentlichen Graphenwachstum, welches erst durch das in situ Heizen der Probe
einsetzte. Diese Trennung ermoglichte die einzelnen Phasen der Selbstorganisation von
Kohlenstoff zu Graphen in Abhédngigkeit von der Probentemperatur und der Heizdauer zu
analysieren.

Zunachst wurde die Probenoberflache durch Zyklen von Argon Sputtern und Heizen in einen
atomar sauberen Zustand Uberfiihrt, der dadurch charakterisiert war, dass mit dem XPS-
Verfahren sowohl das C-1s als auch das O-1s Signal am Detektionslimit lagen. Dieser Schritt
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war notwendig, um ein Graphenwachstum durch intrinsischen Kohlenstoff auszuschlielRen.
Daran schloss sich der eigentliche Praparationsschritt — die Flissigphasenabscheidung — an,
wobei ein sowohl kohlenstoff- als auch sauerstoffhaltiger Precursors (hier: Aceton:
CH5COCH3) verwendet wurde. Mit einer XPS Messung wurde das Sauerstoff zu Kohlenstoff-
Verhaltnis bestimmt, und da dieses nahezu der Stéchiometrie von Aceton entsprach, ist
davon auszugehen, dass keine starke Zersetzung des Precursors bei Raumtemperatur
stattfindet. Durch ein Tempern der Probe auf lber 480 K wurde erreicht, dass die
Probenoberflache nahezu frei von Sauerstoff wurde. Im Gegensatz zum Sauerstoff blieb bei
allen Heizschritten bis zu einer Endtemperatur von 978 K der Kohlenstoffgehalt erhalten.
Dies lasst die Folgerung zu, dass das Aceton schon bei relativ geringen Temperaturen in
flichtige Bestandteile fragmentiert und der verbleibende Kohlenstoff unabhingig von der
Temperatur an der Probenoberflache anhaftet [4.2].
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Abbildung 4.1: (a) LEED (Ey=45 eV) in Halbraumdarstellung von 1 ML Graphen auf Ir(111) nach
Heizen auf 978 K. Die inneren Reflexe stammen von dem Ir(111)-Substrat, die du3eren weichen um
10% ab, so dass ein Gitter mit einer Gitterkonstanten in der Gréfienordnung von Graphen vorliegen
muss. Nur um den (00)-Reflex sind Satellitenreflexe erkennbar. Entlang der eingezeichneten [112]
Achse (gelb) sind in (b) und (c) die temperaturabhangigen LEED Polarverteilung aufgetragen. Die
ersten Reflexe des Graphens sind bei einer relativ niedrigen Temperatur von 583 K zu beobachten.
Daten der Abbildung entnommen aus [4.2].

Der Nachweis, dass es sich um ein graphen-artiges Gitter handelte, wurde mittels LEED
durchgefiihrt. Neben dem (0,0)-Hauptreflex waren fiir die saubere Referenzoberflache im
LEED-Beugungsbild lediglich die sechs hexagonalen Reflexe des Ir(111)-Substratgitters
vorhanden. Diese sind wegen der dreizdhligen Symmetrie der fcc-Struktur von Ir(111) zu
erwarten. Nach der Graphenbildung waren sechs Zusatzreflexe erkennbar, deren Position
bei 90% der Reflexe des Substrats lagen, siehe Abbildung 4.1 (a). Diese 10%ige Abweichung
entspricht gerade der 10.5%igen Gitterabweichung von Iridium und Graphen
(Gitterkonstanten 2.715 A und 2.46 A) und lieR zusammen mit dem XPS Ergebnis, dass nur
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Kohlenstoff und Iridium detektiert wurden, die Schlussfolgerung zu, dass der Kohlenstoff in
Form von Graphen angeordnet vorlag [4.2].

Im Vergleich zum Graphenwachstum auf Rhodium waren die Satellitenreflexe sehr schwach
ausgepragt. Dies ist auf die schwache Wechselwirkung [4.3-4] zwischen Iridium und Graphen
zuriickzufiihren, so dass das Graphen fast als quasi freistehend angesehen werden kann.
Dennoch sind in den Polarscans Satelliten vorhanden, so dass von einer schwachen
Korrugation von 0.5A [4.4] auszugehen ist und gemaR der o.a. Unterschiede in den
Gitterkonstanten eine Uberstrukturzelle von 10x10/9x9 vorliegt. Die deutlich reduzierten
Intensitaten der Satellitenreflexe sind gleichbedeutend mit einer nur schwach ausgepragten
Korrugation innerhalb der Uberstrukturzelle.

Da die Zugabe des Kohlenstoffs ex situ durch Spilen der Probenoberflache mit Aceton
erfolgte, lag eine unkontrollierte Dosierung des Precursors vor. Trotzdem ergaben die XPD
Messungen, dass eine Graphenschicht von einer Monolage vorlag. Dazu wurden zunachst
die Halbraumscans des Ir-4f Peaks der sauberen und der mit Graphen praparierten Iridium
Probe gemessen, wie in Abbildung 3 in Referenz [4.2] dargestellt. Diese Halbraumscans
wurden azimutal gemittelt, so dass zwei Intensitatskurven als Funktion des Polarwinkels
vorlagen, die als Polarscans bezeichnet werden. Anhand des Quotienten der beiden
Polarscans wurde die Dadmpfung der Substratsignale durch den Graphenfilm bestimmt. Diese
gemessenen Werte lagen in Ubereinstimmung zu der nach Formel (3.8) bestimmten
Dampfung einer Graphen Monolage.

Desweiteren wurden fiir die einzelnen Temperaturbereiche jeweils ein LEED-Profil
gemessen. Das Ergebnis war, dass mit steigender Temperatur die Graphen-Reflexe intensiver
wurden und der Untergrund abnahm, d.h. ein zunehmender Ordnungsgrad beobachtet
werden konnte. Um diese Ordnung zu quantifizieren wurde der Quotient aus dem Haupt-

Graphen-Reflex bei (%, O) — bezogen auf die reziproke Metrik des Ir(111)-Substratgitters —

und dem Graphen-Satelliten-Reflex (%,O) gebildet, wobei festgestellt wurde, dass dieser

Quotient sich mit steigender Temperatur vergroRerte. Dieser Zusammenhang ist in
Abbildung 10 in Referenz [4.2] dargestellt. Mittels verschiedener Wachstumssimulationen
konnte ein homogenes Ordnen des Kohlenstoffes zum Graphen-Gitter innerhalb der
einzelnen Uberstrukturzelle ausgeschlossen werden. Stattdessen fand ein anisotroper
Wachstumsprozess statt. Dabei ist es wahrscheinlich, dass die einzelnen Nukleationen an
den Positionen stattfinden, wo eine starkere Substrat-Graphen-Wechselwirkung vorliegt,
also vorzugsweise an den fcc- und hcp-Positionen innerhalb der Uberstrukturzelle. Von
diesen Nukleationszentren breitet sich die Ordnung dann Ulber die gesamte Uber-
strukturzelle aus.
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Das Vorliegen einer Graphen-Monolage nach einer Prdparation mit der Methode der
Flussigphasenabscheidung erfolgte bisher stets indirekt, d.h. die Ergebnisse der
Photonenelektronenspektroskopie und der LEED-Beugungsbilder wurden kombiniert, wie
oben beschrieben. Durch die fiir Graphen einmalige Eigenschaft, dass sich das Leitungs- und
Valenzband bei der Fermi-Energie an den Dirac-Punkten berihren, genligt es auch diese
Eigenart zu beobachten, um Graphen nachzuweisen. So wurde eine Fermi-Flache des
praparierten Graphen auf Ir(111) gemessen, siehe Abbildung 13 in Referenz [4.2]. Diese
Flache zeigte an den sechs Dirac-Punkten ein Maximum auf. Somit war dies ein direkter
Nachweis fiir Graphen. Durch die Substrat-Wechselwirkung existiert kein vollstandig
freistehendes Graphen und damit liegt eine schwache Dotierung des Graphen vor. Eine
Dotierung bedeutet, dass sich die Bander nicht exakt bei der Fermi-Energie treffen, somit
liegen in der Fermi-Flache auch keine Maxima an den Dirac-Punkten. Diese Problematik
konnte durch eine geringe Energieauflésung der Messung behoben werden, so dass trotz
einer moglichen Dotierung die Intensitdten in der Ndhe der Dirac-Punkte zu erkennen

waren.

Nachdem die Graphenpraparation mittels der Flissigphasenabscheidung LPD erfolgreich auf
einem Iridium Substrat durchgefuhrt wurde, stellte sich die besonders fir kiinftige
Anwendungen relevante Frage, ob dieser Graphenfiim, wenn er langere Zeit
Atmosphéarenbedingungen ausgesetzt ist, intakt bleibt. Die in der Luft stets vorhandenen
Kohlenwasserstoffverbindungen fihren zwangslaufig zu einer Verunreinigung der
Probenoberflache durch Adsorbate. Zusatzlich kénnte das Graphen auch oxidieren und sich
Graphenoxid auf der Probenoberfliche bilden. So zeigten die Roéntgen-
Photoelektronenspektren einer Probe, die fir mehrere Wochen unter Normalbedingungen
gelagert wurden, einen erhéhten Kohlenstoff- und Sauerstoff-Gehalt. Da der LEED-Halb-
raumscan lediglich aus einer sehr diffusen Beugungsverteilung bestand und keine Reflexe
zeigte, lag keine Ordnung an der Probenoberflache vor. Dies kdnnte durch eine deutliche
Bedeckung durch Adsorbate hervorgerufen worden sein. Jedoch wurde mit einem einzigen
Heizschritt bei 973 K im UHV die Probe vollstandig regeneriert, d.h. LEED- und XPS-Daten
lieRen keinen wesentlichen Unterschied zur vorher praparierten Monolagenbedeckung von
Graphen erkennen. Eine Regeneration des Graphenfilms ist demnach durch einfaches Heizen
moglich.

Die Ergebnisse der vorliegenden Studie lassen sich derart zusammenfassen, dass die
Synthese von Graphenfilmen durch die Methode der Flussigphasenabscheidung nicht nur
auf Rh-Substrate beschrankt ist, sondern auch auf Ir-Substrate erfolgreich ist, d.h ein im
Allgemeinen praktikables Verfahren darstellt. Die Flussigphasenabscheidung zeichnet sich im
Vergleich zu einem CVD-Prozess durch die einfache Kohlenstoffzugabe aus; dieser Vorteil
wird mit dem Nachteil der unkontrollierten Dosierbarkeit erkauft. Jedoch scheint dies kein
wirklicher Nachteil zu sein, denn nach einem Tempern mit einem geeigneten
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Temperaturprofil liegt ein Graphenfilm von einer Monolage vor. Demnach muss die
Selbstorganisation von Kohlenstoff zu einem Graphen-Gitter ein duBert robuster Prozess
sein; so ergaben die temperaturabhangige Analysen, dass im Falle eines Ir(111)-Substrats
bereits bei geringen Temperaturen von 600 K dieser Ordnungs-Prozess einsetzt, aber 1000 K
notwendig sind, damit ein wohl geordneter Graphenfilm vorliegt. Aufgrund dieser
Ergebnisse lag es nahe, das Verfahren der Flissigphasenabscheidung auf weiteren
Ubergangsmetall-Substraten zu testen.

4.2 Epitaktisches Wachstum auf Ubergangsmetallen:
CVD-Prozess gegen LPD-Methode

e Epitaxial growth of graphene on transition metal surfaces: chemical vapor deposition
versus liquid phase deposition
S. Grandthyll, S. Gsell, M. Weinl, M. Schreck, S. Hiifner, F. Miller
J. Phys.: Condens. Matter 24 (2012) 314204
APPENDIX A.2

Die Arbeit ,Epitaxial growth of graphene on transition metal surfaces: chemical vapor
deposition versus liquid phase deposition” fasst die Praparation von Graphenmonolagen
durch die Methode der Flissigphasenabscheidung (LPD) auf den Substraten Rh(111) und
Ir(111) zusammen. Fir Rhodium wurde zudem erstmalig das etablierte Standardverfahren
der CVD-Synthese dem neuen Verfahren der Flissigphasenabscheidung unter Verwendung
desselben Precursors (hier: Aceton) direkt gegeniibergestellt. Desweiteren konnten am
Beispiel des Graphenwachstums auf Ir(111) eventuelle Beitrdge anderer Kohlenstoffquellen
(z.B. atmospharen-basierte Adsorbate) ausgeschlossen werden und damit der Spilvorgang
der Flussigphasenabscheidung als einzige Kohlenstoffquelle fiir das Graphenwachstum
bestatigt werden. Zusatzlich wurde die Flussigphasenabscheidung auf den
Ubergangsmetallen Ni(111) und Pt(111) getestet. Fir Graphen auf Pt(111) wurden das
Graphenwachstum und die Orientierung des Graphen-Gitters bezlglich des Substratgitters
im Hinblick auf Probentemperatur und Heizdauer untersucht. Die dabei festgestellte
Eliminierung von Graphen-Domédnen bestimmter Orientierung bei hohen Temperaturen
(1050 K) ist auch fiir tribologische Anwendungen von Interesse. So wurde im Rahmen des
BMBF-Projekts ,TIGeR” durch die Projektpartner u.a. die extreme Reibminderung durch
einen Graphenfilm auf Pt(111)-Einkristallen sowohl experimentell untersucht als auch
theoretisch modelliert. Der angestrebte Effekt der Reibungsminderung war durch eine
geringe Stabilitdt des Graphenfilms nicht von Dauer, weil der Film aufriss und damit das
Substrat freilegte. Diese Stabilitatsproblematik motivierte die in dieser Arbeit durchgefiihrte
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Analyse der Wachstumskinetik von Graphen auf Pt(111), um moglicherweise ein Verstandnis
der beobachteten Anisotropien in Reibungsexperimenten zu liefern.

Anhand einer Ni(111)-Oberfliche wurde gezeigt, dass das LPD-Verfahren auf
sauerstoffaffinen Substratoberflachen nicht zu einer geschlossenen Graphen-Schicht,
sondern zusatzlich zu einer Oxid- und Carbid-Bildung des Substrats fuihrte. Daher ist das LPD-
Verfahren fiir solche Substrate eher ungeeignet, jedoch konnte diese Problematik unter
Verwendung des Standardverfahrens — der CVD-Methode — umgangen werden und damit
Graphenmonolagen auf der Ni(111)-Oberflache prapariert werden.

Rh(111)

Das Substrat auf dem mittels der LPD-Methode ein Graphenwachstum erstmalig
nachgewiesen wurde, war eine Rhodium-Oberfldche [4.1]. Der Nachweis der Graphen-
Schicht erfolgte dort durch die Kombination von XPS-, XPD-, LEED- und STM-Daten. Das
Standard-Verfahren fiir die Graphen Synthese ist der CVD-Prozess, der auch fiir Rh-Substrate
angewendet wird. Ein direkter Vergleich von Graphenschichen, die mittels CVD bzw. LPD
prapariert wurden, fand in Referenz [4.1] nicht statt und wurde daher im Rahmen der
vorliegenden Arbeit durchgefihrt.

Um den Vergleich der beiden Prdparationsmethoden LPD und CVD unter moglichst
identischen Voraussetzungen durchzufiihren, wurde der gleiche Precursor (Aceton) in
beiden Verfahren eingesetzt. Da die Messungen am selben Gerdt durchgefiihrt wurden,
konnten auch die gleichen Parameter fiir die Messungen verwendet werden und so die
Ergebnisse fur die CVD-Prdparation direkt mit der von der LPD-Methode in der Hinsicht
verglichen werden, dass einzig die Art und Weise der Kohlenstoffzufuhr in beiden Fallen
unterschiedlich war. Fir die LPD-Methode wurden die Messdaten der Publikation [4.1]
verwendet.

Wie auch bei der LPD-Methode erfolgte vor dem CVD-Prozess zunachst eine
Reinigungsprozedur einer Rh(111)/YSZ/Si(111)-Probe durch abwechselndes Argon-Sputtern
und Heizen, bis die mittels XPS bestimmte Kohlenstoff- und Sauerstoffsignale an der
Detektionsgrenze lagen. Dann wurde die Probe auf etwa 1000 K geheizt und im Rahmen
eines klassischen CVD-Prozesses gasformigem Aceton ausgesetzt. Die chemische
Zusammensetzung der Probenoberfliche wurde anschliefend mittels XPS bestimmt, neben
den Rh-Signalen des Substrats wurde lediglich Kohlenstoff auf der Probenoberflache
detektiert, siehe Abbildung 8 in [4.5]. Der LEED-Halbraumscan und die zugehoérige
Polarverteilung entlang der [112]-Symmetrieachse zeigten eine deutliche Uberstruktur-
bildung, siehe Abbildung 10 in [4.5]. Diese ausgepragten Satellitenstrukturen waren
aufgrund der starken Wechselwirkung zwischen Graphen und dem Rh-Substrat und der
damit verbundenen starken Korrugation des Graphenfilms zu erwarten; die Position der
Reflexe spiegelte die zu erwartende 12x12/11x11 Uberstruktur wider. Diese vorhandene
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Ordnung an der Oberflache in Kombination mit der chemischen Analyse durch XPS (d.h.
ausschlieBlich Kohlenstoff und Rhodium), ergab den Nachweis fir Graphen [4.5]. Da die
Probenoberflache frei von Sauerstoff war, wurde die Beobachtung von Roth et al. [4.6]
gestitzt, dass auch eine sauerstoffhaltige Verbindung (3-Pentanone in Referenz Roth et al.)
als Precursor flir den CVD-Prozess verwendet werden kann.

Bei dem Vergleich der beiden Proben, die durch den CVD-Prozess bzw. durch die LPD-
Methode prapariert wurden, stimmten in den LEED-Polarscans entlang der [112]-
Symmetrieachse die Reflexe sowohl hinsichtlich der Position als auch hinsichtlich der
relativen Intensitatsverteilung nahezu liberein. Die Intensitdten hangen durch |-V Effekte z.B.
auch wesentlich von dem Graphen-Substrat-Abstand und der Korrugation ab. Die starke
Ahnlichkeit der gemessenen Intensititsverteilungen bei beiden Proben l3sst darauf
schlieBen, dass die vorliegenden Graphenfilme nahezu identisch sind, und die beiden
Verfahren — LPD und CVD — zu Graphenschichten gleicher Qualitat fihren.

Mit XPD wurde die Dampfung des Rh-MVV Signals durch die Graphenschicht, die mittels des
CVD-Prozesses prapariert wurde, bestimmt. Dies ergab eine Graphenschichtdicke von 0.9
Monolagen, siehe Abbildung 9 in [4.5]. Zusatzlich wurde auch das durch die
Wirkungsquerschnitte [4.7] normierte Intensitatsverhadltnis C-1s zu Rh-3d berechnet, dieses
betragt 0.41. In einer Studie von Roth et al. [4.6] wurde flir eine Monolage (genauer: 96%
einer Monolage) Graphen auf Rhodium ein Wert von 0.40 ermittelt [4.5-6, 4.8], so dass die
Graphenbedeckung auf Grundlage dieser beiden komplementdren Verfahren zwischen 0.90
und 1.03 ML, im Mittel also zu 0.97 ML, abgeschatzt werden konnte. Da auch die
Graphenprobe, die mittels LPD prapariert wurde, eine Monolagenbedeckung zeigte [4.1],
sind auch hinsichtlich der Filmdicke keine merklichen Unterschiede zwischen den beiden
Praparationsmethoden erkennbar.

Am Beispiel der Graphen-Synthese auf Rh(111) konnte demnach gezeigt werden, dass die
Methode der Flissigphasenabscheidung ebenso gut geeignet ist wie der Standard CVD-
Prozess. Der Vorteil der Fliissigphasenabscheidung liegt darin, dass kein Precursor in die
Prozesskammer, in der das spdtere Tempern stattfindet, eingebracht wird und diese Kam-
mer dadurch auch weniger kontaminiert wird. Dies weckt besonders fir kiinftige industrielle
Anwendungen groBes Interesse. Da es sich bei dem Graphenwachstum auf Rh(111) um ein
stark wechselwirkendes System handelt, stellte sich die Frage, wie die Graphensynthese
mittels der Fliissigphasenabscheidung bei schwacher Substrat-Wechselwirkung sein wird.

Pt(111)

Durch die im Vergleich zu Rhodium deutlich schwachere Wechselwirkung zwischen Graphen
und einer Pt(111)-Oberfliche wurde die Stabilitdt der einzelnen Graphen-Domanen in
Abhangigkeit von ihrer Orientierung zum Substratgitter und in Abhdngigkeit von der
Probentemperatur untersucht.

Graphen auf Platin Pt(111) ist ein bereits sehr extensiv untersuchtes System [4.9], wobei fir
die Synthese in der Regel das CVD-Standardverfahren zum Einsatz kommt. Bereits 1992
wurde eine Monolage von Graphit (heute wiirde dies als Graphen bezeichnet werden) auf
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Pt(111) prapariert und das Wachstum mittels STM ortsaufgeldst untersucht [4.10]. Wegen
der vorliegenden Gittermetrik, dem Quotienten der Gitterkonstanen von Graphen und
Platin® (2.46 A bzw. 2.77 A), ist die Bildung einer Uberstrukturzelle von 9x9/8x8 méglich. Da
hierfir keine Verdrehung der Gitter zueinander auftritt, wird diese als R0° Domane
bezeichnet. Durch die geringe Wechselwirkung des Graphens mit dem Platin liegt einerseits
ein groller Grenzflachenabstand zwischen Graphen und Substrat vor, und andererseits
ermoglicht diese geringe Wechselwirkung das Ausbilden von gedrehten Graphen-Domanen.
Von Sutter et al. wurden unter anderem folgende Rotationen des Graphen-Gitters
beobachtet: V44 x V44R15°, 3x3R0° und V52 x V52R14° [4.11].

Gegenliber einem CVD-Prozess hat die hier durchgefiihrte Flissigphasenabscheidung LPD
den bereits erwahnten Vorteil, dass sich die Praparation in mehrere Heizschritte aufteilen
lasst und so die temperaturabhdngige Formierung des Graphenfilms beobachtet werden
kann.

Zunachst wurde durch mehrfaches Argon-Sputtern des Kristalls und anschlieBendem Heizen
(u.a. auch in Sauerstoffatmosphire von 107 mbar 0,), wiederum eine atomar saubere
Referenzoberflache erreicht, wobei das Kriterium erneut war, dass die C-1s- und O-1s-
Signale nahe an der Detektionsgrenze im XPS lagen. Auf das ex situ-Spiilen der Probe mit
Aceton als Precursor folgten mehrere Heizschritte, wobei die Temperatur kontinuierlich
erhoht wurde. Da ab einer Temperatur von 900 K mittels XPS kein Sauerstoff mehr detektiert
wurde, stellte sich die Frage, in welcher Ordnung der gemessene Kohlenstoff vorliege. In
einem LEED-Halbraumscan hob sich neben den Pt(111)-Reflexen eine Ringstruktur aus dem
Untergrund hervor, siehe Abbildung 6 (b) in Referenz [4.5]. Der Radius der Ringstruktur passt
—in Relation zu den Pt(111)-Reflexen wegen der Gittermetrik — zu dem reziproken Gitter von
Graphen. Da keine diskreten Graphen-Reflexe, sondern eine Ringstruktur auftrat, ist ein
Vorliegen von einzelnen Graphen-Domanen mit jeweils beliebiger azimutaler Orientierung
zum Substrat abzuleiten. Wie aus Abbildung 6 (c) [4.5] ersichtlich, fiihrte ein zeitlich
ausgedehntes Tempern bei einer um ~90 K hoheren Temperatur dazu, dass im LEED-
Beugungsbild der Ring sich in einzelne Segmente aufteilte. Diese Segmente zeigten mehr
Intensitat und gleichzeitig nahm das Untergrundrauschen deutlich ab. Eine Betrachtung der
Azimutalverteilung der Ringsegmente wies auf das Ausbilden von Graphen-Domdnen mit
einer Rotation von + 23° und 0° bezlglich des Pt(111)-Substrats hin. Das Heizen auf tber
1050 K fiuhrte schlieBlich zu einem Verschwinden der 0°-Doméanen und nur die +23°-
Domaénen blieben bestehen, vergleiche Abbildung 6 (d) [4.5]. Fiir eine quantitative Analyse
wurden aus den LEED Messungen die jeweiligen Intensitdten fiir die Reflexe der RO°- und
R+23°-Doméinen extrahiert und deren Quotienten gebildet, siehe Abbildung 4.2 (c). Uber
einen Vergleich dieses Quotienten mit dem Temperaturverlauf des C-Gehalts, dargestellt in
Abbildung 4.2 (b), lasst sich entscheiden, ob die RO° Doméanen desorbieren oder sich in + 23°-
Domadnen umordnen. Dafiir muss allerdings zundchst die Filmdicke der Graphenschicht
erortert werden.

Die Dicke der Graphen-Schicht lasst sich durch Dampfung mittels Pt-4f-XPD und durch einen

Vergleich mit der Formel

Igraphen® _ (_ d )
(41) IReferenz(9) - &P Acosd

! Gitterkonstante von Platin: 3.92 A; Gitterkonstante von Pt(111)-Oberfliche: 3.92 A/v/2 =2.77 A
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bestimmen. Fir die Anwendung dieser Formel wird die freie Weglinge A in Graphen
bendtigt. Fir Graphit ergibt sich fir die kinetische Energie der emittierten Elektronen aus
einem Pt-4f-Orbital bei Al-Ko. Anregung eine freie Weglinge von (1412 eV)=27.8 A [4.12].
Fiir Graphen wird ndherungsweise die gleiche freie Wegldnge angenommen und, ebenfalls
ndherungsweise, die nominelle Dicke einer Monolage als der c-Achsenabstand der
Basalebenen in Graphit definiert, d.h. d=3.35 A [4.13]. Abbildung 4.2 (a) zeigt die
Winkelabhangigkeit der durch den Graphenfilm verursachten Dampfung des Pt-4f-Signals
nach dem Heizen der Probe auf etwa 1000 K. Die Ubereinstimmung zu der berechneten
Dampfung lasst auf das Vorliegen einer Monolagenbedeckung fiir Graphen schlieRen.

Um bei jedem Heizschritt die Verdnderung der Filmdicke zu bestimmen, wurde im Folgenden
der Quotient aus Kohlenstoff- zu Substratsignal (C-1s zu Pt-4f) betrachtet, siehe Abbildung
4.2 (b). Innerhalb des Temperaturintervalls von 930 K bis 990 K, den Heizschritten 10 bis 19
in Abbildung 4.2 (b), lag dieses Verhéltnis konstant bei 0.4. Die in Abbildung 4.2 (a)
diskutierte XPD-Messung bei etwa 1000 K gehdérte auch zu diesem Temperaturintervall und
daher lag in diesem Bereich die Graphenmonolage vor. Fir niedrigere Temperaturen war das
atomare C:Pt Verhaltnis groRer, damit lag eine grofRere Filmdicke vor. Bei Temperaturen
oberhalb von 1050 K reduzierte sich das Verhaltnis, dabei unterschritt die mittlere Filmdicke
eine Monolage und damit konnte der Graphenfilm nicht mehr vollstdandig deckend sein [4.5].

0.95 —svee s 06 F -
eCsteee’s @ | .5k (b) 3
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Abbildung 4.2: a) Bestimmung der Graphenschichtdicke: Quotient der XPD-Intensitaten von Pt-4f der
Graphenprobe nach dem Heizen bei etwa 1000 K und der XPD-Intensitaten der sauberen Pt(111)-
Oberflache. Zum Vergleich die theoretische Dampfung durch eine Graphen Monolage. b) Das
Kohlenstoff- zu Substratsignal als Abschatzung fiir die Dicke des Graphenfiimes. ¢) Verhaltnis der
RO°-Domanen zu den R+23° Doméanen (siehe Text). Nach Referenz [4.5].

Aus den LEED-Daten wurde das Verhaltnis der RO°- zu R+23°-Doménen bestimmt, siehe
Abbildung 4.2 (c). Im Temperaturintervall 930 K bis 990 K, in dem eine Monolagenbedeckung
vorlag, war die Intensitdt von den RO°-Domanen etwa doppelt so grolR wie von den R+23°
gedrehten Domadnen. Beim Erreichen von Temperaturen oberhalb von 1050 K nahm die
Graphenbedeckung sprunghaft ab und die nicht-gedrehten Graphen-Doméanen (R0O°) waren
verschwunden. Daher liel8 sich folgern, dass die nicht-gedrehten Doméanen weniger stabil bei
hohen Temperaturen sind. Das Heizen auf ~1050 K — siehe Heizschritt 21 in Abbildung 4.2 (b)
und (c) — fiihrte zu einem Verschwinden der RO° Domanen, denn gleichzeitig fand eine
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Reduktion des C-1s:Pt-4f Verhaltnisses statt. Da eine Verringerung der Filmdicke bei einer
Monolage nicht moglich ist, musste mit der Veranderung des C-1s:Pt-4f Verhaltnisses die
Bedeckung der Probenoberfliche mit Graphen verringert haben. Demnach passt die
Vorstellung, dass sich die RO° Domédnen von der Probe desorbieren eher als eine
Umorientierung dieser zu R+23° Domaéanen, da im letzten Fall das C-1s:Pt-4f Verhaltnis in
Abbildung 4.2 (b) konstant bleiben misste [4.5]. In weiteren Studien ware mit
raumauflésenden Methoden wie STM eine detailliertere Analysen der Domanenverteilung
moglich.

Die Stabilitat der einzelnen Domanen liefl8 sich in einem einfachen Modell durch die Orbital-
Uberlappung zwischen Substrat und Kohlenstoff, wie in Abbildung 7 in Referenz [4.5]
dargestellt, zumindest in qualitativer Weise begriinden. Bei dem Pt-Substrat wechselwirkt
jeweils ein 5d,: Orbital mit dem 2p, Orbital eines Kohlenstoffatoms. Der Grad des Uberlapps
ist dabei ein MaB fiir die Starke der kovalenten Bindung. Durch die schwache
Wechselwirkung zum Substrat und dem groflen Graphen-Substrat-Abstand ergibt sich, dass
die Pt 5d,2 und C 2p, Orbital nur tGberlappen, wenn die C-Atome direkt (iber einem Pt-Atom
liegen. Dies tritt genau an sogenannten Top-Positionen in der Uberstrukturzelle ein.
Demnach liegt auch nur fiir die Top-Positionen eine kovalente Bindung zum Substrat vor und
die Anhaftung der Domane findet hauptsachlich Giber diese statt. Fir die RO°-Domane gibt es
vier Top-Positionen bei einer Uberstrukturzelle von 64 Atomen. Da bei der R+23°-Domine
auch vier Top-Positionen bei nur 19 Atomen vorliegen, existieren pro Flache mehr Bindung-
en zum Substrat, und dies fihrt wahrscheinlich zu einer gréBeren Temperaturstabilitat die-
ser Domanen [4.5].

Zwischen einem Graphenfilm und einem Pt(111)-Substrat liegt eine schwache
Wechselwirkung vor, trotzdem konnte mit der Fliissigphasenabscheidung eine erfolgreiche
Graphensynthese auf diesem Substrat erreicht werden. Wegen der schwachen
Wechselwirkung war jedoch eine lange Heizzeit und eine hohe Temperatur notwendig; die
CVD-Prozesse werden bei hoheren Temperaturen durchgefiihrt, so dass eine kleine Dosis
genugt, die bei hohem Druck in wenigen Sekunden erreicht ist [4.9]. Wiirde nach der
Flissigphasenabscheidung direkt bei ~1000 K getempert, ware wohl auch diese Methode
deutlich schneller und effektiver, wobei hier explizit darauf verzichtet wurde, um die
Temperaturabhangigkeit der Domanenverteilung zu untersuchen.

Ni(111)

Das Graphenwachstum wurde auf Ni(111)-Oberflichen des  Schichtsystems
Ni(111)/YSZ/Si(111) untersucht. Auch hier wurde dhnlich wie im Fall des Rh(111) der CVD-
Prozess mit dem LPD-Verfahren verglichen, wobei als Precursoren Propen bzw. Aceton
verwendet wurden.

Nach dem CVD-Verfahren ergab die XPS-Messung ein Verhdltnis von atomarem Kohlenstoff
zu Nickel von 0.77 (C-1s : Ni-2p). Dieser Wert war fast doppelt so grof? wie bei Graphen auf
Rhodium (C-1s : Rh-3d = 0.41) [4.5]. Jedoch resultierte dieser hohe Wert von der geringeren
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freien Weglange der Ni-2p Elektronen in dem Graphenfilm sowie dem Nickel-Substrat selbst
und nicht etwa von einem deutlich hoheren Kohlenstoffgehalt an der Probenoberflache. Ein
weiteres Resultat war, dass die Probenoberflaiche — im Rahmen der Messgenauigkeit — frei
von Sauerstoff war. Bei einer Fermi-Flache (FSM) lagen an den sechs Dirac-Punkten bei
1.703 A Intensitdtsmaxima vor. Der Nachweis von Graphen war damit erfolgt. Allerdings
konnte wiederum die energetische Auflosung des vorhandenen Aufbaus keinen Riickschluss
auf die Dotierung des Graphens liefern [4.5].

Mit LEED wurden Beugungsbilder vor und nach der CVD-Synthese gemessen und diese
waren bezuglich der Reflexlage aufgrund der nahezu identischen Gitterkonstanten der
Ni(111)-Oberflache und des Graphens nicht voneinander zu unterscheiden. Das Vorliegen
eines Graphenfilmes auf dem Ni(111) Substrat zeigte sich nur durch eine Umkehrung des
Intensitatsverhaltnisses zwischen den (0,0) und (1,0) Reflexen. Das Fehlen von Satelliten-
Reflexen, wie sie bei dem Vorliegen von Graphen auf den anderen bereits diskutierten
Substraten auftraten, konnte durch das Vorliegen einer 1x1 Uberstruktur (wegen nahezu
gleichen Gitterkonstanten) erklart werden.

