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KAPITEL 1

Einleitung

Albert Einstein postulierte 1905, dass die Lichtgeschwindigkeit die hochste erreichbare
Geschwindigkeit darstellt [1]. Diese Grundfeste der modernen Physik wurde Ende 2011
erschiittert, als Neutrinos detektiert wurden, die sich um 0,0025% schneller bewegten als
Licht [2]. Wenige Monate spéter zeigte sich jedoch, dass es sich bei diesen iiberschnel-
len Neutrinos hochstwahrscheinlich um einen Messfehler handelte [3]. Einsteins Aussage

bleibt also auch nach iiber 100 Jahren giiltig.

Obwohl Licht somit das schnellste Tragermedium fiir Informationen darstellt, hat es sich
in der Kommunikationstechnik nicht vollends durchgesetzt. Moderne Computer basieren
noch immer auf dem Transport von Elektronen, deren Mobilitdt aufgrund ihrer Masse
limitiert ist. Das schlagt sich darin nieder, dass sich die Taktraten von Prozessoren in
den letzten fiinf Jahren nicht signifikant gesteigert hat. Bereits 2006 waren Prozessen mit
einer Taktfrequenz von 3,6 GHz kommerziell erhaltlich und auch heute wird dieser Wert
kaum tberschritten. Trotz Bestrebungen mehrere Operationen pro Takt auszufithren und
massiver Parallelisierung durch Mehrkernprozessoren zeigt sich, dass die Silizium-basierte
Technologie zusehends an ein physikalisches Limit gelangt.

Eine Moglichkeit dieses Limit zu umgehen, bietet die Verwendung von III/V-Halblei-
tern. Es existieren I11/V-Materialien, wie beispielsweise Galliumarsenid (GaAs), die eine
hohere Elektronen-Mobilitat aufweisen und effizienter Licht generieren als Silizium (Si).
Die Kombination von III/V-Material mit Si ermoglicht eine Vielzahl neuer optoelektroni-
scher Bauelemente wie hocheffiziente Solarzellen, Kanalschichten mit hoher Elektronen-
Mobilitat oder einen Laser auf Si-Basis.

In dieser Arbeit sollen Heterostrukturen aus Galliumphosphid (GaP) und Si unter-
sucht werden. Da GaP eine dhnliche Kristallstruktur und Gitterkonstante wie Si besitzt,
kann es als Modellsystem eines I1I/V-Materials auf Si dienen. Die atomare Struktur der

GaP/Si-Grenzflache ist nicht trivial. Aufgrund von Ladungen und Verspannungen, die



2 1 Einleitung

vom Unterschied der Gitterkonstanten beider Materialien herriihren, konnen Austausch-
prozesse zwischen GaP und Si stattfinden. Demnach muss die reale Grenzfliche nicht
abrupt sein sondern kann deutlich komplexer sein. Zudem koénnen beim Wachstum von
GaP auf Si Defekte entstehen. Am héufigsten werden sogenannte Antiphasendoménen
(APDs) beobachtet, die an monoatomaren Stufen des Si nukleiren. Die Ladungen und
Verspannungen an den APDs und der Grenzfldche kénnen die Effizienz eines Bauelements
negativ beeinflussen. Der tatsidchliche Einfluss hdngt von der atomaren Struktur ab, da-
her werden Information iiber die lokale chemische Zusammensetzung auf Sub-Angstroem
Skala benotigt.

Aufgrund der geringen Wellenlinge von Elektronen', bietet die Transmissionselektro-
nenmikroskopie (TEM), die auf Knoll und Ruska zuriickgeht [4], eine Méglichkeit Einblick
in diese Groflenskala zu erlangen. Wegen der Aberrationen der dabei verwendeten ma-
gnetischen Linsen, kdnnen nicht die Auflésungen erreicht werden, die von der Wellenlénge
der Elektronen zu erwarten waren. Durch die Korrektur der dominierenden sphérischen
Aberration (beschrieben durch den Aberrationskoeffizienten Cyg) der Linsen eines TEM ist
es mittlerweile moglich, atomare Auflésungen zu erreichen[5]. Fiir die chemische Analyse
auf atomarer Skala eignet sich insbesondere die, von Crewe und Mitarbeitern entwickel-
te, Rastertransmissionselektronenmikroskopie (scanning transmission electron microscope
STEM) [6]. Mit einem STEM gelang es schon 1970 einzelne schwere Atome auf einem
Kohlenstoff-Trégersubstrat abzubilden [7]. Durch den Einzug der Korrektorentechnik in
die STEM [g] ist es moglich einen fein fokussierten Elektronenstrahl mit Ausdehnungen
unterhalb eines Angstroems zu erzeugen. Das kommt besonders der High-angle annular
dark field-Technik (HAADF-Technik) zu Gute. Aufgrund ihrer kernladungszahlabhingi-
gen Intensitat wird diese oft als Z-Kontrast-Abbildung bezeichnet. Mit dieser Technik ist
es heute moglich, die chemische Zusammensetzung einzelner Atomsédulen in Kristallen zu
bestimmen.

In dieser Arbeit werden sowohl konventionelle TEM-Methoden als auch korrigierte
STEM eingesetzt um die GaP /Si-Heterostrukturen vollstdndig zu charakterisieren. Mit-
tels geeigneter Simulationen wird iiberpriift, inwieweit die hdufig angewandte, simple In-
terpretation in Form von Z-Kontrast gultig ist. Aus der Kombination hochaufgeloster
HAADF-Aufnahmen mit Simulationen sollen quantitative Aussagen iiber die chemische
Zusammensetzung der Grenzfliche und eventuell auftretender APDs getroffen werden.
Dieses Wissen iiber die chemische Struktur soll dazu genutzt werden, um zu verstehen,

wie sich die Grenzfliche und Defekte wahrend des Wachstums ausbilden und die kristalline

1 Die relativistische Wellenlénge eines mit 300 kV beschleunigten Elektrons betragt etwa 2 pm.



Qualitat der Heterostrukturen durch angepasste Wachstumsbedingungen zu optimieren.

Die vorliegende Arbeit gliedert sich wie folgt: In Kapitel @ sollen die, fiir das Verstédndnis
der Arbeit notigen, Grundlagen behandelt werden. Den Anfang bilden dabei die unter-
suchten anorganischen Halbleiter. Nachdem deren relevante Eigenschaften beschrieben
wurden, wird das Augenmerk auf das im speziellen betrachtete GaP /Si-Materialsystem
gelegt. Da der Grofiteil der, in dieser Arbeit verwendeten, abbildenden Methoden auf der
Wechselwirkung von Elektronen mit kristallinen Halbleiterproben beruht, werden die zu
Grunde liegenden Mechanismen und deren quantitative Simulation betrachtet.

Im dritten Kapitel, Fxperimentelle Methoden, wird zundchst die Herstellung der Proben
mittels metallorganischer Gasphasenepitaxie (metal organic vapor phase epitaxy, MOV-
PE) behandelt. Das Hauptaugenmerk des Abschnitts liegt auf der Vorstellung der ver-
wendeten Charakterisierungsmethoden und insbesondere den TEM- und STEM-Unter-
suchungen.

Die gewonnenen Ergebnisse werden in Kapitel [ vorgestellt. Der Abschnitt beginnt
mit Voriiberlegungen und Simulationen zu HAADF-Intensitiaten von GaP /Si-Heterostruk-
turen, um geeignete experimentelle Bedingungen zu finden. Darauf folgend sollen die
verschiedenen experimentellen Methoden angewendet werden, um die Grenzfliche auf
atomarer Skala zu charakterisieren. Im Anschluss daran werden auch die auftretenden
APDs hochaufgeltst untersucht.

Den Abschluss der Arbeit bildet Kapitel [, in dem die gewonnenen Erkenntnisse zu-

sammengefasst werden und ein Ausblick auf mogliche weitere Experimente gegeben wird.






KAPITEL 2

Physikalische Grundlagen

In diesem Kapitel sollen die relevanten Eigenschaften der untersuchten Materialien vorge-
stellt werden. Ebenso wird die Wechselwirkung von Elektronen mit Materie dargestellt, da
der Grofiteil der in dieser Arbeit verwendeten experimentellen Methoden auf dieser Wech-
selwirkung beruht. Dazu werden in Abschnitt 2.1l zunéchst Halbleiter und insbesondere
deren Struktur betrachtet. Anschliefend wird in Abschnitt 2.2] der besondere Fall eines
III/V-Materials auf Si und die daraus resultierenden Herausforderungen niher beleuch-
tet. In Abschnitt werden die unterschiedlichen Elektron-Materie-Wechselwirkungs-
mechanismen, die dem Kontrast in TEM-Aufnahmen zu Grunde liegen, behandelt, bevor
in Abschnitt 24 schliellich die Vorgehensweise zur Simulation von HAADF-Messungen
auf Grundlage dieser Wechselwirkungen beschrieben wird. Dabei wird darauf eingegangen,

welche Naherungen gemacht werden miissen.

2.1 Halbleiter

Halbleiter zeichnen sich beim absoluten Temperaturnullpunkt durch ein vollkommen mit
Ladungstragern gefiilltes Valenzband und ein leeres Leitungsband aus. Die beiden Bander
sind energetisch durch die Bandlicke voneinander separiert. Die Grée der Bandliicke liegt
im Bereich zwischen 0 und etwa 3,5 eV. Wenn sich das absolute Minimum des Leitungs-
bandes eines Halbleiters bei einem Impuls von k=0 befindet, wird dieser als direkt
bezeichnet. Bei direkten Halbleitern geniigt ein Photon geeigneter Energie, damit ein
Elektron die Bandliicke iiberwinden kann. Bei indirekten Halbleitern, deren Leitungsband-
minimum bei k # 0 liegt, wird dafiir eine weiteres Teilchen, ein Phonon, benétigt um den
Impuls zu iibertragen. Die in dieser Arbeit betrachteten Halbleiter weisen eine periodische

Anordnung der Atome zu einem Kristall auf. Diese Periodizitiat wird beschrieben durch
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den Verschiebungsvektor R:
ﬁ::u-61+v-ﬁg+w'63, (2.1)

wobei @123 die Gittervektoren und u, v, w ganze Zahlen sind. Die Eigenschaften des
Kristalls an der Position 7 sind die selben wie an der Position 7+ R.

Da im Rahmen dieser Arbeit Heterostrukturen aus GaP und Si untersucht werden, ist
deren Kristallstruktur von besonderem Interesse. Als Element der vierten Hauptgruppe
besitzt Si vier Elektronen in der &ufleren Schale, die 3 p-Orbitale iiberlagern sich mit dem
s-Orbital zu vier gleichwertigen sp3-Hybrid Orbitalen. Im Festkorper bildet Si kovalente
Bindungen zu vier Nachbaratomen, daraus ergibt sich eine tetragonale Symmetrie mit ei-
nem Winkel von 109,5° zwischen zwei Bindungen. Si kristallisiert in der Diamantstruktur.
Diese besteht aus zwei kubisch-flichenzentrierten (face centered cubic, fcc) Untergittern,
welche um 1/4 der Raumdiagonalen [111] gegeneinander verschoben sind. GaP hinge-
gen weist die Zinkblendestruktur auf. Diese besitzt die gleichen Atompositionen wie die
Diamantstruktur, wobei eines der fcc-Untergitter mit Gruppe-IIl- und das andere mit
Gruppe—V-Atomen besetzt ist. Im Folgenden wird dabei stets ein Ga-Atom an Position
(0,0,0) gesetzt womit sich ein P-Atom an der Position (1/4, 1/4, 1/4) befindet. Die kubi-
schen Einheitszellen von GaP und Si sind in Abbildung [Z1]in der [001]-Projektion (Abbil-
dungsteil (a) und (d)), [110]-Projektion (Abbildungsteil (b) und (e)) und [110]-Projektion
(Abbildungsteil (c) und (f)) dargestellt. Die Farbkodierung hier und im Folgenden: Si rot,
Ga gelb und P schwarz.
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Abbildung 2.1: Kristallmodelle der Einheitszellen von Si und GaP: Si in [001]- (a), [110]-
(b) und [110]-Projektion (c) und gleiche Projektionen der GaP Einheitszelle in (d), (e) und
(f). (Si-Atome sind rot, Ga-Atome gelb und P-Atome in schwarz dargestellt.)

Um die Wechselwirkung eines Kristalls mit Elektronen zu verstehen, ist es vorteilhaft
auch den Impulsraum zu betrachten. Zusédtzlich zum Gitter im Realraum kann daher
das reziproke Gitter im Impulsraum definiert werden. Dieses wird aufgespannt durch

die Basisvektoren 51, I;z und 53, die sich wie folgt aus den Gittervektoren im Realraum

berechnen:

- az X ag

by = 2m—— 2.2
! al ((LQ X a3) ( )
- as X ay

bo =21 — — 2.3
2 al (CLQ X a3> ( )

by = 2 1792 (2.4)

Demzufolge gilt zwischen den Basisvektoren des Gitters im reziproken Raum und im

Ortsraum die Beziehung:

1 fallsi=j

T (2.5)
0 fallsi#j

a:z . g] = 27r52] mit iajzla 27 3 und 5'53 - {
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Analog zum Translationsvektor B im Ortsraum (Gleichung 1) wird der reziproke

Gittervektor gni; durch
ghkl:h-51+k-52+l-53 (2.6)

definiert. Die dabei auftretenden ganzen Zahlen hk und | werden als Millersche Indizes
bezeichnet. Sie stellen die Komponenten des Vektors dar, der in kubischen Gittern senk-
recht auf einer Schar von Ebenen im Ortsraum steht. Mit Hilfe dieser Indizes kénnen also

Ebenenscharen im Kristall eindeutig bezeichnet werden.

2.2 Besonderheiten des Galliumphosphid/Silizium-Materialsystems

Heutzutage ist Silizium einer der meist verwendeten und am besten verstandenen Halblei-
ter. Aufgrund seiner sehr guten elektrischen Eigenschaften ist es fiir viele Anwendungen
unabdingbar, so ist ohne Si kein moderner Computer denkbar. Das Si birgt jedoch auch
Nachteile, die von seiner indirekten Bandstruktur herrithren. Aufgrund der daraus resul-
tierenden geringen Effizienz ist es fiir optische Anwendungen nur bedingt geeignet.

Es existieren III/V-Materialien mit direkten Bandliicken und sehr guten optischen
Eigenschaften, darunter die bindren Halbleiter GaAs und InP aber auch terndre und
quarternare Verbindungen. Die Kombination der reifen Si-Technologie mit den viel ver-
sprechenden optischen Eigenschaften der III-V-Halbleiter ermdglicht eine Vielzahl neuer
Anwendungen wie hocheffiziente Solarzellen, Kanalschichten mit sehr hoher Elektronen-
Mobilitat [9] oder einen Laser auf Si-Substrat [10]. Das Wachstum eines solchen Lasers
konnte direkt in den verbreiteten complementary metal-ozide semiconductor (CMOS)-
Prozess eingebunden werden und somit in Zukunft in Bauelementen die Kommunikation
mit Licht an Stelle von Elektronen erméglichen.

Beim Betrachten der Karte der III/V-Halbleiter (Abb. Z2), in der die Energieliicke
eines Halbleiters gegen seine Gitterkonstante bei Raumtemperatur aufgetragen ist (Werte
tibernommen aus [11]), ist erkennbar, dass die Gitterkonstante von GaP gerade einmal
0,3% von der des Si abweicht. Daher kann GaP fast gitterangepasst auf Si abgeschieden
werden und eine Vielzahl von Defekten, die von Verpannung herrithren kénnen, spielen
keine Rolle. GaP ist zwar wie das Si ein indirekter Halbleiter, aber es kann als Puffer
zwischen Si und anderen optisch aktiven III/V-Material dienen. Als optisch aktives Ma-
terial steht beispielsweise Ga(NAsP) zur Verfiigung, dessen Potential bereits demonstriert
wurde, sowohl auf GaP-Substrat als auch auf Si [12, [13].

Aufgrund seiner Kristallstruktur und seiner Gitterkonstante ist GaP dem Si am &hn-

lichsten, und stellt daher ein geeignetes Modellsystem fir das Wachstum von II1/V-
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Material auf Si dar. Beim epitaktischen Wachstum von GaP auf Si treten einige Her-

ausforderungen auf, die im Folgenden beschrieben werden.

3.0 y T y T y T
3 ® direkter Halbleiter 1
O indirekter Halbleiter
2.5 - NP —— bowing (direkte  Bandliicke) |7
éQaP ------- bowing (indirekte Bandllicke)
— I 1
%) 20 —
O L _
X
O 15F i
=)
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05} i
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52 5.6 6.0 6.4

Gitterkonstante [Angstroem] |

Abbildung 2.2: Bandliicke gegen Gitterkonstante relevanter Halbleiter. (Werte iibernom-
men aus [11].)

Ladungsneutralitat an der Grenzflache

Ein grundlegendes Problem beim Wachstum von III/V-Material auf Si ist, dass die ein-
fachst anzunehmende, abrupte Grenzfliche nicht ladungsneutral ist. Aufgrund der unter-
schiedlichen Anzahl von Valenzelektronen bewirkt beispielsweise jede P-Si-Bindung eine
positive Ladung von e/4, wohingegen pro Ga-Si-Bindung eine negative Ladung von -e/4
aufgebaut wird, dabei bezeichnet e die Elementarladung. Dies ist in Abbildung 2.3 (a) am
Beispiel einer reinen P-Si dominierten Grenzflache skizziert. Fiir eine Ga-Si dominierte
Grenzfliache gilt die folgende Diskussion analog. Die einfachste Losung wére, in der ersten,
mit I gekennzeichneten, Lage, die Hélfte der Si-Atome durch Ga-Atome zu ersetzen, bzw.
die Halfte der P-Atome in Lage II durch Si-Atome zu ersetzen. Eine solche Grenzflache
mit einer Monolage Durchmischung wurde fur Galliumarsenid (GaAs) auf Germanium
(Ge), einem anderem Beispiel fiir III/V-Material auf Gruppe-IV-Substrat, aufgrund der
auftretenden Dipolverschiebung als energetisch ungiinstig berechnet |14]. Stattdessen wur-

de ein Modell mit zwei Lagen Durchmischung vorgeschlagen. Ein analoges Modell fiir das
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GaP/Si-Materialsystem ist in Abbildung 23] (b) dargestellt. Hierbei sind in Lage I 1/4
der Si-Atome durch Ga ersetzt und in Lage II 1/4 der P-Atome durch Si.

Die Giltigkeit dieses Modells ist fiir GaP auf Si fragwiirdig, da die Dipolverschiebung
von der Kernladung der beteiligten Elemente abhéngig ist. Bereits fiir das GaAs/Ge-
Materialsystem wurden Abweichungen der realen Dipolverschiebung zum Modell gefun-
den [14]. Bisher existieren keine Untersuchungen tiber die atomare Struktur der GaP/Si
Grenzflache, da solche inneren Grenzflichen experimentell schwer zu adressieren sind.
Hochaufgeloste HAADF-Untersuchungen kénnten hingegen die reale Struktur der Grenz-

flache offenbaren.

Abbildung 2.3: Vereinfachtes Modell der Grenzflache: Geladene Grenzflache (a) und la-
dungsneutrale Grenzflache mit zwei Monolagen Durchmischung nach [14](b). (Si-Atome
sind in rot, Ga- und P-Atome in gelb bzw. schwarz dargestellt.)

Antiphasendomanen

Wie bereits zuvor beschrieben handelt es sich bei GaP, aufgrund seiner zweiatomigen
Basis, im Vergleich zu Si um ein polares Material. Es kann also in zwei verschieden Po-
laritdten vorliegen. Dies ist am einfachsten in einer {110}-Projektion des Kristalls zu
erkennen. In dieser Projektion sind die Ga und P-Atome hantelférmig iibereinander an-
geordnet, ein solches Paar wird daher im Folgenden mit dem englischen Begriff Dumbbell
bezeichnet. Abhéngig von der Anordnung der Atome in einem Dumbbell wird nun die
Polaritit definiert. Ein Kristall wird als Ga-polar bezeichnet, wenn das Ga oberhalb des
P sitzt und als P-polar, wenn das P oberhalb des Ga gelegen ist. Die beiden Félle sind in
Abb.[Z4 (a) durch einen roten bzw. blauen Kreis markiert. Dies hat zur Folge, dass die in
dieser Projektion sichtbaren {111}-Ebenen im ersten Fall Ga-terminiert und im zweiten
Fall P-terminiert sind. In welcher Polaritdt das GaP auf dem Si aufwéchst ist nicht a
priori bekannt und wurde bereits in [15, [16] untersucht.

Treten Stufen mit der Hohe eines ungeraden vielfachen einer Monolage im Silizium auf,
wéchst das GaP auf den beiden Terrassen in umgekehrter Polaritit auf. Je nach Anteil am
Gesamtkristall wird eine Polaritdt als Hauptphase und die andere als Antiphasendomd-
ne (anti-phase domain, APD) bezeichnet. Dort wo Doménen unterschiedlicher Polaritét

aufeinander treffen, bildet sich eine Antiphasengrenze (anti-phase boundary, APB) [17].
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Diese ist ausgezeichnet durch die auftretenden falschen homopolaren Bindungen zweier
P-Atome, bzw. zweier Ga-Atome. APBs sind daher geladene Defekte, die das weitere
Wachstum behindern oder eine unerwiinschte Dotierung bewirken kénnen. Dies kann zur
Verringerung der Effizienz eines fertigen Bauelements fithren, beispielsweise durch eine
reduzierte Ladungstragermobilitdt. Das mogliche Auftreten von APBs muss bei jeder
Epitaxie von polarem III/V-Material auf unpolarem Material beachtet werden und wird
in der Literatur beispielsweise fiir GaAs |18] und InP [19, [20] auf Si beobachtet.

Die chemische Komposition einer APB ist festgelegt durch die Kristallebene, auf der sie
verlduft, und die Polaritdt des umliegenden Kristalls. Eine auf {110}-Ebene verlaufende
APB ist makroskopisch stets ladungsneutral, da abwechselnd falsche P-P und Ga-Ga
Bindungen auftreten (vgl. Abb. 24 (a)). Eine auf {111} verlaufende APB hingegen ist
je nach Polaritdt des umliegenden Kristalls P- oder Ga-reich. Fiir den Fall, dass die
Hauptphase P-polar ist, besteht die {111}-APB allein aus Ga-Ga Bindungen (siehe Abb.
24 (b)), ist die Hauptphase jedoch Ga-polar, besteht sie nur aus P-P Bindungen (siehe
Abb. 24! (c)).

Reale APBs konnen deutlich komplexere Formen annehmen. So sind auch héher indi-
zierte Ebenen oder eine Facettierung auf unterschiedlichen Ebenen denkbar. Theoretische
Berechnungen der Formationsenergie von APBs in GaAs und GaP legen die energetische
Préferenz von {110}-Ebenen nahe, auch {112}- und {113}- sind energetisch giinstiger als
die {111}-Ebenen |21, [22].

Abbildung 2.4: Vereinfachtes Modell der Antiphasendoménen: Ladungsneutrale {110}-
Grenze (a), Ga-reiche {111} (b) und P-reiche {111}-Grenze (c).(Si-Atome sind in rot, Ga-
und P-Atome in gelb bzw. schwarz dargestellt.)

Verspannung

Bei der Abscheidung von Materialien gleicher Gitterkonstante aufeinander handelt es sich
um gitterangepasstes Wachstum (vgl. Abb. (a)). Dies ist bei GaP auf Si nahezu der
Fall. Da sich die Gitterkonstanten leicht unterscheiden, spricht man von pseudomorphem
Wachstum (vgl. Abb. (b)). Das bedeutet, dass das GaP in der Wachstumsebene die
Gitterkonstante des Si-Substrates annimmt. Da die natiirliche Gitterkonstante des GaP

grofler ist als die des Si, ist es somit kompressiv verspannt und dehnt sich in Wachstums-
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richtung aus. Beim Wachstum von Material kleinerer Gitterkonstante auf ein Substrat
mit groBerer Gitterkonstante spricht man hingegen von tensiler Verspannung. Das pseu-
domorphe Wachstum kann nur bis zu einer gewissen kritischen Schichtdicke stattfinden,
die abhéngig ist vom Unterschied der Gitterkonstanten der Materialien. Wird diese Dicke
iiberschritten, ist es fiir den Kristall energetisch giinstiger zu relaxieren, d.h. die auf-
gewachsene Schicht nimmt die Gitterkonstante des unverspannten Materials an und an
der Grenzfliche werden Versetzungen gebildet. Ein solches metamorphes Wachstum (vgl.
Abb. 25l (c)) ist bei den in dieser Arbeit untersuchten, diinnen GaP-Schichten auf Si nicht
zu erwarten. Es kann aber bei anderen Materialsystemen bewusst ausgenutzt werden um
Materialien mit sich stark unterscheidenden Gitterkonstanten aufeinander abzuscheiden
2.

Des Weiteren muss beachtet werden, dass III/V-Material und Si deutlich unterschied-
liche thermische Ausdehnungskoeffizienten besitzen. Der thermische Ausdehnungskoeffi-
zient von Si betriigt bei 300 K 2,6 - 1076 K1 ], wohingegen der von GaP bei gleicher
Temperatur mit 4,63 - 1076 K~! deutlich grofer ist [25]. Dadurch ist die Verspannung
nicht konstant, sondern abhéngig von der Temperatur. Unter der vereinfachenden An-
nahme, dass die Ausdehnungskoeffizienten sich nicht mit der Temperatur dndern, ergibt
sich aus einer Gitterfehlanpassung von Aa/a = 0,36% bei Raumtemperatur bei den beim

Wachstum Temperaturen von bis zu 675°C ein Wert von Adagrowth / Agrowth = 0,5%.

(a) (b) (c)

Abbildung 2.5: Unterscheidbare Wachstumsmodi: Gitterangepasstes Wachstums (a),
Pseudomorphes Wachstum (b) und metamorphes Wachstum (c).

Verspannungen treten nicht nur an Grenzflichen auf, sondern auch in der Néhe von
Kristalldefekten. Im Fall von GaP auf Si sind insbesondere APBs von Interesse. An diesen
kénnen aufgrund der homopolaren Bindungen, deren Lénge sich von den kovalenten Bin-
dungen unterscheiden, Verspannungen auftreten. Die tatsdchliche dreidimensionale Ver-
spannung eines Systems wird durch den Verspannungstensor €;; beschrieben. Die auf zwei
Dimensionen vereinfachte Herleitung wird anhand von Abbildung im Folgenden kurz

beschrieben.
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Auf ein infinitesimal kleines Gebiet mit Kantenldngen dx und dy wirkt das Verzerrungs-
feld

Die Eckpunkte A, B, C und D gehen iiber in A’=A , B/, C’ und D’. Die Komponenten

des Verspannungstensor ergeben sich aus den partiellen Ableitungen

_ Ouy
81’1} - ax bl
Ouy
Eyy =— und 2.7
vy ay ( )

Exy 21 (8% + 8%) .
2\ Oy ox
Angewendet auf das Beispiel der Heteroepitaxie (vgl. Abbildung 25) ist die €,.-Kom-
ponente des Verspannungstensors (die z-Achse ist wieder in Wachstumsrichtung definiert)
korreliert mit der tetragonalen Verzerrung. Die Komponenten in der Ebene ., und gy,
hingen mit der Relaxation und die gemischten Terme mit der nicht tetragonalen Verzer-

rung zusammen. Wie die einzelnen Komponenten mit Hilfe von hochaufgelosten TEM-
und STEM-Abbildungen bestimmt werden konnen, wird im Abschnitt B.4.8] vorgestellt.

Oug

oy

c

dx

Abbildung 2.6: Herleitung des verspannungstensors: Das Verzerrungsfeld (7) wirkt auf
ein infinitesimal kleine Gebiet mit Eckpunkten A, B, C und D. Das resultierende verzerrte
Gebiet hat die neuen Eckpunkte A’, B/, C’ und D’.

2.3 Wechselwirkung hochenergetischer Elektronen mit kristallinen

Materialien

Die Bildentstehung im TEM basiert auf der Wechselwirkung der Elektronen mit den

untersuchten kristallinen Halbleitermaterialien. Dabei konnen verschiedene Klassen von
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Wechselwirkungen unterschieden werden. Bleibt die Energie der einfallenden Elektronen
erhalten, spricht man von elastischen Prozessen. Geben die Elektronen hingegen Energie
an die Probe ab, handelt es sich um inelastische Prozesse. Eine weitere Unterscheidung
erfolgt in kohédrente Prozesse, bei denen die gestreuten Elektronenwellen eine feste Pasen-
beziehung zueinander haben, und inkohérente Prozesse. Eine vereinfachte Ubersicht der
auftretenden Prozesse ist in Abbildung [27] (a) dargestellt.

Primarelektronen

(a) (b)

Rickgestreute Elektronen Auger Elektronen
. Rontgenstrahlung

O Neutron
O Proton
O Elektron

Sekundarelektronen

Kathodolumineszenz

gestreute
Elektronen

gebeugte
Elektronen

v

Direktstrahl

Abbildung 2.7: Ubersicht der Wechselwirkungen zwischen Elektronen und Probe (a) und
Winkelabhéngigkeit der Elektronenstreuung (b).

Die Prozesse, die fiir die Kontrastentstehung der verschiedenen benutzten TEM-Me-
thoden verantwortlich sind, sollen in den folgenden Abschnitten behandelt werden.

Der Kontrast in konventionellen TEM-Methoden entsteht zumeist durch Beugung der
Elektronen am periodischen Halbleiterkristall, dies ist ein koharenter und elastischer Pro-
zess. Daher rithren auch die Bezeichnungen Beugungskontrastabbildung fiir die Dunkel-
feldtechnik und Phasenkontrastabbildung fiir die hochauflésende TEM. Die einfallenden
Elektronen wechselwirken vorwiegend mit den, von der Elektronenhiille abgeschirmten,
Kernen der Probenatome. Die dabei auftretenden Streuwinkel sind sehr gering (vgl. Abb.
277 (b)). Die Grundlagen dieser Wechselwirkung werden in Abschnitt [Z31] behandelt.

Der Kontrast in HAADF-Aufnahmen entsteht hauptséchlich durch thermisch diffuse
Streuung (thermal diffuse scattering, TDS) der einfallenden Elektronen an den Gitter-
ebenen der Probe. Bei diesem Prozess werden die Elektronen nahezu elastisch an den
thermisch ausgelenkten Atomen der Probe gestreut, jedoch geht die Phaseninformation
verloren, weshalb es sich also um einen inkohédrenten Prozess handelt. Der Beitrag von
kohérenter Streuung zum HA ADF-Signal ist jedoch nicht auszuschliefen und wird in der
Literatur kontrovers diskutiert |26-28]. Fir hohe Streuwinkel sind die Abschirmungsef-
fekte der Elektronenhiille vernachlassigbar und die einfallenden Elektronen wechselwirken
vorwiegend mit den unabgeschirmten Kernen der Probenatome (vgl. Abb 2.7 (b)). Diese
Wechselwirkung (WW) wird phdnomenologisch in Abschnitt iiber die Rutherford-

streuung beschrieben, die quantitative Auswertung in Simulationen wird in Abschnitt
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2.4] behandelt, in dem auch die Voraussetzungen fir inkohérente Abbildung behandelt
werden.

Der energiedispersiven Rontgenspektroskopie (EDX) liegt die inelastische WW der
Elektronen mit den Elektronen in der Probe zu Grunde. Diese fiihrt zur Emission charak-
teristischer Rontgenstrahlung. Dieser Prozess wird in Abschnitt néher beleuchtet.

2.3.1 Elektronenbeugung

Durch die WW der Elektronen mit den periodisch angeordneten Atomen des Kristalls
werden die einfallenden Elektronen gebeugt. Die Elektronenbeugung ist der grundlegende
Mechanismus bei der Kontrastentstehung in der konventionellen TEM und soll daher im
Folgenden erldutert werden. Dabei bildet die kinematische Ndherung den Anfang und die

dynamische Theorie der Blochwellen den Abschluss.

Kinematische Naherung

Fiir sehr diinne Proben wird in der sogenannten Kinematischen Ndiherung vereinfachend
angenommen, dass ein Elektron beim Durchgang durch die Probe nur einen einzigen
Streuprozess erfahrt, ohne danach weitere WW zu erfahren. Fir steigende Probendicke
und schwerere Elemente in der Probe ist die Ndherung der Einfachstreuung nicht mehr
giltig. Aufgrund des groflien Massenunterschiedes zwischen den einfallenden Elektronen
und den Atomen in der Probe kann zudem angenommen werden, dass kaum FEnergie
iibertragen wird. Fir einen solchen quasielastischen Prozess kann daher sowohl Energie-

als auch Impulserhaltung angenommen werden.

Streuung an einem einzelnem Atom

Zur Vereinfachung wird zunéchst die WW des einfallenden Elektronenstrahls mit einem
einzelnen Atom betrachtet. Die ortsabhdngige Wellenfunktion ¥(7) des Elektrons muss

die stationédre Schrédingergleichung

V20 (7) + 8”2;”6&&(?) = Sij‘%@gpm : (2.8)
erfillen, wobei m die relativistische Masse des Elektrons, e die Elementarladung, h das
Planksche Wirkungsquantum, E die kinetische Energie und @ das Coulomb-Potential des
streuenden Atoms ist. Bei dieser Gleichung handelt es sich um eine inhomogene Differen-
tialgleichung deren Losung sich additiv zusammensetzt aus der allgemeinen Losung der
homogenen Differentialgleichung (¢ = 0) und einer speziellen Losung der inhomogenen

Gleichung.
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Die homogene Differentialgleichung wird gel6st durch eine einfallende ebene Elektro-

nenwelle der Form:
Uy (F) = exp(—2mikor) (2.9)

wobei Eo den Wellenvektor der einfallenden Welle darstellt.
Die spezielle Losung der inhomogenen Gleichung ergibt sich mit Hilfe einer Greenschen

Funktion zu dem Integral

o 2mme [ exp(—2mik (F—7")) ., s,
ws(r) = =5 | (T (2.10)
wobei iiber das Volumen (2 des streuenden Atoms integriert wird und k' = 7”’;:& gilt.

In der kinematischen Ndherung wird angenommen, dass das Elektron nur einmal gestreut
wird, daher kann die Wellenfunktion ¥(#’) im Integranden durch die unabgeschwéchte
einfallende Welle Wy(7’) ersetzt werden. Durch die berechtigte Annahme, dass sich der
Beobachtungspunkt weit vom streuendem Atom entfernt befindet, gilt |7'| < |F]. Damit
sind 7 — 7' und k’ anndhernd parallel zu . Daraus folgt fiir Gleichung EZI0]

s () = exp(—2mikor )B()d%r " . (2.11)

27me / exp(2mik!(F — 7))

h2
7

r

Die von r’ unabhingigen Terme konnen vor das Integral gezogen werden, so dass sich

exp(—2mik’r) 2mme

r h?

s (7) = / eap(—2mi(ly — B)F B dr! (2.12)

9]

ergibt. Der dabei auftretende Term ko — k' wird als Streuvektor K definiert, der Term

2mme
L2

/ cap(—2mi K7 )6 )7 = f(K) (2.13)
P

wird als atomarer Streufaktor bezeichnet. Dieser stellt formal die Fouriertransformierte
des Coulombpotentials ¢(7) dar. Der Streufaktor ist ein Maf fiir die Stérke der Streuung
und héngt von der atomaren Spezies des Streuers ab. Fiir kleine Streuvektoren, bis etwa
20 nm ™!, konnen diese Streufaktoren nach Doyle und Turner berechnet werden [29], fiir
grofie Streuvektoren existieren analytische Werte von Weickenmeier und Kohl [30].

Als Losung von Gleichung [2.8] erhélt man schliellich die Gesamtwellenfunktion

, . 1 .
V(7 K) = exp(—2mikor) + —exp(—27k'r) f(K) , (2.14)
r
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diese ist eine Uberlagerung der einfallenden ebenen Welle mit einer Kugelwelle der Am-
plitude f (KL ). Zur Veranschaulichung ist die Streugeometrie in Abbildung [Z8 dargestellt.
Die ebene Welle mit dem Wellenvektor EO trifft auf das streuende Atom, an diesem ent-
steht die Kugelwelle, die sich mit dem Wellenvektor k' ausbreitet. Die Wellenvektoren Eo
und k' schlieBen den Winkel 6 ein, ihre Differenz bezeichnet der Streuvektor K. In der
kinematischen Néherung unterscheiden sich, aufgrund der Impulserhaltung, die Betrige

von ko und &’ nicht.

}

&ix
P!

x
o

Abbildung 2.8: Streuung an einem einzelnen Atom.

Beugung am periodischen Gitter

In den untersuchten kristallinen Proben sind die streuenden Atome nun periodisch in
einem Gitter angeordnet. Die von jedem einzelnen Atom ausgehenden Kugelwellen iiber-
lagern sich daher. Es muss also eine Summation iiber alle Atome einer Einheitszelle und
alle Einheitszellen des Kristalls erfolgen. Dies Summation ist vereinfacht in Abbildung 2.9]
dargestellt, wobei der Translationsvektor Ry, die Position der jeweiligen Einheitszellen,
der Vektor 7 die Position eines Atoms in dieser Einheitszelle und 7/ erneut die Integra-

tionsvariabel darstellt.
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Abbildung 2.9: Streuung an einer Einheitszelle.

Im Weiteren wird eine Einheitszelle mit N Atomen betrachtet. Jedes der N Atome be-

sitzt einen atomaren Streufaktor fj(l? ). Dadurch geht Gleichung iiber in die Summe

2mme

r h2

. Z Z / exp(—QWiI?(F’ + 7+ Ek))@(F')d3r'.
ék I 0

- 1
Vs (7, K) =—exp(—2mik'r) -

(2.15)

Daraus ergibt sich durch einfache Umformung
L1 . .
Vg (7, K) = —exp(—2mik'r) - Fs(K) - G(K) , (2.16)
r

mit dem sogenannten Strukturfaktor

F(K) =Y fj(K) - exp(—2miKF)) (2.17)

J

und der sogenannten Gitteramplitude

G(K) =Y exp(-2miKRE) . (2.18)
I

Der Strukturfaktor F'(K) kann als Fouriertransformierte der Streufaktorverteilung fi (K)

aufgefasst werden.
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Von jedem Punkt der realen Probenoberfldche geht eine Elementarwelle der Form (2.16])
aus. Aufgrund der verschiedenen Wegldngen zum Beobachtungspunkt besitzen diese un-
terschiedliche Phasenlagen. Uber die Fresnelsche Zonenkonstruktion [31] erhilt man fiir

die Streuwelle an einer Probe mit Dicke ¢

Fy(K) G(K)

ay az as

Ug(K) = it exp(—2mikod) (2.19)
wobei d ein Vektor senkrecht zur Probenoberfliche ist, dessen Lange dem Abstand der
Probenoberfliche zum Beobachtungspunkt entspricht.

Das Beugungsbild ist schliellich die konstruktive Interferenz der gebeugten Wellen, die
von der periodischen Anordnung der Einheitszellen ausgehen. Die Gitteramplitude G(I? )
(Gleichung [2.18) geht iiber in eine Summe von Deltafunktionen mit Peaks an Stellen, fiir
die

K-R=n (2.20)

gilt, wobei n € N. Diese Laue-Bedingung der Elektronenbeugung ist gerade erfiillt, wenn

der Streuvektor K ein reziproker Gittervektor gng; ist, also wenn
K = ghri (2.21)

gilt. Graphisch kann diese Bedingung anhand der Fwald-Konstruktion verstanden werden,
diese ist in Abbildung 210 dargestellt. Der einfallende Vektor E() und der gestreute Vektor
k' miissen sich um ein Vielfaches eines reziproken Gittervektors g unterscheiden. Das
ist gerade dann der Fall, wenn die Fwaldkugel, eine Kugel mit dem Radius \EO\ =1/
und Mittelpunkt P im Aufpunkt von IZO, einen reziproken Gitterpunkt schneidet. Bei der
Beobachtung des Beugungsbildes im TEM sieht man die zweidimensionale Projektion der
Ewaldkugel. Die Schnitte der Ewalkugel mit den Ebenen des reziproken Gitters werden als
Laue Zonen bezeichnet. Der Auftreffpunkt von ko definiert die Laue Zone nullter Ordnung
(zeroth order Laue zone, ZOLZ). Neben der ZOLZ entstehen auch Laue Zonen hoherer
Ordnung (higher order Laue zones, HOLZ), wenn die Ewaldkugel die hoher gelegenen
reziproken Gitterpunkte schneidet schneidet. Das Zentrum des Lauekreises (center of the
Laue circle, COLC) ist die Projektion von P in die ZOLZ.
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Ewald Kugel

e o e o
o o e o SOLZ
®© o e o FOLZ
e o e o /0LZ
e o e o

® ¢ ¢ ¢ oo o o o o
Zentrum des Laue Kreises (COLC)

Abbildung 2.10: Veranschaulichung der Ewald-Konstruktion.

