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Kurzfassung

Nanostrukturen aus Gold und Silber haben sich ashwirksame Substrate fur die
Oberflachenverstarkte Ramanspektroskopie (Surfadeafited Raman Spectroscopy, SERS)
erwiesen. Die hohe Verstarkung des elektromagretis€elds an solchen Strukturen erlaubt es,
adsorbierte Molekile in sehr geringer Konzentratigg hin zu einem Einzelmolekil mittels
Ramanspektroskopie nachzuweisen und zu charakrerisi Die praktische Umsetzung zu
SERS-basierten Sensoren ist jedoch dadurch ersghdass es noch keine einfache und
kostenguinstige Herstellungsmethode von grof3flagkmydneten, nanostrukturierten Substraten
mit hohen und reproduzierbaren Raman-Verstarkuktgsfen gibt. Diese Arbeit beschaftigt sich
mit der Anfertigung von Edelmetallnanostrukturenttats Templateverfahren und deren
Verwendung als SERS-Substrate.

Im ersten Teil der Arbeit wurde das Verfahren zardtellung von Templaten aus anodischem
Aluminiumoxid (AAO) untersucht und weiterentwickelDurch Anodisierung von hochreiner
Al-Folie entstand eine dinne Schicht aus AAO-Namepp die anschlieend vom Al-Rest
befreit wurde. Die 10 bis 40um dicken AAO-Membrane wurden nach weiteren
Vorbereitungsschritten (Offnen der Poren, einsedtilyletallisieren und Verstarken) als Template
fur die elektrochemische Abscheidung von Gold- upitber-Nanodrahten eingesetzt. Der
zentrale Nachteil der Verwendung von freien AAO-Meanen fur die Erzeugung metallischer
Nanostrukturen ist der mihsame und langwierige telbuagsprozess. Es kommt hinzu, dass
Nanomaterialien mit hohen Formfaktoren beim Frefegnechanisch kollabieren kénnen. Eine
bessere Alternative zu den freien Membranen sinthsatgestitzte” AAO-Template. Fur ihre
Herstellung wurden zundchst umfangreiche Arbeiterwecks Optimierung der
Herstellungsbedingungen der Multischichten aus Goldtan und Aluminium mit
Gasphasenabscheidung (PVD) auf dem gewinschtenr&udarchgefiihrt. Die Au- und Ti-
Schichten wurden im hochfrequenten Modus bei opémaAr-Partialdricken und
Abscheideraten gesputtert. Aluminium wurde mit dé&tektronenstrahlaufdampfverfahren
abgeschieden. Die Herstellung erfolgte sukzessimeobinterbrechung des Vakuums. Die
Goldschicht an der Unterseite der Nanoporen bildeh elektrischen Kontakt fir die
nachfolgende Anodisierung und im weiteren Verlaufdie elektrochemische Abscheidung der
Nanodrahte. Die Ti-Schichten zwischen SubstratAumdbzw. zwischen Au und Al, dienen der
Schichtadhésion. Die paarweise Haftung der Mulicdikn, die Topographie und die innere
Struktur entscheiden, ob und zu welchem Grad di§dNicht anodisiert werden kann, sowie
Uber die Qualitat und die Stabilitat der Templatthrend der weiteren Herstellungsschritte. Mit
glatten und gut haftenden Al-Schichten konnten ldukaodisierung erfolgreich breitflachige
Template (bis zu 100 dnauf Glas- oder Si-Substraten angefertigt werden.

Im zweiten Teil dieser Arbeit wurden robuste undbge SERS-Substrate mit hohen und
reproduzierbaren Verstarkungsfaktoren praparievd®l freie als auch substratgestitzte AAO-
Template wurden fir die elektrochemische Abschajduan Gold- und Silber-Nanodrahten
eingesetzt. Zusatzlich zum quasi-eindimensional®) Vachstum von Gold und Silber in den
Poren konnte die Morphologie der Au- und Ag-Nambde durch die Modifizierung der
elektrochemischen Abscheidebedingungen kontrolliextden. Dadurch konnte ein Ubergang
von eindimensionaler zu mehrdimensionaler Architektler Nanodrdhte erreicht werden,
einschlieBlich der Ausformung von Spitzen und dédu®hg von Verzweigungen. Mit diesen
komplexen Au- und Ag-Nanostrukturen konnten Raméand#r von Rhodamin 6G um Faktoren
bis zu 18 und 1062 verstarkt werden. Speziell die Liicken zwischen eleaelnen Zweigen bzw.
die Spitzen der Nanodrahte wirken als sogenannte Fpots”. Die starke Konzentration der
Hot Spots an der Oberflache filhrt zu den gigantidubhen Verstarkungsfaktoren.






Abstract

Nanostructures of gold and silver have proven tohighly effective substrates for surface-

enhanced Raman spectroscopy (SERS). The high emhant of the electromagnetic field in

such nanostructures allows detecting and charatgriadsorbed molecules in very low

concentrations up to single molecules using Ranpmetteoscopy. A time-and cost-effective

production method of large surface with orderedastmictures allowing high and reproducible

Raman enhancement factors is a prerequisite fointipgementation of SERS-based sensors.
This work deals with the preparation of noble mataiostructures by template method and their
use as SERS substrates.

In the first part of this work, the process for hreparation of templates with anodic aluminum
oxide (AAO) has been studied and refined. By aratihin of highly pure aluminum foil, a thin
layer of AAO nanopores was formed, which was thetached from the rest of Al. The 10 to 40
pm thick AAO membranes were prepared and used &fittner processing steps (such as
opening the pores, one-sided metallization) as letedor the electrochemical deposition of
gold and silver nanowires. The main disadvantagéred-standing AAO membranes for the
production of metallic nanostructures is the latsi and time-consuming manufacturing
process. Furthermore, nanomaterials with high dsg#mo can collapse mechanically during
template removal. A better alternative towards fiagdof the AAO free membranes are those
supported by an underlying substrate. Firstly, msitee work was conducted in order to optimize
the deposition conditions of the multi-layer sturet of gold, titanium and aluminum using
physical vapor deposition (PVD). The Au and Ti lesyavere deposited using radio frequency
(RF) sputtering at optimum Ar- partial pressurésuminum was deposited using electron beam
evaporation with appropriate deposition rates. dégosition of Ti/Au/Ti/Al heterostructure was
carried out sequentially without breaking the vanuifhe gold layer acts as rear-contact for the
subsequent electrochemical processes (anodizatimh edectrochemical deposition). The
titanium layers are used to improve adhesion atdifferent interfaces. The adhesion of the
multi-pairs of layers, the topography and the iméérstructure influence whether and to what
degree the Al layer may be anodized as well asgtiadity and the stability of the template
during the further processing steps. With smootkd avell adherent Al layers large-area
templates (up to 100 érwere successfully prepared on glass or on Sitsaibs by anodization
and pores opening.

In the second part of this work robust and stalli®S substrates were prepared with high and
reproducible enhancement factors. Both free andtgatle supported AAO templates were used
for the electrochemical deposition of gold and efilmanowires. In addition to the quasi-one-
dimensional (1D) growth of gold and silver in thergs, the morphology of Au and Ag
nanowires could be controlled by the modificatidrnihe electrochemical deposition conditions.
This allowed a transition from a one-dimensional nbalti-dimensional architecture of the
nanowires, including the formation of tips, twigadacorrugated nanostructures. With these
complex morphologies of the Au and Ag nanostructuRaman bands of rhodamine 6G could



be enhanced by factors up to’ H#hid 162 Specifically, the gaps between the individuahiotees
or the tips of the nanowires act as "hot spotsé figh concentration of hot spots on the surface
leads to the huge enhancement factors obtained .
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1 Einleitung

Edelmetallnanostrukturen (EMNS) erfahren eine zuoreside Bedeutung als
Funktionsstrukturen fir eine Reihe von Anwendunge@Querschnittstechnologien. Sie
finden Einsatz in der Biotechnologie (Biosensoiipmarker, Antikdrperkopplung,
etc.), in der Katalyse und in der Gassensorik [1A])- und Ag-Nanostrukturen
(Nanoteilchen und 1D-Nanostrukturen) werden untetegem fur die Detektion von
Spuren aus organischen und anorganischen Stoffewendet [10,11]. Solche
hochempfindliche Sensoren koénnen z.B. in der Raftidlarwachung oder zur
Detektion von Spuren von Sprengstoffen eingesetaid@n. Au-Nanostrukturen sind
auch Kandidaten fur eine Behandlung von Tumorenchduplasmonische lokale
Uberhitzung [12,13].

Grundlegend fir obige Anwendungen sind die aulRerdlidhen optischen

Eigenschaften der EMNS, u.U. gepaart mit der O&éentnaffinitat solcher

Nanostrukturen fur bestimmte Funktionsgruppen voolidWilen bzw. Chromophoren

(Nano-Biosensorik). Durch die Wechselwirkung zwesth elektromagnetischer

Strahlung und den lokalisierten Plasmonen an deerf@iche der Nanostrukturen

konnen Resonanzen (engl. Localized Surface PlasResonance, LSPR) auftreten
[14,15]. Die Intensitat des elektrischen Feldes, Sireuung und auch die Absorption
kénnen dabei verstarkt werden. Von besonderem esdger ist die Mdoglichkeit die

Plasmonenresonanz in einem breiten Bereich zu tubess erreicht man durch die
Wahl des Metalls oder durch die Kontrolle von Getiiag Formfaktor und Abstand

zwischen den Nanostrukturen [1,16-18]. Daraus engebich Verschiebungen von
Plasmonenpeaks (grof3enabhangig), Intensitatsargiarun(formabhangig) und

Kopplungsvorgange (formfaktorabhéngig). Weitertshdie Lage der Plasmonenpeaks
vom umgebenden dielektrischen Medium abh&ngig, wodie Nano-Biosensorik

beruht.
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Im Bereich der erneuerbaren Energien versprechesmunische Strukturen ein groRes
Potential. Beispielsweise ermdglicht der Einsatzn vEdelmetallnanoteilchen in

Verbindung mit Halbleiteroxiden beim Lichterntem@t Light Harvesting) eine grol3e

Ausbeute an Energie im sichtbaren Wellenlangentiergil9-23]. Dabei werden

entweder in einer Oxidschicht eingebettete Edeliimataoteilchen oder Core-Shell-

Strukturen verwendet. Durch die LSPR an Edelmetathteilchen wird das

Absorptionsmaximum in den sichtbaren Bereich vesbeh, was eine hohere
Lichtausbeute ermdglicht. Dieses Prinzip findetwmdung in plasmonenverstarkten
Solarzellen [23,24], Farbstoffsolarzellen (DSSC)5][2und Elektroden fur die

Elektrolyse [20].

Eine sehr interessante Anwendung finden EMNS (Wemaaus Gold oder Silber) in
den Bereichen der biologischen und chemischen $knsdie sich auf der
oberflachenverstarkten Raman-Spektroskoiengl. Surface Enhanced Raman
Spectroscopy, SERS) stitzen. Molekille zeigen eistéktes Raman-Signal wenn sie
sich in der unmittelbaren Nahe von EMNS aufhalteie Hohe der Verstarkung, der
sogenannte Verstarkungsfaktor, hangt von den gemscietn Eigenschaften einzelner

EMNS und von der elektromagnetischen Kopplung zZwéscbenachbarten EMNS ab.

Das Fehlen einfacher Strategien zur Herstellung nafiusten SERS-Substraten mit
reproduzierbarem Raman-Verstarkungsfaktor erschaverpraktische Verwendung von
SERS-basierten Sensoren [26]. Mit Hilfe der moderNanotechnologie zur Kontrolle
nanodimensionaler Strukturen und Materialien wurderden letzten Jahren groR3e
Fortschritte gemacht. Edelmetallnanostrukturen konin vielen Geometrieformen und
GrofRen Uber Redoxreaktionen in kolloidalen Losunf®f] oder tber lonen- bzw.

Elektronenstrahllithographiauf einem Substrat hergestellt werden. Die Bestinch

von Substraten mit einer kolloidalen Lésung fuheaza, dass die Nanostrukturen
agglomerieren oder kollabieren. Bisher lassen lsgthe geordneten Nanostrukturen mit
definierten Abstanden zwischen den Kolloidteilcheealisieren. Lithographie

ermoglicht zwar die Nanostrukturierung von Substratflachen mit Teilchen
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definierter Geometrie, Abstand und GroRRe, aber Wasfahren ist zeit- und

kostenintensiv.

Ein alternatives, kostengunstigeres Verfahren tstdlls direkte Abscheiden von
Nanostrukturen in feste Schablonen dar. Bei diesegenannten Template-Verfahren
bestimmt die Schablone die Dimension, den Formfakiod den Abstand der
abgeschiedenen Nanoteilchen. Groldflachige Substi@dsen sich mit geringem

Zeitaufwand strukturieren.

Der Schwerpunkt in dieser Arbeit liegt in der Hellsing von Templaten aus
anodisiertem Aluminiumoxid (AAO), der elektrocherfien Abscheidung von EMNS
und deren Verwendung hauptsachlich als SERS-Swbstfas wurden sowohl

freitragende als auch substratgestiitzte AAO-Temaplagrgestellt und verwendet.
Wahrend die freitragenden AAO-Membrane bereitsnisite fur die elektrochemische
Abscheidung von Nanoréhrchen (NR) und Nanodrahi) (verschiedenster Metalle,
Oxide und Legierungen eingesetzt wurden [28] existi nur wenige vergleichbare
Studien zu den substratgestitzten AAO-Membranen-3f29 Substratgestiitzte
Membrane sind zwar schwieriger in der Herstellutgydie freistehende Membrane,
aber sie vereinfachen eine nachfolgende Synthegselliseher Nanostrukturen. Die
Herstellungsschritte der substratgestitzten AAO-Kieme, bestehend aus der
Gasphasenabscheidung der Schichtheterostruktudéiatisschicht, Elektrode und Al-
Film), der Anodisierung der Aluminiumschicht, deoren6ffnung und der Entfernung
der Sperrschicht, wurden optimiert und das nackfug Wachstum metallischer
Nanostrukturen untersucht. Hierzu wurden Glasziitn-Wafer und ITO-beschichtetes
Glas als Tragersubstrate fur die AAO-Template esege. Bei der elektrochemischen
EMNS-Synthese lag der Schwerpunkt auf der Modifdtatund Kontrolle der

Morphologie von eindimensionalen Nanodréht@mel war es SERS-Substrate mit
moglichst hoher und reproduzierbarer Verstarkung leman-Signals Uber eine breite
Flache anzufertigenModellrechnungen und experimentelle Untersuchunggigten,

dass die Dichte an sogenannten ,Heil3punkten* (dthgl.spots) entscheidend fir den
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SERS-Effekt ist [35,36]. Bei Au- und Ag-Nanodréahtemt zusatzlicher 2D und 3D

Architektur (Spitzen, Zweige, scharfe Kanten, uswird das Raman-Signal so

verstarkt, dass die einzelnen Molekile detektiedgrden konnen [10,11]. Durch

geschickte Optimierung der Abscheidebedingungemtesnwir die Morphologie der

Nanostrukturen gezielt steuern und somit die DielmgHot Spots” signifikant steigern.

Die vorliegende Arbeit gliedert sich in die folgamdKapitel:

In Kapitel 2 werden zunachst die Grundlagen der &aStreuung und der
oberflachenverstarken Raman-Spektroskopie (SER8g&ihrt.

In Kapitel 3 werden die Verfahren zur Herstellungr dAAAO-Template
vorgestellt. Zundchst werden die Grundlagen der sighjischen
Gasphasenabscheidung als wichtigster Bestandteil Harstellung von
substratgestitzten Nanostrukturen erlautert. DiespBasenabscheidung der
Multischichten, bestehen aus Al- und Gold-Schichtén den elektrischen
Kontakt ist kritisch aufgrund der hohen Anforderuargder Filmheterostruktur.
Wahrend der Anodisierung der Al-Schicht bei hohlekteischen Feldern steigt
die mechanische Spannung auf der unterliegendeittaind kann so zum
Ablosen des AAO-Filmes fuhren. Zusatzlich zur Hafuzwischen den
abgeschiedenen Schichten und zwischen Film undti@iitestimmen weitere
Faktoren die Qualitat der Template. Zu diesen Faktgehoren unter anderem
die Topographie und die innere Struktur des Al-E&mn welche fir die
Homogenitat in der lateralen Verteilung und fir dBeichmafigkeit des
Tiefenwachstums entscheidend sind.

Kapitel 4 veroffentlicht als:

.Synthesis of silver nano-fir-twigs and applicatioto single molecules
detection”

Salah Habouti, Claus-Henning Solterbeck und MohadthBEseSouni.

J. Mater. Chem20 (2010) 5215-52109.

Kapitel 5 vertffentlicht als:
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,On-substrate, self-standing Au-nanorod arrays shmpmorphology controlled
properties”

Salah Habouti, Méaria Matéfi-Tempfli, Claus-HenniSglterbeck, Martha Es-
Souni, Stefan Matéfi-Tempfli und Mohammed Es-Souni.

Nano Today6 (2011) 12-19.

Kapitel 6 veroffentlicht als:

~Self-standing corrugated Ag and Au-nanorods fagshonic applicatioris
Salah Habouti, Méaria Matéfi-Tempfli, Claus-HenniSglterbeck, Martha Es-
Souni, Stefan Matéfi-Tempfli und Mohammed Es-Souni.

J. Mater. Chem21 (2011) 6269-6273.

Kapitel 7 veroffentlicht als:

»AU-NR/VO,-NP nanocomposites supported on glass substratiesostructure
and optical properties*

Salah Habouti und Mohammed Es-Souni.

CrystengComni6 (2014) 3068-3071.

Kapitel 8: Zusammenfassung und Ausblick
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2 Oberflachenverstarkte Raman-Streuung
(SERS)

Die Raman-Spektroskopie ist ein etabliertes Wergzdur die Aufnahme von
Schwingungsspektren und die Betrachtung von Raot@bergdngen der meisten
Molekule. Sie findet Anwendung in verschiedenensemschaftlichen Disziplinen. Der
Nachweis und die Identifizierung von einzelnen Mdlen, die Bestimmung ihrer
Molekilstruktur und die Anderung ihres chemischeustandes nach bestimmten
Ereignissen sind Schlusselaufgaben in der anatgisc Chemie. Eine der
spektroskopischen Methoden fiur den Nachweis vonzdhmolekilen ist die
laserinduzierte Fluoreszenz [1]. Die daraus gewonendnformationen sind aber sehr
limitiert. Raman-Spektroskopie bietet dagegen =mittie Moglichkeiten Molekile
nachzuweisen, zu charakterisieren oder ihre Andgmirzu bestimmen und stellt eine
bessere Alternative fur solche Untersuchungen dr differentielle Raman-
Querschnitt (d/dQ), der fur ein einfallendes Photon die Wahrscheldeit zu einer
bestimmten Raman-Verschiebung angibt, liegt zwisct@® und 10% cn? [2]. Damit
ist die Empfindlichkeit und somit die Anwendbarkdé&r Raman-Spektroskopie durch
das relativ schwache Signal von nur ca. 1 RamaneRtaus 10einfallenden Photonen
begrenzt. Das Raman-Signal wird durch maogliche felsmenz zusatzlich unterdrickt.
Mit der Entdeckung der oberflachenverstarkten RaByektiroskopie (SERS) konnte
die Empfindlichkeit deutlich verbessert werd&ie Grundlagen von Raman-Streuung
und SERS werden in Abschnitt 2.1 und 2.2 eingefihrt

2.1 Grundlagen der Raman-Streuung

Die Grundlagen der Raman-Streuung basieren aufReman-Effekt. Der Effekt wurde
von dem indischen Physiker und Nobelpreistragern@Grasekhra Venkata Raman im
Jahr 1928 entdeckt und beschreibt die inelastikatiestreuung an Molekulen [3].



2.1 Grundlagen der Raman-Streuung

Trifft Licht auf eine nichtabsorbierende Substasa,wird ein Teil der Strahlung mit
derselben Energie wie das einfallende Licht zuréskmhlt, jedoch mit anderer
Richtung oder mit anderer Polarisation (Rayleigre@®ing). Wéhrend des Rayleigh-
Streuprozesses bleiben die Energie des Photondairi€listand des Molekuls erhalten.
Bei einem sehr geringen Anteil der einfallendenaldting findet jedoch ein

Energielibertrag zwischen Photon und Molekil staij das Photon wird mit einer
anderen Frequenz zuriickgestreut (inelastische #tgdu Raman-Streuung ist eine
Form des inelastischen Stof3prozesses zwischen Iochtdefinierter Wellenlange

(Laser) und einem Molekil. In Abbildung 2.1 sinde dRayleigh- und Raman-

Streuungen-Prozesse energetisch und spektral tellges

(@) virtuelle Niveaus
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der Streuugsprozesse von Licht an Materie in
Form von (a) Energiediagramm und (b) Spektrum, beabeitet nach [4].
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Oberflachenverstarkte Raman-Streuung (SERS)

Im Rahmen der klassischen Beschreibung lassenvitd interessante Eigenschaften

der Raman-Streuung auf eine sehr einfache Art ueidé\darstellen [5,6].

Die Wechselwirkung zwischen einem Molekil und eislektromagnetischen Welle mit
der Frequenzv;, und der elektrischen Feldstarée= E,,,, cos(2nv;,t) kann die
Elektronenwolke gegenuber den Molekilrimpfen vaeldn und damit ein
Dipolmoment innerhalb des Molekils erzeugen. DasoDaoment [ ist proportional
zum elektrischen Feld:

u=akE, (2.1)

wobei a die Polarisierbarkeit (Tensor) des Molekuls istl @amngibt, wie stark sich das

Molekul polarisieren l&sst.

Wird das Molekul zur Schwingung angeregt, so karen Rblarisierbarkeit abhangig
vom jeweiligen Schwingungszustand sein. Damit ist Rolarisierbarkeit formal eine

Funktion der sogenannten Schwingungsnormalkooreingtdes Molekdls.