Abbildung 14 in Referenz [4.5] zeigt die XPD-basierte winkelabhdngige Dampfung des Ni-2p
Signals durch den Graphenfilm. Die Modellierung der gemessenen Dampfung ergab
entweder eine homogene Filmdicke von 1.25 Monolagen Graphen oder inhomogene Filme,
z.B. eine halbe Bedeckung der Ni-Probenoberfliche mit 2.5 Monolagen. Bei den
inhomogenen Filmen standen die gemessenen und modellierten Dampfungswerte fiir groRe
0-Winkel im Widerspruch, daher ist von einem relativ homogenen Graphenfilm von etwa
einer Monolage und einer grol¥flachigen Substratbedeckung auszugehen. [4.5].

Zusatzlich wurde die Graphenpraparation auf Ni(111) auch mit der Flussigphasen-
abscheidung LPD getestet. Dabei lag auch nach dem Tempern der Probe auf etwa 1000 K
noch Sauerstoff vor. Auch wenn dessen Konzentration gering war (auf ein Sauerstoffatom
kamen 7 bis 10 Kohlenstoffatome) geniligte diese Verunreinigung, um ein reines
Graphenwachstum zu verhindern. Die LEED-Darstellungen zeigten mitunter Uberstrukturen
von Sauerstoff und/oder eine Carbid-Phase, siehe Abbildung 12 in [4.5]. Durch die 1x1
Uberstruktur lagen bei den LEED-Daten die Ni(111) und Graphene Reflexe libereinander und
ein Nachweis von Graphen war nicht direkt moglich. Trotz der Uberstrukturen von Sauerstoff
und/oder Carbid-Phase konnten in diesen Fallen auch Graphen-Strukturen vorgelegen
haben. Bei einer Probe war der Nachweis von Graphen gelungen, dieser wird am Ende des
folgenden Exkurses dargestellt.

Exkurs: Transfer von Graphen auf einen Isolator

Das erfolgreiche Graphenwachstum auf Nickel durch eine CVD-Synthese fand auf einer
lediglich 150 nm dicken Ni(111) Schicht statt, unter der sich ein dinner Isolator Film befand.
Dieser Isolator-Film war Yttria stabilisiertes Zirkonoxid und wird im Folgenden als YSZ-Film
bezeichnet. Die Schichtenabfolge der Probe kann demnach als Graphen/Ni(111)/YSZ/Si(111)
beschrieben werden. Durch das Atzen dieser Probe mit FeCl; wurde die Nickel-Schicht
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aufgeldst und der Graphenfilm blieb auf der YSZ-Schicht liegen. Da YSZ ein Isolator ist, wurde

durch das Atzen ein Transfer des Graphens auf einen Isolator durchgefiihrt.

(a) Ni(111) (b) Graphen auf Ni(111)  (c) Graphen auf YSZ

2r
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Abbildung 4.3: Fermi-Flache (He-I, i® = 21.2 eV) von (a) Ni(111) und Graphen auf (b) Ni(111)
und (c) nach dem Transfer auf YSZ. Die Synthese erfolgte mittels des CVD-Prozesses. Nach
[4.14].
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Abbildung 4.4: Graphen auf YSZ. (a) Ausschnitt der Fermi-Flache (He-l, 7o = 21.2 eV) und
(b) LEED-Halbraumscan von Graphen auf YSZ. Die Praparation des Graphens erfolgte zu-
nachst mittels Flissigphasenabscheidung auf einem Nickelfilm mit anschlieBendem Transfer auf
YSZ. Die Beugungsmaxima bzw. die Anteile der Dirac-Punkte von R0° und R+24°-Graphen-
Domanen sind durch Pfeile (griin bzw. rot) hervorgehoben. Daten entnommen aus [4.14,4.15].

Der Nickel-Film wurde durch das Atzen vollstindig entfernt, da mit XPS der atomare Nickel-
Anteil bei nur einem Promille und damit nahe der an Detektionsgrenze lag. Desweiteren
wurden mit XPS Kohlenstoff und die Elemente O, Zr, Y nachgewiesen, wobei letztere die
Bestandteile der YSZ-Schicht sind. Ein Graphenfilm lag offensichtlich vor, da bei der Fermi-
Flache Intensitatsmaxima an den Dirac-Punkten zu erkennen waren, siehe in Abbildung 4.3
(c). Im Gegensatz zu den Fermi-Flichen von Graphen auf Ubergangsmetallen, waren diese
Fermi-Flache untergrundsfrei, d.h. es lagen keine Intensitatsbeitrage vom Substrat vor, da
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YSZ als Isolator keine Zustandsdichten bei der Fermi-Energie aufweist. Die auf YSZ liegende
Graphenschicht kann somit als freistehend angesehen werden. Es liegt also eine Situation
vor, wie sie fir Anwendungen in der Nanoelektronik bendtigt wird.

Eine Nickel-Probe, auf der mittels der LPD-Methode versucht wurde eine Graphen-Schicht zu
praparieren, wurde ebenfalls gedtzt und so die Nickel-Schicht entfernt. Das LEED-
Beugungsbild vor dem Atzen zeigte Reflexe vom Nickel-Substrat und zusitzliche R+24°-
Doménen von Graphen. Desweiteren konnte das Vorliegen von RO0°-Graphendomanen
alleine auf Basis der LEED-Daten nicht ausgeschlossen werden, da deren Reflex mit dem
Substratreflex Ubereinstimmt. Nach dem Atzen wurden im LEED-Beugungsbild, siehe
Abbildung 4.4 (b), weitere Reflexe sichtbar, die durch die groRere Einheitszelle der YSZ-
Schicht bedingt waren. Da weiterhin die RO° und R+24°-Reflexe erkennbar waren, obwohl
kein Nickel mehr vorhanden war, konnten diese Reflexe dem Graphen zugeordnet werden.
Die Existenz von RO°-Graphendomanen wird auch zweifelsfrei durch die Beobachtung der
entsprechenden Dirac-Punkte im FSM belegt, siehe Abbildung 4.4 (a).

Mit der Flissigphasenabscheidung ist somit auch ein Graphenwachstum auf Nickel moglich.
Hier wurden allerdings im Gegensatz zum CVD-Prozess mehrere Domanenorientierungen
beobachtet, daher war der Graphenfilm nicht ausschliel§lich zum Substratgitter ausgerichtet.
Da nach jeder durchgefiihrten Flussigphasenabscheidung auf Nickel die LEED-Beugungsbilder
sehr unterschiedlich aussahen und sich durch die unerwiinschten Uberstrukturen von
Sauerstoff und/oder zusatzlichen Carbid-Phasen auszeichneten, ist bei dem sauerstoffaffinen
Nickel Substrat die Flussigphasenabscheidung nicht bzw. nur bedingt zu empfehlen. Der
CVD-Prozess liefert hier bessere und vor allem reproduzierbare Ergebnisse. Der gezeigte
Transferprozess auf der Basis von CVD-prapariertem Graphen auf Ni(111) ist ideal fir
elektronische Anwendungen.

Ir(111)

Desweiteren umfasst diese Publikation [4.5] das Graphenwachstum auf Iridium mittels der
Flussigphasenabscheidung, fiir Details sei auf die vorangehende Publikation [4.2] verwiesen.
Zusatzlich wurde in Referenz [4.5] die Frage untersucht, ob es bei dem LPD-Verfahren auller
dem Splilvorgang mit dem Precursor Aceton eine weitere Kohlenstoffquelle geben konnte.
Dazu wurden alle Schritte analog zu einem LPD-Verfahren durchgefiihrt mit dem
Unterschied, dass die Probe nicht mit einem Precursor gesplilt wurde. Dies wurde an einem
Ir-Substrat als Modellsystem durchgefiihrt. Ausgangspunkt war eine atomar saubere Ir-
Probe. Nachdem die Probe zehn Sekunden ex situ war, d.h. eine Zeitspanne, die sonst fiir das
Spilen mit dem Precursor bendtigt wird, ergab eine XPS Messung einen hohen Sauerstoff-
Gehalt von 20%, wobei sich das Kohlenstoff-Signal allerdings nur marginal um 1% erhohte.
Daher bildete sich wahrend der zehn Sekunden in ex situ wahrscheinlich ein Wasserfilm auf
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der Probenoberfliche. Ein Tempern der Probe bei 925K reduzierte den vorliegenden
Sauerstoff-Gehalt; sowohl der Sauerstoff- als auch der Kohlenstoff-Gehalt lagen
anschliefend bei 5 at-%. Da fir eine Graphen-Monolage 35 at-% Kohlenstoff notwendig ist,
die z.B. mit der LPD-Methode und dem Precursor Aceton erreicht wurde, fehlte ohne den
Precursor die eigentliche Kohlenstoffquelle. Auch im LEED-Beugungsbild fehlten die fiir
Graphen typischen Reflexe. Die quantitative Analyse der LEED-Intensititen ergab eine
Obergrenze von 0.01-0.02 Monolagen Graphen fir diesen ,,Carbon from elsewhere“-Test.

Somit konnte ein Graphenwachstum durch weitere Kohlenstoffquellen ausgeschlossen
werden, insbesondere gilt dies fiur intrinsischen Kohlenstoff (d.h. in dem Probenvolumen
geloster Kohlenstoff) [4.5].

Zusammenfassend lassen sich die Ergebnisse der Arbeit [4.5] derart einordnen, dass die
Flissigphasenabscheidung ein erfolgreiches Syntheseverfahren fir Graphen auf einer
Vielzahl von Substraten (Rh(111), Ir(111), Pt(111)) darstellt. Durch die Metalloberflache als
Katalysator findet eine Zersetzung des Precursors beim Tempern im UHV statt. Nach
Referenz [4.1] sind in Abhangigkeit der Tempertemperatur mehrere Wachstumsphasen zu
unterscheiden, so genligen bei Rh(111) bereits ~600 K, um eine vollstandige Desorption von
Sauerstoffverbindungen herbeizurufen und erst bei 900 bis 1000 K formiert sich der
Kohlenstoff zu einem Graphen-Gitter. Ein direkter Vergleich der Graphenfilme auf Rh(111),
die mittels des CVD-Prozesses bzw. der Flissigphasenabscheidung synthetisiert wurden,
offenbarte keine wesentlichen Unterschiede. Auch fiir die Flissigphasenabscheidung von
Graphen auf Ir(111) und Pt(111) sind die Beugungsbilder in Ubereinstimmung mit den
Graphenfilmen, die von anderen Gruppen mit dem CVD-Prozess hergestellt wurden [4.5].
Daher stellt die Flissigphasenabscheidung eine Alternative zum CVD-Prozess dar, deren
Vorteile u.a. im abschliefenden Kapitel skizziert werden.
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4.3 Graphenwachstum durch Kohlenstoffzufuhr mittels eines
Fingerabdrucks

e Graphene from fingerprints: Exhausting the performance of liquid precursor
deposition
F. Mdller, S. Grandthyll, S. Gsell, M. Weinl, M. Schreck, K. Jacobs

Langmuir 30 (2014) 6114
APPENDIX A.3

Ausgangspunkt fir diese Publikation war die erfolgreiche Graphen-Synthese durch die
Methode der Flissigphasenabscheidung auf einer Vielzahl von Metallsubstraten wie
Rhodium [4.1], Iridium [4.2] und Platin [4.5]. Bei dieser Praparationsmethode wurden als
Precursoren Losungsmittel mit dem Ublichen Laborstandard bzgl. der chemischen Reinheit
verwendet. Da fir den CVD-Prozess bereits bekannt war, dass dieser auch durch das
Verdampfen von sehr ,exotischen” Kohlenstoffquellen, wie z.B. Kunststoffe, Gras,
Schokolade oder anderen Abfall- oder Alltagsprodukten, zu einem Graphenwachstum fiihrt
[4.16], stellte sich die Frage, ob auch bei der Methode der Fliissigphasenabscheidung auf
beliebige Kohlenstoffquellen zuriickgegriffen werden kann. Um die Flissigphasenabscheid-
ung unter sehr extremen Ausgangsbedingungen zu testen, wurde in der vorliegenden Arbeit
,Graphene from fingerprints: Exhausting the performance of liquid precursor deposition” ein
Precursor verwendet, der in Ublichen Experimenten (vor allem in der Oberflachenphysik)
eher ein Tabu darstellt, namlich ein menschlicher Fingerabdruck. Durch leichtes Beriihren
der Probenoberflache wird somit ein Gemisch aus einer Vielzahl von unterschiedlichen bio-
chemischen Kohlenstoffverbindungen (Fettsauren, Ascorbinsdure, Harnsaure usw.) sowie im
SchweiR enthaltene Salze und Wasser auf die Probe aufgebracht.

Das Graphenwachstum mittels des LPD-Verfahrens unter Verwendung des Fingerabdrucks
als Kohlenstoffquelle wurde auf zwei unterschiedlichen Substraten, Rh(111) und Ir(111),
durchgefihrt und mit entsprechenden Referenzmessungen unter Verwendung der
synthetischen Precursoren Acetaldehyd und Aceton verglichen. Die Tatsache, dass nahezu
deckungsgleiches Datenmaterial vorliegt, ldsst die Schlussfolgerung zu, dass die Wahl des
Precursors und damit insbesondere die chemische Reinheit des verwendeten Losungsmittels
fiir die FlUssigphasenabscheidung nur eine untergeordnete Rolle spielt, d.h. die primare
Aufgabe des Precursor besteht lediglich darin, Kohlenstoff zur Verfligung zu stellen [4.17].

Die Daten fiir die Flissigphasenabscheidung auf Rhodium auf Basis des Precursors
Acetaldehyd und die Graphen-Synthese durch einen Fingerabdruck wurden der Referenz
[4.1] entnommen. Desweiteren wurde das Graphenwachstum durch einen Fingerabdruck
auch fir das Substrat Iridium Ir(111) gezeigt und mit dem Resultat der
Flissigphasenabscheidung mit dem synthetischen Precursor Aceton verglichen [4.18].
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Abbildung 4.5: (a) XPS Ubersichtsspektrum einer atomar sauberen Ir(111)/YSZ/Si(111)-Probe
bzw. nach der Graphen-Synthese durch einen Fingerabdruck. (b) Die Sauerstoff- und (c) die
Kohlenstoff-Spektren fir die Praparation mittels Flissigphasenabscheidung des Precursors
Aceton (oben) und des Fingerabdrucks (unten), jeweils nach einem Tempern auf 1000 K. Nach

[4.54.14,4.18].

In Referenz [4.1]

wurde

nach dem Aufbringen des
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auf der

Rh(111)/YSZ/Si(111)-Probe und kurzem Ausgasen diese auf eine Temperatur von etwa
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1000 K geheizt. Danach zeigten die XPS Daten keine Signale von O, Na, Cl oder N; siehe
Abbildung 2 in [4.18]. Das Fehlen dieser fiir biologische Verbindungen typischen Elemente ist
ein Hinweis auf eine Zersetzung der biologischen Verbindungen. Die chemische
Zusammensetzung dieser Probe glich der Graphen Probe, die mittels des synthetischen
Precursors Acetaldehyd im LPD-Verfahren synthetisiert wurde.

Ebenso wurde ein Fingerabdruck auf Iridium untersucht. Hier jedoch wurde zunachst die
Ir(111)/YSZ/Si(111)-Probe im UHV durch Zyklen von Argon-Sputtern und Heizen gereinigt,
um ein spateres Graphenwachstum durch intrinsischen Kohlenstoff auszuschliefen. Nach
der Dekorierung der Probenoberflaiche mit einem Fingerabdruck folgte eine zwdlfstiindige
Ausgasphase im Vakuum. Daran schloss sich ein Heizprozess an, dazu wurde die Proben-
temperatur in Schritten von 50 bis 100 K auf etwa 1000 K erhoht [4.18]. Eine XPS Messung
ergab, dass auch hier die Elemente Na, Cl und N unterhalb der Detektionsgrenze lagen, siehe
Abbildung 4.5 (a). Analog zur Flissigphasenabscheidung mit Aceton lag auch bei dem
Fingerabdruck nach dem Tempern auf ungefdhr 1000 K kein Sauerstoff mehr vor, wie in
Abbildung 4.5 (b) gezeigt. Der C-1s Peak hatte eine vergleichbare Intensitdt wie das C-1s
Signal einer Probe, die mit der Flissigphasenabscheidung durch Aceton prdpariert wurde
und ebenfalls getempert wurde.

Um Graphen nachzuweisen wurde die Ordnung an der Probenoberfliche mittels LEED-
Beugung untersucht. So wurde in Referenz [4.1] anhand der beobachteten Uberstruktur-
reflexe nachgewiesen, dass das Tempern nach dem Aufbringen eines menschlichen
Fingerabdrucks auf eine Rhodium Oberfliche zu Graphen fiihrte. Analog wurde fir den
Fingerabdruck auf einem Iridium Substrat verfahren und nach dem Tempern zeigten die
Satelliten-Reflexe das Vorliegen von Graphen [4.18].

Unabhdngig, ob der Kohlenstoff mittels Flissigphasenabscheidung mit dem Precursor
Aceton oder mit dem Fingerabdruck erfolgte, ergab sich nach dem Tempern auf etwa 1000 K
Satellitenreflexe und aus deren Position lieR sich auf das Vorliegen von Graphen schlieRen.
Es lag eine 10x10/9x9-Uberstrukturzelle vor. In beiden Fillen sind die Beugungsdaten sehr
ahnlich, insbesondere stimmen die Positionen der Reflexe liberein, dies ist in Abbildung 4.6
dargestellt. Zusatzlich wurde eine Differenzenbildung der beiden Messungen durchgefiihrt;
da unterschiedliche Schrittweiten verwendet wurden, fand hierfiir zunachst eine Mittelung
Uber drei Kandle (Ag/bio Positionen) statt. Unterschiede in der Qualitdt und GroRe der
Graphen-Domadnen, sowie deren Bedeckungsgrand spiegeln sich nur in den Intensitaten
wider [4.19]. Da die Intensitatsunterschiede zwischen den beiden Proben — und damit den
beiden Verfahren — sehr gering ausfallen, ist von einer dhnlichen Qualitat des Graphenfilms
in beiden Fallen auszugehen.
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Abbildung 4.6: LEED-Profile (Eq=45 eV) fir Graphen auf Ir(111)/YSZ/Si(111) entlang der [112]-

Richtung. Geringe Unterschiede liegen bei den betrachteten Féllen vor: Aceton bzw. Finger-

abdruck als Precursor. Differenz Gber drei Kanale gemittelt, wobei die Aceton-Kurve mit 0.9

skaliert wurde. Nach [4.18].
Fir das Rhodium- und Iridiumsubstrat ergaben die XPD-Messungen der Substratsignale eine
Dampfung durch die Graphenschicht, die etwa einer Monolagen-Bedeckung entsprach, siehe
Abbildung 4 in [4.18]. Zusatzlich wurde fir Graphen auf Iridium auch die Fermi-Flache ge-
messen, siehe Abbildung 5 in [4.18]. Da in dieser Fermi-Flache Intensitatsmaxima an den
sechs Dirac-Punkten deutlich erkennbar waren, diente diese Messung als weiterer Nachweis
fiir das Vorliegen von Graphen [4.18].

In der vorliegenden Publikation wurde das Wachstum von Graphen durch eine
Kontamination der Probenoberflaiche mit einem Fingerabdruck durchgefiihrt. Bereits in der
Referenz [4.16] wurde ein Graphenwachstum aus ungewdhnlichen Kohlenstoffquellen (z.B.
Schokolade, Insekt) gezeigt, aber diese befanden sich auf der Probenriickseite wihrend das
Graphenwachstum auf der Vorderseite der Probe untersucht wurde. Hier wurde die
Kontamination durch einen Fingerabdruck direkt auf der Seite der Probe aufgebracht, auf
der anschliefend das Graphen detektiert wurde. Die Erkenntnis von den Experimenten zum
Fingerabdruck war, dass das Graphen nicht nur durch Kohlenstoffquellen jeglicher Art
wachst, sondern sich auch — hier fur einen Fingerabdruck nachgewiesen — aus einer
Kontamination auf der Probenoberflache selbst organisiert [4.18].

Da anhand des Datenmaterials nicht zu erkennen war, durch welchen Precursor — Finger-
abdruck oder Aceton bzw. Acetaldehyd — ein Graphenfilm entsteht, muss die Selbst-
organisation zu einem Graphenfilm sehr unempfindlich beziiglich der Wahl des eingesetzten
Precursors sein. Fir die Graphen-Synthese mittels der Fllssigphasenabscheidung wurde
bereits oben diskutiert, dass ein kohlenstoffhaltiger Precursor notwendig ist. Diese
Extremtests mit den Fingerabdriicken demonstrieren die Robustheit der Methode der
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Flissigphasenabscheidung. Daher lasst sich folgern, dass eine chemische Reinheit des
synthetischen Precursors bei Flissigphasenabscheidung keine zwingende Randbedingung
darstellt.

4.4 Graphenwachstum auf Ag(001) mit der LPD Methode

e Liquid-source growth of graphene on Ag(001)
S.Grandthyll, K. Jacobs, F. Miiller

Phys.Status Solidi B, 8 (2015) 1689
APPENDIX A.4

Nachdem in den vorangegangenen Arbeiten dargelegt wurde, dass das Graphenwachstum
durch die Methode der Flissigphasenabscheidung (LPD) nahezu gleichwertige Ergebnisse
liefert wie im Falle des klassischen CVD-Verfahrens [4.2,4.5], stellte sich die Frage, inwieweit
die Notwendigkeit fur das alternative LPD-Verfahren bestehe, zumal das LPD-Verfahren fir
sauerstoffaffine Oberflachen wie Ni(111) eher ungeeignet ist. In der Arbeit , Liquid-source
growth of graphene on Ag(001)”“ konnte gezeigt werden, dass das LPD-Verfahren dem CVD-
Verfahren genau dann Uberlegen ist, wenn ein Graphenwachstum auf Oberflachen mit der
geringsten Graphen-Metall-Wechselwirkung (d.h. kaum kovalente, sondern hauptsachlich
Van-der-Waals-artige Grenzflachenbindungen) angestrebt wird. Solche Systeme sind
besonders fir Transferprozesse auf z.B. Isolatoroberflichen von grofRem Interesse, da
weniger starke Grenzflaichenbindungen die Gefahr einer transfer-induzierter Defektbildung
mindern. In der vorliegenden Studie wurde die Ag(001)-Oberflaiche als Modellsystem
gewdhlt, um das Graphenwachstum mittels LPD (Precursor: Aceton) und mittels CVD
(Precursor: Propen) direkt zu vergleichen.

Die hierbei erzielten Ergebnisse lassen sich wie folgt zusammenfassen:

Silber stellt ein sehr schwach wechselwirkendes Substrat fiir Graphen dar. Dies bedingt auch
mittelbar einen sehr geringen Haftkoeffizient. Daher wurde nur eine marginale Kohlenstoff-
aufnahme wahrend eines CVD-Prozesses erwartet. Um dies zu Uberprifen, wurden zunachst
CVD-Prozesse mit dem Precursor Propen auf einer Ag(001)-Oberflache durchgefihrt. In
einem ersten Schritt wurde eine Dosis von 450 L zugefiihrt, dieser Wert war bereits doppelt
bzw. vier Mal so hoch wie die notwendigen Dosen fiir eine Graphen-Synthese auf Rh(111)
bzw. Ni(111). Nach diesem Schritt waren jedoch keine Spuren von abgeschiedenem
Kohlenstoff zu erkennen. Da sich auch nach einer Zugabe des Precursors von insgesamt
7100 L kein Kohlenstoff auf der Probenoberflache abschied, war kein Graphenwachstum

| 77



78 |

Synthese von Graphenfilmen unter Verwendung der Flissigphasenabscheidung

moglich. Damit musste der CVD-Prozess als ungeeignet fir die Praparation von Graphen auf
Ag(001) angesehen werden.

Eine aufwendige Alternative, um Kohlenstoff gezielt auf die Probenoberflache aufzubringen,
stellt das direkte Aufdampfen von Kohlenstoff dar. Mittels Elektronenstrahlverdampfen
eines Kohlenstoffstabes im UHV konnten Kiraly et al. ein Graphenwachstum auf Ag(111)
realisieren [4.20].

Als Alternativmethode zur Graphensynthese auf Ag (hier in (001)-Orientierung) wurde die
Flissigphasenabscheidung LPD getestet. Mit XPS wurde das atomare Kohlenstoff zu Silber-
Verhaltnis nach den Flissigphasenabscheidungen und jedem darauffolgenden Heizschritt
bestimmt, siehe Abbildung 2 in [4.21]. Dieses Verhaltnis sollte bei 0.36 fiir eine Monolage
Graphen liegen. Nach einem ersten Spilen mit Aceton wurden Sauerstoff und Kohlenstoff
auf der Probenoberflaiche nachgewiesen. Hatte der Kohlenstoff vollstandig zu Graphen
geordnet werden konnen, héatte dies vier Monolagen entsprochen. Durch ein moderates
Tempern bei etwa 660 K konnte der Sauerstoff eliminiert werden, dabei reduzierte sich auch
der Kohlenstoff. In der Art, dass nur noch weniger als eine halbe Monolage vorlag. Um eine
vollstandige Bedeckung der Probenoberflaiche mit Kohlenstoff wieder herzustellen, wurde
ein zweites Spllen mit Aceton durchgefiuhrt. Bei diesem Vorgang erhohte sich der
Kohlenstoff-Anteil merklich, so dass dieser fiir etwa 25 Monolagen Graphen ausgereicht
hatte. Durch Tempern der Probe bis auf 830 K wurde der Kohlenstoff wieder reduziert,
wobei die verbleibende Menge dann fast einer Monolagenbedeckung entsprach. Nach
diesem Tempern lag wie zuvor kein Sauerstoff mehr vor [4.21]. Die Probentemperatur
wurde im Vergleich zu den Substraten Rhodium und Iridium so niedrig gewahlt, weil Silber
im Vakuum einen sehr geringen Dampfdruck hat und bereits bei moderaten Temperaturen
verdampft.

Der Nachweis, dass der Kohlenstoff geordnet als Graphen vorlag, wurde mit einer LEED-
Halbraum-Messung durchgefihrt. Die beschriebene Prdparation durch die zweifache
Flissigphasenabscheidung resultierte in einer Ringstruktur, siehe Abbildung 3 (b) in [4.21].
Der Radius dieses Ringes bezliglich der Lage der Substrat-Spots passte zur Gitterkonstanten
von Graphen. Zusammen mit dem Vorliegen von nur Kohlenstoff an der Probenoberflache
war durch dieses Beugungsbild ein zumindest indirekter Nachweis von Graphen erfolgt.

Das Vorliegen eines Ringes im Gegensatz zu diskreten Spots, wie bei den Substraten
Rhodium und Iridium, war eine Besonderheit dieses extrem schwach wechselwirkenden
Substrats. Durch die geringe Graphen-Ag(001)-Wechselwirkung fand ein von
unterschiedlichen lokalen atomaren Konfigurationen hinsichtlich der relativen C-Ag
Positionen unabhdngiger Wachstumsprozess des Graphens statt, so dass die einzelnen
Graphen-Domadnen keine einheitliche azimutale Orientierung beziglich des Substratgitters
aufwiesen.

Fir Boronitren h-BN auf Ag(111) wurden solche Ring-Strukturen in den LEED-
Beugungsbildern beobachtet, bekanntermaBen werden diese durch die beliebige azimutale
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Verteilung der einzelnen Domé&nen erzeugt [4.22]. Das Auftreten dieser Verteilung wird mit
einer AbstofRung des h-BN vom Ag(111)-Substrat begriindet, so dass der h-BN Film nur durch
Van-der-Waals artige Wechselwirkungen auf der Probenoberflache haftet. Aus dem Fehlen
von kovalenten Bindungen zum Substrat folgt, dass die einzelnen h-BN Doménen sich nicht
an dem Ag(111)-Substratgitter ausrichten, sondern als azimutale Verteilung vorliegen [4.22].
Diese Erklarung wurde fiir Graphen auf Ag(001) Ubernommen: Eine sehr schwache
Wechselwirkung zwischen dem Graphen und dem Ag(001)-Substrat fiihrte zu einem
isotropen Graphenwachstum, das durch die zufdllig azimutal ausgerichteten Domadnen
beobachtet wurde.

Auch die Fermi-Flache der Graphen-Probe zeigten demzufolge eine Ringstruktur, siehe
Abbildung 4 in [4.21]. Der Abstand der Dirac-Punkte zum Zentrum der Brillouin-Zone betragt

|F—K|>=3a4—n und entspricht 1.703 A™. Der beobachtete Ring stimmte im Radius mit
Graphen

diesem Wert iberein. Daher bestand der Ring aus den Maxima der Dirac-Punkte, die wegen
der azimutalen Verteilung der einzelnen Domadnen nicht als Punkte sondern als Ring
ausgeschmiert vorlagen. Die beobachteten Intensitdtsmaxima der Ringstruktur zeigten ein
Beriihren des Leitungs- und Valenzbandes nahe der Fermi-Energie. Das Vorliegen dieser
elektronischen Struktur bei diesem Radius ist charakteristisch fir Graphen und bestatigte
das Vorhanden des Graphenfilms [4.21].

Die Ergebnisse der Arbeit [4.21] lassen sich folgendermaRen zusammenfassen:

Das Wachstum von Graphen auf Ag(001) ist mit einem CVD-Prozess nicht moglich. Die
Synthese durch die Methode der Flissigphasenabscheidung liefert jedoch eine Graphen-
Monolage. Dabei tritt durch die schwache Wechselwirkung zwischen Graphen und dem
Substrat ein isotropes Wachstum auf, d.h. die einzelnen Graphen-Domanen haben keine
Vorzugsorientierung zum Substrat-Gitter. Desweiteren sind keine Verunreinigungen
vorhanden, so ist der Graphenfilm frei von Sauerstoff. Dieses System ist geeignet, um
zunachst Graphenfilme durch die katalytische Wirkung des Substrats auf dessen Oberflache
unter Umgehung der geringen Haftungskoeffizienten fiir die Kohlenstoffaufnahme aus der
Gasphase wachsen zu lassen, um sie anschlieBend von diesem zu l6sen und auf einen
Isolator zu transferieren. Durch die sehr schwache Wechselwirkung zwischen Ag(001)-
Oberflache und Graphen sind dabei deutlich weniger Transfer-induzierte Defekte zu
erwarten als bei stark wechselwirkenden Ubergangsmetalloberflachen.

Die Flussigphasenabscheidung ist demnach eine Methode, um erfolgreich Graphen auf
vielen Ubergangsmetallen zu praparieren und sie liefert nicht nur gleichwertige Ergebnisse
wie ein CVD-Prozess, sondern sie ist besonders bei schwach-wechselwirkenden Systemen —
wie hier flr Graphen auf Ag(001) gezeigt — einem CVD-Prozess Uberlegen.
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4.5 Boronitren auf Ag(001)

e Monolayer formation of hexagonal boron nitride on Ag(001)
F. Miller, S. Grandthyll
Surface Science 617 (2013) 207
APPENDIX A.5

Nachdem die Graphen-Synthese auf Ag(001) — im Gegensatz zu starker wechselwirkenden
Substraten — eine besondere Eigenschaft zeigte, namlich ein isotropes Wachstum, das sich
durch das Fehlen einer Ausrichtung der einzelnen Graphen-Domanen zum Substratgitter
dullerte, stellte sich die Frage, ob dieses Phanomen neben Graphen auch fiir Boronitren
eintreten wiirde. Diese Fragestellung ist besonders vor dem Hintergrund von Interesse, dass
bereits Boronitren auf Ag(111) ein isotropes Wachstum mit einer statistischen Verteilung der
azimutalen Ausrichtung der einzelnen Boronitren-Domanen gezeigt worden war [4.22]. Der
in [4.22] postulierte fehlende Einfluss der Kristallorientierung des Silber-Substrats auf die
azimutale Orientierung des Boronitren-Films wurde durch die Prdparation von Boronitren
auf Ag(001) im Rahmen der Arbeit ,,Monolayer formation of hexagonal boron nitride on
Ag(001)" bestatigt.

Dabei wurde analog zur Ag(111)-Oberflache ein isotropes Wachstum festgestellt, dass sich in
einer statistisch verteilten Azimutal-Richtung der einzelnen Boronitren-Doméanen dullerte,
wobei der Nachweis durch eine ringartige Struktur in den LEED-Beugungsdaten erfolgte,
siehe Abbildung 5 in Referenz [4.23]. Damit wurde die Hypothese bestatigt, dass die
schwache Wechselwirkung zwischen Silber-Substrat und einem Boronitren-Film die Ursache
des vorliegenden isotropen Wachstums des Films ist, demnach spielt die Kristallorientierung
des Silber-Substrats nur eine untergeordnete Rolle fiir die vorliegende Domanenverteilung.