Da in dieser Arbeit GaP und Si untersucht werden, ist die Diamant bzw. die Zinkblen-
destruktur von besonderer Bedeutung. Durch Einsetzen der Atompositionen der Zink-
blendestruktur, mit einem Gruppe—III Atom an Position (0, 0, 0) und einem Gruppe-V
Atom an Position (1/4, 1/4, 1/4), in Gleichung [ZT7, ergibt sich

(2.22)

2m‘(hzk+l)>> |

Fo(Gni) =4 (ff]l@hkl) + fv(Gnrt)exp (

wobei f77r und fy den atomaren Streufaktor des Gruppe—I1I bzw. des Gruppe—V Elements
darstellen. Fiir gewisse h,k,1 liefert Gleichung 2.22] den Wert 0, dies wird als kinematische

FExtinktion bezeichnet. Die nicht verschwindenden Strukturfaktoren sind

A(frrr + fv) falls hyk,l  gerade und h+k+1l=4m
A(frir+ify) falls hk,l ungerade und h+k+1=4m+1
A(frrr — fv) falls bkl geradeund  h+k+1=4m+2’
A(frrr —ify) falls hk,l ungerade und h+k+1=4m+3

Fy(Gnw) = (2.23)

mit m € N. Fiir die Dunkelfelduntersuchungen dieser Arbeit ist die Intensitéit eines ge-

beugten Strahls

I(Gnit) = [Ws(Gr)|” o< | Fs(Gnia) (2.24)
relevant. Fiir das darin auftauchende Betragsquadrat des Strukturfaktors gilt

16(frrr + fv)? falls hk,l  gerade und h+k+1=4m
16(f%;; + f2) falls hk,l ungerade und h+k+1=4m+1
16(frrr — fv)? falls bkl geradeund h+k+1=4m+2

0 sonst

| Fs(Gnit)|* = (2.25)
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Die entsprechenden Bedingungen fiir die Diamantstruktur des Siliziums ergeben sich durch
Ersetzen von f7;r und fy durch den atomaren Streudaktor des Siliziums fry .

Die bisherigen Uberlegungen gehen von einem unendlich ausgedehnten Kristall aus. Bei
TEM-Proben ist diese Annahme jedoch nicht gerechtfertigt, da die Probe, um Elektronen-
transparenz zu gewahrleisten, in einer Dimension gediinnt wurde. Das bewirkt, dass die
reziproken Gitterpunkte in einer Richtung elongiert sind und sogenannte reziproke Git-
terstdbchen (reziprocal lattice rods, relrods) entstehen. Schneidet die Ewaldkugel einen der
relrods, ist der entsprechende Reflex angeregt. Das heift, die Lauebedingung (Gleichung
[2.20)) muss nicht exakt erfiillt sein, es geniigt

K=gw+7, (2.26)

wobei § den sogenannten Anrequngsfehler darstellt.
Setzt man diese Bedingung in die Formel zur Berechnung des Strukturfaktors (217

ein, ergibt sich

Fs(ﬁhkl + §> = Fs(ﬁhkl) Z Z Z ea:p(—?m'(nlalsl —+ noagSy + n3a333)) . (2.27)
niy no N3
Die Summation kann durch eine Integration iiber das Kristallvolumen ersetzt werden,

woraus

Fy(gnw)

/ exp(—2mis - 7)d>r folgt. (2.28)
aj] az as

Vi ristall

Fy(Gn + 8) =

Zur Integration wird vereinfachend ein Quader mit Kantenldngen L, L, und L, ange-

nommen
LT ULz
5 ghkl
Fs(Gni + 8) = ///eacp —2mi(r181 + rose + rgsg))d
aj] ag as
(2.29)
L
_ H cap(—mis; L;) ST Li)
TS0,

=1

Unter der Voraussetzung, dass die Probe nur entlang der z-Achse gediinnt ist, kann

L,,L, — oo angenommen werden. Daraus folgt

Fo(Ghki +5) = Ly Ly5(51)5(82)e:1:p(—277i33t)M . (2.30)

™83
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Fiir die Intensitit ergibt sich demnach

NFL(Gngy) \ 2 sin?(msst sin?(mwsst
Ig,(s2) = Io ( o{Ft) ) (2 ) =1Io 2( ) ’ (2.31)
T a1 ag as 5% fghk133
mit der Eztinktionslinge
T a az as
L — ] 2.32
6ghlcl )\Fs (ghkl) ( )

Das heifit, die Intensitét des gebeugten Strahls variiert sinusférmig mit der Probendicke.

Dynamische Néherung

Da die Annahmen der Einfachstreuung der kinematischen Néherung nur fiir diinne Proben
giiltig ist, muss fir reale Proben eine dynamische Ndherung angewandt werden. Der géan-
gigste dynamische Ansatz zur Beschreibung der Elektronenbeugung ist die Bolchwellen—
Theorie [32], deren Grundziige im Folgenden behandelt werden sollen.

Die Blochwellen—Theorie nutzt die Symmetrie der kristallinen Probe aus. Das Kristall-
potential eines perfekten Kristalls unendlicher Ausdehnung kann geschrieben werden als

Summe seiner einzelnen Fourierkomponenten

(i) =Y Vzeap(—2migr) , (2.33)

g
wobei bei § ein reziproker Gittervektor ist. Durch Einsetzen dieses Ansatzes in die sta-
tiondre Schrédingergleichung 2.8 ergeben sich als Losungen die sogenannten Blochwellen,

die die Periodizitat des Kristalls widerspiegeln. Sie haben die Form
W () = up(Feap(—2mik) | (2.34)

wobei up () eine gitterperiodische Funktion ist. Das heif$t u (" + R) = u(7), mit Transla-
tionsvektor K. Diese kann wiederum in einer Fourierreihe mit Entwicklungskoeffizienten

C’gE entwickelt werden, es gilt

ugp(r) = Z C’geacp(—%rigf’) . (2.35)
g
Die gesamte Wellenfunktion lautet also

() =Y Chexp(=2mi(FK + §)F) . (2.36)
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Einsetzen in die Schrédingergleichung und anschliefende Umformung liefert die fiir
alle 7 giiltige Gleichung

SIK? — (§ + k) Chexp(—2mi(G + k)F)
’ - o (2.37)
>3 Ug:Ciexp(—2mi(k + h +g")r) =0,
h G'#h

wobei k= Z%¢(E + Vp) und Uy = 23¢Vj ist.

Durch Substitution von & + g’ = G erhilt man die Sdikulargleichung

K= (G +k)°CF + > Uy 5 G =0 (2.38)

g#h
Zur weiteren Vereinfachung kann der Vektor k in die Komponenten k!l und El, parallel
bzw. senkrecht zur Kristalloberfliche (siehe Abbildung[ZTT]) zerlegt werden. Aufgrund der

Stetigkeitsbedingung an der Oberfliche muss die parallele Komponente von Eg erhalten

bleiben, es gilt also

il

b=kl (2.39)

ol

ol
ol

P
oL

Probe

Abbildung 2.11: Zerlegung von k und k_(; in ihre Komponenten parallel und senkrecht zur
Kristalloberflache.

Fiir den Ausdruck in eckigen Klammern in Gleichung ergibt sich

K= (F+R) = (5" k) = (W + 9%, (2.40)
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dabei wurde kll- k- = k+- g = 0 ausgenutzt. Fiir hohe Energien kann die Taylorentwicklung

(k2 — k12) = 2k(k — k1) angenommen werden. Und die Séikulargleichung geht iiber in die

Eigenwertgleichung
7 | —
g#h FEigenwert

Fiihrt man nun die Matrix D mit den Eintrdgen

—(Bl + Gn)? falls m =
[D mn ‘= ( 9 ) asm=n (2.42)
Ug,—in falls m # n
ein ergibt sich die Eigenwertgleichung in der einfachen Form
D-C=¢-C (2.43)

mit den Eigenvektoren C' und Eigenwerten e. Dieses Eigenwertproblem wird gelost durch
Diagonalisierung der Matrix D. Aus den Eigenwerten kann k+ und schlieBlich anhand der
Stetigkeitsbedingung in Gleichung k berechnet werden.

Als Wellenfunktion ergibt sich

w(7) = S (CH () (2.44)

k

wobei (Cg)* die Anregungsstirken der Blochwellen sind. Diese konnen iiber die Normie-
rung ZE(C'(’)“ )*CE=1 berechnet werden. Schlieflich erhélt man nach dem Durchgang durch
die Probe die Wellenfunktion

U(®) =S F(g.)exp(—2mi(k + g,)l) (2.45)
mit
F(§) = S_(CE)*CE eap(—2mikt) . (2.46)
F

Der dickenabhéngige Term F'(g,) wird als Amplitude des Strahles g, bezeichnet.

Die Vorteile der Blochwellen-Methode ist ihre einfache Implementierbarkeit, weshalb sie
in vielen Simulationsprogrammen, wie beispielsweise JEMS|[33], ihre Anwendung findet.
Ein Nachteil ist jedoch, dass die Periodizitit eines perfekten Kristalls vorausgesetzt wird.
Storungen dieser Symmetrie, wie Defekte oder Grenzfldchen, konnen mit dem Blochwellen-

Ansatz nicht beschrieben werden.
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2.3.2 Rutherfordstreuung

Der Kontrast in HAADF-Abbildungen kann nicht iiber die zuvor beschriebene Elektronen-
beugung verstanden werden, da hier hohere Streuwinkel (23°) betrachtet werden miissen.
Fiir solch grofle Streuwinkel dominiert die WW der einfallenden Elektronen mit den ther-
misch ausgelenkten Atomkernen der Probenatome iiber die WW mit deren Elektronenwol-
ken. Die thermische Auslenkung der Atome im Kristall kann iiber Phononen beschrieben
werden. Der Streuvorgang ist immer noch nahezu elastisch aber nicht mehr kohérent, da
keine Phasenbeziehung mehr zwischen den unterschiedlichen gestreuten Elektronenwellen
besteht. Diese Art der Streuung wird daher héufig als analog zur Rutherfordstreuung
betrachtet. Das stellt zwar nur eine Ndherung dar, zum Verstidndnis der grundlegenden
Abhéngigkeiten der Streuung ist diese Analogie aber sehr hilfreich und soll daher im
Folgenden aufgezeigt werden.

In dieser Naherung kénnen die Elektronen vereinfachend als Teilchen anstatt als Welle
betrachtet werden. Rutherford berechnete fiir den Streuquerschnitt Cff—(’; der Streuung von
a-Teilchen an Goldfolie [34]

dO’R(Q) . 64Z2 1
ds? o 16(47T€()E0)2 37,'714% ’

(2.47)

wobei e die Elementarladung, Z die Kerladungszahl des Ziels, ¢y die Dielektrizitéats-
konstante und 6 der Streuwinkel ist. Dieser Wirkunsgsquerschnitt ist korelliert mit dem
atomaren Streufaktor (vgl. Abschnitt 2:37]), da

dog(9)
df?

= | fi|? gilt. (2.48)

Formel 247 muss fiir die Streuung von Elektronen an kristallinen Proben angepasst
werden. Zum einen miissen Abschirmungseffekte durch die Elektronenwolke der Probe-
natome berticksichtigt werden. Dies geschieht iiber den Abschirmungsparameter 8y der

definiert ist Uiber

0.117 Z1/3
0= "33 (2.49)
EO

Des Weiteren miissen bei den im TEM iiblichen Beschleunigungsspannungen oberhalb
von 200 kV relativistische Effekte berticksichtigt werden. Damit wird Gleichung 2.47] zu
dor(0) 72\ 1

_ , 2.50
s 64 ma} (s,mQ% n %)2 (2.50)
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wobei A die relativistische Wellenlénge der Elektronen und ag den Bohrschen Radius
darstellt.

Uber das einfache Rutherfordmodell kann die Streuung in hohe Winkel verstanden
werden. Die Z2?-Abhingigkeit und die Winkelabhingigkeit stimmen qualitativ gut mit
Experimenten iiberein. Um quantitative Ubereinstimmung zu erzielen, werden fiir die
meisten Simulationen jedoch angepasste Streufaktoren, beispielsweise nach Weickenmei-
er und Kohl [30], verwendet. Die Vorgehensweise zur Berticksichtigung der TDS in den

Simulationen wird in Abschnitt [2.4] erlautert.

2.3.3 Inelastische Wechselwirkung

Zusétzlich zu den bisher behandelten elastischen Prozessen treten auch inelastische Pro-
zesse auf, bei denen Energie von den einfallenden Elektronen auf die Atome der Probe
iibertragen wird. Solche Prozesse kénnen wichtige Informationen, insbesondere iiber die
Chemie einer Probe, tragen. Uber geeignete Detektoren kann eine Vielzahl verschiedener
Signale (vgl. Abb. 27)) aufgenommen werden.

Nach dem Durchgang durch die Probe kann zum einen der Energieverlust, den die Elek-
tronen beim Durchgang durch die Probe erlitten haben, selbst ausgenutzt werden. Dieser
wird mit Hilfe eines variablen Energiefilters gemessen und bei der sogenannten Energiever-
lustspektroskopie (electron energie loss spectrocopy, EELS) genutzt. Dabei kann entweder
im STEM-Modus an jeder Strahlposition ein EEL-Spektrum aufgenommen werden oder
im TEM-Modus fiir jeden Energieverlust ein Bild. Ein EEL-Spektrum wird energetisch
in drei Regimes unterteilt: Die Region ohne signifikanten Energieverlust (Zero-loss peak,
ZL) beeinhaltet die elastisch gestreuten Elektronen und solche, die tiber Phononenprozesse
sehr geringe Energieverluste erfahren haben. Die Region mit kleinem Energieverlust (low-
loss region, LL, AE < 200 eV) wird dominiert von Elektronen, die WW mit Plasmonen
oder Exzitonen erfahren haben. Der Region mit grofiem Energieverlust (core-loss region,
CL) liegt die WW der einfallenden Elektronen mit Probenelektronen innerer Schalen oder
gar den Atomkernen zu Grunde.

Aus dem Verhéltnis der integrierten Intensitéit der LI-Region zum ZL-Peak kann die
Probendicke bestimmt werden. Die CL-Region beinhaltet aufgrund materialspezifischer
Absorptionskanten chemische Informationen. Die verlorene Energie wird meist in Form
von Rontgenstrahlung abgegeben.

Die emittierte Rontgenstrahlung wird in der EDX ausgenutzt. In der TEM existieren
zwei inelastische Wechselwirkungsmechanismen bei denen Rontgenstrahlen emittiert wer-
den. Als Bremsstrahlung wird der Anteil der Rontgenstrahlung bezeichnet, der bei der
Coulomb-Wechselwirkung der einfallenden Elektronen mit den Atomkernen der Probe-

natome entsteht. Das kontinuierliche Bremsstrahlungsspektrum enthélt Rontgenstrahlen
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jeder Energie bis hin zur Energie der einfallenden Elektronen. Die Intensitét ist abhéngig
von der mittleren Kernladungszahl der Atome in der Probe. Die Bremsstrahlung wird
meist als unerwiinschtes Nebenprodukt gesehen, da sie die wichtigere charakteristische
Rontgenstrahlung tiberlagert. Diese entsteht, wenn ein einfallendes Elektron Energie auf
ein Probenelektron einer inneren Schale iibertrégt. Dieses Elektron wird auf ein héhe-
res Energieniveau gehoben oder aus der Probe emittiert. Die entstandene Liicke auf der
inneren Schale wird unter Aussendung eines Rontgenquantes durch ein nachriickendes
Elektron einer hoheren Schale aufgefiillt. Die Energie des emittierten Réntgenquants ist
anhingig von der Schale der Liicke und der Schale des nachriickenden Elektrons und ist
damit charakteristisch fiir ein Element. Die Benennung der verschiedenen méglichen Pro-
zesse ist anhand von Abbildung zu verstehen. Wird ein Elektron aus der K-Schale
herausgeschlagen und die entstandenen Liicke durch ein Elektron der L-Schale aufgefiillt,
wird dies als K,-Prozess bezeichnet. Riickt stattdessen ein Elektron der M-Schale nach,
handelt es sich um einen Kg-Prozess. Hierbei wurde nicht beriicksichtigt, dass die Elek-
tronenschalen aus Unterschalen aufgebaut sein konnen, was zu einer Vielzahl energetisch
ahnlicher Prozesse (z.B. K41 und K,3), den sogenannten Familien, fithrt. Dies kann je-
doch fiir die EDX-Messungen in der TEM meist vernachléssigt werden, da aufgrund der
verwendeten Detektoren verschiedene Linien einer Familie nicht unterschieden werden

konnen.

Neutron
Proton
Elektron

OCe0®

unbesetzte Elektronenposition
Atomkern

Herausgeschlagenes

b Elektron

Elektron aus einfalleneé
Strahl .-~

©

Abbildung 2.12: Schematische Darstellung zur Entstehung der charakteristischen Ront-
genstrahlung.

Zusatzlich zu den Rontgenstrahlen konnen auch sekundire Elektronen in der Probe
erzeugt werden. Beispielsweise kénnen Probenelektronen aus dufleren Schalen herausge-
schlagen werden und detektiert werden. Es kénnen aber auch, wie bei der Erzeugung
der charakteristischen Rontgenstrahlung, Elektronen aus einer inneren Schale herausge-
schlagen werden und ein weiteres aus einer hoheren Schale nachriicken. Allerdings kann

der Prozess auch strahlungsfrei ohne Emission eines Rontgenquants ablaufen, indem der
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Energiegewinn beim Riickfallen auf ein drittes Elektron iibertragen wird, welches aus
der der Probe emittiert wird. Die so emittierten Auger-Elektronen kénnen ebenfalls zur
Abbildung ausgenutzt werden. Die Abbildung mit solchen Sekundérenelektronen ist in
der Rasterelektronenmikroskopie weit verbreitet, findet aber auch im STEM immer mehr
Anwendung, da diese Methode eine sehr hohe Oberflachensensitivitdt aufweist.

Ein weiteres Signal, das aufgenommen werden kann, ist die Kathodolumineszenz. Sie
entsteht, wenn ein einfallendes Elektron durch Energieabgabe ein Probenelektron vom
Valenzband ins Leitungsband anhebt. Es entsteht also ein Elektron-Loch Paar. Bei des-
sen Rekombination wird ein Photon, dessen Energie der Bandliicke entspricht, abgegeben,
welches mit einem geeigneten Detektor nachgewiesen werden kann. Die Kathodulumines-

zenz wird daher vorwiegend fiir optisch aktive Materialien angewendet.

2.4 Grundlagen zur Simulation von HAADF-Intensitaten

Die TEM und insbesondere STEM sind bei bedachter Anwendung nicht nur eine reine
bildgebende Methoden, sondern ermoglichen auch quantitative Auswertungen, wie zum
Beispiel die Quantifizierung der chemischen Zusammensetzung oder der Verspannung.
Um solche Aussagen treffen zu konnen, ist ein Vergleich der gemessen Intensitdten mit
geeigneten Simulationen unabdingbar. Trotz der grundlegend verschiedenen ausgenutzten
Signale in TEM und HAADF-STEM findet sich eine dhnliche Vorgehensweise.

In diesem Abschnitt sollen die géngigsten Methoden und Néherungen, die in den erhilt-
lichen Programmen zur Simulation von HAADF-Intensitdten Verwendung finden, kurz

vorgestellt werden.

Wie bereits in Abschnitt [2.3] beschrieben, besteht das HAADF-Signal zum gréfiten Teil
aus thermisch diffus gestreuten Elektronen. Da die WW der Elektronen mit den thermisch
ausgelenkten Atomen des Gitters betrachtet werden muss, ist der TDS-Prozess theoretisch
aufwindig zu beschreiben und eine Simulation mit enormem Rechenaufwand verbunden.
Es existieren daher verschiedene Ansétze und Naherungen um dieses Problem anzugehen,
die in diesem Abschnitt kurz vorgestellt werden. Zunéchst soll jedoch das Konzept der

inkohédrenten Abbildung beschrieben werden, die Herleitung folgt dabei |35].

Die HAADF-Intensitat I an der Strahlposition 7y ist

—

I(7s) = /D(E) ‘EPAus(EaFS)‘Qdk : (2.51)
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o 2
wobei ‘WAus(k,Fs)‘ die gestreute Intensitét ist, die die Probe verlafit. Fiir die Detek-

torfunktion D gilt unter Annahme eines idealen Detektors

. 1 falls Dy /)< k| < D4/A
D(/f)Z{ alls Dif _‘ ‘_ A/ (2.52)

0 sonst

mit Dy und D4 Innen- bzw. Aussenwinkel des HAADF-Detektors. Unter Annahme
einer diinnen Probe kann die ausgehende Wellenfunktion 4, (7, 7’s) als das Produkt der

einfallenden Welle v (7 — 7g) mit der Transmissionsfunktion ¢(#) geschrieben werden
waus(FF ) 1/}0( ) t(F) . (253)
Somit ergibt sich fiir die Intensitat

= -2 S
/ D(k 2R s Enak| e (2.54)

wobei T'(k) die Fouriertransformierte der Transmissionsfunktion ¢(7) darstellt. Eine Fourier-

transformation dieser Gleichung liefert
/% V(R + Ks) /D;;; TR —ET (K- k' —Ks)dkdk’ . (2.55)

Um weitere Approximationen zu ermdéglichen erfolgen die Substitutionen k= q— Eg /2

und E:ﬁ + ¢, damit ergibt sich
R i k
1(Es) = [ % (a— ;) 7 <q-’+ ;)
) N W G T R
-/D(p+§)T<p+2> T (p—2> dpdq .

Das Integral tiber ¢ ist im Vergleich zum Integral iiber P’ begrenzt auf eine kleine Region,

(2.56)

da die Wellenfunktion ¥, auflerhalb des Konvergenzwinkels 0 ist. Im p-Integral bewirkt
das ¢ also lediglich eine kleine Verschiebung des Detektors. Wenn die Detektorfliche also
wesentlich grofler als der Konvergenzwinkel ist, ist das innere Integral anndhernd unab-

héngig von ¢ und es ergibt sich

o Lo ks) .. Es\ -

I(ks)%/%<q—;> U4 <q+25> dq
0 N N '
'/D(ﬁ)T(p+;>T <p25>dp,

(2.57)
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oder vereinfacht

I(Es) ~ [Wo(~Fs) @ ¥ (Fs)| - B(Fs)

—

=CTF(ks) - ¢(7s) ,

(2.58)

wobei CTF(kg) die Kontrasttransferfunktion (contrast-transfer function, CTF) und
®(kg) die Objektfunktion darstellt. Eine inverse Fouriertransformation liefert schlieflich

die Intensitdt in Abhéngigkeit der Realraumkoordinaten
I(7s) = |Wo(7s)|* ® (7s) (2.59)

Die Intensitéat ist also eine Faltung aus der Objektfunktion mit der Intensitit des ein-
fallenden Strahls. Gleichung stellt die Definition von inkohédrenter Abbildung dar.
Daraus lasst sich schlieflen, dass ein idealer Strahl also eine §-Funktion wére. Das fiihrt
dazu, dass die Abbildung der wirklichen Objektfunktion entspriache und die CTF fiir alle
k konstant wire. Ein realer Strahl ist in erster Néherung gaufiformig und die CTF damit
eine monoton fallende Funktion. Anders als in der konventionellen HRTEM ist also keine
Kontrastumkehr zu erwarten. Simulierte Strahlen und zugehorige CTF ausgehend von

realen Mikroskopparametern kénnen in Abschnitt [£.1] gefunden werden.

Die Simulation von HAADF-Intensitédten erfolgt meist iiber einen Multislice-Ansatz, in
dem eine Probe in mehrere diinne Schnitte, sogenannte Slices, unterteilt wird. Jeder dieser
Slices wechselwirkt nun nacheinander mit dem jeweiligen einfallenden Elektronenstrahl.
Dieser Ansatz ist auch in der konventionellen TEM stark verbreitet und geht zuriick auf
Cowley [36].

Durch thermische Anregung sind die Atome innerhalb einer Probe aus ihren Ruheposi-
tionen ausgelenkt. Diese Auslenkung wird quantenmechanisch durch Phononen beschrie-
ben. Bei der Streuung an diesen Phononen wird ein grofler Impuls {ibertragen, der Ener-
gieverlust ist jedoch vernachlassigbar. Es handelt sich daher um einen quasi-elastischen
Prozess. Bei der Behandlung der TDS konnen einige Ndherungen gemacht werden. Die
WW der einfallenden Elektronen mit der Probe geschieht auf einer sehr kurzen Zeitskala.
Mit 200 kV beschleunigte Elektronen bewegen sich in etwa mit 2/3 der Lichtgeschwin-
digkeit, also etwa mit 2 -10% m/s = 2-10'7 nm/s und die WW geschiecht innerhalb der
Probendicke von wenigen 10 nm. Die GroBenordnung der WW-Zeit liegt daher im Bereich
von 10716 5. Im Vergleich dazu liegt die typische Periodendauer einer Phononenanregung
bei 10713 s und linger [37]. Ein Elektron ,sieht® daher nur eine Momentaufnahme die-
ser Anregung. Diese Naherung wird als frozen phonon-Approximation (FP) bezeichnet

135, 138]. Ein nachfolgendes Elektron ,sieht* hingegen eine andere unkorrelierte Moment-



2.4 Grundlagen zur Simulation von HAADF-Intensitaten 31

aufnahme, da die Zeitdifferenz zweier Elektronen im Vergleich zur Periodendauer der
Anregung grof} ist. Das liegt daran, dass der Strom in einem iiblichen STEM im Bereich
von wenigen nA liegt was in etwa einem Elektron alle 1071 s entspricht!. Zusitzlich kann
vereinfachend die Einstein Ndherung angenommen werden. In dieser werden die Phononen
nicht als kollektive Schwingung betrachtet, sondern die Atome als einzelne unabhéngige
harmonische Oszillatoren. Die WW mit einer solchen Anordnung zufillig ausgelenkter
Atome kann kohérent und elastisch beschrieben werden.

Statt der Betrachtung des inkohérenten, inelastischen Streuprozesses, wird dieser also
zerlegt in mehrere quasi-elastische, kohédrente Prozesse. Um die dadurch kiinstlich erzeugte
Kohérenz aufzuldésen wird im Anschluss die Intensitéit der einzelnen Streuprozesse inko-
hérent gemittelt. In der Praxis wird iiber so viele Phononenanregungen summiert bis die
simulierte Intensitit konvergiert. Dies ist in etwa ab 10 verschiedenen Konfigurationen
der Fall [35].

Die FP-Methode eine sehr exakte Beschreibung des TDS-Prozesses [39] und findet auch
in Simulationspaketen Verwendung [40]. Sie ist jedoch aufgrund der Mittelung iiber eine
Vielzahl von Phononenanregungen sehr rechenaufwéndig.

Zur Simulation der HAADF-Messungen dieser Arbeit wurde das kommerziell erhéltli-
che HREM Softwarepaket verwendet [26], welches auf der mit geringerem Rechenaufwand
verbundenen absorptiven Potential (AP)-Néherung basiert. Die Vorgehensweise des Pro-
gramms soll im Folgenden beschrieben werden.

Es handelt sich wie bei der FP-Methode um einen Multislice-Ansatz. Die TDS wird
nun bertcksichtigt, indem zu dem iiblicherweise verwendeten elektrostatischen Potenti-
al eine imaginidre Komponente, das absorptive Potential addiert wird, so dass fiir das

Gesamtpotential gilt
D(F)=d'(F) +i®"'(F) . (2.60)

Die einfallende Welle ¥ g, am Ort b innerhalb eines Slices wird also modifiziert zur

austretenden Welle

-, -, -,

s () = (Ve ®)a(B)) @ p(D) | (2:61)

-, =,

wobei der Operator ® fiir das Faltungsintegral steht, p(b) der Propagator und ¢(b) das
Phasengitter (phase-grating) darstellt. Das Phasengitter errechnet sich einfach iiber

o) = eap (—2;;@,,(5)) — eap (-2;;451,'(5)) +exp (-2;;451,”(6)) L 262)

1  Der Abstand zweier aufeinander folgender Elektronen betragt daher einige cm.
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Der Index p an den Komponenten des Potentials verdeutlicht, dass es sich um die Pro-
jektion des Potentials in die jeweilige Slice handelt. Um das Faltungsintegral in Gleichung
2.61] zu umgehen empfiehlt es sich in den reziproken Raum tiberzugehen, da dort die Fal-
tung in ein einfaches Produkt tibergeht. Fiir die austretende Welle ¥ 4,,5(%) im Impulsraum

gilt

W s (1 ‘FT [ }

—. —,

) (2.63)
o) e

wobei 7 die zu b konjugierte Koordinate im Impulsraum darstellt. Nun kann ausgenutzt
werden, dass fiir senkrechten Einfall die Fouriertransformierte des Propagators den Betrag
1 hat [41)], also

D)
T [p(5)] ‘ =1 (2.64)
gilt. Durch zweifache Anwendung von Paresevals Theorem kann gezeigt werden, dass:

[ paus® db= [ Wwaus() a

_/‘FT ) H dii (2.65)

— [ o5 Ba®)|

gilt. Damit ergibt sich die Menge I an Elektronen, die beim Durchgang durch einen Slice

verloren geht, zu

1= [ ([#a®)] = [0 ®)) db
:/’qum(E)f {emp (ngp"(z?)) - 1} db (2.66)
e )] 2, ()b

und die Gesamtintensitdt I, nach Durchgang durch n Slices berechnet sich einfach

durch die Summe
" A
I, = —

Nun, da die Vorgehensweise zur Berechnung der Intensitat iiber die Multislice-Methode

-,

0i®)| @, (B)db (2.67)

verdeutlicht wurde, ist es nétig, eine geeignete Darstellung des Potentials @,(7) zu finden,
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welche auch die Streuung in hohe Winkel korrekt beschreibt. Dafiir wird das Potential
analog zu Gleichung in seine Fourierkomponenten V; zerlegt. Diese berechnen sich
zZu

h2

1
V= S 1 S M) exp( M) capl—2rig i) (2.68)

mit den bekannten atomaren Streufaktoren f; und dem Debye- Waller Faktor exp (—My,5?)
erkldren. Zur Vereinfachung wurde der Vektor S = g/2 eingefiihrt, fiir dessen Betrag gilt
demnach [§] = sin(d)/A. Um den Realteil des Potentials zu berechnen, kénnen die in
Abschnitt [Z3T] beschriebenen Werte fiir f; von Doyle und Turner verwendet werden [29],
diese sind bis zu einem |5] von etwa 20 nm~! giiltig. Der fiir die TDS relevante absorptive
Teil des Potentials wird iiber den absorptiven Formfaktor fi.” berechnet, dieser ergibt
sich nach [42] zu

Dy
fk”(._c?,Mk):niZ}/fk(|§’|)fk(|§’— ) [1— exp (~2M, (572 —5-57)) ] ds” . (2.69)
Dy

Im Fall der HAADF-Abbildung muss diese Integration also tiber den Bereich des ver-
wendeten Dunkelfelddetektor ausgefiihrt (Innenwinkel D; und Aulenwinkel D). Da die-
ser in Winkelbereichen oberhalb von 40 mrad (= |5] > 20 nm ™" fiir eine Beschleunigungs-
spannung von 300 kV) liegt, konnen die Doyle-Turner Werte fiir f nicht mehr verwendet
werden, stattdessen konnen die analytischen Ausdriicke von Weickenmeier und Kohl [30]
verwendet werden.

Grofiter Unterschied der AP- zur FP-Approximation ist die Vernachldssigung der Mehr-
fachstreuung (vgl. kinematische Naherung in Abschnitt 2:3.1]). Es ist daher wahrschein-
lich, dass die beiden Ansétze insbesondere fiir dicke Proben voneinander abweichen. Die
Anwendung auf das GaP/Si-Materialsystem sowie eine Untersuchung des Einflusses der

Mikroskopparameter erfolgt in Kapitel FLL






KAPITEL 3

Experimentelle Methoden

In diesem Abschnitt sollen die verwendeten experimentellen Methoden vorgestellt werden,
beginnend mit der Herstellung der Proben mittels metallorganischer Gasphasenepitaxie
(MOVPE) hin zu den verschiedenen Charakterisierungsmethoden. Diese bestehen aus
der Rasterkraftmikroskopie in Kombination mit selektivem Atzen zur Untersuchung der
inneren GaP/Si-Grenzfliche. Der Schwerpunkt der Charakterisierung liegt auf den ver-
schiedenen TEM- und insbesondere STEM-Methoden.

3.1 Wachstum von GaP auf Si mittels metallorganischer

Gasphasenepitaxie

Der Begriff Epitazie bezeichnet das geordnete Wachstum von kristallinem Material auf
ein kristallines Trégersubstrat. Es existieren verschiedene technische Umsetzungen, am
gebrauchlichsten sind die Molekularstrahlepitaxie (molecular beam epitary, MBE), die
Fliissigphasenepitaxie (liquid phase epitaxy, LPE) und die hier verwendete MOVPE.

Die namensgebende Besonderheit der MOVPE ist, dass die Ausgangsstoffe fiir das
Wachstum, die sog. Prekursoren, als metallorganische Verbindungen vorliegen. Die meist
fliissigen Prekursoren lagern in Edelstahlgefifien, den sog. Bubblern. Ein Trigergas, meist
Wasserstoff (Hy) oder Stickstoff (Ng), wird durch diese Bubbler geleitet und séttigt sich
mit den Prekursormolekiilen. Das Tragergas mit den Prekursormolekiilen wird nun in
einem laminaren Gasstrom durch den Reaktor geleitet. Um Vorreaktionen der Gruppe—
ITI- und V-Prekursoren zu verhindern, werden sie in getrennten Leitungen transportiert
und kommen erst direkt im Reaktor in Kontakt. Auf einem heizbaren Graphitblock, dem
sogenannten Suszeptor, befindet sich das Substrat. Bei der Konvektion und Diffusion
hin zum heiflen Substrat werden die Prekursormolekiile zerlegt und adsorbieren an der
Oberflache. Hier konnen sie diffundieren bis sie schliefllich in einer chemischen Reakti-

on in den Festkorper inkorporiert werden. Die eventuell noch vorhandenen organischen
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Restgruppen werden abgespalten und mit dem Gasstrom abtransportiert. Aufgrund des
hoheren Gleichgewichtsdampfdrucks iiber dem Substrat, den der verwendete P-Prekursor
gegeniiber dem Ga-Prekursor hat, kommt es zum sogenannten inkongruenten Verdamp-
fen. Das heif3t, dass Gruppe—V-Elemente leichter aus dem Kristall ausdampfen. Um dem
entgegen zu wirken und sicherzustellen, dass sich keine Tropfen von Gruppe—IIl-Atomen
bilden, muss stets ein Uberangebot der Gruppe-V-Prekursoren angeboten werden. Man
spricht daher von Gruppe—IIl dominierten Wachstumsbedingungen, da das Angebot an
Gruppe-III-Molekiilen die Wachstumsrate bestimmt. Die wichtigsten Parameter, die das
Wachstum beeinflussen, sind die Wachstumstemperatur und der Partialdruck ppertiq der

jeweiligen Spezies. Dieser berechnet sich wie folgt:

Qe n(D)
'partial reactor Qtot ppc_ps(T)y

(3.1)

wobei preqctor der Reaktordruck, Q)5 der Fluss des Tréagergases in den Bubbler, Q¢ der
Gesamtflul durch den Reaktor, p; der Dampfdruck der Quelle und p,. der Druck im
Bubbler ist. Ein weiterer wichtiger Parameter stellt das V/III-Verhéltnis wéahrend des
Wachstums dar. Eine Veranschaulichung der bei der MOVPE auftretenden Prozesse ist
in Abbildung [B1] zu finden.
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung der bei der MOVPE auftretenden Prozesse.

Ein Vorteil der MOVPE gegeniiber anderen Epitaxiemethoden, wie beispielsweise MBE,
ist ihre Skalierbarkeit, da kein aufwéndiges Hochvakuum notwendig ist. Aktuell kénnen
in kommerziell erhéltlichen Epitaxieanlagen Wafer mit einem Durchmesser von 300 mm

bewachsen werden. Zudem existieren bereits Prototypen mit noch gréflerem Fassungs-
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vermogen. Ein Nachteil der MOVPE liegt in den verwendeten Prekursoren. Aufgrund
ihrer organischen Restgruppen kann es im Vergleich zur MBE zum erhohten Einbau von
Kohlenstoff kommen. Zudem miissen jedes abzuscheidende Material metallorganische Ver-
bindungen mit geeigneter Zerlegungscharakteristik gefunden werden. Ein weiterer nicht
zu vernachlassigender Nachteil ist ihre potentielle Toxizitdt und Brennbarkeit. Dies macht
aufwéndige Sicherheitsmainahmen, wie ein Gaswarnsystem, unabdingbar.

Zudem sind, durch das fehlende Vakuum, viele aus der MBE bekannte in-situ Untersu-
chungsmethoden wihrend des Wachstums, wie Beugung niederenergetischer Elektronen
an Oberflichen (low energy electron diffraction, LEED) oder Beugung hochenergetischer
Elektronen bei Reflexion (reflection high energy electron diffraction, RHEED), nicht an-
wendbar.

Das Wachstum von GaP auf Si weist einige Besonderheiten auf. So handelt es sich um
eine Heteroepitazxie, auf Grund des Wachstums verschiedener Materialien aufeinander, im
Kontrast zur Homoepitazie, die das Wachstum auf ein Substrat gleichen Materials bezeich-
net. Zum anderen unterscheidet sich GaP in der Kristallstruktur durch seine zweiatomige
Basis von Si, woraus weitere Schwierigkeiten entstehen kénnen (vgl. Abschnitt 22I).

Die in dieser Arbeit untersuchten GaP /Si-Heterostrukturen wurden in einem horizonta-
len Aiztron AIX 200 GFR Reaktor hergestellt. In dessen Reaktor kann ein Wafer mit 2 Zoll
Durchmesser bewachsen werden. Die nochmals mit Si iiberwachsenen Heterostrukturen
wurden in einer aus zwei verbunden Aixtron Crius G5 Reaktoren bestehenden Cluster-
anlage gewachsen. Sie besitzt zwei getrennte Reaktoren fiir Si und III/V Wachstum. Die
Reaktoren sind ausgelegt auf das Bewachsen eines 300 mm Wafers, es kénnen jedoch auch
13 2 Zoll Wafer gleichzeitig bewachsen werden.

Als Substrate wurden Si-Wafer mit einer Fehlorientierung von 0.1°, 2° bzw. 6° in [110]-
Richtung gewéhlt um die Bildung von Doppelstufen auf der Oberfliche zu begiinstigen
[43]. Die 0,1° fehlorientierten Substrate fallen noch in die Spezifikationen des CMOS-
Prozesses und werden daher im Folgenden als exakt orientierte Substrate bezeichnet. Vor
dem eigentlichen Wachstum wurden die Wafer einer nass-chemischen Vorbehandlung un-
terzogen, die an den Shiraki-Prozess angelehnt ist [44]. Sie besteht vereinfacht aus dem
Entfetten der Wafer mittels Schwefelsdure (H2SO4), im Anschluss wird durch die Be-
handlung mit 90°C heifler NH4;OH:H209:H2O Losung (im Verhéltnis 1:1:3) eine diinne
Oxidschicht an der Oberfliche erzeugt, in der Verunreinigungen gebunden werden sollen.
Durch Atzen des Substrats mit Flusssiure (HF) wird diese Oxidschicht mit den Verun-
reinigungen wieder entfernt. Zwischen den Arbeitsschritten erfolgt jeweils eine Reinigung
mit Reinstwasser.

Als Prekursor fir das Si Wachstum dient Silan (SiH4) und fir das Wachstum von GaP
wird Triethylgallium (TEGa) und Tertidrbuthylphosphin (TBP) verwendet. Als Triagergas
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dient Hs. Um die Dichte von Kristalldefekten zu minimieren, wurden spezielle Wachstums-
bedingungen verwendet [45], die im Folgenden kurz beschrieben werden.