Wenn die Schwingungsamplitude sehr klein ist, kaim Polarisierbarkeit in eine
Taylorreihe entwickelt werden, die nach dem lineaferm abgebrochen wird:

da

A (%) a (2:2)

a, ist die Polarisierbarkeit im Gleichgewicht des kkaills.

Setzt man fur die Schwingung des Molekils eine lbaisthe Oszillation mit der

Frequenz ein, so kann sie in der Form
q = qo cos(2mvt) (2.3)

geschrieben werden.
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2.1 Grundlagen der Raman-Streuung

Setzt man (2.2) und (2.3) in (2.1) ein, dann folgt:

da
U = aoE ey cosrvi,t) + Emaxqo (%) cos(2mvt) cos(2mv;,t)
0

Mit cosx cosy = : (cos(x — y) + cos(x + y)) gilt also:
2

U = AgE gy cOS(2m;y,t) (2.4)
1 oa
+ EEmaxq0 (%) (cos(2mt(vy, — v)) + cosut(vi, + v)))
0

Nach Gleichung (2.4) setzt sich das Dipolmomentdzas Summanden zusammen: Der
erste Term beschreibt die elastische Streuung éRpnyStreuung) und tritt bei der
Frequenzv;,, des einfallenden Feldes auf. Der zweite Summasdheibt diejenige
Raman-Streuung, die bei der um die Schwingungsérerjules Molekils verringerte
Anregungsfrequenzy;,, — v auftritt und nach Stokes benannt ist (Blauverdmimey).
Der dritte Summand steht fiir die Anti-Stokes-Strepuind tritt bew;,, + v auf. Der
Rayleigh-Term in Gleichung (2.4) enthalt keinen dPaeter, der vom Zustand des
Molekils abhangig ist. Die Rayleigh-Streuung kalso &eine Informationen Uber das
Molekul liefern. Im Gegensatz dazu sind die Spdlgime bei den Stockes und Anti-
Stockes-Termen anhéngig von Schwingungsfrequenz derd Polarisierbarkeit des
Molekils. Eine Bedingung fiir das Auftreten des Rauffekts (Stokes und Anti-

Stokes ungleich Null) ist, dass die Polarisierbarkieh wahrend der Anregung andern

muss % * 0).
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Oberflachenverstarkte Raman-Streuung (SERS)

2.2 Grundlage der oberflachenverstarkten Raman-Streuung

Die Intensitat eines Raman-Bandes ist proportianah Quadrat der Anderung der
Polarisierbarkeito mit den Normalkoordinaten g und proportional zumaQat der
elektrischen Feldstarke. Die Verstarkung des RaS8ignals bedeutet also in der
klassischen Form die Verstarkung von mindestenar @lar folgenden GroRRen: (a) die
Anderung der Polarisierbarkeit des Molekiils (Erhithdes Raman-Querschnitts) oder
(b) die Feldintensitat [7]. Die Verstarkung derkitemagnetischen Feldintensitat erfolgt
Uber die Anregung der Oberflachenplasmonresonanmenwird als elektromagneti-
scher Effekt (EM) bezeichnet [8,9]. Die Verstarkudey Polarisierbarkeit des Molekiils
ist als chemischer Effekt bekarj@t11].

2.2.1 Elektromagnetische Verstarkung

Bei der Wechselwirkung mit dem elektromagnetischegld des Lichtes werden
Elektronen einer Metalloberflache zu kollektivenh@&@gungen angeregt. Eine dabei
eventuell entstehende resonante Wechselwirkungt l@i@rflachenplasmon (Surface
Plasmons, SP) [12]. Man unterscheidet zwischetafddgnden und ortgebundenen SPs
[13-16]. Fortlaufende SPs treten an der Grenzflamtiechen einem Dielektrikum und
einer flachen Metalloberflache auf. Ortsgebundeberlachenplasmonen (LSPs) sind
Ladungsdichteschwingungen an der Oberflache nmth#r Nanostrukturen. Der
elektromagnetische Effekt ist ein rein physikalscPRrozess, bei dem das einfallende
Feld in der unmittelbaren Nahe der Nanostrukturiféehe LSPs anregt [17].
Abbildung 2.2 stellt schematisch die Plasmonensebwig innerhalb eines kugel-
formigen Nanoteilchens und die Verschiebung dektideenwolke relativ zum Kern in
einem elektrischen Feld dar.
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2.2 Grundlage der oberflachenverstarkten Ramesu&ing

Metallkugel

Elektronenwolke

Abbildung 2.2: lllustration der Plasmonenschwingung von Nanoteilchen in einem
elektromagnetischen Feld und der Verschiebung der IEktronenwolke, bearbeitet nach
[18].

Rayleigh-Streuung an kugelformigen Metallteilchen

Die Wechselwirkung zwischen einem elektromagnetiackeld im sichtbaren Bereich
und spharischen Teilchen kann Uber die Mie-The¢ii®] analytisch beschrieben
werden. Uber die Losung der Maxwell-Gleichungenspharischen Koordinaten mit
den Ublichen Randbedingungen fur das Feld hat @udia die nach ihm benannte
Theorie entwickelt. In dieser Theorie wird das Peabin zwei Teile aufgespalten: die
Wechselwirkung zwischen der elektromagnetischenléeMahd dem kugelférmigen

Teilchen wird Uber die Elektrodynamik exakt beremthrDie Materialeigenschaften
werden dabei Uber die Einfihrung einer phanomemsbgn Dielektrizitatsfunktion

(e(w, 7)) beschrieben [20, 21E(w,r) kann voneg,,, unterschiedlich sein und wird
aus den experimentellen Daten oder aus einer Medhlung erhalten. Das Modell
liefert zwar eine nahezu vollstdndige Beschreibdeg optischen Eigenschaften von
Metallteilchen unabhé&ngig von ihren GroRen (solamtye Dielektrizitatsfunktion

bekannt ist), es bleiben aber die physikalischemtadgrinde unklar. Ein

Zusammenhang zwischen Mie-Absorption und den kolek Plasmonenschwin-

gungen von Elektronen wurde erst mit der Arbeit Koeibig et al. [22] hergestellt.
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Oberflachenverstarkte Raman-Streuung (SERS)

Lichtstreuung von Nanoteilchen in der quasistatiscan Naherung

Dieser Abschnitt fasst die wichtigsten Resultate \Wechselwirkung zwischen einem
elektromagnetischen Feld und einem kugelférmigendt&lchen in der quasistatischen

N&herung zusammen. Fur eine detaillierte Darstgliiehe [23-25].

Der Durchmesser des Nanoteilchen wird als vielnideials die Wellenlange des
elektromagnetischen Feldes angenommen. Unter di@sethme bleiben die Amplitude
und die Phase des elektrischen Feldes Uber diemgeskugel hinweg raumlich
konstant. In der sogenannten Quasistatik-Approxonat kann  das
Feldverteilungsproblem durch Betrachtung eineschieihs in einem elektrostatischen
Feld behandelt werden [24].

— —
—_— —_—
Eoez EOeZ
_’. _’
‘ e,
—_— €n —
= - =
e
— —

Abbildung 2.3: Skizze eines homogenen Nanoteilcheimseinem elektrostatischen Feld. Ein
homogenes metallisches Teilchen mit der Dielektrizitskonstante &, befindet sich in
einem Medium der Dielektrizitatskonstante € und in einem elektrischen Feld. Weit weg
von der Kugel ist das Feld konstant und es gibt keé freien Ladungen innerhalb und
auRerhalb der Kugel.

15



2.2 Grundlage der oberflachenverstarkten Rameeuitg

Das elektrostatische Potential kann aus der LoslargLaplace-Gleichung berechnet
werden. Aufgrund der azimutalen Symmetrie der Klkgeln das Potential ausgedrickt
werden durch [25]:

innerhalb der Kugel: ®;,(r,0) = X2, 4,7 P,(cos 8), (2.6)
auBerhalb der Kugel: @, (r,0) = X2o(4;rt + Bir- V)P (cos ),  (2.7)

wobei P;(cos 8) die Legendre Polynome Ordnung unddder Winkel in Abbildung 2.3

sind.

Die Potentiale®;, und ®,,, der Kugel werden aus folgenden Randbedingungen

bestimmt:

1) Das Potential im Kugelmittelpunkt muss endlieins
2) Weit entfernt von der Kugeloberflache dgf,; = —Eyz = —E,r cos 6.
3) Furr = a gilt die Kontinuitéat der tangentialen Komponentem E und der

normalen Komponenten von D:

10D, 10D,y
a 0 |l,., a 90 |,
— gaq)in — —c. acI)out
0 or r=a o=m or r=a

Nach diesen drei Bedingungen ergeben sich die relakignetischen Potentiale
innerhalb und aul3erhalb der Kugel zu (siehe au¢hZ3]):

3
@in = —Ep m;ercose 8
cI)Ou.t = _Eo'r cos @ + Si_z‘;;; E0a3 CiSZG (29)
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Oberflachenverstarkte Raman-Streuung (SERS)

Das Potential ®,,, auBerhalo der Kugel ist die Uberlagerung von zwei
elektromagnetischen Potentialen. Das erste Potésttiproportional zum einfallenden
Feld und das zweite Potential ist identisch mit deotential eines idealen Dipols am
Ort des Kugelmittelpunkts. Das Dipolmoment wird kibdas aul3ere FelH, angeregt
und durch das Moment:

e

Em
Ey = gp&,,aE
e+2&y, 0 0=m™==0

p = dmeye,al
in Richtung des einfallenden Feldes beschriebeh [24st die Polarisierbarkeit der
Kugel:

3 €=&m
E+2&m

a = 4ma
Aus den Potentialen lassen sich die folgendenrnidekien Felder berechnen:
* Innerhalb der Kugel

Ep=—E = -V, = E,——¢,

Emt2¢

&

Das Feld innerhalb der Kugel hat einen konstantetra Eo - 3+2£
m

und ist in

Richtung des einfallenden Feld orientiert.
» AulRerhalb der Kugel
Eout = —V®oyt = Eré)r + EGé)G

mit der radialen Komponent&, = E, cos @ (1 4 2L Zim

3
3
re e+2em

) und der tangentialen

E—&m

3
Komponentety = E, sin 6 (j—g - 1) des gesamten Feldes aulRerhalb der Kugel.

E+2em
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2.2 Grundlage der oberflachenverstarkten Rameeuitg

Der Betrag des lokalen Feldes ist maximal in Riogtdes einfallenden Feldes:

e—gq ad
e+2em, 13

Hier gilt alsoEy = 0 undE, = E, + 2E| (2.10)

Die Intensitat der Streustrahlung ist dabei prapodl zu dem Quadrat der lokalen
elektrischen Feldstarke am Ort des Molekils, scs dés den elektromagnetischen
VerstarkungsfaktoA™ folgt [26]:

AEM — [E_L(Vin)]z [E.L(Vin_v)]z (2.11)

EM(wip)l LEM(vin—v)

wobei E™(v;,,) und E™(v;, —v) die Amplituden des Anregungsfeldes bei der
Anregungsfrequenz;, und bei der Stokes-Verschiebung — v bezeichnenE® (v;,,)
und EL(v;,, —v) sind die Amplituden der an den Nanoteilchen otisgeenen

elektrischen Felder ber;,, undv;,, — v.

Ist die Schwingungsfrequenz des Molekils viel ldeirals die Anregungsfrequenz

(v K v;,) so wird die Gleichung (2.11) ndherungsweise zu:

AEM ~ [E (Um) (212)

EM(vin)

Aus (2.10) und (2.12) folgt, dass der elektromaigobe Verstarkungsfaktor in einem
PunktP in Abstandd von der Kugeloberflache ist gegeben durch [1]:

AEM . | £zEm

()" (2.13)

a+d

E+2em

Die Gleichungen (2.11) bzw. (2.13), abgeleitet ales einfachen quasistatischen
Naherung, beschreiben die wichtigsten optischen eri&ighaften metallischer
Nanoteilchen in einem elektromagnetischen Feldcheshachfolgend erlautert werden.
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Oberflachenverstarkte Raman-Streuung (SERS)

In der unmittelbaren Nahe der Metallkugeloberflachied das einfallende Feld an
einem Molekil gestreut. Nah an den Resonanzen wesdeohl das einfallende als
auch das gestreute Feld durch das Nanoteilchetéudrgésiene Gleichung (2.11)), und
der gesamte Verstarkungsfaktor ist das Produkt Werstarkungsfaktoren der

einfallenden und gestreuten Felder.

Durch Minimierung des Nenners in (2.13) erhélt naigsn Resonanzbedingung fur die
Plasmonen-Anregund|e + 2¢,,| = 0) und erreicht somit den maximalen Wert des
Verstarkungsfaktors. Fir kleine Anderung viem[¢] um die Resonanzfrequenz herum,
also bei geringer Absorption, kann die Resonanzigesig zu Re[e] = —2¢,
vereinfacht werden [24]. Fur das Auftreten von Reszen spielt die Art der Materie
eine grol3e Rolle. Bei Silber, Gold und Kupfer faliese Frequenzen in den sichtbaren
Spektralbereich. Fur andere Metalle wie Platin deidladium ist der Imaginaranteil der
Dielektrizitatsfunktion viel zu groR, um Resonanzererzielen [27]. Ubergangsmetalle
zeigen Dbreite und nicht gut aufgeloste Absorptiansler im ultravioletten
Spektralbereich [28].

Die quasistatische Naherungsmethode ist beschauffiianostrukturen mit definierter
Geometrie und Dimensionen viel kleiner als die Afdinge des einfallenden Lichtes.
In der Mie-Theorie werden die optischen Eigens@mafton Nanoteilchen unabhangig
von ihrer Gro3e analytisch und ohne Approximatiestimmt. Diese Theorie lasst sich
nur anwenden auf kugelférmige Nanoteilchen mit bekam Radius und bekannter

Dielektrizitatsfunktions(w, r).

Die elektromagnetische Feldtheorie stellt somiterimualitativen und anschaulichen
Zusammenhang zwischen den Oberflachenplasmoneiarezam und der Verstarkung
des lokalen Feldes dar. Nicht berlcksichtigt werdmdoch viele einzelne
Nanostruktureigenschaften und auch ganze Wirkmesim@m. Zum einen geht die

Theorie von einer Nanostruktur mit definierter Gebne aus und vernachlassigt die
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2.2 Grundlage der oberflachenverstarkten Rameeuitg

Inhomogenitat in der TeilchengréRe und —form, zumdeaen werden Kopplungen
zwischen den einzelnen Nanostrukturen nicht berclokg [29]. Die berechneten
maximalen Verstarkungsfaktoren fir die einzelneoligsten kolloidalen Gold- und
Silbernanoteilchen sind in der GréRenordnun§-1 [29-31]. Die experimentellen
Werte fiir die Verstarkungsfaktoren kénnen untetibmesten Bedingungen bei 1510"
oder sogar 11 liegen [32]. Solche extrem hohen Verstarkungsfaktkonnten nur bei
Nanostrukturen mit komplexer Form und Geometrie baebtet werden [33]. Die
Stellen, an denen das lokale optische Feld amsi#irkst, werden als ,Heil3punkte”
(engl. Hot Spot} bezeichnet. Solche HeiRpunkte kénnen zum Beidyéglostrukturen
mit scharfer Spitze oder Licken zwischen zwei Nan&turen sein [34-37]. Dem liegt
einfache Elektrodynamik zugrunde, wie etwa die bekdohen Feldstarken an starken
Krimmungen leitfahiger Materialien (z.B. Metallggh). Fir ein anschauliches
Verstandnis der Wechselwirkung von einfallendemdFehd Nanostruktur hilft der
Vergleich mit Antennen. In diesem Fall spricht naarth vom "Einkoppeln” des Feldes
in die Strukturen. Das analytische und anschaul@hstandnis der Wechselwirkungen
und kollektiven Eigenschaften der Plasmonen in acdsend nahen und dicht
beieinander liegenden  Nanostrukturen bleibt schgrier Hierbei  kénnen
Modellrechnungen und Simulationen weiterhelfen.den Rechnungen fir einzelne
Strukturen, kleine Cluster oder periodische Strigktulassen sich die Effekte und
Feldverteilungen fiir verschiedenste Geometrien Waohfigurationen vergleichen.
Diese Rechnungen sind aber durchaus anspruchsialmit der Modellierung des
Plasmonenfeldes, den Abmessungen der Geometrielemd\Vellenlangen des Lichts
ganz unterschiedliche GréRenordnungen in einer iRexhvereint werden mussen [38-
41].

2.2.2 Chemische Verstarkung

Der elektromagnetische Effekt ist zwar der entstdrede Mechanismus fir SERS, aber
es konnten einige experimentelle Beobachtungen rdadnicht erklart werden. Der

EM-Effekt sieht z. B. dhnliche Verstarkungsfaktofén zwei Molekile vor, wenn sie
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Oberflachenverstarkte Raman-Streuung (SERS)

ahnliche Raman-Querschnitte haben. Die Raman-8&temsitaten von CO und N
beide adsorbiert auf metallischen Nanostrukturamtergscheiden sich aber um den
Faktor 200 trotz &hnlicher Raman-Querschnitte [Aflein durch die Wechselwirkung
Photon-Metalloberflache konnen solche experimesteBeobachtungen nicht erklart
werden. Der sogenannte ,chemische Effekt® (CHEMjubksichtigt zusatzlich die
Wechselwirkung zwischen den Metallteilchen und desorbierten Molekllen. Obwohl
der CHEM-Effekt immer noch Gegenstand kontroveBiskussionen ist, wurde dieser
Effekt als Resultat von Ladungstransfer-Resonan@argl. Charge Transfer, CT)
zwischen Metallzustdanden nah an dem Fermi-Niveaudem elektronischen Zusténden
des Molekils weitgehend akzeptiert. Der CT-Vorgangl wie ein resonanter Raman-
Prozess betrachtet, in dem die Ubergéange in einegeragten Zustand des Metall-
Molekil-Komplexes stattfinden [43]. Nach Ottet al [26, 44] bilden Defekte,
Versetzungen oder Stufen auf atomaren Dimensiormender Metalloberflache
sogenannte atomare, SERS-aktive Stellen. Rauigkéiatomarer Skala (Engl. Atomic
Scale Roughness, ASR) begunstigt also den Ladamgsér zwischen adsorbierten
Molekilen und Metalloberflache. Eine exakte Korlr@er Rauheit auf atomarer Skala
ist nicht moglich, so dass sich der Verstarkungshnur schwer aus dem CHEM-Effekt
guantitativ bestimmen lasst [45]. Fur die Beschueip des CHEM-Effektes wird das

Vier-Stufenmodell bevorzugt herangezogen [1,44,46]:

(1) das einfallende Photon mit der Enerigig regt ein Elektron an,

(2) das angeregte Elektron tunnelt in das enenmgist@ unbesetzte Orbital (LUMO) des
Molekils (Ladungstransfer),

(3) nach der Rickkehr des angeregten Elektronsiires Grundzustand in das Metall,
relaxiert das Molekll in einen neuen Schwingungsnds der vom Grundzustand
unterschiedlich sein kann,

(4) durch die Elektron-Loch-Rekombination im Metaild ein Raman-Photon erzeugt,
dessen Energie dem Energieunterschied zwischenatg@aregten Zustand und dem

Schwingungsgrundzustand des Molekdls entspricht.
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2.2 Grundlage der oberflachenverstarkten Rameeuitg

Diese Ubersicht zeigt das Potenzial der SERS-Methats hochempfindliches
Analyseverfahren fir den Nachweis von Spuren vajamischen und anorganischen
Stoffen. Ein grundlegendes \erstandnis der Verstigkmechanismen an
Edelmetallnanostrukturen ist weiterhin Gegenstaridnsiver Untersuchungen. Die
elektromagnetische Verstarkung an kugelformigen dtlthen liefert zwar ein
theoretisches Regelwerk zum qualitativen Verstédas SERS-Effektes, kann aber die
gigantischen Verstarkungsfaktoren an komplexen Btaakturen nicht erklaren. Diese
kénnen nur durch komplexe Modellrechnungen nadhesweige beschrieben werden.
Auch der Beitrag des chemischen Verstarkungsefekiteibt weiterhin unklar.
Dennoch kann die Entwicklung von SERS-Substratent maproduzierbaren
Verstarkungseigenschaften zum einen das VerstaddsiSERS-Effektes weiter fordern
und zum anderen die Etablierung des SERS-Analydwens fir zahlreiche

Anwendungen vorantreiben.
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3 Template aus porésem Aluminiumoxid

Das Templatverfahren eignet sich zur Anfertigungn viNanostrukturen mit
kontrollierbarer Grol3e, Geometrie und Ordnung. ethode stellt eine ausgezeichnete
Alternative zum kostenintensiven und zeitaufwandigéhographie-Verfahren dar. Der
Ubersichtsartikel von M.R. Jones et al. diskuténie breite Palette an Templaten, die in
der Nanostruktursynthese verwendet werden [1]. @tarubefinden sich molekulare,
biologische und feste Template, oxydische GeriStaffolds) in Lésung, sowie pordse
(mesoporése und mikropordse) Template, welche fie @bscheidung von

Nanomaterialien eingesetzt werden.