Der Boronitren-Film auf Ag(001) wurde wie folgt prapariert:

Zunachst wurde ein Ag(001) Einkristall durch Zyklen von Argon Sputtern und Heizen in einen
atomar sauberen Zustand Uberfiihrt, der durch eine XPS-Messung verifiziert wurde. In
flinfzehn CVD-Prozessen wurden insgesamt 10 000 L Borazin auf dieser Probenoberflache
abgeschieden und nach jedem CVD-Prozess die chemische Zusammensetzung mittels XPS
bestimmt. Demnach blieb die Probenoberflache frei von Sauerstoff und Kohlenstoff. Die Bor-
und Stickstoff-Signale lagen bei Bindungsenergien von 190.8 eV bzw. 398.4 eV und die
Unterschiede zu bereits veroffentlichten Bindungsenergien von Boronitren auf anderen
Ubergangsmetallen [4.24-26] betrugen somit lediglich einen Messkanal (0.2 eV). Jedoch war
das Verhaltnis von Stickstoff- zu Bor-Atomen im Mittel bei 1.1 (N:B=11:10), siehe
Abbildung 2 in Referenz [4.23]. Bei Boronitren liegt ein 1:1 Verhdltnis vor und die
beobachtete Diskrepanz wurde auf eine Uberschitzung des gemessenen N-1s Signals
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aufgrund einer Uberlagerung mit Untergrundbeitrdgen des Ag-3d Dubletts zuriickgefiihrt.
Wahrend der ersten CVD-Prozesse wuchs der Bor- und Stickstoff-Gehalt, um ab einer
Gesamt-Dosis von 2100 L in eine Sattigung Uberzugehen. Ein LEED-Beugungsbild (Eq=45 eV)
nach 2500 L zeigte eine Ringstruktur, deren Radius zu der Gitterkonstanten von h-BN passte,
siehe Abbildung 5 in Referenz [4.23]. Durch Erhohung der primdren Energie auf 60 eV zeigte
das LEED-Beugungsbild weitere Ag-Reflexe und einen zweiten Ring, siehe Abbildung 6 in
Referenz [4.23]. Der Quotient der Radien der beiden Ringe betrug 1.75; mit einer
Abweichung von einem Prozent lag dieser Wert bei V3 ~ 1.73, der nur bei 2D-hexagonalen
Gittern — als Faktor zwischen den Positionen der (11)- und (10)-Reflexe — vorkommt. Somit
ergaben die LEED-Daten, dass ein hexagonales Gitter mit der h-BN Gitterkonstante vorlag.
Zusammen mit dem XPS Ergebnis, dass sich nur Bor und Stickstoff an der Probenoberflache
befanden, erfolgte der Nachweis von h-BN auf Ag(001).

Roth et al. hatten fir das Vorliegen einer Boronitren-Monolage auf einem Rh(111)-Substrat
mit XPS nach Normierung der Photoemissionsintensititen mit entsprechenden
Wirkungsquerschnitten [4.7] — also bezogen auf Atomprozent — gemessen, dass die Summe
von Bor- und Stickstoff in einer Relation von 0.43 zu einem Rh(111)-Substrat stand [4.6].
Wenn diese Relation vorliegt, |asst dass auf eine Monolage schlieRen.

Dieser Wert ist spezifisch fiir ein Rh(111)-Substrat. Bei anderen Substraten bleiben im Falle
einer Monolage nur die absoluten Intensitatssignale fiir Bor und Stickstoff gleich. Aber die
Intensitat von einem Substrat-Peak ist neben dem Wirkungsquerschnitt auch von der Anzahl
der Elektronen-Emitter abhangig, die u.a. von der Atomdichte bestimmt werden. Daher
fihren unterschiedliche Gitterkonstanten und Oberflaichen-Symmetrien, wie hier beim
Ubergang von einem Rh(111)- zu einem Ag(001)-Substrat, zu einem nicht berechenbaren
Einfluss der Intensitat eines Substrat-Peaks. Unberechenbare Einfliisse schlieRen z.B.
Unsicherheiten in der mittleren freien Wegldnge ein, da solche Unsicherheiten auch einen
erheblichen Einfluss darauf haben, welche Photoemissionsintensitdten von einem
bestimmten Orbital eines Substrats ausgehen. Jedoch kdnnen solche Einflisse relativ einfach
experimentell bestimmt werden, indem diese beiden Proben zuvor in einem atomar
sauberen Zustand (durch Argon Sputtern) unter identischen Bedingungen (z.B. gleiche
Probenflache) gemessen werden.

Nach der Normierung mit den Wirkungsquerschnitten [4.7] lag bei dem Ag-3d Peak die 1.22
fache Intensitat des Rh-3d Peaks vor, siehe Abbildung 3 in Referenz [4.23]. Die 0.43 Relation
von der Summe von Bor- und Stickstoff zu einem Rh(111)-Substrat wurde durch diesen 1.22
Faktor dividiert, um die neue Relation von 0.352 beziiglich des Ag(001)-Substrats zu
erhalten. Dieser Wert stimmte mit dem Sattigungswert (iberein, der ab der oben
angefiihrten Dosis von 2100 L beobachtet wurde. Demnach lag auf dem Ag(001)-Substrat ein
h-BN Film mit einer Monolage vor, der als Boronitren bezeichnet wird.
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Die Ergebnisse dieser Studie bestatigen somit die in [4.22] formulierten Hauptthesen:

Ein CVD-Prozess mit Borazin fiihrte zu einer Boronitren-Schicht auf Ag(001), dabei nahmen
die einzelnen h-BN Domanen keine bevorzugte Orientierung zum Silber-Substrat ein,
sondern diese wuchsen isotop; d.h. es lag das gleiche Verhalten vor wie fiir das Boronitren-
Wachstum auf Ag(111). Ahnlich wie im Falle des Ag(111) musste hier auch auf Ag(001) eine
hohe Precursor Dosis verwendet werden. Diese beiden Effekte, die hohe Dosis und die
fehlende Vorzugsrichtung der Domanen, sind auf das Fehlen von kovalenten Bindungen
zwischen h-BN und Silbersubstrat zurtickzufiihren, so dass das Boronitren lediglich durch die
schwachen Van-der-Waals Krafte auf dem Substrat gehalten wird. Das Fehlen von starken
Bindungen des Boronitren zum Substrat ldsst einen Transfer-Prozess plausibel erscheinen, so
dass eine Monolage frei stehendes h-BN einfach zu praparieren ware.

4.6 Verringerung des Abriebs durch Borierung

e Increasing the wear resistance by interstitial alloying with boron via chemical vapor
deposition
F. Mdiller, M. Lessel, S. Grandthyll, K. Jacobs, S. Hiifner, S. Gsell, M. Weinl, M. Schreck
Langmuir 29 (2013) 4543

Nachdem in den vorherigen Arbeiten die Synthese und Analyse von Graphen- und
Boronitren-Schichten im Vordergrund stand, wodurch eine Beschichtung der
Probenoberflache im Angstrém Bereich erreicht wird, fand in der Arbeit , Increasing the wear
resistance by interstitial alloying with boron via chemical vapor deposition" eine
Modifizierung der gesamten obersten Substratschicht (hier Rh, Filmdicke: 150 nm) durch
eine Borierung statt.

Die Parameter fiir die Borierung einer Rh(111)-Schicht eines Rh(111)/YSZ/Si(111) Substrats
durch einen CVD-Prozess unter Verwendung des Precursors Trimethylborat wurden der
Referenz [4.27] entnommen. In jener Referenz stellte die Borierung (lediglich) den ersten
Praparationsschritt eines Drei-Stufen-Prozesses dar, der eine alternative Boronitren-
Synthese ohne die sonst Ubliche Verwendung toxischer Chemikalien wie Borazin
ermoglichte. Diese Referenz enthielt die Hypothese, dass die beschriebene Borierung zu
einer Hartung des Rhodiums flihren kdnnte. Diese Fragestellung wurde in der vorliegenden
Arbeit , Increasing the wear resistance by interstitial alloying with boron via chemical vapor
deposition" aufgegriffen und mittels Abriebexperimenten im Detail untersucht. Die
Borierung des Rhodiums fiihrte tatsachlich zu einer Verringerung der Abtragsrate um 75%,
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d.h. die abriebbedingte Erosion ist demnach auf ein Viertel im Vergleich zu der
unbehandelten Rhodium Probe gefallen. Wiirden bei der Borierung die B-Atome nur bis zu
einer gewissen Tiefe eingebracht werden, so wiirde nach Erosion dieser Schicht die durch die
Hartung bedingte Schutzwirkung erloschen. Jedoch konnte nachgewiesen werden, dass
praktisch die gesamte Rh-Schicht boriert wurde und demnach ein langewahrender
Erosionsschutz vorliegt.

Die Synthese der borierten Rh-Probe erfolgte im UHV. Eine Rh(111)/YSZ/Si(111)-Probe —
wurde mehreren Zyklen von Argon Sputtern und Heizen unterzogen, dabei wurde ein
intrinsischer Kohlenstoff-Gehalt von 6.5% festgestellt, der als Carbid vorlag, und nicht
reduziert werden konnte. In Anlehnung an Referenz [4.27] erfolgte ein CVD-Prozess unter
Verwendung des Precursors Trimethylborat bei 800 K Probentemperatur und 4.4 x 10”7 mbar
fir 450 Sekunden (dies entspricht einer Dosis von 150 L). Mit einer XPS-Messung wurde das
Vorliegen von Bor (bei gleichzeitigen Fehlen von Sauerstoff) an der Probenoberflache
Uberprift und es lag eine Borierung der Rh-Probe vor, siehe Abbildung 2 in Referenz [4.28].

Sowohl zur Erzeugung von Grdben in der Probenoberflache als auch zur Vermessung der die
Abriebfestigkeit charakterisierenden Grabentiefe, wurde ein ex situ AFM verwendet. Es
wurde ein Federbalken (Cantilever) mit Diamantspitze benutzt (ND-DTIRS, Nanosciencies,
Phoenix, AZ USA), deren Radius unter 30 nm lag. Durch den polykristallinen Diamanten war
eine hohe Harte vorhanden, die einen Abrieb der Spitze verhinderte. Die Untersuchung der
borierten und unborierten Rh-Proben erfolgte nacheinander. Dafiir wurde die Spitze mit
geringer Wechselwirkung (d.h. kleiner set-point) Uber die jeweilige Probenoberflache
gerastert und fortlaufend ein Abbild an der gleichen Probenposition gemessen. Dabei blieb
die Probenoberflache erhalten, wie durch aufeinanderfolgende Messungen zu erkennen
war. Erst durch eine wesentlich groBere Kraft (d.h. groRer set-point) fand eine Modifikation
der Probenoberflache statt: Bei einer Normalkraft von 26(5) uN wurde die Probenoberflache
durch die Diamantspitze gekratzt und es entstanden Graben, deren Tiefe sich mit jedem
Kratzen, d.h. Uberfahren mit der Diamantspitze, erhdhte. Fiir die unbehandelte Rh-Probe lag
im Mittel ein Aushub des Grabens von etwa 9 A pro Kratzvorgang vor. Die zweite, borierte
Rh-Probe zeigte in diesem Zusammenhang nur eine mittlere Vertiefung von 2 A, d.h. die
Borierung fiihrte zu einer Verringerung des Abtrags um 75%, siehe Abbildung 7 in Referenz
[4.28]. Die in Referenz [4.27] aufgestellte Hypothese, dass dieses Prdparationsverfahren zur
Hartung der Rh-Probe dienen kann, wurde bestatigt.

Eine Extrapolation auf langere Belastungen bedeutet auch einen groReren Abrieb. Wiirden
die B-Atome bei der Borierung nur bis zu einer bestimmten Tiefe in das Rh-Gitter eingebaut,
dann wiirde, sobald diese Schicht abgerieben ware, der Schutz durch die Borierung
erléschen. Ab dieser Tiefe wiirde kein verminderter Abrieb mehr vorliegen und die Erosion
wirde mit der viel héheren Rate von unbehandeltem Rhodium fortschreiten. Jedoch ergab
ein Tiefenprofil einen relativ konstanten B-Anteil von etwa einem Prozent bis zu einer Tiefe
von mindestens 80 nm, siehe Abbildung 4 in Referenz [4.28]. Demzufolge sollte eine
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Verminderung des Abriebs bestehen bleiben, auch wenn die Probenoberflache abgetragen
wirde, wie dies ja bei einer [anger andauernden Belastung zu erwarten ware.

Nachdem gezeigt wurde, dass die Borierung von Rhodium zu einer Verringerung des Abriebs
flihrte, stellte sich die Frage der Bor-Verteilung im Rh-Gitter. Da die XPD Messung des B-1s
Signals nur eine vernachlassigbare Anisotropie zeigte, wie in Abbildung 5 (c) in Referenz
[4.28] dargestellt, ist davon auszugehen, dass die B-Atome keine bevorzugten Platze im Rh-
Gitter einnehmen. Dieses Resultat widerspricht der in Referenz [4.27] beobachteten
Verteilung, dass die B-Atome bevorzugt auf den Tetraeder Pldtze des Rh-Gitters zu finden
sind. Jedoch |3sst sich dieser Widerspruch leicht auflésen, wenn bericksichtigt wird, dass in
Referenz [4.27] fir den Nachweis der Bor-Atome auf den Tetraeder Platzen eine wesentlich
langere Messzeit in Kauf genommen wurde und damit eine bessere Statistik vorlag.
Desweiteren enthielten die Rh-Proben, die in dieser Arbeit untersucht wurden, mehr
Kohlenstoff als die in Referenz [4.27]. Da diese C-Atome mit den B-Atomen um Positionen im
Rh-Gitter konkurrierten, fiihrte dies wohl zu einer geringeren Ordnung der B-Atome im
Kristallgitter.

Da der Kohlenstoffgehalt in den hier betrachteten Rh-Proben anndhernd gleich war, wurde
die Verringerung des Abriebs eindeutig auf den unterschiedlichen B-Gehalt zuriickgefiihrt.
Die geringe Praparationstemperatur des CVD-Prozesses von 800 K ermoglicht auch
temperaturempfindliche Proben und Bauteile — ohne deren Form und Strukturen an den
Oberflachen dabei zu verandern — zu borieren und damit zu harten. Daher ist die vorgestellte
Borierung eine einfach anzuwendende Methode um sehr effektiv eine deutliche Reduktion
des mechanischen Abriebs ohne das Aufbringen zusatzlicher Schmierfilme zu erreichen.
Analog zur Hartung von Stdhlen durch Carburieren kénnte die Borierung von Edelmetallen in
der hier vorgestellten Form mittels eines einfachen CVD-Prozesses zu einer erhohten
Haltbarkeit von mikro- und nanoelektromechanischen Systemen (MEMS bzw. NEMS)
beitragen [4.28].



Synthese von Boronitren-Filmen und Borierung

Literaturverzeichnis

[4.1]

[4.2]

[4.3]

[4.4]

[4.5]

[4.6]
[4.7]

[4.8]

[4.9]

[4.10]

[4.11]
[4.12]

[4.13]
[4.14]

[4.15]

[4.16]
[4.17]

[4.18]

[4.19]

F. Miller, S. Hifner, H. Sachdev, A.J. Pollard, E.W. Perkins, J.C. Russell, P.H.
Beton, S. Gsell, M. Fischer, M. Schreck, B. Stritzker, How Does Graphene Grow? —
An Easy Access to Well Ordered Graphene Films, Small 5 (2009) 2291

F. Miiller, S. Grandthyll. C. Zeitz, K. Jacobs, S. Hifner, S. Gsell, M. Schreck,
Epitaxial Growth of Graphene on Ir(111) by Liquid Precursor Deposition, Phys.
Rev. B 84 (2011) 075472

A.T. N'Diaye, S. Bleikamp, P.J. Feibelman, T. Michely, Two-Dimensional Ir Cluster
Lattice on a Graphene Moiré on Ir(111), Phys. Rev. Lett. 97 (2006) 215501

C. Busse, P. Lazic, R. Djemour, J. Coraux, T. Gerber, N. Atodiresei, V. Caciuc, R.
Brako, A.T. N'Diaye, S. Blugel, J. Zegenhagen, T. Michely, Graphene on Ir(111):
Physisorption with Chemical Modulation, Phys. Rev. Lett. 107 (2011) 036101

S. Grandthyll, S. Gsell, M. Weinl, M. Schreck, S. Hifner, F. Miller, Epitaxial
Growth of Graphene on Transition Metal Surfaces: Chemical Vapor Deposition vs
Liquid Phase Deposition, J. Phys-Condens. Mat. 24 (2012) 314204

S. Roth, J. Osterwalder, T. Greber, Synthesis of Epitaxial Graphene on Rhodium
from 3-Pentanone, Surf. Sci. 605 (2011) L17

J.J. Yeh, I. Lindau, Atomic Subshell Photoionization Cross Sections and Asymmetry
Parameters: 1 <Z <103, Atom. Data. Nucl. Data. 32 (1985) 1

S. Roth, J. Osterwalder, T. Greber, Corrigendum to: ,Synthesis of epitaxial
graphene on rhodium from 3-pentanone” (Surf. Sci 605(2011) L17), Surf. Sci. 619
(2014) 119

T. Fujita, W. Kobayashi, und C. Oshima, Novel structures of carbon layers on a
Pt(111) surface, Surface and interface 37 (2005) 120

T. Land, T. Michely, R. Behm, J. Hemminger, G. Comsa, STM investigation of
single layer graphite structures produced on Pt (111) by hydrocarbon
decomposition, Surf. Sci. 264 (1992) 261

P. Sutter, J. T. Sadowski, E. Sutter, Graphene on Pt(111): Growth and Substrate
Interaction, Phys. Rev. B 80 (2009) 245411

B. Lesiak, A. Jablonski, Z. Prussak, P. Mrozek, Inelastic Mean Free Path of
Electrons in Solids, Surf. Sci. 223 (1989) 213

G.E. Bacon, The Interlayer Spacing of Graphite, Acta Crystallogr. 4 (1951) 558

F. Miuller, Epitaktisches Wachstum von Graphen und Boronitren auf
Ubergangsmetallen, Habilitationsschrift 2014

Samuel Grandthyll, Stefan Gsell, Michael Weinl, Matthias Schreck, Stefan Hifner,
Frank Miller, Karin Jacobs, Transfer of Ni grown graphene onto an insulating YSZ
substrate, DPG Friihjahrtagung (2013) Regensburg O 35.83 (Poster)

G. Ruan, Z. Sun, Z. Peng, J.M. Tour, Growth of Graphene from Food, Insects, and
Waste, ACS Nano 5 (2011) 7601

E. Loginova, N.C. Bartelt, P.J. Feibelman, K.F. McCarty, Factors influencing
graphene growth on metal surfaces, N. J.Phys. 11 (2009) 063046

F. Miller, S. Grandthyll, S. Gsell, M. Weinl, M. Schreck, K. Jacobs, Graphene from
fingerprints: Exhausting the performance of liquid precursor deposition, Langmuir
30 (2014) 6114

S. Hifner, Photoelectron Spectroscopy - Principles and Applications, Springer
2003, Heidelberg



86 |

[4.20]

[4.21]

[4.22]

[4.23]

[4.24]

[4.25]

[4.26]

[4.27]

[4.28]

Synthese von Boronitren-Filmen und Borierung

B. Kiraly, E. Iski, A. Mannix, B. Fisher, M. Hersam, N. Gusinger, Solid-Source
Growth and Atomic-Scale Characterization of Graphene on Ag(111), Nat.
Commun. 4 (2013) 2804

S.Grandthyll, K. Jacobs, F. Miiller, Liquid-source growth of graphene on Ag(001),
Phys.Status Solidi B 8 (2015) 1689

F. Mdller, S. Hufner, H.Sachdev, P. Blaha, R. Laskowski, K. Schwarz, Epitaxial
growth of hexagonal boron nitride on Ag(111), Phys. Rev. B 82 (2010) 113406

F. Mdller, S. Grandthyll, Monolayer Formation of Hexagonal Boron Nitride on
Ag(001), Surf. Sci. 617 (2013) 207

A. Goriachko, Y. He, M. Knapp, H. Over, M. Corso, T. Brugger, S. Berner, J.
Osterwalder, T. Greber, Self-Assembly of a Hexagonal Boron Nitride nanomesh
on Ru(0001), Langmuir 23 (2007) 2928

F. Mdller, S. Hifner, H. Sachdev, One-Dimensional Structure of Boron Nitride on
Chromium (110) — a Study of the Growth of Boron Nitride by Chemical
Vapour Deposition of Borazine, Surf. Sci. 602 (2008) 3467

F. Mdller, S. Hufner, H. Sachdeyv, S. Gsell, M. Schreck, Epitaxial Growth of
hexagonal boron nitride monolayers by a three-step boration-oxidation-nitration
process, Phys. Rev. B 82 (2010) 075405

F. Mdller, S. Hufner, H. Sachdey, S. Gsell, M. Schreck, Epitaxial Growth of
hexagonal boron nitride monolayers by a three-step boration-oxidation-nitration
process, Phys. Rev. B 82 (2010) 075405

F. Miller, M. Lessel, S. Grandthyll, K. Jacobs, S. Hifner, S. Gsell, M. Weinl, M.
Schreck, Increasing the Wear Resistance by Interstitial Alloying with Boron via
Chemical Vapor Deposition, Langmuir 29 (2013) 4543



5 Zusammenfassung und Ausblick

Das Material Graphen hat seit seinem experimentellen Nachweis im Jahr 2004 zu einem
groRen Forschungsgebiet der 2D-Materialien innerhalb der Festkdrperphysik gefiihrt.

Im Rahmen dieser Arbeit stand das epitaktische Wachstum von Graphenfilmen durch die
Flissigphasenabscheidung LPD als alternative Synthesemethode im Vordergrund. Dieses
Verfahren wurde erstmals im Jahr 2009 [5.1] beschrieben. Um von diesem Spezialfall — die
Anwendbarkeit dieser Methode war zunachst nur fir eine Rh-Oberflache gezeigt worden —
zu einer allgemein giiltigen und etablierten Praparationsmethode zu gelangen, wurden hier
mehrere Aspekte untersucht.

Zunachst wurde eine Graphensynthese mit der Flissigphasenabscheidung auf unter-
schiedlichen Metalloberflaichen (Rh, Ir, Pt und Ag) durchgefihrt und gezeigt, dass eine
wohlgeordnete Monolage vorliegt. Fiir stark wechselwirkende Systeme wurde am Beispiel
von Graphen auf Rh(111) gezeigt, dass die spektroskopischen Messdaten kein
Unterscheidungsmerkmal liefern, ob der Graphenfilme durch einen CVD-Prozess oder durch
die Flussigphasenabscheidung prapariert wurden. Die Wahl der Praparationsmethode sollte
demnach keinen Einfluss auf die Qualitat des resultierenden Films haben. Insbesondere im
Fall fir Graphen auf Ag(001) Ubertrifft die Flissigphasenabscheidung das Standardverfahren
des CVD-Prozesses. Da fiir die schwach wechselwirkende Silberoberflache nur ein geringer
Haftungskoeffizient fir die Kohlenstoffaufnahme aus der Gasphase vorliegt, ist das
Standardverfahren fiir die Graphensynthese — der CVD-Prozess — nur bedingt geeignet.
Experimentell wurde gezeigt, dass der CVD-Prozess mit dem Precursor Propen auf Ag(001)
zu keinem messbaren Graphenwachstum fiihrt. Durch die schwache Wechselwirkung von
Graphen auf Ag(001) eignet sich dieses Substrat insbesondere als Zwischenprodukt fiir
einen moglichst defektfreien Transfer auf Isolatoren.

Bei der Flissigphasenabscheidung wird die Metalloberflache ex situ mit einem fllssigen
Precursor in Kontakt gebracht. Im Vergleich zu einem CVD-Prozess stellt dies eine
Vereinfachung des Prozesses dar, da das Zufiihren des Precursors wahrend des Temperns
und somit die damit verbundene Kontamination der Reaktionskammer entfallt.

In zukinftigen Anwendungen konnte mit der Methode der Flissigphasenabscheidung der
groRRe Vorteil genutzt werden, dass der Precursor im Gegensatz zur Gasphasenabscheidung
in sehr lokalisierter Weise auf die Probenoberflache aufgebracht werden kann, so dass nach
dem anschlieBenden Tempern nur definierte Bereiche der Substratoberflaiche mit Graphen
bedeckt sind. Insbesondere das Aufbringen von kleinen Strukturen, wie sie fir die
elektronische Anwendung zum Bau beispielsweise von Graphen-Transistoren von Interesse
sind, konnten mit Hilfe eines kommerziellen Fluid-AFM als Aneinanderreihung von
FlUssigkeitstropfen realisiert werden. Damit kdnnte auf die ibliche und komplexe Masken-
Techniken verzichtet werden.
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Abbildung 1: Arbeitshypothese fiir ein Graphenwachstum mit begrenzenden Strukturen: (a) Die
Flissigphasenabscheidung findet lokal beschrankt statt, beispielsweise durch eine Hohlspitzes eines
Fluid-AFMs. (b) Tempern der Probe fiihr nach einem Ordnungsprozess zu Graphen. (c) Die Struktur
des Graphenfilms entspricht der in (a) aufgetragenen benetzten Flache. Darstellung nach [5.2].

Der zweite Teil dieser Arbeit konzentrierte sich auf Boronitren, das als 2D-Material viele
Eigenschaften mit Graphen teilt, aber mit dem groRBen Unterschied, dass Boronitren ein
guter Isolator ist. Das Standardverfahren um Boronitren auf Ubergangsmetallen zu
praparieren ist der CVD-Prozess mit einem Precursor wie Borazin oder 2,4,6-Trichlorbarazin
[5.3], wobei die Boronitren-Substrat-Wechselwirkung sich stark auf die Korrugation
auswirkt. Aus Referenz [5.4] war bekannt, dass sich durch die schwache Wechselwirkung
zwischen Boronitren und Ag(111) ein isotropes Wachstum einstellt. Hier wurde gezeigt, dass
auch auf Ag(001) ein solches Wachstum vorliegt und daher die Kristallsymmetrie fiir extrem
schwach wechselwirkende Oberflachen nur eine untergeordnete Rolle spielt. In Analogie zu
Graphen auf diesem Substrat kdnnte auch Boronitren auf Ag(001) als Zwischenprodukt fir
einen Transferprozess von Interesse sein.

Das epitaktische Wachstum von Graphen bzw. Boronitren auf Metalloberflachen kann auch
als extrem dinne Beschichtung aufgefasst werden, wodurch eine Funktionalisierung der
Oberflachen stattfindet. Die Literatur nennt fir solche Systeme zahlreiche Anwendungs-
moglichkeiten, so auch eine Reduktion der Reibung [5.5-6]. Der CVD-Prozess, der zur
Praparation der 2D-Materialien verwendet wird, kann aber auch zur Modifikation der
Probenoberflache bis in mehrere Nanometer Tiefe eingesetzt werden. So wurde in dieser
Arbeit der erste Schritt der Drei-Stufen-Synthese fiir eine Boronitren-Schicht [5.7] zur
Borierung einer Rh-Oberflaiche genutzt und die daraus resultierende Abriebfestigkeit
untersucht. Dabei wurde eine Abriebresistenz von etwa 400% im Vergleich zu einer
unbehandelten Probe festgestellt. Mit einer hohen Eindringtiefe und eine fir Metalle
moderate Temperatur (iberzeugte der durchgefiihrte CVD-Prozess als einfach
anzuwendende Borierungsmethode.
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Epitaxial growth of graphene on Ir(111) by liquid precursor deposition
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The epitaxial growth of graphene on the surface of an Ir/YSZ/Si(111) multilayer substrate via the deposition
of a liquid carbon precursor (acetone) was investigated by x-ray photoelectron spectroscopy, x-ray photoelectron
diffraction, low-energy electron diffraction (LEED), and Fermi surface mapping. It is shown that the onset of
graphene formation starts in a low temperature range around 600 K and that subsequent annealing up to 1000 K
finally results in well-ordered graphene monolayers. Comparison of temperature-dependent LEED data with
model calculations suggests that the growth of graphene takes place via a backbonelike growth by the formation
of a hexagonal network connecting the hcp and fce configuration sites within the ~10 x 10/9 x 9 supercell. In
LEED, the low intensities of the superstructure related satellite spots give evidence for only small corrugations
of the graphene layer due to weak interaction with the Ir(111) surface, making graphene on Ir(111) similar to
free-standing graphene with the Fermi surface providing distinct spots at the K points.

DOLI: 10.1103/PhysRevB.84.075472 PACS number(s): 68.65.Pq, 61.46.—w, 68.55.A—, 81.16.Dn

I. INTRODUCTION

In an early study by Wallace' the band structure of a
“single hexagonal layer” of graphite (nowadays known as
graphene) was calculated in the tight-binding ansatz, revealing
a linear energy dispersion close to the so-called Dirac point
at the corners of the Brillouin zone and predicting nearly
massless electrons close to the Fermi energy. More than
half a century later, the “rise of graphene”? started when
it became possible to extract single layers from graphite
by successive cleavage of highly oriented pyrolytic graphite
crystals® and, soon afterward, graphene-based nanotransistors
were demonstrated.* Properties, such as a very high mobility
of the charge carriers and ballistic transport in the range of
several hundred nanometers or larger,” qualify graphene as a
promising material to replace silicon in future nanoelectronic
devices. To reach this aim, the development of a technique
for controlled preparation of graphene layers over large areas
represents one of the most crucial steps. Currently, epitaxial
graphene layers on single crystal surfaces provide the most
promising concept.” One intensively studied example is based
on the selective desorption of silicon from a SiC surface.’
This system profits from the fact that the carbon layer is
automatically placed on top of an insulator when a highly
resistive SiC substrate is used for the experiments.

Apart from electronic aspects, there are also other fields
of application for which epitaxial graphene even on a metal
surface is of particular interest, as, e.g., in nanotribology. The
precision of micromechanical devices, such as positioning
systems, will increase as friction decreases. Compared to the
bare substrate surface, the presence of single-layer graphene
leads to a strong reduction of friction, as recently shown for
epitaxial graphene on a SiC surface.® However, single-layer
graphene is not the optimum choice as a lubricant since
friction can be further reduced by bilayer graphene® or
even multilayer graphene.” The outperforming of multilayer
graphene is explained by the larger stiffness compared to
single layers making multilayer films less able to adapt the
topography of the surface.® Apart from the overall reduction of
friction, even frictional anisotropies, as reported for graphite,’

offer some potential with respect to a kind of self-alignment
in case that friction is small along the direction of movement
but larger perpendicular to it.

A second route towards epitaxial graphene is based on
epitaxial growth on metal surfaces. It is typically done by
chemical vapour deposition (CVD) using carbon-containing
precursors, such as ethene (ethylene) (CoH,),'0-12 acetylene
(C2Hy),"® or methane (CHy4).'* In an even simpler way carbon
dissolved as an impurity in the metal lattice segregates to the
surface and forms graphene.!> A thorough review of epitaxial
graphene on transition metal (TM) surfaces was published by
Wintterlin and Bocquet.'® In a former study, we have shown
that even an ex situ rinsing by liquid carbon precursors on
a Rh(111) surface results in well-ordered graphene layers
provided that the decay of the precursor as well as the
agglomeration of the remaining building blocks of carbon
are controlled via an appropriate temperate ramping.'” In
case of Rh(111), this recipe results in the formation of a
well-ordered 12 x 12/11 x 11 superstructure that has been
successfully used as a template for the buildup of hierarchical
superstructures. '

In this study, we report on the epitaxial growth of graphene
on a Ir/YSZ/Si(111) surface (here YSZ denotes a buffer layer
of yttria-stabilized zirconium oxide) via the deposition of
acetone, (CH3),CO. It is shown that this route of synthesis
also results in exactly one monolayer of graphene. Together
with the results from our previous study concerning graphene
formation on a Rh(111) surface,'” the present results give
strong evidence that (large-scale) graphene formation on
transition metal surfaces by liquid carbon precursors represents
aviable and easily controllable route that benefits from the lack
of any apparative effort for carbon dosing.

II. EXPERIMENTAL

A. Experimental setup

The experiments were performed with a VG ESCA
Mk II spectrometer that is described in detail in previ-
ous studies.!”!°2% For photoelectron spectroscopy, Al-K,
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FIG. 1. (Color online) (a) Schematic drawing of the experimental
setup. For angular resolved experiments, such as XPD, LEED, and
FSM, the sample can be rotated by the polar angle ¥ and the azimuthal
angle ¢ for mapping the whole 27 hemisphere above the surface of
the sample by a fixed energy analyzer. (b) Schematic drawing of the
Ir/YSZ/Si(111) multilayer substrates. (c) Unit cells of the Ir(111)
topmost layer and of graphene.

radiation with iiw = 1486.6 eV (XPS) and He-I radiation
with hiw = 21.2 eV (UPS) were used. For angle-resolved
experiments, i.e., x-ray photoelectron diffraction (XPD),
Fermi surface mapping (FSM), and low-energy electron
diffraction (LEED), the whole 27 k space above the sample is
probed by using a manipulator with two rotational degrees
of freedom (polar angle ¢ and azimuthal angle ¢). In
contrast to commercial LEED systems, the reciprocal surface
lattice is mapped by angular-resolved electron-energy-loss
spectroscopy (AREELS). Here, the intensity of the elastically
scattered electrons at AE = 0 is recorded for varying the
angular setting (9, ¢) by running the angular part and the
spectroscopic part of the setup in the XPD and EELS mode
(primary energy Ey = 45 eV), respectively, i.e., [(AE = 0) is
recorded for varying angular settings (¢, ¢), cf. Fig. 1(a).