Das Wachstum beginnt mit einem etwa 1 pm dicken homoepitaktischen Si Puffer, der
bei einer Temperatur von 975°C abgeschieden wird. Diesem folgt ein Ausheizschritt bei
975°C bei hohem Wasserstoffdruck von 950 mbar. Unter Hochvakuumbedingungen sind
auf der Oberfliche von (001)-orientiertem Si mit geringer Fehlorientierung monoatoma-
re Stufen mit abwechselnder Dimer-Orientierung zu erwarten [43], dies entspricht einer
(1x2) (2x1) Rekonstruktion. Die verwendeten Wachstumsbedingungen nutzen die aniso-
trope Oberflachendiffusivitat der verschiedenen Si-Dimer Orientierung aus, so dass selbst
bei exakten Substraten eine der beiden (2x1) rekonstruierten Terrassen iiber die andere
dominiert. So entsteht eine Doppelstufen-artige Oberfliche mit nur einem kleinen Anteil
an Monostufen, was in einer minimalen Anzahl von APDs, die an Monostufen nukleieren,
resultiert. Die genaue Morphologie der Si-Oberfliche wurde in |45, 46] beschrieben.

Die Nukleation des GaP findet bei verhéltnismafig niedrigen Temperaturen von 450°C
statt. Hierbei findet ein gepulster Wachstumsmodus, die sog. flow-rate modulated epitazy
(FME), Verwendung, wobei die beiden Prekursoren fiir Gruppe-III und -V abwechselnd,
getrennt von einer einsekiindigen Wachstumsunterbrechung, angeboten werden. Diese ga-
rantiert die Abscheidung einer glatten, zweidimensionalen Nukleationsschicht ohne das
Auftreten von Stapelfehlern. Schliellich werden im kontinuierlichen Abscheidungsmodus
bei einer héheren Temperatur von 675°C etwa 50 nm GaP abgeschieden. Dies fiihrt dazu,
dass die vorhanden APDs zur Selbstannihilation gebracht werden.

Um die Struktur der GaP/Si Grenzfliche gezielt zu beeinflussen, werden diese, auf
Qualitdat der GaP Schicht optimierten, Wachtumsbedingungen bewusst verdndert. Dazu
wird die Temperatur, sowie der Partialdruck des ersten angebotenen Prekursors in der

Anfangsphase der Nukleation variiert.

3.2 Selektives Atzen mit anschlieBender Rasterkraftmikroskopie

Die Rasterkraftmikroskopie (atomic force microscopy, AFM) ist eine der gingigsten Me-
thoden zur strukturellen Charakterisierung von Oberflichen. Dies liegt zum einen an der
Hohenauflosung unterhalb eines Nanometers und zum anderen an ihrer Einfachheit, da
fir Halbleiterproben meist keine aufwéandige Probenpréaparation notwendig ist. Die AFM
basiert auf der Wechselwirkung (elektrisch oder mechanisch) einer kleinen, an einer Blatt-
feder, dem Cantilever, angebrachten Spitze mit der Probe. Durch Rasterung der Spitze
in der x-y-Ebene {iber die Probe entsteht eine Karte der Oberflache.

Fir die AFM-Untersuchungen in dieser Arbeit wurde ein Nanoscope Illa der Firma
digital instruments verwendet. Mit diesem kénnen Doppelstufen auf der Si-Oberfliche

aufgelost werden, die laterale Auflésung betriagt mit den verwendeten Spitzen etwa 5 nm.



3.2 Selektives Atzen mit anschlieBender Rasterkraftmikroskopie 39

Das Gerét wurde im sogenannten Tapping-Modus betrieben, in dem dem der Cantilever in
geringer Entfernung zur Probe in Schwingung versetzt wird. Die Schwingung wird mittels
eines Laserstrahls iiberwacht. Dieser wird an der Riickseite des Cantilevers reflektiert und
trifft auf eine viergeteilte Photodiode, somit wird die Verbiegung des Cantilevers in ein
elektrisches Signal umgewandelt. Durch die viergeteilte Photodiode kénnen sowohl Ver-
biegungen als auch Scherungen, also Krifte in z-Richtung und senkrecht dazu, detektiert
werden. Wechselwirkt die Spitze mit der Probe, &ndert sich die Frequenz der Schwingung.
Da es sich um einen nicht-Kontakt Modus handelt ist die WW hauptséchlich Coulomb-
oder van-der-Waals artig. Durch einen Regelkreis wir die Hohe z nun so weit verdndert bis
die urspringliche Frequenz wieder erreicht ist. Durch die Auftragung der zuriickgelegten
Strecke in z-Richtung gegen die Position der Spitze entsteht ein Hohenprofil der Probe.
Der schematische Aufbau des Rasterkraftmikroskops ist in Abbildung dargestellt.

Photodiode Laser

Cantilever mit Spitze

Probe

Abbildung 3.2: Schematischer Aufbau des Rasterkraftmikroskops.

Das Hauptaugenmerk dieser Arbeit liegt jedoch nicht auf Untersuchung von Oberfla-
chen, sondern in der Charakterisierung der GaP /Si-Grenzflache. Sowohl die GaP-Oberfléche
als auch die Si-Oberfliche vor dem Uberwachsen mit GaP wurden bereits ausreichend mit-
tels AFM charakterisiert [45, [46]. Um die GaP/Si-Grenzfliche nach dem Wachstum von
GaP zu untersuchen, ist es notig, gezielt das GaP abzutragen ohne das Si zu beeinflussen.
Dies wird durch selektives Atzen ermoglicht.

In Vorarbeiten [47] wurden bereits diverse Séduren auf ihre Tauglichkeit hin untersucht.
Es zeigte sich, dass Konigswasser, das Gemisch aus Salzsdure (HCI) Salpetersdaure (HNO3),
die Voraussetzungen erfiillt, i.e. Selektivitit gegeniiber dem Si und eine geeignete Atzrate.
Das Kénigswasser greift selbst bei sehr langer Atzzeit das Si nicht signifikant an. Dariiber
hinaus ist die bestimmte Atzrate von etwa 10 nm/s ausreichend schnell um typische GaP
Schichtdicke von etwa 50 nm innerhalb weniger Sekunden zu entfernen. Die freigelegte
Grenzfliche kann nun wie gewohnliche Halbleiterproben mittels AFM untersucht werden.
Die freigelegte Si-Oberfliche wird hochstwahrscheinlich durch ein Oxid bedeckt sein, es

kann jedoch angenommen werden, dass diese Oxidschischicht dem Verlauf der wahren
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Si-Oberflache folgt, wie es fiir AlAs gezeigt wurde |48]. Das Vorgehen ist schematisch in
Abbildung B3] dargestellt. Da die laterale Auflosung durch die Ausdehnung der verwende-
ten Spitze limitiert ist, ist nicht zu erwarten, dass eine Durchmischung auf atomarer Skala
aufgelost werden kann. Das liegt daran, dass die AFM-Messungen stets eine Faltung der
Spitzengeometrie mit der realen Probenoberfliche darstellen, wie beispielsweise in [49]
diskutiert wird. AuBerdem ist es fraglich, ob der chemische Atzprozess auch auf atomarer
Skala selektiv ist und ob Verunreinigungen auf der geétzten Probe zuriickbleiben. Nichts-

destotrotz kénnen die Messungen ein Indiz fiir die Prédsenz von Durchmischung an der
GaP/Si-Grenzflache liefern.

3 HCI + HNO | |

Neewesed

Abbildung 3.3: Prinzip des selektiven Atzens: Der Galliumphosphidfilm wird durch Atzen
mit Koénigswasser entfernt. Anschlieend wird die Oberflachenmorphologie des zuriickblei-
benden Siliziums mittels AFM untersucht. (Si Atome sind in rot, Ga und P Atome in gelb
bzw. schwarz dargestellt.)

3.3 Beugung niederenergetischer Elektronen an der Si-Puffer-Oberflache

Durch die geringe Eindringtiefe der Elektronen und die damit einhergehende hohe Ober-
flachensensitivitit ist die Beugung niederenergetischer Elektronen (LEED) eine geeignete
Methode, eventuelle Oberflachenrekonstruktionen zu beobachten. Um die Oberflachenre-
konstruktion der Si-Puffer vor der Abscheidung von GaP zu bestimmen, wurden sepa-
rate Puffer unter den gleichen Wachstumsbedingungen abgeschieden und mit Hilfe eines
LEED-Systems der Firma Omicron untersucht. Um die Degradierung der Oberfliche und
Kontaminierungen zu verhindern, wurden die Proben direkt nach dem Wachstum mittels
einer Ultrahochvakuum- (UHV)-Transportkammer aus der Handschuhbox des MOVPE-
Reaktors in das UHV-System des LEED iiberfiithrt und vermessen. Die LEED-Messungen
wurden in der AG Molekulare Festkorperphysik am Fachbereich Physik durchgefiihrt.

3.4 Transmissionselektronenmikroskopie

Wie bereits in Abschnitt dargestellt, ist zum Verstdndnis der GaP/Si-Grenzflache
und der moglicherweise auftretenden Defekte rdumlich hochaufgeloste Information iiber

die lokale chemische Zusammensetzung noétig.
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Durch die Fortschritte bei der Korrektur von Abbildungsfehlern magnetischer Linsen
(vgl. Abschnitt BZ7) und die daraus resultierende Steigerung der Auflosung hat die TEM
in den letzten Jahren immens an Bedeutung gewonnen und ist zu einer der fithrenden
Methoden der Materialwissenschaften geworden. Durch die zunehmende Anwendung der
Korrektor-Technik in der STEM liegt die Grofle des benutzten Elektronenstrahls mittler-
weile im Subangstroem-Bereich. Womit Auflésungen unterhalb von 50 pm erreicht werden
konnen [50]. Doch auch konventionelle, nicht hochaufgeloste TEM-Techniken liefern wich-
tige Informationen, nicht zuletzt durch die mégliche Korrelation zwischen Untersuchungen
des Realraums und des reziproken Raums durch Beugung.

Im folgende Abschnitt werden die verwendeten TEM-Techniken vorgestellt, die Reihen-
folge ist grob nach der erreichbaren Auflésung der Methode sortiert. Den Anfang bildet

jedoch die fiir alle TEM-Untersuchungen unvermeidliche Probenpréparation.

3.4.1 TEM-Pobenpraparation

Bevor die Proben im TEM betrachtet werden konnen, miissen sie durch geeignete Pro-
benpraparation bis zur Elektronentransparenz gediinnt werden. Die Praparation von Auf-
sichtsproben und Querschnittsproben unterscheidet sich dabei grundlegend. Die fiir diese
Arbeit verwendeten Préaparationsarten werden daher im Folgenden kurz dargestellt.

In Abbildung B.4] ist die Herstellung einer Querschnittsprobe systematisch dargestellt.
Zunéchst werden zwei Stiicke gleicher Gréfle unter Beachtung der Orientierung aus dem
bewachsenen Wafer gespalten. Diese werden mittels Aceton und Propanol von Verun-
reinigungen an der Oberfliche befreit. Danach werden sie unter Zuhilfenahme von G1
Zweikomponentenkleber der Firma Gatan mit den bewachsenen Seiten aneinander ge-
klebt und bei einer Temperatur von 140°C fiir etwa 10 Minuten ausgehéirtet. Hierbei wird
mittels einer Schraubzwinge Druck ausgeiibt, um den entstandenen Klebespalt moglichst
klein zu halten, ohne jedoch dabei die Probe zu zerbrechen. Die so gewonnen Proben-
stlicke werden mittels einer Well Diamantdrahtsidge in Wirfel mit einer Breite von 0.9
mm und Héhe von 1.9 mm geségt, die Tiefe entspricht demnach der doppelten Substrat-
dicke zuziiglich Klebespalt. Dabei ist erneut auf die Orientierung zu achten, da die kurze
Seite der gesdgten Wiirfel nach der Préparation der Durchstrahlrichtung im TEM ent-
spricht. Die Wiirfel werden, um die Stabilitét der spateren TEM-Probe zu gewéhrleisten,
erneut mit Zweikomponentenkleber in Titanringe geklebt, deren Durchmesser von 3 mm
dem géngigen TEM-Proben Format entspricht. Die nun in den Ring eingefasste Probe
wird mittels mechanischen Schleifens von beiden Seiten auf eine Dicke von etwa 100 um
gedlinnt und poliert. Im finalen Arbeitsschritt wird die Probe im Prézisionsionenpolier-
system (precision ion polishing system, PIPS) der Firma Gatan von beiden Seiten unter

einem Winkel von jeweils etwa 5° mit Argon-Ionen gediinnt. Die Energie der Argon-lTonen
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wird auf 5 keV eingestellt. Dieser Prozess wird so lange durchgefiihrt, bis sich am Kle-
bespalt der Probe ein Loch bildet. Am Rand dieses Loches ist die Probe diinn genug,
um elektronentransparent zu sein. Nach der Bildung des Loches wird die Probe durch
stufenweise Reduzierung der Energie (4-2 keV) nachpoliert. Direkt vor dem Einschleusen
in das TEM kann die Probe mit einem Plasmacleaner der Firma Fischione durch ein
Hochfrequentz-generiertes Argon-Sauerstoff Plasma von organische Riickstdnden an der
Oberflache befreit werden.

(110, $100

[110]

Ar’lonen

Abbildung 3.4: Praparation von Querschnittsproben: Vorgehensweise wird im Text be-
schrieben.
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Abbildung 3.5: Praparation von Aufsichtsproben: Vorgehensweise wird im Text beschrie-
ben.

Bei der Herstellung von Aufsichtsproben (siehe Abb.[3.5]) wird auf einen stabilisierenden
Titanring verzichtet, es entsteht also eine selbsttragende TEM-Probe. Dazu werden aus
dem Wafer mit einer Ultraschallsige Scheibchen mit 3 mm Durchmesser ausgeségt, dies
entspricht wiederum dem {iblichen TEM-Proben Format. Die Scheibchen werden durch
mechanisches Schleifen auf der Substratseite auf eine Dicke von etwa 100 um gediinnt
und poliert. Optional kann mit einem Dimpler der Firma Fishione eine Mulde in die
Probe geschliffen werden um die nachfolgende Ionendiinnung zu verkiirzen. Analog zur
Préaparation von Querschnittsproben wird im finalen Schritt die Probe im PIPS bis zur
Elektronentransparenz gedinnt und poliert. Hierbei ist darauf zu achten, dass die Diin-
nung nur von der Substratseite geschieht um die aufgewachsene GaP Schicht nicht zu
beschédigen. Vor dem Einschleusen der Probe in das TEM erfolgt ebenfalls eine Reini-

gung im Plasmacleaner.
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3.4.2 Aufbau des TEM

In diesem Abschnitt soll der Aufbau eines modernen TEM am Beispiel eines doppelt
Cg-korrigierten JEOL 2200FS gezeigt werden. Anhand eines Fotos der Saule dieses Mi-
kroskops, das in Abbildung B.6] dargestellt ist, soll der Pfad der Elektronen nachvollzogen

werden.
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Abbildung 3.6: Aufbau eines TEM am Beispiel eines doppelt korrigierten JEOL 2200FS.

Der Elektronenstrahl wird durch eine Feldemissionskathode (field emission gun, FEG)
erzeugt. Fine solche FEG besitzt eine hohere Intensitidt und geringere Energievariati-
on als die, in alteren TEM verwendeten, rein thermischen Kanonen. Nach der Kanone
folgt das strahlformende Kondensorlinsensystem. Uber eine Apertur kénnen achsferne
Strahlen, die besonders mit Aberrationen behaftet sind, ausgeblendet werden und der
Konvergenzwinkel (2a)) des Elektronenstrahls festgelegt werden. Im TEM-Modus (siehe
Abschnitte und BLH) sorgt das Kondensorsystem dafiir, dass der Strahl parallel
auf die Probe auftrifft. Im konvergenten Elektronenbeugungs- (convergent beam electron
diffraction, CBED-) und STEM-Modus (Abschnitt B:Z4] bzw. B40) sorgt es fiir die kon-
vergente Beleuchtung der Probe. Durch die Korrektur der Aberrationen des Kondensor-

systems (vgl. Abschnitt BiA7]) ermoglicht der nachfolgende Cs-Korrektor die Erzeugung
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eines Elektronenstrahls mit sehr geringer Ausdehnung, wodurch sehr hohe Auflésungen
im STEM-Modus erreichbar sind.

Die zu betrachtende Probe befindet sich in einem Goniometer. Dieses ermdoglicht es, die
Probe in alle drei Raumrichtungen zu bewegen und um zwei Achsen relativ zum Strahl
zu verkippen. In direkter Nahe zur Probe befindet sich das Objektivlinsensystem, welches
im TEM-Modus fiir die gréfite Vergroflerung verantwortlich ist und dessen Aberrationen
demnach die erreichbare Auflésung limitieren. Ebenfalls in direkter Nahe befindet sich ein
Detektor fiir EDX-Messungen (Abschnitt B4.7). In der hinteren Brennebene der Objek-
tivlinse entsteht das Beugungsbild. Mit der dort angebrachten Apertur kénnen einzelne
abgebeugte Strahlen zur Abbildung ausgewéhlt werden um Dunkel- bzw. Hellfeldaufnah-
men anzufertigen (Abschnitt B.43)). Die Aberrationen des Objektivsystems werden iiber
einen zusdtzlichen Cg-Korrektor korrigiert, so dass ein aberrationsbereinigtes Bild in der
hinteren Bildebene entsteht (vgl. wieder Abschnitt B.47 zu Aberrationskorrektur). Dort
liegt auch die Feinbereichsblende, mit deren Hilfe der Probenbereich eingeschréinkt werden
kann, aus dem Beugung detektiert wird.

Die nachfolgenden Zwischenlinsen mit variabler Stirke erlauben es, entweder das Beu-
gungsbild in der hinteren Brennebene oder das Realbild in der Bildebene fiir die weitere
Vergroflerung auszuwédhlen. Der darunter liegende Energiefilter separiert {iber eine An-
ordnung magnetischer Linsen Elektronen verschiedenere Energie rdumlich voneinander.
Uber einen folgenden Schlitz konnen daher Elektronen, die einen spezifischen Energiever-
lust erlitten haben, zur Abbildung ausgenutzt werden.

Das angeschlossenen Projektorlinsensystem dient zur weiteren VergrofSerung des Real-
bzw. Beugungsbilds hin zu einem Fluoreszenzschirm oder einer Kamera. Im STEM-Modus
dienen die Zwischen- und Projektionslinsen dazu, die effektive Kameraldnge zwischen den
Detektor und Probe zu variieren. Die Elektronen, die in hohe Winkel gestreut werden,
kénnen vor oder nach dem Durchgang durch den Energiefilter auf dem oberen bzw. un-
teren Dunkelfelddetektor registriert werden.

Die expliziten Strahlengéinge fiir die verwendeten TEM-Methoden werden in den jeweili-

gen Abschnitten vorgestellt.

3.4.3 Konventionelle Dunkelfeldabbildungen

Die Dunkelfeldtechnik oder auch Beugungskontrastabbildung stellt eine simple Methode
dar, die Qualitit einer abgeschiedenen Schicht zu untersuchen. Dabei werden einzelne
Beugungs-Reflexe zur Abbildung verwendet, die spezielle Informationen iiber Defekte,

Komposition oder Verspannung tragen. Die Verwendung des direkten, unabgebeugten!

1 Durch Mehrfachbeugung kénnen auch abgebeugte Elektronen zuriick in den direkten Strahl gelangen.
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Strahls bezeichnet der Term Hellfeld wohingegen die Abbildung mit einem abgebeugten
Strahl Dunkelfeldabbildung genannt wird. Um einen einzelnen Reflex auszuwéhlen, wird
in der hinteren Brennebene der Objektivlinse eine Apertur eingefiihrt, deren Grofle es
erlaubt, simtliche Reflexe des Beugungssbildes bis auf den fiir die Untersuchung relevanten
auszublenden. Da bei dieser Art der Abbildung nur ein Strahl verwendet wird, dessen
Phaseninformation verloren geht, wird sie auch als Amplitudenkonstrast bezeichnet im
Gegensatz zum Phasenkontrast, der bei der hochauflésenden TEM ausgenutzt wird.

Um den Einfluss von Linsenfehlern (siehe Kapitel B.47T) auf die Abbildung moglichst
gering zu halten, wird zudem der einfallende Elektronenstrahl so gekippt, dass der ausge-
nutzte abgebeugte Strahl auf der optischen Achse liegt (siehe Strahlengang in Abbildung
B7). Obwohl die so gewonnenen Bilder keine atomare Auflosung aufweisen, ermoglichen
sie es jedoch einen fiir TEM-Mafistdbe groflen Bereich einer Probe zu charakterisieren.

Fir die Untersuchung der GaP/Si-Heterostrukturen in dieser Arbeit wurde ein JEOL
JEM 3010 UHR mit einer Beschleunigungsspannung von 300 kV verwendet. Spezielle
Kippbedingungen ermdglichen eine polaritidtssensitive Abbildung und damit die Detek-
tion von APDs. Diese Bedingungen gehen auf [51] zuriick und wurden beispielsweise in
116, 152, 53] bereits auf das GaP/Si-Materialsystem angewendet. Sie sollen nun am Bei-
spiel einer [110]-priparierten Querschnittsprobe erliutert werden. Die Probe wird von
der Zonenachse weg gekippt, so dass das Zentrum des Laue Kreises auf (991) liegt. Dies
fiihrt zur gleichzeitigen Anregung des (117)-, (115)— und (002)-Reflexes. Ab einer Pro-
bendicke von etwa 20 nm gelangt ein signifikanter Anteil der Intensitdt des (117)- und
(115)-Reflexes durch Mehrfachbeugung in den den (002) Reflex. Diese mehrfachgebeugten
Elektronenwellen besitzt einen polaritdtsabhéngigen Phasenschub, was zu Interferenz im
(002)-Reflex fiihrt. Das heifit, abhéngig von der Polaritét, besitzt der (002)-Reflex mehr
bzw. weniger Intensitdt daher erscheint in der Dunkelfeldabbildung eine Phase heller als
die andere, was die Detektion der APDs ermoglicht. Wird stattdessen der Lauekreis auf
(991) gebracht und der (002) Reflex zur Abbildung verwendet, kehrt sich der Kontrast um.
Analoge Kippbedingungen zur Abbildung von APDs existieren auch fiir die orthogonalen
[110] und die [001] Querschnitts- bzw. Aufsichts-Orientierung. Die absolute Polaritét kann
ohne Kenntnis der Probendicke nicht aus den Dunkelfeldern bestimmt werden, daher wird
im folgenden Abschnitt B.4.4] die Polaritdtsbestimmung mittels konvergenter Elektronen-
beugung behandelt.
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Abbildung 3.7: Vereinfachter Strahlengang im Transmissionselektronenmikroskop: Der

Dunkelfeldmodus (a): Der Direktstrahl ist rot, und zur Vereinfachung nur einer der abge-
beugten Strahlen schwarz dargestellt. Der Hochauflosungsmodus (b): Der Direktstrahl ist
wieder rot und die abgebeugten Strahlen in schwarz dargestellt. Der Ubersicht wegen ist

der Pfad der abgebeugten Strahlen unterhalb der Objektivblende nicht dargestellt.

3.4.4 Konvergente Elektronenbeugung zur Polaritatsbestimmung

Mit Hilfe der konvergenten Elektronenbeugung ( CBED) koénnen wichtige Informationen
wie Probendicke und Orientierung sehr genau ermittelt werden, in diesem Abschnitt soll
gezeigt werden, wie die CBED-Technik in Kombination mit speziellen Kippbedingungen
zur Bestimmung der absoluten Kristallpolaritiat benutzt werden kann.

Bei der CBED trifft der Elektronenstrahl nicht wie im konventionellen TEM-Modus
parallel sondern mit einem Konvergenzwinkel 2« auf die Probe, wie in Abbildung 3.8 ver-
deutlicht. Dies hat zur Folge, dass der Strahl nicht mehr als ebene Welle mit Wellenvektor
Eo beschrieben werden kann, sondern als Wellenpaket mit verschiedenen einfallenden k-
Vektoren. Dadurch werden aus den im TEM-Modus punktférmigen Beugunsreflexen in
der hinteren Brennebene der Objektivlinse Beugungsscheibchen. Die komplexen Inter-
ferenzeffekte, die in diesen Beugungsscheibchen beobachtet werden kénnen, beinhalten

wertvolle Informationen.



48 3 Experimentelle Methoden

Abbildung 3.8: Vereinfachter Strahlengang im CBED-Modus.

Fir die CBED-Messungen wurde ebenfalls das JEOL JEM 3010 UHR Mikroskop bei
einer Beschleunigungsspannung von 300 kV verwendet. Die zweitkleinste mogliche Kon-
densorblende wurde verwendet, was in einem Semikonvergenzwinkel von a=5 mrad re-
sultiert. Dies fithrt dazu, dass die beobachteten Beugungsscheibchen bei den relevanten
Kameraldngen von 80-120 ¢cm nur sehr gering iiberlappen und deutlich unterscheidbar
sind. Um nun die Polaritidt des Kristalls zu bestimmen, werden die in Abschnitt [3.4.3]
vorgestellten polaritétssensitiven Kippbedingungen erneut verwendet, wie beispielsweise
in [54] beschrieben. Es wird ausgenutzt, dass die Intensitét, die aus den (115)- und (117)-
Reflexen durch Mehrfachbeugung in den (002)-Reflex gelangt, einen polaritdtsabhéngigen
Phasenschub erfihrt. Dadurch entsteht im (002)-Beugungsscheibchen ein charakteristi-
sches Interferenzmuster. Abhéngig von der Polaritit ist ein helles Kreuz auf dunklerem
Hintergrund oder ein dunkles Kreuz auf hellerem Hintergrund zu erkennen, bei Verwen-
dung der analogen Kippbedingungen fiir den (00-2)-Reflex, kehrt sich der Kontrast des
Interferenzmusters gerade um. Durch Vergleich der experimentellen CBED-Muster mit
Simulationen, die mit Hilfe der Blochwellenroutine der JEMS Software [33] erzeugt wer-
den, kann die absolute Polaritit zweifelsfrei bestimmt werden. Die vorgestellte Technik

wurde bereits erfolgreich auf das GaP/Si-Heterostrukturen angewendet [16, 52].

3.4.5 Hochaufgeloste TEM

Im Vergleich zur Dunkelfeldabbildung wird bei der hochaufgelésten Transmissionselektro-
nenmikroskopie (high resolution transmission electron microscopy, HRTEM) eine groere
Objektivblende verwendet, diese erlaubt den Durchgang mehrerer Strahlen, wie im Strah-
lengang in Abbildung[3.7] dargestellt ist. Die Strahlen kénnen miteinander interferieren, so
dass der Phasenunterschied, den sie tragen, in einen Intensitédtsunterschied umgewandelt
wird, daher wird die Art des Kontrastes auch als Phasenkontrast bezeichnet. Fiir optimale

Ergebnisse ist eine sehr genaue Ausrichtung der Probe in Zonenachse nétig.
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Die Auflésung ist durch die Abbildungsfehler der Linsen limitiert. Diese Limitierung
kann durch Korrektur von Linsenfehlern (siehe Abschnitt B.47)) aufgehoben werden. Die
maximal erreichbare Auflésung beim verwendeten, unkorrigierten, JEOL 3010 UHR liegt
nach Gleichung [3.7] bei etwa 0,17 nm. Das heif3t, dass die einzelnen Atome eines Dumb-
bells des Si bzw. GaP in [110]-Orientierung, deren Abstand etwa 0,14 nm betriagt, damit
nicht aufgelést werden kénnen. Eine direkte Bestimmung der Polaritdt oder gar die der
chemischen Zusammensetzung der Grenzflache ist daher nicht moglich.

Selbst bei ausreichender Auflésung ist der Kontrasttransfer im TEM eine komplexe
Funktion der Mikroskopparameter und Aberrationen [55, 56]. Dies macht eine Kon-
trastumkehr moglich, so dass aus einer gemessen HRTEM-Abbildung nicht ohne weiteres
auf die Struktur der untersuchten Probe geschlossen werden kann. Das macht den Verge-

leich mit Simulationen notwendig.

3.4.6 Hochaufgelostes HAADF

Die STEM und insbesondere die HAADF-Methode haben in den letzten Jahren zuneh-
mend an Bedeutung gewonnen. Dies liegt vor allem am Einzug der Korrektortechnik und
dem damit verbundenen gestiegenen Auflésungsvermégen, dank immer kleinerer erreich-
barer Strahldurchmesser. Zudem sind die gemessenen Bilder sehr intuitiv zu interpre-
tieren. Eine Kontrastumkehr, wie sie beim HRTEM beobachtet werden kann, ist beim
HAADF aufgrund der vollkommen anderen Bildentstehung nicht zu erwarten (vgl. inko-
hérente Abbildung in Abschnitt [2:3.2)).

Der schematische Strahlengang fiir den STEM-Modus ist in Abbildung (a) darge-
stellt. Der Elektronenstrahl wird in modernen STEM meist durch eine FEG erzeugt, da
mit diesen in der Regel hohere Intensititen erreicht werden kénnen als bei einer konven-
tionellen thermischen Kanone. Die hohen Intensitdten sind nétig, um ein ausreichendes
Signal:Rausch-Verhéltnis in bei HAADF-Abbildungen zu gewéhrleisten. Das Kondensor-
linsensystem dient im STEM-Modus dazu, den erzeugten Elektronenstrahl auf die Probe
zu fokussieren. Der Elektronenstrahl wird mit Hilfe zusétzlicher Ablenkspulen iiber die
Probe gerastert, durch Auftragung des jeweiligen gemessenen Signals gegen die Strahlpo-
sition entsteht eine vergrofierte Abbildung. Eine Objektivblende (im STEM-Modus wird
die Blende oberhalb der Probe als Objektivblende bezeichnet) dient dazu Randstrahlen,
die besonders stark von Aberrationen betroffen sind, auszublenden. Diese Blende legt
damit den Konvergenzhalbwinkel o des Elektronenstrahls fest.

Bei der Wechselwirkung des einfallenden Elektronenstrahls mit der kristallinen Probe
entstehen eine Vielzahl verschiedenerer, nutzbarer Signale (vgl. Abschnitt [2Z3]). So kon-
nen in kleine Winkel gebeugte oder gestreute Elektronen auf einem geschlossenen oder
ringférmigen Hellfeld-Detektor (annular bright field, ABF') registriert werden. Aber auch
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Signale aus inelastischer Wechselwirkung, wie EDX und EELS, kénnen mit entsprechen-
den Detektoren genutzt werden. Fiir die im Vordergrund stehenden HAADF-Messungen
ist es jedoch notig, die Elektronen zu detektieren, die in hohe Winkel gestreut werden.
Diese kénnen mit Hilfe des ringférmigen HAADF-Detektors gemessen werden, dessen Ak-

zeptanzwinkel sich iiber die Kameraldnge einstellen lésst.
(a) \ 4 Filament  |(b) |
> Kondensorlinse 1 g

Kondensorlinse 2

== e ==

«
= = Ablenkspulen =

Objektivblende
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- . Probe r .
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C . .,/\,. C I, Dunkelfelddetektor ./I 1 ./\,, C 1
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Abbildung 3.9: Vereinfachter Strahlengang im Rastertransmissionselektronenmikroskop
(a) und Verdeutlichung des Zusammenhangs zwischen Strahldurchmesser und Intensitét

(b).

Die Auflésung des STEM ist fast ausschliefllich durch die Grofle des verwendeten Elek-
tronenstrahls begrenzt. Um einen moglichst kleinen Strahl zu erzeugen ist das Ziel also
das Bild der Kathode moglichst stark zu verkleinern. Wie in Abbildung (b) zu erken-
nen, bedeutet die Verkleinerung der Quelle eine stérkere Anregung der Kondensorlinse
und bei gleicher Objektivblende eine Verringerung der Intensitét.

Die Korrektur der Linsenfehler des strahlformenden Systems (siche Abschnitt [3.4.7)
erlaubt die Verwendung einer grofleren Objektivblende. Dies fiithrt zu einer erhéhten In-
tensitdt und einem kleineren Strahldurchmesser und demzufolge zu einer Verbesserung

des Kontrasts und einer hoheren Auflésung.
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Die fiir diese Arbeit relevanten HAADF-Messungen wurden an drei verschiedenen Mi-
kroskopen mit Cg-korrigiertem strahlformenden System durchgefiihrt. Zum einen an ei-
nem FFEI Titan 80-300 bei einer Beschleunigungsspannung von 300 kV. Dieses Gerit
befindet sich am Ernst Ruska-Centrum fiir Mikroskopie und Spektroskopie mit Elektro-
nen am Forschungszetrum Jilich. Zum anderen an einem JEOL 2200FS bei 200 kV, am
Institut fiir Physikalische Chemie der Universitit Hamburg. Beim dritten verwendeten
Mikroskop handelt es sich um ein JEOL ARM, das ebenfalls bei 200 kV betrieben wurde.
Dieses Gerét befindet sich am Institut fiir angewandte Geowissenschaften der Technischen

Universitat Darmstadt.

3.4.7 Aberrationen magnetischer Linsen und deren Korrektur

Analog zu Glaslinsen in der Lichtmikroskopie leiden auch die in der Elektronenmikroskopie
verwendeten magnetischen Linsen an Linsenfehlern. Die markantesten Abbildungsfehler
sollen zunédchst phianomenologisch erldutert werden, bevor ihre mathematische Beschrei-
bung und Korrektur vorgestellt wird.

Am deutlichsten wir die erreichbare Auflésung eines konventionellen TEMs durch die
sphiérische Aberration (oder auch Offnungsfehler) limitiert. Dieser Linsenfehler beschreibt
die Tatsache, dass achsferne Strahlen von einer nicht perfekten Linse stérker oder schwé-
cher gebrochen werden als achsnahe Strahlen. Es existieren also verschiedene Brennebenen
und Bildebenen fir diese Strahlen. Die Stérke der sphérischen Aberration wird durch den
sphérischen Aberrationskoeffizienten Cg angegeben. Aufgrund der Natur der Lorentzkraft
besitzen zylindrische magnetische Linsen stets ein positives Cg, so dass achsferne Strahlen
stets starker gebrochen werden achsnahe Strahlen.

Die chromatische Aberration, quantifiziert durch den Koeffizienten C¢, bewirkt, dass
eine Linse Elektronen verschiedener Energien unterschiedlich stark bricht. Da diese Ab-
erration mit dem Faktor % skaliert, wirkt sich eine hohe Beschleunigungsspannung,
die Verwendung einer FEG an Stelle einer thermischen Kanone und die Nutzung eines
Energiefilters positiv aus. Zudem ist die Verwendung diinner Proben von Vorteil.

Der Astigmatismus bezeichnet die Abbildung eines punktférmigen Objektes als ausge-
dehnten Stab. Er wird hervorgerufen durch Inhomogenitédten des Magnetfeldes einer Linse,
die durch ihre nicht perfekt zylindrische Form zustande kommen. Der Astigmatismus kann
durch einfache Stigmator-Linsen korrigiert werden, die in den meisten konventionellen Mi-
kroskopen vorhanden sind.

Zur allgemeinen Beschreibung des Einflusses der Abbildungsfehler auf die Abbildung
wird die Wellenfunktion des einfallenden Strahls in der Ebene der Objektivblende be-
trachtet (vgl. dazu die Strahlengénge in Abb. (a) und B (b)). Dabei gilt die folgende

Betrachtung sowohl fiir den STEM-Modus, in dem die Aberrationen des strahlformenden
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Systems relevant sind (vor der Probenebene), als auch fiir den TEM-Modus, wenn keine
Probe im Strahlegang befindet. Im TEM-Modus sind die Aberration der Objektivlinse
relevant (hinter der Probenebene). Die Wellenfunktion des Elektronenstrahls ergibt sich
aus der Fouriertransformation des Phasenschubs ¢, den die Elektronen in der jeweiligen

Aperturebene erfahren:

W(7) = FT{eap( o))} | (32)

wobei 7 die Position in der Objektebene darstellt und w die Position in der Aperture-

bene. Die Intensitéit I des Strahls ergibt sich wie gewohnt aus:

I(r) =w(r) e (r) , (3.3)

wobei ¥ (7)* die komplex konjugierte Wellenfunktion bezeichnet. Der durch die Aber-

rationen verursachte Phasenschub ¢(w) kann geschrieben werden als:
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wobei w das konjugiert Komplexe zu w ist. Die auftretenden Koeffizienten und ihre
ungefihre Grofle sind in Tabelle B.1] den entsprechenden Aberrationen zugeordnet (nach
[57]). Die Messung der Grofie erfolgt meist iiber die sogenannten Zemlin-Tableaus [58, 59],
bei denen Diffraktogramme eines amorphen Films betrachtet werden. Die Gestalt der
Diffraktogramme weicht aufgrund der Aberrationen von ihrer idealen rotationssymme-
trischen Form ab, insbesondere bei gekippten einfallendem Strahl. Um die Aberrationen
zu berechnen wird bei einem konstanten Kippwinkel der Azimuth des Strahls zwischen
0 und 27 variiert. Eine digitale Auswertung der Kippserie ermoglicht eine sehr genaue

Bestimmung der Aberrationen innerhalb kurzer Zeit.
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Name der Aberration Symbol GroBenordnung
Defokus C1 oder Af 1nm-1pm
Zweizahliger Astigmatismus Ax 1-100 nm
Axiales Koma Bs> 10 nm - 1 pum
Dreizahliger Astigmatismus Aa 10 nm - 1 gm
Sphérische Aberration C3 oder Cs 1-2mm
Sternfehler Ss 1-20 pum
Vierzahliger Astigmatismus As 1-20 pum
Axiales Koma 4. Ordnung By < 0,2 mm
Axialer Dreilappfehler Dy < 0,2 mm
Flinfzahliger Astigmatismus Ay < 0,2 mm
Sphérischer Aberration 5. Ordnung  Cs 1- 10 mm
Sternfehler 5. Ordnung Ss < 10 mm
Axialer Rossetenfehler Rs < 10 mm
Sechszahliger Astigmatismus As < 10 mm

Tabelle 3.1: Liste der Aberrationskoeffizienten bis hin zur fiinften Ordnung. Die rechte
Spalte gibt die Gréflenordnung der jeweiligen Aberration fiir ein konventionelles TEM an,
hohere Ordnung als Cg sind angegeben fiir ein Cg-korrigiertes Mikroskop, nach [57].

Die aufgrund der Variation der Elektronenenergie vorhandene chromatische Aberration
wird durch eine Modifikation des Defokus Af( bzw. C1) berticksichtigt:
Af. = Af+co B0 (3.5)
Ey
Um die optimalen Bedingungen fiir Phasenkontrast zu erhalten darf nach Rayleigh [60]
der Phasenschub A nicht mehr als A/4 betragen. Daraus folgerte Scherzer dass der Pha-
senschub tiber die Apertur zwischen 0 und A/4 liegen sollte [61]. Fiir konventionelle TEMs
deren Cg die erste nicht korrigierte Aberration darstellt ergibt sich aus dieser Bedingung
unter Vernachlassigung der héheren Ordnungen von Gleichung 3.4 der sogenannte Scherz-
er Defokus:

Af:—,/gcs-x (3.6)

Beim Verwendung des Scherzerdefokus ergibt sich die maximale Punktauflésung zu:
d=0.64v/Cg-\3 . (3.7)

Daraus ergibt sich fiir unkorrigierte JEOL 3010 mit einem Cg von etwa 0,7 mm ein Af

von -43 nm und eine Punktauflésung von etwa 0,17 nm.
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Obwohl schon 1947 von Scherzer verschiedene Ansétze zur Korrektur der Aberrationen
vorgeschlagen wurden [62], konnten die ersten Korrektoren erst fast 50 Jahre spéter zu-
néchst fiir Rasterelektronenmikroskope [63] und TEM |5, 56] realisiert werden. Der Effekt
dieser Korrektoren basiert auf zwei Hexapollinsen deren primére nicht rotationssymme-
trische Aberrationen sich gerade ausgleichen. Die Hexapole induzieren jedoch auch ein
rotationssymmetrisches Cg das dem der Objektivlinse entgegengerichtet ist. Durch einen
Cgs-Korrektor ist also die die sphérische Aberration frei einstellbar. Zur Maximierung des
Auflésungsvermogen wird daher Cg nicht auf 0 gesetzt, sondern zum Ausgleich der héhe-
ren Aberrationen genutzt. Nach Cg ist C5 die néchste limitierende Aberration. Scherzer
berechnete bereits 1970, bevor Korrektoren zur Verfiigung standen, die optimalen Werte

fir die mittels Korrektor frei einstellbaren Parameter Af und Cg [64] zu:
Af =2-v/)22-C5 (3.8)

bzw.

Cs=—-32-X2.C2. (3.9)

Als optimale Objektivapertur ergibt sich:

waA =~ 1| = (3.10)

=2 (3.11)

Bei einer Beschleunigungsspannung von 200 kV und einer daraus resultierenden Wel-
lenldnge von A = 0.00251 nm ergeben sich fiir einen typischen sphérischen Aberrations-
koeffizienten von C5 ~ 5 mm die Werte Af = 6 nm Cg = —1,7 pym, w4 = 50 mrad und
d = 0,03 nm.