Kostengtinstig und weniger aufwendig in ihrer Atifgmg sind Template aus porésem
Aluminiumoxid (AAO). Durch Anodisierung von hochngim Aluminiumblech lassen
sich selbstgeordnete Nanoporen erzeugen, die @armleinander und senkrecht zur
Oberflache wachsen (siehe Abschnitt 3.1.2). Die AR@en zeichnen sich aus durch (a)
kontrollierbare Dimensionen (Formfaktor, Durchmegssé) Regelmaligkeit in ihrer
Verteilung, (c) hohe Dichte (3bcmi®), (d) mechanische, thermische und chemische
Stabilitat und (e) selektives chemisches Aufloseer dlemplate ohne die
Metallnanostrukturen zu beschadigen. Wéhrend deodierung entsteht eine
Aluminiumoxidschicht zwischen Porenbéden und Aluinim (Sperrschicht), welche
den elektrischen und chemischen Kontakt zwischemaltisghem Aluminium und
Elektrolyt unterbindet und die nachtragliche elektremische Abscheidung von
Materialien in den Poren erschwert bzw. verhindeg.wurden drei Vorgehensweisen
verfolgt um Nanostruktur-Arrays mittels AAO-Temmaherzustellen. In einem ersten
Vorgang wird das nicht anodisierte Aluminium alsader fur die AAO-Template
verwendet. Um die elektrochemische Abscheidungemmoren zu erméglichen wird die
Dicke der Sperrschicht durch schrittweise Redungraer Anodisierungsspannung
minimiert [2,3]. Aufgrund der Proportionalitat zwisen Porendurchmesser und
Spannung (siehe Abschnitt 3.1.2) enden die Nanoparet flaschenhalsartigen

Verengungen. Die Aluminiumoxidsperrschicht kann teilweise entfernt werden, was
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3.1 Grundlagen

zu geringer elektrischer Leitfahigkeit und zu einergleichmaRigen Verteilung der
Nanostrukturen Uber das gesamte Templat fihrt. Beohemischen Auflésen des
Templats kbnnen zusétzlich zu den Porenwanden diecRorenbdden entfernt werden,
welche wichtig fir den Halt der abgeschieden Nam&siren sind. Solche
Nanostrukturen sind nicht homogen verteilt und naacdch begrenzt stabil. In einer
zweiten Vorgehensweise, wird die AAO-Membran vom-REst befreit, die
Barriereoxidschicht chemisch entfernt und als Sehataske genutzt. Das gewunschte
Material wird beispielsweise tUber das Sol-Gel-\Vlerém [4,5], Uber die chemische und
physikalische Gasphasenabscheidung [6,7] oderddseLaserstrahlverdampfen [8,9] in
die Poren eingebracht. Allerdings ist dieses Voegeim der Praxis sehr mihsam. Zum
einen mussen die AAO-Template ultradiinn sein, damtTeil des abzuscheidenden
Materials durch die Poren diffundiert und an dabshat gelangt. Aufgrund der sproden
Eigenschaften der AAO-Template ist die Handhabuotcher dinnen Membrane
kritisch. Zum anderen ist wegen ihrer Steifigkeé Hontaktflache zwischen Maske und
Substrat, in der die Abscheidung stattfindet, ggdring. Die dritte Vorgehensweise ist
die elektrochemische Abscheidung in freie AAO-Mearte mit beidseitig gedffneten
Nanoporen. Diese Methode ist zwar weit verbreit€t 1], ist aber auch sehr mihsam
und die Metallnanostrukturen weisen eine limitienechanische Stabilitdt nach der

chemischen Auflésung der Membran auf.

Eine bessere Alternative stellen durch Substrastligge Template dar. Hierbei wird ein
Aluminiumfilm auf transparente oder opake Substratirch physikalische
Gasphasenabscheidung (Engl. Physical Vapor Deposi#EVD) aufgebracht. Der Film
wird weiter prozessiert wie beim Aluminiumblech eDweiteren Herstellungsschritte der
Nanostrukturen werden vereinfacht, auch wenn siclye Herausforderungen bei der
Abscheidung der Filmheterostruktur ergeben. In dé&chsten Abschnitten werden die
PVD-Grundlagen eingefuhrt und die Entstehung vonQAXRanoporen in Aluminium

erlautert.

3.1 Grundlagen
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3.1.1 Physikalische Gasphasenabscheidung

Beim physikalischen Vakuumbeschichtungsverfahremnka hochqualitative dinne
Schichten aus Metallen, Legierungen, Oxiden undegerd chemischen Verbindungen
hergestellt werden. Das Schichtmaterial wird duiZbfuhr thermischer Energie
(Aufdampfen) oder Teilchenbeschuss (Sputtern) inmhdakuum verdampft und auf ein

Substrat transportiert, an dem es sich als dinhel8abscheidet.

* Aufdampfen

In einer Hochvakuumanlage wird das Schichtmatanigainem Tiegel solange thermisch
erhitzt bis es verdampft. Die Dampfatome breit@h §in Vakuum aus und schlagen sich
auf einem Substrat sowie auf den Kammerwanden ni&tte Nachteil des thermischen
Aufdampfens mit elektrischer Heizung als Energidlgusind mdgliche Reaktionen
zwischen Tiegel und Schichtmaterial, die zu Verimgeingen in der abgeschiedenen
Schicht  fuhren  kdnnen [12]. Eine vorteilhaftere Nwmte st das
Elektronenstrahlaufdampfverfahren (E-Beam) bei ddas Schichtmaterial gezielt
aufgeheizt und verdampft wird. Das E-Beam Verfahsein Abbildung 3.1 schematisch
dargestellt. Im Hochvakuum wird das Kathodenfilati@rer eine Hochspannung erhitzt
und hochenergetische Elektronen erzeugt. Der Ele&trstrahl wird durch ein gepulstes
magnetisches Feld abgelenkt und auf einen wasdéiijek Tiegel mit dem
Beschichtungsmaterial fokussiert. Die Materie widdurch erhitzt, verdampft und
scheidet sich auf dem Substrat ab. Eine drehbalkerflende verdeckt den Dampfstrahl
bis die Dampfquelle die Gleichgewichtstemperatueieht hat.

29



3.1 Grundlagen
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Abbildung 3.1: Schematischer Aufbau eines Elektrortsahl-Aufdampf-Apparats nach
Mattox [13]

e Sputtern

Beim physikalischen Sputter-Verfahren wird das @argit lonen ausreichender Energie
bombardiert. Ein inertes Gas, meist Argon, wirddia evakuierte Hochvakuumanlage
eingestromt (18 bis 10® mbar). Durch ein angelegtes elektrisches Feldcheis Target
(Kathode) und Substrat (Anode) werden die Argonmdgoionisiert und zum negativ
geladenen Target beschleunigt. Dort tbertragerhes@ Impuls auf Target-Atome oder
Atomcluster, die daraufhin aus der Oberflache hs=mehiagen werden und sich als
dinne Schicht auf dem Substrat abscheiden [14]. d&sr Sputtern von leitfahigen
Substanzen wird eine Gleichspannung (DC) oder dinehfrequente elektrische
Spannung (HF) mit Frequenzen zwischen 0.5 und 3& MiH der Regel 13.56 MHZz)
verwendet [14]. Das HF-Sputtern ist auch fur neiteinde Substanzen geeignet. Im HF-

Betriebsmodus konnen Atonen aufgrund des deutlich kleineren Ladung/Masse
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Verhaltnis der Anregung nicht folgen und werden voanget angezogen wie im DC-
Betriebsmodus [15]. Wahrend des Bombardements gebkuandéare Elektronen von

dem Target aus, die fir den Erhalt des Plasmasieaitige Rolle spielen [16].

Die Depositionsrate ist abhangig von der Dichteideisierten Argon-Atome. Wird ein

zum elektrischen Feld transversales magnetischdd &egelegt, so werden die
Elektronen durch die zusatzliche Lorentzkraft nare der Kathode gehalten. Das
Magnetfeld an der sogenannten Magnetron-Sputtel€eizeugt also eine Falle fur die
sekundaren Elektronen in der Nahe der Kathodendébbd [13,17]. Dies fuhrt zur

Erhohung der Kollisionswahrscheinlichkeit zwischElektronen und Argon-Atomen.

Der Anstieg des lonisierungswirkungsgrades fihrt =miner ErhOhung der

Zerstaubungsrate bei geringer Spannung (typisch\b@egeniber 2 bis 3 kV fir das
Sputtern ohne zusatzliches Magnetfeld) und somieiner hoheren Abscheidungsrate
[14]. Die Substraterwarmung, die bei vielen Mat@a unerwinscht ist, ist bei der
Magnetron-Sputter-Quelle kleiner als ohne Magnetf@ie Bewegungsbahn der “Ar

lonen wird aufgrund ihrer Masse vom Magnetfeld wenibeeinflusst als die Bahn der
Elektronen. Deshalb kénnen die Argon-lonen weitertds Substrat bombardieren und
erhitzen. Planare Magnetron-Sputter-Quellen wurfdierquadratische, rechteckige und
kreisformige Target-Formen entworfen [12]. In Albluhg 3.2 ist der Aufbau eines
kreisformigen, planaren Magnetrons dargestellt. Magnetfeld wird so angelegt, dass
ein Pol in der zentralen Achse des Targets liegt der zweite Pol einen Ring um den

AulBenrand des Targets bildet.
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Abbildung 3.2: Schematische Darstellung einer fladdn Magnetron-Sputterquelle nach
[18].

3.1.2 Elektrochemische Oxidation von Aluminium

Aluminiumoberflachen haben eine hohe Affinitat gegieer Sauerstoff und sind in einer
sauerstoffreichen Atmosphéare (Luftatmosphéare odassviges Medium) immer mit
einer wenige Nanometer dicken Aluminiumoxidschitiedeckt [19]. Die Dicke der
Aluminiumoxidschicht lasst sich durch elektrocherhis, anodische Polarisation
(Anodisierung) erhohen. Das Eloxal-Verfahrerelektrolytische Oxidation von

Aluminium) ist seit 90 Jahren bekannt und wird in lekelustrie intensiv eingesetzt um
die Korrosionsbestandigkeit und die Harte von Ak@lkichen zu steigern, oder um
geeignete Farbstoffe in die Oberflache einzulag@fj. Die Oberflachentopographie
nach der Anodisierung hangt sehr stark von dem esgigten Elektrolyt ab,

insbesondere von der Léslichkeit von Aluminiumoxién unterscheidet die folgenden

drei Falle:

1) Unldslich. In einem Elektrolyt, in dem das gebildete Alumimioxid vollstandig
unldslich ist, entsteht eine glatte und relativ kakte Sperrschicht. Beispiele fur
solche Medien sind laugige oder neutrale Losundenngoniumborat, Phosphat
und Tartrat Zusammensetzungen) [21]. Die Dicke Slesrrfilmes betragt 1-1.4

32



Template aus porésem Aluminiumoxid

nm/V und ist Uber die Durchbruchspannung vonQAil(500-700 V) limitiert
[22].

2) Teilweise Loslich. In einem schwachen Sauremedium, in dem das gebildet
Aluminiumoxid teilweise l6slich ist, fuhrt die Anglerung zur Bildung von
nanoporéosem Aluminiumoxid (Anodisches AluminiumagxidAAO) [23].
Entsprechende Elektrolyte sind zum Beispiel wassigghwefel-, Phosphor-,
Chrom- oder Oxalsauren. Es entstehen vertikal adgete und zylinderférmige
Al-Nanoporen. Der Durchmesser der Poren variiernt ¥0 bis 300 nm abhéngig
von dem angelegten anodischen Strom (bzw. vonrilegten Spannung). Die
Porenunterseite und das metallische Aluminium dindh eine Aluminiumoxid-
Sperrschicht getrennt deren Dicke ebenfalls vonel@ggen Strom (bzw. von der
Spannung) abhangt. Die Lange der Nanoporen hangt der Dauer der
Anodisierung ab.

3) Vollstandig Ldslich. Elektrolyte, in denen das gebildete ;@4 vollstandig
I6slich ist, werden hauptsachlich verwendet um Ahiom elektrochemisch zu
polieren. Beispiele fur solche Elektrolyte sindéhdorsaure und Phosphorsaure.

Chemische Reaktionen

Wenn Aluminium in einem wassrigen Elektrolyt anatiipolarisiert wird dann reagiert

es folgendermalien [21,23]:
An der Anode findet die Al-Oxidation statt:
2A1 > 2A1P* + 66 (3.1)

2A1** + 9H,0 > Al,03 + 6H;0" (3.2)

An der Kathode entsteht Wasserstoff:

6H3O+ + 6€ 2 3H, + H,O (33)
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Die gesamte Reaktion lautet:
2Al + 3H,O -> Al O3+ 3H, (34)

Die Reaktion (3.4) beschreibt den Oxidationsprodedsrt aber keine Informationen
Uber den Bildungsmechanismus von AAO-Nanoporerbdssndere, da das metallische
Aluminium mit wachsender Aluminiumoxidschichtdiclden direkten Kontakt zum
reaktiven Elektrolyt verliert. Eine vollstandige €fireibung des elektrochemischen
Prozesses fir die Bildung der kompakten Sperrstbigér der AAO-Nanoporen gelingt
erst wenn man die einzelnen chemischen Reaktiane@leichgewichtszustand an den
Grenzflachen Elektrolyt/Oxid und Oxid/Al betrachf24].

3.1.3 Bildungsprozess der Aluminiumoxid-Nanoporen

Der Herstellungsprozess von AAO findet in der Raggkr potentiostatischer Kontrolle
und unter Verwendung von Sauren mit moderaten pltéfestatt, d.h. bei teilweiser
Loslichkeit von AbOs. Typische Elektrolyte und Potentiale sind a) 0.3HMO, bei 25
V, b) 0.3 M HC,0O, bei 40 V und c) 0.1 M KHPO, bei 195 V [25]. Abbildung 3.3 zeigt
den Stromverlauf, aufgenommen wéhrend der Anodisgereines Al-Films (600 nm
dick, auf Au/Si-Substrat) in 0.3 M Oxalsaure beMO0
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Abbildung 3.3: Stromverlauf aufgenommen wahrend derAnodisierung eines Al-Filmes
(600 nm dick, auf Au/Si-Substrat) in 0.3 M Oxalsaue bei 40 V. Die verschiedenen
Entwicklungsstadien der AAO-Nanoporen sind schemasich dargestellt.

Der j(t) Verlauf kann in drei Regionen aufgeteikngden, die dem Poren-Bildungsablauf
entsprechen [23,24].

* Region A
An der Elektrolyt/Al-Grenzflache findet die Aufspahg von Wasser statt [26]:

H,O >2H" + O oder HO > H" + OH (3.5)

Im Frihstadium der Anodisierung reagieren die gietén Anionen  und OH
mit metallischem Aluminium an der Elektrolyt/Al-Greflache und bilden
Aluminiumoxid. Dementsprechend ist der Strom sebchh Der Strom fallt

exponentiell ab was auf ein lineares Wachstum gerrSchichtdicke hindeutet.
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Mit Hilfe des angelegten elektrischen Feldes kon@&nund OH Anionen die

gebildete Sperrschicht durchqueren und zu©AKI-Grenzflache driften [27].

An der ALOsy/Al-Grenzflache findet die Oxidation von Aluminiustatt:
Al > AP + 3e (3.6)

AI®* kann an der ADy/Al-Grenzflache mit & und OH reagieren und AOs;
bilden:

2A1F" + 307> 2 AlLOs (3.7a)
2A1*" + 3 OH> Al,03 + 3H" (3.7b)

Aluminiumkationen aus Reaktion (3.6) kbnnen abehadurch die Oxidschicht
an die Elektrolyt/AJOs-Grenzflache driften. Dort kbnnen die lonen mit Bé&xs
reagieren und AD3 bilden. Je nach Ldslichkeit im Elektrolyt kannhsikl,O3 als

kompakte Schicht auf der Oberflache absetzen aseElektrolyt chemisch
auflosen. Thomson et al. zeigten, dass sich 40%ittadicke an der Oberflache
bilden [27]. Dies gilt aber nicht fur den porése\@-Film, da sonst die

gebildeten Poren wieder aufgefillt wirden.

Region B

In Region B setzt sich die Oxidation von Al an dépOs/Al-Grenzflache fort,
gleichzeitig beginnt aber die Auflosung von.®@4 im Elektrolyt an lokalen
Stellen der Oberflache nach folgender Reaktion:

Al,O3 + 6H > 2A1%" +3H,0. (3.8)

Es bilden sich lokale Vertiefungen, die Keime fasd?orenwachstum darstellen.
Die lokale Oxidauflosung an der Elektrolyt/Oxid-@Gedlache Ubersteigt die
Oxidbildung an der Oxid/Elektrolyt-Grenzflache, siass die Dicke der
Oxidschicht am Porenboden wieder sinkt und dernStemtsprechend wieder

ansteigt.
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* RegionC
Wenn eine kritische Dicke erreicht ist, sind diédea Raten der Oxidauflésung
an der Elektrolyt/Oxid-Grenzflache und der Oxidhidgy an der Oxid/Elektrolyt-
Grenzflache gleich. Die Sperrschicht an der Porereeite muss sich
fortlaufend regenerieren, so dass ihre Dicke Ubere dyesamte
Anodisierungsdauer konstant bleibt. Die Porenduedsar, die Dicke der
Porenwande und die Dicke der Sperrschicht hangendeo Konzentration des

Elektrolyten ab und sind Uber das angelegte Patewntrollierbar.

3.2 Herstellung von freien AAO-Templaten

Eine hochreine 0.25 mm dicke Aluminiumfolie (99.989GOODFELLOW, UK) wurde

nacheinander mit Aceton, Ethanol und destilliertéfasser in einem Ultraschallbad
entfettet. AnschlieBend wurde die Folie thermis¢in 5 Stunden bei 500 °C im
stromenden Stickstoff behandelt. Durch das Ausinetlss Al-Folie wachsen die Korner
des polykristallinen Aluminiums. Die Zahl der Komegzen, die ein regelmaRiges
Porenwachstum verhindern kénnen (siehe AbschnBtl1B.nimmt ab. Durch einen
stromenden Stickstoff wird die Menge an Sauersinffdem Ofen verringert und
dementsprechend die Oxidation von Al gehemmt. Dlanaod die getemperte Al-Folie
elektrochemisch in 75 vol% Perchlorsaure und Ethamwliert, um die

Oberflachenrauheit zu verringern. AnschlieBend lgtfadie von Masuda et al.
entwickelte zweistufige Anodisierung [28]. Im erst8chritt wird die vorpolierte Folie

in 0.3 M Oxalsaure bei 40 V und 17 °C fir 24 Stundmodisiert. Abbildung 3.4 (a)
zeigt eine REM-Aufnahme der Oberflache nach didgehandlung. Die Poren sind
ungeordnet, stehen dicht beieinander und wachseimt senkrecht zur Oberflache.
Dadurch blockieren sich engbenachbarte Poren gejgnand das Wachstum einiger
Poren stoppt. Infolgedessen ist die PorendichtéearOberflache hoher als im Volumen
des Templats. Mit zunehmender Tiefe richten sieéhRbren senkrecht zum Aluminium

aus und ordnen sich hexagonal innerhalb der Kiitstal
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Abbildung 3.4: (a) SEM-Aufnahme der AAO-Nanoporen rach der ersten Anodisierung.
Auf der Oberflache sind die Nanoporen ungeordnet ud eng benachbart. Die Aufnahme in
(b) zeigt die hexagonal geordneten Mulden in metagichem Al nach dem Entfernen der
AAO-Nanoporen aus dem ersten Anodisierungsschritt(c) Die Oberflache der Membran
zeigt hexagonal geordnete AAO-Nanoporen. (d) Unteegte und Querschnitt (Einsatzbild)

der AAO-Membran nach der zweiten Anodisierung und @&m Ablésen von Al. Die AJOs-

Sperrschicht bildet den Boden der Nanoporen.

Die aus der ersten Anodisierung resultierenden pamem werden durch Einlegen des
Blechs in eine wassrige Losung aus 5 % Phosphasindg 8 % Chromsaure bei 70°C
und for 24 Stunden entfernt. Die Folie mit den katelférmigen Mulden (siehe
Abbildung 3.4b) wird in einem zweiten Vorgang untlemn gleichen Bedingungen fur
eine vorgegebene Zeit anodisiert, bis die gewleschhge der Nanoporen erreicht ist.
Auf diese Weise wurden 5 bis 40 um dicke, transpgard AO-Membrane hergestellt.
Die Abbildung 3.4c zeigt die Oberseite der angefesh AAO-Membran mit hexagonal
geordneten, 70 bis 80 nm grol3en Poren. Das restiotht-anodisierte Aluminium

wurde durch selektives chemisches Atzen in einaswigen Losung aus 0.2 M CuCl
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und 6.1 M HCI bei 60 °C nachtraglich aufgelost. Adhling 3.4d zeigt die Unterseite der
freien Membran und ihren Querschnitt (Einsatzbilie Poren sind auf der Unterseite
durch eine Aluminiumoxidsperrschicht geschlosseime Eveitere Behandlung in 5%
Phosphorsaure bei 30 °C fur 20 min fuhrt zum Offridmr Poren (Entfernen der
Sperrschicht) und gleichzeitig zur Erweiterung Berenwéande. Fur die Verstarkung der
Membran wurde ein Tragermaterial, meist Nagellaakgetragen. Die AAO-Template
kénnen dann, vorbereitend fur die finale elektrocisehe Metallabscheidung weiter
prozessiert werden, z.B. durch Sputtern einesal@gen Filmes und nachtragliches
galvanisches Abscheiden einer Metallschicht zurseidiigen SchlielRen und Verstarken

der Template.

Zentraler Nachteil des Herstellungsprozesses vonosteukturen mittels der freien
AAO-Membrane ist der mihsame und langwierige Héustgsprozess, welcher
genauestens kontrolliert werden muss. Hinzu kondass Nanomaterialien mit hohen
Formfaktoren in freien AAO-Membranen hergestelltrden. Beim Freilegen durch
chemisches Auflosen des Templats kdnnen diese -qualimensionalen (1D)

Nanomaterialien mechanisch kollabieren oder zusarklaeen.