B. Ir/YSZ/Si(111) substrates

Epitaxial YSZ films on 4-in. Si(111) wafers were prepared
by pulsed laser deposition (PLD) using a KrF excimer laser
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FIG. 2. (Color online) XPS data (Al-K,,, iw = 1486.6 eV, normal
emission ¥ = 0°) for several stages of graphene formation on the
Ir/YSZ/Si(111) substrate. (a) Survey spectrum, (b) O-1s spectra,
and (c) C-1s spectra. (From bottom to top) Clean Ir surface, after
deposition of acetone precursor, after first annealing for 15hat483 K,
after several steps of annealing (cf. temperature ramping in Fig. 7)
with final annealing at 978 K. Satellites from Ir-4ds,, (~295 eV) by
Al-K,3 and Al-K,4 contributions (due to non-monochromatic x rays)
in the range of C-1s (~284.5 eV) have been eliminated numerically
by shifting/weighting the spectra by 9.8 eV /6.4% and 11.8 eV /3.2%,
respectively, and subtracting them from the raw data. In case of the
O-1s binding energy range, the intensities displayed in the spectra
for the clean sample and after graphene formation represent rather
contributions from the energy loss background (e.g., plasmons) of the
Ir-4p3/, line than contributions from O-1s. In the survey spectra, the
absence of oxygen was also cross-checked by the missing O-KVV
Auger intensities.

(pulse duration: 25 ns; pulse energy: 850 mJ) and a cylindrical
ablation target.”” For the fabrication of the target we used a
mixture of Y,03 and ZrO, powder (21.4 mol% YO, s5) which
was compressed at 1.5 kbar and then sintered for 25 h at
1773-1923 K. Ablation was done at a substrate temperature of
1023 K. To reduce the native oxide of the Si(111) substrate, the
first 500—1000 pulses were performed in high vacuum. For the
further growth the oxygen background pressure was increased
to 5 x 10~* mbar. The typical film thickness was 100 nm.

In the next step, 150-nm-thick iridium films were deposited
on the oxide-buffered silicon by e-beam evaporation at 923 K.
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The first 20 nm were grown with a low deposition rate of
0.004 nm/s. For the rest of the film a rate of 0.02 nm/s was
applied.

Figure 1(b) schematically shows the stacking of the
multilayer substrates. Figure 1(c) shows the unit cells of
the hexagonal Ir(111) surface and graphene with the [112]
direction of the substrate and the armchair direction of
graphene in real space referring to the symmetry axis of the
first-order spots in reciprocal space.

C. Preparation of the graphene films

The preparation of epitaxial graphene on the
It/YSZ/Si(111) multilayer substrates was similar to the
procedure described in Refs. 17, 18. First, the samples are
cleaned by cycles of Ar ion etching (3 kV, 1 uA/cm? for a
few minutes) and annealing at 900-1000 K until no O-1s
and C-1s intensities are detected in XPS and a sharp LEED

clean InYSZ/Si(111)

after deposition of precursor  after graphene formation

\V>

@ clean IffYSZ/Si(111)

(d) o after deposition (9) o after deposition
@ after graphene formation @ after graphene formation
0 15 0

30 polar angle

9 (degree) 9 (degree)

10___ 30 polar angle

ey
rcee i o6

{1(8)} (arb. units)

02 04 06 08 1.0
1(9)) / (1(9),

FIG. 3. (Color online) Estimation of the thickness of the carbon
layer by attenuation of the Ir-4f photoelectron intensity in XPD.
(a) Angular Ir-4f intensity distribution for clean Ir/YSZ/Si(111)
substrate (Al-K, radiation, iw = 1486.6 eV); (b) same as (a)
after deposition of acetone precursor; (c) same as (a) after
graphene formation at 978 K; (d) azimuthally averaged Ir-4f
polar intensity distribution (I(¢,d)) for the clean Ir/YSZ/Si(111)
surface (black, (I(1%))o), after deposition of acetone precursor (blue)
and after graphene formation (red), as extracted from (a)—(c);
(e) intensity ratio (I(9,d))/{I())o as extracted from (d) after
deposition (blue) and after graphene formation (red). The gray
solid lines represent the ratio ~exp(-d/Acos?t) for d/A = 0
to d/A = 1 (from outside to inside in steps of d/A = 0.1). After
graphene formation, the experimental data are very close to the red
line that represents the intensity ratio for one monolayer graphene
with d/A = 0.137 for electron mean free path A = 2.44 nm*® and
a monolayer thickness of d = 0.335 nm, as given by the interlayer
spacing of graphite.
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pattern with nearly no background intensity is observed. In
a second step, the clean surface of the sample is rinsed ex
situ with acetone for a few seconds and transferred to UHV.
After degassing for 12 h at room temperature, the samples
were annealed by increasing the temperature stepwise up to
1000 K.

III. RESULTS AND DISCUSSION

A. Elemental composition of the surface by XPS

For the clean Ir/YSZ/Ir(111) sample, the XPS data in Fig. 2
exhibit intensities only from the Ir(111) surface without any
significant signals from oxygen or carbon [cf. bottom row
in Figs. 2(b)-2(c)]. After the ex sifu deposition of the acetone
precursor and degassing in UHYV, distinct O-1s and C-1s signals
are visible. In Figs. 2(b)-2(c), second row, the O-1s and C-1s
intensities (as weighted with the cross sections by Yeh and
Lindau)?® provide a C:0O = 3:0.85 ratio that is close to the
3:1 stoichiometry of the precursor [acetone = (CHj3),CO].
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FIG. 4. (Color online) LEED patterns (Ey = 45 eV) for (a) a
clean Ir/YSZ/Si(111) surface and (b) after graphene formation. In (b),
satellite spots just appear around the (0,0) spot. The weak satellite
intensities around the (1,0) spots are not visible in this representation
(see text).
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FIG. 5. (Color online) Polar intensity plots (LEED, Ey, = 45 eV)
along the [112] symmetry axis of the substrate for one monolayer
graphene on (a) a weakly interacting Ir/YSZ/Si(111) surface and on
(b) astrongly interacting Rh/YSZ/Si(111) surface from Ref. 17. Peaks
are labeled in fractions of reciprocal lattice units according to the size
of the supercell. Satellite intensities depend on the corrugation of the
epitaxial layer (cf. Appendix). The insets schematically show for a
linear 4/3 chain the local variation of orbital overlap for large and
small interface spacing. For large distances, as in (a), variation of
overlap is small, resulting in small corrugation and small satellite
intensities, and vice versa in (b).

Therefore, it can be excluded that a distinct decay of the
precursor starts at room temperature, at least on the Ir(111)
surface. Although the conservation of the precursor-like C:O
ratio after liquid precursor deposition was also observed for
the growth of graphene on a Rh(111) surface (with acetone
or acetaldehyde acting as precursors),'” there is evidence
that the onset of precursor decay depends on the catalytic
properties of the particular substrate. On a Pt(111) surface,
e.g., precursor decay starts immediately after deposition even
at room temperature.29

After annealing at 483 K for a few hours, the O-1s
intensity in Fig. 2(b), third row, has nearly dropped to the
background values for the clean sample. Further annealing
finally results in a complete vanishing of the O-1s signal.
Thus, in spite of iridium’s affinity to oxygen, apparently
no stable oxide is formed during the decomposition of the
acetone precursor. After annealing at 978 K, i.e., after the
formation of single layer graphene (as derived from the XPD,
LEED, and FSM data discussed below), the C-1s signal in
Fig. 2(c), fourth row, displays nearly the same intensity as
after deposition, indicating that during annealing nearly all the
carbon that remains after degassing is finally transformed into
graphene.

PHYSICAL REVIEW B 84, 075472 (2011)

B. Thickness of the carbon layer by XPD

After final annealing at 978 K, the thickness of the
carbon layer was determined by the attenuation of the Ir-
4f photoelectron intensity in XPD. The angular intensity
distribution of photoelectrons, as emitted from a crystalline
target, is determined by the forward focusing due to the
scattering from the atoms surrounding an emitting atom. The
presence of an additional crystalline carbon layer can affect
the angular intensity distribution from the substrate in two
ways: In general, there is an attenuation by the new layer, but
for particular directions, intensity from the substrate can also
increase by additional forward focusing from the scattering at
the atoms of the new layer. In order to reduce the latter effect,
the Ir-4f intensity was recorded within the full hemisphere
above the sample for several stages of graphene formation,
cf. Figs. 3(a)-3(c). The mean polar intensity distribution was
determined by averaging over all azimuthal directions for each
polar angle, as depicted in Fig. 3(d). The thickness d of an
epitaxial film can be estimated via the attenuated substrate
intensity (I(¢)) by the polar intensity ratio

d
(1(9))/{1(9))o = exp (—Mosﬁ) ;

with (I(¢))o and A describing the polar intensity distribution
for the clean substrate (here Ir-4f) and the electron mean
free path, respectively. In Fig. 3(e), the experimental intensity
ratio after graphene formation at 978 K is compared to the
calculated intensity ratios for one monolayer. Assuming that
the thickness of single-layer graphene is represented by the
interlayer spacing of graphite along the ¢ axis (d = 3.35 A)
and that the electron mean free path for the graphene layer is
similar to that of graphite (A = 24.4 A),’* one gets d/A = 0.137,
as represented by the red curve in Fig. 3(e). Since the
experimental data points are quite close to this curve,
the estimation of the film thickness by XPD (together with the

9,

]
TP,
~
J L ol

3.65 A

FIG. 6. (Color online) The surface structure of graphene on
Ir(111) can be approximated by a commensurate 10 x 10/9 x 9
supercell with a corrugation of about 0.45 A,'? as caused by the
enhanced bonding strength at fcc and hcp sites and the reduced
bonding strength at top sites [note that the terms “fcc,” “hcp,” and
“top,” (cf. red circles), refer to the positions of the centers of the
honeycomb, not to the positions of the carbon atoms].
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observed at 583 K. For details, see text.
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FIG. 8. (Color online) Schematic representation of the growth
models for graphene on Ir(111). In (a), disorder is uniformly
distributed throughout the supercell. The displacement of the carbon
atoms from the positions of the ideal corrugated graphene layer'?
is described by a displacement amplitude 7| that is weighted
with a random number in the range (—1 ... 1). The displacement
amplitude does not depend on the position within the supercell.
In (b), the displacement amplitude depends on the position within
the supercell, i.e., 16r(x,y)l, and decreases when going from the
less stable top sites to the stable fcc or hcp sites. In both cases,
the displacement amplitudes decrease with increasing order (i.e.,
increasing temperature in experiment) and drop to zero for the
perfectly ordered graphene layer with a corrugation according to
Ref. 12.

data discussed below) gives strong evidence for the formation
of single-layer graphene.

C. Surface structure by LEED

For the clean Ir(111) surface the LEED data in Fig. 4(a)
display a sharp hexagon of threefold symmetry due to the fcc
stacking along the [111] axis. After the formation of a mono-
layer graphene, the LEED pattern in Fig. 4(b) just exhibits
a second hexagon that is expanded by about 10%, according
to the 10.5% lattice mismatch [2.72 A for Ir(111) surface
lattice vs. 2.46 A for graphene]. In addition, the (0,0) spot
is surrounded by a hexagonal halolike intensity distribution,
but, in contrast to epitaxial graphene on other surfaces, such
as Rh(111),">1731 Ru(0001),>'** or SiC(0001),> this halolike
structure, which is assigned to the formation of an x n/m x m
Moiré pattern, is not observed around the (1,0) spots. However,
when inspected in detail, the polar intensity plot along the [112]
symmetry axis in Fig. 5(a) also exhibits very weak satellite
contributions around the (1,0) spots.

In terms of the strength of the satellite spots, the present
LEED data are similar but not in full accordance to those
observed for epitaxial graphene on Ir(111) by CVD of
ethylene® or propene.’! In both studies, the satellite spots are
clearly visible, even around the Ir (1,0) spots, but compared to
other substrates, such as Rh(111), they appear less distinct.>!
However, since these LEED patterns were recorded at different
primary energies (60 eV in Ref. 31, 80.4 eV in Ref. 35,
45 eV in the present study) it is difficult to compare intensity
distributions without taking I-V effects and apparatus specific
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FIG. 9. (Color online) Simulation of LEED profiles along [112]
for different stages of order according to the growth model from
Fig. 8(a) with disorder distributed uniformly throughout the supercell.
With increasing order (i.e., temperature) the displacement amplitude
decreases from (a)—(e). The surface models also represent the finite
clusters with which the simulation was calculated. Intensities are
normalized to (0,0) intensity.
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FIG. 10. (Color online) Intensity ratios I;o/9,0) : I1/9,0) from (a) the
experimental LEED data (Fig. 7) and from the LEED simulations for
(b) homogeneous ordering (Fig. 9) and for (c) backbonelike ordering
(Fig. 11). The experimental intensity ratios in (a) follow the data in
(c) rather than the data in (b).

parameters into account. In Fig. 5(b), we therefore refer to the
LEED data for epitaxial graphene on a similar Rh/YSZ/Si(111)
substrate with the graphene monolayer being prepared by
the same recipe and probed by the same experimental setup
with the same primary energy.'” Compared to graphene
on the weakly interacting (see below) Ir(111) surface, the
contributions from the satellite spots are much more enhanced
for graphene on the strongly interacting Rh(111) surface.

‘What is the main reason for the appearance of such satellite
spots (that are also observed for epitaxial monolayers of boron
nitride>*3%37) in a LEED experiment? The lattice mismatch of
graphene and the surface of a particular substrate results in a
spatial variation of the local atomic configuration throughout
the m x m/n x n supercell [m ~ 10, n = 9 for graphene
on Ir(111); see Fig. 6]. Depending on the position within the
supercell, the centers of the honeycombs are placed on top,
on fcc or hep sites of the substrate (cf. circles in Fig. 6), or
in between, resulting in a spatial variation of the interaction
between the carbon atoms and the atoms of the substrate, with
the overall degree of interaction depending on the distance
between graphene and the substrate surface. Therefore, a
spatial modulation of electron density (as represented by the
scattering factors in a LEED experiment) as well as corrugation
may occur, both leading to different weights with which
the partial waves that are scattered from the epitaxial layer
contribute to the interference pattern.

According to LEED simulations (see Appendix), satellite
intensities are much more sensitive to corrugation than to
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FIG. 11. (Color online) Simulation of LEED profiles along [112]
for different stages of order according to the growth model from
Fig. 8(b) with disorder depending on the position within the supercell.
Ordering starts with a narrow network along the fcc and hep sites,
as in (a), and with increasing order or temperature, [(b)—(e)], this
network is expanded over the whole supercell. Here, disordered areas
are represented by white circles. The surface models also represent the
finite clusters with which the simulation was calculated. Intensities
are normalized to (0,0) intensity.

PHYSICAL REVIEW B 84, 075472 (2011)

modulations of the scattering factors. Therefore, the satellite
spots that are often assigned to the presence of a Moiré pattern
in literature do not represent a Moiré pattern just in terms
of a coincidence lattice by the superposition of two lattices.
They rather represent the interaction throughout the Moiré
pattern in terms of corrugation (it is worth noting that the
LEED simulations for commensurate and incommensurate
lattices exhibit only marginal differences that would be hardly
detectable by a usual LEED setup). Therefore, the different
satellite intensities in Fig. 5 predict the corrugation to be
much larger for graphene on Rh(111) than for graphene on
Ir(111). This LEED-based assumption of small corrugation for
graphene on Ir(111) is supported by the study of Preobrajenski
et al’' where for the series Pt(111), Ir(111), Rh(111),
Ru(0001) an increasing degree of corrugation for graphene
is derived from the C-1s NEXAFS and C-1s photoelectron
spectra. The same tendency for corrugation is confirmed also
by other studies using complementary methods. The small
corrugation of graphene on the weakly interacting Ir(111) sur-
face is further supported experimentally by STM, 0.2-0.3 A,
and theoretically by DFT calculations, 0.27 A!''-0.45 A.'? For
graphene on the strongly interacting Ru(0001) surface, a larger
corrugation of 1 A is found by STM>® which is also in the same
range as the calculated value of about 1.5 A.'%33 Similarly, the
corrugation for graphene on Rh(111) was found to be up to
1.5 Ain STM.%

For epitaxial graphene on TM surfaces the bonding strength
decreases from the 3d to the 5d row and it also decreases within
one row with increasing number of d electrons,'® resulting
in an enhanced equilibrium distance between graphene and
the metal surface for weak bonding systems, as predicted by
van der Waals density-functional theory.*! A similar behavior
was also predicted for epitaxial layers of boron nitride on
TM surfaces*?* (although for BN, one has to consider the
competing interactions of the TM surface with two different
sublattices). As arule of thumb, the smaller the (mean) distance
between graphene and the substrate, the larger the corrugation
since covalent bonding by the overlap of the d.? orbitals of the
substrate and the p, orbitals of the carbon atoms strongly
varies throughout the supercell, as schematically sketched
in the insets in Fig. 5 (for a quantitative description of this
phenomenon, cf. Ref. 12).

D. Growth mode of graphene formation

The onset of graphene formation and growth kinetics for
graphene on Ir(111) have been investigated by temperature
dependent LEED experiments, as shown in Fig. 7. Compared
to the clean Ir(111) surface, the polar intensity profiles along
[112] after deposition at room temperature and after first
annealing at 483 K just exhibit only weak specular (0,0)
spots on large background intensities, indicating a strongly
disordered surface. At further annealing, graphene formation
starts quite early in the range of 583 K, as indicated by the
appearance of the (1,0) principal spot of graphene (i.e., the
(10/9, 0) spot in terms of the superstructure) and the (1/9, 0)
satellite spot (black arrows). With increasing temperature, the
disordered fragments from precursor decay (probably :C = C:
units according to Ref. 17) agglomerate to increasing graphene
domains as indicated by the increased peak-to-background
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FIG. 12. (Color online) LEED pattern of (a) an in situ prepared (978 K) monolayer of graphene on Ir(111), (b) after storage for several
weeks under ambient conditions (with diffuse LEED spots still visible), and (c) after regeneration in UHV by annealing at 973 K for several

hours.

ratios and the smaller peak widths. In principle, the LEED
profile after annealing at 670 K exhibits all characteristics
(with different degree of order) as the profile after final
annealing at 978 K, i.e., after formation of a well-ordered
graphene monolayer. The most prominent feature in the
temperature series in Fig. 7 concerns the relative intensity
variations of the graphene-related (1/9,0) and the (10/9,0)
spots. At 670 K, i.e., after the onset of graphene formation, the
intensity of the (1/9,0) superstructure spot is larger than the
intensity of the (10/9,0) spot but with increasing temperature
(i.e., with increasing order), the intensity ratio of both spots
then becomes reversed.

In order to assign this behavior to a particular growth mode,
LEED simulations have been performed for two different
scenarios. In both cases, disorder is described by a random
displacement of the carbon atoms out of the positions for
an ideal corrugated graphene monolayer with the amplitude
of displacement decreasing with increasing order. In the first
case, disorder is distributed homogeneously throughout the
supercell, i.e., the displacement amplitude does not depend on
the position of a carbon atom within the supercell, cf. Fig. 8(a).
In the second case, disorder is distributed not homogeneously
with the displacement amplitude depending on the position of
a particular carbon atom within the supercell. Here, displace-
ment correlates with the distance from the stable hcp and fcc
configuration sites, i.e., random displacement increases while
approaching the less stable on-top configuration sites. The
second scenario therefore describes a kind of backbone growth
by forming a network of increased order along the hcp and fcc
sites, cf. Fig. 8(b). For both growth models, the corrugation
of the ideal graphene monolayer (zero displacement for all
carbon atoms) is given by the values proposed by the recent
vdW-DFT results of Busse et al.,' i.e., z = 3.20 A for hcp and
fcc configuration and z = 3.65 A for on-top configuration.

Figure 9 shows the simulations of LEED profiles along
the [112] direction for the case of homogeneous disorder
according to Fig. 8(a). The degree of order increases from
Figs. 9(a) to 9(e), as depicted by the corresponding clusters
that also represent the lattice input for simulation. Apart from
the missing background intensities (that cannot be simulated

in an appropriate way for such small clusters), the simulations
are not in accordance with the experimental data in Fig. 7 in
terms of the intensity ratio I(10/9,0):1(1/9,0). If (dis-)order of the
carbon atoms is distributed homogeneously, this intensity ratio
decreases with increasing order [cf. Fig. 10(b)], in contrast to
the experimental intensity ratio from Fig. 7 that exhibits the
reversed temperature (i.e., order) dependence in Fig. 10(a).

Figure 11 shows LEED simulations according to the
growth model from Fig. 8(b), starting with the nucleation
of narrow ribbons connecting the hcp and fcc configuration
sites. With increasing order, these ribbons become extended
and finally cover the whole supercell. For this growth model,
the I10/9,0) : L(1/9,0) intensity ratio in Fig. 10(c) increases with
increasing order similar to the temperature dependence of the
experimental intensity ratio in Fig. 10(a).

According to these results, it can be assumed that the growth
of graphene on Ir(111) takes place via a nucleation at the
most stable configuration sites for which the number of carbon
atoms being on top of the substrate atoms is largest.

E. Stability of the graphene layers

The stability of the graphene monolayer, as derived after
final annealing at 978 K, was tested in terms of reactivity
under ambient conditions by an ex situ storage of the sample
on a laboratory bench for several weeks. Compared to the
LEED pattern in Fig. 12(a) for freshly prepared graphene, ex
situ storage leads to diffuse LEED pattern in Fig. 12(b) but
with the hexagonal scattering anisotropy still present. Since
annealing in UHV at 973 K restores the LEED pattern of the
graphene monolayer in Fig. 12(c), it is obvious that ex situ
storage just results in additional layers of physisorbed species
that can be simply degassed by appropriate temperatures in
UHV.

F. Electronic structure by FSM

In contrast to free-standing graphene, the electronic prop-
erties of epitaxial graphene on TM surfaces can be affected
by the interaction with the substrate, leading to a p-type or
n-type doping with the Fermi energy being shifted below or
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(@)

FIG. 13. (Color online) (a) Band structure of graphene as derived
from the most simple tight-binding ansatz' with the Dirac cones
meeting at the K points of the Brillouin zone; (b) Fermi surface
mapping (He I radiation) for one monolayer graphene on Ir(111)
with distinct intensities at k! ~ 1.7 A=! at the corners of the Brillouin
zone [cf. K points in (a) are at 477 /3a = 1.703 A" for a = 2.46 AJ;
(c) Fermi surface mapping of the clean Ir/YSZ/Si(111) surface as a
reference. The smaller hexagon corresponds to the surface Brilluoin
zone of the substrate.

above the Dirac point, respectively.*! However, due to the
predictions of small corrugation at large overall distances for
graphene on Ir(111)'1? it can be expected that the electronic
properties of such a weakly interacting graphene layer are
close to those of free-standing two dimensional graphene.
Indeed, the band structure of graphene on Ir(111), as prepared
by CVD of ethene, remains nearly unchanged according to
the ARUPS data by Pletikosic et al.** with the Fermi energy
slightly shifting about 100 meV below the Dirac point.

For epitaxial graphene on Ir(111) by liquid precursor
deposition of acetone, a similar behavior is observed. In

PHYSICAL REVIEW B 84, 075472 (2011)

Fig. 13, the band structure of graphene, as derived in first-order
approximation in the tight-binding ansatz by Wallace,' is
compared to the Fermi surface mapping (FSM, iw =21.22 eV
by He-I radiation) for the clean Ir(111) surface and after
formation of a graphene monolayer. In contrast to the part
of the 3D Fermi surface that is probed by the particular
photon energy for clean Ir(111) in Fig. 13(c), the FSM data
in Fig. 13(b) for one monolayer graphene on Ir(111) exhibit
six additional spots. These spots appear exactly at the K points
of the Brillouin zone of graphene at 47/3a = 1.703 A~
Due to the poor energy resolution of about 200 meV used
in this experiment, it is not possible to determine the exact
position of the Dirac cone with respect to the Fermi energy.
However, the appearance of distinct intensities at the K points
rather confirm than contradict the presence of one monolayer
graphene on Ir(111), as derived from the LEED and XPD data.

IV. SUMMARY

During the past few years, the literature has reported on a
large variety of experimental studies on the epitaxial growth
of graphene on Ir(111) revealing a weak interaction between
the Ir(111) surface and the graphene lattice so the latter can
be considered as quasi-free-standing graphene.!!:1231,35.38.44
All of these studies have in common that carbon is provided
via CVD of gaseous precursors that are decomposed at high
temperatures in the range of 1000 K or above.

In the present study, it is shown that the method of liquid
phase deposition that had turned out to be successful for
epitaxial growth of graphene on Rh(111)'7!® is also a viable
alternative method to grow epitaxial graphene monolayers
on Ir(111). Although carbon is provided in the most simple
and rather uncontrolled way, the observation of an ordered
graphene monolayer after an appropriate temperature ramping
clearly indicates that the self-assembly mechanism represents
the crucial factor in the graphene formation process. The
temperature-dependent experiments show that immediately
after the completion of the precursor decay the formation of
graphene starts at quite low temperatures of about 600 K.
For the transformation to well-ordered graphene monolayers
an increase of the temperature to about 1000 K is required.
We suppose that self-assembly takes place via a backbonelike
growth mechanism along the hep and fcce sites of the supercell
since nucleation at these sites is favored due to the largest
(but compared to other TM surfaces still small) interaction.
First, this growth mechanism derived from experimental
data in reciprocal space should be confirmed by real space
data, i.e., STM experiments. Moreover, it suggests growth of
networks of graphene nanoribbons of tuneable width, as, e.g.,
by temperature-dependent selective desorption of the weaker
bonded disordered carbon species.
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APPENDIX

The objective of our LEED simulations is to assign
tendencies of the experimental data to a particular surface
structure than to achieve a 1:1 correspondence between the
experimental data and simulation by using a large variety of
parameters. Therefore, we restrict our approach to the most
simple, i.e., kinematic, ansatz, in which the diffraction pattern
as resulting from the single scattering from a crystalline target

represents the superposition of the scattered waves via*’
2 2
[@.g)oc| Y fie®B] =13 fef Aq'R] ying* R}
Cluster Cluster

(AD)

with Ag = k, — k,, being the transfer of momentum, k, and k
being the wave vectors of the primary and scattered electron
beam, respectively (ko(A™") = k,(A~1) = 0.512/Eo(eV) for
elastic scattering). Apart from the scattering factors [for which

Xy

3G ——

—r T T T T T T T T

— com.
— incom.

Aq”(in substrate units)

FIG. 14. (Color online) LEED simulation for a linear chain with
a commensurate (blue) and an incommensurate (red) epitaxial layer
for different corrugations. In the model structure, the full dots and
open circles in the corrugated layer represent the positions for the
commensurate and incommensurate case, respectively.
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no k dependence is assumed, i.e., f;(k.k,) = f;], the LEED
pattern is then determined only by the geometry of the applied
lattice clusters within this approximation.

In the simplest case, the interface just consists of the
topmost layer of the substrate at z = 0 and a flat epitaxial
layer at z = zo:

2
F Y bRy peidata N pind R)

substrate layer

1(0,¢) (A2)

The spatial modulation of the layer-substrate interaction
throughout an m x m/n x n supercell (or a ~m x ~m/n X n
Moiré period), as caused by the variation of local atomic
configuration, can have a double impact.

First, there may be a spatial variation of electron density
that is displayed by a modulation of the scattering factors.
For a linear chain along the x direction (as discussed below),
the scattering factors are then given by, e.g., a cosine-like
modulation with the period xg = 7 - agybsirate

2
f(xj)=f0+Af(xj)=f0+Afcos< 7;;“./>'

ZUIQ+0—0—0—o—o—o—0+0-0-0+0—0—-—o—o+0-0-6

e b b e b d— d— d— —————

1
—

Aqll(in substrate units)

FIG. 15. (Color online) LEED simulation for a linear chain with
a commensurate (blue) and an incommensurate (red) flat epitaxial
layer for spatial variation of the scattering factors, as represented by
the size of the atoms in the model structure.
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For simplicity, only a modulation of the scattering factors
of the atoms within the epitaxial layer is considered (taking
also the substrate into account would not change the results).
For a linear chain with f modulation but no corrugation of the
layer, Eq. (A2) then reads:

1(D,¢) o |F § e/ AT | ol A0
substrate
2

X Y L+ AFGle e

layer

(A3)

Second, the spatial modulation of the layer-substrate inter-
action can also cause a variation of the z positions for the atoms
of the epitaxial layer, as, e.g.,

21 x;
7j(xj) = zo + Az(x;) = zo + Az cos . )
0

For a corrugation of the layer but constant scattering factors
£, Eq. (A2) then reads:

1(9.¢)

< |F Z eiAquj+feiAquUZeiA(IxxjeiA‘lez(xj)

substrate layer

2

(A4)

In order to reveal the impact of modulations of both, i.e.,
scattering factors and corrugation, LEED profiles as calculated
by Egs. (A3) and (A4) are compared for a model system
that consists of a linear chain of 80 substrate periods and
an epitaxial layer forming a commensurate m/n = 11/10
superstructure or an incommensurate m/n = 11.032.../10
Moiré pattern. For both cases, corrugation is varied at fixed
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scattering factors, Eq. (A4) and, conversely, Eq. (A3). Since
80 periods result in nearly &-like peaks, the calculated
LEED profiles are additionally convoluted with a Gaussian
response function of about 0.1 A~! (comparable to the angular
resolution in the experiment).

Figure 14 shows the calculated LEED profiles for the
corrugation 2Az/xy (with xg = 10agypsrate) increasing from 0 to
1.70%. For no corrugation (0%), the LEED profile corresponds
to a superposition of two separate lattices while for increasing
corrugation the satellite intensities increase systematically
until they become comparable to the principal spot intensities
of the substrate and the epitaxial layer (e.g., at 1.70%).
For each corrugation, there are only marginal differences
between the commensurate and the incommensurate case.
In a usual LEED setup these differences are hard to
observe.

In Fig. 15 the scattering factors for a flat epitaxial layer
are varied from O to 140%. Even for large variations of
the scattering factors the satellite spots exhibit only weak
intensities. Again, there are nearly no differences between the
commensurate and incommensurate growth.

From Figs. 14 and 15 it is evident that even small
corrugations have a much stronger impact on the appearance
of satellite intensities than large modulations of the scattering
factors (as representing spatial variation of electron density).
For example, the strong 140% modulation of the scattering
factors in Fig. 15 results in nearly the same weak satellite
intensities as the small 0.8% corrugation in Fig. 14.

The LEED profiles in Figs. 9 and 11 have been calculated
by expanding Eq. (A4) for a three-dimensional cluster with
the cosinelike corrugation being replaced by a Gaussian-like
corrugation that approaches the values by Busse et al.'? for
perfect order.

“Corresponding author: f.mueller @mx.uni-saarland.de

'P. R. Wallace, Phys. Rev. 71, 622 (1947).

2A. K. Geim and K. S. Novoselov, Nat. Mater. 6, 183 (2007).

3K. S. Novoselov, A. K. Geim, S. V. Morozov, D. Jiang, Y. Zhang,
S. V. Dubonos, I. V. Grigorieva, and A. A. Firsov, Science 306, 666
(2004).

4C. Stampfer, E. Schurtenberger, F. Molitor, J. Giittinger, T. Ihn, and
K. Ensslin, Nano Lett. 8, 2378 (2008).

K. V. Emtsev et al., Nat. Mater. 8, 203 (2009).

°T. Filleter, J. L. McChesney, A. Bostwick, E. Rotenberg, K. V.
Emtsev, Th. Seyller, K. Horn, and R. Bennewitz, Phys. Rev. Lett.
102, 086102 (2009).

’C. Lee, Q. Li, W. Kalb, X. Z. Liu, H. Berger, R. W. Carpick, and J.
Hone, Science 328, 76 (2010).

8M. Miiser and D. Shakhvorostov, Science 328, 52 (2010).

M. Dienwiebel, G. S. Verhoeven, N. Pradeep, J. W. M. Frenken,
J. A. Heimberg, and H. W. Zandbergen, Phys. Rev. Lett. 92, 126101
(2004).

0T, Brugger, S. Giinther, B. Wang, J. H. Dil, M. L. Bocquet,
J. Osterwalder, J. Wintterlin, and T. Greber, Phys. Rev. B 79, 045407
(2009).

"A. T. N'Diaye, S. Bleikamp, P. J. Feibelman, and Th. Michely,
Phys. Rev. Lett. 97, 215501 (20006).

12C. Busse et al., Phys. Rev. Lett. 107, 036101 (2011).

13G. Nandamuri, S. Roumimov, and R. Solanki, Nanotechnology 21,
145604 (2010).

“H. Ueta, M. Saida, C. Nakai, Y. Yamada, M. Sasaki, and
S. Yamamoto, Surf. Sci. 560, 183 (2004).

ISP. W. Sutter, J. I. Flege, and E. A. Sutter, Nat. Mater. 7, 406 (2008).

16]. Wintterlin and M. L. Bocquet, Surf. Sci. 603, 1841 (2009).

I7E, Miiller et al., Small 5, 2291 (2009).

18A.J. Pollard et al., Angew. Chem. 122, 1838 (2010).

19F Miiller, R. de Masi, D. Reinicke, P. Steiner, S. Hiifner, and
K. Stowe, Surf. Sci. 520, 158 ( 2002).

20F. Miiller, P. Steiner, Th. Straub, D. Reinicke, S. Palm, R. de Masi,
and S. Hiifner, Surf. Sci. 442, 485 (1999).

21E Miiller, R. de Masi, P. Steiner, D. Reinicke, M. Stadtfeld, and
S. Hiifner, Surf. Sci. 459, 161 ( 2000).

22F. Miiller, K. Stowe, and H. Sachdev, Chem. Mater. 17, 3464 (2005).

2F. Miiller, S. Hiifner, and H. Sachdev, Surf. Sci. 602, 3467
(2008).

24F. Miiller, S. Hiifner, and H. Sachdev, Surf. Sci. 603, 425 (2009).

2R. de Masi, D. Reinicke, F. Miiller, P. Steiner, and S. Hiifner, Surf.
Sci. 515, 523 ( 2002).

26R. de Masi, D. Reinicke, F. Miiller, P. Steiner, and S. Hiifner, Surf.
Sci. 516, L515 (2002).