In den letzten Jahren hielt die Korrektortechnik auch in STEM Einzug [8] und ermog-
lichte durch die Korrektur der Aberrationen des strahlformenden Systems beeindruckende
Auflésungen. Die Auflésung eines STEM ist bei inkohérenter Abbildung (vgl. Abschnitt
24 ausschlieflich beschrankt durch Ausdehnung des verwendeten Elektronenstrahls, oft
beschrieben durch den dsg-Wert des Strahls. Dieser bezeichnet den Durchmesser in dem
sich 59% der Intensitit des Elektronenstrahls befindet.

Ohne Aberrationen ist diese Gréfle des Strahls lediglich durch die Beugung an der
verwendeten Objektivblende festgelegt und ergibt sich nach dem Rayleigh-Kriterium fiir
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die Beugung an einer kreisférmigen Blende zu:

A A

d=1,22. ~ 0,612 . (3.12)
[0

2sin(«)

Aufgrund der auftretenden Aberrationen muss jedoch erneut der Phasenschub ¢ (siehe
Gleichung[3.4) innerhalb der Apertur berticksichtigt werden. Anders als bei der vorherigen
Betrachtung fiir den TEM-Modus wird nun jedoch nicht fiir Phasenkontrast optimiert,
was einem maximalen Phasenschub von A/4 entspricht. Stattdessen wird der rotations-

symmerische Anteil des Phasenschubs
2r (Cr 9 O3y C5 0 6
No= 2T (CL Gs &5 1
o= (Gl + ol + 22 jul?) (313)
nach [65] fir eine gegeben Objektivblende mit Gréfie w minimiert. Damit ergeben sich

fir die einstellbaren Parameter:

Af = 0,144 - W Cs (3.14)
und
Cs=—0,92-wiCs . (3.15)

Fiir ein typisches C5 von 5 mm und einer Objektivblende w4 von 22 mrad ergeben
sich Af = 0,2 nm und Cg = —2,2 pm. Dadurch sind mittlerweile Strahldurchmesser
deutlich unterhalb eines Angstroems erreichbar. Zudem existieren Bestrebungen die iib-
rigbleibenden Aberrationen wie Cs und C¢ zu korrigieren. Zum Auflésen der relevanten

Atomabstinde des GaP /Si-Materialsystems ist ein Cg-korrigiertes Mikroskop notig.

Energiedispersive Rontgenspektroskopie im STEM

Wie im Abschnitt 23] beschrieben wurde, nutzt die energiedispersive Rontgenspektrosko-
pie (EDX) aus, dass beim Auftreffen des Elektronenstrahls auf die Probe charakteristische
Rontgenstrahlen entstehen. Das soll in dieser Arbeit ausgenutzt werden, um eine ortsauf-
geloste Karte der Verteilung von Ga, P und Si zu erstellen. Fiir die Kartierung der drei
Elemente entlang der Grenzfliche eignen sich die Ga L-Linie bei 1,1 keV, die P K-Linie
bei 2 KeV und die Si K-Linie bei 1,7 KeV. Diese sind energetisch weit genug voneinander
separiert und ermoglichen die eindeutige Zuordnung des gemessenen Signals.

Fir die EDX-Messung wurde das JEOL ARM im STEM-Modus bei einer Beschleuni-
gungsspannung von 200 kV benutzt. Wie bereits in Abschnitt beschrieben, ist im



56 3 Experimentelle Methoden

STEM Modus die Erzeugung eines Elektronenstrahls mit sehr geringer Ausdehnung mog-
lich, was die Wechselwirkung mit der Probe auf ein kleinen Bereich eingeschrankt und
zu einer guten Ortsauflosung fithrt. So ist es beispielsweise moglich, die einzelnen Atom-
sorten eines GaAs-Dumbbells aufzulésen |66, 67]. Da das Hauptaugenmerk dieser Arbeit
jedoch auf den quantitativen HAADF-Messungen liegt, dient die EDX nur der qualita-
tiven Bestétigung der gefundenen Ergebnisse. Daher wurde keine hochauflésenden EDX

Messungen durchgefiihrt und auch die quantitative Auswertung nicht weiter verfolgt.

3.4.8 Strainmapping

Zusiatzlich zu den Intensitéten in atomar aufgelosten TEM-Aufnahmen (sowohl HAADF
als auch konventionelles HRTEM) kann auch die Position der Atome wichtige Informatio-
nen enthalten. So kann beispielsweise die Verspannung, beschrieben durch den Verspan-
nungstensor ¢;;, bestimmt werden. Damit kann rekursiv die Gitterkonstante und Kom-
position eines Probenbereichs geschlossen werde. Zur Auswertung der Atompositionen
existieren diverse kommerziell erhéltliche Softwarelosungen. Die Arbeitsweise der fiir die-
se Arbeit verwendeten Peak Pairs Analysis (PPA) [68] soll im Folgenden kurz beschrieben
werden.

Die grundlegende Funktion der Software besteht darin, die Positionen der Intensitéts-
maxima einer TEM Aufnahme und somit unter geeigneten Abbildungsbedingungen die
Atompositionen mit Subpixel-Genauigkeit zu bestimmen. Dies ist nicht nur wichtig fiir
die Kartierung der Verspannung (strainmapping), sondern auch sehr hilfreich bei der Aus-
wertung der Komposition (vgl. Abschnitt [£2]). Um die Maxima zu bestimmen, wird das
experimentelle Bild (exemplarisch ist dazu eine HRTEM-Aufnahme einer Ga(AsP)/GaP-
Grenzflache in Abb. B0l (a) gezeigt) zunéchst einer Filterung im Fourier-Raum unterzo-
gen, hierbei kann es sich um einen Tiefpass- oder einen Bragg-Filter, d.h. der Auswahl
bestimmter Reflexe mit einer Maske, handeln.

Im néchsten Schritt werden die Basisvektoren, die das Gitter aufspannen, definiert. Das
unter Verwendung zweier {111}-Reflexe Bragg-gefilterte Bild mit den gefunden Maxima
ist in Abbildung (b) dargestellt. Die individuellen Maxima sind durch die Basisvek-
toren verbunden. Nun folgt das Bestimmen der Auslenkung des jeweiligen Maximums
in Bezug auf eine Referenz, die im Bereich des GaP-Substrats gewdhlt wurde (untere
Bildhélfte in Abb. BI0l (a)). Durch Wahl des Koordinatensystems kann nun der Verspan-
nungstensor berechnet werden und dessen einzelne Komponenten graphisch dargestellt
werden, im Beispiel wurde die [110]-Durchstrahlrichtung als x, die die dazu senkrechte
horizontale [110]-Richtung als y und die [001]-Wachstumsrichtung als z-Achse definiert.
Abbildung BI0 (c) zeigt exemplarisch die ¢,,-Komponente des Verspanungstensors. Die
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unterschiedlichen Gitterkonstanten der GaP und es Ga(AsP)-Kristalls sind deutlich er-

kennbar, zudem zeigen die auftretenden Versetzungen einen deutlichen Kontrast.

0,2

Abbildung 3.10: Verdeutlichung der Vorgehensweise bei der Bestimmung des Verspan-
nungstensors: (a) HRTEM Aufnahme einer GaAsP/GaP-Grenzfliche in [110]-Orientierung,
(b) gefundene Intensitdtsmaxima nach Bragg-Filterung und (c) ¢..-Komponente des Ver-
spannungstensors.

Bei der quantitativen Auswertung der Verspannung muss beriicksichtigt werden, dass
es sich bei den untersuchten Proben nicht um Volumenkristalle handelt (vgl. Abb. B1I]
(a)) sondern in um in einer Dimension gediinnte TEM-Folien (vgl. Abb. BI1l (b)). Dies
hat zur Folge, dass die Probe relaxieren kann, das heifit die Probe kann sich in einer
Dimension ausdehnen um Verspannung abzubauen @] (vgl. Abb. BTl (c)). Dies muss

beispielsweise beim Vergleich mit Rontgenbeugungsmessungen beriicksichtigt werden, da

hier in der Regel am Volumenkristall gemessen wird.
(b) (©)

Abbildung 3.11: Verdeutlichung des Einflusses der Probendicke auf die beobachtete Ver-
spannung: (a) Vollverspannter Volumenkristall, (b) gediinnte TEM Probenfolie und (c) Re-
laxation der Folie in Durchstrahlrichtung.

Die Prézision der Methode héngt von der Genauigkeit ab, mit der die Positionen der
Maxima bestimmt werden koénnen, und ist damit durch die Auflésung der verwendeten
TEM-Aufnahmen limitiert. Um quantitative Aussagen zu ermdglichen, muss zudem der
Relaxationsgrad der Probe bekannt sein. In dieser Arbeit soll PPA primér dazu verwendet
werden, die Atompositionen zu ermitteln um die Auswertung von HAADF-Intensitdaten

an diesen Positionen zu ermoglichen.






KAPITEL 4

Ergebnisse

4.1 Simulation von HAADF-Intensitaten

Bevor in den Kapiteln und [£.3] experimentelle HA ADF-Bilder mit Hilfe von Simulatio-
nen quantitativ ausgewertet werden, soll zunéchst iiber Simulation von HA ADF-Intensi-
taten idealisierter Kristallmodelle der Einfluss einzelner Parameter, wie Komposition oder
Dicke, unabhéngig voneinander untersucht werden. Zudem werden in diesem Abschnitt die
grundlegenden Einfliisse der Mikroskopparameter, wie die Ausdehnung des verwendeten
Elektronenstrahls oder der Detektorakzeptanzwinkel, auf die Simulation néher betrach-
tet. Zunéchst soll jedoch iiberpriift werden in wie weit die Néherung der absorptiven

Potentiale (AP) auf die realen GaP-Proben angewandt werden kann.

4.1.1 Glltigkeit der Naherung absorptiver Potentiale

Abbildung 4.1l (a) zeigt die HAADF-Intensitét in Abhangigkeit der Probendicke fiir GaAs
(schwarz) und GaP (rot). Aufgetragen ist jeweils die iiber eine Einheitszelle gemittelte
Intensitat, die mittels FP- (durchgezogene Linie) bzw. AP-Approximation (gestrichelte
Linie) berechnet wurde. Fiir die Simulation wurden die Mikroskopparameter eines un-
korrigierten JEOL 2200FS verwendet. Dies entspricht einer Beschleunigungsspannung von
200 kV, einem Konvergenzhalbwinkel von 15,9 mrad und einem HA ADF-Detektorbereich
von 48 mrad bis 207 mrad. Ein Unterfokus von 50 nm wurde angenommen, da dies in etwa
dem Scherzerdefokus entspricht. Bei steigender Probendicke weicht die AP-N&herung im-
mer mehr von der FP-Berechnung ab und weist deutlich zu geringe Intensitdten auf. Dies
ist auf die unterschiedliche Behandlung von Mehrfachstreuung der beiden Rechnungen
zuriickzufithren. In AP-Approximation, wird Mehrfachstreuung nicht beriicksichtigt, d.h.
Elektronen, die in groflere oder kleinere Winkel als vom Detektor abgedeckt sind, gestreut
werden, tragen nicht zur gemessenen Intensitit bei. Die FP-Berechnung beriicksichtigt

hingegen, dass Elektronen, die in unpassende Winkel gestreut werden, durch Mehrfach-
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streuung wieder auf den Detektor gelangen kénnen und so zu einer hoheren gemessenen
Intensitdt fithren. Der Anteil von Mehrfachstreuung nimmt mit steigender Probendicke
und steigender Kernladung Z zu [70]. Dies erklart auch, dass die Abweichung der beiden
Simulationen beim GaAs grofier ist als beim GaP, da GaAs eine grofiere durchschnittliche
Kernladungszahl aufweist.

Nichtsdestotrotz ist fiir geringe Probendicken eine gute Ubereinstimmung zu beobachten.
Dies wird deutlicher bei der Betrachtung des relativen Fehlers F' = %, der in Abbil-
dung .T] (b) gegen die Probendicke aufgetragen ist. Der schraffierte Bereich kennzeichnet
die Region, in der die Abweichung der AP-Rechnung von der FP-Rechnung weniger als 5%
betragt. Nimmt man dies als obere Grenze des tolerierbaren Fehlers, ergibt sich fir GaAs
ein Dickenbereich von etwa 12 bis 28 nm und fiir GaP 15 bis 50 nm, innerhalb dessen die
AP-Simulation verwendet werden kann. Passende Dickenbereiche sind auf konventionell
praparierten TEM Proben zu finden, so dass im Folgendem die weniger zeitaufwéandige

AP-Simulation verwendet wird.
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Abbildung 4.1: Vergleich von simulierter HAADF-Intensitit in frozen phonon- (FP-)
(durchgezogene Linie) und absorptiver Potential- (AP)-Approximation (gestrichelte Linie)
(a). Relativer Fehler bei Verwendung von AP statt FP (b).

Fiir die weiteren Untersuchungen ist die Auswertung der absoluten Intensitit nicht
zwingend notig bzw. teils nicht moglich, da die Intensitdt des einfallenden Strahles nicht
bekannt ist. In dieser Arbeit werden jedoch vorwiegend hochaufgeloste HA ADF-Messun-
gen betrachtet, so dass die jeweiligen Intensitdten von Ga, P und Si separat bestimmbar
sind und insbesondere die Intensitdtsverhéltnisse berechnet werden kénnen. Werden statt
der absoluten Intensitédt Intensitdtsverhéltnisse betrachtet, ist die AP-Néherung fiir einen
noch grofleren Bereich der Probendicke als zuvor erwidhnt anwendbar, wie im Folgenden
gezeigt wird.

In Abbildung (a) ist exemplarisch das Verhéltnis der P-Peak-Intensitdt zur Ga-

Peak-Intensitét in einem (001)-orientiertem GaP-Kristall aufgetragen, wobei wieder FP-
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durchgezogen und AP-Simulation gestrichelt dargestellt ist. Wie in Abbildung (b) zu
erkennen ist, ist der relative Fehler, den man bei der Verwendung von AP gegeniiber FP
macht, fiir eine Probendicke bis hin zu 200 nm stets kleiner als 5,5%. Dies ist eine Dicke bei
der ohnehin keine hochaufgelosten HAADFMessungen durchgefiihrt werden kénnen. Fiir
die Auswertung von Intensitdtsverhiltnissen ist es also gerechtfertigt, die AP-N&herung

zu verwenden.
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Abbildung 4.2: Intensititsverhéltnis von P und Ga in FP- (durchgezogene Linie) und
AP-Approximation (durchgezogene Linie) (a). Relativer Fehler bei Verwendung von AP
statt FP (b).

4.1.2 Einfluss von Probendicke und Komposition

Nun sollen die gewonnen Informationen dazu genutzt werden, Riickschliisse auf Pro-
benparameter zu ziehen. Daher wird die HAADF-Intensitdt in Abhéngigkeit der Pro-
bendicke und Komposition bestimmt. In Abbildung ist eine simulierte Probendicke-
Kompositions-Matrix fiir eine (001)-orientierte Probe dargestellt, der Abstand zweier be-
nachbarter Atomséulen betrdgt hier etwa 0,19 nm. Da mit diesem Modell die Durchmi-
schung von Ga und P in einer APD in Aufsichts-Orientierung beschrieben werden soll, ist
der Anteil von Ga in der jeweiligen P-Saule auf der x-Achse aufgetragen, wobei auf der
y-Achse die Probendicke aufgetragen ist. Die Verteilung der verschiedenen Atomsorten
in einer durchmischten Sdule ist statistisch. Zum besseren Verstdndnis ist das verwen-
dete Kristallmodell am oberen Rand der Abbildung dargestellt und die Position, an der
die Lininenprofile fiir die verschiedenen Dicken entnommen wurde, durch einen roten Pfeil
markiert. Die HAADF-Intensitét ist farbkodiert dargestellt. Fiir die Simulation wurde ex-
emplarisch ein Cg-korrigiertes Mikroskop mit einem Konvergenzhalbwinkel von 16 mrad
und einem Detektorbereich von 48 mrad bis 207 mrad angenommen. Die Intensitdtsun-
terschiede fiir unterschiedliche Kompositionen sind deutlich erkennbar. Zudem ist mit

steigender Dicke ein Anstieg der Intensitét zwischen den Sdulen zu beobachten. In Abbil-
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dung@Alist die analoge Auftragung fiir ein (110)-orientiertes Modell gezeigt, d.h. fiir einen
Atomsédulenabstand von etwa 0,14 nm. Hier interessiert jedoch nicht die Durchmischung
von P und Ga sondern von Si mit diesen beiden Spezies, da dieses Modell zur Auswertung
der GaP/Si Grenzflache benutzt werden soll. Daher ist auf der x-Achse der Anteil von Si
in der jeweiligen Saule aufgetragen. Die Verteilung der verschiedenen Atomsorten in einer
durchmischten Sédule ist erneut statistisch. Das zur Simulation verwendete Kristallmodell

ist wiederum am oberen Rand der Abbildung dargestellt.
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Abbildung 4.3: TEM-Probendickenabhéngige Simulation der HAADF-Intensitéten von
Atomséulen verschiedener Komposition: Auf der x-Achse variiert die Komposition ausge-
hend von reinem P hin zu reinem Ga, wohingegen auf der y-Achse die Probendicke aufge-
tragen ist. Die simulierte HAADF-Intensitat ist farbkodiert dargestellt, so dass hohe Inten-
sitdt durch gelb und niedrige Intensitdt durch schwarz représentiert wird. Die verwendeten
Simulationsparameter sind im Text zu finden. Das verwendete Kristallmodell ist am oberen
Rand dargestellt und die Position, an der die Linienprofile fiir die verschiedenen Dicken ent-
nommen wurde, durch einen roten Pfeil markiert. (Si Atome sind in rot, Ga und P Atome
in gelb bzw. schwarz dargestellt.)
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Abbildung 4.4: TEM-Probendickenabhéngige Simulation der HAADF-Intensitéten von
Dumbbells verschiedener Komposition: Auf der x-Achse variiert die Komposition ausgehend
von reinem Si hin zu reinem GaP, wohingegen auf der y-Achse die Probendicke aufgetra-
gen ist. Die simulierte HAADF-Intensitét ist farbkodiert dargestellt, so dass hohe Intensitét
durch gelb und niedrige Intensitdt durch schwarz représentiert wird. Die zugehérigen Si-
mulationsparameter sind im Text zu finden. Das verwendete Kristallmodell ist am oberen
Rand dargestellt und die Position, an der die Linienprofile fiir die verschiedenen Dicken ent-
nommen wurde, durch einen roten Pfeil markiert. (Si Atome sind in rot, Ga und P Atome

in gelb bzw. schwarz dargestellt.)

Fiir eine quantitative Auswertung wird zunéchst die Dickenabhéngigkeit der HAADF-

Intensitit der jeweiligen Atomsorte bestimmt. Diese Abhéngigkeiten entsprechen vertika-
len Intensitatsprofilen an den Atompositionen in den Abbildungen bzw. [£4. Die so
gewonnenen Profile fiir die unterschiedlichen Elemente sind in Abb. (a) dargestellt.

Bei Betrachtung der Intensitaten fiir die Simulation in (110)-Orientierung (durchgezogene

Linie) fallt auf, dass die Intensitit der Galliumséule, entsprechend der Theorie, mit der

Dicke steigt und in eine Séattigung iibergeht. Die Intensitdt auf der Phosphorsdule hat

qualitativ den selben Verlauf, zeigt jedoch, wie aufgrund der geringeren Kernladungszahl
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zu erwarten, eine niedrigere Intensitit und erreicht die Sattigung erst bei deutlich hoéhe-
ren Probendicken, so dass die Kurve bis hin zu den berechneten 100 nm im Wesentlichen
einer Geraden folgt. Das Verhalten der Si-Intensitéit ist mit der des P vergleichbar. Im
Vergleich zur Simulation fiir die (001)-Orientierung (gestrichelte Linien) sind die Inten-
sitdten in der (110)-Orientierung hoher und gehen schon bei geringeren Probendicken in
die Sattigung tiber. Dies liegt daran, dass der Elektronenstrahl in (110)-Orientierung um
einen Faktor v/2 mehr Atome pro Probendicke passiert. Betrachtet man jedoch die Inten-
sitdten gegen die Anzahl der passierten Atome (aufgetragen in Abb. (b)) ist immer
noch eine Diskrepanz erkennbar. Dies ist vor allem durch den geringeren Abstand der
Atomsédulen von 0,14 im Vergleich zu 0,19 nm in dieser Richtung begriindet, aufgrund
dessen die Intensitét einer Sdule stdrker von der benachbarten beeinflusst wird. In Abb.
(c) sind die simulierten Intensitaten auf die Ga-Intensitdt normiert dargestellt. Diese
Intensitatsverhéltnisse stellen ab einer Probendicke von etwa 10 nm eine monoton stei-
gende Funktion dar. Daher ist es moglich, aus einem gemessenem Intensitdtsverhéltnis
eindeutig die Probendicke zu bestimmen. Bei (110)-orientierten Querschnittsaufnahmen
der Grenzfliche, in denen reines GaP und reines Si auftreten, kann sowohl das P:Ga-
Verhiltnis als auch das Si:Ga-Verhéltnis ausgewertet werden. Die Dickenabhéngigkeit des
Intensitéitsverhéltnisses verdeutlicht, dass die Annahme der Z2-Abhingigkeit der Streu-
ung (vgl. Rutherfordstreuung in Abschnitt Z.3.2]) nur fiir sehr geringe Probendicken giiltig
ist. Augehend von dieser Abhéngigkeit ist fiir die Verhéltnisse zu erwarten, dass:
Ip 73 157

= =—~0,23 4.1
Ice Z%, 312 ’ (4.1)

bzw.

Isi 7%, 147
= = ~0,20 4.2
Ice Z%, 312 7 (4.2)

ist. Im Allgemeinen ist der Exponent e abhéngig von der Probendicke d, so dass I x
Z¢(d) oilt,

Die Moglichkeit der Bestimmung der Probendicke allein aus den Intensitétsverhaltnis-
sen ist ein grofler Vorteil, da damit die absolute Intensitét keine Rolle fiir die Auswertung

spielt, d.h. die Intensitit des einfallenden Strahles muss nicht bekannt sein.
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Abbildung 4.5: Abhingigkeit der HAADF-Intensititen von der TEM-Probendicke (a),
der Anzahl der passierten Atome (b) und dickenabhéngige Intensitétsverhéltnisse (c).

Da es also moglich ist, aus den Intensitdten des reinen Ga,P und Si die Probendicke zu
bestimmen, kann nun der Einfluss der Komposition auf die Intensitdt untersucht werden.
Hierzu sind horizontale Intensitétsprofile in den Dicke-Kompositions-Matrizen (Abb. 3]
und [£4]) notig. In Abb. ist fiir die (001)-Orientierung die Abhéngigkeit der Intensitét
vom atomaren Anteil P auf einer Ga-Séule fiir verschiedene Dicken aufgetragen, die In-
tensitdt wurde auf die einer reinen Ga-Sédule normiert. Bei geringer Probendicke ist die
Intensitét I eine lineare Funktion der Komposition, d.h. I(c¢) = (1 —¢) - I + ¢+ Ip, wobei
¢ die P Konzentration und Ig, und Ip die Intensitdt von reinem Ga bzw. P darstellt.
Das heif3t, die gesamte Intensitéit ist einfach die Summe der einzelnen Intensitéiten, wie
bei einer vollkommen inkohérenten Streuung. Bei steigender Probendicke néhert sich der
Verlauf dem einer Parabel an, d.h. kohdrente Effekte spielen eine Rolle. Das macht die
quantitative Auswertung der Komposition fiir héhere Dicken schwierig, da groBe Ande-

rungen in der Komposition nur kleine Anderungen des Intensititsverhéltnisses bewirken.
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Abbildung 4.6: Simulierte HAADF-Intensitit in Abhéngigkeit des P-Gehalts in einer Ga-
Séule fiir verschiedene TEM-Probendicken. Die Durchstrahlrichtung ist (001).

Ein analoges Verhalten ist auch in der (110)-Orientierung zu beobachten (Abb. [Tl (a)).
Erneut ist die Intensitét einer gemischten Séule fiir sehr diinne Proben die Linearkombina-
tion der einzelnen Intensitidten. Bei einer Dicke von lediglich 20 nm weicht die bestimmte
Kurve jedoch schon deutlich von einer Geraden ab, so dass bei steigender Dicke immer
groflere Anteile von Si nétig sind, um die Intensitdt signifikant zu &ndern.

In Abb. 471 (b) ist die Intensitat von P in Abhéngigkeit des Anteils von Si aufgetragen
(wiederum normiert auf die Ga-Intensitit). Es ist erkennbar, dass die Kompositionsaus-
wertung fiir die Durchmischung von P und Si aufgrund ihrer dhnlichen Intensitdt sehr
fehleranféllig ist. Ab einer Dicke von etwa 60 nm stellt die Intensitit keine monotone
Funktion der Komposition mehr dar, daher ist die Komposition fiir diese Dicken nicht

mehr eindeutig aus dem Intensitatsverhéltnis bestimmbar.
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Abbildung 4.7: Simulierte HAADF-Intensitéat in Abhéngigkeit des Si-Gehalts in der Ga-
Séule (a) und der P-Séule (b) fiir verschiedenen TEM-Probendicken. Die Durchstrahlrich-
tung ist in (110)

In diesem Abschnitt wurde unter der Annahme fester Mikroskopparameter die Mog-
lichkeit gezeigt, aus Intensitdtsverhéltnissen in HAADF-Aufnahmen die Probendicke und
Komposition zu bestimmen. Im folgenden Abschnitt soll der Einfluss wichtiger

Mikroskopparameter auf die getroffenen Aussagen untersucht werden.

4.1.3 Einfluss der Mikroskopparameter auf die HAADF-Intensitat

Die wichtigsten Parameter, die die gemessene Intensitdt beeinflussen kénnen, sind zum
einen die Grofle des verwendeten Elektronenstrahls, der bestimmt ist durch den Konver-
genzwinkel, die Aberrationen des Mikroskops und die endliche Ausdehnung des Filaments,
und zum anderen der Winkelbereich, der vom ringférmigen Detektor abgedeckt wird. Die-
ser wird iiber die verwendete Kameralénge eingestellt.

Um zunéchst den Einfluss des Strahldurchmessers auf die Intensitédtsverhéltnisse zu un-
tersuchen, wurde in den Simulationen exemplarisch der Konvergenzhalbwinkel gedndert,
wobei sdmtliche Aberrationen vernachlédssigt wurden. Somit sollte die Grofle des Strahls
und damit die Auflésung allein durch das Rayleighkriterium (Gleichung B.I12) fiir die Beu-
gung an einer kreisférmigen Blende begrenzt sein. In einem realen Mikroskop geben aber
die vorhanden Aberrationen die zu verwendende Blende und somit den Konvergenzwin-
kel vor, vgl. Abschnitt B 47l Die Profile der verschiedenen zur Simulation verwendeten
Elektronenstrahlen sind in Abbildung (a) dargestellt. Als Referenz sind jeweils die
Strahlprofile eines unkorrigierten und korrigierten JEOL 2200FS aufgetragen, deren dsg-
Werte von 0,14 nm bzw. 0,054 nm sind exemplarisch als gestrichelte Linien dargestellt.
In der logarithmischen Auftragung der simulierten Strahlprofile fiir das korrigierte bzw.
unkorrigierte Mikroskop (b) sind neben den Hauptmaxima zusétzliche Nebenmaxima zu

erkennen, die durch die Beugung an der kreisférmigen Blende entstehen. Das erste Ne-
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benmaximum des unkorrigierten Elektronenstrahls (markiert durch schwarzen Pfeil) ist
mit 6,6% der Intensitdt des Hauptmaximums deutlich ausgeprigter als das des korrigier-
ten Elektronenstrahls, bei dem das erste Nebenmaximum (markiert durch roten Pfeil)
nur 2,1% der Intensitit des Hauptmaximums aufweist. Die zu den verschiedenen Strahlen
gehorigen Kontrasttransferfunktionen sind in Abbildung (c) zu finden.
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Abbildung 4.8: Simulierte Strahlprofile auf linearer (a) und logarithmischer Skala (b)
sowie zugehorige Kontrasttransferfunktionen (c).

Wie in Abbildung 4.9l (a) anhand der auf Ga normierten Intensitéatsprofile senkrecht zur
Grenzflache erkennbar ist, steigt die Auflésung erwartungsgeméfl mit steigendem Konver-
genzwinkel. Zum Vergleich sind wiederum die Simulationen fiir ein unkorrigiertes, sowie
ein korrigiertes JEOL 2200FS eingefiigt, exemplarisch wurde eine Probendicke von 30 nm
gewdhlt. Der Einfluss der Auflésung auf das P:Ga- bzw. Si:Ga-Verhéltnis ist gut sicht-
bar. Bei geringerer Auflésung ist vor allem die P-Intensitét stark beeinflusst, da durch die
Ausdehnung der Atomséulen Intensitit benachbarter Ga-Sdulen auf die P-Sdulen gelangt.
Aber auch die Si-Intensitat steigt bei reduzierter Auflésung in Relation zur Ga-Intensitét.
Fir eine quantitative Auswertung der Intensitdtsverhiltnisse muss also die reale Grofie
des verwendeten Strahls bekannt sein. Zudem sind bei kleinem Konvergenzwinkel, al-

so groflen Strahldurchmessern, zusétzliche Intensitdtsmaxima zwischen den Atomsédulen
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erkennbar (markiert durch roten Pfeil). Diese Artefakte konnen entstehen, wenn der ver-
wendete Elektronenstrahl ein ausgeprigtes Nebenmaximum aufweist (vgl. Strahlprofile in
Abb. B (c)|71].

Bei der genauen Betrachtung der Atomsdulen, in Abbildung (b) exemplarisch an
einem Si-Dumbbell demonstriert, ist deutlich erkennbar, dass die Breite der Atomséu-
len in einer HAADF-Aufnahme von der Ausdehnung des verwendeten Strahls abhéngt.
Die Ausdehnung der Sédulen dndert sich fiir einen gegebenen Strahldurchmesser auch bei
steigender Probendicke nicht signifikant. Dies ist am Beispiel eines Strahls mit 28 mrad
Konvergenzhalbwinkel (dies entspricht nach Gleichung bei 200 kV Beschleunigungs-
spannung einer Auflosung von etwa 55 pm) in Abbildung (c) im auf Ga normierten
Intensitétsprofilen gezeigt, bzw. in der Vergréferung eines Si-Dumbbells in (d). Es ist al-
so moglich, aus der Ausdehnung der Atomséulen in einem experimentellen HAADF-Bild
auf die Grofle des verwendeten Strahls zu schlieffen, und diese bei der Auswertung der

Intesitatsverhéltnisse zu beriicksichtigen.
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Abbildung 4.9: Simulierte Intensitatsprofile senkrecht zur Grenzfliche fiir verschiedenen
Konvergenzhalbwinkel des einfallenden Strahls bei einer TEM-Probendicke von 30 nm (nor-
miert auf Ga-Intensitit) (a), VergroBerung eines Si-Dumbbells (normiert auf Si) (b). In-
tensitatsprofile fiir verschiedene Dicken bei fester Strahlgroie (¢) und erneut Vergroferung
eines Si-Dumbbells (d).
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Ein weiterer wichtiger Parameter, der die gemessene HAADF-Intensitdt bestimmt, ist
der Detektor und insbesondere dessen Akzeptanzwinkel. Zunichst soll die Anderung des
Detektorinnenradius bei festem Auflenradius untersucht werden. Dies entspricht beim
JEOL 2200FS der Anderung der STEM-Kameralinge, da der Auflenwinkel des Detektors
stets durch den Akzeptanzwinkel der Objektivlinse auf 207 mrad begrenzt wird. Eine
Vergroflerung der Detektorfliche durch das Herabsetzen des Innenwinkels fiihrt wie in
Abb. £TI0 erkennbar zu einer Erhéhung der HAADF-Intensitat, was sich positiv auf das
Signal:Rausch-Verhéltnis auswirkt. Ist der gewéhlte innere Streuwinkel jedoch zu klein
tragt kohdrente Streuung signifikant zur gemessenen Intensitét bei. Daher kénnen dyna-
mische Effekte bis hin zu einer Kontrastumkehr auftreten. Als Faustregel gilt, dass der
Innenwinkel des Detektors etwa dem Dreifachen des Konvergenzhalbwinkels des Strahls
entsprechen muss, damit die zur inkohdrenten Streuung notigen Naherungen giiltig sind
(vgl. Abschnitt 24]) |72, |73]. Doch auch mit kleineren Detektorinnenwinkeln kénnen wert-
volle Informationen gewonnen werden. Je nach Winkelbereich des Detektors spricht man
dabei von medium-angle annular dark field (MAADF) oder annular bright field- (ABF-
)Messungen. Die ABF-Methode gewinnt zunehmend an Bedeutung bei der Detektion
leichter Elemente [74, [75]. In dieser Arbeit werden niedrige Detektorinnenwinkel verwen-
det, um APDs in GaP/Si-Heterostrukturen abzubilden (siche Abschnitt [1.3)).

Um kohérente Effekte auszuschlieen, sollte also der Innenradius moglichst grofl gewéhlt
werden. Wird die Detektorflache jedoch zu klein gewéhlt, ist die gemessene Intensitdt zu
gering, was ein schlechtes Signal:Rausch-Verhéltnis zur Folge hat. Bei einem Innenwinkel
von 150 mrad betrégt die P-Peak-Intensitéit bei einer Probendicke von 100 nm gerade
einmal 2% der Intensitdt des einfallenden Strahles. Um die P-Intensitdt deutlich vom
Hintergrund unterscheiden zu kénnen muss also der einfallende Strahl eine moglichst
hohe Intensitéit haben. Dies macht die Verwendung einer starken Elektronenquelle (bspw.
einer Feldemmissionskathode) obligatorisch, da die mittels thermischer Anregung erzeugte
Intensitdt einer LaBg-Kathode nicht ausreicht. Eine beliebige Steigerung der Intensitét
ist jedoch nicht moglich, da bei zu hoher Intensitdt die Probe Schaden nehmen kann.
Daher muss ein Kompromiss zwischen der Minimierung von kohérenten Effekten und der
Optimierung des Signal:Rausch-Verhéltnisses gefunden werden. Dafiir wurde beim JEOL
2200F S Mikroskop eine Kameraldnge von 60 cm gewéhlt, was einem Detektorbereich von
48 mrad bis 207 mrad entspricht.
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Abbildung 4.10: Simulierte HAADF-Intensitit in Relation zum einfallenden Strahl gegen
die Probendicke fiir verschiedene Detektorinnenwinkel (a) und zugehériges Verhiltnis von P
zu Ga (b).

Nun soll untersucht werden, welchen Einfluss der verwendete Auflenwinkel des Detek-
tors hat. Dieser ist beim JEOL 2200FS aufgrund des Akzeptanzwinkels der Objektivlinse
auf 207 mrad beschrénkt, es soll daher untersucht werden, ob diese Einschrankung einen
negativen Einfluss auf die Auswertung der HAADF-Intensitaten hat. In Abb. EIT] (a)
ist die dickenabhéngige HAADF-Intensitdt von Ga und P fiir verschiedenen Detektorau-
Benwinkel bei einem festem Innenwinkel von 122 mrad aufgetragen. Erwartungsgeméfl
steigt die Intensitdt durch die Erh6hung der Detektorfliche, geht jedoch in eine Séttigung
iiber, so dass sich die Intensitdten fiir 250 bzw. 300 mrad nicht signifikant voneinander
unterscheiden. Das liegt daran, dass die Menge der Elektronen, die in hohe Winkel ge-
streut werden, sehr stark abféllt und in diesem hohen Winkelbereich nahezu Null ist. In
den zugehorigen Intensitatsverhéltnissen (Abb. LTIT] (b)) zeigt sich keinerlei Einfluss des
Detektoraulenwinkels, die Kurven fiir alle simulierten Winkel liegen iibereinander. Auch
bei signifanter Verkleinerung des Auflenwinkels zeigt sich kein Einfluss auf das Intensi-
tatsverhaltnis. Um maximale Intensitét zu erzielen, ist also ein méglichst grofler Detektor
von Vorteil, Auenwinkel iiber 250 mrad bringen aber fiir die Untersuchung von GaP !
keinen Vorteil und kénnen daher auch in den Simulationen vernachléssigt werden. Fiir die

Auswertung von Intensitidtsverhéltnissen ist die Gréfle des Auflenwinkels irrelevant.

1 Untersuchungen von Materialien mit hoherer Kernladungszahl kénnen von einem gréieren Detektor
profitieren
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Abbildung 4.11: HAADF-Intensitéat in Relation zum einfallenden Strahl gegen die Pro-
bendicke fiir verschiedene Detektorinnenwinkel (a). Verhéltnis von P zu Ga (b).

Ein weiterer Punkt, der beachtet werden muss, ist die Sensitivitat des Detektors. Bis-
her sind alle gezeigten Berechnungen stets davon ausgegangen, dass der Detektor fiir alle
abgedeckten Streuwinkel gleich sensitiv ist. Ist dies nicht der Fall, muss das durch eine
Funktion berticksichtigt werden |76, 77]. Um die Sensitivitdt des Detektors zu bestimmen,
kann der einfallende Elektronenstrahl iiber den Detektor gerastert werden. Unter der An-
nahme, dass der Elektronenstrahl wihrend des Rasterns seine Intensitit nicht signifikant
dndert, kann aus der gemessenen Intensitdt die Sensitivitdt des Detektor bestimmt wer-
den. Die durch den Detektorscan bestimmte Intensitdt des einfallenden Strahls, ermoglicht
zudem den quantitativen Vergleich der gemessenen Intensitdt mit der berechneten.

Zusammenfassend kann man sagen, dass die Verwendung eines Cg-korrigierten Mi-
kroskops durch die erreichbaren kleinen Strahldurchmesser eine quantitative Auswertung
von Probendicke und Komposition vereinfacht. Zudem ist es erforderlich, die Mikroskop-
parameter wie Strahlkonvergenz und Detektorbereich genau zu kennen, wobei der duflere
Winkel des Detektor nur eine untergeordnete Rolle spielt. Da der Einfluss der verschiede-
nen Parameter unabhéngig voneinander bekannt ist, konnen die vorgestellten Methoden
nun zur Auswertung realer HAADF-Bilder eingesetzt werden.

Die Parameter der verwendeten Mikroskope sind in der folgenden Tabelle dargestellt.
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Mikroskop Spannung Konvergenzwinkel Strahldurchmesser® Kameralinge Detektor-
innenwinkel

Fei Titan 80- 300 kV 23 mrad 0,13 nm 102 mm 68 mrad

300

JEOL 200 kV 26,5 mrad 0,12 nm 600 mm 80 mrad

2200FS

(korrigiert)

JEOL 200 kV 16 mrad 0,19 nm 600 mm 47 mrad

2200FS

(unkorr.)

JEOL ARM 200 kV 22 mrad 0,08 nm 80 mm 59 mrad

Tabelle 4.1: Eckdaten der verwendeten Mikroskope. * Der Strahldurchmesser ist angege-
ben tiber die volle Breite bei 1/e der Intensitit. Diese wurde bestimmt tiber die Ausdeh-
nung der Atomsédulen in den experimentellen Aufnahmen.

4.2 Untersuchung der GaP/Si-Grenzflache

Nun sollen die in Kapitel B vorgestellten Methoden auf die GaP/Si-Grenzfliche ange-
wendet werden. Dieser Abschnitt stellt zundchst die Ergebnisse, die aus den einzelnen
Messungen gewonnen werden kénnen, dar, bevor aus der Kombination aller Erkenntnis-
se in Abschnitt Riickschliisse auf die reale Struktur der Grenzfliche gezogen wer-
den. In Abschnitt wird durch Korrelation von HAADF-Aufnahmen mit MOVPE-
Wachstumsbedingungen gezeigt, dass die Struktur der Grenzfliche gezielt verdindert wer-
den kann. Der Einstieg in diesen Abschnitt erfolgt iiber komplementire Methoden um
die Grenzfliche auf verschiedenen Gréflenskalen zu adressieren. Den Anfang bildet die
Rasterkraftmikroskopie an selektiv freigeditzten GaP /Si-Grenzfliichen. Eine Ubersicht der

untersuchten Proben ist in der folgenden Tabelle dargestellt.
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Probennummer Fehlorientierung des Si-Substrats  Polaritdt in [110]- Anderung im Ver-
Richtung* gleich zur optima-
len Nukleation
7+ 15578 exakt P-polar -
# 16009 exakt P-polar -
# 15811 2°in [110] Ga-polar -
# 16517 2°in [110] Ga-polar Uberwachsen bei
450°C, FME-Modus
# 15844 exakt P-polar Uberwachsen bei
450°C, FME-Modus
# 16319 exakt P-polar ein Puls TBP bei
675°C
7# 16447 exakt keine Hauptphase  Uberwachsen bei
definierbar 450°C, FME-Modus
# 16518 exakt Ga-polar Uberwachsen bei
450°C, FME-Modus
# 50192 2°in [110] Ga-polar -, anschlieBend Uber-

wachsen mit Si

Tabelle 4.2: Ubersicht der untersuchten Proben. *Die Polaritit wurde mittels CBED be-
stimmt (siehe Abschnitt B44]).