3.3 Herstellung von substratgesttitzten AAO-Templaten

Das Verfahren zur Herstellung substratgestitztemplate und die nachfolgende
elektrochemische Abscheidung von metallischen Namktsiren ist in Kapitel 7,
Abbildung S1 anschaulich dargestellt. Ein Al-Filmnveinigen 100 nm bis einigen pm
Dicke wird auf eine Ti (Adhasionsschicht)-Au-Eledde physikalisch aufgedampft und
nachtraglich -wie oben beschrieben- anodisiert. B@zessdauer ist schneller als bei der
freien Membran, bei vergleichbarer Qualitat derdPordnung und bei gleich guter
Kontrolle der Porengrof3e. Durch die kleineren Faktdren der Poren konnen
freistehende, geordnete Nanostrukturen angefevegten.
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3.3 Herstellung von substratgestiitzten AAO-Tenapla

Die Hauptschwierigkeit in der Herstellung von sufigiestitzten Templaten ist die
Abscheidung von hochqualitativen Al/Au Multischieht die ausreichend stabil fir die
nachfolgenden Anfertigungsschritte siMmlahrend des Anodisierungsvorgangs sind die
abgeschiedenen Schichten intrinsischen Spannungdnenormen chemischen und
mechanischen Belastungen ausgesetzt. Durch diealAofa von Sauerstoff fuhrt die
Oxidation von Aluminium zu einer nominalen Verdappy des Volumenda ein Tell
der gebildeten Aluminiumionemicht an der Oxidbildung teilnimmt, sondern durcé d
Oxidschicht  diffundiert und sich im  Elektrolyten sk ist der
Volumenausdehnungskoeffizient § kleiner als 2. Die experimentellen
Ausdehnungsfaktoren variieren zwischen 0.8 und ii6&d hangen von den
Prozessparametern ab [21]. Die dadurch entstanaecbanische Spannung kann den
AAO-Film bei schlechter Bindung zur unterliegendeBchicht wahrend der
Anodisierung vom Tréager ablosen [18lie paarweisen Haftungen der Multischichten
entscheidet ob und zu welchem Grad der Film aredisiwerden kann.
Schichteigenschaften wie Rauheit und Volumenstruktestimmen die Qualitat des
Templats und dementsprechend die Verteilungshoni@gerund Stabilitdt der
Nanostrukturen. Bei niedrigen Abscheiderate undfgdn Temperaturen bilden sich
groRere Aluminumekristallite, die zu einer rauen @lBehe flihren. Es hat sich gezeigt,
dass solche Schichten fur die Herstellung hochtaizier Template ungeeignet sind.
Daher wurde die Anlage im Laufe dieser Arbeit umeei E-Beam erweitert, der es
erlaubt Aluminium bei hoherer Rate und geringersiaterwarmung abzuscheiden. Die
unter optimierten Bedingungen abgeschieden Al-$¢ait sind glatt, haften sehr gut

und eignen sich fur die Templatherstellung.

3.3.1 Abscheidung und Charakterisierung der Multischichte

Vor der Abscheidung von Aluminium bzw. Gold auf eim Substrat muss eine
Adhéasionsschicht abgeschieden werden, da sich sbasAl- bzw. Au-Filme vom
Substrat ablésen. Titan ist wegen seiner hohentRaak das meist verwendete Metall
fur die Herstellung von Adhasionsschichten. Auizgim mit natirlichem Siliziumoxid
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kann Titan die Si@Bindungen aufbrechen und es entstehen Ti-Si-Bigdondie eine
ausgezeichnete Haftung garantieren [29]. Ti kanehawmit Gold reagieren und
intermetallische Bindungen eingehen [30]. Wegenatbemn erwdhnten hohen Reaktivitat
muss vor dem Sputtern von Titan das Vakuum hoctuggr 10’ mBar) und die
Kammer weitgehend frei von Kontaminationen sein. e Disukzessive
Gasphasenabscheidung der Multischichten aus Ti,uAd Al auf verschiedenen
Substraten erfolgt in einer Hochvakuumanlage (KURTESKER 75). Die Anlage ist
mit drei hochfrequenten (HF) Magnetron-Sputter-Qurel und einem E-Beam
ausgerustet. Das Substrat, z.B. ein Si-Wafer, airdeinen beheizbaren und drehbaren

Teller montiert.

Aluminiumschichten mittels Sputterverfahren

Nach der Drosselung der Turbopumpe auf 50% Dreingéadigkeit wurde Argon-Gas

in die evakuierte Anlage eingestromt li@bar). Titan, Gold und Aluminium wurden im
HF-Modus nacheinander aufgesputtert. Die Kontraller Beschichtungsraten und
Schichtdicken wurden Uber eine Quarzkristall-Mikeage (QCM) und Software der
Firma SIGMA INSTRUMENTS in Echtzeit durchgefuhrO3 Es wurde zuerst ein 2 bis
4 nm dicker Ti-Film bei einer Sputterrate von 0.5 Abgeschieden. Auf dem Ti-Film
wurde ein 5 bis 20 nm dunner Gold-Film bei 0.7 &¢seugt, gefolgt von einer weiteren
2 nm dicken Ti-Schicht. Abschliel3end wurde Alummilei einer Leistung von 200 W

im HF-Modus aufgesputtert.

Abbildung 3.5 zeigt (a) REM- und (b) AFM-Aufnahmdar HF-gesputterten Al-Filme.
Die Oberflachen der Al-Filme zeigen groRRere, titettierte Al-Kristallite. Die aus den
AFM Bildern bestimmte mittlere Rauigkeit (root-mesquare roughness, RMS) betragt

7.1 nm.
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3.3 Herstellung von substratgestiitzten AAO-Tenapla

Abbildung 3.5: (a) REM- und (b) AFM-Aufnahmen der gesputterten Al-Filme zeigen
groRere Kristallite und eine raue Oberflache [32].

Aufgrund der niedrigen Al-Sputterrate, ist die Daukes Prozesses relativ lang (>55
min). Durch das lonen-Bombardement erhitzt sich Sabstrat auf Temperaturen bis
100-130 °C. Die hohe Substraterwarmung fihrt zustdliwachstum und zu einer

hdheren Rauheit.

Zur Prufung der Haftfestigkeit von Substrat/Ti/AUAI Schichten wurde zusétzlich
zum Tesafilm-Test auch das genormte Gitterschmfttiieen durchgefiihrt. Bei diesem
Verfahren werden die Multischichten mit einem stdrar Messer (MTV,
MESSTECHNIK) kreuzformig bis auf Substrattiefe esniggt. Eine REM-Aufnahme
des Schnittmusters ist in Abbildung 3.6 gezeigtcliNder EN ISO 2409 Norm ergibt
sich die Gute der Haftigkeit aus der Intaktheit dgtstandenen Teilflachen. Die
vollstandige Unversehrtheit der Teilflachen in Abbng 3.6 deutet auf die hochste
Guteklasse 0 der Multischicht hin.
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200 um
Iy, H

Abbildung 3.6: REM-Aufnahme eines Gitterschnitts ad einer Si/Ti/Au/Ti/Al Multischicht.

Die Haftfestigkeitsprufungen kénnen nur grobe Aregaliber die Widerstandsfahigkeit
gegenuber makroskopischer Belastung liefern. Siemgdeinen Hinweis darauf ob der

Film tatsachlich den gesamten Porenherstellungspsoahne Defekte Uberstehen wird.

Die Anodisierung eines 1.5x1.5 émroRen Substrats erfolgte bei allen Proben ifVD.3
Oxalsaure bei 40 V und 17 °C. Das Offnen und Emveitler Poren wurde fiir 20 min in
5% Phosphorsaure bei 30 °C durchgefuhrt. REM-Auimaih eines im HF-Modus
gesputterten und vollstdndig anodisierten Al-Filmsf Si sind in Abbildung 3.7

dargestellt.

Abbildung 3.7: REM-Aufnahmen von AAO-Nanoporen nach der Anodisierung eines
gesputterten Al-Films: (a) Aufsicht (b) Querschnitt[32].
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3.3 Herstellung von substratgestiitzten AAO-Tenapla

Aufgrund der Rauigkeit des Al-Films stehen einiganbporen nicht senkrecht auf der
Substratoberflache und nicht parallel zueinandémigé Nanoporen enden an einer
Korngrenze oder an der Wand einer Nachbarpore.inf&sie wurde ein Ablésen des
Templats vom Substrat beobachtet. Dies wurde dazatickgefuihrt, dass sich der
Druck in der Kammer bei hoherer Sputtertemperatuschlechtert. Dadurch kann das
chemisch aktive Titan mit Restsauerstoff reagievea TiO, bilden. TiQ erzeugt
mechanische Spannungen in der darunterliegendeichBclilie zum Ablosen des
Templats fuhren kdnnen.

Um der Erh6éhung der Temperatur wéhrend des Spateitgegenzuwirken wurde die
Al-Abscheidung in finf Schritten ohne Unterbrechulgg Vakuums durchgefthrt. Nach
jedem Abscheideschritt wurde gewartet bis das $atbatif Raumtemperatur abgekihlt

ist.

—

Abbildung 3.8: REM-Aufnahme des Querschnitts einesbeidseitig geodffneten AAO-
Templats auf Si. Der Al-Film wurde schrittweise geguttert. Markierungen verdeutlichen
unvollstandig geodffnete Nanoporen (Kreis) und Stedin an denen sich die AAO-Membran
vom Substrat abgel6st hat (Pfeile).
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Abbildung 3.8 zeigt eine REM-Aufnahme des Querg#thmach der Anodisierung und

dem Offnen der AAO-Nanoporen. Im Laufe des Anodisigprozesses haben sich die
Nanoporen senkrecht zum Substrat ausgerichtet arldufen parallel zueinander. Die

Oberflache ist vergleichsweise glatt. Einige Pasem nicht vollstandig gedffnet (siehe

Kreis in Abb. 3.8). An manchen Stellen hat sich Biembran vom Substrat abgeldst
(siehe Pfeile in Abb. 3.8).

Aluminiumschichten mittels E-Beam Verfahren

Im Vergleich zum Sputterverfahren lassen sich neinde-Beam Aufdampfverfahren
hohere Abscheideraten erreichen. Nach dem sukeessl#-Sputtern von Au- und Ti-
Schichten wird Al Uber den Elektronenstrahl verdéingmd ohne Unterbrechung des
Vakuums auf die frische Ti-Schicht abgeschieden.r Derdampfer der Firma
FERROTEC ist wassergekuhlt und wird bei der optiteie Spannung von 7.2 kV
betrieben. Ein magnetisches Feld lenkt den Elektmstrahl mit einer gewahlten
Frequenz dynamisch in x- und y-Richtungen ab umhemogenes Materialaufdampfen
zu gewabhrleisten. Fur eine gleichmaiige Abscheidarfgdem gesamten Substrat wird
es mechanisch in Rotation versetzt. Die Abscheidevard Gber den Strom kontrolliert.
Anfangs niedrig gewahlt wird die Abscheiderate migeDicke von 20 nm von 0.1 nm/s

auf circa 1.2 nm/s erhoht.

Abbildung 3.9 zeigt eine REM-Aufnahme (3.9a) undeeAFM-Aufnahme (3.9b) der
aufgedampften Al-SchichterDie Filme sind im Vergleich zu den Sputterschichten
glatter und weisen kleinere Korngrof3en ddik Rauigkeit (RMS) betragt 2.8 nm. Beim
E-Beam-Aufdampfen wird das Schichtmaterial lokdigatieizt. Die Substrattemperatur
steigt nur gering mit dem Abstand zwischen SubsindtQuelle (T < 38 °C).
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Abbildung 3.9: (a) REM- und (b) AFM-Aufnahme der E-Beam-aufgedampften Al-Filme
[32].

3.4 Elektrochemische Abscheidung in substratgestitztaAO-
Membrane

3.4.1 Abscheidung in Template aus Al-Sputterschichten

Die elektrochemische Abscheidung erfolgt in einéekttochemischen Zelle. Die
geodffneten Nanoporen haben elektrischen Kontaktatunterliegenden Gold-Elektrode
und zum Elektrolyt. Mit geeigneten Elektrolytlosemg konnten verschiede Metalle
potentiostatisch in die Poren abgeschieden weildas.Potential wurde mit Bezug auf
eine 3M KCI Silber-Silberchlorid-Elektrode g¥agc)) angelegt. Der Abscheidestrom
zwischen der Probe und einer Platin-Gegenelektmdele mit einem Potentiostaten
(PRINCETON, APPLIED RESEARCH) aufgenommen. Die #ieéhemische

Abscheidung von Platin erfolgte z. B. in 10 mM Dilhggen-Hexachloroplatinat
H,PtCk (Sigma-Aldrich, Deutschland) bei -100 myhgci-

Abbildung 3.10 zeigt eine REM-Aufnahme der freietNRAnodrahtchen nach dem
Auflosen des AAO-Templats. Die heterogene Bedeckdag Oberflache mit Pt-NS
deutet darauf hin, dass einige Poren entweder wgefitllt werden oder sich einzelne
abgeschiedene Pt-NS von der Oberflache |6sen undeim Elektrolyten tbergehen.
Beide Verhaltensweisen lieBen sich auf eine untémittige Offnung der Poren vor der
Abscheidung zurtckfihren (siehe Abbildung 3.8).
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Abbildung 3.10: REM-Aufnahme der elektrochemisch algeschiedenen Pt-Nanodréhte
nach der Auflésung des AAO-Templats. Der Al-Film wude schrittweise gesputtert.

Ein weiterer moglicher Grund fir die mechanischgtdhilitat der Nanodréahte wird im
Folgenden erlautert. Abbildung 3.11 zeigt, dassh st einigen Nanoporen noch
Aluminiumreste an der Unterseite befinden. DiejenigPoren, die zu Anfang der
Anodisierung bereits senkrecht zum Substrat audgeti sind wachsen schneller als
diejenigen Poren, die sich im Verlauf des Porenw@ohs noch ausrichten missen.
Dadurch erreichen erstere Poren die Goldelektroak schlieBRen das AAO-Template
kurz. Somit wird das Aluminium der Ubrigen Porerchti vollstandig anodisiert.
Wahrend des anschlieRenden Offnens in dem Sauremaekidiert der Aluminiumrest
am Porenboden und es bilden sich einige MonolagenA®0s. Auch im Falle einer
erfolgreichen elektrochemischen Abscheidung von altétanostrukturen in solchen
Poren, stehen diese auf.®k welches sich mit dem Auflosen der AAO-Nanoporen

ebenfalls auflost.
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Al-Reste

Abbildung 3.11: Der Querschnitt eines schrittweisegesputterten Al-Films nach der

Anodisierung und Porendffnung, Markierungen zeigerAl-Reste zwischen Porenboden und
Substrat.

3.4.2 Abscheidung in Template aus aufgedampften Al-S¢bich

Nach dem in Abschnitt 3.2.2 beschriebenen Verfahmemde Aluminium Gber den
Elektronenstahl auf verschiedene Substrate (Sihiziaxidiertes Silizium, Glass, usw.)
aufgedampft. Der Film wurde anodisiert und die AROren geotffnet und erweitert.
Platin-NS wurden in die Poren, wie in Abschnitt.3.deschrieben, elektrochemisch
abgeschieden. REM-Aufnahmen der Si-gestitzen und Rfatin  gefiliten AAO-
Template sind in Abbildung 3.12 dargestellt.
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Abbildung 3.12: (a) REM-Aufnahme des Querschnitts imer Pt-geflllten und Si-gestitzten
AAO-Membran. Der Al-Film wurde mittels E-Beam abgeshieden. (b) Auf Si-gestitzte Pt-
NS nach dem Auflosen des Templats. Die Abscheidurigndet regelmaiig in allen Poren
statt und die Nanodréhte sind mechanisch stabil.

Alle Nanoporen sind parallel zueinander ausgerichtedl stehen senkrecht auf dem
Substrat. Die elektrochemische Abscheidung findeichmafiig in allen Poren statt.
Nach der chemischen Auflosung des AAO-Templats bblei die Pt-Nanodrahte
selbststehend. Anderes als bei AAO aus pordserniliieR, in denen das longitudinale
Wachstum der Nanoporen unregelmaRig ist, findetAdiedisierung bei einem glatten,
defektfreien und guthaftenden Al-Film Gber der gets Flache gleichmalig statt. Am
Ende des Prozesses ist das Aluminium unter derrpécht vollstdndig in A3
umgewandelt. Nach dem chemischen Auflésen des Empind die Nanostrukturen
mechanisch stabil. Fir die Abbildung auf der Tiédts wurden Gold-Nanodréhte aus
einer 3 mM wassrigen Gold-Chlorid-Losung (HAWGH;O) bei -200 m\g/agci in die
AAO-Nanoporen abgeschieden. Das AAO-Template wbeteits aufgeldst. Der Gold-
Schicht hat sich wahrend eines elektrokatalytiscliperiments vom Si-Substrat
abgelost. Die Aufnahme zeigt aul3er der homogeneteiWeng der Nanodréahte auch die
gute mechanische Stabilitat trotz der chemischelasBeng und des relativ hohen
Formfaktors (7).

Fir einen gleichmafigen und vollstdndigen Anodisigsvorgang muss der Film den
gesamten Prozess fehlerfrei Uberstehen. Bereithamdene oder wahrend der
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Anodisierung entstande Defekte in den SchichteB, erzeugt durch lokale Erwarmung
(Spikes) konnen zum Kontakt zwischen Elektrolyt umderer Gold-Elektrode fiihren
und den AAO-Film kurzschlieRen. Solche Kurzschlisseduzieren die
Anodisierungsspannung und verhindern das weiteren@chstum.

Fur die praktische Verwendung metallischer Nandstmnen in plasmonenverstarkten
Solarzellen [33,34], Farbstoffsolarzellen (DSSCp|[und als Elektroden fur die
Elektrolyse [36] sind groRflachige Substrate selinschenswert. Dieser Arbeit zeigt,
dass die Hochskalierung des substratgestitzten lawaprfahrens moglich ist. Auf
Glass-Substraten (10x10 gmwurden die Multischichten Al/Ti/Au abgeschiedddie

Anodisierung des Al-Filmes und die Porendffnung deur nacheinander durchgefihrt.
Abbildung 3.13 zeigt eine Photoaufnahme von elekieoisch abgeschiedenen Au-

Nanodréahte (Innenkreis) und die nicht geflllten AN@noporen (Aul3ekreis).

Abbildung 3.13: Photoaufnahme einer 10 x 10 cirAluminiumfilm auf Glass-Substrat. Der
Film wurde anodisert (Aul3erkreis) und  Au-Nanodrahte wurden elektrochemisch
abgeschieden.
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Uber den zweifachen Anodisierungsprozess einerofieRvurden freie Membrane
(HAAQO) aus geordneten und beidseitig gedffneten Al&@nhoporen im Labor
angefertigt. Zusatzlich zu den HAAO-Templaten mit 8n Porendurchmesser
wurden auch kommerzielle AAO-Template (CAAO) verdenh Die 200 nm
groBen Nanoporen in CAAO zeigen eine unregelmalmphologie mit
verzweigten Porenkanélen. Bei der elektrochemisétimtheidung wachsen Ag-
Drahte glatt und eindimensional in HAAO-Templatemdwerzweigt in CAAO-
Templaten. Die Verzweigungen sind 10 bis 80 nm landg 10 bis 20 nm im
Durchmesser. Die Liicken zwischen den einzelnen gavewirken als SERS-,Hot
Spots”. Dadurch entsteht eine starke KonzentrationHot Spots“, die zu einer
gigantischen Erhéhung des Raman-Signals fihrt. Re®pekiren von
Farbstoffmolekilen (Rhodamin 6G, R6G) mit Konzetmreen bis zu 1fM
konnten mit sehr guter Auflésung aufgenommen werdemie
Verstarkungsfaktoren von R6G-Molekiilen betragen0®xuind 5x10 bei den
verzweigten bzw. bei den glatten Ag-Nanodréahtenbdiden Templaten sind die
Ag-Nanodréhte langer als 10 um und mechanisch raEiil, so dass sie nach

dem Auflésen des Templates kollabieren oder Blbiigén.
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We process silver nanostructures via electrodeposition into porous aluminium oxide templates. The
degree of pore ordering determines the morphology of the silver nanostructure from smooth to
branched nanowires. Nanostructures reminiscent of fir-twigs form in templates with large and low-
ordered pores. We demonstrate the usefulness of these nano-fir-twigs as SERS substrates using a 10~"°

M R6G dye solution. The enhancement factor of 10" obtained should allow single molecules to be

detected.

1. Introduction

Nanomaterials with controlled shape and dimension are in the focus
of materials research as they may display unusual chemical and
physical properties that could be used in various applications.** For
instance, the interaction of light with metallic nanostructures excites
plasmon resonance on their surfaces, and this phenomenon may be
exploited for a variety of applications including photonics, bio-
sensing and molecular detection."**7 Routes to the synthesis of
nanomaterials are multiple, though mostly versatile ones are based
on soft chemistry.®® For the fabrication of self-assembled 1D-
nanostructures with controllable sizes, aspect ratios and gaps
template aided synthesis using porous membranes is also widely
used. The filling of the channels is achieved either by soaking the
membrane in appropriate precursor solutions, or chemicals, or by
electrodeposition.’® The latter is probably best suited for the fabri-
cation of nanowires of various metals.'*"?

The outstanding optical properties of metallic nanostructures
arise from the coupling between plasmons of adjacent, self-
assembled or patterned nanoparticles. For particular gap lengths
this coupling leads to the formation of nanoscale “hot spots” in
which the electromagnetic field is enhanced by several orders of
magnitude."**%13 This phenomenon has been used for more than
a decade for the detection of trace amounts of molecules and dyes
using Raman scattering*'® (Surface Enhanced Raman Scat-
tering (SERS) in the following). SERS enhancement factors
(EFs) may attain so huge a value on one “hot-spot” of self-
assembled metallic nanostructures that a single molecule may be
detected.* Yet this requires a tedious search for the one hot-spot
that would lead to appropriate signal enhancement. For
a colloidal suspension of noble metal particles, or self-assembled
monolayers of them, a distribution of SERS EF is normally
found within 3 x 10* to 4 x 10" (the latter is required for few to
single molecule detection).’® Thus it appears that the develop-
ment of cost-effective substrates that ensure reproducibly

Institute for Materials & Surface Technology, University of Applied
Sciences, Grenzstrasse 3, 24149 Kiel, Germany. E-mail: me@fh-kiel.de

T Electronic supplementary information (ESI) available: The I-¢ curves
obtained during electrodeposition of both Ag-nanostructures are
shown, and a calculation of the nuclei number is performed. See DOI:
10.1039/c0jm00564a

enhanced signals is a prerequisite for a wider application of
SERS beyond fundamental studies.