278. Gsell, M. Fischer, M. Schreck, and B. Stritzker, J. Cryst. Growth
311, 3731 (2009).

075472-11


http://dx.doi.org/10.1103/PhysRev.71.622
http://dx.doi.org/10.1038/nmat1849
http://dx.doi.org/10.1126/science.1102896
http://dx.doi.org/10.1126/science.1102896
http://dx.doi.org/10.1021/nl801225h
http://dx.doi.org/10.1038/nmat2382
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.102.086102
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.102.086102
http://dx.doi.org/10.1126/science.1184167
http://dx.doi.org/10.1126/science.1188086
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.92.126101
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.92.126101
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.79.045407
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.79.045407
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.97.215501
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.107.036101
http://dx.doi.org/10.1088/0957-4484/21/14/145604
http://dx.doi.org/10.1088/0957-4484/21/14/145604
http://dx.doi.org/10.1016/j.susc.2004.04.039
http://dx.doi.org/10.1038/nmat2166
http://dx.doi.org/10.1016/j.susc.2008.08.037
http://dx.doi.org/10.1002/smll.200900158
http://dx.doi.org/10.1002/ange.200905503
http://dx.doi.org/10.1016/S0039-6028(02)02268-9
http://dx.doi.org/10.1016/S0039-6028(99)00966-8
http://dx.doi.org/10.1016/S0039-6028(00)00464-7
http://dx.doi.org/10.1021/cm048629e
http://dx.doi.org/10.1016/j.susc.2008.06.037
http://dx.doi.org/10.1016/j.susc.2008.06.037
http://dx.doi.org/10.1016/j.susc.2008.10.033
http://dx.doi.org/10.1016/S0039-6028(02)01970-2
http://dx.doi.org/10.1016/S0039-6028(02)01970-2
http://dx.doi.org/10.1016/S0039-6028(02)01906-4
http://dx.doi.org/10.1016/S0039-6028(02)01906-4
http://dx.doi.org/10.1016/j.jcrysgro.2009.04.034
http://dx.doi.org/10.1016/j.jcrysgro.2009.04.034

FRANK MULLER et al.

287.J. Yeh and I. Lindau, At. Data Nucl. Data Tables 32, 1 (1985).

2S. Grandthyll, S. Hiifner, and F. Miiller, unpuplished data.

30B. Lesiak, A. Jablonski, Z. Prussak, and P. Mrozek, Surf. Sci. 223,
213 (1989).

STA. B. Preobrajenski, May Ling Ng, A. S. Vinogradov, and
N. Martensson, Phys. Rev. B 78, 073401 (2008).

32W. Moritz, B. Wang, M.-L. Bocquet, T. Brugger, T. Greber,
J. Wintterlin, and S. Giinther, Phys. Rev. Lett. 104, 136102
(2010).

33D. Martoccia et al., Phys. Rev. Lett. 101, 126102 (2008).

348, Marchini, S. Giinther, and J. Wintterlin, Phys. Rev. B 76, 075429
(2007).

3A. T. N'Diaye, J. Coraux, T. N. Plasa, C. Busse, and T. Michely,
New J. Phys. 10, 043033 (2008).

3F. Miiller, H. Sachdev, S. Hiifner, S. Gsell, and M. Schreck, Phys.
Rev. B 82, 075405 (2010).

M. Corso, W. Auwirter, M. Muntwiler, A. Tamai, T. Greber, and
J. Osterwalder, Science 303, 217 (2004).

PHYSICAL REVIEW B 84, 075472 (2011)

388, Barja, M. Garnica, J. J. Hinarejos, A. L. Vizquez de Parga,
N. Martin, and R. Miranda, Chem. Commun. 46, 8198
(2010).

¥B. Borca, F. Calleja, J. J. Hinarejos, A. L. Vazquez de Parga, and
R. Miranda, J. Phys. Condens. Matter 21, 134002 (2009).

40M. Fonin, M. Sicot, O. Zander, S. Bouvron, Ph. Leicht, U. Riidiger,
M. Weser, Yu. S. Dedkov, and K. Horn, e-print arXiv:1010.1389v1
[cond-mat.mtrl-sci].

#I1. Hamada and M. Otani, Phys. Rev. B 82, 153412 (2010).

“2R. Laskowski, P. Blaha, and K. Schwarz, Phys. Rev. B 78, 045409
(2008).

“3R. Laskowski and P. Blaha, Phys. Rev. B 81, 075418 (2010).

“1. Pletikosic, M. Kralj, P. Pervan, R. Brako, J. Coraux, A. T.
N’Diaye, C. Busse, and T. Michely, Phys. Rev. Lett. 102, 056808
(2009).

4G. Ertl and J. Kiippers, Low Energy Electrons and Surface
Chemistry, 2nd ed. (VCH, Weinheim, 1985), chap. 9, formula
(9.26), p. 228.

075472-12


http://dx.doi.org/10.1016/0092-640X(85)90016-6
http://dx.doi.org/10.1016/0039-6028(89)90735-8
http://dx.doi.org/10.1016/0039-6028(89)90735-8
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.78.073401
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.104.136102
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.104.136102
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.101.126102
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.76.075429
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.76.075429
http://dx.doi.org/10.1088/1367-2630/10/4/043033
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.82.075405
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.82.075405
http://dx.doi.org/10.1126/science.1091979
http://dx.doi.org/10.1039/c0cc02675a
http://dx.doi.org/10.1039/c0cc02675a
http://dx.doi.org/10.1088/0953-8984/21/13/134002
http://arXiv.org/abs/arXiv:1010.1389v1
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.82.153412
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.78.045409
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.78.045409
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.81.075418
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.102.056808
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.102.056808

Appendix A.2

Epitaxial growth of graphene on transition metal surfaces: chemical vapor deposition
versus liquid phase deposition

Authors: S. Grandthyll, S. Gsell, M. Weinl, M. Schreck, S. Hifner, F. Miller

J. Phys.: Condens. Matter 24 (2012) 314204

© I0P Publishing. Reproduced with permission. All rights reserved
http://dx.doi.org/10.1088/0953-8984/24/31/314204

Author contributions:

Experiments were conceived and designed by F. Miiller, S.Hifner and S. Grandthyll. The
substrates were synthesized and characterized by S. Gsell and M. Weinl under
supervision by M. Schreck. The graphene experiments were performed by F. Miller and
S. Grandthyll. Data was analyzed by F. Miller and S. Grandthyll. The article was written
by S. Grandthyll, F. Mdller, and M. Schreck . Research was directed by F. Miller, M.
Schreck and S. Hufner.


http://dx.doi.org/10.1088/0953-8984/24/31/314204




IOPSClence iopscience.iop.org

Home Search Collections Journals About Contactus My IOPscience

Epitaxial growth of graphene on transition metal surfaces: chemical vapor deposition versus

liquid phase deposition

This content has been downloaded from IOPscience. Please scroll down to see the full text.
2012 J. Phys.: Condens. Matter 24 314204
(http://iopscience.iop.org/0953-8984/24/31/314204)

View the table of contents for this issue, or go to the journal homepage for more

Download details:

This content was downloaded by: samuel81

IP Address: 91.50.17.224

This content was downloaded on 01/09/2016 at 16:55

Please note that terms and conditions apply.

You may also be interested in:

Synthesis and electronic properties of chemically functionalized graphene on metal surfaces
Alexander Grineis

The growth and morphology of epitaxial multilayer graphene
J Hass, W A de Heer and E H Conrad

Low energy electron microscopy and photoemission electron microscopy investigation of graphene
KL Man and M S Altman

Epitaxial graphene on SiC(0001) and SiC(000barl): from surface reconstructions to carbonelectronics
U Starke and C Riedl

Graphene growth and properties on metal substrates
Yuriy Dedkov and Elena Voloshina

Epitaxial cobalt oxide films on Ir(100)—the importance of crystallographic analyses
K Heinz and L Hammer

Graphene growth and stability at nickel surfaces
Jayeeta Labhiri, Travis S Miller, Andrew J Ross et al.



http://iopscience.iop.org/page/terms
http://iopscience.iop.org/article/10.1088/0953-8984/25/4/043001
http://iopscience.iop.org/article/10.1088/0953-8984/20/32/323202
http://iopscience.iop.org/article/10.1088/0953-8984/24/31/314209
http://iopscience.iop.org/article/10.1088/0953-8984/21/13/134016
http://iopscience.iop.org/article/10.1088/0953-8984/27/30/303002
http://iopscience.iop.org/article/10.1088/0953-8984/25/17/173001
http://iopscience.iop.org/article/10.1088/1367-2630/13/2/025001
http://iopscience.iop.org/0953-8984/24/31
http://iopscience.iop.org/0953-8984
http://iopscience.iop.org/
http://iopscience.iop.org/search
http://iopscience.iop.org/collections
http://iopscience.iop.org/journals
http://iopscience.iop.org/page/aboutioppublishing
http://iopscience.iop.org/contact
http://iopscience.iop.org/myiopscience

IOP PUBLISHING

JOURNAL OF PHYSICS: CONDENSED MATTER

J. Phys.: Condens. Matter 24 (2012) 314204 (15pp)

doi:10.1088/0953-8984/24/31/314204

Epitaxial growth of graphene on
transition metal surfaces: chemical vapor
deposition versus liquid phase deposition

Samuel Grandthyll!, Stefan Gsell>, Michael Weinl?, Matthias Schreck?,

Stefan Hiifner! and Frank Miiller!

! Experimental Physics, Saarland University, D-66123 Saarbriicken, Germany
2 Institute of Physics, University of Augsburg, D-86135 Augsburg, Germany

E-mail: f.mueller @mx.uni-saarland.de

Received 23 December 2011, in final form 5 March 2012
Published 20 July 2012
Online at stacks.iop.org/JPhysCM/24/314204

Abstract

The epitaxial growth of graphene on transition metal surfaces by ex sifu deposition of liquid
precursors (LPD, liquid phase deposition) is compared to the standard method of chemical
vapor deposition (CVD). The performance of LPD strongly depends on the particular
transition metal surface. For Pt(111), Ir(111) and Rh(111), the formation of a graphene

monolayer is hardly affected by the way the precursor is provided. In the case of Ni(111), the
growth of graphene strongly depends on the applied synthesis method. For CVD of propene
on Ni(111),a 1 x 1 structure as expected from the vanishing lattice mismatch is observed.
However, in spite of the nearly perfect lattice match, a multi-domain structure with 1 x 1 and
two additional rotated domains is obtained when an oxygen-containing precursor (acetone) is
provided ex situ.

(Some figures may appear in colour only in the online journal)

1. Introduction

Graphene (G), a single layer of graphitic carbon, is one
of the most interesting materials of current research. Its
status as the new prodigy in solid state physics and material
science is mainly based on its exceptional electronic and
mechanical properties, such as the linear band dispersion of
nearly massless electrons close to the Fermi energy and the
large stiffness due to the strong sp” bonds [1, 2]. Soon after
its first ‘synthesis’ via the successive cleavage of pyrolytic
graphite in 2004 [1, 3], different prototypes of graphene
transistors were successfully demonstrated [4, 5] either using
the node in the density of states at the Dirac point or using
the bandgap opening when going from the 2D to the nearly
1D material. Despite all the euphoria over its unique potential
as the possible successor of silicon, it was a matter of course
that real applications of graphene would require a robust and
controllable route for the synthesis of large-area samples.
Therefore, the synthesis of graphene soon focused on
epitaxial growth on single-crystal metal surfaces or on

0953-8984/12/314204+15$33.00

insulating/semiconducting carbide single crystals. As a basic
difference of various concepts the carbon for the graphene
formation was either released as atomic carbon from the bulk
of the substrate or provided in molecular form via external
sources.

The most prominent representative for graphene growth
by intrinsic carbon is the selective desorption of Si from
a SiC surface [6, 7]. This method is currently one of the
most promising concepts to grow wafer-size graphene for
nano-electronic applications, especially since graphene is
grown directly on top of an insulator. For metals, graphene
can be obtained also from atomic carbon, e.g. from carbon
dissolved in the bulk lattice, when surface segregation takes
place during annealing of the sample [8]. Epitaxial growth
of graphene by external carbon sources rapidly developed
into a field difficult to survey comprehensively and currently
it appears that nearly any carbon-containing compound can
act as an appropriate source for graphene formation. In
the ‘early’ days, graphene formation by external carbon
was obtained mainly by chemical vapor deposition (CVD)

© 2012 IOP Publishing Ltd Printed in the UK & the USA
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Table 1. Lattice parameters, lattice misfit and texture data for the transition metals (TM) and substrate materials used in this work. Crystal
data were taken from the International Centre for Diffraction Data (ICDD) ‘Powder Diffraction File’. The lattice misfit is defined as
& = (AfIm — Asubstrate)/Asubstrate- 1N the calculation of the misfit graphene-TM dgypstrace €quals 5[110] for TM.

TM/substrate Ir Ni Rh Pt Si Cub. YSZ Graphite
ICDD—PDF pattern 6-598 4-850 5-685 4-802 27-1402 77-2286 25-284
a (pm) 383.94 352.38 380.31 392.31 543.09 514.82 245.60
Lattice parameter b (pm) 383.94 352.38 380.31 392.31 543.09 514.82 245.60
¢ (pm) 383.94 352.38 380.31 392.31 543.09 514.82 669.60
Graphene—metal -9.54 —1.43 —8.67 —11.47
Lattice misfit ¢ (%) Metal-YSZ —25.42 —31.55 —26.13
YSZ-Si -5.21 —5.21 -5.21
Tilt (FWHM in deg) 0.14 0.24 0.24 -
%ﬁ}‘gg;fstf(f‘l’rl) Twist FWHM indeg) ~ 0.14 0.17 on2  Sinele
Twinning ratio (%) <002  <0.02 <0.7 s

using simple, high-purity hydrocarbons, such as ethylene,
CoHy [9-11], acetylene, CoH» [12], propene, C3Hg [13] or
methane, CHy [14]. In a later stage, CVD was performed also
with more complex precursors, as, for example, 3-pentanone,
CH3CH;COCH,CH3; [15], and the presence of oxygen did not
deteriorate the quality of the graphene layers. In contrast, in a
further step, it was also possible to leave the in situ standards
of typical surface science experiments when replacing CVD
by LPD (liquid phase deposition)—a method that provides
carbon in the most simple way, namely by an ex situ
rinsing/dipping of the TM surface with/in a carbon-containing
liquid, such as acetone, CH3COCH3, [16-18], acetaldehyde,
CH3COH [16] or paraldehyde, C¢H1203 [18]. Very recently,
also the growth of graphene from ‘waste’ (cookies, chocolate,
grass, plastics, etc) was reported [19].

All these recipes beyond the in sifu use of high-
purity hydrocarbon single-source precursors demonstrate
that self-assembly during graphene formation on metals is
apparently controlled by a very robust mechanism of high
reliability. However, this mechanism requires the presence
of the transition metal (TM) as a catalyst, at least for the
decomposition or fragmentation of the precursors, since the
nearly foolproof growth of graphene on TM surfaces cannot
be readily applied to an insulator’s surface.

Epitaxial growth of graphene by decomposition of
an insulating or semiconducting carbide single crystal
provides the option of device patterning and direct electrical
measurement of the as-grown films. In contrast, graphene
attached to a metal substrate is nearly useless for nano-
electronic applications. However, it was shown in the
meantime that metal sheets or thin metal films, grown on
an insulator, can act as intermediate substrates to transfer
graphene to an insulating surface simply by etching the metal
film [20-23].

In the field of nanotribology applications emerge where
graphene as a coating of a metal surface could directly deploy
its effect. It was recently shown that especially multilayer
graphene represents a solid lubricant of high performance
in reducing friction by bridging small gaps or smoothing
step edges [24-26]. With respect to micro-mechanical
applications, it would be more favorable to grow such a
lubricant directly on a device with filigree structure, such

as, for example, a micro-gear, instead of wrapping it in a
graphene foil that has been extracted before from a 30 inch
cylinder [27].

In addition, the antibacterial activity of (reduced)
graphene oxide in terms of inhibiting the growth of bacteria
makes graphene on metals interesting also for everyday
life applications, such as antibacterial coatings of sanitarian
fittings or clinical instrumentation [28].

In the present study, we compare the epitaxial growth
of graphene by LPD for several transition metal surfaces.
For Rh(111), Pt(111) and Ir(111), the data give evidence
that there is no difference whether the precursor is provided
ex situ by LPD or in situ via a CVD synthesis. In the
case of Ni(111), the situation is different. While in situ
CVD using an oxygen-free precursor results in the formation
of the expected 1 x 1 structure, the ex situ synthesis via
LPD using an oxygen-containing precursor (acetone) provides
a multi-domain structure with two additional, azimuthally
rotated domain orientations.

2. Experimental details

All the deposition experiments of the present study were
performed on (111)-oriented surfaces of TM crystals. In the
case of Pt(111), a bulk single-crystal (thickness ~ 2 mm,
diameter 12 mm) was used. For Rh(111), Ir(111) and
Ni(111), epitaxial TM films (thickness ~ 150 nm) were
grown on 4 inch Si(111) wafers via yttria-stabilized zirconium
oxide buffer layers (YSZ, thickness ~ 100 nm) by e-beam
evaporation. The YSZ buffer layers were prepared by
pulsed-laser deposition (PLD). For graphene growth pieces of
10 x 10 mm? were used. All details of the deposition process
for Rh and Ir are described in [30]. For Ni we applied identical
procedures with substrate temperatures of 823 K and 623 K
for the first and second metal deposition step, respectively.
Table 1 summarizes lattice parameters, misfits and texture
data for the multilayer substrates relevant in this work. In
figure 1 the pole figures of the {111} reflections of the different
films making up the Rh/YSZ/Si(111) multilayer stack are
directly compared. Relative to the subjacent silicon substrate,
the YSZ lattice is rotated by 60° around the surface normal.
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Figure 1. Si{111}, YSZ{111} and Rh{111} pole figures of a 150 nm thick Rh layer on YSZ/Si(111).

The epitaxial relationship for the Rh/YSZ/Si multilayer
stack can be written as Rh(111) [110] || YSZ(111) [110] ||
Si(111) [011]. Twinning is a common phenomenon for growth
on (111) surfaces. Crystals in twin orientation relationship
would produce three additional maxima rotated azimuthally
by 60° at the same polar angle of 70.2° as the peaks of the
epitaxial texture component. By high resolution azimuthal
scans their contribution was determined to <0.1% for the
present film.

Graphene growth was studied in a UHV chamber
equipped with an ESCA-MKII photoelectron spectrometer
(by Vacuum Generators) that was described in detail
previously [16, 17, 29, 31]. Before preparation of graphene,
either by LPD or CVD, all TM surfaces were cleaned by
several cycles of Ar ion etching (3—4 keV, ~2 p A ion current)
and subsequent annealing up to 1000 K, followed by final
annealing in 10~7 mbar O, (for Rh, Ir and Pt) or in 10~7 mbar
Hj; atmosphere (for Ni) to get atomically clean surfaces (with
C 1s and O 1s signals in x-ray photoelectron spectroscopy
(XPS) close to the detection limit).

The preparation of graphene by LPD started by an ex
situ rinsing with acetone, CH3COCH3, at room temperature,
followed by degassing in UHV for several hours and
temperature ramping up to 1000 K via direct current
heating (heating rate ~ 100 K h™!, base pressure ~5 x
107°=10~8 mbar). While only short annealing periods of a
few hours were sufficient for Rh(111), Ir(111) and Ni(111),
graphene growth on Pt(111) required annealing procedures of
several days until no further changes in the surface structures
could be observed any more.

For CVD growth on Rh(111) and Ni(111), acetone and
propene were provided at 900 K for 300 s at a pressure of
5% 10~ 7 mbar and for 240 s at 10~° mbar, resulting in nominal
doses of 110 L and 180 L, respectively.

3. Results and discussion

Depending on the lattice mismatch of graphene and the
particular TM surface, the atomic configuration changes
throughout the supercell, causing a spatial modulation of
the interaction between the carbon atoms and the atoms of
the TM surface. As a consequence, the graphene becomes
corrugated with the size of corrugation depending on the
strength of the interaction between the carbon layer and
the TM surface. As a rule of thumb, the interaction of

epitaxial graphene and a TM(111) surface decreases with
increasing the number of d electrons and increasing the period
in the periodic table. Therefore, G/Ir(111) and G/Pt(111)
represent two weakly interacting systems with high interface
spacing of the physisorbed graphene (d = 3.4 A [11] for
G/Ir(111) and d = 3.3 A [32] —3.7 A [33] for G/Pt(111)). For
the stronger interacting systems G/Ni(111) and G/Rh(111),
the interface spacing is reduced (d = 2.05 A [32]) for
G/Ni(111) and dpin —dmax = 2.08—3.15 A for the corrugated
G/Rh(111) [34]). Figure 2 schematically represents the
expected superstructures for epitaxial graphene on Ni(111),
Rh(111), Ir(111) and Pt(111) for graphene being aligned
parallel to the surface lattice, i.e. with the armchair direction
of the graphene lattice along the [112] symmetry axis of the
substrates. However, it will be shown that deviations from
these structures will occur in the case of Pt(111) and Ni(111)
in terms of rotated graphene domains. Table 2 compares
domain orientation, corrugation and interface spacing for
graphene on the TM surfaces used in this study.

3.1. Epitaxial graphene on Ir(111) and Pt(111) by LPD

Figure 3 shows the XPS data for G/Ir(111) and G/Pt(111) as
prepared by LPD of acetone and annealing up to ~1000 K.
Although oxygen and carbon is provided simultaneously by
the acetone precursor, only distinct C 1s signals are observed
besides the TM-related signals for both substrates. In spite of
iridium’s high affinity to oxygen, the lack of any O Is signal
indicates that the formation of volatile oxygen-containing
species is favored compared with the formation of stable
oxides during the decomposition of the precursor in the lower
temperature range [16, 17]. In terms of precursor decay,
the initial growth of graphene on Pt(111) strongly differs
from the corresponding processes on Ir(111). On Ir(111),
graphene growth via LPD of acetone starts in the lower
temperature range around 600 K [17] while for Pt(111)
prolonged annealing at temperatures above 900 K is required
before the first graphene-related structures in low energy
electron diffraction (LEED) become visible (see below). This
difference in the growth kinetics may be ascribed to the
presence of oxygen that could act as a surface active agent
(surfactant) at least for the initial steps of graphene formation.
For Ir(111), it was observed that the C:0O ratio from the
precursor is conserved after deposition and degassing in UHV
while for Pt(111) this C:O ratio is strongly reduced during
degassing.
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Table 2. Domain orientation, corrugation, interface spacing and synthesis method for epitaxial graphene on Pt(111), Ir(111), Rh(111) and
Ni(111) surface (due to different nomenclature used by different authors, only the domain orientation, but not the size of the domain, is

listed. Here, the reader may refer to the original literature).

Substrate ~ Domain orientation  Corrugation ( A)  Interface spacing (A)  Method Reference
Pt(111) 0°, 23° — — LPD This work

14° 0.4 3.31 CVD [51]

14°, 15° — — Segregation [39]

8°,19°,23° — — CVD [40]

0° 0.8 — CVD [52]

0°, 30° — 3.30 DFT [32]
Ir(111) 0° — — LPD [17], this work

0° 0.3 3.8 CVD [9]

0° 0.35 34 CVD [11]

0° 0.2-0.3 3.7-3.8 CVD [37]
Rh(111) 0° — — LPD, CVD [16], this work

0° 1.6 2.2-3.8 CVD [47]

0° 0.6 — CVD [48]

0° 1.2 — CVD [15]

0° — — LPD [18]

0° 1.07 2.08 (min) DFT [34]
Ni(111) 0°, 23° — — LPD, CVD This work

0° 0.1-0.15 2.1 CVD [53]

0° — 2.0 CVD [51]

6°, 23° — — Segregation [49]

0°, 30° — 2.05 DFT [32]

0° 0.07 2.11 CVD [54]

The thickness of the graphene layers was estimated
by comparing the photoelectron intensities from the clean
substrates with the attenuated substrate signals after graphene
formation. In order to minimize the impact of intensity
modulations by forward scattering along a particular
direction, the angular-dependent attenuation factor exp(—d/A-
1/cos ¥') was determined in x-ray photoelectron diffraction
(XPD) by averaging over the whole azimuthal range, as
depicted in figure 4. With the energy dependence of the
electron mean free path A from [35], i.e. A ~ 28 A for Pt 4f
and Ir 4f electrons (when excited with Al Ka) and the c-axis
interlayer spacing of graphite as a measure for the thickness
of one monolayer (as an auxiliary parameter representing
the attenuating material contained in one monolayer), we
obtain values of 1.0 and 1.2 ML for the thickness of the
graphene films on Pt(111) and Ir(111), respectively (see
figures 4(d) and (h)). Although the precursor was provided
in a rather uncontrolled way, the self-assembly mechanism
during graphene formation finally resulted in approximately
one monolayer in both cases.

In spite of the similar XPS and XPD data, the surface
structure of both systems is completely different.

For G/Ir(111), synthesized by LPD of acetone, the
LEED data show the characteristics of a 10 x 10/9 x 9
superstructure (according to the ratio of lattice constants
of about 1.11, 2.72 A for Ir(111) in-plane lattice versus
2.46 A for graphene) with small corrugation [36], as described
in detail in [17]. Due to the enhanced distance between the
carbon layer and the Ir(111) surface, interaction is weak.
The spatial variation of the atomic configuration throughout
the supercell has therefore only little impact on both the
modulation of scattering factors (as representing the electronic

density) and the modulation of vertical displacement of the
carbon atoms (corrugation [36]). As a consequence, the LEED
profile along the [112] symmetry axis in figure 5(a) mainly
displays the principal spots. It is typical for scattering from
two separate flat lattices. The satellite spots from the supercell,
which result from the interaction between graphene and the
substrate surface, appear only as weak structures. In general,
the observation of a 10x 10/9x 9 superstructure for G/Ir(111)
by LPD is in accordance with previous studies on CVD
synthesis from ethylene [9, 11, 36-38]. Due to the weak
interaction, epitaxial graphene on Ir(111) can be regarded as
quasi-free-standing graphene. This interpretation is supported
by the 2D electronic structure (i.e. conservation of the Dirac
point close to the Fermi energy) as deduced from band
structure mapping [38] and Fermi surface mapping [17].

For G/Pt(111), the ratio of lattice constants of 1.13
(2.77 A for Pt(111) in-plane lattice constant versus 2.46 A for
graphene) suggests a 9 x 9/8 x 8 superstructure. Similar to
the LEED analysis of G/Ir(111) the large interface spacing
and the weak interaction cause the satellite spots to appear
only as small shoulders in figure 5(b). Due to the smaller
unit cell in k-space the shoulders appear at a slightly higher
transfer of momentum. However, the full LEED pattern (inset)
displays also additional graphene-related spots that are rotated
by about £23°. They represent a superposition of 9 x 9/8 x 8
RO° and 5 x 5/4/19 x /19 R £ 23.4° domains.

The phenomenon of domain rotation has already been
described before for CVD grown graphene on Pt(111). In
a recent study Sutter er al [39] found a large variety of
superstructures such as, for example, /44 x /44 R15°,
3 x 3 R0°, /52 x /52 R14° etc. They observed similar
nucleation rates but different growth rates for the individual
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(a) G/Ni(111)

(c) G/Ir(111) 10x10/9%x9

3.38A

(d) G/Pt(111)  9x9/8x8

.

3.70A

Figure 2. Schematic drawing for epitaxial graphene on different
transition metal surfaces in RO° orientation (armchair direction of
graphene along the [112] axis of the substrate). For strongly
interacting systems, such as (a) G/Ni(111) and (b) G/Rh(111) the
average interface spacing is small. In combination with a large
lattice mismatch a strong corrugation can occur. For weakly
interacting systems, like (c) G/Ir(111) and (d) G/Pt(111), the
interface spacing is increased and corrugation is generally small.

domain types. According to other studies, the 5 x 5/,/19 x
/19 R23.4° is the dominating domain [13, 33, 40]. Graphene
synthesis by LPD on Pt(111) yields the same characteristic as

535 530 525 Ir 4f

(a)

290 285 280

Ir 4d

O1s

Ir 4s Ir 4p”2
G/Ir(111) q )
535 530 525
(b) Pt 4f
01s ZEIIU 2?5 280

Pt 4d

= Pt4p
Ptas N\ 3’2

b
LN

Pt4p, ,
GIPt(111) u
800 600 400 200 0

electron binding energy (eV)

Figure 3. Normal emission XPS data (Al Ke, fiwo = 1486.6 eV) for
epitaxial graphene on (a) Ir(111) and (b) Pt(111) after LPD of
acetone and annealing in UHV up to ~1000 K. For both substrates,
no elements besides C and TM (=Pt or Ir) are observed once the
monolayer graphene has formed.

growth by CVD using ethylene [33, 40-42], methane [14] or
benzene [33, 43].

The LEED pattern of LPD-grown graphene on Pt(111)
in figure 5(b) just represents a snapshot during the formation
process with nearly identical contributions of 9 x 9/8 x
8 R0° and 5 x 5/,/19 x /19 R £ 23.4° domains. In the final
stage the 5 x 5/,/19 x /19 R +£ 23.4° domains dominate.

Figure 6 compares the LEED data of clean Pt(111)
with those obtained during three characteristic stages of
graphene formation. In contrast to the growth of graphene
on Ir(111) by LPD for which the first graphene-related
reflections can be observed in the lower temperature range
of about 600 K (cf figure 7 in [17]), the formation of
graphene on Pt(111) requires temperatures >900 K. In
the beginning, the LEED pattern in figure 6(b) displays
rather a ring-like structure than distinct spots (cf azimuthal
distribution at 1.13 r.L.u.). The LEED pattern resembles that of
hexagonal boron nitride (h-BN) monolayers on Ag(111) [44],
a system for which a weak covalent bonding was predicted
by DFT calculations, too [45, 46]. Van der Waals (VdW)
forces controlled the bonding between h-BN and the silver
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Figure 4. Estimation of film thickness of epitaxial graphene via attenuation of substrate intensities in XPD. (a) Angular intensity
distribution of Pt 4f photoelectrons (Al Ko radiation, iw = 1486.6 eV) in stereographic projection (radius ~ tan ¢#/2 with ¥ describing the
polar angle) for a clean Pt(111) surface. (b) Same as in (a) after graphene formation by LPD of acetone. (c) Azimuthally averaged polar
distributions from (a) black dots and (b) red dots. (d) Ratio between the two angular distributions of (c) in direct comparison with the
attenuation factor exp[—n(d/A); mL - 1/ cos #] calculated for n = 0-5 ML. The attenuation length (d/1); M. Was calculated from the
electron mean free path according to [35] and the c-axis interlayer spacing of graphite. For graphene on Pt(111), the data predict a film
thickness close to 1 ML. (e)—(h) Same as (a)—(d) for epitaxial graphene on Ir(111), resulting in a film thickness of about 1.2 ML.

surface [44]. Contributions from VdW interaction were also
suggested for epitaxial graphene on weakly interacting TM
substrates, such as graphene on Ir(111) [11].

For h-BN/Ag(111) the ring-like structure remains
unchanged even after prolonged annealing. In contrast, the

graphene ring in figure 6(b) slowly transforms into spot-like
patterns. They are correlated with 9 x 9/8 x 8 R0O° and
5x5/4/19 x /19 R £ 23.4° domains (figures 5(c) and (d)).
At the end of the process the spots of the 5 x 5/,/19 x
/19 R23.4° domains prevail. Figure 6(e) summarizes the
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Figure 5. LEED data for epitaxial graphene on Ir(111) and Pt(111),
as obtained by LPD of acetone. For both substrates, only weak
satellite peaks from the G/Ir(111) 10 x 10/9 x 9 and the G/Pt(111)
9 x 9/8 x 8 supercells can be observed, indicating a small
corrugation of the graphene film. This behavior is in agreement with
the small interaction between graphene and the metals. Polar
intensity distribution along the [112] axis for G/Ir(111) around (a)
the (00) spot and (b) around the (10) spot and for G/Pt(111) around
(c) the (00) spot and (d) around the (10) spot. The red lines represent
the expected peak positions for the (n + 1) x (n+1)/n x n
superstructures (n = 8 for Pt, n = 9 for Ir). The full LEED patterns
show that G/Ir(111) just forms RO° domains while G/Pt(111) also
forms additional R + 23.4° domains.

LEED data by comparing the ratio of the intensities of the
R23.4° and the RO° domains for different stages of graphene
formation. Below 930 K, only the RO° domains appear on a
ring background. In the temperature range of 930 K < 7 <
990 K, both domains coexist. Above 1050 K (the limit of
the applied set-up), R23.4° progressively dominates over R0O°.
At the same time the C 1s:Pt 4f intensity ratio (from XPS)
decreases. As will be discussed below the loss in carbon can
be attributed to desorption or dissolution of the weaker bonded
RO° domains.