4.2.1 Rasterkraftmikroskopie an der Grenzflache

Als Referenz soll zunéchst der Si-Puffer vor dem Uberwachsen mit GaP betrachtet werden.
Dazu ist in Abbildung[d.12] (a) eine AFM-Aufnahme eines separat gewachsenen Puffers auf
exaktem Substrat dargestellt. Die Stufen, deren Kanten entlang der [110]-Richtung ver-
laufen, sind deutlich erkennbar, ihre Hohe betrdagt 0,297 4+ 0,028 nm. Dies korrespondiert
sehr gut mit der erwarteten Hoéhe einer doppelten Stufe in Si von a/2=0,272 nm, aufgrund
des begrenzten lateralen Auflésungsvermogen des AFMs kann jedoch nicht ausgeschlossen
werden, dass es sich um zwei dicht aufeinander folgende Einzelstufen handelt. Zusétzlich
zu diesen vermutlichen Doppelstufen sind auch vorgelagerte, monoatomare Inseln erkenn-
bar. Diese weisen eine dreieckige Form auf (exemplarisch mit gestrichelter weier Linie
markiert). Um die Kanten im Bild hervorzuheben ist in Abbildung .12 (b) zusétzlich die
Ableitung des Hoéhenprofils dargestellt. Eine genauere Beschreibung der Si-Morphologie
ist in [45, 46] zu finden.

Abbildung (c) und (d) zeigen die entsprechenden AFM-Aufnahmen der inneren
GaP/Si-Grenzfliche, bei der das GaP mittels Atzen entfernt wurde. Die zuvor beschrie-
bene Stufenstruktur ist immer noch erkennbar. Daraus kann geschlossen werden, dass
trotz des III/V-Wachstums keine grundlegende Umordnung des Si auf grofier Lingens-
kala stattfindet. Es wére durchaus denkbar, dass die periodische Anordnung der Stufen

durch die Priasenz der Gruppe-III- und -V-Prekursoren komplett zerstort wird und der
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Anteil an monoatomaren Stufen zunimmt, wodurch mehr APDs im GaP entstehen. Auf-
grund der geringen Wachstumstemperatur von 450°C scheint dies jedoch nicht der Fall
zu sein.

Trotzdem ist ein deutlicher Unterschied zum separat gewachsenen Si-Puffer erkenn-
bar. Zusétzlich zu den Stufen sind punktférmige Héhenmodulationen auf den Terrassen
erkennbar. Diese Inseln haben eine laterale Ausdehnung von wenigen 10 nm und eine
Hohe von etwa 0,5 nm. Aufgrund der Ausdehnung der AFM-Spitze stellt die laterale
Grofle nur eine obere Grenze fiir die reale Ausdehnung der Inseln dar. Ein quantitativer
Vergleich der Rauigkeiten der beiden Proben erfolgt iber den quadratischen Mittelwert
(Root Mean Square, RMS) der Hohenprofile. Das Profil des Si-Puffers zeigt einen RMS-
Wert von 109 pm, wohingegen der entsprechende Wert fiir die Grenzfliche bei 194 pm
liegt. Beide Werte sind sehr klein und spiegeln die glatten Strukturen wider, eine deut-
liche Erhohung der Rauigkeit um etwa 78% ist aber erkennbar. Das legt nahe, dass sich
die Si-Oberfliche beim Uberwachsen mit GaP auf kleiner Lingenskala verindert, wo-
hingegen die Stufenstruktur auf grofler Langenskala erhalten bleibt. Dies kénnte durch
atomare Austauschprozesse zwischen Si und GaP an der Grenzflache erklart werden, die

fiir Bildung einer ladungsneutralen Grenzfliche nétig sind (vgl. Abschnitt 2.2]).
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Abbildung 4.12: Rasterkraftmikroskopieaufnahmen des Si-Buffers auf exaktem Substrat
vor dem Uberwachsen mit GaP (a) und selektiv freigeditzte GaP /Si-Grenzfliche (b). Abbil-
dungsteile (c) und (d) zeigen die zugehorigen Ableitungsbilder (# 15720 und # 16068).

Analog zur vorherigen Betrachtung ist in Abbildung der Si-Puffer (a) und die
freigelegte Grenzfliache (b) bei Verwendung von 2°-fehlorientiertem Substrat gezeigt. In der
Aufnahme des Si-Puffers sind keine Stufen erkennbar. Das liegt daran, dass der Abstand
der Stufen zu gering ist, um mit der verwendeten Spitze aufgelost zu werden, da der
Abstand unter der Annahme von perfekten Doppelstufen nur etwa 8 nm betragt. Sind
hingegen nur einfache Stufen vorhanden, sto3t das AFM sowohl lateral als auch vertikal
an sein Auflésungslimit.

Die freigelegte Grenzfliche zeigt wie beim exakten Substrat eine gesteigerte Rauigkeit
im Vergleich zum Si-Puffer. Der RMS-Wert des gesamten Bildes liegt bei 121 pm im
Vergleich zu 86 pm, was einer Steigerung um 40% entspricht. Diese Werte sind deutlich
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geringer als fiir das exakt orientierte Substrat. Dies kann aber auch in der unterschiedli-

chen Stufenstruktur begriindet sein, die zum RMS-Wert beitragt.

Abbildung 4.13: Rasterkraftmikroskopieaufnahmen des Si-Buffers auf fehlorientiertem
Substrat vor dem Uberwachsen mit GaP (a) und selektiv freigeéitzte GaP /Si-Grenzfliche
(b) (# 16061 und # 16068).

Abschlieflend wird deutlich, dass die AFM erwartungsgeméifl keine Aussagen iiber die
Beschaffenheit der Grenzfliche auf atomarer Skala zuldsst, jedoch deutliche Hinweise auf
das Vorhandensein von Durchmischung und ihrer Gréflenordnung liefert. Die gemesse-
ne Inselhthe von etwa 0,5 nm entspricht ungefihr einer Gitterkonstante und somit vier

Monolagen Si.

4.2.2 Bestimmen der Oberflachenrekonstruktion des Si mittels LEED

Da die gestufte Morphologie des Si-Puffers aus den AFM-Messungen bekannt ist, bleibt
zu kléren, welche Oberflichenrekonstruktion auf den Terrassen vorliegt. Um diese zu
bestimmen ist LEED aufgrund seiner Oberflachensensitivitét besonders geeignet.
Abbildung T4 (a) zeigt ein gemessenes Diffraktogramm des Si-Puffers auf exaktem
Substrat. Die Beschleunigungsspannung der Elektronen betrug hierbei 100 V und die
Orientierung entspricht der der AFM-Messungen in Abschnitt 211 Zuséatzlich zu den
erwarteten Reflexen des Volumenkristalls sind halbzahlige Reflexe entlang der der [110]-
Richtung erkennbar (markiert durch rote Kreise), welche auf die Oberflachenrekonstruk-
tion zuriickzufiithren sind. Im Gegensatz dazu sind keine zusétzlichen Reflexe entlang der
[110]-Richtung erkennbar. Dies wird noch deutlicher in den Intensitétsprofilen entlang die-
ser beiden Richtungen durch das Diffraktogramm, welche in Abbildung T4l (b) gezeigt

sind, wobei der Hintergrund abgezogen wurde.
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Abbildung 4.14: LEED an Si-Puffer auf exaktem Substrat (a) und Intensitétsprofile ent-
lang [110] (blaue Ausgleichskurve) und [110] (rote Ausgleichskurve) (b).
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Abbildung 4.15: LEED an Si-Puffer auf 2°-fehlorientiertem Substrat (a) und Intensitéits-
profile entlang [110] (blaue Ausgleichskurve) und [110] (rote Ausgleichskurve) (b).

Die halbzahligen Reflexe entlang der [110]-Richtung weisen auf eine doppelten Gitter-
abstand auf der Oberfliache hin, was wiederum fiir eine (2x1) Rekonstruktion spricht. Da
die Orientierung der Probe aus dem AFM-Messungen bekannt ist, kann man schlielen,
dass die Dimere auf der Oberfléche senkrecht zu den Stufenkanten orientiert sind. Daher
handelt es sich, der Notation von Chadi dﬂ] folgend, um D 4-Stufen. Dies ist unerwartet,
da die Bildungsenergie einer D 4-Stufe pro Einheitsldnge um 0,5 eV hoher liegt als die
einer Dp-Stufe und um 0,19 eV hoher als die von zwei aufeinander folgenden S4- und
Sp-Stufen ] Wie schon bei den AFM-Messungen kann die Prédsenz einer vorgelager-
ten Sp-Stufe aufgrund des Durchmessers der LEED-Sonde nicht ausgeschlossen werden.
Nichtsdestotrotz kann auf dem exaktem Substrat aus dem Fehlen der halbzahligen Reflexe

in [110}-Richtung eine klare Dominanz der D 4-artigen Rekonstruktion abgeleitet werden.
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Die vermutliche Rekonstruktion ist in Abbildung (a) dargestellt, wobei die Linien
auf den Terrassen die Richtung der Dimere an der Oberflédche représentieren. Eine tiefer-
gehende Interpretation dieser Ergebnisses und ihrer Folgen fiir die GaP /Si-Grenzflache
erfolgt in Abschnitt

Das entsprechende Diffraktogramm des Puffers auf fehlorientiertem Substrat ist in Ab-
bildung (a) dargestellt. Im Gegensatz zum Diffraktogramm des exakten Substrats
(Abb. 14 (a)) sind zusétzliche Reflexe entlang [110] (markiert durch rote Kreise) und
[110] (markiert durch blaue Kreise) zu finden. In den Intensitétsprofilen (Abb. (b))
wird ersichtlich, dass die Zusatzreflexe in diesen beiden Richtungen nahezu die gleiche In-
tensitdt aufweisen. Es treten also beide moglichen (2x1)-Rekonstruktionen im gleichen
Mafle auf, was fiir die Prdsenz von alternierenden S4- und Sp-Stufen spricht. Diese
Oberflachenkonfiguration ist in Abbildung (b) dargestellt. Eine solche Rekonstruk-
tion erklart, dass die Oberflichenstruktur nicht mittels AFM aufgelost werden konnte,

da sowohl der Abstand der einzelnen Stufen von etwa 4 nm ! als auch deren Hohe von

a/4~0,14 nm im Bereich des lateralen bzw. vertikalen Auflosungslimits liegen.

.ﬂ"..ﬂﬁ.l
D484

Abbildung 4.16: Modell der Oberflaichenrekonstruktion des Siliziums: beim exaktem Sub-
strat sind vorwiegend D 4-Stufen vorhanden (a), wohingegen auf dem fehlorientiertem Sub-
strat im gleichen Mafle S4 und Sp vertreten sind (b).

Da nun die Struktur des Si vor dem Aufwachsen des GaP hinreichend bekannt ist,

werden im Folgenden GaP/Si-Heterostrukturen betrachtet.

1 Der Stufenabstand folgt aus simpler geometrischer Uberlegung aus der Fehlorientierung von 2°
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4.2.3 Konventionelle Transmissionselektronenmikroskopie an GaP /Si-Heterostrukturen

Nach der Untersuchung von Si-Oberflichen in den vorherigen Abschnitten soll nun zu-
nachst die Entstehung von APDs an dieser Oberflache und danach die Grenzfliche mit
Hilfe von Transmissionsmessungen betrachtet werden.

Abbildung ETT1 zeigt polarititssensitive TEM-Dunkelfeldaufnahmen der GaP/Si-He-
terostruktur auf exaktem Substrat. Bei Abbildungsteil (a) handelt es sich um eine (200)-
Dunkelfeldaufnahme, bei der die Wachstumsrichtung [001] der Betrachtungsrichtung ent-
spricht. Die zwei auftretenden Phasen des GaP koénnen eindeutig voneinander unterschie-
den werden, wobei eine Phase deutlich dominiert und daher als Hauptphase bezeichnet
werden kann. Die APDs sind regelméfig entlang der Stufen in [110]-Richtung angeord-
net und weisen eine dreieckige Form auf. Das deutet auf die Existenz von vorgelagerten,
dreieckférmigen monoatomaren Stufen auf dem Si-Puffer hin. Diese sind schon in AFM-
Aufnahmen (Abb. [£12) sichtbar gewesen. Aus der farbkodierten Verteilung der APDs
(b) ergibt sich ein APD-Anteil von 16% (Verhéltnis Hauptphase: Antiphase ~ 5:1). Dieser
Wert entspricht jedoch nicht zwingend dem exakten APD-Gehalt der Probe, da allein aus
der Aufsichts-Aufnahme nicht die geometrische Form der APDs abgeleitet werden kann.
Das Verhéltnis spiegelt vielmehr nur die Verteilung der Terrassen auf der Oberfliche des
Si-Puffers wider. Da eine der beiden Terrassen deutlich dominiert, kommt die D 4-artige
Rekonstruktion zustande, die mittels LEED beobachtet wurde.

In Abbildung 17 (c) ist nun eine Querschnittsaufnahme in [110]-Betrachtungsrichtung,
senkrecht zu den Stufen, gezeigt. Eine zuféllige Anordnung der APDs entlang einer Stufe
ist erkennbar. Die APBs verlaufen auf {112}-Ebenen, so dass der Grofiteil der APDs in-
nerhalb der 60 nm Schichtdicke annihilieren. Bei GaP-Schichten, die bei niedrigeren Tem-
peraturen abgeschieden wurden, kann auch ein Abknicken der APDs auf {111}-Ebenen
beobachtet werden [52]. Bei Betrachtung aus [110] (Abb. Tl (d)), parallel zu den Stufen,
ist die periodische Anordnung der APDs an den Stufen erneut zu erkennen. Die APBs
verlaufen in dieser Orientierung vorwiegend auf {110}-Ebenen. Die anisotrope Form der
APDs fiir die verschiedenen Richtungen mit selbstannihilierenden APDs in [110]- und
gerade nach oben verlaufenden APDs in [110]-Betrachtungsrichtung ist auffillig [16].

Die Vergroflerung einer repriasentativen APD ist als Inset in der Aufsichtsaufnahme
(Abb. II7 (a)) dargestellt. In dieser APD kénnen verschiedenen Bereiche unterschieden
werden. Der zentrale Bereich der APD (markiert durch A) zeigt die gleiche Intensitit wie
die Hauptphase (markiert durch B).

Der Bereich in dem A und B aufeinander treffen ist die APB in Form einer schwarzen
Linie sichtbar. In diesem Bereich verlauft die APB auf einer {110}-Ebene gerade durch
die Schicht, wie aus der Dunkelfeldaufnahme aus [110]-Richtung (Abb. EEI7 (d)) erkenn-
bar ist. In Region A erstreckt sich die APD durch die gesamte Schichtdicke von etwa
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60 nm. Daher ist dieser Bereich auch nur bei APDs zu erkennen, die eine gewisse Grofie
tiberschreiten. Unter der Annahme, dass alle ABPs in der [110]-Betrachtungsrichtung auf
{112}-Ebenen verlaufen und somit einen von 35° mit der Grenzflache einschlielen, wie
es in der Dunkelfeldabbildung (Abb. [Z17 (c)) den Anschein hat, muss die Breite der un-
terliegenden Monostufe im Si-Puffer mindestens 170 nm betragen, damit die APD durch
die gesamte Schicht verlduft. Die Bereiche dunklem Kontrast (markiert durch C) sind
demnach diese, in der die APBs schriag durch den Kristall verlaufen.

Die atomare Struktur der APBs wird, in Abhéngigkeit der Ebenen auf denen sie ver-
laufen, in Abschnitt naher untersucht.

(d) Hauptphase Antiphase

Abbildung 4.17: TEM-Dunkelfeldaufnahmen der GaP/Si-Heterostruktur auf exaktem
Substrat: (200)-Dunkelfeldaufnahme mit Durchstrahlrichtung in Wachstumsrichtung mit
vergroBerter APD als Inset (a) und farbkodierte Karte der APD-Verteilung (b). (002)-
Dunkelfeldaufnahmen bei Betrachtung im Querschnitt senkrecht zu den Stufen des Si-
Puffers (c) und parallel zu den Stufen (d) (# 16009).

Da Phase und Antiphase in solchen Abbildungen deutlich voneinander zu unterschei-
den sind, ist es moglich deren jeweilige Polaritéit mittels CBED zu bestimmen. Abbildung
zeigt die CBED-Aufnahmen, die in der Hauptphase der [110]-Betrachtungsrichtung
(Abb.[LTI7 (b)) aufgenommen wurden. In Teil (a) ist die destruktive Interferenz im (002)-
Beugungsscheibchen deutlich in Form eines schwarzen Kreuzes sichtbar, wohingegen bei
entsprechender Anregung des (002)-Reflexes konstruktive Interferenz in Form eines hellen

Kreuzes beobachtet werden kann. Die Simulationen der Muster sind in (c) bzw. (d) zu fin-
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den. Hierflir wurde ein Ga-polares Kristallmodell und ein Konvergenzwinkel von 5 mrad
fir den einfallenden Elektronenstrahl angenommen und die 25 stérksten Bragg-Reflexe
beriicksichtigt. Die TEM-Probendicke wurde zwischen 10 nm und 200 nm variiert, um
die experimentellen Muster zu reproduzieren, wodurch sich die Art der Interferenz nicht
umkehrt. Eine Probendicke von 90 nm zeigt die beste Ubereinstimmung zwischen Simu-
lation und Experiment. Daher kann eindeutig geschlossen werden, dass die Hauptphase
des Kristalls in der [110]-Richtung Ga-polar ist und somit P-polar in der orthogonalen
[110]-Richtung, was mittels CBED-Messungen in [110]-Projektion verifiziert wurde.

@ 1 Ol
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Abbildung 4.18: CBED an GaP auf exaktem Substrat in [110]-Betrachtungsrichtung: De-
struktive Interferenz im (002)-Beugungsscheibchen (a), konstruktive Interferenz im (002)-
Beugungsscheibchen und entsprechende Simulationen (c) und (d) fiir einen Ga-polaren
Kristall mit 90 nm Dicke (# 16009).

Die hier bestimmte Polaritdt ist bei allen Heterostrukuren, die bei 450°C nukleiert
wurden, zu finden, unabhéngig davon welcher metallorganische Prekursor beim gepulsten
Wachstum zuerst angeboten wird. Aus einer festen Dimerorientierung des Siliziums folgt
also stets die gleiche Polaritdt des GaP. Dies spricht fiir eine feste Bindungspréaferenz an
der Grenzflache, das heifit es bindet immer entweder P oder Ga als erstes an das Si. Aus
dem Wissen um die Dimerorientierung aus den LEED-Messungen und der Polaritét aus
den CBED-Messungen kann gefolgert werden, dass stets Ga als erstes an das Si bindet.
Dies wird in Abbildung schematisch verdeutlicht, in der links die vereinfachte Ga-
reiche Grenzfliche dargestellt ist und rechts die vereinfachte D 4-Rekonstruktion vor der
Abscheidung des Siliziums. Eine Umkehr der Polaritdt des GaP oder die Rotation der

Dimer-Orientierung des Si wiirden jeweils zu einer P-reichen Grenzfliche fithren. Wenn
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eine Durchmischung an der Grenzfliche vorhanden ist, dann entsteht sie wéhrend des

Wachstums zeitlich spéter, nachdem die Polaritdt des Kristalls bereits festgelegt ist.

[001]

A0 |
[110]

Abbildung 4.19: Vereinfachtes Grenzflichenmodell fiir D 4-rekonstruiertes Si und P-
polares GaP. (Si-Atome sind in rot, Ga- und P-Atome in gelb bzw. schwarz dargestellt.)

Im Vergleich zu den soeben betrachteten, exakten Si-Substraten werden nun die Hetero-
strukturen auf fehlorientiertem Substrat betrachtet. Diese wurden unter den selben op-
timierten Wachstumsbedingungen abgeschieden, die die Selbstannihilation der APDs be-
giinstigen [45]. In Abbildung sind die analogen polaritdtssensitiven Dunkelfeldauf-
nahmen dargestellt. Die Aufsichtsaufnahme (Teil (a)) zeigt eine zuféllige Verteilung klei-
ner, etwa 10 nm groBer, APDs. Die zugehorigen Querschnitte in [110]- (Teil (b)) und
[110]-Betrachtungsrichtung (Teil (c)) bestéitigen die zufillige Anordnung, ohne erkennba-
re Relation zu Stufen des Si-Puffers, im Gegensatz zu den Strukturen auf dem exakten
Substrat (vgl Abb. [IT). Beide Querschnitte zeigen, dass die APDs auch in Wachstums-
Richtung eine sehr geringe Ausdehnung unterhalb von 10 nm besitzen. Zudem ist ihre
Anzahl deutlich geringer als fiir eine monogestufte Si-Oberfliche zu erwarten wére. Die
Existenz von besonders kleinen APDs kann jedoch nicht ausgeschlossen werden, da diese

aufgrund des Auflésungslimits nicht detektiert werden konnen.

(b) Hauptphase Antitphase
GaP|
si

(c) Hauptphase Antiphase
GaP|
si

Abbildung 4.20: TEM-Dunkelfeldaufnahmen der GaP/Si-Heterostruktur auf fehlorientier-
tem Substrat: Durchstrahlrichtung in Wachstumsrichtung (a), senkrecht zu den Stufen des
Si-Puffers (b) und parallel zu den Stufen (c) (# 15811).
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Um weitere Informationen tiber die Verteilung der Stufen an der Grenzflache zu erhalten
wurden daher die Wachstumsbedingungen so angepasst, dass auftretende APDs nicht
annihilieren sondern moglichst auf {110}-Ebenen gerade nach oben durch die gesamte
Schicht verlaufen [45, [78].

Abbildung E2T] zeigt die entsprechenden Dunkelfeldaufnahmen einer solchen Hetero-
struktur. Abbildungsteil (a) zeigt einen [110]-Querschnitt. Es sind deutlich mehr APDs
erkennbar als in der entsprechenden Aufnahme der optimal nukleierten Probe (vgl. Abb.
(b)). Zudem verlaufen die APDs deutlich weiter durch die GaP-Schicht, bis sie an-
nihilieren oder durch einen Gradienten der Probendicke hin zum Klebespalt nicht mehr
sichtbar sind. Im [110]-Querschnitt mit Blickrichtung entlang der Stufen (Abbildungsteil
(b)), ist die regelméfBige Anordnung der APDs an der Grenzfliche erkennbar. Dies wird
deutlicher in einem Intensitétsprofil im diinnen Bereich der Probe (markiert durch einen
roten Pfeil), welches in Abbildungsteil (c) dargestellt ist. Der Abstand zweier Intensitéts-
minima, der dem Abstand zweier APDs entspricht, betrdgt 7,6 nm. Daraus ergibt sich
der Stufenabstand der monoatomaren Stufen zu 3,8 nm. Fiir 2° Fehlorientierung folgt aus
simpler geometrischer Uberlegung ein Stufenabstand von 3,9 nm was um weniger als 3%
von dem bestimmten Wert abweicht. Die Oberfliche des Si-Puffers auf fehlorientiertem
Substrat besteht also tatsdchlich aus einer Abfolge von Einzelstufen, wie die AFM- und
LEED-Untersuchungen nahe gelegt haben. Die Kanten dieser Stufen folgen keiner fes-
ten Orientierung, wie aus der zufélligen Anordnung der APDs in der Aufsichtsaufnahme
(Abb. (a)) ersichtlich ist.
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Abbildung 4.21: (002)-Dunkelfeldaufnahmen der GaP /Si-Heterostruktur mit gednder-
ten Wachstumsbedingungen auf fehlorientiertem Substrat: Durchstrahlrichtung parallel zur
Fehlorientierung des Si-Substrates (a) und parallel dazu (b). Das Intensitdtsprofil parallel
zur Grenzfliche, markiert durch roten Pfeil, zeigt die periodische Anordnung der APDs (c)
(# 16517).
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Analog zu den Heterostrukturen auf exaktem Substrat kann auch fiir das fehlorientierte
Substrat die Polaritét des GaP mittels CBED bestimmt werden. Die am [110]-Querschnitt
gemessenen CBED-Muster (Abb. L22]) weisen im Vergleich zu denen der exakten Probe
(vgl. Abb. I8)) den umgekehrten Interferenztyp auf, mit konstruktiver Interferenz im
(002) und destruktiver Interferenz im (002)-Scheibchen. Die GaP-Schicht besitzt also die
entgegengesetzte Polaritéit. Das ist zunéchst unerwartet, da die Bindungspréferenz an der
Grenzflache genau so wie beim exakten Substrat sein sollte, also Ga als erstes an das Si

bindet. Ist das der Fall, kann die entgegengesetzte Polaritit nur dariiber erkléart werden,

dass eine der beiden Phasen schneller wéchst als die andere, dies wird im Abschnitt (23]

10

untersucht.

(a)

N
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Abbildung 4.22: CBED an GaP auf fehlorientiertem Substrat in [110]-Betrachtungs-
richtung: Destruktive Interferenz im 002-Beugungsscheibchen (a), destruktive Interferenz
im (002)-Beugungsscheibchen (# 15811).

Die GaP/Si-Grenzfliache erscheint auf der Skala weniger nm in allen Querschnittsauf-
nahmen glatt. Uber die Rauigkeit der Grenzfliche auf Subnanometer-Skala kann mittels
der Dunkelfeldaufnahmen keine Aussage getroffen werden, da die Auflésung durch das
Beugungslimit der verwendeten Objektivblende begrenzt ist. Deren Groéfle von einigen
mrad liefert nach dem Rayleighkriterium (Gleichung BI2]) eine Auflésung im Bereich ei-
niger nm. Zudem wurde die Probe gezielt aus der [110]- bzw. [110]-Zonenachse gekippt
um Polaritatssensitivitit zu gewéhrleisten, wodurch die Grenzflache in Projektion breiter
erscheinen kann.

Da die konventionelle Dunkelfeld-Technik also nichts iiber die Rauigkeit der Grenzflache
auf Subnanometer-Skala aussagen kann, erfolgt nun der Ubergang zur Analyse im STEM,

durch die diese Langenskala zugénglich ist.

4.2.4 HAADF an der GaP/Si-Grenzflache

Das grundsétzliche Vorgehen zur Auswertung einer experimentellen HAADF-Aufnahme
ergibt sich aus den Voriiberlegungen in Abschnitt 1] wie folgt: Durch Berechnen des
Si:Ga- oder P:Ga-Verhéltnisses in reinem Si, Ga und P, abseits der Grenzflache, kann

die Probendicke in Durchstrahlrichtung bestimmt werden. Fiir die kleinen Probenberei-
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che von etwa 10 - 10 nm?, die in hochaufgelésten HAADF-Aufnahmen abgebildet werden,
kann eine homogene Dicke angenommen werden. Fiir die bestimmte Probendicke kann
aus den Simulationen das Verhalten der Intensitét fiir verschiedene Kompositionen er-
mittelt werden, somit kann aus der Intensitidt jeder Atomsédule im Bild die zugehdorige
Komposition bestimmt werden.

In der Realitédt miissen noch die experimentellen Gegebenheiten beim Vergleich mit der
Simulation beriicksichtigt werden. Zum einen hat der real verwendete Elektronenstrahl
meist eine groflere Ausdehnung als allein von den Aberrationskoeffizienten zu erwarten
ware. Das liegt daran, dass die Elektronenquelle nicht wie idealisiert angenommen punkt-
férmig ist, sondern eine endliche Ausdehnung hat. Dies fithrt zu einer weiteren Faltung der
Probenfunktion mit einer Gauflkurve deren Halbwertsbreite anhéngig von dieser Ausdeh-
nung ist (vgl. inkohérente Abbildungsbedingungen in Abschnitt 24). Uber die Breite der
Atomséulen in einem experimentellen Bild kann auf die Gréle des verwendeten Strahls
geschlossen werden, da der Strahl sich bis zu einer gewissen kritischen Dicke innerhalb
der Probe nicht signifikant aufweitet (vgl. Abschnitt L T.3]).

Zum anderen weisen manche Aufnahmen ein schlechtes Signal:Rausch-Verhéltnis auf,
da, um der auftretenden Probendrift entgegen zu wirken, eine kurze Rasterzeit verwendet
wurde. Zudem koénnen Artefakte durch den Rasterprozess entstehen, wie z.B. sogenann-
te Fly-back errors. Bei diesen kehrt der Elektronenstrahl nach dem Rastern einer Linie
nicht exakt in seine Ausgangsposition zuriick, sondern ist leicht versetzt dazu, dadurch
entstehen linienférmige Artefakte in den Aufnahmen. Des Weiteren kénnen wie in al-
len Rastermethoden Verzerrungen, aufgrund von elektromagnetischer Strahlung aus der
Umgebung, auftreten.

Es existieren mehrere Moglichkeiten, um die experimentellen Daten nachtréiglich zu
optimieren. Eine Moglichkeit ist die Filterung der Daten im Fourierraum. Hierzu wird
die Fouriertransformierte des Bildes berechnet, in diesem wird jeweils eine Maske um die
auftretenden Bragg-Reflexe gelegt. Die Grofle der Maske wird so gewéhlt, dass der Reflex
vollstdndig eingeschlossen wird, der grofite Teil des Hintergrunds jedoch ausgeschlossen
wird (Radius etwa 1 nm™!). Zudem hilft ein Tiefpassfilter, dessen Radius im Bereich
von 10 nm ™! gewihlt wurde, hochfrequentes Rauschen und Pixelfehler zu minimieren. Im
Folgenden wurde diese Vorgehensweise zur Darstellung der Daten verwendet, da durch
das verringerte Rauschen die Merkmale der Probe besser zu erkennen sind. Dies ist in der
Gegeniiberstellung einer unprozessierten (a) und Fourier-gefilterten HAADF-Messung (b)
der GaP/Si-Grenzflache in Abbildung zu erkennen, wobei die gemessene HAADF-
Intensitat farbkodiert dargestellt ist. Hierbei handelt es sich um eine GaP-Schicht, die
unter idealen Wachstumsbedingungen auf exaktem Substrat abgeschieden wurde. Fiir die
HAADF-Messung wurde das FEI-Titan bei einer Beschleunigungsspannung von 300 kV
verwendet und die Betrachtungsrichtung ist [110].
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In der rechten oberen Ecke des Bildes ist jeweils die Fouriertransformation dargestellt,
in der der rote Kreis den verwendeten Tiefpassfilter und der blaue Kreis exemplarisch die
Grofle der Maske um die Bragg-Reflexe kennzeichnet. Der blaue Kreis markiert gleichzei-
tig die hochste iibertragene Raumfrequenz der Aufnahme. Hierbei handelt es sich um den
(333)-Reflex, der einem Si-Netzebenenabstand von etwa 0,1 nm bzw. einer Raumfrequenz
von etwa 10 nm ™! entspricht. Die einzelnen Atome eines Dumbbells sind deutlich unter-
scheidbar, wie in der vergroflert dargestellten, projizierten Einheitszelle von GaP (c) bzw.
Si (d) erkennbar ist. Daher ist sofort sichtbar, dass der GaP-Kristall Ga-polar in der [110]-
Betrachtungsrichtung ist, wie auch schon mit CBED bestimmt wurde. Abbildungsteil (e)
zeigt Intensitétsprofile jeweils entlang einer Atomlage parallel zur Grenzfliche, wobei die
Position in der x-y-Ebene aufgetragen ist und auf der z-Achse die gemessenen HAADF-
Intensitit. Der Ubersicht wegen ist dabei nur das Gruppe-III-Untergitter beriicksichtigt.
In der Grenzflichenregion kann eine mittlere Intensitét zwischen der von reinem GaP und
reinem Si beobachtet werden. Des Weiteren féllt ins Auge, dass die Profile im reinem Si
und GaP, abseits der Grenzflidche, sehr glatt sind. Im Gegensatz dazu zeigt die Intensitéat
in den Atomreihen nahe der Grenzfliche deutliche Schwankungen. Dies ist ein direktes

Indiz fiir die Durchmischung von GaP und Si an der Grenzflache.
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Abbildung 4.23: Beispiel fir die mogliche Nachbearbeitung von HAADF-Aufnahmen
anhand der GaP/Si-Heterostruktur auf exaktem Substrat in [110]-Betrachtungsrichtung:
unprozessierte (a) und Fourier-gefilterte Aufnahme (b). Eine Vergrofierung der projizier-
ten Einheitszellen von GaP und Si sind in (c) bzw. (d) gezeigt. Die gemessene HAADF-
Intensitidt wurde auf Ga-Intensitdt normiert und ist farbkodiert dargestellt, so dass ho-
he Intensitat durch gelb und niedrige Intensitit durch schwarz repréasentiert wird. Abbil-

dungsteil (e) zeigt Intensitédtsprofile jeweils entlang einer Atomreihe parallel zur Grenzflache
(# 15578).

Ein Nachteil der vorgestellten Fourier-Filterung ist, dass die Intensitdten beeinflusst
werden konnen, was die quantitative Auswertung verfilscht. Daher werden im Folgendem
die ungefilterten Bilder fiir die Auswertung der chemischen Komposition verwendet. Eine
andere Moglichkeit zur Optimierung der Darstellung der experimentellen Bilder stellt die
Mittelung iiber mehrere Atomséulen dar. Dabei geht die Ortsauflésung zugunsten eines
verbesserten Signal:Rausch-Verhéltnisses verloren. Das Vorgehen ist dabei wie folgt: Die
Mittelpunkte der Dumbbells werden mit Hilfe der Peak Pairs-Software gesucht (siche
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Abschnitt B48). Im Anschluss wird die Intensitdt der Peaks entlang einer Linie parallel
zur Grenzflache mit Hilfe eines MATLAB-Programms aufaddiert und das Ergebnis durch
die Anzahl der Peaks geteilt. Hierbei ist darauf zu achten, dass keine Stufe oder APD in
die Mittelung eingeht, auBlerdem werden Randbereiche ausgeschlossen, um Artefakte an
der Grenze des Bildes zu vermeiden.

In Abbildung (a) ist ein Ausschnitt aus der vorherigen HAADF-Aufnahme darge-
stellt, Abbildungsteil (b) zeigt einen entsprechenden Ausschnitt nach Mittelung iiber 20
Atomséulen entlang der Grenzfliche. Die Intensitét wurde dabei auf die einer reinen Ga-
S&ule normiert. Durch das deutlich verbesserte Signal:Rausch-Verhéltnis kann die Aus-
dehnung einer Atomséule mit sehr hoher Genauigkeit bestimmt werden. Dies geschieht
am Besten im Bereich des reinen Si, da dort eine Vielzahl dquivalenter Peaks vorhanden
ist um die Statistik zu verbessern. Dadurch kann der Durchmesser des hier verwendeten
Elektronenstrahls zu 0,13 nm abgeschétzt werden (volle Breite bei 1/e der Intensitét),
was gut mit dem kleinsten iibertragenen Netzebenenabstand von 0,1 nm in der Fourier-
transformation (Abb. £23)) tibereinstimmt. Das Si:Ga-Intensitatsverhaltnis wurde durch
die Auswertung von etwa 200 Si-Peaks und 300 Ga-Peaks jenseits der Grenzfliche zu 0,41
+ 7,4% bestimmt, wobei die Standardabweichung des Verhéltnisses als Fehler angenom-
men wurde. Aus der dickenabhéngigen Simulation folgt daraus eine Probendicke von 44
+ 3 nm.

Die Simulation der HAADF-Intensitit fiir ein simples, abruptes Grenzflichenmodell
ist in Abbildung (c) dargestellt. Dabei wurden sowohl die Probendicke als auch die
reale Ausdehnung des Strahls berticksichtigt. Fiir den einfallenden Elektronenstrahl wur-
den nur die rotationssymmetrischen Aberrationen Af, C's und C5 einbezogen. Die Werte
von Af = 0,2 nm und Cg = —2.4 pum wurden nach Gleichung B14] bzw. fur die
verwendete Apertur von 23 mrad und ein C5 von 5 mm optimiert. Der Vergleich zwischen
Simulation (c) und Experiment zeigt qualitativ eine sehr gute Ubereinstimmung, lediglich
die nicht perfekte Rotationssymmetrie der Atomséulen fillt in den experimentellen Da-
ten auf. Das kénnte auf eine systematische Verzerrung beim Rasterprozess oder residuale
Aberrationen, wie Astigmatismus, zurilickzufiithren sein. Diese Asymmetrie fithrt auch zu
der dreieckigen Form des Bereichs zwischen den Atomséulen. Ein quantitativer Vergleich
zwischen Simulation und Experiment erfolgt anhand von Intensitatsprofilen an den Posi-
tionen A und B. Diese sind in den Abbildungsteilen (d) bzw. (e) aufgetragen. Zusétzlich
zu den experimentellen Intensitéiten (rote Datenpunkte) und der Simulation (schwarze Li-
nie) ist die Differenz beider in griin aufgetragen. Diese verdeutlicht die gute quantitative
Ubereinstimmung zwischen Simulation und Experiment. Die zwei durch einen griinen und
schwarzen Pfeil markierten Dumbbells weisen jedoch experimentell eine deutlich geringere
Intensitat auf als von der Simulation vorhergesagt. Das kommt dadurch zustande, dass

sich auf diesen Saulen, durch einen Durchmischungsprozess, eine bestimmte Menge Si be-
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findet, was in dem, fiir die Simulation angenommenen, Kristallmodell nicht beriicksichtigt
wurde. Die von den anderen Experimenten prognostizierte Durchmischung, kann mit der
HAADF-Methode also tatséchlich auf atomarer Skala beobachtet werden.
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Abbildung 4.24: Unprozessierter Ausschnitt der HAADF-Aufnahme der Grenzfliche (a),
nach Mittelung iiber 20 Atomséulen entlang der Grenzfliche und Simulation des entspre-
chenden Bereichs (c). Die Intensitdt in diesem Fall auf die maximal auftretende, i.e. die
Intensitédt einer reinen Ga-Séule, normiert und wie zuvor farbkodiert dargestellt. Simulierte
und experimentelle Intensitéatsprofile an Position A (d) und B (e) (Simulationsparameter
siehe Text, # 15578).

Im Folgenden soll die beobachtete Durchmischung quantitativ fiir die beiden verwen-
deten Substrate (exakt bzw. 2° Fehlorientierung) ausgewertet werden. Dies geschieht an-
hand von Kompositionskarten, in denen die HAADF-Intensitdt jeder Atomséule in den
Si-Gehalt in der jeweiligen Séule umgerechnet wird. Dafiir werden erneut die unprozessier-
ten, experimentellen Daten verwendet. Um den Einfluss von Bildfehlern zu minimieren,
wird die Intensitdt einer Sdule bestimmt, indem iiber einen Kreis um ihre jeweilige Posi-
tion gemittelt wird. Die Positionen der Atomsaulen, wurde wie schon bei der vorherigen
Betrachtung mit Subpixel-Genauigkeit mit Hilfe der Peak-Pairs Software bestimmt. Der
Integrationsradius wird so gewéhlt, dass er dem halben Atomabstand eines Dumbbells
entspricht. Bei dem hier verwendeten Sampling von 105 Pixel/nm sind dies in etwa 6

Pixel, was gleichbedeutend ist mit einer Mittelung {iber 113 Pixel. Wird der Radius zu
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klein gewahlt, ist der Einfluss des Rauschens sehr grofl. Wird er hingegen zu grof§ gewéhlt,

beeinflussen benachbarte Atome sich sehr stark. In den Simulationen zum Bestimmen der

Probendicke und Komposition wurde dementsprechend iiber den gleichen Radius gemit-
telt.
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Abbildung 4.25: Kompositionskarte der Heterostruktur auf exaktem Substrat: Gruppe-
ITI-Untergitter (a), Gruppe-V-Untergitter (b) und Kombination beider (c¢). Der Si-Gehalt
ist jeweils farbkodiert dargestellt, so dass ein hoher Si-Gehalt durch gelb und ein niedriger
durch schwarz représentiert wird. Die Mittelung des Si-Gehalts entlang der Grenzflache ist
n (d) dargestellt (# 15578).