In recent work, the potential of TiO,~Ag,O nanocomposites
for fabricating SERS substrates with controlled Ag-particle size,
shape and gap using a simple irradiation process after nano-
composite fabrication has been shown.'® SERS EF as high as
4.5 x 10° was reproducibly obtained on these robust substrates
over large probe areas. In the present work we extended our
efforts to the synthesis of specific Ag-nanostructures, in partic-
ular those reminiscent to fir twigs, and we show that SERS EF
higher than the maximum value of 4 x 10' reported for the
hottest spots of self-assembled Ag-nanoparticles can be obtained
on Rhodamine 6G dye molecules resulting in substantial signal
enhancement from 10~'° molar solutions (1 fM).*3

2. [Experimental details

The templates employed were Commercial AAO filters (Whatman
Anodisc® filters SPI, US) and self-made AAO templates. The
latter were fabricated starting from 0.25 mm thick high-purity Al
foils (99.999%, Goodfellow, UK). The foils were first degreased in
acetone for 20 min and subsequently annealed in flowing nitrogen
for 5 hours at 500 °C. Prior to anodization the Al-sheets were
electrochemically polished in a solution of 75 vol% perchloric acid
in ethanol. Anodization was performed in an aqueous 0.3 M
solution of oxalic acid at 40 V and 17 °C following the two-step
anodization method."” The sacrificial layer formed in the first step
was removed by soaking for 24 h in an aqueous solution of 5 wt%
phosphoric acid and 8 wt% chromic acid at 70 °C. Well ordered
pores are obtained in the second anodization step where an
anodization time of 6 h resulted in a membrane thickness of 30 um.
The remaining aluminium was dissolved in a CuCl,/HClI solution.
Further processing included pore opening on the back-side, and
this was achieved via a 45 minutes soaking in an aqueous solution
of 5% phosphoric acid at 30 °C. Subsequently a 60 nm thick film
was sputtered on one side of the membrane followed by Cu-plating
to ensure membrane stability and good electrical contact. Ag-
electrodeposition was performed in a lab-built electrochemical cell
with Ag/AgCl as reference electrode and a broad Pt-sheet as
counter electrode. The template was mounted in the cell with its
open side facing the electrolyte. Before deposition the membrane

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2010
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together with the cell was washed with deionized water before the
silver electrolyte was filled in. The silver electrolyte was an
aqueous solution of AgNO; (Roth, Germany), the pH of which
was adjusted to 2 by adding glacial acetic acid (Roth, Germany).
During electrodeposition the voltage was maintained at
a constant value of —200 mVagagci. The current was recorded
during deposition. Deposition into the pores was performed in an
area of approximately 28 mm? over a thickness of 35 um for the
commercial AAO and 30 um for the self-made AAO membrane.
For comparison, Al,Oj3 thin films were processed via sol-gel and
spin-coating on silicon substrates. The precursor solution was
prepared from Al-sec-butoxide (Sigma Aldrich, Germany), ace-
tylacetone (Roth, Germany) and ethanol as solvent. Micro-
structure was investigated by means of high resolution scanning
electron microscopy (Zeiss Ulra Plus, Germany) and X-ray
diffraction (X’Pert Pro, PanAnalytical, Holland). For SERS
measurements 10> M aqueous solution of Rhodamine 6G
(Sigma Aldrich, Germany) and Methyl orange (Roth, Germany)
were prepared and diluted successively to 107> M and 107'' M,
respectively. The substrates were immersed in the corresponding
solution and maintained for 12 h. After drying Raman
measurements were performed on a Raman microscope (Sen-
terra, Brucker, Germany) using a 532 nm laser radiation and laser
power of 0.2 mW. The integration time was 10 s for Rhodamine
6G and 1 s for Methyl orange. The Raman signal was recorded
using a CCD camera.

3. Results and discussion

The Ag-nano-fir-twigs (Ag-NFIT) were processed via electrode-
position in porous anodic aluminium oxide (AAO) templates.

Electrolyte and deposition parameters were optimized in order to
achieve deposition into the pores. Although there exists
a plethora of work on template synthesis of nanomaterials,
reports on successful electrodeposition of Ag-nanowires (Ag-
NW) into the pores are scarce.”® Ag-NW and other nano-
structures are usually synthesized using other methods.'*?* Ag
was electrodeposited into two different AAO templates with
different pore ordering and pore size; one purchased (designated
hereafter as CAAO) and the other self-made (HAAO). CAAO
templates have irregular pore morphology and ordering with
a mean pore size of 200 nm (Fig. 1a), and their cross-section
shows branched pore channels. The number of pores per unit
area was estimated to be close to 10° cm—2. The HAAO templates
(see Experimental details for a description of their processing
method) have hexagonally ordered pores with a mean pore
diameter of 70 nm and continuous single pore channels (Fig. 1c).
In this case the number of pores per unit area was estimated to be
1.1 x 10" cm™2

The kinetics in both membranes is different as may be seen
from the current-time curves (see ESIt, Fig. S1). Both curves
show transients characteristic for parabolic growth. However,
fast growth at slightly higher currents dominates in the CAAO
template and the nanowires reach the membrane surface quite
rapidly after 20 minutes deposition time (steep increase in the
current-time curve). In the HAAO template the deposition
current remains almost constant over a larger period of time after
a short transient, denoting a smooth electrolyte-solid interface.
The specific morphology of Ag-NFIT is intimately related to the
pore size and morphology of the AAO membrane. The particular
pore structure of the CAAO template is responsible for
branching of the initially formed Ag-nanowires (Ag-NW),

Fig. 1 High-resolution secondary electron micrographs of (a) morphology of commercial anodized aluminium oxide (CAAO) membranes showing the
irregular pore shape and ordering; the inset shows a cross-section of the CAAO membrane where pore branching can be seen. (b) Silver nano-fir-twigs (Ag-
NFIT) obtained by electrodeposition in the CAAO template; the arrow points to Ag-NFIT in a cross-section of the filled CAAO template. The inset shows
a high magnification micrograph of the Ag-NFIT demonstrating the 3D character of the nanostructure. (c) Self-made AAO membranes with hexagonal,
well ordered pores and homogeneous pore size (70 nm) and distribution. The inset shows a cross-section of the membrane with its continuous single channel
morphology. (d) Shows bundles of Ag-nanowires obtained by electrodeposition in the self-made AAO membrane after membrane dissolution.
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Fig. 1b, while smooth growth is favored in the HAAO template
with its smaller and continuous pores, Fig. 1d. The different
growth behavior may be rationalized in terms of the expected
number of Ag-nuclei per unit area, N (that can be obtained from
the current-time curve, see ESIt) in comparison to the available
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Fig. 2 X-Ray diffraction patterns of Ag-NW and Ag-NFIT. Some of
residual Al,Ojs is still detected due to incomplete removal of the CAAO
membrane.
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nucleation sites, ie. the number of pores per unit area, n.
Following the analysis of Zoval et al. N should be in the range of
6 x 10° cm™2, close to n for HAAO but larger than n of the
CAAO membrane.? So in the case of HAAO we should expect
hemispherical smooth growth of the Ag-NW because the number
of Ag-nuclei, N, corresponding to the present experimental
conditions is smaller than the number of available nucleation
sites, whereas in the case of the CAAO membrane the lower
number of nucleation sites (in comparison to the expected Ag-
nuclei) should lead to a rough morphology and branching of the
Ag-NW after nucleation. However, we presume that the large
pore size and the branching of the pore channels may also
promote growth of the specific NFIT morphology obtained in
the case of CAAO. The role of the template in this case should be
limited to growth confinement of Ag into the pore channels. In
Fig. 2 the XRD patterns show the high degree of preferential
(111)-orientation of the Ag-NFIT and Ag-NW, independently of
their morphology. The hemispherical growth of Ag-NW in the
HAAO template should lead to smooth monocrystalline Ag-
NW, whereas in CAAO templates epitaxial growth of side
branches and particles on the main Ag-NW is expected.

SERS investigations were performed on a 10> M aqueous
solutions of Rhodamine 6G (R6G) and 10°'" M of Methyl
orange (MO). Fig. 3a and c show the Raman scattering spectra
obtained on Ag-NFIT for both R6G and MO, and in compar-
ison to them the spectra obtained with 10~* M solutions on an
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Fig. 3 (a) Raman scattering spectra of R6G on a sol-gel Al,O5 film (upper patterns) and on Ag-NFIT (lower patterns). The concentration of R6G is
1 mM on AlL,O; and 1 fM on Ag-NFIT. (b) Indexing of the different Raman modes of R6G (the inset shows its molecular structure).?* Note that R6G
adsorbs on Ag with its ethylamino-group as indicated by the vibration band at approximately 220 cm~'. (c) Raman scattering of MO with a concen-
tration of 1 mM on a sol-gel Al,O; film (upper patterns) and 10 pM on Ag-NFIT (lower patterns), with the assignment of the different vibration

modes.?

arom: aromatic; str: stretching; in bend: in-plane bending; op: out-of-plane; tors and bend: torsion and bending modes.
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XRD-amorphous Al,O3; (processed using sol-gel and spin
coating, see Experimental details). The main R6G and MO
modes are clearly apparent in the spectra with large enhancement
on Ag-NFIT. It should be pointed out that the signal enhance-
ment on the Ag-NFIT was reproducible over the whole area of
the specimen. The modes are assigned in Fig. 3b for R6G following
the description proposed by Hildebrandt and Stockburger.?* It
also appears, following the same authors, that R6G chemisorbs on
Ag via its ethylamino-group, forming an Ag-N bond with the
stretching vibration mode at approximately 230 cm™"'.
Comparing the Raman spectra of MO on Ag-NFIT (SERS)
with those of non-SERS (bulk molecules) one notices that the
MO lines are differently enhanced and most of them red-shift by
approximately 5 to 10 cm~'. This phenomenon was also reported
for MO adsorbed on metallic nanowires by Zhang and Fang*
who attributed it to specific interactions between molecule and
nanoparticles. The different Raman modes were assigned in
Fig. 3¢ according to Zhang and Fang®® and Machida er al.?¢
The SERS enhancement factors (EFs) were calculated from:

EF = (ISERS %)7 (1)

CSERS IRS

where Isgrs is the Raman-band intensity of R6G corresponding
to the concentration Cggrs on the SERS substrate, and Irs and
Crs the intensity and concentration on non-SERS substrate,
respectively. SERS EFs were estimated from different R6G
Raman bands as listed in Table 1. The mean SERS EF obtained
is approximately 1.2 x 10" In the case of the smooth 70 nm Ag-
NWs the SERS EF of 1.6 x 10° obtained was lower by several
orders of magnitude, and is in the range of values usually
reported for Ag-nanoparticles with comparable particle gap.s*
Similarly the SERS EF of MO on Ag-NFIT was calculated
taking into account main bands. The mean value of 5 x 107
obtained is largely below that of R6G and should reflect the
importance of molecule-metal nanostructure interactions in
determining the intensity of the SERS signal.

Taking into account the concentration of R6G, the analyzed
volume and the obtained enhancement factor on Ag-NFIT it is
easy to show that Raman signal is from single R6G molecules.*!*
The high SERS efficiency of the so processed substrate may be
rationalized in the following terms. As pointed out above, SERS
enhancement depends strongly on the geometry of the substrate
nanostructures for the Raman-active molecules. Loci with strong

Table 1 Calculation of SERS enhancement factors (EFs) for the
different R6G Raman bands. Isggrs is the Raman-band intensity of R6G
corresponding to 10> M on the SERS substrate, Ag-NFIT, and Irs the
intensity corresponding to 10~* on a sol-gel processed Al,O3 film (non-
SERS substrate)

Wave number of
Raman bands of

R6G/em™! Ixg/10° M Isgrg/10°M x 5 EF x 10"
1649 3308 1300 0.78
1574 3036 1405 0.92
1506 3057 1455 0.95
1361 3834 2024 1.05
1178 1180 809 1.4
774 3558 2071 1.16
611 4380 4378 2.0

z

Fig. 4 Snapshot of the electric field propagation simulation along
a branched silver nanowire. The y component of the electric field along
slices in the x—y and the y—z planes is shown. Dark represents strong fields
of positive and negative orientation. The short silver nanowire (length
140 nm, radius 20 nm) with two branches (length 70 nm, radius 10 nm)
along the x and z directions is outlined. The green plane depicts the
extended source of a z-polarized field with a wavelength of 532 nm.

positive or negative curvature and small gaps in metallic nano-
structures provide the hot spots with very large electromagnetic
fields, which are required for the large enhancement factors
reported for SERS or single molecule SERS. Small gaps and
crevices between nanoparticles, or between nanoparticles and
more extended structures like wires, have emerged as most
promising. The structure presented here is reminiscent of fir
twigs, or brushes, and consists of silver nanowires with dense self-
assembled short side-branches and particles grown over the
length of the nanowire. The branches exhibit a distribution of
orientations, lengths, diameters, distances and angles in a way
that under the average of the laser spot a distribution of hot spots
are acting for signal enhancement. To corroborate the results
observed for the present geometry, the electromagnetic fields in
the vicinity of the surface were calculated for a simple model
structure under laser irradiation. The 3-dimensional simulations
were performed with the finite-difference time-domain method
for a silver nanowire with two branches, absorbing boundary
conditions, and an extended source, using the software package
Meep.?” The field distribution, shown for two perpendicular
slices in Fig. 4, exhibits the typical strong local amplitudes that
should account for the high SERS enhancement observed for the
Ag-NFIT structure.

4. Conclusions

In conclusion, the results presented in this paper show that
particular silver nanostructures can be processed easily using
electrodeposition into porous anodic aluminium oxide.
Confinement of silver growth into relatively large pore channels
produces nanostructures reminiscent of fir twigs with a distribu-
tion of sizes, orientation and gaps that act as many hot spots for
Raman signal enhancement. With this nanostructure detection
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of Rhodamine 6G and Methyl orange could be achieved down to
the concentrations of 107> M (1 fM) and 10-"" M (10 pM),
respectively. The signal enhancement factors of 1.8 x 10" and
5 x 107 obtained should achieve single molecules detection. The
main advantages of the proposed SERS substrate are their
versatility, reproducibility and cost-effectiveness.
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Components : 2 Figures

Figure S4.1: Raw datal-t curves obtained during Ag electrodeposition irte t
CAAO (upper curve) and HAAO (lower curve) templates

Figure S4.2: Plot ofl vs. £2 from smoothed-t data corresponding to Ag deposition

into HAAO. The data are limited to the transieragbolic regime.

The current-time]- t, curves obtained during deposition of Ag into £%&0 templates

are shown in Figure 1s.
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Figure S5.4: Raw datal-t curves obtained during Ag electrodeposition into he CAAO
(upper curve) and HAAO (lower curve) templates.
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The I-t-curve corresponding to HAAO suggests a parabalawth. Indeed the data

1/2

plotted in Figure 2s ak vs. the square root df t< can be fitted by a straight line.

According to Zoval et al. (reference 21 in the nemipt) | can be expressed as a
1/2

function oft™< as follows:
zZF7(2DC*) ¥2M V2Nt?
(1) = 27 p)l,z (1s)

wherezF is the molar charge of the depositing spediet)e diffusion coefficient for the

soluble form of the metaC* its concentration in the solution in

mol/cm?®, p its density,M its atomic weight andN is the total number of metal nuclei
present on the electrode surface. The slope of-tHecurve allowsN to be calculated.
With Dag+ = 10° cnfs’ C* = 2.5 x10°> mol/cn? we obtain 5.8x10/cnt for N, using

known values foeF, p andM.
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Figure S5.5: Plot of | vs. t? from smoothed|-t data corresponding to Ag deposition into
HAAO. The data are limited to the transient, parabdic regime.
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In diesem Teil wurden Au-Nanodrahte mit unterscliobéeér Morphologie
hergestellt und der Einfluss der Oberflachenstnuétif die Benetzungsfahigkeit,
auf die optischen Eigenschaften und auf die SERii&iz untersucht. Au-
Nanodréhte wurden elektrochemisch in die Poren @&O-Template
abgeschieden. Aus zwei verschieden Elektrolyten wmiér unterschiedlichen
elektrochemischen Abscheidungsbedingungen bildeh Bi den Poren zwei
Arten von Au-Nanodréahten. In HAugBH,O haltigen Elektrolyten konnten
furchenahnliche Au-Nanodrahte (NRs-P1) potentiasthtabgeschieden werden.
In einem alternativen, kommerziellen Elektrolytemduunter Verwendung von

Potentialpulsen wurden glatte Au-Nanodrahte (NRjs-BBgeschieden. Die
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Morphologie der Au-Nanostrukturen bestimmt die @eheneigenschaften.

Die glatten Au-Nanostrukturen zeigen hydrophobear@kter, die rauen

furchenartigen Nanostrukturen sind dagegen hydtojiiie Unterschiede der
SERS-Verstarkungsfaktoren (1.2%¥0r NRs-P1 und 6x10fir NRs-P2) stehen
in direktem Zusammenhang mit der Morphologie denddahte, welche die
Dichte von ,hot spots* bestimmt.
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KEYWORDS Summary We use supported alumina templates and electrodeposition to fabricate self-
standing Au-nanorods (Au-NR) arrays. Depending on electrolyte and deposition conditions two

Gold-nanorods; . . N : :
different NR morphologies with either corrugated or smooth topologies are fabricated. We show

Morphology; : . . - .

Electrodeposition; that the properties of the NR arrays, including amphiphilic and optical, very much depend on
Amphiphilic; ’ their morphology. Smooth NR arrays are hydrophobic while the corrugated ones are hydrophilic.
Reﬂectance" Also the optical reflectance, though it shows plasmon resonances at very similar wave lengths, is

much lower for the corrugated NR arrays. The activity of the NR arrays as substrates for molec-
ular detection using Raman scattering, and Rhodamine 6G (R6G) as model dye, also strongly
depends on their morphology. R6G concentrations down to 1 pM are detected on the corrugated
arrays yielding an effective enhancement factor (EF) of approximately 1 x 10°. In contrast an
over-estimated (because of their hydrophobic character) EF of 6 x 10° is obtained for the smooth
NR arrays.

© 2010 Elsevier Ltd. All rights reserved.

Molecular detection

Introduction ing, pore size, length and gap that are transferred to it
and so determine its properties. A class of nanostructured
materials that are now being intensively investigated is
noble metal nanostructures as they are most promising
for a wide range of applications, including nanobiosensing,
molecular detection, catalysis and gas sensing and recently
even hyperthermal cancer treatment [1—9]. Beyond chem-
ical methods that were widely used for the processing of
various noble metal nanostructures in solution [1—9], elec-

Porous-template based processing of nanostructures allows
various critical parameters to be controlled to a high degree
as the template moulds the nanostructure via its pore order-

* Corresponding authors. Fax: +49 431 210 62660.
E-mail addresses: stefan.matefi@fundp.ac.be

(S. Matéfi-Tempfli), me@fh-kiel.de (M. Es-Souni). trochemical deposition of nanowires (NW), nanorods (NR)
" These two authors did their contribution to this work while they and nanotubes (NT) into porous templates certainly offers
were at UCL. more freedom for nanostructure control and materials com-

1748-0132/$ — see front matter © 2010 Elsevier Ltd. All rights reserved.
doi:10.1016/j.nantod.2010.11.001
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bination, and is additionally versatile and cost-effective. For
these reasons electrodeposition was used for the fabrication
of nanowires of various metals [10—14]. However, usual tem-
plates may pose serious problems due to their fragility, and
thus difficulty of handling, and more importantly their very
high aspect ratios of at least 50. Exposure of the nanostruc-
tures, e.g. for device fabrication etc., requires dissolving of
the membrane which, for membranes with high aspect ratio
pores, could result in the collapse of the nanostructures,
and the sticking together of the nanowires forming big bun-
dles. Often the character of the nanostructure is lost and
with it the suitability for such applications as in sensing,
e.g. optical and nanobiological. This constitutes the main
draw-back of these ‘‘classical’’ templates. A relatively new
approach takes advantage of on-substrate templates that
consist of an anodized aluminum film of a thickness ranging
between 500nm and 1 um. In general, the aluminum film
is deposited on silicon, indium—tin oxide (ITO) coated glass
wafer or flexible substrates that have been pre-coated with
a thin adhesion layer (few nm) and a gold (few nm) elec-
trode [14—18]. Anodization, pore opening and barrier-layer
etching are performed in a similar way to bulk aluminum.
These kinds of supported templates were successfully used
in few reports for the processing of magnetic nano-hetero-
structures, Au-NRs and Ni-NWs [14—18].

In the present work, self-standing Au-NRs were processed
using on-substrate anodic aluminum oxide (AAO) templates
and two different electrolytes and deposition conditions.
While a number of studies were performed on the elec-
trodeposition of Au-nanostructures into different templates
[16,19—-21], little is known about the effects of process
parameters on the microstructure development and ensuing
properties. In this paper, we show that morphology, when it
is controlled via a proper choice of deposition conditions,
keeping otherwise all other parameters, i.e. pore diame-
ter, length and gap, constant, imparts completely different
properties. This should in turns offer a valuable tool for an
advance control of the properties of Au-NRs.

Material and methods

Template preparation

For substrate preparation, aluminium film was deposited on
silicon wafers that had been pre-coated with a thin titanium
adhesion layer (a few nm) and gold (tens of nm) under-
layer. The subsequent deposition of different layers was
carried out via DC-magnetron sputtering (Plassys MP 500)
equipment without breaking the vacuum. The anodization
was conducted in oxalic acid solution (0.3 M) under constant
cell potential and monitoring with a self-written program
in Igor Pro. Pore widening and barrier-layer etching were
performed in an orthophosphoric acid solution (0.5M). The
process was tuned to obtain nanopores with average diam-
eter of about 80 nm and spacing of ~100 nm.