In order to explain the obvious preference of the 5 x
5/4/19 x /19 R23.4° domains, we refer to the decrease in
overlap of the Pt 5d> and C 2p, orbitals with increasing
distance between graphene and the Pt(111) surface (see
schema in figure 7(a)). For large interface spacing, only
the ‘tips’ of the orbitals can overlap and covalent bonding
exclusively occurs when carbon is close to the on-top position.
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Figure 6. Formation of ~1 ML graphene on Pt(111) with different
domain orientations after deposition of acetone. (a) LEED pattern
for clean Pt(111) surface with azimuthal intensity distribution at
Ag' = 1.00 r.1.u. (reciprocal lattice unit of substrate). (b) After ex
situ deposition of acetone and annealing at ~900 K for three days.
The ring-like structure at Ag! ~ 1.13 r.L.u. results from graphene
domains with arbitrary rotation angles. (c) After further annealing at
930-990 K for four days with additional £23° domains. (d) After
further annealing at ~1050 K for one week with the £23° domains
dominating. (e) Variation of the R23.4°: R0 intensity ratio with
progressive annealing. Below 930 K, the pattern is composed of
spots from R0° domains on a ring background. In the range

930 K < T < 990 K both domain types coexist. At ~1050 K, the
signal of the R23.4° strongly increases (note the axis break). Note
that in (a)—(d) the full LEED patterns represent the raw data while
the corresponding azimuthal scans are averaged with threefold
symmetry within the range of the polar angle that is spanned by the
misalignment of the sample.
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Figure 7. (a) Schematic drawing of orbital overlap between Pt 5d_»
and C 2p, and its variation with the interface spacing Az and the
lateral displacement Ar from the exact on-top position. With
increasing Az covalent bonding gets focused to the exact on-top
positions. (b) 9 x 9/8 x 8 RO° and 5 x 5/,/19 x /19 R23.4°
supercells with the carbon atoms close to the on-top position
highlighted in color and size. For the smaller R23.4° supercell, the
number of on-top sites per surface area is larger than for the larger
RO° supercell. (c) Ratio of LEED peak intensities of the RO° and
R23.4° domains and C 1s to Pt 4f intensity ratio from XPS versus
number of annealing steps. The similar shape of both curves
indicates that the disappearance of R0° is caused rather by a
desorption or dissolution process than by transformation of R0O° into
R23.4° domains.

For smaller spacing the overlap of the broad lobes permits
bonding also for carbon atoms laterally displaced from the
on-top position. In figure 7(b) the 9 x 9/8 x 8 R0O° and
5 x 5/4/19 x /19 R23.4° supercells are approximated by
commensurate periodicities with the on-top positions at the
corners of the supercell. The schema assumes that covalent
bonding is restricted to carbon atoms in the exact on-top
positions. The smaller 5x5/,/19 x /19 R23.4° supercell with
4 exact on-top site per 19 substrate cells should be stronger
bonded than the 9 x 9/8 x 8 RO° supercell with 4 exact on-top
site per 64 substrate cells. Our simple model can also elucidate
the absence of domain rotation for G/Ir(111) although the
interface spacing is nearly as large as for G/Pt(111). For the
5d° configuration of Pt, one can refer to a 5d,2 orbital as a
one-particle wavefunction representing the single hole in the
5d shell while for the 5d’ configuration of Ir one has to refer
to additional 5dy, and 5d,, orbitals that cause overlap also off
the on-top position.

Our consideration may also explain the transition from
the coexistence of the RO° and the R23.4° domains to
the R23.4°-dominated surface after prolonged annealing (for
example, the transition from the LEED pattern in figure 6(c) to
the LEED pattern in figure 6(d) required annealing at 1050 K
for several days). For the relative increase of R23.4° intensity
in LEED we suggest two alternative scenarios. First, the
R23.4° domains grow at the expense of the RO° domains or,
second, due to the weaker bonding strength carbon atoms
from the RO° domains disappear. They may either desorb
via the formation of volatile species when reaction with
molecules from the residual gas takes place or they could
diffuse into the bulk of the Pt metal. The comparison of
the LEED amplitude ratio of both domains with C 1s:Pt 4f
XPS intensity ratio in figure 7(c) favors the second scenario:
both ratios display a simultaneous decrease after 19 annealing
steps.

3.2. Epitaxial growth of graphene on Rh(111) by LPD and
CVD

The epitaxial growth of well-ordered graphene monolayers
on Rh(111) surfaces via CVD was demonstrated for
hydrocarbons, such as ethylene [13, 47] and propene [48], but
also for a more complex, even oxygen-containing precursor,
namely 3-pentanone [15]. In all cases, the formation of
a distinct 12 x 12/11 x 11 superstructure was observed.
Compared to the VAW bonded graphene monolayers with
weak modulation on Pt(111) and Ir(111), the chemisorption
of graphene on the Rh(111) surface results in an enhanced
corrugation, as deduced from C 1s core level XPS data [13]
and STM [15] (~1.2 A [15] versus 1.6 A [47]). These
experimental observations are in excellent agreement with
theoretical predictions from DFT calculations [47].

For Rh(111), the growth of epitaxial graphene by ex
situ LPD using acetone and acetaldehyde as precursors was
recently reported [16, 18]. The experiments revealed that LPD
is again an appropriate synthesis route to obtain well-ordered
monolayers of graphene [16]. LPD-synthesized graphene
layers have been used as templates to grow hierarchical
superstructures [18].
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Figure 8. Normal emission XPS data (Al Ke, fiw = 1486.6 eV) for
epitaxial graphene on Rh(111) after LPD (red) of acetone and
annealing in UHV up to ~1000 K and after CVD (blue) of acetone
at ~1000 K. In both cases, a distinct C 1s signal but only a
negligible O 1s signal is observed (the spectra in the insets are
shifted for clarity).

In a comparative study of the LPD and CVD route we
provided acetone as the precursor for graphene synthesis
in the liquid and alternatively in the gas phase. Figure 8
compares the XPS data for G/Rh(111) prepared by the two
different recipes. Both spectra display exclusively signals
from carbon and the metal substrate. No traces of oxygen
signal can be found on the energy loss background of the
Rh 3p doublet, regardless of whether the precursor was
provided via LPD or via CVD. Since G/Rh(111) provides a
surface with large corrugation, regions with small and large
interface spacing cause a distinct chemical shift of C Is
binding energy, as demonstrated by Preobrajenski er al [13].
The limited energy resolution in our C 1s spectra prevents an
observation of this splitting. However, the chemical shift due
to bonding with oxygen could be easily resolved. The single
C 1s peak comparable with the data by Roth er al [15] give
an additional proof for the disappearance of all the oxygen
contained in the original precursor molecule.

In [15], the authors derive a thickness of 0.96 monolayers
of graphene from a C 1s:Rh 3d XPS intensity ratio of 0.40
using intensities normalized with the specific cross sections.
Following this analysis, we find an intensity ratio of 0.37
for graphene on Rh(111) synthesized by LPD and a ratio of
0.41 for CVD synthesis corresponding to a graphene thickness
between 0.9 and 1.0 ML. These values compare well with
the film thickness of 0.9 ML deduced from the attenuation
of the substrate intensity in XPD for the CVD-prepared layer
on Rh(111), as depicted in figure 9. In this context, it is worth
noting that the atomic C:TM ratios as derived from normal
emission XPS are quite similar for the ~1 ML/TM(111)
systems. Compared to the above ratio of 0.37-0.41 for
~0.9-1.0 ML G/Rh(111) the ratio is 0.49 for ~1.2 ML
G/Ir(111) and 0.39 for ~1.0 ML G/Pt(111). Only in the
case of G/Ni(111), there is a distinct increase of this ratio,
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Figure 9. Estimation of film thickness of CVD-grown graphene on
Rh(111) from XPD intensities. The procedure is similar to that in
figure 4. (a) Angular intensity distribution of Rh-MVV Auger
electrons (Al Ko radiation, fiw = 1486.6 V) in stereographic
projection (radius ~ tan /2 with ¢ describing the polar angle) for
the clean Rh(111) surface. (b) Same as in (a) after graphene
formation by CVD of acetone. (c) Azimuthally averaged polar
distributions from (a), black dots, and (b), red dots. (d) Ratio
between the two angular distributions of (c) in direct comparison
with the attenuation factor exp[—n(d/A); mL - 1/ cos ¥] calculated
for different numbers of monolayers. The data predict a film
thickness of about 0.9 ML compared to 1 ML when estimated by
normal emission XPS intensities (see text).

ie. C:Ni = 0.73 and 0.77 for LPD and CVD synthesis,
respectively (cf next section).

We would like to highlight the similarity of graphene
formation on Rh(111) via LPD and CVD by comparing
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Figure 10. LEED data for epitaxial graphene on Rh(111).

(a) LEED pattern (Ey = 45 eV) after CVD of acetone and annealing
up to 1000 K with the characteristic non-integral satellite spots
displaying the 12 x 12/11 x 11 superstructure. (b) Polar intensity
plots with enhanced angular resolution along the [112] axis around
the (00) spot after graphene synthesis by LPD (red dots) and CVD
(black squares) of acetone. (c) Same as (b) around the (10) spot.

the LEED data in figure 10. The pronounced corrugation
of the graphene layer on this TM surface causes very
distinct satellite spots that can serve as sensitive experimental
fingerprints. Figure 10(a) shows the LEED pattern of
graphene on Rh(111) prepared by CVD of acetone The 12 x
12/11 x 11 superstructure displays satellite spots up to the
third order. The pattern compares well to the LEED data of
graphene on Rh(111) formed by CVD of 3-pentanone [15] or
CVD graphene formed by decomposition of ethylene [47]. In
figures 10(b) and (c), the polar intensity plots around the (00)
and (10) spots for graphene from CVD and from LPD are
compared directly. In both cases, the LEED profiles display
quantitatively the expected 12x12/11 x 11 superstructure and,
more importantly, the relative intensity distribution although
very sensitive to -V effects via interference from the third
dimension is nearly the same. The latter result gives strong
evidence that CVD and LPD provides the same graphene, at
least in terms of /-V determining properties, such as interface
spacing and corrugation.
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Figure 11. Normal emission XPS data (Al K, fiw = 1486.6 eV)
for epitaxial graphene on Ni(111) after LPD (red) of acetone and
annealing in UHV up to ~1000 K and after CVD (blue) of acetone
at ~1000 K. For CVD, a distinct C 1s signal but nearly no O 1s
signal is observed. LPD yields an atomic carbon-to-oxygen ratio
typically ranging from 7 to 10.

3.3. Epitaxial growth of graphene on Ni(111) by LPD and
CVD

For Ir(111), Pt(111) and Rh(111) no distinct differences in
graphene formation by CVD and LPD could be observed. For
G/Ni(111), the situation is completely different.

Figure 11 shows the XPS data for LPD- and CVD-
grown graphene on Ni(111), using acetone and propene
as precursors, respectively. In the LPD process, a distinct
O Is signal is observed after graphene formation, while for
CVD-prepared graphene the O 1s intensity is below the
detection limit. In both cases, the atomic C:Ni ranges from
0.73 (LPD) to 0.77 (CVD) and is therefore larger as for
the G/Rh(111), G/Ir(111) and G/Pt(111) monolayer systems
described in the previous sections. However, the decrease of
the nickel signal must be related rather to the reduced electron
mean free paths of the Ni 2p electrons (from [35]: Ani2p =
14.7 A, Aprag = 27.8 A, Aypap = 27.9 A and Agp 3q = 24.1 A,
all for Al Ko excitation) than to an increase of the thickness
of the carbon films.

For the LPD-prepared sample, the measured oxygen can
result basically from the precursor itself or from additional
molecules adsorbed before or during the ex situ preparation
step. Due to the enhanced oxygen affinity of Ni, oxidation of
the Ni surface could occur instead of the formation of volatile
oxygen as for the other TM substrates.

The adsorbed oxygen critically controls the specific
surface structure of G/Ni(111). Figure 12 shows four
characteristic LEED patterns for samples with different
C:O ratio. For the lowest oxygen content (C:O ~ 10:1),
the LEED pattern in figure 12(a) displays a superposition
of RO° and R24° domains. The latter domain type is in
accordance with the 23° Moiré pattern that was recently
reported by Murata et al [49]. With decreasing C:O ratio, the
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Figure 12. LEED patterns (Ey = 45 eV) for G/Ni(111) by LPD of acetone for different C:O ratios, without any systematic dependence on
annealing time and temperature. (a) 13 h at 734 K, (b) 16 h at 666 K, (c) 18 h at 609 K and (d) 13 h at 780 K. Especially in (c) and (d) the
additional spots besides the principal graphene and Ni spots may be assigned to various superstructures from oxygen and/or carbide

formation.

LEED patterns in figures 12(b)—(d) become more complex,
indicating the growth of additional domains. The clear
correlation between increasing intensities of the additional
spots and the increasing amount of oxygen suggest a crucial
role of oxygen in the domain formation process. First, oxygen
atoms may be present as ordered adsorbates that act as
nucleation centers during graphene formation. Second, the
Ni(111) surface may be partially oxidized, forming, for
example, NiO(110) domains. Ni 2p core level spectra in XPS
(not shown) display the metallic line shape with no satellites
that could be attributed to NiO. This results contradicts the
presence of extended NiO(110) domains which could act as
growth substrate of graphene domains of different orientation.
However, we cannot exclude tiny spots of local oxidation that
induce the nucleation of misoriented domains.

Additionally, it cannot be excluded that oxygen also acts
as a surfactant that supports reaction of carbon atoms with
the Ni surface. In contrast to the XPS data from G/Ni(111)
prepared by CVD the C 1s binding energy is slightly shifted
towards lower binding energies in the case of LPD synthesis,
cf figure 11.

Finally, the formation of surface carbides has to be
considered. According to [55] carbide formation on Ni
(i.e. Ni3C) starts already at room temperature and the C 1s
binding energy is only slightly shifted by 0.7 eV. Lahiri
et al [56] found Ni,C after exposing a clean Ni(111) surface
to ethylene at temperatures similar to those used in our LPD
synthesis. Both could influence the development of rotational
domains in graphene deposition on Ni.

In order to correlate the complexity of the LEED pattern
in figure 12 with contributions from oxygen, G/Ni(111) was
also prepared by in situ CVD of propene so that the impact of
oxygen could be eliminated or at least strongly reduced.

Indeed, no distinct intensity from O Is photoelectrons is
observed in the XPS data of figure 11. Simultaneously, the
LEED pattern for G/Ni(111) in figure 13(b) displays the same
sharp 1 x 1 intensity distribution as for the clean Ni(111)
surface in figure 13(a). Due to the negligible lattice mismatch,
the formation of graphene cannot be observed directly, e.g. by
additional spots. However, the inverted intensity ratio of the
(00) and (10) spots in the polar intensity plots in figure 13
indicate a profound change in the surface structure. In
particular, /-V effects result from variations in the scattering
contributions along the z-axis dimension.

0.0 1.0
Ag (r.l.u. of substrate)

Figure 13. (a) LEED pattern (Ey = 45 eV) of a clean Ni(111) film
surface and the corresponding polar intensity distribution along the
[112] axis. (b) Same as (a) after CVD of propene and annealing up
to 1000 K. Due to the vanishing lattice mismatch (~1%), no
additional spots are observed, but the inverted intensity ratio for the
(00) and the (10) spots indicates the formation of a new surface
structure (see text).

In order to derive the thickness of the carbon layer,
i.e. to distinguish between monolayer and multilayer graphene
formation, we studied again the attenuation of the Ni 2p signal
in XPD. The data shown in figure 14 reveal rather a full
coverage by 1.25 ML than, for example, a composition of 50%
bare Ni(111) and 50% 2.5 ML G/Ni(111).
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Figure 14. Estimation of film thickness of CVD-grown graphene
on Ni(111) from XPD intensities. The procedure is similar to that in
figure 4. (a) Angular intensity distribution of Ni 2p electrons (Al Ko
radiation, fiw = 1486.6 eV) in stereographic projection

(radius ~ tan /2 with ¢ describing the polar angle) for the clean
Ni(111) surface. (b) Same as in (a) after graphene formation by
CVD of propene. (c) Azimuthally averaged polar distributions from
(a), black dots, and (b), red dots. (d) Ratio between the two angular
distributions of (c) in direct comparison with the attenuation factor
exp[—n(d/\)1 mL - 1/ cos ¥] calculated for different numbers of
monolayers. The data predict rather a film thickness of about

1.25 ML at full coverage than a 2.5 ML film at 50% coverage
(dashed line).

Fermi surface mapping (FSM) via angular-resolved
photoemission provides an additional sensitive tool for the
confirmation of successful graphene formation. Figure 15
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Figure 15. Fermi surface mapping (FSM, fiw = 21.2 eV by He-1
radiation) for (a) clean Ni(111) surface and (b) after graphene
formation by CVD of propene with distinct intensities appearing at

the edges of the Brillouin zone (K-points at 1.7 Afl)‘ (c) Carbon
2p,-related part from the band structure of G/Ni(111), as extracted
from [32]. Within the experimental energy resolution (red area)
characteristic for the measurements shown in (a) and (b) the
occupied band (black) touches the Fermi energy at the K-point.

compares the FSM for clean Ni(111) and G/Ni(111), with
the latter providing distinct intensity at the K-points of the
Brillouin zone at about 1.7 A~'. The data resemble the
FSM for G/Ir(111) in [17]. For G/Ir(111), the observation
of Dirac points in FSM was in accordance with the weak
interaction between the graphene and the Ir(111), which
results in a band structure characteristic for free-standing
graphene [38]. At first glance, the result from figure 15(b)
seems to contradict the fact that the strong interaction between
graphene and Ni(111) should cause a bandgap opening [32,
50]. Indeed, band structure mapping by angular-resolved
UV photoemission (ARUPS) reveals a bandgap at the
K-point [57]. However, FSM is expected to provide distinct
differences in the band structure of Ni(111) and G/Ni(111).
For bare Ni(111), the band structure, as calculated in [58],
reveals the highest occupied state at the K-point at about



J. Phys.: Condens. Matter 24 (2012) 314204

S Grandthyll et al

0.8 eV below Ef, while for G/Ni(111) a Dirac-like cone at
~0.3 eV below EF. is predicted. Similar results for G/Ni(111)
have been obtained by the DFT calculations by Khomyakov
et al [32] with the occupied carbon p, band, as schematically
sketched in figure 15(c) still touching the Fermi energy within
the experimental resolution of our measurements. At this
stage, it cannot be excluded that Dirac-like contributions to
the Fermi surface may also result from the fraction of bilayer
graphene that is expected for a 1.25 ML film. However,
the aim of the FSM data in figure 15 is rather to give
an experimental proof for the presence of graphene-like
structures (that cannot be displayed directly in LEED) than
to reveal the electronic structure of G/Ni(111).

4. Conclusion

Liquid phase deposition of carbon-containing precursors has
been demonstrated as a viable method [16—18] for graphene
synthesis on several transition metal surfaces, such as Pt(111),
Ir(111) and Rh(111), cf the appendix. For these substrates,
the presence of the metal surface catalytically assists the
decay of the precursors. A conclusive scenario comprises
several steps [16], starting with the formation of volatile
oxygen species that are desorbed in the lower temperature
range, ~600 K, and carbon (dimers) that agglomerate to
graphene in the temperature regime 900-1000 K. The data
from graphene on Ir(111) and Pt(111) obtained by LPD are
in full accordance with data from literature on CVD with
hydrocarbon precursors. A direct comparison of CVD and
LPD synthesis of graphene on Rh(111) using an identical
precursor (acetone) does not provide any distinct difference
in the data.

For G/Ir(111) and G/Rh(111), parallel alignment of the
lattices is preferred (i.e. the armchair direction of graphene is
along the [112] axis of the substrate), while the dominating
graphene domain is rotated with respect to the Pt(111) lattice.
The latter is attributed to the increase of bonding energy per
surface area when a quasi-commensurate lock-in at smaller
periodicity is obtained by rotating the graphene lattice. This
assumption is supported by the observed disappearance of
the weakly bonded 9 x 9/8 x 8 R0° domains at prolonged
annealing. Desorption or dissolution of these domains rather
than a transformation into 5 x 5/,/19 x /19 R23.4° domains
yields the most plausible explanation.

In our experiments on Ni(111), single-domain graphene
formation by LPD failed. Here, oxygen provided from the
precursor or provided by adsorbates during the ex situ
preparation has a strong impact on the growth of ‘graphene’.
Depending on the amount of oxygen, a large variety of
domains can appear. Excluding (or at least reducing) the
impact of oxygen by in situ CVD synthesis of graphene
on Ni(l111) via an oxygen-free precursor again results in
a well-defined single-domain structure as for the other TM
metals.

Basically, LPD of graphene on metal surfaces provides
an interesting alternative synthesis method for applications
where misalignment of the graphene domains just plays a
minor role. In nanotribology, for example, the primary task of

graphene is to reduce friction by smoothing steps and bridging
gaps. In the field of antibacterial coatings simply the presence
of graphene (oxide) is required without the necessity for a
well-ordered monolayer of uniform alignment.
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Appendix

In order to confirm that acetone as a precursor in LPD is really
the dominant carbon source for graphene synthesis on TM
metals like Pt, Rh and Ir we did control experiments in which
we compared the data for graphene formation by acetone on
Ir(111) with the XPS and LEED obtained after a simple air
exposure of a clean Ir surface.

According to the XPS data in figure A.l1, the
stoichiometry of an acetone-rinsed sample (10 s) is
completely different from that of a contaminated sample,
as, for example, after long-term storage under ambient
conditions. After 10 s air exposure (i.e. the same time used
for LPD) of an atomically clean Ir(111) surface there are only
a marginal change in C 1s intensity while the O Is intensity
strongly increases, indicating the deposition of a thin film
of probably water/water vapor. After annealing this sample
similar to the LPD-prepared sample, oxygen (water) nearly
vanishes and there is only a slight increase of carbon that
may result from the degassing of the heating facility. In any
case, the XPS data of an air-prepared sample display rather
an atomically clean sample than the 1.2 ML graphene sample
obtained by LPD of acetone. (Note that the atomic ratios for
C and O just represent upper values. For O 1s there is an
overlap with the energy loss envelope from the Ir 4p3,> core
level, while in the C 1s regime there may be residuals from the
Ir 4d doublet caused by satellite contributions from Al Koz 4
excitation. For the numerical procedure to extract the latter
contributions, see [17].)

With respect to the surface structure, the LEED data in
figure A.2 also predict that there is no graphene formation
on Ir(111) after air exposure and annealing. Compared to
the data of the atomically clean sample in figure A.2(a), the
LEED pattern in figure A.2(b) does not display any distinct
graphene-related spots after air exposure and subsequent
annealing. However, when the angular range around the Ir(10)
spot is inspected in detail, there is an additional ‘dip’ in
figure A.2(c) for the air-exposure-prepared sample. For the
LPD-prepared 1.2 ML graphene, the intensity ratio of the
Ir(10) and the G(10) spot is in the range of 2:1, while for the
sample by air exposure this ratio is just in the range of 100:1.
Assigning the ‘dip’ to G(10), the performance of graphene
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Figure A.1. XPS data for O 1s (left) and C 1s (right) core level emission for Ir(111) after air exposure and subsequent annealing and after
1.2 ML graphene formation by LPD of acetone. According to the atomic Ir:O:C ratios, air exposure does not provide sufficient carbon for
graphene formation. Note that the ~50 K difference in annealing must not be related to the failure of graphene formation in the case of air
exposure since for Ir(111) graphene formation by LPD already starts in the range of about 600 K (cf figure 7 in [17]).

(@) (b) (c)

2]

Ie—
[\

[

0.8 1..0 1‘.2
Aq(r..u. of substrate)

Figure A.2. LEED data (Ey = 45 eV) of (a) a clean Ir(111) surface and (b) an Ir(111) surface after 10 s air exposure and annealing up to
925 K, similar to LPD synthesis procedure with no distinct G-(10) as in figure 5(a). (¢) Comparison of the polar intensity plots around the
Ir-(10) spot just provides a small dip, representing 0.01-0.02 monolayer graphene for the ‘carbon-from-elsewhere’-prepared sample.

formation by ‘carbon-from-elsewhere’ should be therefore in Rotenberg E, Schmid A K, Waldmann D, Weber H B and

the range of 1%—2% of a monolayer. Seyller T 2009 Nature Mater. 8 203

[7] de Heer W A et al 2007 Solid State Commun. 143 92

[8] Sutter P W, Flege J I and Sutter E A 2008 Nature Mater. 7 406
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ABSTRACT: Epitaxial graphene is expected to be the only

way

to obtain large-area sheets of this two-dimensional material for
applications on an industrial scale. So far, there are different
recipes for epitaxial growth of graphene, using either intrinsic

carbon, such as the selective desorption of silicon from a

SiC

surface, or extrinsic carbon, as via the chemical vapor deposition
(CVD) of simple hydrocarbons on transition metal surfaces. In
addition, even liquid precursor deposition (LPD) provides well-
ordered graphene monolayers. It will be shown that graphene
formation on transition metal surfaces by LPD synthesis is a very
robust mechanism that even works if carbon is provided in a quite undefined way, namely by using a human fingerprint as a
liquid precursor. Graphene growth from fingerprints provides well-ordered monolayers with the same quality as LPD grown
graphene using ultrapure synthetic single precursors. The reliability of the self-assembly process of graphene growth on transition
metals by LPD therefore offers a simple and extremely robust synthesis route for epitaxial graphene and may give access to
production pathways for substrates for which the CVD method fails.
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B INTRODUCTION

In 1947, P. R. Wallace predicted some striking properties of a
“single hexagonal layer of graphite”,’ and more than half a
century later, “the rise of graphene”” reached its interim zenith
when the Nobel Prize was awarded to A. Geim and K.
Novoselov in 2010. Today, graphene is classified as one of the
most interesting materials, and its status as a “magic material” is
mainly based on its exceptional electronic structure. Properties
such as the linear band dispersion with the Dirac point near the
Fermi energy, a very high mobility of nearly massless charge
carriers, and ballistic transport over macroscopic distances
predict graphene as a promising candidate to replace silicon in
future nanoelectronic devices.””™* However, graphene also
excels in regard to its mechanical stability’ due to the strong
sp” bonds of its honeycomb lattice. While the 1 m? §raphene
hammock that could carry the famous 4 kg cat” simply
represents a catchy illustration, real applications are expected in
other fields of mechanics, such as nanotribology7’8 or high-
performance composite materials.”'® Optoelectronics,'" bi-
onics,12 or energy storage13 just represent a few other examples
of the wide range of graphene-related topics.

Now, 10 years after the first experiments on this material had
been reported, it is believed that nearly everything is known
about pure graphene and that future efforts will focus on the
next level in the hierarchy of two-dimensional materials, namely
the so-called van der Waals heterostructures.'* VAW hetero-
structures are formed by stacking graphene and other two-
dimensional atomic sheets, such as boronitrene (i.e., mono-
layers from h-BN'®), MoS,, WSe,, etc,, to create a new class of
materials with tunable properties.'"* However, any graphene-

-4 ACS Publications  © 2014 American Chemical Society
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based application requires the availability of this material on an
industrial scale, since otherwise all achievements of the past
decade will not be beyond the scope of academic exercises.
Therefore, the graphene flagship project that was recently
launched by the European Union is deeply loaded with aspects
of synthesis and handling of these two-dimensional materials."®

Since the original method of preparing graphene by
successive cleavage of graphite4 is not appropriate for
producing large-area graphene, research on graphene synthesis
soon focused on epitaxial growth. Currently, there exist many
recipes to grow graphene on insulators or on metals,'” either
using intrinsic carbon, e.g,, by selective desorption of Si out of a
SiC surface,"®"® by surface segregation of dissolved carbon in a
metal lattice,”® or by using external carbon sources either in
chemical vapor deposition on metal surfaces (CVD, cf. ref 21
and references therein) or in molecular beam epitaxy.”* Even
the use of organic carbon sources, such as sugar23 or crumbs
from cookies or chocolate,>* is possible!

Hereby it was demonstrated that graphene formation on
metals by CVD can be achieved for a large variety of different
precursors, mainly hydrocarbons, such as ethylene, C,H,,*~>
acetylene, C2H2,28 propene, C3H6,29 or methane, CH4,30 and it
seems that growing graphene is not a question of choosing the
right precursor. The primary task of the precursor is to provide
carbon, as supported by recent studies in which even more
complex, ie, also oxygen-containing precursors, such as
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Figure 1. Graphene synthesis via LPD. (a) Ex situ deposition by rinsing a transition metal surface (here: Rh or Ir) with a synthetic precursor (here:
acetone or acetaldehyde) is followed by degassing and appropriate temperature ramping up to ~1000 K in ultrahigh vacuum. (b) Same synthesis
route starting with the decoration of the same surfaces with a human fingerprint.

acetone, (CH3)2CO,31_33 acetaldehyde, CH3COH,31 or 3-
pentanone, CH,CH,COCH,CH,,** were used.

Even if carbon is supplied rather simply ex situ by liquid
precursor deposition (LPD), an epitaxial growth of graphene is
achieved, as demonstrated for Rh(111),>"*** Pt(111),* and
Ir(111) surfaces.**** The performance of LPD can possibly
outpace the CVD method if the substrate has too small or even
vanishing sticking coefficients for gas phase provided precursor
molecules.*® In the present study, we explore the performance
of self-assembly in graphene formation via LPD synthesis by
using a liquid that contains a large variety of complex carbon
compounds, such as proteins, amino acids, and lipids—namely
a human fingerprint. It will be shown that graphene formation
is indeed possible. Although a fingerprint provides carbon in a
very uncontrolled way during this initial stage of the LPD
process, the resulting graphene monolayers are comparable to
those obtained by LPD synthesis using pure synthetic
precursors.

B EXPERIMENTAL SECTION

The experiments were performed with an ESCA Mk II spectrometer
(by Vacuum Generators) that is equipped with XPS, XPD, UPS,
ARUPS, and EELS. The LEED data and the Fermi surface maps
(FSM) were recorded by a home-built setup which involves a
manipulator with two rotational axes to scan the whole 27 hemisphere
above the sample. In both techniques, either the intensity of the
elastically scattered electrons (LEED, primary energy E, = 45 eV) or
the intensity of the photoelectrons at the Fermi energy (FSM, He I
excitation, iw = 21.2 eV) is probed for varying the angular setting (9,
@), with 9 and ¢ describing the polar angle and the azimuthal angle,
respectively. Graphene was grown on multilayer substrates TM/YSZ/
Si(111) with TM describing thin films from Rh and Ir (thickness 150
nm) epitaxially grown on yttria-stabilized zirconia, YSZ, by e™-beam
evaporation (YSZ, thickness ~100 nm, grown on Si(111) wafers by
pulsed laser deposition). For details of substrate preparation, cf. ref 37.

The ex situ deposition of the precursors was done by rinsing the
substrates by acetone, (CH;),CO, or by acetaldehyde, CH;COH, in
the case of synthetic precursors (cf. Figure 1a) or by softly touching
the substrate with the fingertip in the case of graphene growth from
fingerprints (cf. Figure 1b). After deposition, the samples were
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degassed for about 12 h in UHV. Finally, the samples were annealed in
situ (UHV, ~107'°-10"° mbar, depending on temperature) by
ramping the temperature in steps of 50—100 K from room
temperature to ~1000 K, with each temperature applied for several
hours (cf. Figure 1). In order to exclude any other carbon sources, the
ex situ deposition was done on Ir(111) and Rh(111) surfaces that have
been cleaned in UHV by several cycles of Ar* ion etching (ion energy
4 keV, ion current density ~2 yA/cm?®) and annealing (~1000 K) until
in XPS the C-1s and O-1s signals dropped below the detection limit.
During the ~10 s ex situ period of precursor deposition, additional
carbon from atmospheric adsorbates, such as hydrocarbons or carbon
oxides, can be excluded. In former experiments (cf. appendix in ref
3S), it was tested that the overall amount of carbon, as resulting from
~10 s exposition in air, is marginal and just corresponds to
approximately 0.01—0.02 monolayers.

B RESULTS AND DISCUSSION

Figure 2a shows the XPS data for the initial and final state of
graphene monolayer formation on the surface of a Rh/YSZ/
Si(111) sample via LPD synthesis using acetaldehyde,
CH;COH, as precursor. After deposition of the precursor
and after degassing in UHV at room temperature, the spectra
exhibit distinct C-1s and O-ls signals with the normalized
intensities displaying approximately the C:O = 2:1 ratio of the
precursor stoichiometry; ie., at room temperature, no
decomposition of the precursors takes place.’" For this kind
of synthesis, it was suggested in a previous study that the self-
assembly mechanism can be regarded as a two-step process:>'
In the first step, the precursor molecules decay in the lower
temperature range around 400—500 K with the decay being
catalytically assisted by the metal surface, e.g, by shifting the
equilibrium from the keto form with oxygen double bonds to
the enol form with single oxygen bonds to facilitate the
formation of volatile C,O,H, species. In the second step, the
remaining carbon (probably :C=C: dimers) agglomerates to
the honeycomb network with the size and order of the
graphene domains increasing when surface diffusion is
enhanced by means of increasing the temperature up to 1000
K or above. Indeed, after the final step of graphene monolayer
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Figure 2. XPS data (Al-Ka excitation, fw 1486.6 eV, normal
emission) after graphene formation on a Rh(111) surface via LPD
synthesis. (a) Survey spectrum after deposition of acetaldehyde and
degassing. (b) Survey spectrum after deposition of a human fingerprint
and degassing. The insets show the C-1s and O-1s detailed spectra
after deposition and degassing of the precursor (blue) and after
graphene monolayer formation, i.., after final annealing of the sample
at 1000 K (red).

formation (discussion of thickness, see below), the XPS data in
Figure 2a display no longer an O-1s signal.

In Figure 2b, the XPS data exhibit the same characteristics
when the synthetic precursor is replaced by a fingerprint, i.e., by
an aqueous solution of a large variety of carbon containing
molecules, such as fatty, ascorbic, uric, and lactic acids, as well
as different inorganic salts.*®

After decorating the surface with the fingerprint and
degassing (i.e., before annealing), the XPS data in Figure 2b
are similar to those obtained by synthetic precursors. Again, the
spectra display only signals from C, O, and the TM substrate,
with the C:O ratio now being reduced due to the adsorption of
water as the main ingredient of this bioprecursor.