Die so gewonnenen Kompositionskarten fiir die GaP-Schicht auf exaktem Substrat
sind in Abbildung zu finden. Als Ausgang diente die HAADF-Aufnahme in [110]-
Betrachtungsrichtung (£23). Die Gruppe-III- und Gruppe-V-Untergitter sind getrennt
voneinander ((a) bzw. (b)) und in Kombination in (c) ausgewertet. Der Si-Anteil in der
jeweiligen Atomsédule ist farbkodiert dargestellt. Aufgrund des Rauschens in den experi-
mentellen HAADF-Aufnahmen kommen physikalisch nicht sinnvolle Kompositionswerte
iiber 1 bzw. unter 0 zustande. Das Minimum und Maximum dieser Kompositionskarte

liegen bei -0,38 bzw. 1,16. Beide Extremwerte befinden sich auf dem Gruppe-V Untergit-
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ter, dessen Auswertung aufgrund der Dicke der Probe mit dem gréfiten Fehler behaftet
ist (vgl. Abschnitt A.T]).

Horizontal sind innerhalb einer Atomlage geringe Fluktuationen der Zusammensetzung
erkennbar, sowie eine Si-Insel im GaP (markiert durch Pfeil), die in der urspriinglichen
HAADF-Aufnahme (Abb. [£23]) nicht ohne weiteres sichtbar war. Bei Betrachtung ent-
lang der Wachstumsrichtung ist ein monoton sinkender Verlauf des Si-Gehalts erkennbar.
Jeweils drei Gruppe-III- und drei Gruppe-V-Sédulen an der Grenzfliche weichen signifi-
kant von reinem Si bzw. reinem GaP ab. Dies wird deutlicher in dem gemittelten Profil
in Abbildungsteil (d). Fir dieses wurde die Komposition jeweils in einer Atomlage senk-
recht zur Grenzfliche gemittelt. Als Fehlerbalken ist die Standardabweichung innerhalb
einer Atomlage aufgetragen, die wie zu erwarten auf dem Gruppe-V-Untergitter deut-
lich héhere Werte annimmt als auf dem Gruppe-III-Gitter. Jeder Datenpunkt entspricht
also der Mittelung iiber ein Volumen von etwa 10 nm? (23 Atomsiulen in einer Lage,
0,01 nm? pro Atomsiule, 44 nm Probendicke). Als Referenz wurde das Modell analog zur
ladungsneutralen GaAs/Ge-Grenzflache nach [14] aufgetragen, dass von zwei Monolagen
Durchmischung ausgeht. Die beiden Kurven fiir Modell und Experiment wurden so ge-
geneinander ausgerichtet, dass die beiden Grenzflachen bei x=0 liegen. Dafiir wurde die
Position mit 50% Si-Gehalt als Grenzflichenmitte definiert. Die experimentellen Werte
weichen deutlich von dem einfachen Modell ab. GaP und Si zeigen also mehr Durchmi-

schung als von der Forderung von Ladungsneutralitit zu erwarten ware.
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Abbildung 4.26: Differenz des Si-Gehalts der beiden Untergitter: Ortsaufgeloste Karte

(a), Histogramm der Differenz (b) und Mittelung entlang Grenzflache (c). Die verwende-

te Farbskala reprasentiert in diesem Fall die Differenz des Si-Gehalts im Gruppe-III- und
V-Untergitter. Positive Werte (gelb) bedeuten demnach einen Uberschuss von Si auf dem
Gruppe-II11-Gitter, wohingegen negative Werte (schwarz) durch einen Uberschuss auf dem
Gruppe-V-Gitter zustande kommen (# 15578).

Um zu untersuchen, ob sich die Durchmischung auf den beiden Untergittern unterschei-
det, wurde jeweils die Differenz des Si-Gehaltes am Gruppe-III- und Gruppe-V-Platze
eines Dumbbells berechnet und wiederum in Form einer Karte dargestellt (Abb.
(a)). In dieser Karte ist keine systematische Anordnung erkennbar, die Werte scheinen
zuféllig verteilt. Eine Mittelung der Differenz entlang der Grenzflache (dargestellt in (c)),
analog zu den Kompositionskarten, zeigt keine Systematik, lediglich die Erhéhung der
Fehlerbalken beim Ubergang von Si zu GaP ist erkennbar. Zur statistischen Auswertung
ist ein Histogramm der Differenzwerte in Abbildungsteil (b) zu finden. Dieses spiegelt in
guter Naherung eine Normalverteilung wider, deren Mittelwert 0,05 betrigt (markiert mit
durchgezogener Linie). Das legt nahe, dass auf dem Gruppe-III-Gitter ein grofierer Anteil
an Si zu finden ist und somit eher Ga durch Si ersetzt wird als P. Allerdings ist hier erneut

zu bedenken, dass die Auswertung der Phosphorsdulen ungenauer ist und systematisch
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zu kleine Werte liefern konnte.

Zum Vergleich sind in Abbildung die HAADF-Aufnahmen der Heterostruktur auf
fehlorientiertem Substrat dargestellt. Die Betrachtungsrichtung ist die [110]-Richtung,
entlang der Stufen. In Ubereinstimmung mit den CBED-Messungen (Abschnitt E2.3)
zeigt der GaP-Kristall Ga-Polaritét in dieser Richtung, also die umgekehrte Polaritit wie
GaP-Schichten auf exaktem Substrat. Zudem sind Stufen an der Grenzflache vorhanden.
In Abbildungsteil (a) ist vom linken zum rechten Rand der Aufnahme eine doppelte Si-
Stufe deutlich erkennbar (markiert durch gestrichelte Linien). An anderen Stellen auf der
Probe sind hingegen deutlich Einzelstufen erkennbar, die in der Bildung einer APD re-
sultieren (b). Die vermutliche Stufenstruktur und der Verlauf der APB sind jeweils durch
gestrichelte Linien angedeutet. Anhand der HAADF-Aufnahmen ist also nicht eindeutig
ersichtlich ob der Si-Puffer des fehlorientierten Substrates doppelt- oder einfach-gestuft
ist. Ausgehend der LEED- und Dunkelfeld-Messungen (Abschnitt bzw. E23]) ist
anzunehmen, dass der Puffer vorwiegend aus monoatomaren Stufen besteht. Die zuge-
horigen Intensititsprofile entlang der Atomreihen, parallel zur Grenzfliche (c¢) und (d)
verdeutlichen die Présenz der Stufen. Im Grenflachenbereich steigt die Intensitidt vom
linken zum rechten Bildrand hin an. Wie schon zuvor beobachtet, sind die Intensitéts-
schwankungen innerhalb der Atomlagen an der Grenzfliche gréfler als in Atomlagen ab-
seits der Grenzflache, was fiir eine dort auftretende Durchmischung spricht. Zudem ist die
in (b) beobachtete APD in den Intensitatsprofilen (d) deutlich anhand eines Einbruchs
der Intensitédt erkennbar.

Fir das Si:Ga-Intensitétsverhéltnis ergeben sich Werte von 0,29 + 7,6% (a) und 0,43
+ 10%, woraus sich Probendicken von 20 4+ 2 nm bzw. 50 + 5 nm ergeben. Die in (a)
untersuchte Probenstelle sollte also ausreichend diinn sein, um die Komposition beider
Untergitter auszuwerten, weswegen sie im Folgenden weiter betrachtet wird. Zudem wiirde

die in (b) auftretende APD die Auswertung der Komposition behindern.
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Abbildung 4.27: HAADF-Aufnahmen der Heterostruktur auf fehlorientiertem Substrat

in [110]-Betrachtungsrichtung (a) und (b). Die gemessene HAADF-Intensitiit ist wieder auf
die einer Ga-Saule normiert und farbkodiert dargestellt, so dass hohe Intensitdt durch gelb
und niedrige Intensitit durch schwarz reprisentiert wird. Abbildungsteile (¢) und (d) zeigen

die zugehorigen Intensitatsprofile jeweils entlang einer Atomreihe parallel zur Grenzfliache
(# 15811).

Die entsprechenden Auswertungen fiir die in (a) gezeigte Probenstelle sind in Abbildung
zu finden. Wobei wiederum der Anteil des Si auf dem Gruppe-III-Gitter (a), dem
Gruppe-V-Gitter (b) und in der Uberlagerung beider Gitter in (c) farbkodiert dargestellt
ist. Die Stufen, die bereits in der HAADF-Aufnahme erkennbar waren, sind nun noch
besser erkennbar. Als Anhaltspunkt dafiir wurde eine Linie bei etwa 50% Si-Gehalt in (c)
eingezeichnet. In den gemittelten Si-Profilen (d) zeigt sich das gleiche Durchmischungs-
verhalten wie schon auf dem exakten Substrat. Da trotz der Verwendung eines anderen
Substrates das gleiche Verhalten beobachtet wird, scheint es sich um eine grundlegende Ei-
genschaft der Grenzfliche zu handeln. Die Struktur der Grenzflache wird festgelegt durch

das Wechselspiel zwischen Ladungsverteilung, Verspannung den Nukleationsbedingungen.
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Abbildung 4.28: Kompositionskarte der Heterostruktur auf fehlorientiertem Substrat:
Gruppe-III-Untergitter (a), Gruppe-V-Untergitter (b) und Kombination beider (c). Der Si-
Gehalt ist jeweils farbkodiert dargestellt, so dass ein hoher Si-Gehalt durch gelb und ein
niedriger durch schwarz représentiert wird. Die Mittelung des Si-Gehaalts entlang Grenzfla-
che ist in (d) gezeigt (# 15811).

Da im Falle der diinnen Probe die Auswertung der einzelnen Gitter weniger fehlerbehaf-
tet ist, ist es sinnvoll erneut die Differenz zu betrachten. Daher ist die Karte der Differenz
der Si-Gehalte in Abbildung (a) farbkodiert dargestellt. Bis auf eine Atomlage an
der Grenzfliache ist keine systematische Anordnung erkennbar. Dies wird noch deutlicher
in dem Profil der Differenz (c), das durch die Mittelung entlang der Grenzflache gewon-
nen wurde. In der Lage an der Grenzfliche befinden sich bis zu 20% weniger Si in der
Gruppe-III-Siule als in der vorherigen Gruppe-V-Siule. Diese Lage stellt den Ubergang
von reinem Si hin zur ersten Lage, die Ga enthélt, dar. Im Histogramm der Differenz (b)
wird deutlich, dass ansonsten kein signifikanter Unterschied zwischen der Komposition
auf Gruppe-III- und V-Untergitter besteht. Der Mittelwert der Verteilung liegt bei -0,007
und die Standardabweichung ist mit 0,09 um 20% geringerer im Vergleich zur dickeren
Probe.
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Abbildung 4.29: Differenz des Si-Gehalts der beiden Untergitter: Ortsaufgeloste Karte
(a), Histogramm der Differenz (b) und Mittelung entlang Grenzfliche (c). Die verwendete
Farbskala reprasentiert die Differenz des Si-Gehalts im Gruppe-III- und V-Untergitter. Po-
sitive Werte (gelb) bedeuten demnach einen Uberschuss von Si auf dem Gruppe-I1I-Gitter,
wohingegen negative Werte (schwarz) durch einen Uberschuss auf dem Gruppe-V-Gitter
zustande kommen (# 15811).

Die bisher préasentierten HAADF-Daten, die am FEI Titan Miskroskop gemessen wur-
den, weisen darauf hin, dass die experimentellen Bedingungen noch nicht optimal gewéhlt
wurden. Zum einen féllt in experimentellen Intensitétsprofilen in Abbildung A.24] (d) und
(e) jeweils ein zusétzliches Intensitédtsmaximum zwischen den Atomsdulen auf (exempla-
risch markiert durch roten Pfeil). Diese sind, wie in Abschnitt 1] beschrieben, héchst-
wahrscheinlich auf einen nicht idealen Elektronenstrahl zuriickzufiihren H] Zum anderen
sind die untersuchten Probenstellen mit bis zu 50 nm relativ dick. Das erschwert die Aus-
wertung der Komposition, insbesondere auf dem Gruppe-V-Untergitter, wie in Abschnitt
AT gezeigt. Wahrend der Messungen zeigte sich, dass diinnere Probenbereiche sehr schnell
durch den einfallenden Elektronenstrahl zerstért werden. Die Amorphisierung der Probe
unter dem Elektronenstrahl ist in diesem Fall vermutlich iiber den sogenannten knock-

on damage zu verstehen. Bei diesem Prozess werden durch die einfallenden Elektronen
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Probenatome aus ihrem kristallinen Verbund versetzt. Die typische Energie, die benotigt
wird um beispielsweise ein Si-Atom zu versetzen, liegt zwischen 11 eV und 30 eV [79]. Bei
der verwendeten Beschleunigungsspannung von 300 kV koénnen jedoch bis zu 32 eV auf
ein Si-Atom iibertragen werden [80]. Bei 200 kV sind es hingegen nur etwa 20 eV @], was
den knock-on damage deutlich reduzieren wiirde. Trotz der nicht optimalen experimen-
tellen Bedingungen ist eine gute Ubereinstimmung der Simulation mit dem Experiment
zu beobachten. Es empfiehlt sich aber der Ubergang zu einem Mikroskop mit geringerer
Beschleunigungsspannung, da damit auch die besonders interessanten, diinneren Proben-
stellen untersucht werden kénnen und das Signal:Rausch-Verhéltnis durch die mogliche,

laingere Rasterzeit verbessert werden kann.

Eine HAADF-Aufnahme, die mit einem Cg-korrigierten JEOL 2200FS bei 200 kV
aufgenommen wurde, ist in Abbildung 3T (a) gezeigt. Zum direkten Vergleich mit
den Messungen bei 300 kV wurde ebenfalls eine Probe auf exaktem Substrat in [110]-
Betrachtungsrichtung untersucht. Trotz vergleichbaren Strahldurchmesser von 0,12 nm
(erneut volle Breite bei 1/e der Intensitét) ist eine deutliche Verbesserung des Signal:-
Rausch-Verhaltnisses zu beobachten. Dadurch ist noch deutlicher zu erkennen, dass der
GaP-Kristall in dieser Richtung Ga-Polaritit aufweist. Das Verhéltnis von Si:Ga betrigt
0,22 4+ 14% im ungestorten Bereichen, abseits der Grenzfliche, woraus sich eine Dicke
von etwa 8 + 1 nm ergibt. Die beobachtete Stelle ist also sehr diinn, daher sind auch
Intensitatsfluktuationen entlang der Grenzflache erkennbar, die durch die lokale Durch-

mischung zustande kommen. Diese Fluktuationen sind noch deutlicher in den Intensitéts-

profilen (b) zu erkennen.
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Abbildung 4.30: HAADF-Aufnahme der Heterostruktur auf exaktem Substrat bei 200 kV
Beschleunigungsspannung (a). Die HAADF-Intensitit ist wie bisher auf reines Ga-normiert
und farbkodiert dargestellt. Intensitéatsprofile entlang der Atomlagen parallel zur Grenzfla-
che sind in (b) dargestellt (# 15844).
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Abbildung E3T]zeigt den berechneten Si-Gehalt wiederum ortsaufgeldst. Innerhalb einer
Atomlage sind deutliche Unterschiede der Komposition erkennbar. In der zuvor betrach-
teten dickeren Probenstelle (£25]) konnten diese, aufgrund des grofieren Probenvolumens,
iiber das gemittelt wird, nicht beobachtet werden. In der diinnen Probe ist nun auch die
Durchmischung senkrecht zur Grenzflache deutlich erkennbar. Das gemittelte Si-Profil (d)

zeigt wieder den gleichen Verlauf wie bei den bisherigen Messungen.
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Abbildung 4.31: Kompositionskarte der Heterostruktur auf exaktem Substrat (200 kV
Beschleunigungsspannung): Gruppe-III-Untergitter (a), Gruppe-V-Untergitter (b) und
Kombination beider (c). Der Si-Gehalt ist jeweils farbkodiert dargestellt, so dass ein ho-
her Si-Gehalt durch gelb und ein niedriger durch schwarz représentiert wird. Die Mittelung
des Si-Gehalts entlang Grenzflache ist in (d) gezeigt (# 15844).

Die Differenzkarte beider Untergitter (Abb. f32) (a) zeigt erneut eine Ansammlung
negativer Werte direkt an der Grenzfldche, was auch als schwach ausgeprigtes Minimum
im gemittelten Profil (c) erkennbar ist. Das legt nahe, dass in dieser Lage tatsdchlich
mehr Si in der P-Siule als in der benachbarten Ga-Séule vorhanden ist.Uber die gesamte

Aufnahme betrachtet, zeigt das Histogramm erneut keinen systematischen Unterschied.
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Der Mittelwert betragt 0,01 und die Standardabweichung von 0,1 ist vergleichbar mit den

vorherigen Daten.
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Abbildung 4.32: Differenz des Si-Gehalts der beiden Untergitter: Ortsaufgeloste Karte

(a), Histogramm der Differenz (b) und Mittelung entlang Grenzflache (c). Die verwende-

te Farbskala reprasentiert in diesem Fall die Differenz des Si-Gehalts im Gruppe-III- und
V-Untergitter. Positive Werte (gelb) bedeuten demnach einen Uberschuss von Si auf dem
Gruppe-I11-Gitter, wohingegen negative Werte (schwarz) durch einen Uberschuss auf dem
Gruppe-V-Gitter zustande kommen (# 15844).

Die Proben auf verschiedenen Substraten zeigen, auch bei Betrachtung mit unterschied-
lichen Mikroskopen, das gleiche Durchmischungsverhalten. Es handelt sich demnach um
eine grundlegende Eigenschaft der GaP /Si-Grenzflache. Mittels hochaufgeloster HAADF

gelingt es also, die intrinsische Struktur der Grenzfliche abzubilden.

4.2.5 Struktur der Grenzflache

In diesem Abschnitt sollen die Ergebnisse der einzelnen Messungen zusammengefasst und

kombiniert werden, so dass ein umfassendes Bild der GaP/Si-Grenzflache entsteht. Da-
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bei wird, wie bisher, zwischen den Schichten auf exaktem und fehlorientiertem Substrat
unterschieden.

Der Si-Puffer auf exaktem Substrat zeigt die klare Dominanz der A-artigen Rekonstruk-
tion, in der die Si-Dimere auf der Oberflache senkrecht zu den Stufenkanten orientiert sind.
Dies ist duflerst unerwartet, da die eine Abfolge von alternierenden S4- und Sp-Stufen
die geringste Formierungsenergie aufweist [43] und fiir reines Si auch mittels Rastertun-
nelmikroskopie (scanning tunneling microscopy, STM) beobachtet werden kann [81-83].
Die Dominanz der Typ-A Terrassen, die in den Proben, die in dieser Arbeit untersucht
werden, beobachtet wird, liegt vermutlich in den verwendeten Wachstums- und Ausheiz-
bedingungen begriindet. Durch den hohen Hs-Druck wird die anisotrope Mobilitédt eines
Adatoms fiir die beiden Dimer-Orientierungen verstarkt, so dass eine der (1x2)-Doménen
gegeniiber der anderen bevorzugt wird.

Die TEM-Messungen an GaP/Si-Heterostrukturen zeigen bei fester Durchstrahlrich-
tung die klare Dominanz einer Polaritdt des GaP. Zudem ist erkennbar, dass die APD-
Verteilung in der GaP-Schicht exakt der Stufenverteilung des Si-Puffers entspricht. Aus
einer vorgegebenen Oberflichenrekonstruktion des Si folgt demnach immer eine bestimmte
Phase des GaP. Mittels Dunkelfeld-Messungen an Aufsichtsproben konnte ein Verhéltnis
von Typ-A zu Typ-B Terrassen von 5:1 bestimmt werden. Aufgrund der Gréfle der jeweili-
gen Sonde, konnte der Typ-B Anteil nicht quantitativ mittels LEED bzw. AFM bestimmt
werden. Die stets gleiche Polaritéit spricht fiir eine klare Bindungspréaferenz an der Grenz-
fliche. Wird die, bei Durchstrahlrichtung parallel zu den Si-Stufen, bestimmte P-Polaritét
bis zur Grenzflache erweitert und die Typ-A Dimerorientierung des Si angenommen, folgt
eine Ga-reiche Grenzfliche. Die Dominanz der Ga-Si-Bindungen ist unerwartet, da das
III/V-Wachstum mit einem fiinfsekiindigen Vorlauf des P-Prekursors (TBP) gestartet
wurde. Bei niedriger Nukleationstemperatur und gepulstem Wachstum bewirken auch ei-
ne Verdnderung dieser Vorlaufzeit oder sogar der Vorlauf des Ga-Prekursors (TeGa) keine
Umkehr der beobachteten Polaritéat.

Die Si-Oberflache ist durch das Puffer-Wachstum und das anschliefende Abkiihlen in
Wasserstoffumgebung groBtenteils hydriert [84]. Bei der verwendeten niedrigen Nuklea-
tionstemperatur von 450°C ist das TPB thermisch nicht zerlegt [70], so dass es als voll-
stdndiges Molekiil an der Si-Oberfliche ankommt und dort vermutlich nur physisorbiert
wird, ohne dass kovalente P-Si-Bindungen sich ausbilden. TEGa hingegen ist bei 450°
zu einem gewissen Anteil zerlegt, so dass sich im folgenden Puls Ga-Si-Bindungen bilden
konnen. Unter der Anwesenheit von TEGa, kénnte auch das TBP in einer katalytischen
Reaktion zerlegt werden und kristalline Bindungen gebildet werden. Von &hnlichen ka-
talytischen Reaktionen wurde bereits fiir Tertidrbuthylarsin (TBAs) in Anwesenheit von
TEGa berichtet [70]. Die Stapelsequenz an der Grenzfliche ist also Si-Ga-P und damit

stellt sich die beobachtete Polaritét ein. Um diese zu dndern, miisste die Bildung von
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Si-P-Bindungen begiinstigt werden. Ob dies moglich ist soll in Abschnitt untersucht
werden.

Die Polaritét stellt sich also auf grofler Langenskala (iber den gesamten Wafer) durch
Bindungspréiferenz an der Grenzfliche bzw. durch die Zerlegungscharakteristik der ver-
wendeten Prekursoren ein. Zusétzlich legen die verschiedenen Messungen die Anwesenheit
von Durchmischung auf einer kleineren Skala nahe, so dass das gezeigte Modell (Abb. T9])
nur eine einfache Naherung darstellt und die reale Grenzflache komplexer ist. So zeigt die
durch Atzen freigelegte Grenzfliche eine erhohte Rauigkeit im Vergleich zum Si-Puffer
vor dem Aufwachsen des GaP. Mittels HAADF-Messungen konnten quantitative Aussa-
gen tiber diese Durchmischung getroffen werden. Etwa drei Lagen GaP (drei Ga-Saulen
und drei P-Sdulen) an der Grenzflache enthalten einen signifikanten Anteil Si. Bis auf eine
Monolage an der Grenzfldche ist kein Unterschied des inkorporierten Si-Anteils zwischen
den Gruppe-III- und Gruppe-V-Untergitter erkennbar. Der bestimmte Durchmischungs-
bereich ist deutlich grofler als vom simplen Modell fiir GaAs auf Ge zu erwarten wére
[14].

Fiir das GaP /Si-System existieren keine solchen theoretischen Vorhersagen, daher wur-
den Dichtefunktionaltheorie-Rechnungen (DFT-Rechnungen) fiir verschiedene Grenzfla-
chenkonfigurationen durchgefiihrt |[85]. Diese Rechnungen zeigen, dass die Formation ei-
ner Grenzfliche mit sieben Monolagen Durchmischung energetisch besonders giinstig ist.
Das wird in der Auftragung der relativen Energie gegen die Anzahl der durchmischten
Lagen erkennbar (Abb. (a)). Das Kristallmodell einer der energetisch giinstigsten
Grenzflaichenkonfigurationen ist in Abbildung (b) dargestellt. Diese sieben Mono-
lagen Durchmischung decken sich sehr gut mit dem experimentell beobachteten Wert
von sechs Monolagen, insbesondere wenn bertiicksichtigt wird, dass aufgrund des geringen
Unterschieds in der Kernladunszahl, P und Si &hnliche HAADF-Intensitiaten aufweisen.
Daher ist es experimentell schwierig eine Monolage, die geringe Mengen Si enthélt, wie sie
beispielsweise in Lage VII des Modells auftritt, von einer reinen P-Lage zu unterscheiden.
Das Modell zeigt eine dreieckige Anordnung der Si-Atome im Durchmischungsbereich der
Grenzfliche. Eine solche Anordnung sorgt fiir eine Minimierung der Verspannung an der
Grenzflache, welche den DFT-Rechnungen zufolge einen grofien Einfluss auf deren Energie
hat. Hinweise auf das Vorhandensein dieser Si-Dreiecke sind auch in HAADF-Aufnahmen

von besonders diinnen Probenbereichen erkennbar (vgl. zum Beispiel Abb. E30).
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Abbildung 4.33: Mittels Dichtefunktionaltheorie berechnete relative Grenzflichenenergie
in Abhéngigkeit der Anzahl der durchmischten Lagen (a). Kristallmodell einer der energe-
tisch giinstigsten Grenzflichenkonfigurationen mit sieben Monolagen Durchmischung (b).
(Si-Atome sind in rot, Ga- und P-Atome in gelb bzw. schwarz dargestellt.)

Die Si-Puffer auf 2°-fehlorientiertem Substrat zeigen keine Doppelstufen, obwohl die
Bildung von Dpg-Stufen fiir hohere Fehlorientierungen energetisch bevorzugt ist [86]. Die
AFM- und LEED-Messungen legen jedoch die Priasenz von Typ-A und Typ-B Monostufen
mit etwa gleichem Anteil an der Oberfliche nahe. Dies kann erneut auf die verwendeten,
Hs-reichen, Ausheizbedingungen zuriickgefiihrt werden. Durch diese wird, wie auf dem
exaktem Substrat beobachtet, die Bildung von A-Terrassen begiinstigt. Es herrscht al-
so Konkurrenz zwischen der Bildung von B-Terrassen, die aufgrund der Fehlorientierung
begiinstigt wird, und der Bildung von A-Terrassen, welche aufgrund von anisotroper Ober-
flichendiffusivitat begiinstigt wird. Dies resultiert in der Bildung beider Terrassen-Typen
mit etwa gleichem Anteil. Konventionelle TEM-Messungen an den GaP /Si-Strukturen
zeigt dennoch eine klare Dominanz einer GaP-Polaritdt. Die mittels CBED bestimmte
Ga-Polaritit bei Betrachtung entlang der Stufen ist zudem umgekehrt wie auf dem exak-
ten Substrat, was zundchst unerwartet ist. Da man davon ausgehen kann, dass bei diesem
Substrat ebenfalls Ga-Si-Bindungen an der Grenzfliche dominieren, bedeutet das, dass
die Ga-polare Phase des GaP auf der B-Terrasse sich gegen die P-polare Phase auf den
A-Terrassen durchsetzt. Dies kénnte darin begriindet liegen, dass zuvor eine Uberzahl die-
ser Terrassen auf der Si-Oberfliche vorhanden war. Das konnte jedoch nicht mit LEED
bestétigt werden. Eine weitere Moglichkeit ist, dass die Ga-polare Phase schneller wéchst
als die P-polare. Das deckt sich mit der Beobachtung, dass die beobachteten APDs unter
optimierten Wachstumsbedingungen stets im Ga-polaren Kristall annihilieren, wohinge-
gen sie im P-polaren Kristall gerade nach oben auf {110}-Ebenen verlaufen |16]. Dies ist
sowohl in den Dunkelfeldaufnahmen (Abbildung I7) als auch in HAADF-Aufnahmen
(Abb. (b)) zu sehen.
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Ein Grund dafiir konnte sein, dass fir auf der Oberfliche adsorbierte Atome wiederum
anisotrope Mobilitdten fiir verschiedene Richtungen existieren. Unter den verwendeten
P-reichen Wachstumsbedingungen (V/III-Verhéltnis » 1) ist die Oberfliche P-terminiert
und P-Dimere bilden sich aus [87], analog zu der Dimerisierung des Si-Puffers. Bei der
bestimmten Polaritdt des GaP sind die P-Dimere parallel zu denen im Si ausgerichtet. Ein
schnelleres GaP-Wachstum wird senkrecht zur Dimerorientierung beobachtet, was daran
liegen konnte, dass adsorbierte Atome in dieser Richtung schneller diffundieren und zu
einer geeigneten Inkorporationsstelle gelangen koénnen.

Ein vereinfachtes Modell, das die beobachtete Polaritdt und die Stufenstruktur des Si-
Puffers in Einklang bringt, ist in Abbildung[.34] dargestellt. Die Oberflache des Si-Puffers
besteht aus alternierenden S4- und Sp-Stufen, die Breite der Terrassen ist L (= 3,6 nm
fiir 2° Fehlorientierung). Die Grenzfliche wird, wie beim exakten Substrat, von Ga-Si-
Bindungen dominiert. Durch eine anisotrope Oberflachendiffusivitit wachst das GaP auf
der B-Terrasse schneller entlang der [110]-Richtung. Das hat zur Folge, dass der P-polare
Kristall auf der A-Terrasse ,,iberwachsen“ wird und eine APD innerhalb des Ga-polaren
Kristalls formt. In diesem Beispiel verlaufen die APBs vereinfacht auf P-reichen {111}-
Ebenen. Aus der Terassenbreite L und dem Winkel von etwa 55°, den die {111}-APBs mit
der Grenzflache einschlielen, ergibt sich eine Héhe h der APDs von gerade einmal 2,5 nm,
was erklart, dass sie in den Dunkelfeldern nicht detektiert werden konnten. Die reale Form
und Komposition der auftretenden APBs soll im Abschnitt 3] untersucht werden. Ist die
APD vollstandig geschlossen, wichst oberhalb davon nur GaP einer Polaritdt. Die neue
Terrassenbreite betrdgt 2 L und auf der GaP-Oberfliche bilden sich Stufen doppelter
Hohe (eine Lage Ga und eine Lage P).

la/2
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A
A 4
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Abbildung 4.34: Modell der Polaritét bei fehlorientiertem Substrat: Die Betrachtungs-
richtung ist [110], entlang der Stufen. (Si Atome sind in rot, Ga und P Atome in gelb bzw.
schwarz dargestellt.)

Trotz der umgekehrten Polaritét kann mittels STEM die gleiche Durchmischung an der
Grenzfliche wie auf dem exaktem Substrat beobachtet werden. Dies ist ein weiterer Hin-

weis darauf, dass die beobachtete Grenzflichenstruktur eine intrinsische Eigenschaft des
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Materialsystems ist. Um dies weiter zu beweisen, soll im folgenden Abschnitt untersucht

werden, ob die Struktur der Grenzfliche gezielt verdndert werden kann.

4.2.6 Gezielte Veranderung der Grenzflache

Da nun die Struktur der Grenzfliche fiir die optimierten Wachstumsbedingungen bekannt
ist, soll im Folgenden untersucht werden, ob sie gezielt verdndert werden kann. Wie die
bisherigen Untersuchungen gezeigt haben, dominieren Ga-Si-Bindungen an der Grenzfla-
che, was hochstwahrscheinlich darauf zuriickzufithren ist, dass der P-Prekursor (TBP) bei
der Wachstumstemperatur von 450°C nicht zerlegt ist. Oder aber durch die Wasserstoff-
terminierung der Si-Oberfliche keine freien Bindungsplédtze zur Verfiigung stehen. Um
die Polaritdt der GaP-Schicht zu verdndern, muss also die Bildung von P-Si-Bindungen
begiinstigt werden. Dies konnte durch Erhéhung der Wachstumstemperatur geschehen.
Dafiir wurde in den folgenden Experimenten eine Temperatur von 675°C gewéhlt, da bei
dieser signifikante Mengen von TBP zerlegt sind |70] und gleichzeitig Wasserstoff von der
Oberfldche desorbieren kann [84]. Hohere Temperaturen sind nicht wiinschenswert, da
bei Verwendung von TBP ab etwa 700°C ein deutlicher Anstieg des Kohlenstoff-Einbaus
beobachtet wurde. Zudem wurde die Temperatur nur fiir den ersten TBP-Puls angehoben
und im folgenden das Nukleationsschema der optimierten Nuklelation beibehalten, da in
vorherigen Experimenten oberhalb von 450°C keine zweidimensionale Nukleation erreicht
werden konnte [45].

Die Menge TBP, die im ersten Puls angeboten wird, ist ein kritischer Parameter. Eine
zu geringe Menge TBP geniigt nicht, um die Polaritit auf grofler Skala umzukehren und
fiihrt lediglich zur Bildung zusétzlicher APDs in den Regionen, in denen P-Si-Bindungen
dominieren. Zu viel TBP hingegen séttigt alle Si-Bindungen an der Oberfliche. Die P-
Si-Bindungen sind aufgrund ihrer Stérke schwerer auszutauschen als Ga-Si-Bindungen,
was die Bildung einer ladungsneutralen Grenzflache verhindern kénnte. Unter den iibli-
cherweise verwendeten Bedingungen ist das GaP-Wachstum, aufgrund der inkongruenten
Verdampfung, stets Gruppe-I1I limitiert, so dass ein Uberschuss des Gruppe-V-Prekursors
einfach desorbiert. Bei den hier angewendeten Bedingungen ist dies jedoch nicht mehr
zwingend der Fall. Da die starken P-Si-Bindung ein Abdampfen verhindern kénnten. Um

die richtige Menge zu finden, wurde der TBP-Druck im ersten Puls variiert.
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Abbildung 4.35: AFM-Aufnahmen der GaP-Oberfliche bei Variation des TBP-Drucks
im ersten Puls wihrend der Nukleation: optimierte Nukleation ohne Zugabe von TBP bei
675°C (a), p1 = 3 - 1073 mbar (b), po = 6 - 1073 mbar (c) und p3 = 1,2 - 1072 mbar (d)
(# 16009, # 16319, # 16447 und # 16518).

Abbildung @35 zeigt AFM-Aufnahmen der GaP-Oberflichen fiir vier verschiedene TBP-
Driicke im ersten Puls. Nach dem ersten TBP-Puls bei 675°C wurden die GaP-Schichten,
wie bei der optimalen Nukleation @], im gepulsten Modus bei 450°C weiter nukleiert
und schliefllich bei 675°C kontinuierlich bis zu einer GaP-Schichtdicke von etwa 60 nm
iiberwachsen. Als Referenz dient die Oberflédche der optimierten GaP /Si-Schicht (a), ohne
Zugabe von TBP bei hoher Temperatur. Aufgrund von préferentiellem Abdampfen von
Atomen an APBs, sind diese als Gréaben sichtbar [87, @?] Sie verlaufen parallel zu den
Si-Stufen entlang der [110]-Richtung. Die Priisenz der APBs bestiitigt erneut die Anwe-
senheit einer vorgelagerten Monostufe auf dem Si-Puffer. Die leichte Rotation der Stufen

gegen die Achse der Aufnahme ist auf eine systematische Verzerrung durch den Raster-
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prozess bei der AFM zuriickzufiihren. Bei Zugabe von 2 s TBP bei einem Druck von
p1 = 3- 1073 mbar zeigt sich keine signifikante Verinderung der Oberflichenmorphologie
(b). Lediglich das vermehrte Auftreten elongierter Inseln (exemplarisch markiert durch
roten Kreis) kann beobachtet werden. Die groere Ausdehnung entlang [110] im Vergleich
zu [110] deutet erneut auf eine erhohte Wachstumsgeschwindigkeit in dieser Richtung hin.
Wird der Druck auf ps = 6 - 1073 mbar verdoppelt, offenbart das AFM zwei konkurrie-
rende Phasen, die durch APBs voneinander getrennt sind (c). Der Anteil der einzelnen
Phasen an der Oberflidche ist etwa gleich. Der Versuch die Polaritdt umzukehren scheint
also zumindest teilweise gelungen zu sein. Eine weitere Verdoppelung des Druckes auf
p3 = 1,2- 1072 mbar fiihrt zur deutlichen Dominanz einer der beiden Phasen. Lediglich
ein kleiner Anteil der anderen Phase ist anhand der begrenzenden APBs sichtbar (d).
Allerdings ist auch zu erkennen, dass die Oberflichenrauigkeit zunimmt und insbesonde-
re die Anzahl der elongierten Inseln steigt (wiederum markiert durch roten Kreis). Sie
kénnten ein Hinweis auf eine dreidimensionale Nukleation sein. Diese konnte stattfinden,
wenn die starken P-Si-Bindungen an der Grenzfliche nicht durch Ga-Si-Bindungen ersetzt
werden konnen und so eine geladene Grenzfliche entsteht. Dabei ist zu beachten, dass das
Querschnittsverhaltnis der Inseln sich im Vergleich zu (b) gerade umgekehrt hat. Das legt
nahe, dass sich die Polaritit des GaP gedreht hat. Die zusétzliche Erh6hung des Druckes
zeigte keine weitere Verinderung der Oberflichenmorphologie. Die beobachtete Anderung
der Oberfliche bei Zugabe von TBP bei hoher Temperatur kénnte auch durch eine Ver-
dnderung des unterliegenden Si-Puffers erklart werden. Um dies auszuschlieflen wurde das
aufgewachsene GaP mittels Konigswasser selektiv entfernt und AFM-Messungen am frei-
gelegten Puffer durchgefiihrt. Dieser zeigte keine Anderung der Morphologie im Vergleich
zu den freigelegten Puffern der idealen GaP-Nukleation (vgl. Abschnitt 2.1]).

Die AFM-Messungen legen also eine Anderung der Polaritéit nahe, um diese zu besté-
tigen sind TEM-Untersuchungen nétig. Abbildung (a) zeigt eine polaritdtsabhingi-
ge (002)-Dunkelfeldaufnahme der GaP-Schicht, die mit 2 s TBP bei einem Druck von
p3 = 1,2-1072 mbar initiiert wurde. Die Betrachtungsrichtung ist [110], senkrecht zu den
Stufen des Si-Puffers. Im Vergleich zu den optimal nukleierten Schichten (vgl Abb. [Z17])
fallt die verdnderte Form der APDs ins Auge. Diese sind nach etwa 30 nm geschlossen,
so dass oberhalb davon nur eine Polaritdt vorherrscht. Sie sind damit deutlich kleiner
als bei den zuvor betrachteten Strukturen, in denen sie durch die gesamte Schichtdicke
von 60 nm verlaufen sind. Aulerdem liegen die APBs vorwiegend auf {110}-Ebenen, ver-
laufen also gerade nach oben durch die Schicht, im Gegensatz zu den zuvor bei gleicher
Durchstrahlrichtung beobachteten {112}-Ebenen. Ein gedndertes Erscheinungsbild kann
auch in der entsprechenden Dunkelfeldabbildung der [110]-Betrachtungsrichtung (b) be-

obachtet werden. Die APDs annihilieren groitenteils auf {111}-Ebenen anstatt wie zuvor
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auf {110}-Ebenen zu verlaufen. In beiden Richtungen ist jedoch eine erhéhte Dichte der
APDs zu erkennen. Die Verteilung der APDs scheint unabhéngig von der unterliegenden
Stufenstruktur.

CBED-Messungen an einer geeigneten Stelle des GaP-Kristalls in [110]-Betrachtungs-
richtung zeigen destruktive Interferenz im (002)-Beugungsscheibchen (c) und kon-
struktive Interferenz im (002)-Scheibchen (d). Daraus ldsst sich folgern, dass die Haupt-
phase des GaP P-polar ist, also genau die umgekehrte Polaritit aufweist, wie die Schichten
ohne Zugabe von TBP bei hoher Temperatur (vgl. Abb. [Z1]]). Die CBED-Messungen fiir
die orthogonale [110]-Richtung zeigen passend dazu die umgekehrten Interferenzerschei-
nungen ((e) und (f)). Die Hauptpolaritdt des GaP konnte also auf grofler Skala gedreht

werden.

(000)(002)

(002)(000) (002) (000)

Abbildung 4.36: Konventionelles TEM an der verdnderten Grenzfliche: polaritdtssensitive
(002)-Dunkelfelder in [110]-Betrachtungsrichtung (a) und [110]-Betrachtungsrichtung (b).
Die CBED-Muster mit konstruktiver Interferenz im (002)-Reflex und destruktiver Interfe-
renz im (002)-Reflex deuten auf einen Ga-polaren Kristall hin (# 16518).

Ein vereinfachtes Modell der Grenzflache ist in Abbildung [£37] dargestellt. Das Beibe-
halten der D 4-artigen Rekonstruktion des Si und die Anderung der Bindungspriferenz
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fithrt zu eine P-reichen Grenzfliche im Kontrast zur zuvor Ga-reichen Grenzfliche (Abb.