Electrodeposition of Au-NRs

In the first process an electrolyte containing 0.411g of
HAuCl,4-3H,0 (Alfa Aesar, Germany) in 70 ml deionized water
was used; the pH was adjusted to 2 by adding glacial acetic

acid, yielding an end volume of 80 ml. Deposition was per-
formed in an electrochemical cell under constant voltage of
—1.4V (vs. Ag/AgCl). The Au-nanorods obtained from this
process are designated NRs-P1 in the following. In the second
process the nanorods (NRs-P2) were fabricated using a com-
mercial electrolyte (Metakem, Germany) applying repetitive
pulsed voltages of —0.55V (vs. Ag/AgCl)/10 ms followed by
—0.35V/90 ms.

Characterization

Microstructure was investigated by means of high resolution
scanning electron microscopy (Zeiss Ulra Plus, Germany)
and X-ray diffraction (X’Pert Pro, PanAnalytical, Holland).
UV—vis—NIR diffuse reflectance spectra were obtained on
a Lambda 950 (Perkin-Elmer) equipped with an InGaS inte-
gration sphere. Spectralon was used as reference. Specular
reflectance was performed at different incidence angles
using a Lambda 35 photospectrometer (also from Perkin
Elmer). Water contact angles (WCA) were measured with
a commercial set-up (Dataphysics Instruments, Germany).

For surface enhanced Raman spectroscopy (SERS) mea-
surements, 10~3M aqueous solution of Rhodamine 6G
(Sigma—Aldrich, Germany) was prepared and diluted suc-
cessively to the required concentration. 2 pl of the solution
was dropped on the surface of the sample. After drying
Raman measurements were performed on a Raman micro-
scope (Senterra, Bruker) using a 532 nm laser radiation and
laser power of 0.2mW. The integration time was 10s. The
Raman signal was recorded using a CCD camera. As refer-
ence for the calculation of Raman enhancement factors, a
50 nm Au was sputtered on SiO, /Si substrate and the Raman-
measurements were performed on 10~3 M dye solution using
similar conditions.

Results and discussion

Microstructure

The Au-NR array that ensues from the first process (NRs-P1)
shows specific features displayed in Fig. 1(a and b). While
the corrugated character of the NR-tips constitutes at first
their most salient feature, the morphology of their inner-
parts, as a further salient feature, could only be revealed
after mechanical damage to the array. Fig. 1(c) clearly shows
that the inner-parts of the NRs are composed of nanoparti-
cle agglomerates. The NR-surfaces seem to be quite smooth
so that it may be surmised that first an Au-film instanta-
neously nucleates on AAO pore walls, and that subsequently
diffusion controlled growth of Au-nanoparticles (NPs) on
the Au-film takes place. The current—time curve recorded
during deposition supports this assumption (see supporting
information, Fig. 1s). When the concentration of (AuCly)~
ions in the electrolyte was reduced by tenfold, keeping
otherwise the voltage constant, only Au-NTs are formed,
as demonstrated in Fig. 1(d). This growth behavior, i.e.
NRs made of nanoparticles welded together, has been also
observed for the electrodeposition of Cu,0 into AAO tem-
plates from concentrated CuCl; solutions [22], and should be
amenable to chloride ions adsorption on film walls and sub-
sequent reduction, cluster formation and growth giving rise
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Figure 1

High resolution secondary electrons (SE) micrographs of NRs-P1. (a) A top view of the NRs array showing the somewhat

porous character of the NRs. (b) Side view on tilted specimen illustrating the corrugated morphology of the rods. (c) A mechanically
damaged area where the true microstructure of the NRs-is revealed; the NRs appear to consist of a smooth ‘‘envelop’’ filled with
Au nanoparticles. (d) A top view of electrodeposited Au-nanotubes when the concentration of (AuCls)~ ions is reduced by tenfold.

to a rough interface between the solid front and the elec-
trolyte. The corrugated character of the NRs-P1 shown in
Fig. 1(a) thus arises from this particular growth mechanism.

The NRs obtained from the second process (NRs-P2) are
shown in Fig. 2. A smooth NR morphology ensues from this
process, and there is no evidence of particles in the inner-
parts of the NRs. Au-deposition under these conditions is
film-like.

The XRD patterns displayed in Fig. 3 show very much
similar (11 1)-texture for both arrays, though the NRs-P1
exhibited a higher crystallinity (as may be inferred from
the higher peak intensity of their patterns) and degree of
(111)-texture (in contrast to the NRs-P2, where the poly-
crystalline nature of the NRs is inferred from the presence

of higher order reflections [23] only the 111 and aweak200
reflections were seen for the NRs-P1).

Morphological effects on amphiphilic properties

Morphological features may influence materials properties
decisively. For instance the amphiphilic properties were
reported to strongly depend on surface morphology, e.g.
see the review article by Ma and Hill [24]. Water con-
tact angle (WCA) measurements performed on NRs-P1 and
NRs-P2 show large differences, Fig. 4. While the NRs-P1
array is hydrophilic, NRs-P2 is strongly hydrophobic with a
WCA of approximately 134°. In fact clean Au-surfaces are

e

B

Figure 2

SE micrographs of NRs-P2. (a) Top-view; the inset shows the smooth morphology of the NRs (compare to Fig. 1(c)). (b)

A tilted view of the array where the regular morphology with some faceting can be seen.
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Figure 3  XRD patterns of NRs-P1 (upper patterns) and NRs-P2

(lower patterns). Notice the presence of higher order reflec-
tions in NRs-P2 that indicates a more pronounced polycrystalline
microstructure.

hydrophilic but become hydrophobic when impurities are
adsorbed on them or when they are intentionally treated
with specific molecules [20,25—27]. In the present case
no surface treatment was performed and the amphiphilic
properties of both nanostructures seem to be governed by
morphological effects.

Confirmation that morphology controls the hydrophobic-
ity of NRs-P2 was sought in two ways. First, an Au-film
that was deposited on a stainless steel substrate using the
same electrolyte and deposition conditions had resulted
in a superhydrophilic film with WCA of nearly nil, despite
the somewhat rough structure obtained (see supporting
information, Fig. 2s). Second, a heat treatment of NRs-P2
was performed at 300°C for 30min in order to pyrolize
eventual organic contaminants, but no substantial change
in WCA was observed. Unfortunately higher heat treatment
temperatures did only lead to collapse of the NRs array.
Nevertheless these results strongly suggest that no impu-
rity adsorption from the commercial electrolyte could have
changed the wetting behavior of NRs-P2.

Although electrochemically deposited fractal and den-
dritic copper microstructures were reported to be hydropho-
bic with WCA of up to 160° (without surface treatment),
Au-surfaces of different morphologies, fabricated using var-
ious techniques, were hydrophilic in the absence of surface
treatment [20,25—27]. Bok et al. [20] report on the elec-

(a) WCA: 20.6°

trochemical synthesis and properties of vertical Au-NRs with
two different morphologies using commercial AAO templates
(poor pore ordering and pore size of 250—300 nm; deposition
was probably stopped after reaching some Au-NRs length in
order to get perpendicular Au-NRs). Also in this case the
NRs arrays were hydrophilic and became hydrophobic only
after surface treatment. While NRs-P1 are hydrophilic, and
in this respect show similar properties to those of Bok et al.,
the hydrophobic character of NRs-P2 is unambiguous. Mainly
two different models, i.e. Wenzel [28] and Cassie—Baxter
[29] were extensively used in literature to explain wetting of
heterogeneous surfaces, both hydrophobic and hydrophilic,
by water (these models were controversially discussed by
Gao and McCarthy [30]). The apparent contact angle 6, is
given by Eq. (1) for the case of Wenzel and Eq. (2) for
Cassie—Baxter model:

COS B4 = ¢ COS 6, (1
€os 4 = —1+ fs(cos 6+ 1) )

where ¢ is the roughness factor (defined as the ratio of the
total surface to the projected area in the horizontal plane),
fs is the area fraction of the liquid—solid interface and 9 is
the contact angle from the Young’s equilibrium equation.

If we follow these models we should use Wenzel for
NRs-P1 and Cassie—Baxter for NRs-P2, similarly to Mar-
tines et al. [31] (hydrophilic nanostructures, e.g. nanopits,
were hydrophobized without shape change). However, this
will not help us explaining the specific behaviors observed
here: Wenzel states that a hydrophobic (hydrophilic) sur-
face would become more hydrophobic (hydrophilic) when
it is roughened, while Cassie—Baxter is more appropriate
for hydrophobic surfaces [32]. In our present case there is
a hydrophobic—hydrophilic ‘‘transition’” when the Au-NRs
become corrugated, i.e. rough, which is contrary to what is
predicted by Wenzel’s model. As we have shown above that
Au-films fabricated using the same electrolyte and deposi-
tion conditions as for NRs-P2 are, even when they are rough,
superhydrophilic (see Fig. 2s), we may suggest that mor-
phology change to a more regular and smooth NRs induces
hydrophobicity, without changing rod spacing, i.e. the frac-
tion of solid under the drop remains constant. Abdelsalam
et al. [33] did also observe this unusual wetting behavior
on gold films that were deposited through polystyrene tem-
plates, and had shown that the wetting angle increased
from 70° (hydrophilic) for an unmodified film to approxi-
mately 130° for a film with ordered porosity. We believe

(b) WCA: 134.4°

Figure 4 Water contact angles (WCA) (a) on NRs-P1, and (b) on NRs-P2.
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(a) Diffuse reflectance spectra of NRs-P1 (lower curve) and NRs-P2 (upper curve). Notice the similar Loci of the absorption

minima and shoulders in both spectra and the substantial difference in reflectance. (b) Specular reflectance of NRs-P2 at different
angles. The structure at approximately 920 nm is an artifact of the apparatus.

that this unusual wetting behavior observed in the present
work is dictated by the particular array topology; it can-
not be explained in terms of known wetting models, and
should be the subject of intensive investigations in the
future.

Morphological effects on optical properties

Effect of morphology on the optical properties of nanomate-
rials is well known. In the case of Au-NRs a number of factors
such as aspect ratio, dielectric medium and shell layer all
have strong effects on the extinction properties of Au-NRs,
e.g. see the review article by Pérez-Juste et al. [34]. In
the case of self-standing and embedded Au-NRs two modes
were discussed and the accompanying peaks in extinction
and reflection spectra reported [16,35—37]. These spectra
could be theoretically well reproduced by a local treat-
ment of the geometry with finite-element calculations [35]
as well as by a global approach, using effective dielectric
constants for the layers [16,36,37]. The two peaks were
designated transverse and longitudinal modes in account
of their dependence on the polarization of the electric
fields [16,36,37]. The diffuse reflectance spectra displayed
in Fig. 5 in principle show an absorption minimum and

Raman Intensity (arb. units)
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Figure 6  SERS spectra of two concentrations of R6G on NRs-P2.

at the approximate location of the cross.

a shoulder at approximately 450 and 650 nm that can be
related to these transverse and longitudinal modes, respec-
tively. Indeed specular reflectance spectra unambiguously
show that the mode at 600—650nm is largely attenuated
when the specular angle increases, Fig. 5(b): the increas-
ing projection of the electric field along the long axis of
the rods allows for stronger coupling and thus increasing
absorption. This behavior was also observed and discussed
by Wurtz et al. [16]. However, a salient difference between
NRs-P1 and NRs-P2 is the substantially lower reflectance of
NRs-P1. Following the theoretical discussion based on effec-
tive dielectric constants for entire layers, a similar intensity
reduction has been reported by Bartlett et al. on macrop-
orous Au and Pt films [38] where the reflectance properties
were drastically diminished in comparison to plain films. In
our case the lower reflectance of NRs-P1 could arise from
their corrugated and somewhat porous character that should
lead to a higher scatter of incident light. So although the
loci of the extinction peaks of both arrays are typical for
Au nanorods and are not changed by their morphologies, as
the aspect ratios are similar, the reflectance properties can
be tuned by changing the microstructure of individual rods.
Also the absorption minima and shoulders observed here are
broader than reported elsewhere [16,35], which should be
attributed to the somewhat poorer ordering.

80000 -

[—— 10°M on NRs-P2 (b)

70000
60000 I
50000 b
40000 -
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(a) For 100 pM and (b) 1 nM. In both cases measurement was done
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Application to molecular detection

The application of noble metal nanostructures to molecu-
lar sensing is quite well known. The mechanism relies on
the interaction between localized surface plasmons and
molecules. One of the well investigated applications is
undoubtedly surface enhanced Raman spectroscopy (SERS)
[e.g. see 39,40]. The most widely studied SERS substrates
are self-assembled SERS active metal NPs (Ag, Au, Cu) that,
depending on particle size and gap between particles, may
lead to so huge a signal enhancements (hot-spots) that sin-
gle molecules may be detected [41]. For instance, a colloidal
suspension of noble metal particles or self-assembled mono-
layers of them, was reported with a distribution of SERS
enhancement factors (EF) within 3 x 10% to 4 x 100 (the lat-
ter is required for few to single molecules detection) [42].
Substrates with reproducibly and constantly high SERS EF
thus appear to be highly desirable and are a prerequisite
for a wider application of SERS beyond fundamental stud-
ies. In previous work we have shown that dye molecules
can be detected down to 1fM on suitable Ag-nanostructures
that were processed using electrodeposition in conventional
AAO templates [43]. Effective SERS enhancement factors of
up to 10" were obtained, making single molecules detec-
tion possible. Nevertheless, on-substrate, self-standing NR
arrays should have a substantial advantage over huge aspect
ratio NWs obtained in conventional AAO templates as they
are robust, easy to handle and should lead to reproducibly
high SERS EF.

The SERS investigations were carried out using an aque-
ous solution of R6G. Once more the NR arrays behaved
differently. While NRs-P1 was wetted easily with the solu-
tions, thus allowing after drying a homogeneous distribution
of the dye molecules on the NRs to be achieved, the lower
wetting of NRs-P2 (see above) had resulted in the forma-
tion of a droplet on top of the surface that, after drying,
gave rise to a higher concentration of the dye molecules
at its periphery. Fig. 6 shows the Raman scattering spec-
tra of R6G on Au-NRs-P2, measured on the periphery of
the drop (dark regions with higher concentration), and
indicated on the inset micrographs, Fig. 6(a and b). Of
the two different concentrations of 100pM and 1nM a
substantially enhanced signal was obtained for the latter
with the characteristic vibrations of R6G being very well
resolved and superposed on a fluorescent signal. In both
cases no signal was obtained in areas away from the dark
region.

In comparison to NRs-P2 an overall enhanced signal of
R6G was obtained all over NRs-P1 for a concentration of
1pM, Fig. 7. It should, however, be pointed out that a strong
resonance contribution to enhancement is expected as R6G
has its extinction peak at the laser wave length of 532 nm
used in the present work.

The magnitude of SERS effect may be described by Eq.
(3), which allows an empirical approach to SERS EF to be
obtained:

Isers Crs
EF = =R 3
(CSERS /Rs> ©)

where Isggs is the Raman-band intensity corresponding to the
concentration Csers Of the substance analyzed on the SERS
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Figure 7 Raman scattering spectra of R6G on non-SERS (sput-
tered Au-film) and SERS substrates. The concentrations are 1 mM
on Au-film, 1nM on NRs-P2 and 1 pM on NRs-P1. All bands can
be attributed to R6G [48].

Substrate, and lrs and Cgs the intensity and concentration
on non-SERS substrate, respectively.

Table 1 shows the EF obtained from Eq. (3) for the differ-
ent R6G bands. While a SERS EF of 1.3 x 10° probably reflects
the effective SERS EF of NRs-P1 the figure for NRs-P2 is more
than overestimated as the concentration of R6G is certainly
higher in the measured areas.

The results above impressively show that rod morphology
determines the magnitude of SERS enhancement, and should
point to means for improving the activity of SERS substrates
by promoting suitable morphologies. Under the same condi-
tions, the detection limit of the corrugated NRs (NRs-P1) is
with 1 pM of R6G at least 3 orders of magnitude better than
that of smooth NRs (NRs-P2), and is most probably due to
higher electromagnetic field enhancement associated with
the irregular NR tip morphology shown in Fig. 1(b). Few
reports were published on the application of supported Au-
NRs for SERS, and, to our knowledge, none among them was
used with R6G. Gold nanoneedle arrays with different nee-
dle lengths were fabricated by Yang et al. [44], who reported

Table 1  Calculations of the SERS EF, Agr, using Eq. (2) for
the different R6G bands (see also Figs. 6 and 7). Note that
the SERS EF obtained for NRs-P2 is probably overestimated
due to poor wetting of the aqueous solution of R6G.

Band position Ager (NRs-P1) Agr (NRs-P2)

(cm™") (x10%) (x107)
1649 1.1 0.8
1574 0.9 0.6
1532 1.0 0.8
1509 1.0 0.5
1363 1.0 0.5
1179 1.4 0.5
772 2.1 0.5
612 1.1 0.8
Agr 1.2 0.6
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a detection limit of 1M for arylmethane dye malachite
green with a laser excitation wave length of 632.8 nm. The
only results that could be compared to those reported here
were obtained on gold decorated ZnO-NRs using R6G and a
532 nm excitation wave length [45]. The SERS enhancement
factor obtained in their work was 10° (based on Eq. (3)) and
the detection limit was 100 nM. For Au-NPs and dendritic
structures SERS EF reported were in the range from 10° to
2 x 107 depending on particle size and particle gap, though it
should be pointed out that other substances than R6G were
tested [46,47].

However, it is not our aim to highlight the results obtained
in this work in contrast to those obtained elsewhere, but to
emphasise once more the crucial role of rod’s morphology
in determining the magnitude of SERS activity.

Conclusions

Self-standing Au-NR arrays of approximately 500 nm length,
80nm diameter and 100nm gap were processed using
electrodeposition into supported AAO template films. Two
different morphologies were obtained depending on elec-
trolyte and deposition conditions. A chloride containing
electrolyte and high deposition voltages resulted in cor-
rugated NRs that appeared to be made of Au-nanotubes
filled with Au-nanoparticles. In contrast, a commercial plat-
ing electrolyte and pulsed voltage did lead to smooth NR
arrays. These morphologies imparted specific properties to
the arrays in question. The corrugated arrays revealed a
hydrophilic surface while the smooth ones contrasted with
their hydrophobicity. These different behaviors are not eas-
ily described by existent wetting models. Characteristic
transverse and longitudinal extinction peaks were obtained
at fairly the same wave lengths for both arrays from dif-
fuse reflectance spectra, but the corrugated arrays did show
a substantially lower reflectance, exactly because of their
corrugated character that promoted higher light scattering.
Finally both arrays were tested as substrates for molecular
detection of diluted aqueous solutions of R6G using Raman
scattering (SERS). Once more the SERS activity was found
to strongly depend on NR’s morphology: a SERS enhance-
ment factor of approximately 1 x 10° and a detection limit
of 1pM for R6G were obtained for the corrugated arrays,
approximately three orders of magnitude better than those
of the smooth arrays. SERS substrates made of the cor-
rugated arrays should lead to single molecules detection,
while the others not, partly also because of their hydropho-
bic character.
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Components : 2 Figures

Figure S5.1: Current-time curve obtained during early stadesdactrodeposition of
Au-NRs-P1 from a diluted $#AuClO, electrolyte. The steep increase indicates
instantaneous nucleation, presumably of Au-NTs ore pwalls, followed by a
parabolic decrease indicating diffusion-controkggdwth.

Figure S5.2: Microstructure of a gold film deposited on a skass steel substrate

using commercial plating electrolyte from the™ 2process. This film was
superhydrophilic, so that water contact anglesaook be measured
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Figure S5.6: Current-time curve obtained during ealy stages of electrodeposition of Au-
NRs-P1 from a diluted HAuCIO, electrolyte. The steep increase indicates instantaous
nucleation, presumably of Au-NTs on pore walls, fébwed by a parabolic decrease
indicating diffusion-controlled growth.

Figure S5.7:Microstructure of a gold film deposited on a stainless steel substrate
using commercial plating electrolyte from the 2" process. This film was
superhydrophilic, so that water contact angles could not be measured.
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In dieser veroffentlichten Arbeit wurden zuerst Kkdhichten aus Au und Al
auf ein Si-Substrat mittels der PVD-Technik abgest#dn. Nach Anodisierung
und Offnung der AAO-Nanoporen wurden Ag- und Au-Ndrihte
elektrochemisch in die Poren abgeschieden und eheplate chemisch aufgeldst.
Die substratgestutzten, freistehenden Nanodrahte3H0 nm lang und 80 nm im
Durchmesser. Das Wachstum der Au-Nanodrahte begiitrder Abscheidung an
den Porenwanden, gefolgt von diffusionskontroléert Kristallwachstum. Die
fertiggestellten Au-Nanodrahte enden mit furchefighan Strukturen (sog.
Twigs). Die Ag-Nanodréhte zeigen teilweise sch&@pgtzen an ihrer Oberflache,
die aufgrund der Wachstumskinetik von Silber in d@ren entstanden sind.
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Sowohl die Furchen bei den Au-Dréhten als auchSghigzen bei den Ag-Drahten
wirken als SERS ,hot spots®. Die effektiven Ver&tigsfaktoren betragen 2x£0
(Ag) und 1.3x18 (Au).