Signals from other elements, such as N (e.g, from amino
acids, uric acid), Na, or Cl, are below the detection limit.
Therefore, the presence of the noble metal surface strongly
supports the decay of these precursors and the formation of
volatile species even at room temperature, at least under UHV
conditions (for non-noble metals, such as Cu, the situation is
different, since a fingerprint provides distinct N, Na, and Cl
signals in XPS). After annealing, also oxygen drops below the
detection limit, and the remaining carbon agglomerates to the
graphene network.

Even with respect to the surface structure, graphene growth
from fingerprints resembles graphene formation by LPD of
synthetic precursors, irrespective of the particular substrate. In
order to show this in a more general way, graphene growth
from fingerprints is compared to LPD synthesis using
acetaldehyde on Rh(111) and using acetone on Ir(111). Figure
3 depicts the LEED data (polar intensity plots along the [112]
axis, i.e., [10] axis of the surface lattice) after the final annealing
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Figure 3. (a) LEED (E, = 45 eV) profiles along the [112] symmetry
axis of the Ir(111) substrate after formation of epitaxial graphene for
the (00) spot (left) and the (10) spot (right). (b) Same as (a), for a
Rh(111) surface. Data shown in red are obtained by liquid precursor
deposition (acetone for Ir and acetaldehyde for Rh) and subsequent
annealing at 1000 K in UHV; data depicted in blue are obtained by
decoration with a fingerprint and subsequent annealing at 1000 K in
UHV. For the weakly interacting Ir(111) surface, the 10 X 10/9 X 9
supercell is displayed only by weak satellite intensities, while for the
strongly interacting Rh(111) surface the 12 X 12/11 X 11 super-
structure is displayed by strong satellite intensities. The insets
schematically depict the different corrugations of the graphene layer.

step at 1000 K. For both recipes, the diffraction data are
identical. In the case of Ir(111), which is a weakly interacting
surface with enhanced interface spacing and small electronic
coupling,®® the weak satellite intensities in Figure 3a display the
small corrugation of the 10 X 10/9 X 9 supercell.*” In the case
of Rh(111), as a strongly interacting surface with small interface
spacing, enhanced corrugation of the ~12 X 12/11 X 11
supercell is displayed by the increased satellite intensities®" in
Figure 3b. For both substrates, the diffraction patterns are not
only identical with respect to the positions of the reflections but
also in terms of the relative intensity distributions. The
intensities of the satellite peaks strongly depend on the impact
of scattering contributions from the third dimension (as
determined by interface spacing, corrugation; cf. appendix in ref
32) as well as on the spatial modulation of the scattering factors
(as representing the electronic interaction throughout the
supercell; cf. appendix in ref 32). Therefore, the conformity of
the LEED data gives strong evidence that the choice of the
precursor has no distinct impact on the graphene monolayer,
even when carbon is provided in the most uncontrolled way,
i.e, via a fingerprint. At this stage, one might argue that the data
resulting from the synthetic precursors do not represent an
adequate measure for the quality of the graphene monolayers:
Are the fingerprint data as good as the LPD data or, to the
contrary, are the LPD data as poor as the fingerprint data?
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Figure 4. (a) Angular intensity distribution of Ir-4f photoelectrons for clean Ir(111) surface in dependence on the polar angle 9 and the azimuthal
angle ¢. (b) Comparison of Ir-4f intensity of clean surface (gray) and after deposition/degassing of the bioprecursor fingerprint (blue). (c) Same as
(b), after graphene formation at ~1000 K (red). (d) Azimuthally averaged intensity ratio from (b) (blue dots) and (c) (red dots) for graphene
formation by a fingerprint. The solid lines represent the angular attenuation of Ir-4f intensity according to eq 1 for n = 0—S monolayers (see text).
After annealing, the experimental data exactly match with the attenuation from n = 1 monolayer (red solid line). (e) Same as (d), for graphene
formation via LPD synthesis using acetone. Again, the experimental data match with the curve for one monolayer graphene. Both precursors just
affect the initial thickness after deposition.
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Figure S. (a) First-order approximation of the band structure for free-standing single layer graphene with the Fermi energy intersecting the nodes of
the Dirac cones at the K points of the Brillouin zone (BZ). (b) FSM of graphene on Ir(111) prepared by liquid precursor deposition (acetone), as
recorded with He I radiation (Aiw = 21.2 eV) and normalized with the angular transmission of the setup (as determined with a polycrystalline Cu
sample). Six distinct points are separated from the attenuated substrate contributions, matching exactly the K points at about k; = 1.7 A™". The inset
shows the azimuthal cross section at kj = 1.7 A™" with distinct intensity enhancement at the K points. () Same as (b) for graphene formation using a
fingerprint.

However, in Figure 10 of ref 35 it was shown that after
graphene formation on Rh(111) via CVD and LPD (in both
cases, acetone was used as a precursor) the LEED data are as
matching as the LPD data and fingerprint data in Figure 3b.
Since LEED data provide no direct measure for the thickness
of the films, the thickness was estimated in direct space via the
angular dependence of the attenuation of photoelectron
intensities from the substrate by X-ray photoelectron diffraction
(XPD). In a previous study, this method was also used to
estimate the monolayer thickness of epitaxial boronitrene
layers.** Based on the angular distributions Iy(9) and I(8) of

photoemission intensity (as provided by a specific core level)
from an atomically clean substrate and after formation of an
adlayer of uniform thickness d = ndyy, the attenuation factor is
given by

1(9) (

2.

Iy(9) (1)
with dyy, 4, and 9 describing the thickness of one monolayer,
the electron mean free path, and the polar angle, respectively.

The estimation of the film thickness is demonstrated by taking
the example of graphene formation on Ir(111).

ndyy, )
A cos &
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Figures 4a—c show the angular distribution of Ir-4f
photoemission intensity, as taken from an atomically clean
surface of an Ir/YSZ/Si(111) multilayer sample, after
deposition of the fingerprint, and after formation of the
graphene film, respectively. In order to minimize effects from
forward scattering (for details, see ref 40), the angular
distributions I(9,p) are azimuthally averaged to obtain the
mean polar distributions (I1(9)).

Figure 4d compares the experimental ratios (I(9))/{I,(9))
as obtained after the initial deposition of the fingerprint and
after final graphene formation with the angular distributions
according to eq 1. The latter are calculated when taking the c-
axis interlayer spacing (dyg = 3.35 A*") and the electron mean
free path of graphite (4 ~ 28 A** for Ir-4f with Al Ka excitation,
ie, Ey, = 1426 eV) as a reference. The experimental data
exactly match the red curve that represents the attenuation by n
= 1 monolayer graphene. In Figure 4e, the same procedure is
applied for graphene growth on Ir(111) via LPD synthesis of
acetone, also revealing the formation of exactly one monolayer.

For Ir(111), one can get an unambiguous proof for the
presence of graphene via the peculiarities of its electronic
structure. Because of the weak interaction with the Ir(111)
surface, epitaxial graphene can be considered to be quasi-free-
standing with the Dirac point very close to the Fermi energy.
Angle-resolved ultraviolet photoelectron spectroscopy
(ARUPS) experiments on epitaxial graphene on Ir(111)
revealed that the carbon 7z bands are only slightly shifted,
with the Dirac point separated by about 100 meV from the
Fermi energy.39 As a consequence, Fermi surface mapping
(FSM) by ARUPS is expected to provide distinct spots at the K
points of the Brillouin zone. The FSM data for epitaxial
graphene on Ir(111), as prepared by liquid acetone and by a
fingerprint, are compared in Figure Sb,c. Again, the data are
very similar and display the characteristics of graphene’s band
structure; i.e., six distinct spots appear exactly at the K points at
47/3-1/ Graphene ~ 1.7 A7' (with agphene = 246 A), cf. also
insets in Figure S.

In all experiments, LPD synthesis by using synthetic
precursors and by using fingerprints provides the same results
in terms of graphene monolayer formation. The precursors just
affect the initial amount of material that is provided after
deposition. Since the fingerprint contains a broad mixture of
different chemicals, its excellent performance for graphene
formation is an interesting result in terms of suitable or
unsuitable precursors: On {111} surfaces of transition metals
(and perhaps also on surfaces with different orientation®®) the
driving forces for the self-assembly of a graphene monolayer
apparently overbalance the formation of any alternative deposit
even for very complex starting mixtures as long as sufficient
carbon is provided. Within this context, our fingerprint
experiments can be considered an extreme test case that proves
the suggestions made by Loginova et al.*’ In their study, the
authors propose that in terms of the formation of high quality
graphene “the growth mechanism does not change with the C
source”.” Different precursors just lead to different growth
rates, as caused, e.g., by different sticking, decomposition, and
diffusion on the bare metal surface and the already formed
graphene sheets. At the first sight, our experiment also
resembles the study by Ruan et al, in which the growth of
graphene by organic “waste” was demonstrated.”* However, in
Ruan’s study, the “waste” was deposited on one side of the
substrate while the graphene growth took place on the other
side so that the synthesis can be regarded as a simple CVD
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experiment, just using some “unusual” precursors. In the
present study we demonstrate that the high performance of
self-assembly during graphene formation goes one step further:
graphene does not only grow from “waste” but also self-
assembles directly out of the “waste”, showing that the synthesis
of monolayer graphene on transition metals is an extremely
robust process.

B CONCLUSIONS

On first sight, graphene formation by a fingerprint may seems
like a useless experiment. Nobody would seriously consider the
application of this synthesis route in a technological production
step. However, the current experiments prove the reliability of
LPD synthesis because graphene growth from fingerprints,
although starting with a higly uncontrolled way to deposit
carbon, achieves the same results as the LPD synthesis route
using pure synthetic precursors. In addition, the results from
LPD synthesis in general®® show that the synthesis of other
two-dimensional materials, such as the graphene analogue
boronitrene (h-BN monolayers), requires perfectly clean, i.e.,
carbon-free, surfaces to get these materials in high quality.**
Otherwise, there is a high risk that carbon-containing residues
form unintended heterostructures, as recently pointed out by
Hemmi et al.**

Currently, mass production of graphene on an industrial
scale lacks robust processes to transfer CVD grown graphene
from metals to other substrates. Transferring graphene is still
difficult to handle, and therefore, aspects related to transfer
mechanisms or even growing graphene on nonmetal substrates
by controllable technologies are the most important issues to
elevate graphene to the rank of an everyday-life material. LPD
synthesis may help to get access to a wider class of substrate
materials, especially such materials for which epitaxial growth of
graphene by the standard CVD synthesis fails (as, e.g, due to
vanishing sticking coefficients when providing the precursor via
the gas phase). Possibly, further sophistication of the LPD
technique may provide direct access to epitaxial graphene even
on insulators, disposing all the problems in handling the current
transfer techniques. Direct growth of graphene on insulators or
any other materials would be a welcome improvement that may
help to cope with the problem of economic thresholds that
currently prevent graphene-based devices to be ready for the
market.
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The epitaxial growth of graphene on the Ag(001) surface via
chemical vapor deposition (CVD) of propene and via liquid
precursor deposition (LPD) by ex sifu rinsing with acetone is
investigated by X-ray photoelectron spectroscopy (XPS), low
energy electron diffraction (LEED), and Fermi surface mapping
(ESM). In case of LPD, the growth of graphene is quite similar to
that previously obtained for h-BN monolayers on the same surface.
The weak interaction between the graphene layer and the Ag(001)
surface prevents a preferred alignment of the graphene lattice,
leading to graphene domains with statistically distributed azimuthal
orientations. In contrast to the LPD method, it is not possible to
provide any carbon via the standard CVD technique. The present
results give evidence that LPD represents a promising alternative for
the growth of graphene, especially on weakly interacting surfaces.

1 Introduction Since the first experimental reports on
graphene in 2004 [1], this material, as built from a 2D
honeycomb lattice of sp*-bonded carbon atoms, has drawn
interest in many research fields. Especially its extraordinary
electronic properties, including high carrier mobility [2]
and linear band gap dispersion close to the Fermi energy,
provides the possibility to build two-dimensional electronic
switches without doping [3], emerging graphene as a
candidate for future nanoelectronic devices. In terms of
mechanical properties, the sp* bonds result in a very strong
stability with tensile strengths up to 1 TPa [4]. High-quality
graphene layers on nearly all materials can be archived by
the exfoliation technique [1] but the size of graphene sheets
does not exceed several tens of microns. Large-scale
synthesis of graphene can be obtained by epitaxial growth
on metal surfaces via chemical vapor deposition (CVD) [5].
This technique, which represents the current standard, can be
considered as a very reliable method, especially since the
choice of precursors seems to play a minor role. The growth
of high-quality graphene can be obtained via CVD by using

Wiley Online Library
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Ag(001)
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high-purity hydrocarbons (e.g., propene C3Hg) as well as by
using other carbon-containing sources, such as chocolate,
cookies [6], or a human fingerprint [7]. However, CVD
growth of graphene seems only possible as long as the
substrate acts as a catalyst for the decomposition of the
precursor molecules [8] — a constraint that favors metals
over insulators. For applications in future nano-electronic
devices, the growth of large-scale graphene on insulating
surfaces is the mandatory task. To overcome the above-
mentioned problem in CVD growth on insulators, current
strategies use thin metal films as auxiliary tools in a wet
chemical transfer process. First, graphene is grown on a thin
metal film with the latter previously grown on an insulating
substrate. Then, the metal film is etched and graphene can be
transferred to the insulator [9] (usually the graphene layer is
stabilized by adding a polymer film of PMMA or PDMS [10]
before etching). However, the larger the interaction between
the graphene layer and the metal surface the larger the risk of
inducing defects to the graphene layer during the transfer
process. Since the strength of graphene metal interaction

© 2015 WILEY-VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, Weinheim
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decreases within the 3d, 4d, and 5d transition metal
rows [11], Ag-films may be good candidates as intermediate
films.

However, silver is an inert metal and has a very small
sticking coefficient for uptake of carbon (or precursor
fragments in general) from the gas phase. Consequently,
graphene growth by CVD fails (as shown below) and
therefore different synthesis routes are required. On
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Ag(111), e.g., Kiraly et al. [12] obtained dendritic graphene
by e -beam evaporation from an elemental carbon rod.

In this paper, the growth of graphene on a Ag(001)
single crystal via the liquid precursor deposition technique
(LPD) using acetone as solvent is presented. For strongly
interacting surfaces, such as Rh(111), it was shown that
the LPD method provides graphene of the same quality
as the CVD method [8, 13], but in the present case of
Ag(001) the LPD method will outpace the CVD technique.
The weak interaction between Ag(001) surface and
graphene prevents a preferred alignment of the graphene
lattice with respect to the lattice of the substrate surface,
resulting in graphene domains with nearly statistically
distributed rotation angles. The same features were
previously observed for the growth of boronitrene (i.e.,
monolayers (ML) from hexagonal boron nitride, h-BN,
also called white graphene) grown on Ag(001) and
Ag(111) surfaces [14, 15].

2 Experimental The experiments have been per-
formed with a ESCA MK 1II spectrometer by Vacuum
Generators. The X-ray photoelectron spectroscopy (XPS)
data have been recorded in normal emission mode with an
unmonochromatized Al Ka X-ray source (hw = 1486.6eV).
For a quantitative analysis of the stoichiometry, the C-1s,
Ag-3d, O-1s intensities were scaled with the photoemission
cross sections taken from Yeh and Lindau [16]. In low
energy electron diffraction (LEED) and Fermi surface
mapping (FSM), data were obtained by rotating (azimuthal
angle ¢) and tilting (polar angle ¢) the sample and
thus probing the 2w hemisphere above the sample for
several thousand angular settings. For LEED, the elastic
intensity (electron energy loss spectroscopy, primary
energy Eyp=45¢eV) has been recorded for each angular
setting, while in FSM the photoemission intensity at the
Fermi energy (He I excitation, hiw=21.2eV) has been
recorded.

The Ag(001) substrate was cleaned by several cycles of
Ar™ sputtering and annealing in UHV up to 840 K, until in
XPS the C-1s and O-1s signals were at the detection limit.
Two different synthesis routes were applied for the growth of
graphene on Ag(001): the standard CVD using propene and
the LPD using acetone. In the latter case, the substrate is
ex situ rinsed with the solvent for several seconds, followed
by degassing in UHV and several annealing steps (for
details, see Ref. [13]).

3 Results

3.1 Growth monitored by XPS Figure 1 compares
the XPS data after graphene synthesis on Ag(001) via LPD
and via CVD. For CVD, neither a distinct O-1s signal nor a
distinct C-1s signal can be observed even after prolonged
deposition of about 7100L propene. The ratio of cross-
section normalized C-1s and Ag-3d intensities results in a
surface coverage of about 0.02 ML graphene (cf. Eq. (1)).
For comparison: the formation of about 1 ML graphene on
Ni(111) can be obtained for about 180 L propene when using
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Figure 1 XPS data (Al Ka, hw=1486.6€eV, normal emission)
after CVD of 7100 L propene (red) and after LPD of acetone and
annealing (blue). The principles of the CVD technique (providing
carbon via the gas phase) and the LPD technique (providing carbon
via the liquid phase by rinsing the sample) are sketched in the lower
and upper schemes, respectively.
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the same setup. For Ag(001), the growth rate in CVD is
therefore reduced by at least three orders of magnitude,
probably caused by very small sticking coefficients for
taking precursor molecules from the gas phases and/or
caused by a reduced catalytic power for the decay of the
precursor molecules.

For LPD, the situation is completely different. In Fig. 1,
a distinct C-1s signal at 284.0eV (as typical for the C—C
bonds in graphene) can be observed while the O-1s signal is
still missing. For a monolayer coverage, the atomic C:Ag
ratio of the XPS-probed volume of the sample can be
estimated via the cross-section normalized C-1s:Ag-3d
intensity ratio when taking reference to the growth of h-BN
monolayers on Ag(001). In the latter case, the cross-section
normalized ratio of the combined B-1s and N-1s intensities
to Ag-3d intensity is found to be 0.352 [14]. This value has
been derived from [17] (for details, see Ref. [14]). Due to the
different lattice constants of h-BN and graphene (2.50 and
2.46 A, respectively), this value changes to

("@)) :0%2x(3@§>=03m
n(Ag)/ 2.46 A

as long as no additional effects, such as different electron
mean free paths for graphene and h-BN monolayers are
taken into account [18].

Figure 2 compares the film thickness (as derived from
Eq. (1) via the XPS-probed atomic C:Ag ratio) for CVD and
LPD. While CVD provides carbon only for a negligible
fraction of a ML, the first ex situ rinsing in LPD results in an
initial C content of nominally 4.5 ML that drops to about
0.42-0.46 ML after two annealing steps at 659 and 807 K.
Second rinsing then results in a strong increase of C
(~25ML) that finally drops to an average value of about
0.93 ML after several steps of extended annealing around
800 K. The stepwise formation of the ~1 ML graphene on

(1)

20.0 ML

10.0 ML
2.0 ML

1.0 ML

840 min. 713 K
120 min. 829 K

60 min. 829 K
840 min. 798 K

0.8 ML

0.6 ML

0.4 ML

0.2 ML

0.0 ML

Figure 2 Comparison of atomic C:Ag ratios for different steps of preparation: CVD (red, propene) and LPD (blue, acetone). The right axis

refers to the left axis via Eq. (1).
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Ag(001) may result from the balance of desorption kinetics
and the kinetics of lattice formation: In the first step (after
first rinsing) carbon adsorbs on the bare Ag(001) surface
with poor sticking and nucleation of first graphene domains
takes place. In the second step (after second rinsing), an
enhanced sticking of the precursor on the already formed
graphene domains is likely and thus an extended growth can
proceed. The ~7% deviation from the full 1 ML coverage
then results from the grain boundaries between the rotated
graphene domains (see discussion on LEED data in the next
section).

The absence of any O-1s signals in Fig. 1 indicates that
even in case that graphene grows from an oxygen-containing
precursor (acetone C:O =3:1) oxygen is completely elimi-
nated by the formation of volatile oxygen species [7].
This observation gives an indirect proof that the O-1s peaks
as observed in Ref. [12] after the growth of graphene on
Ag(111) via e -beam evaporation result rather from the
ex situ XPS than from preparation-induced oxygen.

Since LPD is an ex situ technique one can think that also
the air exposure may affect the initial state of the sample
(e.g., by oxidation or by taking carbon from atmospheric
hydrocarbons or carbon oxides). However, air exposure
without applying LPD just provides a small fraction of the
amount of carbon needed to form a monolayer (for details,
see Appendix in Ref. [13]).

3.2 Surface structure by LEED Figure 3 compares
the LEED patterns (Ey=45¢eV) of a clean Ag(001) surface
(Fig. 3a) and a ~0.93ML graphene/Ag(001) surface
(Fig. 3b). Upon graphene formation additional features do
not appear in terms of distinct spots but in terms of a ring-
like intensity distribution. The radius of the ring is about
1.34 times the reciprocal lattice parameter of the Ag(001)
surface and therefore matches the reciprocal graphene lattice

LPD aceto?

(DGraphene =295 A7 vs. bagoon=2.17A7"). A similar
LEED pattern was previously observed for the growth of
boronitrene (i.e., h-BN monolayers) on the Ag(001) surface
in Ref. [14] where the appearance of a ring was explained by
the nearly vanishing covalent bonding strength between the
Ag surface and the h-BN layer [15]. For graphene, one can
argue along the same line since DFT calculations predict an
increasing energy separation between late transition metal
d-bands and the Dirac point of graphene, resulting in a
reduced interaction with increasing the atomic number
within a transition metals row [11]. In case of Ag, which
terminates the 4d row, distinct covalent bonding can be
excluded, and therefore the covalent bonding strength per
area cannot be increased by aligning the lattices along
particular directions. Since the bonding between Ag(001)
surface and graphene layer is finally caused only by weak
van der Waals forces the observed ring pattern in the LEED
data results from graphene domains of arbitrary azimuthal
orientation (cf. Refs. [14, 15]).

3.3 Electronic structure by FSM Since XPS data
can only give evidence of the presence of about 1 ML of
carbon with a graphene-like in-plane binding energy, and
by LEED, only the existence of ordered domains with a
graphene-like lattice constant can be confirmed, a further,
unambiguous proof for the formation of graphene is needed:
the confirmation of the Dirac points, the electronic
fingerprint of graphene. In FSM, as based on angular
resolved ultraviolet photoelectron spectroscopy, the angular
distribution of photoemission intensity is expected to
display the Dirac points in the same way as the reciprocal
graphene lattice is displayed in the LEED data — namely as a
ring-like intensity distribution. The existence of Dirac points
can be assumed due to the weak interaction with the Ag(001)
surface, i.e., the electronic structure of pristine graphene is

(010)

(c)

Figure 3 LEED pattern (Eo=45¢V) of (a) an atomically clean Ag(001) surface. (b) After ~1 ML graphene formation via LPD and
annealing up to 829 K a ring structure is visible, caused by a distribution of arbitrarily oriented graphene domains. (¢) 1 ML h-BN on

Ag(001) from Ref. [14].
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preserved. For the growth of graphene on the Ag(111)
surface, it was shown there is just a weak electronic coupling
between graphene and the Ag substrate [12].

Figure 4 compares the FSM data of the clean Ag(001)
crystal with the data obtained from a 0.93 ML graphene/
Ag(001) surface. Indeed, the expected ring-like structure can
be observed with the radius matching with the I'K distance,
ie.
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4 Conclusions The aim of the present study is to give
a proof-of-concept that the method of LPD provides a
synthesis route to grow graphene even on such surfaces for
which the standard CVD technique fails. For inert transition
metal surfaces, such as Ag(001), the growth of graphene via
LPD provides ~1ML of arbitrarily rotated graphene
domains with no impurities, such as, e.g., oxygen. The
growth is similar to that observed for h-BN monolayers on
Ag(001) and Ag(111), but in the present case of graphene,
the ring-like structure in LEED is not as sharp as for the
h-BN monolayers, indicating that the average size of the
graphene domains is smaller than those of h-BN. However,
compared to the overwhelming number of literature reports
on CVD growth of graphene, LPD is still in the early stage of
development, giving reason to hope that a systematic
optimization of preparation parameters, such as temperature
ramping, annealing time, pressure of additional inert gas
atmosphere, etc. may increase the performance.
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(XPS) and low energy electron diffraction (LEED). Due to the weak interaction between the h-BN monolayer
and the Ag surface, there is no preferred orientation of the h-BN lattice. The h-BN-related hexagonal
distributions of LEED spots transform into nearly homogeneous rings. The growth of h-BN on Ag(001) is the
same as previously demonstrated for Ag(111), giving evidence that for weakly interacting transition metal sur-
faces the surface symmetry has no distinct impact on the h-BN growth.
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1. Introduction

Monolayers of hexagonal boron nitride, h-BN, also called boronitrene
[1] or white graphene [2], represent isostructural analogues of graphene.
In contrast to graphene, the h-BN honeycomb structure is built by two
different sublattices (one from nitrogen and one from boron), causing
the h-BN monolayer to be an insulator with a band gap of about
5.5 eV [2]. According to the nearly vanishing lattice mismatch, hetero-
structures of graphene and h-BN monolayers may offer a large potential
for the engineering of future nanoelectronic devices [3-5].

In the last decade, the epitaxial growth of h-BN monolayers was in-
vestigated for a large variety of transition metal surfaces, such as
Rh(111) [6-11], Ru(0001) [12,13], Ni(111) [14-17], Pt(111) [6,16,18],
Pd(111) [16,19], Cr(110) [20], Mo(110) [21], Ni(110) [22], Fe(110)
[23] and Cu(111) [24]. In each of these cases, the symmetry of the ob-
served Moiré patterns or superstructures (as, e.g., probed in reciprocal
and real space by LEED and STM, respectively) was related to the sym-
metry of the surface of the substrate, i.e., 3-fold symmetry for hexagonal
surfaces and two-fold symmetry for rectangular (or pseudo-hexagonal)
surfaces. For h-BN monolayer formation on strongly interacting sub-
strates, such as Rh(111) or Ru(0001), ab initio density-functional (DFT)
studies [26-28] relate the appearance of Moiré patterns/superstructures
(in terms of their topography/corrugation) to spatial variations of the co-
valent bonding strength as caused by lattice mismatch-related variations
of the local atomic configuration throughout the supercell.

In a previous study on the growth of h-BN on Ag(111), a different
scenario was observed [29]. In contrast to the transition metal surfaces
listed above, the alignment of the h-BN domains does not display the

* Corresponding author.
E-mail address: f.mueller@mx.uni-saarland.de (F. Miiller).

0039-6028/$ - see front matter © 2013 Elsevier B.V. All rights reserved.
http://dx.doi.org/10.1016/j.susc.2013.07.024

symmetry of the Ag(111) surface [29]. This behaviour is also in accor-
dance with DFT calculations which predict vanishing (or at least very
weak) bonding forces for transition metals of the later groups in the
3d, 4d and 5d row, such as Cu(111), Ag(111) and Au(111) [27]. The
vanishing bonding strength eliminates any reasons for an alignment of
the h-BN lattice with respect to a particular direction of the surface lat-
tice of the substrate because no preferred direction with strongest
bonding exists.

In the present study, the formation of monolayers from h-BN on the
square lattice of a Ag(001) surface via chemical vapor deposition (CVD)
of borazine is investigated. Similar to the growth of h-BN monolayers
on the hexagonal Ag(111) surface [29], the h-BN layer is formed by
coexisting domains that are randomly distributed with respect to their
azimuthal orientations relative to the substrate lattice. These results
confirm the previous assumption that for weakly interacting systems
substrate symmetry has no impact on h-BN monolayer formation [29],
as (at least implicitly) predicted by DFT [26-28].

2. Experimental

The experiments were performed with the same experimental setup
and by following the same synthesis routes as described previously for
the growth of h-BN monolayers on Ag(111) [29]. XPS data (VG ESCA
Lab MKk II, Al-K,, excitation, hoy = 1486.6 eV) were obtained in normal
emission mode with an emission angle of 0° with respect to the surface
normal. For quantitative analysis, the N-1s, B-1s and Ag-3d core level in-
tensities were scaled with the photoemission cross sections by Yeh and
Lindau [30]. Since the kinetic energies of the photoelectrons used for
analysis differ maximally by ~18%, further corrections due to the energy
dependence of the analyzer transmission (~Ei” [31]) and the energy

dependence of the inelastic mean free path (~E{2° [32]) were not

Reprinted from Surface Science, 617,Frank Miller and Samuel Grandthyll, Monolayer formation of hexagonal boron nitride on Ag(001),
207-210, Copyright (2013), with permission from Elsevier.
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taken into account because they nearly cancel each other (maximal
error: 1.18%2 ~1.03).

LEED data were recorded by operating the XPD (X-ray photoelectron
diffraction) setup in the elastic EELS mode (electron energy loss spec-
troscopy, primary energies Eo = 45 eV and 60 eV), i.e., the intensity
of the elastically scattered electrons was recorded by varying the
angular setting (polar angle ¥, azimuthal angle ¢) for probing the ~2m
hemisphere above the sample [33].

For the preparation of the h-BN monolayers, borazine, (HBNH )5, was
cleaned by several cycles of LN, freezing and subsequent evacuation
of the Schlenck tube down to ~4 x 10> mbar. During CVD of the
borazine precursor, all inlet lines were kept at ~340 K. The deposition
of the precursor was performed at 4 x 10~7 mbar for periods ranging
from 300 s to 80 min., resulting in nominal exposures ranging from
~91 L to ~1460 L for the individual preparation steps. Due to the high
vapor pressure of Ag, the temperature of the sample was chosen to be
only ~850 K during deposition.

3. Results and discussion

Fig. 1 shows the XPS data after the deposition of about 2150 L
borazine, as representing the exposure when the h-BN monolayer forma-
tion is nearly completed. The survey spectrum displays only signals
from the Ag substrate and from boron and nitrogen, but no distinct
amounts of oxygen and carbon are detected. In the monolayer range
(see below), the average stoichiometry of the XPS probed surface range
is Ag:N:B:0:C ~ 73:13:12:1:1, as determined from the Ag-3d, N-1s, B-
1s, O-1s and C-1s intensities after scaling with the photoemission cross
sections [30]. The N-1s and B-1s binding energies are observed at
3984 eV and 190.8 eV, respectively. Within an error of -+ 200 meV,
these values are the same as previously reported for the formation of
h-BN on other transition metal surfaces, such as Rh(111) [9], Cr(110)
[20] or Ru(0001) [12]. With respect to the atomic N:B ratio, a slight
enrichment of nitrogen is observed in Fig. 2, independent on the overall
deposition dose. The experimental N:B ~ 1.08:1 ratio can be explained
by intensities from the energy loss background arising from the Ag-3d
doublet that matches with the N-1s binding energy range (cf. inset in
Fig. 2).

In order to find out whether the h-BN coverage saturates in the
monolayer regime when increasing the overall exposure from borazine,
we refer to the atomic (ng + ny):ngp ratio of about 0.43 that was deter-
mined for the growth of one monolayer of h-BN on a Rh(111) surface
[34]. For the comparison of two substrates of different surface symmetry
and different lattice constants, i.e., Ag(001) and Rh(111), the decreased
number of electron emitters in a (001) plane can be overcompensated
by an increased inelastic mean free path when passing (001) planes in-
stead of closed-packed (111) planes. When comparing the normalized
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Fig. 1. XPS data (Al-Kq, hey = 1486.6 eV, normal emission) from a Ag(001) surface after
formation of one monolayer h-BN with no distinct amount of carbon or oxygen. The
N-1s (3984 eV) and the B-1s (190.8 eV) binding energies are characteristic for h-BN
(398.2 eV vs. 190.6 eV in refs. [9,20]).
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Fig. 2. Atomic N:B ratio (~1.08:1, red dashed line), as determined in XPS from the N-1s and
B-1s core level intensities. The deviation from the nominal 1:1 (black line) ratio is caused
by intensity from the energy loss envelope from the Ag-3d doublet that contributes to the
binding energy range of the N-1s photoemission (cf. inset).

3d photoemission intensities, as obtained from clean Ag(001) and
Rh(111) surfaces that are probed with the same experimental parameters
(i.e., same surface area, same X-ray intensity), the Ag-3d intensity is 1.22
times larger than the Rh-3d intensity, as depicted in Fig. 3. For one mono-
layer h-BN on Ag(001), the atomic (ng + ny):nag ratio can be therefore
approximated as (ng + nn):nag = (ng + nn):(1.22 x ngp) = 0.352. In
Fig. 4, the (ng + nn):nag ratio is plotted versus the overall exposure
from borazine, finally saturating at a value of 0.355, giving evidence that
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Fig. 3. Comparison of photoelectron intensity from Rh-3d and Ag-3d after normalization
with photoemission cross sections [30] and Shirley background correction for normal
emission from a clean Rh(111) surface (top) and a clean Ag(001) surface (bottom) of
same spot area (63.6 mm?). For details, see text.
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Fig. 4. Atomic (ng + ny):nag ratio vs. deposition dose of borazine (HBNH); at
p ~ 4 x 10”7 mbar, as obtained in XPS (Al-K4, ho = 1486.6 eV, normal emission)
via the core level intensities from N-1s, B-1s and Ag-3d after normalization with
the photoemission cross sections. The red full line at 0.352 gives the expected value
for 1 monolayer h-BN/Ag(001) after dividing the 0.43 value for h-BN/Rh(111) from
ref. [34] by the Ipg-3q:Irn-3¢ = 1.22 intensity ratio from Fig. 3. The black dots refer to
the experimentally obtained N:B = 1.08:1 ratio, while the blue squares refer to the
nominal N:B = 1:1 ratio. In the latter case, the coverage is 0.97 monolayers.

a h-BN layer has formed on Ag(001) with a coverage of about 1.01 mono-
layers. However, due to the overestimation of the experimentally
obtained N-1s intensity (cf. Fig. 2), the (ng + nn):nag ratio should
be calculated more precisely from the B-1s intensity and the nom-
inal N:B = 1:1 ratio, which results in a coverage of 0.97 mono-
layers. However, this value is expected to overestimate the real
coverage since h-BN domains of different orientation necessarily
require the presence of grain boundaries.