E19).

[001]

Abbildung 4.37: Vereinfachtes Grenzflichenmodell fiir D 4-rekonstruiertes Si und Ga-
polares GaP. (Si-Atome sind in rot, Ga- und P-Atome in gelb bzw. schwarz dargestellt.)

Die Umkehr der Polaritdt des GaP fiihrt demnach zur Verringerung der APD-Grofle.
Das kénnte darin begriindet liegen, dass die monoatomaren Stufen auf dem Si-Puffer, an
denen die APDs entstehen, eine anisotrope Form haben. Uber die Gré8e der APDs in Dun-
kelfeldabbildungen der ideal nukleierten Probe (Abb. I7) kann die Ausdehnung der Mo-
nostufen in [110]-Richtung zu einigen 100 nm abgeschitzt werden, wohingegen sie in [110]-
Richtung nur wenige 10 nm messen. Zusétzlich zu der Anisotropie des Si-Puffers zeigen
auch die beobachten APDs ein richtungsabhéngiges Verhalten. Sie knicken stets in der Ga-
polaren Richtung ab und laufen in der P-polaren gerade nach oben [16]. Durch die Umkehr
der Polaritat knicken sie nun in der Richtung ab, in der die unterliegenden Monostufen die
geringere Ausdehnung besitzen. Dadurch verringert sich entsprechend auch die Héhe der
APDs. Dies wiirde sich positiv auf die Effizienz eines fertigen Bauelements auswirken, da
durch die geringere Anzahl falscher Bindungen auch die induzierte Ladung reduziert wird.
Allerdings wirkt die erhohte Dichte der APDs diesem Effekt wieder entgegen. Die Zunah-
me der APD-Anzahl kénnte darin begriindet liegen, dass nicht die richtige Menge an P
angeboten wurde. In den Bereichen, in denen Ga-Si-Bindungen noch dominieren, konnten
sich die zusétzlichen APDs bilden. Ein abermals erhchtes TBP-Angebot zeigte jedoch kei-
ne Anderung der Struktur. Das kénnte damit zusammenhingen, dass die Bedeckung der
Grenzfliche mit P temperaturabhéngig ist. Rontgenphotoelektronenspektroskopie-( X-ray
Photoelectron Spectroscopy, XPS) und Augerelektronenspektroskopie- (AES-) Experimen-
te auf reinem Si zeigen eine solche Temperaturabhéangigkeit der Adsorption von Phosphin
(PHs) [89,190]. Diese soll im Folgenden kurz zusammengefasst werden. Fiir niedrige Tem-
peraturen chemisorbiert das Phosphin unzerlegt an der Si-Oberflache. Durch Ausheitzen
bei 200°C bis 400°C kann das PHj zerlegt werden, so dass sich drei Monohydridbin-
dungen und eine kovalente P-Si Bindung ausbilden. Es werden also vier Si-Atome an

der Oberfliche bendtigt um ein zerlegtes P Hs aufzunehmen, das erklért, dass eine Phos-
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phorbedeckung von etwa 25% an der Oberflache gefunden wird. Ab etwa 400°C beginnt
die Desorption von Wasserstoff in Form von Hs. Wodurch neue Bindungsstellen fiir das
Phosphin entstehen und die Phosphorbedeckung zunimmt. Das Maximum der Bedeckung
von nahezu 100% der Oberfliche wird bei 550°C erreicht. Oberhalb dieser Temperatur
sinkt die Bedeckung wieder, da P in Form von P» desorbiert. Auch STM-Untersuchung
an Phosphin auf reinem Si bestétigen dieses Temperaturverhalten [91].

Die MOVPE-Bedingungen, die fiir die Herstellung der Proben in dieser Arbeit verwen-
det wurden, unterscheiden sich deutlich von den, in der Literatur beschriebenen, UHV-
Bedingungen. Zum einen zerlegt TBP bei einer niedrigeren Temperatur als Phosphin, so
dass schon bei niedrigeren Temperaturen als 550°C mit einer vollsténdigen Bedeckung
zu rechnen ist. Zum anderen ist die Si-Oberfliche bei der Zugabe von TPB, durch das
Si-Puffer-Wachstum, schon vollstdndig hydriert. Da Wasserstoff zudem auch noch als
Trégergas wahrend des I11/V-Wachstums fungiert, sind stets grole Mengen davon auf der
Oberflache vorhanden. Dadurch kénnten mogliche TBP-Bindungsstellen passiviert sein.
Dies wiirde wiederum eine héhere Temperatur erfordern, um Wasserstoff von der Ober-
flache zu desorbieren und freie Bindungsplétze fiir P zu schaffen. Bei zu starker Erhohung
der Temperatur dampfen signifikante Mengen P wieder ab und die Vorbehandlung mit
TBP hat keinen Einfluss. Es wére auch denkbar N» statt Hs als Tragergas zu verwenden
um die Hydrierung der Oberfliche zu verhindern. Die Dichte der APDs an der Grenzfliche
konnte also noch weiter reduziert werden, indem die Wachstumsparameter so angepasst
werden, dass eine geeignete Menge P abgeschieden wird. Dabei kénnten beliebige Bruch-
teile einer Monolage, wie im einfachsten Modell eine halbe Monolage (vgl. Abb. 23] (a)),

abgeschieden werden, um eine ladungsneutrale Grenzfliche zu gewéhrleisten.

Nun bleibt zu untersuchen, ob die umgekehrte Polaritéit auch auf atomarer Gréflenskala
Auswirkungen auf die Grenzfliche hat. Um dies zu klidren wurden wiederum HAADF-
Messungen durchgefiihrt. Eine HAADF-Aufnahme der Struktur mit dem héchsten TPB-
Druck im ersten Puls (p3 = 1,2 - 1072 mbar) ist in Abbildung gezeigt, die Betrach-
tungsrichtung ist [110].
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Abbildung 4.38: HAADF-Aufnahme der verdnderten Grenzflache mit Betrachtungs-
richtung entlang [110]. Die gemessenen HAADF-Intensitéit ist wieder auf reines Ga normiert
und farbkodiert dargestellt. Intensitétsprofile entlang der Atomlagen parallel zur Grenzfla-
che sind in (b) dargestellt (# 16518).

Das Si:Ga-Verhéltnis in Probenbereichen jenseits der Grenzfliche betragt 0,27 + 8% ,
woraus sich eine Probendicke von etwa 15 4+ 1 nm ergibt. Die erhdhte Dichte an APDs, die
schon in den Dunkelfeldern beobachtet werden konnte, spiegelt sich auch in den HAADF-
Aufnahmen wieder. Am rechten Rand des Bildes ist eine APD deutlich an der geénderten
Intensitétsverteilung innerhalb eines Dumbbells erkennbar. Die Durchmischung entlang

der Grenzflache kann wiederum anhand der Intensitétsprofile (b) beobachtet werden.
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Abbildung 4.39: Kompositionskarte der verdnderten Grenzfliche: Gruppe-III-Untergitter
(a), Gruppe-V-Untergitter (b) und Kombination beider (c). Der Si-Gehalt ist jeweils farb-
kodiert dargestellt, so dass ein hoher Si-Gehalt durch gelb und ein niedriger durch schwarz
reprisentiert wird. Die Mittelung des Si-Gehalts entlang Grenzflache ist in (d) zu finden
(# 16518).

Die Durchmischung an der Grenzfliche wird erneut anhand von Kompositionskarten
dargestellt (Abb. [£39]), wobei der Bereich der APD ausgeschlossen wurde. In dem gemit-
telten Si-Profil (d) zeigt sich der gleiche Verlauf, wie bei den ideal gewachsenen Proben.
Die Verdnderung der Bindungspriferenz an der Grenzflache und die daraus resultierende
umgekehrte Polaritdt haben also keinen Einfluss auf die Durchmischung. Das spricht er-
neut fiir die Existenz zweier getrennter Prozesse wihrend des Wachstums. Zunéchst wird
die Polaritdt des GaP auf grofler Skala durch die Bindungspréiferenz festgelegt, danach
finden, aufgrund der aufgebauten Ladungen, Austauschprozesse statt, die zur Durchmi-

schung von GaP und Si an der Grenzfliche fiihren.
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Abbildung 4.40: Differenz des Si-Gehalts der beiden Untergitter: Ortsaufgeloste Karte
(a), Histogramm der Differenz (b) und Mittelung entlang Grenzflache (c). Die verwendete
Farbskala représentiert die Differenz des Si-Gehalts im Gruppe-III- und V-Untergitter. Po-
sitive Werte (gelb) bedeuten demnach einen Uberschuss von Si auf dem Gruppe-I1I-Gitter,
wohingegen negative Werte (schwarz) durch einen Uberschuss auf dem Gruppe-V-Gitter
zustande kommen (# 16518).

Die Auswertung der Differenz des Si-Gehalts auf beiden Untergittern des GaP (Abb.
170) (a)) zeigt keine negativen Werte an der Grenzfléche, wie sie bei den tibrigen Pro-
ben beobachtet werden konnten. Aufféllig ist lediglich die Anh&ufung positiver Werte am
rechten oberen Bildrand, die auf die APD in der Aufnahme zuriickzufiihren ist, welche die
Auswertung der Si-Gehalts und somit auch der Differenz verfilscht. Daher wurde dieser
Bereich fiir die weitere Analyse ausgeschlossen. Der Mittelwert des zugehorigen Histo-
grammms (b) liegt mit -0,04 nahezu bei 0 und die Standardabweichung ist mit 0,06 sehr
gering. Auch das gemittelte Differenz-Profil (c) zeigt keine Abhéngigkeit der Differenz von
der Position, nur die Erhohung der Fehlerbalken im GaP ist wieder zu beobachten. Das
Fehlen des Differenzminimums an der Grenzfliche liegt darin begriindet, dass durch die
verwendeten Wachstumsbedingungen nun vorwiegend P statt Ga als erste Lage an das Si
bindet. Durch den geringen Unterschied in der Kernladungszahl ist die HAADF-Intensitét
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von Si und P sehr dhnlich, so dass eine Lage reinen Si und eine Lage die zusétzliche P

enthélt kaum voneinander zu unterscheiden sind.

Auf exaktem Substrat kann die Polaritét also iiber die Wachstumsbedingungen beliebig
eingestellt werden, um optimierte GaP-schichten zu wachsen. Ob dies auch auf fehlorien-
tiertem Substrat moglich ist, soll im Folgendem diskutiert werden. Die Bindungspréferenz
an der Grenzflache sollte sich fiir exaktes und fehlorientiertes Substrat nicht unterschei-
den. Durch Zugabe von TBP bei hoher Temperatur ist es also moglich sein eine P-reiche
Grenzflache herzustellen. Diese bewirkt aufgrund der geringen Terrassenbreite jedoch kei-
ne Umkehr der Polaritéit, wie anhand von Abbildung [A4T] verstanden werden kann. Im
Gegensatz mit der Grenzfliche ohne Zugabe von TBP (vgl. Abb. f.34) wéchst nun auf
den A-Terrassen des Si Ga-polares GaP und P-polares GaP auf den B-Terrassen. Wie
zuvor bereits diskutiert, scheint das Ga-polare GaP schneller entlang der [110]-Richtung
zu wachsen als senkrecht dazu. Erneut bildet das P-polare GaP eine APD in der Ga-
polaren Hauptphase. Anders als zuvor liegt diese jedoch auf einer B-Terrasse des Si. Das
GaP oberhalb der APD zeigt keinerlei Unterschied zu den optimal gewachsenen Schich-
ten. Dieser Argumentation folgend sollten auch GaP-Schichten auf Substraten hoherer
Fehlorientierung stets Ga-polar in der [110]-Betrachtungsrichtung sein, da auf diesen Sub-
straten die Breite der Terrassen noch geringer ist. Dies wurde anhand von Schichten auf

6°-fehlorientiertem Substrat bestétigt (hier nicht gezeigt).

A
v
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Abbildung 4.41: Modell der Polaritit bei fehlorientiertem Substrat (P-reiche Grenz-
fliche): Trotz Anderung der Bindungspriferenz an der Grenzfliche bleibt der Kristall in
[110]-Betrachtungsrichtung Ga-polar. (Si-Atome sind in rot, Ga- und P-Atome in gelb bzw.
schwarz dargestellt.)

4.2.7 Untersuchung der inversen Si/GaP-Grenzflache

Die inverse Si/GaP-Grenzfldche ist von technologischen Interesse, da es im CMOS-Prozess
von Vorteil ist, wenn ein III/V-Bauelement im Si ,begraben“ werden kann. Dartiber hin-

aus ist sie aber auch von physikalisch interessant, um zu untersuchen ob sie sich von
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der GaP/Si-Grenzfliche unterscheidet. Bei der Abscheidung von Si auf GaP treten kei-
ne APDs auf und zudem werden héhere Wachstumstemperaturen verwendet, was das
Durchmischungsverhalten an der Grenzfliche deutlich beeinflussen kann. Die untersuch-
ten Doppelheterostrukturen wurden wiederum auf 2°-fehlorientiertem Si-Substrat abge-
schieden. In Anschluss an eine 42 nm dicke GaP-Schicht, die unter den gleichen Wachs-
tumsbedingungen wie die zuvor betrachteten Schichten abgeschieden wurde, folgen 96 nm
Si, die bei einer Wachstumstemperatur von 675°C abgeschieden wurden. Die HAADF-
Untersuchungen wurden an einem JEOL ARM mit 200 kV Beschleunigungsspannung
durchgefiihrt. Der verwendetet Strahldurchmesser wurde erneut iiber die Breite der Si-
Atomséulen in den HAADF-Aufnahmen bestimmt und betrigt etwa 0,08 nm.
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Abbildung 4.42: HAADF-Aufnahmen der inversen Si/GaP-Grenzfliche in [110]-
Orientierung (a) und [110]-Orientierung (b). Die gemessene HAADF-Intensitit ist wieder
auf die von reinem Ga normiert und farbkodiert dargestellt. Die zugehorigen Intensitéts-
profile entlang einzelner Atomlagen parallel zur Grenzfliche sind in (¢) und (d) zu finden
(# 50192).

Die HAADF-Messungen an diesen Strukturen sind fiir die [110]-Betrachtungsrichtung in
122 (a) und fir die [110]-Betrachtungsrichtung in (b) dargestellt. Dabei ist zu beachten,

dass die Aufnahmen zur besseren Vergleichbarkeit so rotiert wurden, dass sich das Si
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weiterhin unterhalb des GaP befindet, obwohl es in der Probe in Wachstumsrichtung
oberhalb des GaP liegt. Zunéchst féllt die, durch die geringe Grofie des verwendeten
Strahls, verbesserte Auflésung in Vergleich zu den vorherigen Messungen auf. Die Ga- und
P-Saulen sind nun noch deutlicher voneinander zu unterscheiden, wodurch die Polaritét
der GaP-Schicht sofort ersichtlich ist. In den zusétzlich dargestellten Diffraktogrammen
ist der grofite beobachtete Bragg-Reflex jeweils erneut durch einen blauen Kreis markiert.
Dabei handelt es sich um den (440) und (335) mit einem Netzebenenabstand von 0,096 nm
bzw. 0,082 nm, was sich wiederum gut mit den im Si bestimmten Strahldurchmesser
von 0,08 nm deckt. Das Si:Ga-Verhéltnis betragt 0,37 & 7% bzw. 0,29 £+ 8%, damit
ergeben sich Probendicken von 29 + 2 nm und 18 + 1 nm. Beide Grenzflichen erscheinen
schon in der HAADF-Aufnahme rauer als die zuvor betrachteten. Das wird auch in den
Linienprofilen parallel zur Grenzflache ersichtlich, die in (c) bzw. (d) dargestellt sind. Der
Verlauf der Profile dhnelt denen, der zuvor untersuchten Proben, weist aber mehr Lagen

mit Intensitat zwischen der von reinem GaP und Si auf.
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Abbildung 4.43: Kompositionskarte der Doppelheterostruktur in [110]-Orientierung:
Gruppe-III-Untergitter (a), Gruppe-V-Untergitter (b) und Kombination beider (c). Der
Si-Gehalt ist jeweils farbkodiert dargestellt, so dass ein hoher Si-Gehalt durch gelb und ein
niedriger durch schwarz reprisentiert wird. Die Mittelung entlang der Grenzflache ist in (d)
gezeigt (# 50192).

Das bestitigt sich auch in den Kompositionskarten fiir die [110]-Betrachtungsrichtung
in AbbildungL43l Der Unterschied zur GaP /Si-Grenzfliche wird sehr offensichtlich im ge-
mittelten Si-Profil (d). Zur besseren Vergleichbarkeit mit den vorherigen Messungen wurde
das Profil so gelegt, dass sich das Si links (Positionen kleiner 0) und das GaP rechts (Posi-
tionen grofler 0) befindet, das Profil 1auft also diesmal entgegen der Wachstumsrichtung.
Als Referenz ist wieder das GaAs/Ge-Modell als schwarze Linie und zusétzlich exem-
plarisch eine der zuvor betrachteten GaP /Si-Grenzflichen als rote Linie dargestellt. Im
Vergleich zu diesen Referenzen zeigt die hier betrachtete Grenzfliche nochmals deutlich
mehr Durchmischung, so dass die Intensitdt von 14 Atomlagen (sieben Gruppe-III und

sieben Gruppe-V) signifikant von der des reinen Si bzw. reinen GaP abweicht.
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Abbildung 4.44: Kompositionskarte der Doppelheterostruktur in [110]-Orientierung:
Gruppe-ITI-Untergitter (a), Gruppe-V-Untergitter (b) und Kombination beider (c). Der
Si-Gehalt ist jeweils farbkodiert dargestellt, so dass ein hoher Si-Gehalt durch gelb und ein
niedriger durch schwarz reprisentiert wird. Die Mittelung entlang der Grenzflache ist in (d)

dargestellt (# 50192).

Die Betrachtung des Si-Gehalts in der orthogonalen [110]-Richtung (Abb. [£44) liefert
die gleichen Ergebnisse, das Si-Profil (d) zeigt lediglich etwas geringere Fehlerbalken. Das

kann an der Orientierung der Stufen begriindet liegen. Da in Durchstrahlrichtung mehrere

Stufen hintereinander liegen, kénnen sie lateral zu einer mittleren Intensitat fithren.
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Abbildung 4.45: Differenz des Si-Gehalts der beiden Untergitter: Ortsaufgeloste Karte
und Mittelung der Differenz entlang der Grenzfliche fiir die [110]-Betrachtungsrichtung (a)
und (b). Die analogen Auftragungen fiir die [110]-Betrachtungsrichtung sind in (c) und (d)
dargestellt. Die verwendete Farbskala repréasentiert die Differenz des Si-Gehalts im Gruppe-
II- und V-Untergitter. Positive Werte (gelb) bedeuten demnach einen Uberschuss von Si
auf dem Gruppe-III-Gitter, wohingegen negative Werte (schwarz) durch einen Uberschuss
auf dem Gruppe-V-Gitter zustande kommen (# 50192).

Bei der Betrachtung der Differenz des Si-Gehalts auf den beiden Untergittern sind in
den ortsaufgelosten Karten der beiden orthogonalen (110)-Richtungen ((a) bzw. (b)) posi-
tive Werte im Si erkennbar. Die entlang der Grenzflache gemittelten Profile ((c) und (d))
zeigen, insbesondere in der [110]-Durchstrahlrichtung (c), jeweils ein ausgeprigtes Maxi-
mum. Das Maximum der Differenz kénnte, aufgrund der Mittelung, die durch die Stufen
in Durchstrahlrichtung entsteht, in der [110]-Richtung weniger ausgeprigt sein. An den
Positionen mit positiver Differenz befindet sich also mehr Si auf dem Gruppe-III-Gitter
als auf dem Gruppe-V-Gitter. Anders formuliert bedeutet das, dass an diesen Stellen P
im Si einbaut. Das ist sehr wahrscheinlich, da sich durch das GaP-Wachstum vor der
Abscheidung des Si noch signifikante Mengen P im Reaktor befinden kénnen und P eine
sehr hohe Loslichkeit in Si hat @, @] Eine solche P-Verschleppung kann also mittels
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HAADF nachgewiesen werden.

Die Grenzfliche von auf GaP abgeschiedenem Si zeigt deutlich mehr Durchmischung
als die Grenzfliche bei umgekehrter Abscheidung. Dies kdnnte zum einem darin begriin-
det liegen, dass die GaP-Oberfliche vor dem Wachstum des Si rauer ist als das Si vor
dem GaP-Wachstum. Unter der Annahme, dass alle APDs im unterliegenden GaP be-
reits geschlossen sind, kénnte das Fehlen ebensolcher APDs ebenfalls eine Rolle spielen.
APBs induzieren aufgrund der homopolaren Bindungen Ladungen, so dass eine positive
Ladungen durch eine Uberzahl von P-Si Bindungen an der Grenzfliche durch negativ
geladene P-P-Bindungen in den APBs kompensiert werden kénnte. Ohne APDs wire eine
solche Kompensation nicht moéglich und mehr Lagen Durchmischung sind nétig um die
Ladungsneutralitit zu erreichen. Der vermutlich wichtigste Punkt ist, dass die Si-Schicht
bei hoherer Temperatur gewachsen wurde, wodurch mehr Diffusion moglich ist. Durch die
Diffusion ist die beobachtete Grenzfliche breiter als bei der, zuvor gefundenen, intrinsi-

schen Grenzflachenstruktur.

4.2.8 Verifizierung der Durchmischung mittels EDX-Messungen

Durch seine chemische Sensitivitdt koénnte die EDX ebenfalls eine geeignete Methode
sein, um die Grenzfliche von GaP und Si zu untersuchen. Um storende Effekte, die durch
eventuelle Antiphasen und Stufen an der GaP /Si-Grenzflache hervorgerufen werden konn-
ten, auszuschlieflen wurde die inverse Si/GaP-Grenzfliche der Doppelheterostruktur in
[110]-Betrachtungsrichtung untersucht. Abbildung zeigt EDX-Profile, die senkrecht
zur Grenzflache, also entlang der [001]-Wachstumsrichtung, aufgenommen wurden. Dabei
stellt die gelbe Kurve die Anderung der Intensitéit der Ga L-Linie, die schwarze Kurve die
der P K-Linie und die rote Kurve die der Si L-Linie dar.
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Abbildung 4.46: EDX-Profile senkrecht zur Grenzfliche. Die Betrachtungsrichtung ist
[110]. (# 50192).

Die Intensitét der Ga- und P-Linien fallen ausgehend vom reinen GaP-Kristall iiber eine
Strecke von einigen Nanometern auf ein Hintergrundniveau ab. Die Si-Intensitét zeigt im
Vergleich dazu den umgekehrten Verlauf und steigt von einem Hintergrundniveau ebenfalls
innerhalb einiger Nanometer auf ihren Maximalwert an. Es existiert also ein Bereich von
etwa 5 nm Breite, in dem sowohl Si- als auch GaP-Intensitét detektiert wird, was durch
die Durchmischung von GaP und Si an der Grenzfliche zustande kommt.

Die iiber EDX bestimmte Breite des Durchmischungsbereichs ist grofler als der aus
HAADF-Aufnahmen bestimmte Wert von etwa 2 nm (vgl. Kompositionsprofil in Abb.
E.44] (d)) liegt aber in der gleichen Groflenordnung. Das ist darauf zuriickzufiihren, dass
fiir die EDX-Messungen im Vergleich zur HAADF-Messung ein Elektronenstrahl mit gro-
Berer Ausdehnung verwendet wurde, um geniigend Intensitdt zu erhalten. Aufgrund der
Grofle des Strahls und dessen Aufweitung in der Probe kann also keine Aussage iiber die
Chemie auf atomarer Skala getroffen werden. Zur Betrachtung dieser Lingenskala ist die
hochaufgelésten HAADF-Methode also im Vorteil.
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4.3 Struktur der Antiphasendomanen

Nachdem nun die GaP/Si-Grenzflache untersucht und charakterisiert ist, kénnen die
APDs, die an monoatomaren Stufen des Si-Puffers entstehen, ndher untersucht werden.
Dazu kénnen die gleichen Methoden, die sich bei der Charakterisierung der Grenzflache
bewéhrt haben, eingesetzt werden. Die Gliederung verlauft daher dhnlich wie im vorhe-
rigen Kapitel nach steigendem Auflésungsvermogen. Selektives Atzen mit Konigswasser
zeigte keine Abhéngigkeit von der Polaritat des GaP [47], so dass damit keine Informa-
tionen iiber APDs gewonnen werden kénnen, daher bildet die konventionelle TEM den
Anfang dieses Abschnitts.

4.3.1 Konventionelle TEM an APDs

Die polaritétssensitiven Dunkelfeldabbildungen der GaP-Schicht auf exaktem Substrat
(Abb. A IT) zeigen die anisotrope Form der auftretenden APDs. In [110]-Betrachtungs-
richtung annihilieren die APDs auf {112}- oder {111}-Ebenen, wohingegen sie in der
orthogonalen [110]-Richtung vorwiegend gerade nach oben auf {110}-Ebenen verlaufen
[16]. Mit Hilfe der Dunkelfelder aus den zwei (110)-Richtungen und der [001]-Aufsicht
kann auf die dreidimensionale Form der APD geschlossen werden. Diese ist in Abbil-
dung 47 (a) dargestellt, wobei das umgebende GaP transparent und aus Griinden der
Ubersicht lediglich eine APD (grau hinterlegt) dargestellt ist. Der rote Pfeil weist auf die
begrenzenden schrégen {112}- und {111}-Ebenen und der blaue Pfeil auf die gerade nach
oben verlaufenden {110}-Ebenen. Der, bei den Dunkelfeldaufnahmen (vgl. Abb. EIT])
eingefithrten, Nomenklatur folgend ist der Bereich, in dem die APD durch die gesamte
GaP-Schichtdicke d verlauft, ist mit A markiert. Entsprechend ist die Hauptphase mit B
und der Bereich, in dem die APB schrig durch den Kristall verlauft, mit C markiert. Die
Projektionen des Modells fiir die [110]- und [110]-Betrachtungsrichtung sind in (b) bzw.
(c) dargestellt.
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Abbildung 4.47: Dreidimensionales Modell der anisotropen APD-Form (a) und Projektio-
nen in [110]- (b) und [110]-Betrachtungsrichtung (c).

Die zusétzliche Information iiber die Polaritit der jeweiligen Hauptphase des GaP aus
den CBED-Messungen kann ausgenutzt werden, um Kristallmodelle der chemischen Zu-
sammensetzung der APBs zu folgern. Die Modelle, fiir die eine atomar abrupte APB
angenommen wird, sind in Abbildung [£.48 dargestellt. In der [110]-Betrachtungsrichtung
annihiliert die P-polare APD auf {112}-Ebenen und wird von der Ga-polaren Hauptpha-
se umschlossen (a). Das analoge Modell fiir eine {111}-APB ist in (b) zu finden. In der
orthogonalen [110]-Richtung ist die APD hingegen Ga-polar und die Hauptphase P-polar,
die Grenzen verlaufen auf {110}-Ebenen (c). Es wird deutlich, dass die {112}-APB ma-
kroskopisch ladungsneutral ist, da auf zwei homopolare P-P-Bindungen in der Bildebene
stets zwei homopolare Ga-Ga-Bindungen senkrecht zur Bildebene folgen. Die {110}-APD
ist ebenfalls makroskopisch ladungsneutral, da sich in Wachstumsrichtung Ga-Ga- und
P-P-Bindungen jeweils abwechseln. Auch in der [001]-Betrachtungsrichtung (d) sind diese
abwechselnden Bindungen erkennbar. Die {111}-APB (b) ist im Gegensatz dazu negativ

geladen, da sie nur aus P-P-Bindungen besteht.
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1[110]

Abbildung 4.48: Strukturmodell der beobachteten APBs: {112}- und {111}-APB in [110]-
Betrachtungsrichtung (a) und (b), sowie {110}-APB in [110]- (c) und [001]-Betrachtungs-
richtung (d). (Si Atome sind in rot, Ga und P Atome in gelb bzw. schwarz dargestellt.)

Das Auflésungsvermogen der konventionellen TEM ist zu gering, um zu Uberpriifen ob
dieses einfache Modell der chemischen Zusammensetzung der APBs auch auf atomarer
Ebene korrekt ist. Daher erfolgt erneut der Ubergang zur HAADF-Methode, deren Po-
tential, die Chemie auf atomarer Skala zu untersuchen, schon fiir die GaP /Si-Grenzfléche

genutzt wurde.

4.3.2 STEM-Untersuchungen von APDs

Aufgrund des recht groflen untersuchbaren Bereichs ist es sinnvoll wieder mit Aufsichts-
geometrie zu beginnen. Abbildung (a) zeigt eine niedrigaufgeloste HAADF-Aufnah-
me der GaP-Schicht auf exaktem Substrat. Die Messung wurde an einem unkorrigierten
JEOL 2200F S Mikoskop aufgenommen. Die Beschleunigungsspannung betréigt 200 kV und
der verwendete Elektronenstrahl besitzt eine Ausdehung von etwa 0,19 nm. Die an den
Stufen auftretenden APDs sind durch ihren hellen Kontrast klar erkennbar. Thre Morpho-
logie deckt sich mit den Ergebnissen aus den konventionellen Dunkelfeldmessungen [£.17]
Der zusétzliche helle Kontrast im zentralen Bereich der Aufnahme (markiert durch einen
griilnen Kreis) ist auf eine strahlinduzierte Kontamination der Probe zuriickzufiithren. An-
hand der farbkodierten Verteilung der APDs (b) kann ihr Anteil an der Flidche zu 17%
bestimmt werden. Dieser Wert stimmt sehr gut mit den 16% iiberein, die mit Hilfe der
konventionellen Dunkelfeld-Messungen bestimmt wurden (vgl. Abschnitt 23]).
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Der helle Kontrast der APDs in der HAADF-Aufnahme ist zunéchst unerwartet, da die
APDs aus dem gleichen Material bestehen wie die Hauptphase und sich lediglich durch die
Polaritat von ihr unterscheiden. Auch die Dicken beider Phasen weichen nicht voneinander
ab. Dieser Kontrast kann also nicht durch den simplen ,,Z-Kontrast* erklért werden. Im
der Vergrolerung einer reprasentativen APD (c) sind weitere Details erkennbar. Um das
Rauschen zu reduzieren, wurde hierbei ein GauB3-Filter angewendet. Der ungefihre Verlauf

der unterliegenden monoatomaren Stufe im Si-Puffer ist als gestrichelte Linie dargestellt.

Die APD weist die gleiche Struktur auf, wie sie schon in den konventionellen Dunkelfeldern
in Aufsichtsgeometrie (Abb. LIT (a)) beobachtet werden konnte. Erneut lésst sich die
APD in die verschiedenen Bereiche unterteilen, deren Kennzeichnung mit A, B und C
beibehalten wird (vgl. dazu auch Modell der APD-Form in Abb. 4T]).

Abbildung 4.49: Niedrigaufgeloste HAADF-Aufnahme in [001]-Betrachtungsrichtung
(a), farbkodierte Verteilung der APDs (b) und vergréBerter Ausschnitt einer APD (c)
(# 16009).

Die APD ist umrandet von einer dunklen Linie, hierbei kénnte es sich um Verspan-
nungskontrast handeln. Eine solche Verringerung des HAADF-Signals wird beispielsweise
bei verspannten GalnAs-Quantenfilmen auf GaAs in der Literatur beobachtet M] In
diesem Material wird das Sinken des Signals durch die Relaxation der diinnen TEM-

Probe an den Oberflichen erklért, welche zu einer Verbiegung von Kristallebenen an der
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Probenoberflache fiihrt. Das resultiert wiederum in einem dunklen Kontrast unterhalb
des Quantenfilms in HAADF-Aufnahmen. Im Fall der APDs koénnte die Verspannung, die
durch homopolare Bindungen an den APBs induziert wird, ebenfalls Gitterebenen an der
Probenober- und Unterseite verbiegen und so zu einer verringerten Intensitét fiihren.

Der zentrale Bereich der APD (markiert durch A) zeigt die gleiche HAADF-Intensitét
wie die Hauptphase (markiert durch B). Der Bereich, in dem A und B aufeinander treffen,
zeigt keine Veranderung der Intensitét. Dies ist, ausgehend vom Modell der APD-Form (
Abb. A7), der Bereich in dem die APB auf einer {110}-Ebene gerade durch die Schicht
verlduft. In Region A erstreckt sich die APDs durch die gesamte Schichtdicke. Daher ist
dieser Bereich wiederum nur bei APDs zu erkennen, bei denen die Breite der unterliegen-
den Si-Monostufe einen Wert von etwa 170 nm iiberschreitet. Die Bereiche, in denen die
APBs schrig durch den Kristall verlaufen (markiert durch C), zeigen also eine erhdhte
HAADF-Intensitat.

Um dies ndher zu untersuchen, wurden erneut Simulationen durchgefithrt. Als Aus-
gangspunkt dafiir dient ein simples APD-Modell: Ein GaP-Kristall mit einer Dicke von
etwa 11 nm (20 Einheitszellen) wird durch eine APB, die auf einer P-reichen {111}-Ebene
verlduft, in zwei Halften geteilt (die Geometrie einer solchen APB ist in Abb. 448 (b) dar-
gestellt). Die Betrachtungsrichtung ist wie im Experiment [001], so dass am linken Rand
des Modells in Durchstrahlrichtung vollstindig eine Phase vorherrscht und nach rechts
hin graduell der Anteil der anderen Phase zunimmt, bis diese schliellich am rechten Rand
dominiert. Die Verspannung, die durch die falschen P-P-Bindungen an der APB indu-
ziert werden konnte, wird in diesem Modell nicht beriicksichtigt, da alle Atome an ihren
ungestorten Positionen sitzen. In Abbildung (a) ist das simulierte Intensitatspro-
fil ausgehend von den Mikroskopparametern des unkorrigierten JEOL 2200FS dargestellt.
Die Intensitéit des gesamten Modells, aus dem der Profil entnommen wurde, ist am unteren
Rand dargestellt. Das Profil zeigt die erwarteten Peaks an den Positionen der Atomséau-
len. Entsprechend von typischen Z-Kontrast sinkt Intensitdt auf der Ga-Sdule wahrend
der Anteil an P aufgrund der APD steigt. Auf der P-Séule zeigt sich entsprechend eine
steigende Intensitat. Zusatzlich dazu ist ein ausgepragter Hintergrund zu erkennen. Dieser
hat sein Maximum im zentralen Bereich des Modells, also an der Stelle in der die glei-
che Anteil beider Phasen vorhanden ist. Der Hintergrund kann durch eine quadratische
Funktion angenéhert werden, die erhaltene Ausgleichskurve ist in (a) rot dargestellt. Der
im Experiment beobachtete zuséitzliche Kontrast kann also durch die Simulation beschrie-
ben werden. Er ist demnach nicht allein auf Verspannung zuriickzufiihren, da diese nicht
im Modell enthalten war. Die APD stellt aber auch ohne Verspannung einen Bruch in
der Symmetrie des Kristalls dar, da sich in Durchstrahlrichtung das Element, an dem ge-
streut wird, d&ndert. Dadurch kénnte sich der Elektronenstrahl in der Probe aufweiten und

vermehrt sogenanntes Dechanneling auftreten, also eine Verringerung der Intensitit auf
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den Atompositionen zugunsten der Intensitat zwischen den Atomséulen. Unerwartete Er-
héhungen der HAADF-Intensitit wurden auch in GaNAs in Vergleich zu GaAs berichtet
[95]. In diesem Fall kann das Kontrastverhalten durch sogenannte Huang-Streuung erklart
[96], die Steigerung von TDS im Bereich kleiner Streuwinkel. Diese riithrt daher, dass dass
der Stickstoff das Kristallgitter, aufgrund seines kleinen kovalenten Radius, verzerrt und
somit die Periodizitdt des perfekten Kristalls stort. Der Effekt des Dechanneling sollte
eine geringere Rolle spielen, wenn der verwendete Elektronenstrahl eine kleinere Aus-
dehnung hat. Um dies zu untersuchen, wurde eine analoge Simulation durchgefiihrt, in
der bis auf den reduzierten Strahldurchmesser alle Parameter identisch belassen wurden.
Fiir den Strahl wurde idealisiert ein sehr grofier Konvergenzhalbwinkel von 26 mrad und
die vollstdndige Korrektur der Aberrationen angenommen. Nach dem Rayleigh-Kriterium
(Gleichung BI2)) ergibt sich demnach ein Strahldurchmesser von etwa 59 pm.

Das gewonnene Intensitatsprofil ist Abbildung (b) dargestellt. Der Hintergrund
zeigt ein dhnliches Verhalten wie in den zuvor betrachteten Daten. Die Intensitdt an
den Atompositionen ist jedoch deutlich (=~ 30%) hoher als fiir den Strahl mit groferer
Ausdehnung, so dass die APD insgesamt nur geringfiigig hohere Intensitiat aufweist als der
ideale Kristall. Da die Intensitdt an den Atompositionen iiber den Hintergrund dominiert,
sollte eine quantitative chemische Auswertung der Besetzung jeder einzelnen Sdule moglich
sein.

Es fallt zusétzlich auf, dass sich die Intensitét beider Untergitter unterschiedlich ver-
halt: Ausgehend vom APD-Modell, das fiir die Simulation verwendet wurde, sinkt von
links nach rechts der Ga-Gehalt auf dem Gruppe-III-Gitter wahrend der P-Gehalt im
gleichen Mafle ansteigt. Auf dem Gruppe-V-Gitter ist die Situation gerade invers. Es wére
also zu erwarten, dass sich die simulierten Intensitdten beider Untergitter gerade spiegel-
symmetrisch zueinander verhalten. Die Intensitdt der Maxima auf dem Gruppe-III-Gitter
folgt einem konkaven Verlauf (markiert durch gelbe Kurve), wohingegen die Maxima auf
dem Gruppe-V-Gitter einer konvexen Kurve folgen (markiert durch schwarze Kurve). Das
hat zur Folge, dass der Bereich gleicher Sdulenintensitdt nicht wie zu erwarten bei den
Séulen mit halber Ga- und P-Besetzung in der Mitte des Modells zu finden ist, sondern
nach rechts verschoben ist (gekennzeichnet durch gestrichelte Linie). Fiir die gemessenen
HAADF-Intensitit macht also einen Unterschied in welcher Richtung die Probe durchlau-
fen wird. Auf dem Gruppe-ITI-Gitter, in dem der Elektronestrahl in Durchstrahlrichtung
zunéchst an Ga- und dann an P-Atomen streut, zeigt sich stets eine hohere Intensitét
als auf dem Gruppe-V-Gitter in dem zuerst an P und dann an Ga gestreut wird. Wird
die Durchstrahlrichtung in der Simulation um 180° auf [001] geindert, ergibt sich der
umgekehrte Verlauf der HAADF-Intensitat (schwarze Kurve in Abb. (c))-

Ein moglicher Grund fiir die beobachtete Anisotropie des HAADF-Signals kann eine

Tiefensensitivitiat des einfallenden Elektronenstrahls sein, die bewirkt, dass die resultie-



128 4 Ergebnisse

rende HAADF-Intensitit besonders sensitiv auf die Oberfliche der Probe ist. Eine solche
Tiefenabhangigkeit wird bei groflen Strahlkonvergenzwinkeln, die in Cg-korrigierten Mi-
kroskopen moglich sind, beobachtet [97]. Sie kann ausgenutzt werden um dreidimensionale
Informationen iiber eine Probe zu gewinnen, da abhingig vom gewéhlten Defokus ver-
schiedene Probentiefen abgebildet werden kénnen. Um diese Méglichkeit zu untersuchen,
sind in Abbildung A0 (¢) exemplarisch Intensitétsprofile des APD-Modells fiir zwei ver-
schiedene Defoki von 2 nm (rote Kurve) und 4 nm (griine Kurve) dargestellt. Zur besseren
Ubersicht wurden die Profile parallel in y-Richtung verschoben. Der Bereich, in dem die
beiden Untergitter die selbe Intensitit aufweisen, ist jeweils durch eine gestrichelte Linie
der entsprechenden Farbe markiert. Es ist erkennbar, dass sich dieser Bereich fir stei-
genden Defokus nach rechts verschiebt. Uber eine Defokusserie in einem Cg-korrigierten

Mikroskop konnte also der Verlauf einer APD verfolgt werden.
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Abbildung 4.50: Simulation der HAADF-Intensitit einer {111}-APD in Aufsichtsgeome-
trie: Intensitétsprofil in [001]-Betrachtungsrichtung unter Annahme der Mikroskopparame-
ter des unkorrigierten JEOL 2200FS (a). Das entsprechende Profil unter Verwendung eines
korrigierten Elektronenstrahls ist in (b) dargestellt. Abbildungsteil (c) zeigt das entspre-
chend Profile bei Betrachtung aus der inversen [001]-Richtung (schwarze Kurve), parallel
dazu verschoben sind die Profile mit einem zusétzlichen Defokus von 2 nm (rote Kurve)
bzw. 4 nm (griine Kurve) aufgetragen.
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Der Kontrast der APDs in den HAADF-Aufnahmen ist nicht allein von der verwendeten
Strahlgréfie abhéngig, sondern auch von dem abgedeckten Winkelbereich des Detektors,
da die Huang-Streuung vorwiegend in kleinen Streuwinkeln eine Rolle spielt. Um dies
zu untersuchen, wurde die Kameraldnge fir den unteren Detektor des JEOL 2200FS
zwischen 4 und 60 ¢cm und damit der detektierte Winkelbereich variiert. Dabei ist zu
beachten, dass die angegebenen Kameraldngen nicht kalibriert wurden und daher nicht
zwingend dem realen Abstand zwischen Probe und Detektor entsprechen. Daher wird der
beobachtete Kontrast im Folgenden nur phianomenologisch beschrieben und nicht quanti-
tativ. Die zugehorigen HAADF-Aufnahmen einer APD sind in Abbildung 5T dargestellt.
Fiir kleine Kameraldngen wird nur die Streuung in sehr hohe Winkelbereiche detektiert
(HAADF-Bereich), daher ist die Intensitét gering. Da in diesen Winkeln keine zuséatzliche
Huang-Streuung detektiert wird, ist die APD kaum erkennbar (a). Dies ist das Regime
in dem Z-Kontrast beobachtet werden kann. Bei steigender Kameralange und Detektion
des mittleren Winkelbereichs (MAADF-Bereich), erscheint die APD heller als die umge-
bende Matrix und die Gesamtintensitét erhoht sich ((b) und (c)). Wird die Kameraldnge
weiter erhoht, gelangt man in den Winkelbereich, in dem kohérente Effekte zum Tragen
kommen (LAADF-Bereich). Diese wirken dem bisher hellen Kontrast der APD entgegen,
bis sie schlie8lich nicht mehr sichtbar ist ((d)-(f)). Bei sehr grofien Kameraldngen fungiert
der Detektor nicht ldnger als Dunkelfeld- sondern vielmehr als ABF-Detektor, so dass
kohérente Streuung dominiert und die APD dunkel in einer helleren Matrix erscheint ((g)
und (h)). Die beschriebenen Bereiche sind nicht klar voneinander abgrenzbar, sondern
gehen flieBend ineinander tiber. Ausserdem koénnte der beobachtete winkelabhéngige Kon-
trast fiir andere Probendicken in andere Winkelbereiche fallen, da der Anteil der TDS am

Gesamtsignal eine Funktion der Probendicke ist.
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Abbildung 4.51: HAADF-Aufnahmen einer APD (markiert durch eine roten Pfeil) in
[001]-Betrachtungsrichtung bei verschiedenen Kameraldngen von 4, 6, 12, 20, 30, 40, 50
und 60 cm (a)-(h) bei Verwendung des unteren Dunkelfelddetektors des JEOL 2200FS
(# 15578).