78



Journal of
Materials Chemistry

Cite this: J. Mater. Chem., 2011, 21, 6269

www.rsc.org/materials

Dynamic Article Links °

PAPER

Self-standing corrugated Ag and Au-nanorods for plasmonic applications

Salah Habouti,” Maria Matéfi-Tempfli,}* Claus-Henning Solterbeck,” Martha Es-Souni,*

Stefan Matéfi-Tempflit** and Mohammed Es-Souni**

Received 13th October 2010, Accepted 25th February 2011
DOI: 10.1039/c0jm03459b

We use home-made Si-supported anodized alumina thin film templates for the electrodeposition of
large area self-standing Ag- and Au-nanorod (Au-NR) arrays. The deposition conditions chosen, i.e.
electrolyte composition and deposition voltage, lead to a corrugated rod morphology, particularly for
Au-NRs. Instantaneous nucleation followed by diffusion-controlled growth are thought to be the
dominating mechanism for the morphology observed. Diffuse reflectance spectra show specific
behaviours of Ag- and Au-NRs with longitudinal and transverse plasmon resonance modes and
additional modes for Ag-NRs. The activity of the NR arrays as substrates for molecular detection using
Raman scattering and Rhodamine 6G (R6G) as a model dye strongly depends on noble metal. R6G
concentrations down to 1 pM are detected on the corrugated arrays yielding an effective enhancement
factor (EF) of approximately 2 x 10" for Ag-NRs and 1 x 10° for Au-NRs. The latter is the highest
ever obtained for Au-nanostructures. Both nanostructures provide an enhancement that is high enough

to detect single molecules using Raman scattering. The results are rationalized in terms of morphology

effects on electromagnetic field intensity.

1. Introduction

Noble metal nanostructures are currently used or being sought
for a wide range of cutting-edge applications, including nano-
biosensing, molecular detection, catalysis and gas sensing."® The
properties underlying these applications arise from the partic-
ular surface affinity for certain species in the case of catalysis
and (bio)sensing, and the unusual optical properties in the case
of optical molecular detection, e.g. surface enhanced Raman
scattering (SERS).™® For optical applications nanostructures
with controlled size, shape, spacing and aspect ratio are most
desirable as they allow the optical properties to be tuned via
coupling of the surface plasmon waves.”* Various processing
methods have been proposed for achieving this goal, among
them lithography and template based routes, with their associ-
ated advantages and drawbacks.’»'* For the fabrication of
nanowires (NWs), nanorods (NRs) and nanotubes (NTs) porous
templates have been widely used, and among them porous
anodic alumina (PAA) templates occupy a place of choice as the
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ordering of the pores and their size can be controlled to a high
degree.’®'® Nanostructure synthesis is achieved by filling the
pore channels either by soaking the membrane in appropriate
precursor solutions, or chemicals, or by electrodeposition.'® The
latter is probably best suited for the fabrication of nanowires of
various metals.'>!*1617 However, exposure of the nano-
structures, e.g. for device fabrication, efc., requires the dissolv-
ing of the membrane which could result in the collapse of
the nanostructures owing to the very high aspect ratios, and the
sticking together of the nanowires to form big bundles. Often the
character of the nanostructure is lost and with it the suitability
for such applications as in sensing, e.g. optical and nano-
biological. This constitutes the main drawback of these “clas-
sical” templates. Fortunately, one may take advantage of
templates that consist of thin anodized aluminium film of
thickness ranging from a few hundreds of nms to a few pms,
supported on solid or flexible substrates.® In general, the
aluminium film is deposited on silicon, glass or indium-tin oxide
(ITO) coated glass wafers that have been pre-coated with a thin
adhesion layer (a few nms) and a gold (a few nms) electrode.’®*
Anodization, pore opening and barrier-layer etching are per-
formed in a similar way to bulk aluminium. These kinds of
supported templates were used successfully in few reports for
the processing of magnetic nano-heterostructures, Au-NRs and
Ni-NWs 1922

In the present paper we extend the above studies to the pro-
cessing of Au- and Ag-NRs and report on their structural and
optical properties, as well as on their applications for the detec-
tion of trace molecules using Raman scattering.

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2011
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2. Experimental details

For substrate preparation, aluminium film was deposited on
silicon wafers that had been pre-coated with a thin titanium
adhesion layer (a few nms) and gold (tens of nms) under-layer.
The subsequent deposition of different layers was carried out by
DC-magnetron sputtering (Plassys MP 500) equipment without
breaking the vacuum. The anodization was conducted in oxalic
acid solution (0.3 M) under constant cell potential and moni-
tored with a self-written program in Igor Pro. Pore widening and
barrier-layer etching were performed in orthophosphoric acid
solution (0.5 M). The process, described in detail elsewhere,'® was
tuned to obtain nanopores with average diameter of about 80 nm
and spacing of ~100 nm.

For Ag-NRs deposition 0.22 g of AgNO; (Roth, Germany)
were dissolved in 40 ml of deionized water and stirred for 30
minutes. Subsequently the pH of the solution was adjusted to 2
by adding glacial acetic acid, yielding an end volume of 50 ml.
Au-NRs deposition was performed from an electrolyte contain-
ing 0.411 g of HAuCls-3H,0 (Alfa Aesar, Germany) in 70 ml
deionized water. Also in this case the pH was adjusted to 2 by
adding glacial acetic acid, yielding an end volume of 80 ml.

Microstructure was investigated by means of high resolution
scanning electron microscopy (SEM; Zeiss Ultra Plus, Germany,
equipped with an EBSD high resolution camera (NordlysS,
Oxford HKL, UK)) and X-ray diffraction (X’Pert Pro, PAN-
alytical, Holland). UV-Vis-NIR diffuse reflectance spectra were
obtained on a Lambda 950 (Perkin-Elmer) equipped with an
InGaS integration sphere. Spectralon was used as the reference.

An aqueous solution of R6G (10~* M) (Sigma Aldrich, Ger-
many) was prepared and diluted successively to the required
concentration. A volume of 2 ul of the solution were dropped on
the surface of the sample. After drying, Raman measurements
were performed on a Raman microscope (Senterra, Bruker,
Germany) using a 532 nm laser radiation and laser power of 0.2
mW at normal incidence. The integration time was 10 s. The
Raman signal was recorded using a CCD camera. As a reference
for the calculation of Raman enhancement factors a 50 nm Au-
film was sputtered on SiO,/Si substrate, and the Raman-
measurements were performed on 10~* M dye solution using
similar conditions.

3. Results and discussion

The Ag-NR array obtained after dissolving the PAA template is
presented in Fig. la and b. Not all of the NRs have the same
length due to different growth kinetics. Some of the NRs had
merged together to form oblate structures owing to template
defects. We noted also their somewhat corrugated morphology
and faceting at their top surfaces; many of the NRs also exhibit
pointed tips. The approximate length of the NRs is 300 nm, their
diameter 80 nm and the mean spacing ranges between 80 and 100
nm. In Fig. 1c some of the Ag-NRs were removed mechanically
in order to allow for obtaining electron back-scatter diffraction
(EBSD) patterns from individual NRs. Fig. 1d shows such EBSD
patterns with clearly outlined bands that could be indexed
according to different zone axes of the Ag face-centred cubic
structure. The XRD patterns obtained from large area Ag-NR
arrays are displayed in Fig. 2, and confirm the high crystallinity

Fig. 1 Composite image of on-substrate Ag-NRs at different magnifi-
cations. The samples were tilted in the SEM in order to better show the
morphology of the NRs (a and b). In (c) some of the Ag-NRs were
mechanically removed for EBSD analysis on isolated NRs; the NRs
appear longer because of the high tilting angle of 70° necessary for EBSD
patterns. (d) shows EBSD patterns from one Ag-NR with indexed zone
axis corresponding to Ag (face-centred cubic).

deduced from the EBSD patterns as well as the preferred (111)
texture.

The X-ray diffraction (XRD) patterns of the Au-NR arrays
displayed in Fig. 2 indicate similar microstructure development
to that of the Ag-NRs.

Fig. 3a shows a top view of the self-standing Au-NRs with
their faceting and irregular tip morphology that can be better
seen in the tilted specimen micrograph shown in Fig. 3b. A close
examination of the specimen, where Au-NRs were intentionally
mechanically removed (in order to allow for recording of
shadow-free EBSD patterns), revealed that the growth mecha-
nism of the Au-NRs was different. Indeed, it can be clearly seen
from Fig. 3c that the NRs are more rather composed of
Au-nanoparticles (Au-NPs) with particle sizes of some tens of
nms. This growth mechanism seems to be related to the
concentration of Au-ions in the chloride containing electrolyte as
well as the high voltage used for electrodeposition, and was also
observed for the electrodeposition of Cu,O nanowires in AAO
templates.?
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Fig. 2 XRD patterns of Ag- and Au-NRs showing their high crystal-
linity (sharp intense peaks) and preferential (111) texture.
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Fig.3 Microstructure of Au-NRs. (a) Top-view; (b) tilted view showing
the corrugated tip morphology of the NRs; (c) is a micrograph that was
obtained after mechanical removing of some of the Au-NRs. Notice the
smooth morphology of the outer walls and the particulate morphology
of the inner “bulk”. (d) shows the EBSD patterns obtained from one
Au-NR and zone axis indexing.

Indeed, when the concentration of Au-ions is reduced by
tenfold, Au-nanotubes preferentially form (Fig. 4a). The
current-time curve (Fig. 4b) obtained at the very beginning of
deposition clearly indicates that the formation of the nanotubes
takes place via instantaneous nucleation on the pore walls
(steep current increase at small ¢), followed by diffusion con
trolled growth (parabolic current decrease). The corrugated
morphology should then be the consequence of this growth
mechanism which in turn is probably related to the electrolyte
and processing conditions used.

Fig. 5 shows diffuse reflectance UV-visible (Vis)-near infrared
(NIR) spectra that were recorded from both Ag- and Au-NRs.
The Ag-NR array structure is characterized by 4 reflection
minima that should reflect different resonance modes of the
structure as well as coupling between the Ag-NRs. The UV-Vis
spectra agree to a certain extent with the calculations of Zhang
and Zhao,* who used the discrete dipole approximation (DDA)
method to calculate the extinction spectra of periodic Ag-NRs
for two different polarization conditions, ie. parallel (p) to the
long axis of the NRs and perpendicular (s) to it.** Multiple
extinction minima were found for p with a main peak that red-
shifted with increasing rod diameter. This peak was attributed to
localized surface plasmon resonance (LSPR) in the longitudinal
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Fig. 4 Top-view (a) of Au-nanotubes obtained when Au-ions concen-
tration is reduced by tenfold against that of the Au-NRs shown in Fig. 3
while maintaining the over-voltage constant. Current-time curve (b)
obtained at the beginning of deposition; the steep increase of the current
indicates instantaneous nucleation followed by diffusion controlled
growth (parabolic decrease).
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Fig. 5 Diffuse reflectance spectra of Au and Ag-NR arrays. Notice 4
extinctions for the Ag-NR array and two extinction peaks for Au-NR
array denoting transverse (low A) and longitudinal (high 1) modes.

mode (LM). A peak at approximately 370 nm was attributed to
a local LM mode while the remaining peaks were thought to
originate from non-uniform charge distribution owing to the
corrugated character of the NRs. In the case of s polarization
(transverse mode) a doublet was found with a main peak that
also red-shifted from 390 to 430 nm with increasing rod diameter.
In our case, we used diffuse reflectance to characterize the Ag-
NRs with non-polarized light beam, so that both the longitudinal
and transverse modes should have been present. However, the
peak position of the longitudinal mode at approximately 600 nm
was largely below what is predicted by the DDA method. But this
might be rationalized in terms of the non-ideal shape of the rods
depicted above. The transverse mode at approximately 430 nm
matches the predictions quite well. The other extinction peaks
might arise from the corrugated shape of the Ag-NRs surmised
by Zhang and Zhao.**

In the case of Au-NRs, evidence could be obtained for two
reflection minima indicating a longitudinal LSPR mode at
approximately 660 nm and a broad transverse mode at approx-
imately 440 to 460 nm. Also, in this case the loci of the LSPR
modes are largely below those observed by others which could be
amenable to the particular shapes displayed in Fig. 3¢.* We also
noticed the overall lower reflectance associated with the Au-NRs
that should be associated with their pronounced corrugated
morphology and light scattering that should ensue.

A number of applications of noble metals nanostructures is
being discussed in specialized literature, among them nano-bio-
sensing based on LSPR shifts, product encoding and surface
enhanced Raman spectroscopy (SERS).?*?” The advantages of
the nanostructures presented here lie in their versatility, ease of
handling, robustness, and, because of the homogeneous periodic
structure, reproducibility of the results over large areas. One
might also use patterning methods in order to make arrays that
could be addressed individually.

We shall now present and discuss the application of our NRs
as substrates for SERS. This analysis method offers enormous
advantages for the detection of trace molecules and could find
widespread application in such areas as in pharmaceuticals,
monitoring of trace toxic substances in food and beyond this
in security issues.?*?®* SERS relies on electromagnetic field
enhancement on nanoparticle surfaces via plasmon resonance
(electromagnetic effect) and molecular polarization (chemical

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2011
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effect). The magnitude of the SERS effect may be described by
empirical SERS enhancement factors (EFs) which can be
obtained from eqn (1):

EF = (ISERS C‘RS) (1)

CSERS I RS

where Isgrs is the Raman-band intensity corresponding to the
concentration Csgrs of the substance analyzed on the SERS
substrate, and Izs and Crg the intensity and concentration on
non-SERS substrate, respectively. Among the various possibili-
ties to define a SERS enhancement factor, eqn (1) is more suit-
able for the application considered here, and should relate to the
lowest detectable concentration.? EF may attain so huge a value
on one “hot-spot” of self-assembled metallic nanostructures that
single molecules may be detected.?® Yet this requires finding the
hot-spots that would lead to appropriate signal enhancement.
For a colloidal suspension of noble metal particles, or self-
assembled monolayers of them, a distribution of SERS EF is
normally found within 3 x 10* to 4 x 10'.3' SERS EF in the
range of 10" would allow detecting the lowest concentration in
analytical chemistry applications, with a signal coming from only
a few single molecules.?! Thus it appears that the development of
cost-effective substrates that ensure reproducibly enhanced
signals is a prerequisite for a wider application of SERS beyond
fundamental studies. In a recent work we reported on the elec-
trochemical processing of Ag-NWs in non-supported AAO
templates and showed that a particular structure of silver
nanowires that was reminiscent of fir twigs was characterized by
SERS EF in the range of 10" so that dye concentrations as low as
1 fM could be easily detected.?* This was rationalized in terms of
electromagnetic field enhancement at the twig tips and the exis-
tence of a distribution of “hot spots” of closely spaced twig
branches. However, it is easily understandable that handling this
kind of high aspect ratio structures is quite difficult as the Ag-
NWs stick together after dissolution of the AAO membrane.
Further problems arise from the brittleness of the AAO
membrane which complicates handling still more. Supported
NWs and NRs, as shown in Fig. 1 and 3, do not collapse because
of their small aspect ratio, and their size and gap may be tailored
to fit specific needs. Furthermore, patterned structures were also
reported, so that it should be possible to address different
substances on the same substrate.*?

SERS investigations were performed using a 107> M solution
of R6G in water. The spectra obtained on Ag- and Au-NRs are
displayed in Fig. 6. For comparison, and SERS EF calculation,
the Raman spectra of a 10~ M solution obtained on a sputtered
Au-film are also shown. The main R6G modes are clearly
apparent in both spectra with large enhancement on Ag-NRs.
The modes are assigned in Fig. 6 following the description
proposed by Hildebrandt and Stockburger.*

The SERS EFs obtained on both substrates were calculated
using eqn (1) and are listed in Table 1. The mean SERS EF
obtained on Ag-NRs is approximately 2 x 10'. This value is
approximately one order of magnitude lower than reported in our
previous work on Ag-NFIT, but about 4 orders of magnitude
higher than what was obtained on TiO, supported Ag-NPs.**

Surprisingly, the Au-NRs are also characterized by a high
mean SERS EF of 1.3 x 10°, which is the highest SERS EF ever
obtained for Au-based substrates. Indeed, the highest SERS EF
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Fig. 6 SERS and non-SERS spectra of R6G. The upper spectra show
SERS of 1 pM solution of R6G on Ag-NRs, and in comparison (lower
spectra) those on Au-NRs (using the same concentration of R6G). Non-
SERS spectra were obtained for | mM R6G on a sputtered Au-film. The
spectra are shown as recorded. The different Raman modes of R6G are
indexed according to ref. 34; arom: aromatic; str: stretching; in bend: in-
plane bending; op: out-of-plane; tors and bend: torsion and bending modes.

reported were in the range from 10° to 2 x 107 depending on the
particle size and particle gap, though it should be pointed out
that other substances than R6G were tested.’®3” However, in
a recent paper Cerf et al®® tested SERS activity of periodically
assembled 100 nm Au-NPs using R6G as a test molecule and
reported a SERS EF of approximately 6 x 10.*

In our case, we may attribute the high SERS EF obtained for
R6G to the particular morphology of the Au-NRs, with their
differently shaped tips clearly depicted in Fig. 3, which should
give rise to high electromagnetic field enhancement.

Considering the spot size of the laser (ca. 4 pm), the dried areas
and the concentrations we estimate that in all cases at least 50
molecules are present under the laser spot. However, according
to ref. 31 the enhancement factors reached here for both
substrates are high enough for the detection of single molecules.
There should, nevertheless, be a preference for Au-NRs as they
are chemically more stable than Ag-NRs that are prone to
oxidation.

The plasmonic properties of nanorods are already theoreti-
cally well investigated.* To just illustrate the source of the SERS
activity, the electromagnetic fields in the vicinity of the surfaces
were calculated for simple geometric structures. The 3-dimen-
sional calculations were performed with the finite-difference
time-domain method for Au substrates with standing nanorods
on them, absorbing boundary conditions, and an extended

Table1 Calculation of the SERS EFs for Ag-NR and Au-NR arrays for
different R6G bands using eqn (1)

Wave number

of Raman bands/cm™ EF(Ag) x 10" EF(Au) x 10°
1649 1.7 1.1
1574 2.1 0.8
1509 1.1 1.0
1363 1.9 0.7
1179 32 1.9
772 1.5 1.4
612 2.3 2.1
AEF 2.0 1.3
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Fig. 7 Snapshot from electric field simulation. The y component of the
electric field along a cross-section of the 3-dimensional calculation is
shown. Dark colours represent strong fields of positive (red) and negative
(dark green) orientation. Notice field enhancement in the gaps between
the NRs. Several Au-NRs (length about 300 nm, radius 70 nm, gap
between rods 70 nm) with different tip shapes are slightly outlined. The
rods 2 and 3 are circular symmetric. In the tips of 1 and 4, this symmetry
is broken as visible for rod 1. Rod 1 has additionally a hole in the side as
seen for some of the NRs. The green line indicates the direction of the
incoming z-polarized field with a wavelength of 532 nm.

source, using the software package Meep.*’ The field distribution
calculated for Au- and Ag-NR arrays, and shown in Fig. 7,
exhibits the typically strong local amplitudes depending on
geometry. Aside from field enhancement in the gaps between the
NRs, strong local fields also build-up at suitable edges. While
more intense fields are associated with sharp tips (see NRs 2-3 in
Fig. 7a), a small curvature seems not to be sufficient (see wire 1
in Fig. 7a). In the case of Au-NR array, local fields are shown in
Fig. 7b. The critical effect of rod tip morphology in determining
field enhancement is illustrated in the case of Au-NRs via
symmetry breaking by removing parts of the tip walls parallel
(NR4) and vertical (NR1) to the cross-section. The perfectly
circular tips of NRs 2 and 3 are associated with weaker fields
while an intense field emerges around parts of the tips of NR 4.

4. Conclusions

In summary, we have demonstrated that large area arrays of self-
standing gold and silver NRs can be processed on silicon
substrates using electrodeposition in porous alumina templates.
We have also demonstrated that certain electrodeposition
conditions, particularly using high over-voltages and acidic
solutions, resulted in a corrugated morphology of the NRs. The
specific optical properties that ensued both from NRs spacing
and morphology are thought to be responsible for high electro-
magnetic enhancements at NR tips. The application of these
arrays to molecular sensing using Raman scattering is demon-
strated, with enhancement factors that could allow for single
molecules detection to be achieved.
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In dieser Arbeit wurde die Funktionalitat der Ausdaréhte durch
Modifikation der Oberflache mit VOerhoht. In diesem Prozess wurden AAO-
Template auf Glas-Substraten hergestellt und AuelNeihte (Au-NRs) mit
furchenahnlicher Struktur elektrochemisch abgesigrie Die Herstellung von
freistehenden Nanostrukturen auf Glas ist zwar wedgr geringeren Haftung
komplizierter als auf Si, hat aber den Vorteil, dlabe spektrale Absorption
absolut gemessen werden kann. Im Weiteren wurdel@uffreistehenden Au-
NRs eine 5 bis 10 nm dinne Schicht aus VanadiurohdBD im HF-Modus
abgeschieden. Nach dem Tempern bei 470 °C untétiMosphare sind V@
Kappen auf den Au-NRs entstanden. Vit ein bekanntes thermochromes
Material, das einen reversiblen Halbleiter-Metalidigang (SMT) bei 68 °C
durchlauft. Unterhalb des Ubergangs ist die Phaseokdin (P21/c) und dariiber
tetragonal (P42/mmm) [36]. Die Transmission dest&ys mit thermochromen
und plasmonischen Eigenschaften zeigt im IR-Beraigm Ublichen V@
Hysterese-Verlauf. Allerdings verringert sich dieBUbergangstemperatur auf
ungefahr 60 °C und 48 °C bei Vanadium-Schichtdicken 10 nm bzw. 5 nm.
Die Verschiebung der Ubergangstemperatur ist zuamifckren auf die

nanodimensionierten V@Teilchen und auf Plasmonen-Elektroneninjektion in
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Kapitel 7

das Leitungsband von \WODadurch wird die dielektrische Phase destabitisie
und die Umwandlung in die leitende Phase beginstigott-Hubbard-
Ubergang). Die Raman-Spektroskopie zeigt gut adfgel Spektren trotz der
geringen Grof3e der anorganischen\M&noteilchen.
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On-glass-substrate gold nanorods (Au-NRs) are processed via
electrodeposition into anodized alumina template films that were
fabricated using an AU/Au/Ti film stack on glass. The Au-NRs are
capped with VO, nanoparticles obtained from sputtered vanadium
caps. The nanostructure arrays show intense plasmon resonance
and are thermochromic with VO, size dependent transition
temperature.