In contrast to the growth of h-BN on strongly interacting transition
metal surfaces, such as Rh(111) or Ru(0001), where an exposure of
about 40-50 L [7,8,12] is sufficient to obtain one monolayer h-BN, the
overall deposition dose of the precursor has to be increased by about
two orders magnitude (~2500-3000 L in the present case) to obtain a
h-BN monolayer on Ag(001). For the growth of h-BN on the hexagonal
Ag(111) surface, a similar behaviour was observed, which was ex-
plained by the very low sticking coefficients [29]. For the weakly
interacting Ag surface the bonding energies per BN unit are very low.

[010]

Depending on the applied functional DFT calculations provide values
ranging from 0.01 eV to 0.19 eV, [27] whereas for the strongly
interacting Ru(0001) surface energies ranging from 0.64 eV to 0.98 eV
[27] are predicted. Therefore, one can expect that on Ag surfaces the
adsorption rate of the (fragments from the) borazine precursor is only
slightly larger than the desorption rate during formation of the
monolayer, resulting in a growth rate smaller than that for strongly
interacting substrates, such as Rh [7,8].

For Cu(111), which is also a weakly interacting substrate (bonding
strength per BN unit is nearly the same as for Ag [27]), also enhanced
exposures of about 800 L [24] or 2000 L [25] are needed to obtain one
monolayer h-BN.

However, irrespective of the overall exposure to obtain one mono-
layer h-BN on Ag(001), Fig. 4 gives evidence that the growth is self-
limited after the first layer has formed, as observed for other transition
metal surfaces.

Fig. 5 compares the LEED data (Eq = 45 eV) as taken on the
clean Ag(001) surface and after deposition of about 2500 L borazine
(~1 monolayer). While the clean sample displays the square unit
cell of the (001) surface, a nearly homogeneous ring appears as
an additional feature upon h-BN formation. The radius of the
ring is about 1.33 times the reciprocal lattice parameter of the
Ag(001) surface, which equals to the reciprocal lattice parameter
of the h-BN layer (ah—BN ~2.50 A, Qag(001) ~ 2.89 A d bh—BN ~290 A_l,
bag(oo1) ~ 2.17 A~Y, by gn/bag = 1.336). The azimuthal smearing of the
h-BN-related spots to a homogeneous (10) ring is caused by the
individual h-BN domains being randomly distributed with respect to
the Ag(001) surface lattice. Although the observed ratio of the reciprocal
lattice parameters gives evidence for the formation of h-BN, the ring-like
structure just gives information about the metrics of the lattice but it
does not unambiguously prove that there is a superposition of randomly
orientated domains of hexagonal symmetry. However, when increasing
the primary energy to Ep = 60 eV, a second ring is observed in the
LEED pattern in Fig. 6. The diameter of this (11)-related ring is 1.75
times the diameter of the (10)-related ring, which represents (within
an error of ~1%) the scaling factor for a hexagonal lattice, i.e., bi11) =
V3 x b10), giving evidence that h-BN has formed. So far, h-BN rings
were observed for the systems h-BN/Ag(111) [29] and h-BN/Pd(111)
[19]. While for h-BN/Ag(111), all h-BN-related LEED reflections are
displayed only by a ring [29], the LEED pattern of h-BN/Pd(111) displays
a superposition of a ring, a regular 10 x 10 superstructure and a rotated
v3 x v3R30° superstructure [19], i.e., in case of h-BN/Pd(111) there are
still preferred directions for aligning the h-BN domains.
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Fig. 5. LEED patterns (Eo = 45 eV) for a clean Ag(001) surface (left) and after formation of one monolayer h-BN (right) via CVD of ~2500 L borazine, (HBNH)s. Similar to the
growth on Ag(111) in Ref. [29], the presence of one monolayer h-BN provides a nearly homogeneous (10) ring, indicating a distribution of h-BN domains with arbitrary azi-
muthal orientation. In the polar intensity plot (as averaged over the (10) directions), the h-BN ring is at 1.33 times the reciprocal lattice parameter by, of the Ag(001) substrate

(from lattice parameters: by_gn/bag = 1.336).
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Fig. 6. LEED pattern (E; = 60 eV) after formation of one monolayer h-BN via CVD of about
2500 L borazine, (HBNH)s. In the polar intensity plot (as averaged over the (10) direc-
tions), the separation of both h-BN-related rings displays the b1y = V3 x by relation
for a hexagonal lattice.

The absence of preferred directions (or in general, their reduced im-
pact on h-BN alignment) can be explained by the results from DFT cal-
culations. In general, the bonding of h-BN on a transition metal surface
is caused by the interplay between the attracting forces on the B
sublattice and the repelling forces on the N sublattice [27]. The most sta-
ble configuration was found for N sitting on top of a transition metal
atom while B occupies an fcc hollow site [26-28]. However, with in-
creasing the number of electrons (i.e., for the late groups in the transi-
tion metal periods), the repelling force on the N sublattice always
outweighs the attracting force on the B sublattice, even in case of the
most stable (B,N) = (fcc,top) configuration [27]. For substrates such
as Cu(111), Ag(111) or Au(111), the repelling covalent net force on
each BN cell then causes the interface distance to increase until the
overall repulsion is balanced by attracting van der Waals forces [29].
In a simple picture, the BN unit is repelled from the surface beyond
the range of typical covalent bonding lengths [29], and the long range
van der Waals forces that are affected from the subsurface range of
the substrate [35] cause the substrate's surface to appear more
“homogeneously.”

For the weakly interacting material Ag, the surface structure, i.e.,
hexagonal symmetry in case of Ag(111) as in ref. [29] or square symme-
try in case of Ag(001) as in the present study, has no impact on the
alignment of the h-BN domains. Similar observations were recently
made for the weakly interacting h-BN/Cu(111) system for which the
formation of h-BN domains of different orientations was reported [24].
However, in another study on the growth of graphene/h-BN/Cu(111),
it was reported that the orientation of the h-BN layer “is guided by the
Cu surface during the growth procedure” [36].

4. Conclusion

In the present study, the formation of h-BN on a Ag(001) surface was
investigated. Similar to the growth of h-BN on the isosymmetrical

Ag(111) surface [29], there is no preferred orientation of the h-BN do-
mains. Also similar to Ag(111) [29] and Cu(111) [24,25], the overall ex-
posure from borazine has to be increased strongly to get one monolayer
h-BN. Both phenomena can be attributed to the weak bonding forces
that are caused rather by van der Waals interactions than by covalent
bonding, as predicted by DFT calculations [27]. Since the surface sym-
metry seems to have no impact on the formation of h-BN (at least in
case of Ag substrates), one can therefore think of similar h-BN growth
on polycrystalline Ag surfaces. In any case, the lack of any distinct cova-
lent interaction between the h-BN monolayer and the Ag surface offers
the possibility to get pristine, free-standing like h-BN layers via a simple
CVD process.
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ABSTRACT: The wear resistance of a Rh(111) surface can
be strongly increased by interstitial alloying with boron atoms
via chemical vapor deposition of trimethylborate [B(OCHj);]
at moderate temperatures of about 800 K. The fragmentation
of the precursor results in single boron atoms that are in-
corporated in the fcc lattice of the substrate, as displayed by
X-ray photoelectron diffraction. The penetration depth of the
boron atoms is in the range of at least 100 nm with the boron
distribution displaying a nearly homogeneous depth profile, as
examined by combined X-ray photoelectron spectroscopy and

J’I‘ 150 L trimethylborate
?‘)

800 K

RN(11),.B;

) S
wear resistance
400 %

Ar ion etching experiments. Compared to the bare Rh(111) surface, the wear resistance of the boron-doped Rh surface is
increased to about 400%, as probed by the scratching experiments with atomic force microscopy. The presented synthesis route
provides an easy method for case hardening of micro- or nanoelectromechanical devices (MEMS and NEMS, respectively) at

moderate temperatures.

Il INTRODUCTION

With progressing miniaturization in technology, the performance
of many devices is increasingly controlled by surface properties.
Particularly in the field of micromechanics, the surface hardness
is of paramount importance for wear and lifetime of the central
components. At the same time, conservation of the toughness
of the bulk material is beneficial for a high fracture-strength. In
micromechanics or future nanomechanics, the thickness of a
hardened surface layer in absolute values scales down with the
size of the device. As a consequence, for a micro gear of, for
example, 10 ym in diameter and 1 gm in height (i, a typical
size that can be manufactured today),' surface hardening which
affects about 25% of the whole material corresponds to a
nominal thickness of 100 nm. Thus, efficient concepts for a
controlled modification of nanometers-deep regions below the
surface are required.

Case hardening of alloys or intermetallic compounds is often
obtained by interstitial alloying. Here, the interstitial sites of
the host lattice are occupied by small atoms, such as carbon,
oxygen, nitrogen, boron or even noble gases like helium or
neon.” ¢ From the art of ancient blacksmithing to the modern
engineering of high-performance materials, there is a long list of
surface hardening techniques, ranging from simple carburiza-
tion of iron swords in B.C. times’ to current laser sintering of
ultrahard materials.®

Ion implantation represents one technique which basically
allows the placement of atoms in a highly controlled way in a
certain depth within a solid. For a fixed typical energy in the
range up to 200 keV, implantation generates a Gaussian-shaped
profile in a depth of several hundred nanometers. Its width is
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caused by energy straggling effects. Achievement of
approximately box-shaped profiles requires multiple implan-
tation steps which makes the already complex technique even
more costly.*” ™"

Technologically less complex concepts are based on the dif-
fusion of species from the surface into the solid. Diffusion may
be accompanied by a chemical reaction as in self-propagating
high-temperature synthesis (SHS), where alloying takes place
via a reaction wave that propagates throughout a powder of
reactants. This process benefits from short processing times and the
high purity of obtained materials because high temperatures usually
cause contaminants to vaporize as volatile species.'>"> However, the
overall performance of SHS strongly depends on a large variety of
process parameters, such as size and shape of particles, composi-
tion, heating and/or cooling rates, green density, etc.”®

In a previous work, we have investigated the formation of
monolayers from hexagonal boron nitride [boronitrene (h-BN),
also called “white graphene”] on a Rh(111) surface by a three-
step mechanism consisting of boration, oxidation, and nitration.'*
In the first step, trimethylborate [B(OCHj,),] is provided via
chemical vapor deposition (CVD) at 800 K. A nearly complete
decay of the precursor was observed resulting in single boron
atoms that are embedded in the Rh lattice. Oxygen and carbon
are mainly released due to the formation of volatile species.'* It
was already speculated that doping the Rh(111) with small boron
atoms may result in surface hardening.'* In order to prove this
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assumption, the Rh—B alloying of this first step was
investigated in detail in the present study.

We will show that chemical vapor boration of Rh by pre-
cursor decomposition at moderate temperatures (800 K, as com-
pared to, for example, SHS working at ~2000 KIS) increases the
wear resistance of the metal surface to about 400%. The process
provides a rather homogeneous depth distribution of the boron
atoms, down to a depth of about 100 nm and allows a very precise
dosing of the reagents, even for 3D geometries.

load F,

cantilever

bidirectional
scratching

4000 nm

Figure 1. Schematics of the wear measurements by scratching with an
AFM cantilever. For a given load, 26.2 (+4.8) uN and 25.7 (+3.6) uN,
grooves of about 4 ym in length and 400—S00 nm in width were
prepared by bidirectional scanning of 50 lines in each direction.

Il EXPERIMENTAL SECTION

Characterization. Atomic Force Microscopy and Scratch-
ing Experiments. The wear resistance was investigated by an
atomic force microscope (AFM) with a Bruker AXS, Dimen-
sion Icon and Dimension Fastscan, Santa Barbara, CA. For the
scratching tests, the AFM was operated in contact mode. As
probes, diamond tips (ND-DTIRS, Nanosciences, Phoenix,
AZ) with tip radii smaller than 30 nm were used. The used
AFM tips consist of polycrystalline diamond, which ensures
scratching into surfaces instead of blunting the tips (Mohs
hardness Rh vs diamond ~6:10). Each experimental series was
done with one tip, which was checked for changes due to
blunting or accumulation of material from the surface by force
distance measurements and thermal tunes (with the latter also
used to calculate the spring constant of the cantilever). These
checks were done before and after every scratching series. During
each experiment, which consists of several scratching series, all
system parameters, such as slow direction of the scan axis
during scratching and deflection set points, were kept constant,
in order to facilitate a meaningful comparison between the two
different surfaces. The scratching of the samples is schemati-
cally drawn in Figure 1. After scratching the tips were checked
by SEM and no blunting was observed compared to new tips.

X-ray Photoelectron Spectroscopy/Diffraction. For chemical
analysis, X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) was perfor-
med with an ESCA MKII spectrometer by Vacuum Generators,
which is described in detail in previous studies.'*'®'” Depth
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Figure 2. (a) Preparation scheme for the interstitial alloying of a Rh(111) surface with B atoms. 150 L of the trimethylborate precursor, B(OCHj);,
are provided at 800 K under a high vacuum (p = 4.4 X 10~ mbar) for 450 s. (b) XPS core level spectra (Al Ka radiation, iw = 1486.6 eV, normal
emission) of Rh-3d, B-1s, O-1s, and C-1s (from top to bottom), with intensities normalized to photon flux and photoemission cross sections.'® The
spectra on the left side are taken from of a “clean sample” with 6 at. % carbon and 1 at. % oxygen. The column on the right side shows the spectra
after the deposition of the precursor and after removing residuals of the precursor by Ar ion sputtering (removal <0.5S nm). The column in the center
shows the increase of intensity upon deposition (O). Taking the increase of B-1s intensity as a reference, the full lines represent the expected
increase of intensity if C and O would be provided, according to precursor stoichiometry.
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Figure 3. B-1s binding energy for different boron compounds. (a) B
metal bonding in the Rh—B alloy of the present study. (b) B metal
bonding in the Rh—B alloy from ref 14. In both cases, the observed
binding energies (188.5 and 188.2 eV) correspond to the values
observed for boron segregation in a Rh foil from ref 24. (c) B—-N
bonding in a h-BN monolayer (boronitrene) on Rh(111) from ref 14.
(d) B—O bonding in boron—oxygen compounds, such as orthobor-
onacid or metaboronacid.'**>%%,

profiling was obtained by subsequent Ar ion etching (3.8 keV,
ion current ~1 yA/cm? at the sample, ablation rate ~1 A/min).
The depth dependence of the atomic ratios was obtained by
recording the XPS core level signals (i.e, Rh-3d, C-1s, O-1s,
B-1s, Zr-3d, Y-3d, and Si-2p) and scaling their intensities with
the corresponding photoemission cross sections by Yeh and
Lindau'® (scaling with the cross sections by Scofield'® provides
the same results). The procedure for calibration of the etching
rate was the same as described in a previous study.”® For struc-
tural analysis, X-ray photoelectron diffraction (XPD) was ap-
plied within the [112]-[111]-[112] symmetry plane by probing
the angular intensity distributions of the Rh-3d, C-1s, and B-1s
core level intensities (for details on the XPD setup, see ref 21).

Materials. As samples, we used Rh/YSZ/Si(111) multilayer
substrates with a 150 nm Rh film grown epitaxially on a 30 nm
YSZ (yttria-stabilized zirconia) buffer layer by electron beam
evaporation. The YSZ layer was deposited on a Si(111) wafer
by pulsed laser deposition (for details on substrate synthesis,
see refs 22 and 23). In order to simulate conditions which are
typical for technical samples, the substrates used in this study
have been stored under ambient conditions for several months.
Similarly, the scratching experiments were repeated in an inter-
val of several months to ensure the endurance of the borated
surfaces. The deposition of boron was done by chemical vapor
deposition (CVD) of trimethylborate, B(OCHj)5, at 800 K and
4.4 X 1077 mbar for about 450 s, resulting in a nominal dose of
about 150 L, as described in ref 14 and schematically sketched
in Figure 2a.

Il RESULTS AND DISCUSSION

Chemical Surface Analysis. For a clean Rh(111)/YSZ/
Si(111) sample (as prepared by cycles of Ar ion etching and
annealing), the XPS data in Figure 2b (left column) contain
only signals from rhodium and carbon. Nearly no oxygen is
detected since the small signal in Figure 2b must be assigned to
the energy loss envelope of the Rh-3p;/, peak rather than the
O-1s emission. The overall amount of carbon strongly depends on
the sample. The XPS data reveal that the stoichiometry for “clean”
samples ranges typically from Rh:C ~ 99:1 to Rh:C ~ 95:5."*

After CVD of 150 L trimethylborate [B(OCHj),] at 800 K,
only a distinct increase in the B-1s intensity is observed in Figure 2b.
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Figure 4. (a) Schematic cross section of the Rh/YSZ/Si(111) samples
with 150 nm Rh and 30 nm YSZ on a 500 um thick Si(111) wafer
(film thicknesses are not scaled due to different sputter rates for
different materials). The first 38 nm of the Rh film were removed
during analysis of the stoichiometry of the as-grown substrate.
Trimethylborate was then provided to the sputter-cleaned surface
(dashed vertical line). (b) Carbon distribution (via C-1s XPS) with ~6
at. % for the untreated Rh film and ~4 at. % after deposition of
trimethylborate. (c) Boron distribution (via B-1s XPS) at 1 at. %
throughout the Rh film. (d) Rhodium and silicon distribution (via
Rh-3d and Si-2p XPS). (e) Zirconium, yttrium, and oxygen
distribution (via Zr-3d, Y-3d, and O-1s XPS).

Although the carbon, as well as the oxygen content of the
precursor molecule is three times as high as its boron content,
there is nearly no change in the O-1s and C-1s intensity. As
depicted in Figure 2b (middle row), mainly boron is deposited
on the sample during the CVD process. Taking the increase of
B-1s intensity as a reference, the CVD process transfers a B:C:O
ratio of about 1:0.7:0.2 to the sample. From the comparison with
the 1:3:3 stoichiometry of the precursor, we calculate upper
limits of 23% and 7% for the carbon and oxygen transfer,
respectively. Since the increase in C-1s intensity in Figure 2b
(middle row) affects only the lower binding energy contribution at
about 283.6 €V, it is evident that the carbon, provided via the
precursor, forms a rather “carbidelike” bonding in the Rh lattice
than an adsorbate at the surface, such as CO or CO,.

Similar to the case of carbon, the observed B-1s binding
energy at about 1882 eV suggests the formation of B-metal
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Figure S. Angular intensity distribution in X-ray photoelectron diffraction (XPD) within the [T12]-[111]-[112] symmetry plane for (a) Rh-3d
photoelectrons, (b) C-1s photoelectrons (only energy range for carbide), and (c) B-1s photoelectrons. For intensity reasons, a larger aperture was
chosen to record the carbon and boron patterns. The upper row highlights the energy range that has been selected for the generation of the XPD
patterns in the middle row. The lower row shows the cross section of the crystal plane with the principal directions for forward scattering marked by
arrows. In accordance with this scheme, occupation of octahedral sites by carbon results in (essentially the same) angles bisecting the distances
between the C emitter and the neighboring Rh scatterers. For the purpose of a direct comparison, the figure with the C-1s XPD pattern also contains
the Rh-3d XPD pattern (black solid line) now taken with the same low angular resolution. In (c), the B-1s XPD displays no distinct anisotropy and
the shape of the intensity distribution is close to that of the angular transmission (red solid line).

bonds in the Rh lattice. Figure 3 compares the B-1s binding
energies for different boron compounds. In Figure 3a, the B-1s
energy at 188.2 eV is very close to the value of 187.9 eV, as
reported for segregation of B in a Rh foil** B-1s binding
energies for other boron compounds, such as boronitrene or
boron—oxygen compounds, are expected above 190 eV, 142926

The present findings are in agreement with a previous study
where the enrichment with boron was suggested to be the result of
the formation of volatile carbon and oxygen species during CVD of
trimethylborate."* In a parallel study focusing on the chemistry of
the precursor decay, this behavior was explained by a dehydro-
boration mechanism via a stepwise release of formaldehyde, finally
resulting in borane [ie, B(OCH;); — BH; + 3 CH,0]”

Elemental Depth Profiles. In accordance with the so-called
“universal curve” by Seah and Dench,*® the electron mean free
path in the core level XPS is typically in the range of 1—2 nm,
depending on the kinetic energy of the photoelectrons. There-
fore, XPS excels by its extreme surface sensitivity with the draw-
back that XPS data provide only information about the topmost
layers of a sample. In order to obtain information about the
bulk distribution of the various elements, depth profiling experi-
ments were performed by XPS combined with Ar ion etching.
If typical sputtering steps are set in the range of about 1 nm
(ie, the same order of magnitude as the electron mean free
paths), the elemental composition of the sample can be probed
layer by layer. The results are summarized in Figure 4.

Figure 4a shows a schematic drawing of the Rh/YSZ/Si(111)
multilayer sample. Before providing the trimethylborate precursor,
the upper 25% part of the 150 nm Rh film were used to check its
intrinsic stoichiometry. For the untreated sample, only signals
from carbon (normalized C-1s intensity in Figure 4b) and rhodium
(normalized Rh-3d intensity in Figure 4d) are observed.
For the oxygen content (Figure 4e), the broad peak in the O-1s
regime was taken as an upper limit (cf. O-1s discussion in previous
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section), resulting in a mean stoichiometry of Rh:C:O ~ 93:6:1. In
Figure 4b, the steep rise of C-1s intensity at the initial surface just
results from adsorbates, such as CO, CO,, and hydrocarbons.

After CVD of trimethylborate (cf. vertical dashed line in
Figure 4), the boron distribution (normalized B-1s intensity in
Figure 4c) starts with a contribution of about 3—4 at. % that
decreases within a few nanometers to a nearly constant value of
about 1 at. %. Similar to carbon in Figure 4b, the peak in the
boron distribution may result from precursor fragments adsorbed
at the surface. Interestingly, the constant depth profile of boron
indicates that the deposition of the boron via CVD at 800 K
generates a nearly homogeneous distribution throughout the whole
Rh film.

The reliability of these XPS depth profiling experiments is
nicely demonstrated by comparing the profiles for Rh and Si in
Figure 4d with those for oxygen, yttrium, and zirconium in
Figure 4e, since the distributions of the elements contained in
the YSZ buffer layer exactly display the “inverted” gap between
the Rh film and the Si wafer. However, it has to be noted that
the YSZ/Si interface seems to be enriched with Zr. In accordance
with the observed chemical shift of the Zr-3d binding energy upon
approaching the interface (not shown), the formation of silicides,
such as ZrSiy, cannot be ruled out.

Interstitial Alloying. X-ray photoelectron diffraction
(XPD) was applied to reveal the atomic positions of carbon
and boron. In contrast to other techniques such as the Rietveld
analysis in X-ray diffraction (XRD),*® XPD also benefits from
its high surface sensitivity and, therefore, signals from variations
of lattice structures in the subsurface range are not super-
imposed by signals from nonaltered bulk structures.

In order to demonstrate the performance of XPD in terms of
its basic mechanism, namely the forward scattering,*>*" Figure Sa
shows the angular distribution of the Rh-3d photoelectrons
within the [112]-[111]-[112] symmetry plane with the maxima
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Figure 6. (a) AFM topography map of a 29 nm groove on an
untreated Rh(111) surface after 30 scratching cycles with a diamond
tip at a load of 26.2 (+4.8) uN. (b) 6 nm groove on a boron-doped
Rh(111) for the same parameters as before. In (b), surface defects of the
initial surface, such as holes, for example, have disappeared probably due
to the additional annealing of the sample during the boration at 800 K.

distributed along the chains of neighboring atoms (cf. red
arrows in Figure 5a).

Due to their small cross sections'®, as well as the much lower
overall amount of both elements, the scattering in B-1s and
C-1s photoemission had to be recorded with reduced angular
resolution. Instead of representing a particular surface, the XPD
data presented in Figure S (panels b and c) are averaged from
individual XPD patterns, as recorded for ablation depths in the
range of 0—10 nm. For carbon, the overall angular shape of the
C-1s intensity distribution in Figure Sb (only the carbide part at
283.6 eV, cf. Chemical Surface Analysis) is much broader. In
order to appreciate an impact by the reduced angular re-
solution, a Rh-3d XPD reference pattern (black line in Figure Sb)
was taken with the same low angular resolution. Similar angular
width of the structures in both patterns indicates that the peak
width in the C-1s measurement may be rather limited by the
instrumental settings than by disorder. Increased intensity for
higher polar angles can be explained by an enrichment of
carbon in the subsurface layer. For example, for carbon located
1-2 layers below the surface, forward scattering can appear
only for larger angles, since the forward scattering toward normal
emission is suppressed due to missing scattering atoms above the
surface. Surface enrichment by carbon is in accordance with the
low solubility of carbon within the Rh lattice.”

Despite the lower fine structure in Figure 5b, the C-1s XPD
pattern provides nearly the same angles as the Rh-3d pattern.
Therefore, it is not possible to decide whether the carbon
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Figure 7. Average depth of groove vs number of scratching cycles for
two different diamond tips used on the same sample. (a) At a load of
25.7 (£3.6) uN, the wear rate of the boron-doped Rh(111) surface is
reduced to about 25% of that on an untreated sample (ie., the wear
resistance increases to about 400%). (b) At a load of 26.2 (+4.8) uN,
the wear rate of the boron -doped Rh(111) surface is about 24% of
that from an untreated sample (i.e., the wear resistance increases to
about 420%). Full lines represent linear fits. In (b), the fit includes
both series. For details, see the text.

atoms occupy regular sites from the Rh lattice or whether they
occupy octahedral interstitial sites (i.e., substitutional and inter-
stitial alloying cannot be distinguished). However, the appearance
of a distinct anisotropy that is comparable to that of the Rh bulk
lattice suggests an ordered arrangement of the carbon atoms within
the Rh lattice.

The situation is different for the boron atoms. In Figure Sc,
negligible anisotropy is observed for the B-1s XPD pattern. The
angular shape of the B-1s intensity distribution is very close to
the angular transmission of the setup, as obtained for poly-
crystalline or amorphous samples (cf. solid line in Figure Sc
that also fits the background in the Rh distribution in Figure Sb,
cf. dashed line). The necessity to choose a lower angular
resolution for the acquisition of the B-1s XPD data was owed to
the poor signal intensity. As a consequence, the insignificant
anisotropy in the pattern clearly indicates a lower degree of
order than for the carbon atoms but it does not completely
exclude any preferred lattice sites for the B atoms (for a further
discussion of this issue, see the Appendix).

Wear Resistance. The wear resistance of the sample was
probed by atomic force microscopy (AFM). Grooves of about
4 pm in length and 400—500 nm in width were scratched with a
diamond tip, as sketched in Figure 1. After each two sweeps,
the topography was probed with the same cantilever. Figure 6
compares qualitatively the topography of an untreated Rh surface
with that of a boron-doped Rh surface, both after applying
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Figure 8. Depth dependence of B-1s photoelectron diffraction within
the [112]-[111]-[112] symmetry plane. (a) After deposition of the
precursor. (b) After ablation of ~3 substrate layers. (c) After ablation
of ~6 substrate layers.

30 scratches at a load of 26.2 (+4.8) uN. While for the bare Rh
surface, the averaged wear rate is about 10 A per scratch, it
strongly decreases to about 2 A per scratch for the boron-doped
surface.

For quantitative analysis, Figure 7 shows the depth of the
grooves (as averaged over at least 200 scan lines with a length
of 4 ym) versus the number of scratches for different experi-
ments. In Figure 7a, a load of 25.7(£3.6) uN was applied,
which is nearly the same as the 26.2 (+4.8) uN load used in
Figure 7b. Within an error of about 5%, the ratios of the
average wear rate of the bare Rh surface and the wear rate after
boration are identical (i.e., 1.487 nm/scratch:0.370 nm/scratch
is ~4.0 and 0.903 nm/scratch:0.215 nm/scratch is ~4.2. Since
wear is crucially controlled by the effective contact area,
different wear for identical applied loads points to different tip
radii in the two experiments (for the radii, the manufacturer
gives an upper limit of about 30 nm).

For both load conditions, the relative increase of wear
resistance upon boron doping is nearly the same (i.e., compared
to the untreated Rh surface, the wear rate decreases to about
25% after boration). However, the term “untreated Rh surface”
must not be confused with the term “clean Rh surface”. The
present results display an increase of wear resistance to ~400%
for a RhysC_sB., surface when compared to an untreated
RhysC; surface. Since interstitial alloying with carbon may also
increase the wear resistance, the performance of the Rhy;C_B_;
surface may even be higher, when compared to an absolutely

carbon-free Rh film.
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In Figure 4c, the depth profile for boron displays a slight
decrease with increasing depth. Therefore, one may also expect
a decrease of wear resistance with increasing depth, in case
the presence of boron is indeed the key factor for wear re-
sistance. However, the statistics of the data in Figure 7 are too
poor to reveal such a behavior. For example, in a range of
30 nm, as representing the depth of the groove in Figure 6a, the
amount of boron decreases by about 10% in Figure 4c. This
rather small difference may be overbalanced by other effects,
such as tip modification upon scratching.

In order to explore the impact of the B-doped Rh surface on the
diamond tip during scratching in terms of blunting, Figure 7b
compares the wear rates for different runs with the same tip.
Comparing the first and the last use of the tip (ie, first run vs
fourth run), there is a systematic difference in the data. For
prolonged use of the tip, the wear rate decreases. A decreased wear
rate implies a smaller pressure and since the applied load was the
same, it cannot be excluded that the tip radius may have increased
upon scratching on the B-doped surface. However, by investigating
the tips by scanning electron microscopy, significant modifications
could not be observed directly.

Il CONCLUSIONS

Boron atoms were incorporated in a Rh(111) lattice via a
simple CVD procedure using trimethylborate, B(OCH,),, at
800 K. The decay of the precursor results in volatile H-C—O
species, and mainly boron is assimilated by the sample. In XPS,
elemental depth profiling reveals a nearly homogeneous dis-
tribution of the metal-bonded boron atoms, at least in a sub-
surface range of about 100 nm. The XPD data of the B-1s
signal, which display rather the angular transmission of the
measuring setup (as typical for polycrystalline samples) than a
distinct anisotropy, suggest that the boron atoms are distributed
with low order within the Rh lattice. For carbon, there is an
ordered distribution in the Rh lattice by occupying either
regular lattice sites or octahedral interstitial sites.

In spite of the small amount of boron in the range of 1 at. %,
there is a strong increase of wear resistance for the borated Rh
samples. AFM experiments with diamond tips reveal a drop in
the wear rate by about 75%. The use of single crystal Rh layers
was necessary in the present experiments in order to have
experimental access to the lattice sites of the incorporated
boron atoms. Due to the high technological relevance of wear
reduction, further experiments are planned to see how the
present observations can be transferred to polycrystalline
samples and other metals. However, the present study shows
that, in principle, surface hardening is possible upon boration
via a simple CVD process. Similar to surface hardening by car-
borization of, for example, macroscopic steel products, boration
may become a standard process for surface finishing of noble-
metal based micro- or nanoelectromechanical systems (MEMS
and NEMS, respectively).

Il APPENDIX

In a previous study,'* we reported on the formation of
boronitrene monolayers by a three-step boration—oxidation—
nitration mechanism based on the same CVD process as
applied in this study. In ref 14, the B-1s XPD data display
distinct forward scattering peaks that are characteristic for the
occupation of mainly tetrahedral sites. In contrast, the B-1s
XPD data in Figure Sc display mainly the angular transmission
of the setup. This difference may have three reasons: (1) In ref

dx.doi.org/10.1021/1a400148h | Langmuir 2013, 29, 4543—4550



Langmuir

14, the B-1s XPD data were recorded with much higher angular
resolution and much better statistics than in the present
experiments. Since the B-1s XPD peaks from ref 14 are much
broader than the Rh-3d XPD peaks (at same high angular
resolution), the use of lower angular resolution would smear
the B-1s XPD peaks to a larger extent than the Rh-3d XPD
peaks are smeared, when going from panel a to panel b in
Figure 5. However, this effect would not completely explain the
disappearance of any anisotropy for the present B-1s XPD data
in Figure Sc. (2) Since the B-1s XPD data from Figure Sc
represent the average as taken for surface ablation between 0
and 10 nm, a direct comparison with the data from Figure 3 in
ref 14 is not possible. In Figure 8, the B-1s XPD data are
therefore displayed for three different depths. Despite the poor
statistics (25 times less data recording time than in ref 14),
there is some evidence that after the deposition of the pre-
cursor, the B-1s XPD exhibit a slight forward scattering maxi-
mum along the normal emission (cf. red arrow) similar to the
data from Figure 3 in ref 14. After ablation of 3 and 6 layers of
the substrate, the overall shape then rapidly turns into an
angular distribution similar to that from the depth-averaged
data shown in Figure Sc. (3) In the present study, the overall
amount of intrinsic carbon in the as-grown metal films was
approximately 3 times higher than for the samples used in ref
14. We, therefore, speculate that the boron dissolution in the
Rh crystal lattice may sensitively depend on the presence of
some percent of carbon. Further experiments would be
required to substantiate this explanation.

With respect to the central finding of this study, namely the
increase of wear resistance upon boron incorporation, a hypo-
thetical depth dependence of an ordered/disordered boron
distribution plays only a minor role. Any differences seem to be
restricted to the topmost layers and therefore correspond to a
range that approximately affects only the very first scratch in
Figure 7.
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