Composites of oxide nanoparticles (NPs), mostly semi-
conductor oxides and noble metal nanostructures, are the
focus of intense research activities because they show promis-
ing light harvesting properties for applications spanning the
range from dye sensitized solar cells, to water splitting, to
photocatalysis."”*> The improved light absorption in the main
solar spectrum range of these nanocomposites - that is at the
origin of their superior properties - is mediated by the local-
ized surface plasmon resonance of the noble metal nano-
particles.”> However, with the exception of the recent work
by the group of Moskovits,” where supported Au-nanorods
were used as a plasmonic substrate, research is mostly
focused on colloidal NPs and films limiting practical use in
the case of the former and available active surface for the latter.

Supported discrete nanocomposites are most propitious to
control both surface area and structure dimensions which in
turn allow the tuning and control of the absorption range.

In the present paper, we report on the fabrication of
supported Au-nanorods (NRs) using thin porous alumina
films (PAF) on glass substrates that were subsequently
capped with VO,-NPs. These nanocomposites present
unusual optical properties as they combine plasmonic
absorption with thermochromism. Reports on on-substrate
1D noble metal nanostructures using supported PAF are

Institute for Materials & Surface Technology (IMST), 24149 UAP Kiel, Germany.
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t Electronic  supplementary information (ESI) available: Materials and
methods: processing of PAF template films on glass substrates; processing of
Au-NRs and VO, capped Au-NRs; characterization methods; Fig. 1s-5s. See
DOI: 10.1039/c3ce42097¢
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scarce,” among them our own work,” and a recent study on
supported Au-NR/TiO, nanocomposites for water splitting.>
Notwithstanding their somewhat laborious processing,
supported plasmonic structures have substantial advantages
over nanostructures processed via freestanding PA mem-
branes, because they are easy to handle and can be better
scaled-up for device applications as a variety of substrates,
including technologically important ones such as ITO glass
and polymers, may be used.

The experimental procedure is described in detail in the
ESI and Fig. 1sf schematically describes the fabrication steps
of the AAO films and Au-NR electrodeposition.

SEM micrographs of the PAF template as well as the
Au-NR array are shown in Fig. 1. The electrolyte used here
leads to corrugated NRs with furrow-like appearance. Their dis-
tribution is homogeneous (see Fig. 2st) with a mean spacing
of 50 nm, a mean diameter of 70 nm and a mean length of
300 nm.

The extinction spectrum of these NRs is also displayed in
Fig. 1 and shows a sharp and intense absorption maximum
at 540 nm and a broad weak absorption peak centred around
900 nm. These peaks arise from the anisotropy of the Au-NRs
that lead to the splitting of dipole plasmon resonance into
transverse (540 nm) and longitudinal (900 nm) modes.”®
Their loci are known to be dependent on dimensions (diameter
and length), spacing and dielectric environment of the NRs.°

Fig. 2a shows the Au-NRs after sputtering 10 nm of
elemental vanadium. The vanadium layer condenses primarily
on the NR tips forming caps (5 nm V on NRs could not be
resolved). The nature of the interface between Au and V is
not known, but the Au-V phase diagram,” both in the V- and
in the Au-rich region, shows the formation of solid solutions
with eventually the presence of intermetallic phases depending
on composition and temperature. Hence, we may expect
intermixing between V and Au at the interface at least for a
few atomic layers upon sputtering. After heat treatment
(Fig. 2b and c), VO, (see below for phase analysis) grows
on top of the Au-NRs and either forms NPs (in the case of

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2014
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300 nm

Au-NRs

Fig. 1 (a) Photograph showing the transparent PAF on glass
(surrounding it is the non-anodized Al-film); (b) SEM micrograph of the
PAF template, top view and cross-section (inset); (c) photograph of the
electrodeposited Au-NR after removal of PAF; (d) SEM micrograph of
the Au-NRs: tilted and top (inset) views; (e) UV-Vis optical absorption
properties showing two plasmonic peaks (see text for discussion).

5 nm V) (Fig. 2b (see also Fig. 2st)) or grows vertically,
forming NRs consisting of stacks of nanosheets that are well
visible in Fig. 2c. Some of the VO, nanostructures in Fig. 2c
merge laterally but the majority of them grow vertically,
forming discrete structures on the Au-NRs.

Structural analysis using XRD was not conclusive as only
very weak and broad peaks of VO, could be obtained from
grazing incidence patterns of the 10 nm film (V thickness)
(Fig. 3sT). In contrast, Raman scattering demonstrates unam-
biguously the presence of characteristic vibrations of VO,
that are very well resolved down to 5 nm (vanadium thick-
ness) (Fig. 3) even at the lowest laser power of 0.2 mW that is
necessary in order to prevent oxidation of VO, to V,05 during
measurement.

The observation of tiny amounts of VO,@Au-NRs using
Raman scattering with the relatively high band intensities
shown in Fig. 3 is a direct consequence of surface enhanced
Raman scattering (SERS) that is a very well-known method
for the analysis of trace amounts of different substances, and
is based on electromagnetic field enhancement by the
plasmonic structure.” Most of the published studies, how-
ever, are on dyes and other organic molecules, including
DNA, as well as viruses.'® The only work on SERS of oxides is
by Donev et al. who reported on Au-capped VO, particles of
120 nm that were fabricated by pulsed laser deposition and
lithographic techniques (in their work, Au was placed on VO,).?

The present study shows that supported Au-NRs may
constitute powerful substrates for the detection of inorganic
NPs, in addition to their high enhancement factor shown in

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2014
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Fig. 2 (a) SEM micrograph of vanadium capped Au-NRs obtained by
sputter deposition of 10 nm vanadium. The caps are clearly seen on
top of the Au-NRs (arrows); (b) SEM micrograph of VO,-NPs (arrows)
on top of Au-NRs obtained after annealing 5 nm sputtered vanadium;
(c) VO2-NPs and NRs obtained from 10 nm sputtered vanadium and
growing vertically on Au-NRs.

earlier work for organic molecules.” Moreover, as mentioned
above, they can also be advantageously used as an active sup-
port for other functional nanomaterials, among them VO,
that constitutes a highly interesting multifunctional material.
VO, is a well-known thermochromic material that undergoes
a reversible semiconductor-metal phase transition (SMT) at
68 °C from a low temperature monoclinic (P2,/c) to a metallic
tetragonal phase (P4,/mnm) with a rutile structure (VO, (R)).""
The metallic phase exhibits high reflectance in the IR range

CrystEngComm, 2014, 16, 3068-3071 | 3069
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Fig. 3 Raman scattering spectra showing the characteristic vibrations
of VO, (ref. 8) obtained from VO,-NPs on Au-NRs corresponding to
Fig. 2b and c. The VO,-NPs were obtained after annealing 5 and 10 nm
of sputtered vanadium on Au-NRs. The fluorescence spectrum of the
Au-NRs is also shown.

without trade-off of transmittance in the visible region that
makes VO, promising for smart window applications. The
main benefit lies in minimizing energy consumption for air
conditioning of buildings without all too strongly impairing
visible light transmission.'> However, one serious hindrance
for industrial application is the high transition temperature
which, for higher efficiency, must be lowered to below 40 °C.
Doping with Mo and W was shown to decrease the SMT
temperature in discrete nanostructures to room temperature,
depending on doping concentration (see the review by
Whittaker et al.'®). Scaling VO, down to nanosize dimensions
can also affect the SMT characteristics, with the transition
temperature being strongly correlated to clamping and stress
effects from the substrate.

The UV-Vis-transmittance properties of the VO,@Au-NR
structure at different temperatures are shown in Fig. 4a. The
minimum at 540 nm for the bare Au-NRs is red-shifted to
565 nm for VO,-NPs@Au-NRs that can be explained by the
different dielectric environments arising from the presence
of VO,, a well-known effect on plasmonic structures.'* At the
onset of SMT at 60 °C (see below), a small red-shift of 4 to
6 nm is also observed due to the structural change. The weak
longitudinal plasmonic peak at 900 nm is strongly attenuated
by the presence of VO,-NPs. With increasing temperature, the
transmittance decreases in the near IR region and substan-
tially between 60 and 70 °C, owing to SMT. This behaviour is
reversible with the formation of a hysteresis (Fig. 4b), charac-
teristic for this type of martensitic transformation, because
the reversible phase transformation is limited by nucleation
and growth. The VO,-NPs derived from the 10 nm thick vana-
dium film show a somewhat broad hysteresis loop with a for-
ward transformation temperature of approximately 60 °C and
a backward temperature of 45 °C. In contrast, a shallower
hysteresis loop is obtained from the 5 nm thick vanadium
film with transformation temperatures of approximately 45
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Fig. 4 (a) UV-Vis transmission spectra of VO,-NPs@Au-NRs at differ-
ent temperatures. The transmission minimum corresponds to the
transverse plasmonic mode of Au-NRs in the presence of VO, NPs.
The decrease in transmittance in the near IR region results from the
semiconductor-metal transition of VO,. (b) Forward and backward
transmittance as a function of temperature at a wavelength of 1100 nm
for 10 nm VO, on Au-NRs. The inset shows the derivative of the
hysteresis loop to determine the phase transition temperature.

and 40 °C for the forward and backward transformation,
respectively (Fig. 4st).

The values obtained for the SMT temperature largely differ
from that of bulk VO,. This might be regarded as the conse-
quence of two correlated effects: the nanoscale dimension of
the VO,-particles and the electron injection from the Au-NRs.
The VO,-Au interface is a semiconductor-metal hetero-
junction involving different work functions (5.4 eV for VO,
(ref. 15) and 4.8 eV for Au with respect to the vacuum level).
Electrons are expected to flow through the junction from Au
leading to band-bending (valence and conduction band) of
VO, toward the metal junction and alignment of the Fermi
levels. This is schematically depicted in Fig. 5s.f It is thought
that the increase of electron concentration in the semi-
conducting phase leads to its destabilization, thus lowering the
energy barrier of the transformation into the metallic phase.
This mechanism is rather in favor of the Mott-Hubbard

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2014
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transition,"" already put forward for the lowering of the
SMT temperature in epitaxial VO, thin films covered with
Au-NPs.'® The occurrence of plasmon electrons is a prereq-
uisite for lowering the SMT transition temperature, as we
have shown in previous work that the presence of VO, on
large Au-clusters did not result in any SMT shift."”

The 5 nm vanadium film yields mostly single VO,-nano-
platelets of 20 to 50 nm diameter on top of the Au-NRs, and
may explain the lower SMT temperature obtained here. In
contrast, the 10 nm film results in larger VO, structures that
are made of VO, nanoplatelet stacks, as mentioned above
and shown in Fig. 2c. In this case, the effect of the Au-VO,
interface on the SMT temperature is thought to be mitigated
by the more sluggish transformation away from the interface,
i.e. along the platelet stack. There are, however, additional
effects that should also contribute to the lowering of the SMT
temperature. For instance, interfacial stresses and stresses
arising from SMT that could hinder phase transformation
might be considered minimal because the VO,-NPs are
supported on self-standing Au-NRs that imply low hydrostatic
stresses, provided that nucleation and growth are from
surface sites."

In summary, a novel on-glass-substrate supported nano-
structure array consisting of VO, capped Au-NRs was
presented. The processing method can be extended to other
noble metals and functional oxide nanostructures and is easily
scalable to larger area structures. The particular structure
reported here combines localized surface plasmon resonance
through Au-NRs and thermochromic properties via VO,-NPs.
The thermochromic properties of the structure, demonstrated
via temperature dependent transmission measurements, are
largely size dependent with a semiconductor-metal transition
temperature of roughly 40 °C for VO,-NPs in the size range
from 20 to 50 nm.
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Components : 5 Figures

Figure legends

Fig.1s: The Processing steps of the manufacturing of saffeng metallic Nanorods.

Fig. 2s:(a) SEM image of Au-NRs on glass showing large lamehogenous growth, (b)
10 nm sputtered vanadium caps on the Au-NRsSEM) (tilt view) and (d) EDX of
VO, caps obtained from 5 nm sputtered vanadium ansesuient annealing.

Fig. 3s Diffraction XRD in Grazing incidence mode of Y®IPs on Au-NRs obtained
after annealing 5 and 10 nm of sputtered vanadinrAweNRs. Thick marks denote the
reflex positions for the monoclinic \\Qphase with the P21/c (PDF Ref. Code 00-009-
0142).

Fig. 4s: Forward and backward transmittance as functiorieaiperature at a wave
length of 1100 nm for 5 nm V{bn Au-NRs. The inset shows the derivative of the
hysteresis loop to determine the phase transigompéerature.

Fig. 5s: Schematic energy diagrams showing Au-NR and,W® before and after
heterojunction. Band bending and electron richrfatgal zone are shown on the right
diagram.
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Manufacturing of self-standing metallic Nanorods.

For the processing of AAO films quartz glass swies were first cleaned by sonication
in isopropanol and dried before introduction int®D chamber with 3 sputter targets
and an e-beam evaporation crucible. A metallic dastack consisting of 2nm Ti as
adhesion layer, 10nm Au electrode and 1pm Al whsdated by RF-sputtering (Ti and
Au) and e-beam evaporation (Al) in the same chamiliout breaking the vacuum in
order to ensure high film adhesion to the substesté a smooth Al film, both are
prerequisites for a successful anodization. Ong-atedization was conducted in 0.3
Mol/l oxalic acid at 40 V. Anodization was completen approximately 5 minutes.
Subsequently pore widening and barrier layer ogemiare performed in 5% 4RO, at
room temperature for 60 minutes. After the eledtemaical deposition of the Au-NRs
the AAO template was disolved in 2% NaOH for 20 mt@s. Figure 1s schematically
shows the fabrication steps of the template anctreldeposition of metallic Nanorods

(NRs) on substrate.

For Au-NRs electrodeposition a 50 mM aqueous smiutf HAuCL.3H,O (Roth,
Germany), with pH = 2, was used with an electrodbamwork station (Zhaner,

Germany) at 200 mV deposition voltage.

After dissolution of the PAF the substrate wasadtrced into the sputtering chamber
and vanadium was RF sputtered on the Au-NRs usingl@mental vanadium target
(Kurt Lesker Company, UK) under an approximate Argartial pressure of Tombar.

The film thickness was monitored by a quartz ciystiarobalance.
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Figure S7. 9 (a) SEM image of A.-NRs on glass showing large and homogenous grow
(b) 10 nm sputtered vanadium caps on the A-NRs, (c) SEM (tilt view) and (d) EDX of
VO, caps obtained from 5 nm sputtered vardium and subsequent annealing
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Figure S7.10: Diffraction XRD in Grazing incidencemode of VO,-NPs on Au-NRs obtained
after annealing 5 and 10 nm of sputtered vanadiumroAu-NRs. Thick marks denote the
reflex positions for the monoclinic VQ phase with the P21/c (PDF Ref. Code 00-009-0142).
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Figure S7. 11: Forward and backward transmittance a function of temperature at a wave
length of 1100 nm for 5 nm VQ on Au-NRs. The inset shows the derivative of the BYeresis
loop to determine the phase transition temperature.
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Figure S7. 12: Schematic energy diagrams showing ANIR and VO,-NP before and after
heterojunction. Band bending and electron rich intefacial zone are shown on the right

diagram.*>*®
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8 Zusammenfassung und Ausblick

In dieser Arbeit wurde das Verfahren zur Herstajlusnodischer Aluminiumoxid-
Template (AAO) untersucht und weiterentwickelt. DMiethode ist im Vergleich zum
Beispiel zur Elektronenstrahllithographie kostergjiger und weniger zeitaufwendig.
Durch Anodisierung von hochreiner Al-Folie entstagside dinne Schicht aus AAO-
Nanoporen, die anschlieend vom Al-Rest befreideubie 10 bis 4@m dicken AAO-
Membrane wurden nach weiteren Aufbereitungsschrii@ffnen der Poren, einseitiges
Metallisieren und Verstarken) als Template verweénd®er zentrale Nachteil der
Verwendung von freien AAO-Membranen fiur die Erzeugu metallischer
Nanostrukturen ist der milhsame und langwierige tllduagsprozess. Es kommt hinzu,
dass Nanomaterialien mit hohen Formfaktoren beigildgen mechanisch kollabieren
kénnen. Eine bessere Alternative zu den freien Mamdn sind “substratgestitzte”
AAO-Template

Der Schwerpunkt der Arbeit wurde auf die Entwiclguvon substratgestiitzten AAO-
Templaten gelegt, welche fur die Herstellung vorbusien und grof3flachigen
Nanostruktur-Arrays mit kontrollierbarer OrdnungroGe und Formfaktor vorteilhaft
sind. Zu diesem Zweck mussten zunachst bendtigie/Au/Ti Filmheterostrukturen in

der geforderten Gulte auf verschiedenen Substragegestellt werden. Wahrend der
Anodisierung sind die dunnen Al-Schichten hohen maaschen und chemischen
Belastungen ausgesetzt, die im Falle der subsstiitgéen Schichten zu ihrem Ablésen
fuhren kdnnen. Die einwandfreie Adhasion der Sdahieterostruktur und vor allem des
Al-Filmes muss daher gewéhrleistet werden. Es &t srwiesen, dass eine unter
Hochvakuum gesputterte Ti-Schicht von wenigen nnsawen der Au-Elektrode und
dem AIl-Film die geforderte Adh&sion durch hohe Bingskrafte an den beteiligten
Au/Ti und Ti/Al Grenzflachen gewahrleistet. Im wexn Verlauf der Arbeiten hat sich
herausgestellt, dass sich Al-Schichten bei niedrigescheiderate nur bedingt fur die
Herstellung von Templatfilmen mit selbstgeordneteryr Oberflache senkrecht
verlaufenden Poren eignen. Die Substraterhitzun@revi des Sputterns fihrt zu
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koérnigen, rauen Al-Filmen, welche sich ungleichngal3ianodisieren lassen;
nichtanodisierte Al-Reste bewirken, dass die albgedenen metallischen
Nanostrukturen mechanisch nicht stabil sind. Untteglaspike-freie Al-Schichten zu
erhalten wurde die PVD-Anlage um einen E-Beam-Mafar erweitert und optimierte

Bedingungen fur die Abscheidung der Al-Filme mit deforderten Gite erarbeitet.

Ein zentrales Ziel dieser Arbeit war daher die @prung des PVD-
Abscheideverfahrens um defektfreie, guthaftende giatte Multischichten aus Gold
und Aluminium auf verschiedenen Substraten (GI8§sSiQ) herzustellen. Dieses Ziel
wurde durch eine Kombination aus RF-Sputtern unBeBm Verdampfen erreicht.
AnschlieBend wurden die Schichten anodisiert undtewdir die elektrochemische
Abscheidung von Metallnanostrukturen verwendet, udi@r Pt-, Au- und Ag-
Edelmetallnanostrukturen (EMNS). Esnnten erstmals mehr als 100“chneite AAO-
Template auf Glass, Si und SiPrapariert und fir die elektrochemische Abscheidung

von Metallnanostrukturen eingesetzt werden.

EMNS haben zahlreiche Anwendungsmadglichkeiten. ®fabeit konzentrierte sich auf
die Verwendung von Au- und Ag-Nanostrukturen in deerflachenverstarkten Raman-
Spektroskopie (SERS). Sowohl freie als auch suiggtstiitzte AAO-Template wurden
fur die elektrochemische Abscheidung von Gold- @ilther-Nanodréhten eingesetzt.
Zusatzlich zum quasi-eindimensionalen (1D) Wachstton Gold und Silber in den
Poren konnte die Morphologie der Au- und Ag-Nas@tde durch die Modifizierung der
elektrochemischen Abscheidebedingungen kontrolligerden. Dadurch konnte ein
Ubergang von eindimensionaler zu mehrdimensionAlehitektur der Nanodrahte
erreicht werden, einschlie3lich der Ausformung V®pitzen und der Bildung von
Verzweigungen. Mit diesen komplexen Au- und Ag-Nstnakturen konnten Raman-
Bander von Rhodamin 6G um Faktoren bis z8 aied 162 verstarkt werden. Speziell
die Licken zwischen den einzelnen Zweigen, bzw.Sgigzen der Nanodrahtevirken
als sogenannte ,Hot Spots"”. Die starke Konzentnatier Hot Spots an der Oberflache

fuhrt zu den gigantisch hohen Verstarkungsfaktoren
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Die substratgestitzten Template koénnen fir die tekusg von geordneten
Nanostrukturen verschiedenster Funktionsmateriaiagesetzt werden. Monolithische
Metallnanostrukturen lassen sich wie oben angebprocauf einfache Weise in
verschiedenen Dimensionen und Morphologien erzeuddamoheterostrukturen, in
Form von segmentierten Multischichten aus versaried Metallen kénnen weitere
interessante  Funktionalitaten bieten. Multisegmente.B. aus abwechselnd
ferromagnetischen und nichtmagnetischen MetalleRarm von Nanodréahtemweisen
einen extrem grol3en Magnetowiderstand auf und wvwur@gds Nanosensoren
vorgeschlagerfHurst et al. 2006, Chem. Int. Ed. 45, 2f7Die Funktionalitat der
EMNS kann durch das Hinzufigen weiterer Substanzeit bestimmten
Funktionalitaten erweitert werden. Durch die Kopmgu der Eigenschaften im
Nanokomposit konnen neue Funktionalitaten erzie#iw. die Eigenschaften durch
plasmonische Effekte in eine nuitzliche Richtung t@est werden. Solche
Nanokomposite erméglichen, z.B. in Kombination ménostrukturietem Titandioxid
(TiOy), eine Effizienzersteigerung in den Bereichen vétektrokatalytik und
WasserspaltundgLee et al. 2012, Nano Lett. 12, 5014; Mubeen let2813, Nat.
Nanotechnol. 8, 247]Diese Strukturen konnen ebenfalls durch elektnogbehe
Abscheidung, elektrophoretisch und/oder aus Elgko mit Hilfe der Templatfilme
hergestellt werden. Der Schwerpunkt zuklnftigerbeiten soll daher auf der
Untersuchung und der Entwicklung von Verfahren Harstellung und Anwendung

solcher komplexen Strukturen liegen.
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