Der obere Detektor des verwendeten JEOL 2200FS besitzt eine groflere Flache als der
untere, so dass auch bei hohen Kameraldngen der TDS-Anteil der Streuung stets tiber-
wiegt und die APD heller erscheint als die Hauptphase. Es kann also keine Kontrastum-
kehr beobachtet werden. Dies wird deutlich in den HAADF-Aufnahmen, die mit diesen
Detektor bei verschiedenen Kameraldngen aufgenommen wurden (Abb. (a)-(d)). In
der unteren Hélfte der Abbildungen wurde die Intensititsskala an den optimalen Kontrast

der jeweiligen Aufnahme angepasst.
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Abbildung 4.52: HAADF-Aufnahmen einer APD (markiert durch eine roten Pfeil) in
[001]-Betrachtungsrichtung bei verschiedenen Kameralédngen von 8, 30, 60 und 120 cm (a)-
(d) bei Verwendung des oberen Dunkelfelddetektors des JEOL 2200FS. In den Abbildungen
(e)-(h) wurde die Intensititsskala an die Extremalwerte der jeweiligen Aufnahme angepasst
(# 15578).

Das experimentell beobachtetes Verhalten soll wiederum durch Simulationen bestétigt
werden. Dafiir wurde bei ansonsten unverdnderten Mikroskopparametern der Detektorbe-
reich des unteren Dunkelfelddetektors, entsprechend der experimentellen Kameraldngen,
variiert. Als Modell dient weiterhin der 11 nm dicke GaP-Kristall mit einer P-reichen
{111}-APB. Abbildung (a) zeigt die simulierten Intensitdtsprofile entlang der APD
fiir die verschiedenen Detektorbereiche. Der besseren Ubersicht wegen wurde bei der Simu-
lation das HAADF-Signal mit einer Gaufifunktion gefaltet um die Intensitdtsmodulation
durch die Atomséulen zu unterdriicken. Bei Kameraldngen grofier als 60 cm wird der du-
Bere Detektorwinkel kleiner als der Konvergenzwinkel des einfallenden Strahls (16 mrad).
Dies ist gerade die Bedingung fiir eine ABF-Abbildung @] Die simulierte Intensitét zeigt
ein Minimum im zentralen Bereich des Modells. Dies ist wiederum die Region, in der bei-
de Phasen gleichen Anteil an der Probendicke haben. Die APD erscheint also dunkler als

die Hauptphase. Hin zu héheren Winkeln sinkt erwartungsgeméf die Gesamtintensitét,
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da immer mehr Bereiche des Direktstrahls ausgeschlossen werde. Zudem sinkt auch der
Kontrast der APD, was sich daran zeigt, dass das Intensitdtsminimum im zentralen Be-
reich immer schwécher ausgepragt ist. Bei Kameraldngen zwischen 30 und 50 cm ist die
APD annéhernd genauso hell wie die Hauptphase. In noch gréfieren Winkeln kommt die
zusétzliche TDS, die die APD induziert, zum Tragen und der zentrale Bereich gewinnt an
Intensitét, so dass die APD insgesamt heller erscheint (Kameraldngen zwischen 12 und
30 cm). Da die Gesamtintesitdt bei Streuung in hohe Winkel deutlich abnimmt, ist ein
vergroferter Ausschnitt der Simulation fiir kleine Kameraldngen in Abbildung (b)
dargestellt. Im HAADF-Regime (Kameraldngen < 12 c¢m) sinkt der Einfluss der Huang-
Streuung und typischer Z-Kontrast kann beobachtet werden. Die experimentelle Situation
und der Kontrastwechsel der APD (vgl. Abb. L5]]) wird durch die Simulation also sehr

gut wiedergegeben.
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Abbildung 4.53: Simulation der Intensitét einer {111}-APD fiir verschiedene Kameralan-
gen (a) mit vergroflertem Ausschnitt des HAADF-Bereichs (b).

Die Experimente und Simulationen zeigen, dass APDs mit einem Detektor im mittleren
Winkelbereich sehr gut detektierbar sind, selbst bei einem relativen grofien Elektronen-
strahl. Fiir die chemische Auswertung hingegen sollte ein méglichst kleiner Elektronen-
strahl und ein Detektor in grolen Winkelbereichen verwendet werden. Im Folgenden sollen
diese Erkenntnisse ausgenutzt werden um hochaufgeloste Informationen iiber die APBs
zu gewinnen. Daher erfolgt der Ubergang zu einem JEOL ARM Mikroskop, dessen strahl-
formendes Linsensystem korrigiert ist. Die Betrachtungsrichtung der Proben ist vorerst
weiterhin [001].

In den niedrigaufgelosten Aufnahmen der APDs (449 (c)) konnten verschiedene Be-
reiche der APD unterschieden werden: Solche in denen die APB nahezu gerade durch

die Schicht verlaufen (Grenze zwischen Bereich A und B) und solche in denen die APBs
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einen Winkel zur Betrachtungsrichtung einschlieBen (Region C). In der hochaufgelosten
HAADF-Aufnahmen [£.54] kénnen entsprechende Stellen ebenfalls identifiziert werden. In
der oberen Bildhélfte von Abbildungsteil (a) ist der ungestorte GaP-Kristall erkennbar,
wohingegen im unteren Bereich des Bildes die zwei verschiedenen Phasen des GaP in
Durchstrahlrichtung hintereinander angeordnet sind. In diesem Bereich treffen die Regio-
nen B und C aufeinander. Er zeichnet sich dadurch aus, dass an den Atompositionen eine
mittlere Intensitét zwischen der des reinen Ga und P vorherrscht und zudem ein erhoéhter
Hintergrund vorhanden ist. Senkrecht zur APB &ndert sich die Abfolge von Atomséulen
mit hoher (exemplarisch durch weifle Pfeile markiert) und niedriger Intensitét nicht. Das
liegt darin begriindet, dass die Hauptphase auch in der unteren Bildhilfte den grofieren
Anteil an der gesamten Probendicke hat. In der Aufnahme fallt zudem eine deutliche Ver-
zerrung auf, die vom Rasterprozess herriihrt. Diese Verzerrung soll exemplarisch anhand
der weiflen Linie verdeutlicht werden, die die Ga-Positionen einer Atomreihe entlang der
[110]-Richtung verbindet.
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Abbildung 4.54: Hochaufgeloste HAADF-Aufnahme einer APB in [001]-Betrachtungs-
richtung (a). Die gemessenen HA ADF-Intensitit ist wiederum auf die von reinem Ga nor-
miert und farbkodiert dargestellt. Der aus Simulationen bestimmte Ga-Gehalt auf dem
Gruppe-III- und Gruppe-V-Gitter ist in (b) bzw. (c) dargestellt. Abbildungsteil (d) zeigt
eine Uberlagerung des Ga-Gehalts auf dem Gruppe-III-Gitter mit dem P-Gehalt auf dem
Gruppe-V-Gitter, was den Anteil der Hauptphase an der TEM-Probendicke darstellt. Der
Anteil des jeweiligen Elements an der Sdule ist farbkodiert dargestellt, wobei grofie Werte
(gelb) einem hohen Anteil entsprechen und niedrige Werte (schwarz) einem geringen Anteil.
Die entlang der APB gemittelten Profile sind in (e) dargestellt (# 16009).
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Mit Hilfe der in Abschnitt 4.1l gewonnen Erkenntnisse sollte es moglich sein, den Anteil
der APD an der gesamten TEM-Probendicke quantitativ zu bestimmen. Dafiir muss zu-
néchst diese Dicke aus dem Intensitatsverhéltnis von P:Ga ermittelt werden. Zuvor muss
der Hintergrundwert von der gemessenen HA ADF-Intensitit abgezogen werden, also das
Signal, das der Detektor registriert, ohne dass sich die Probe im Strahlengang befindet.
Dieser Hintergrundwert wurde in diesem Experiment ungliicklicherweise nicht bestimmt.
Als Ausgangspunkt fiir die folgende Auswertung wird daher zunédchst das Minimum der
HAADF-Intensitit in der Aufnahme als Hintergrund angenommen. Diese Abschitzung
konnte einen zu hohen Wert fiir die Hintergrund liefern. Es ergibt sich ein P:Ga Verhalt-
nis von 0,33 & 13% und somit eine Probendicke von 21 4+ 3 nm.

Der bestimmte Ga-Gehalt auf dem Gruppe-ITI-Untergitter ist ortsaufgelost in Abbil-
dung 54 (b) aufgetragen. Der Gehalt sinkt von einem Wert von 1 in Hauptphase hin
zur APD, bleibt aber gréfler als 0,5. Dementsprechend zeigt Ga-Gehalt auf dem Gruppe-
V-Untergitter den gegenldufigen Verlauf (c): Ausgehend von 0 in der Hauptphase steigt
er an, bleibt aber stets unterhalb von 0,5. Zum direkten Vergleich des APD-Anteils bei-
der Untergitter ist es sinnvoll statt des Ga-Gehalts auf dem Gruppe-V-Gitter den P-
Gehalt (= 1-(Ga-Gehalt)) zu betrachten. Dieser ist in Kombination mit dem Ga-Gehalt
auf dem Gruppe-I1I-Gitter in Abbildungsteil (d) ortsaufgelost dargestellt. Die Mittelung
der Komposition entlang der APB ist ist in Abbildungsteil (e) zu finden. Diese Profile
reprasentieren den Anteil der Hauptphase an der gesamten TEM-Probendicke. Ausgehend
von 100% fallt der Anteil auf etwa 70% ausgehend vom Gruppe III-Gitter bzw. auf etwa
55% bei Verwendung des Gruppe V-Gitters. Die Werte fiir den Anteil der hauptphase
an der Gesamtprobendicke, die die Auswertung beider Gitter liefert, unterscheiden sich
also um rund 15%. In Anbetracht der Fehlerbalken ist dieser Unterschied durch experi-
mentelle Schwankungen erklarbar, er kann aber auch physikalische Griinde haben, wie im
Folgendem diskutiert werden soll.

Eine Moglichkeit, die Diskrepanz beider Untergitter zu erkléren, ist die Abhéngigkeit
der HAADF-Intensitét von Richtung, in der die Probe durchlaufen wird ([001] oder [001]).
Wie in Abbildung (b) gezeigt, macht es einen Unterschied, in welcher Richtung
eine Saule durchstrahlt wird, also ob die einfallenden Elektronen zuerst am Ga oder am
leichteren P gestreut werden. Dabei liefert ersterer Fall eine héhere HA ADF-Intensitét
als der zweite. Im Kristallmodell, dass zur Auswertung der Komposition genutzt wurde,
ist die Verteilung der Atome innerhalb einer durchmischten Sdule hingegen zufillig, was
zu unterschiedlichen Kompositionswerten auf den Untergittern fithren kann.

Wabhrscheinlicher ist aber, dass durch die Uberschiitzung des Hintergrundes, die be-
stimmte Probendicke zu gering ist. Das fithrt zu einer systematischen Unterschétzung des
P-Gehalts bzw. einer Uberschitzung des Ga-Gehalts, wie sie beobachtet wird. Um dies zu
iiberpriifen wurde die Differenz des APD-Anteils fiir beide Untergitter in Abhéngigkeit
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der TEM-Probendicke untersucht. Abbildung [:55] (a) zeigt die Summe der quadratischen
Abweichung fiir verschiedenen Dicken. Die Messwerte zeigen einen parabolischen Verlauf,
wie die angepasste rote Kurve verdeutlicht. Bei einer TEM-Probendicke von 27 nm zeigt
sich die geringste Abweichung der beiden Untergitter. Bei dieser Dicke wire abseits der
APD ein P:Ga-Verhéltnis von 0,35 zu erwarten. Diesen Wert liefert das Experiment, wenn
ein 3% geringerer Hintergrund angenommen wird. Das resultierende APD-Profil fiir eine
Probendicke von 27 nm ist in (b) dargestellt. Es zeigt eine deutlich bessere Ubereinstim-
mung der Verlaufe auf den beiden Untergittern und liefert 60-70% Anteil der Hauptphase

an der Probendicke.

> 18 T ————————— 12 ; : : : . y
(@) 2] [ smmimerecmmmim| £ (D) |

% | i
: 1 el }H;}{;{};{{{{{HH
2 .3 09 {
: | 2 :
E 1 g 08 { 4
% 1 = o7 }{ -
s (]
% ik it
é 4 0.5 4
=
9 90 4 04 . : . . ; ,

5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 0 1 2 3 4 5 6 7

TEM-Probendicke Distanz [nm]

Abbildung 4.55: Unterschied des bestimmten APD-Gehalts bei Auswertung der beiden
Untergitter in Abhéngigkeit der TEM-Probendicke (a) und Linienprofile des APD-Gehalts
fiir die minimale Abweichung bei einer Dicke von 27 nm (# 16009).

Folgt man der betrachteten APB weiter bis in den Bereich in dem Region A und B auf-
einander treffen, kann der zunehmende Anteil der APD an der Schichtdicke beobachtet
werden, bis sie liberwiegt. Das wird an der gednderten Intensitidtsabfolge ober- und unter-
halb der Grenze deutlich, die in Abbildung (a) durch weifle Pfeile markiert ist. Die
Intensitdt auf beiden Seiten der Grenze ist identisch, was dafiir spricht, dass sich Phase
und APD durch die gesamte Schichtdicke erstrecken. Das schlégt sich auch in einem im
Vergleich zu Abbildung A.54] (a) reduzierten Hintergrund nieder. Die Grenze zeigt einen
komplexeren Verlauf als von den simplen Kristallmodellen (Abb. [448) zu erwarten wére.
Zum einen ,springt® sie wihrend ihrem Verlauf vom linken Rand des Bildes zum rechten
um eine Atomséule in [110]-Richtung. Zum anderen ist sie breiter als erwartet, was darauf
hindeutet, dass auch in Durchstrahlrichtung Spriinge stattfinden. In Abbildungsteil (b)
ist eine HAADF-Aufnahme eines Bereichs dargestellt, in dem die Grenze eine minima-
le Breite aufweist. Intensitatsprofile senkrecht zur Grenze an den Positionen I (¢) und
IT (d) zeigen deutlich die Anwesenheit von P-P- bzw. Ga-Ga-Bindungen. Die HAADF-
Aufnahme spiegelt genau die Struktur des simplen Modells in Abbildung (d) wieder.



4.3 Struktur der Antiphasendoménen

3500000 1 1 3500000 1 1
(C) —— Position | —— Position Il
3000000 3000000 4 -
2500000 - 2500000 -
E) E)
© 2000000 @ 2000000
= =
B 1500000 - B 1500000 -
[} 72}
5} 5}
£ 1000000 £ 1000000
500000 P- 500000 Ga-Ga
0 T T T 0 T T T
0 1 2 3 4 0 1 2 3 4
Distanz [nm] Distanz [nm]

Abbildung 4.56: Hochaufgeloste HAADF-Aufnahmen einer APB in [001]-Betrachtungs-
richtung (a) und (b). Die gemessenen HAADF-Intensitit ist wiederum auf die von reinem
Ga normiert und farbkodiert dargestellt. Intensitatsprofile senkrecht zur APB an der Po-

sition I (c) und Position II (d) zeigen die Anwesenheit von P-P- bzw. Ga-Ga-Bindungen
(# 16009).

Die Aufsichtsaufnahmen legen nahe, dass die APBs in weiten Bereichen der Probe brei-
ter sind als erwartet. Um die Ursache fiir ihre Ausdehnung zu untersuchen, erfolgt der
Ubergang zur Querschnittsgeometrie. Im Folgenden sollen wieder die APBs, die schrig
durch die Schicht verlaufen, und solche, die gerade durch die Schicht verlaufen, betrachtet
werden. Wie die Aufsichts-Aufnahmen gezeigt haben, ist Dichte der APDs fiir Schichten,
die unter idealen Wachstumsbedingungen gewachsen wurden, sehr gering, daher sind ge-
eignete diinne Probenstellen selten.

Abbildung 57 (a) zeigt eine HAADF-Aufnahme der Heterostruktur mit gednderter
Polaritat, aufgrund ihrer erhéhten APD-Dichte (vgl. Abschnitt 2.0) ist sie besonders
geeignet um diese zu untersuchen. Die Betrachtungsrichtung ist [110] und die Haupt-
phase des GaP ist Ga-polar. In der rechten Bildhélfte ist eine APD an der verdnderten
Intensitdtverteilung der beiden Atome eines Dumbbells erkennbar. Diese Intensitétsver-
teilung in der APD ist nicht vollstdndig umgekehrt, da die APD nicht durch die gesamte

Schichtdicke verlduft, sondern in Durchstrahlrichtung beide Phasen hintereinander vor-
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handen sind. In Ubereinstimmung mit den vorhergehenden Untersuchungen annihilert die
P-polare APD in der Ga-polaren Hauptphase dﬁ] Die APB erscheint wiederum breiter als
vom Modell (Abb. [£48]) zu erwarten ist. Die vom Modell prognostizierten P-P-Bindungen
sind nicht explizit zu erkennen, da im Grenzbereich beide Atome eines Dumbbells die glei-
che Intensitédt aufweisen. Das kann darin begriindet liegen, dass die Grenze springt. Die
zur Auswertung der Komposition benutzten Methoden und Programme, kénnen angepasst
auch hier angewendet werden um den Verlauf der APD durch den Kristall besser zu visua-
lisieren. Die Intensitédtsdifferenz der beiden Untergitter ist ortsaufgelost und farbkodiert
in Abbildung 57 (b) dargestellt. Im Silizium besitzen beide Atome des Dumbbells die
gleiche Intensitét die Differenz ist demnach 0. In der Hauptphase ist sie positiv und in der
APD negativ. Die Betridge unterscheiden sich, da sich die APD nicht durch die gesamte
Probendicke erstreckt. Anhand der Regionen gleicher Differenz kann das Abknicken der
APD deutlicher verfolgen werden als in der unbearbeiteten HAADF-Aufnahme. Die APB
verlauft innerhalb der Probendicke auf parallel verschobenen {111}-Ebenen. Das kann
iiber die dreidimensionale Form der APD erklart werden, die durch die Morphologie der
unterliegenden Si-Monostufe festgelegt wird, wie im Modell (siche Abb. A7) gezeigt wur-
de. Diese Methode zur Darstellung der APDs kann auch angewendet werden um APDs,
die im Kristall verborgen liegen, zu detektieren.
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Abbildung 4.57: HAADF-Aufnahme einer annihilierenden APD (a) und farbkodierte In-
tensitatsdifferenz der beiden Untergitter (b). Die Farbskala im linken Bild repréisentiert wie
gewohnt die auf Ga normierte HAADF-Intensitit. Im rechten Bild représentiert die Farbs-
kala die Intensitatsdifferenz zwischen den beiden Atompositionen eines Dumbells, so dass
positive Werte (gelb) fiir eine Ga-polaren Kristall und negative Werte (schwarz) fiir einen
P-polaren Kristall stehen (# 16518).

Abbildung (a) zeigt eine HAADF-Aufnahme der GaP-Schicht auf 2°-fehlorientier-
tem Substrat bei Betrachtung parallel zu den Stufen. Der zentrale Bereich des Bildes zeigt

gednderte Intensitit, die durch eine APD hervorgerufen wird, eine vollsténdige Inversion
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der Dumbbellintensitdt kann nicht beobachtet werden, dadurch ist es schwer, den Verlauf
der Grenze festzulegen. Das wird mit Hilfe der Differenzdarstellung (b) erleichtert. Die
rechte Grenze liegt erneut auf einer {111}-Ebene. Oberhalb der APD verlduft die Grenze
waagerecht auf einer {001}-Ebene. Die APB ist also nicht auf einer Ebene fixiert, sondern
erscheint facettiert. Makroskopisch betrachtet ergibt eine Kombination beider Ebenen
die in den Dunkelfeldern beobachteten {112}-Ebenen. Moglicherweise ist es fiir die APB
energetisch giinstiger, in niedrig indizierte Ebenen aufzuspalten. Fiir GaAs-Oberflichen
wurde die Facettierung von {112} mittels RHEED beobachtet @] und auch bei GaAs-
Quantenpunkten zeigte sich die {112}-Ebene nicht stabil M] Das einfache Modell der
makroskopisch ladungsneutralen APB (Abb. [48) ist also mikroskopisch nicht korrekt.
Die beobachteten {111}-Grenzen sind P-reich, die {001}-APB kénnen jedoch P- oder oder
Ga-reich sein. Das fithrt dazu, dass die gesamte APB nicht zwingend ladungsneutral ist.
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Abbildung 4.58: HAADF-Aufnahme einer annihilierenden APD auf fehlorientiertem Sub-
strat(a) un Intensitatsdifferenz der beiden Untergitter (b). Die Farbskala im linken Bild
reprasentiert wie gewohnt die auf Ga normierte HAADF-Intensitét. Im rechten Bild repréa-
sentiert die Farbskala die Intensitdtsdifferenz zwischen den beiden Atompositionen eines
Dumbells, so dass positive Werte (gelb) fiir eine Ga-polaren Kristall und negative Werte
(schwarz) fiir einen P-polaren Kristall stehen (# 15811).

Nachdem die abknickenden APBs gefunden werden konnten, sollen nun auch solche,
die gerade nach oben verlaufen, untersucht werden. Am geeignetsten dafiir erscheinen
die Probenstellen, in denen die Bereiche A und B aufeinander treffen (vgl. Abb.
(c)), die schon in den Aufsichtsaufnahmen (Abb. 56 die minimale Breite gezeigt ha-
ben. In Abbildung (a) ist eine HAADF-Aufnahme einer vertikal verlaufenden APD
dargestellt. Sie erscheint mehrere Atomséaulen breit, vermutlich erneut aufgrund der unter-
liegenden Si-Stufenstruktur. Die Breite wird auch in der Differenzabbildung (b) bestétigt,
in der zusédtzlich Spriinge der APB erkennbar sind. In der HAADF-Aufnahme eines ande-

ren Probenbereichs erscheint die APB wesentlich schmaler (c). Das ermoglicht auch die
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Identifikation homopolarer P-P- und Ga-Ga-Bindungen, die exemplarisch durch Pfeile
markiert wurden. In der Differenzdarstellung (d) zeigt sich, dass auch die schmale APD
Spriinge durchfithrt: im zentralen Bereich des Bildes ist ein Sprung um eine atomare Saule
nach rechts erkennbar. Also auch unabhéngig von den unterliegenden Stufen ist die APB
nicht auf eine {110}-Ebene fixiert, sondern kann lokal Spriinge vollziehen. Makroskopisch
ist das in den Dunkelfeldaufnahmen (vgl. Abb. LTT) nicht erkennbar. Das Vorhandensein

dieser Spriinge erklart, dass die APBs in Aufsichtsaufnahmen meist breiter erscheinen als

eine Atomlage.

Abbildung 4.59: HAADF-Aufnahme einer nicht-annihilierenden APD (a) und farbkodier-
te Intensititsdifferenz der beiden Untergitter (b). Enstprechende Aufnahmen eines andreren
Probenbereichs sind in (¢) und (d) dargestellt. Die Farbskala in den linken Bildern repré-
sentiert wie gewohnt die auf Ga normierte HAADF-Intensitét. In den rechten Bildern re-
prasentiert die Farbskala die Intensitatsdifferenz zwischen den beiden Atompositionen eines
Dumbells, so dass positive Werte (gelb) fiir eine Ga-polaren Kristall und negative Werte
(schwarz) fiir einen P-polaren Kristall stehen (# 15844).
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Die verschiedenen Arten von APBs konnten gefunden werden und ihre chemische Struk-
tur auf atomarer Skala direkt gemessen werden. Die falschen Bindungen, die von den
simplen Modellen ihrer Chemie (Abb. 48] vorhergesagt werden, konnten tatséchlich be-
obachtet werden. Es zeigt sich, dass die simplen Modelle qualitativ gut bestatigt werden,
die reale Struktur aber komplexer ist: Zum einen, da eine APB lokal Spriinge vollziehen

kann und zum anderen, da sie facettiert sein kann.
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Zusammenfassung und Ausblick

In dieser Arbeit wurden GaP /Si-Heterostrukturen, die mittels MOVPE gewachsen wur-
den, mit Hilfe verschiedener TEM-Methoden untersucht. Die hochaufgeloste HAADF-
Technik hat sich als geeignete Methode zur Untersuchung der Grenzfliche und auftreten-
der APDs auf atomarer Skala erwiesen. Trotz der oft gelobten intuitiveren Interpretation
gegeniiber konventionellen TEM-Messungen, zeigen sich Effekte, die iiber den reinen Z-
Kontrast hinausgehen, was eine geeignete Simulationen unabdingbar macht. Es wurde
gezeigt, dass die AP-Approximation fiir TEM-Probendicken unterhalb von 50 nm um
weniger als 5% von der deutlich rechenintensiveren FP-Approximation abweicht. Werden
statt der absoluten Intensitdt Intensitédtsverhéltnisse betrachtet, kann die AP-Rechnung
iiber einen noch grofleren Bereich von Probendicken angewendet werden. In Simulatio-
nen zeigt sich, dass die Intensitétsverhéltnisse von Si:Ga und P:Ga ein gutes Maf fiir die
Dicke einer TEM-Probe sind. Das ermoglicht die direkte Bestimmung der Probendicke
aus einer experimentellen HAADF-Aufnahme. Uber weitere Simulationen bei fester Pro-
bendicke wurde der Einfluss chemischer Durchmischung auf das HAADF-Signal sowie der

optimale Detektorbereich bestimmt.

Bei Si-Puffern, die auf exaktem Si-Substrat abgeschieden wurden, zeigt sich, entgegen
der theoretischen Rechnung, die klare Dominanz der Typ-A-Oberflichenrekonstruktion,
bei der die Dimere senkrecht zu den Stufenkanten orientiert sind. Das liegt in den Hs-
reichen Wachstumsbedingungen begriindet, die sich deutlich von den UHV-Bedingungen
unterscheiden, die fiir die Berechnung der Oberfléchenenergie angenommen wurden. Die
GaP-Schichten, die auf diesen Substraten abgeschieden wurden, sind stets P-polar bei
Betrachtung entlang der Stufen. Wird diese Polaritdat hinunter bis zur Grenzflache pro-
jiziert, so ist diese von Ga-Si-Bindungen dominiert. Das liegt darin begriindet, dass der
P-Prekursor bei niedrigen Wachstumstemperaturen nicht vollstandig zerlegt ist und die

Si-Oberflache durch das vorherige Pufferwachstum durch Wasserstoff passiviert ist. Nur
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in Anwesenheit des Ga-Prekursors wird auch der P-Prekursor katalytisch zerlegt. Durch
verdnderte Wachstumsbedingungen, bei denen ein Puls des P-Prekursor bei hoher Tem-
peratur angeboten wird, kann die Bildung von P-Si-Bindungen erzwungen werden und
die Polaritiat des GaP-Kristalls auf grofler Skala umgekehrt werden. Das hat eine Verrin-
gerung der APD-Grofle zur Folge wobei ihre Dichte zunimmt.

Im Gegensatz dazu zeigen die GaP-Schichten auf 2°-fehlorientiertem Substrat bei Be-
trachtung entlang der Stufen stets Ga-Polaritdt, was auch durch Zugabe von TBP bei
hohen Temperaturen nicht umgekehrt werden kann. Das kann dadurch erklart werden,
dass der Si-Puffer wider Erwarten vorwiegend einfach gestuft ist und die Terassenbreite
daher nur etwa 4 nm betrigt. Aufgrund der gefundenen schnelleren Wachstumsrate des
Ga-polaren GaP in [110]-Richtung, setzt sich stets die Ga-polare Phase durch.

Auf atomarer Skala zeigt sich, dass an der Grenzfliche Durchmischungsprozesse zwi-
schen GaP und Si auftreten. Diese konnten quantitativ mittels HAADF-Messungen aus-
gewertet werden. In diinnen Proben kann die Durchmischung parallel zur Grenzflache
direkt beobachtet werden. Fiir die betrachteten Proben zeigt sich im Rahmen der ex-
perimentellen Genauigkeit das gleiche Durchmischungsverhalten. In jeweils drei Ga- und
drei P-Saulen sind signifikante Mengen von Si enthalten. Das deckt sich sehr gut mit den
Ergebnissen aus DFT-Rechnungen, denen zufolge sieben Lagen Durchmischung an der
Grenzflache energetisch giinstig sind. Das legt nahe, dass es sich um die minimale intrin-
sische Rauigkeit der GaP/Si-Grenzfliche handelt. Signifikant hohere Wachstumstempe-
raturen, wie sie bei der Abscheidung von Si auf GaP Verwendung finden, fiihren zu einem
deutlich groflerem Durchmischungsbereich. Zudem konnte bei auf GaP abgeschiedenem
Si ein erh6hter P-Gehalt im Si festgestellt werden, der auf Verschleppungseffekte wahrend

des Wachstums hinweist.

Die APDs, die in GaP-Schichten auf exaktem Si-Substrat beobachtet wurden, zeigen
eine anisotrope Form bei Betrachtung aus der [110]- und [110}-Richtung. Makroskopisch
verlaufen die abknickenden APBs in [110]-Betrachtungsrichtung auf {112} und {111}-
Ebenen, wohingegen sie in der [110]-Richtung auf {110}-Ebenen gerade durch die Schicht
verlaufen. Dies konnte wiederum auf die unterschiedlichen Wachstumsraten des GaP ent-
lang dieser Richtungen zuriickzufiithren sein werden.

Bei geeigneten experimentellen Parametern kénnen die APDs mittels STEM detektiert
werden, obwohl sie keinen konventionellen Z-Kontrast zeigen sollten. Experimente und
Simulationen fiir verschiedene Kameralédngen zwischen Probe und Dunkelfelddetektor le-
gen nahe, dass der zusétzliche Kontrast der APDs auf Huang-Streuung zuriickzufiihren
ist, i.e. eine Erhoéhung der thermisch diffusen Streuung in kleine Winkel. Diese kommt
dadurch zustande, dass die Periodizitit des Kristalls an der APB gestort ist. In grofien

Streuwinkeln ist der Einfluss dieses Effekts gering und die chemische Analyse moglich.
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Die gefundenen APBs erscheinen aufgrund der komplexen dreidimensionalen APD-Form
meist breiter als vom einfachen Kristallmodell zu erwarten wére. Querschnitts-Aufnahmen
zeigen, dass APBs Spriinge vollziehen kénnen und nicht auf eine feste Kristallebene fi-
xiert sind. An Stellen, an denen die APBs minimale Breite aufweisen, konnten Ga-Ga-
und P-P-Bindungen nachgewiesen werden. In hoher Auflésung wird sichtbar, dass die ab-
knickenden APBs facettiert sind. Dadurch kénnten sie, entgegen dem Kristallmodell fiir
APBs auf {112}-Ebenen, nicht ladungsneutral sein, sondern einen Uberschuss an P-P-

Bindungen beinhalten, der eine negative Ladung induziert.

Die présentierten Ergebnisse bieten einen Ausgangspunkt flir weitere Experimente: Die
gefundene Grenzflaichenstruktur kénnte mit komplementidren Methoden bestétigt wer-
den. Dafiir kime beispielsweise STM in Querschnittsgeometrie in Frage. Aber auch opti-
sche Methoden, die Beispielsweise auf Frequenzverdopplung (second harmonic generation,
SHG) basieren, konnen Informationen tiiber die Rauigkeit der Grenzflache liefern.

Um die Einfliisse von Diffusion und intrinsischer Rauigkeit auf die Morphologie der
Grenzfliche voneinander zu trennen, konnte eine systematische Variation der Tempera-
tur wihrend der Nukleation mit anschlieBender HAADF-Untersuchungen durchgefiihrt
werden. Zur Optimierung der kristallinen Qualitdt des Materials wére es interessant, den
Ansatz zur Umkehr der Kristallpolaritidt des GaP durch Zugabe von TBP bei hoher
Temperatur weiter zu verfolgen. Dadurch, dass die passende Menge an TBP im ersten
Wachstumspuls noch nicht gefunden wurde, ist eine erhéhte Dichte der APDs zu beobach-
ten. Die geeignete Menge zu finden, erfordert weitere Wachstumsexperimente, in denen
beispielsweise die Temperatur variiert wird. Dies fithrt zu einer Anderung der Zerlegung
des Prekursors und der Wasserstoffbedeckung des Si-Puffers. Zudem koénnte das Trager-
gas nach dem Si-Wachstum von Hs auf Ns umgestellt werden, um die Passivierung der
Si-Oberfliche mit Wasserstoff zu verhindern.

Wie bereits erwiahnt ist GaP auf Si ein geeignetes Modellsystem fiir I11/V-Material auf
Si- oder allgemein auf Gruppe-IV-Substraten. Die prasentierten Methoden kénnen analog
auch auf weitere Materialsysteme angewendet werden. Von technologischem Interesse wére
zum Beispiel die direkte Abscheidung von ternédren oder quarterndren Materialien auf Si,
das Aufwachsen von Materialien mit deutlich unterschiedlicher Gitterkonstante wie GaAs
oder InP auf Si oder auch die Abscheidung dieser Materialien auf Ge-Substraten.

Auch auf Seiten der STEM-Messungen gibt es einige Ankniipfungspunkte fiir zusétzliche
Experimente: Zum einen kénnte die Genauigkeit der TEM-Probendickenbestimmung iiber
das Si:Ga-Verhéltnis in den HAADF-Messungen iiber komplementére Methoden iiberpriift
werden. Dafiir eignen sich EELS-Untersuchungen, in denen die lokale Probendicke aus dem
Verhaltnis der integrierten low-loss-Intensitit zur zero-loss-Intensitat bestimmt werden

kann. Eine weitere Moglichkeit waren HAADF-Messungen an Proben, die mittels eines
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fokussierten Ionenstrahls (FIB-Priaparation) auf eine bestimmte Dicke gediinnt wurden.
Zum anderen konnten die, zur Auswertung der Komposition entwickelten, MATLAB-
Programme erweitert und automatisiert werden, um bei bekannten Mikroskopparametern
ein schnelles Feedback, schon wiahrend der HAADF-Messung, zu ermoglichen.

Trotz der bereits sehr guten Ubereinstimmung zwischen Experiment und Simulation
bietet die Beriicksichtigung weiterer experimenteller Parameter bei der Simulation eine
Mobglichkeit, um eine noch bessere Ubereinstimmung zu erhalten. Die bisher verwende-
ten vereinfachten Kristallmodelle konnten anpasst werden, um Verspannungen an der
Grenzfliche und an Defekten, sowie die Relaxation der gediinnten TEM-Probe korrekt
widerzuspiegeln. Aulerdem wiirde die Messung der residuellen Aberrationen des STEMs
ihre Berticksichtigung in den Simulationen erlauben.

Eine direkte Verkniipfung des Kristallwachstums mit den STEM-Untersuchungen kénn-
te durch einen TEM-Wachstumshalter realisiert werden, in dem metallorganische Prekur-
soren zwischen zwei elektronentransparenten Membranen iiber ein kristallines Substrat
geleitet werden. Das ermoglicht, die beim Wachstum auftretenden Prozesse in-situ zu

beobachten und die Kinetik der auftretenden Prozesse besser zu verstehen.
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Summary

In this work GaP/Si-heterostructures, which were grown by MOVPE, were studied uti-
lizing different TEM techniques. With the high-resolution HAADF technique one is ca-
pable of investigating interfaces as well as possible APDs on an atomic scale. Despite
the commonly praised more intuitive interpretation in comparison to conventional TEM-
measurements, effects beyond pure Z-contrast are observable, making an adequate simu-
lation indispensable. It was shown that the AP-approximation deviates by less than 5%
from the more time consuming FP-approximation for TEM-sample thicknesses below 50
nm. If relative intensities are evaluated instead of absolute ones, the AP-approximation is
valid for an even wider range of thicknesses. The simulations show that the intensity-ratio
of Si:Ga or P:Ga, respectively, is a good measure of the thickness of a sample. This facili-
tates the direct determination of the local thickness from experimental HAADF images.
The influence of chemical intermixing on the HAADF intensity and the optimum detector

size was determined by additional simulations at a fixed sample thickness.

The Si-buffers grown on exactly oriented Si-substrates show, unlike theoretical predic-
tions, a clear predominance of the A-type surface reconstruction, in which the dimers are
oriented perpendicular to the step edges. This is caused by the Ha-rich growth conditi-
ons, which significantly differ from the UHV conditions that were assumed to calculate
the surface energies. The GaP-layers grown on these substrates always exhibit P-polarity
viewed along the step edges. If this polarity is projected down to the interface, it is domi-
nated by Ga-Si bonds. This is caused by the fact that the P-precursor (TBP) is not fully
decomposed at the low growth temperatures and the Si-surface is passivated by hydrogen
due to the prior buffer growth. Only in the presence of the Ga-precursor, the P-precursor
is decomposed catalytically. By adjusted growth conditions, which provide a pulse of the

P-precursor at a higher temperature, the formation of P-Si bonds can be enforced and the
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polarity of the GaP-crystal can be reversed on a large scale. This results in a reduction
of the APD size, while their density increases.

In contrast to that, the GaP-layers on 2°-misoriented Si-subsrates show Ga-polarity
viewed along the step edges, which cannot be reversed by the application of TBP at
high temperatures. This can be explained by the fact that the Si-buffer is, contrary to
expectations, mostly covered by single atomic steps, therefore the width of the terraces is
only about 4 nm. Because of the faster growth rate of the Ga-polar GaP that was found
along the [110]-direction, it always prevails.

On an atomic scale intermixing of GaP and Si is present at the interface. This was
quantified via HAADF-measurements. In thin TEM-samples the intermixing along the
interface is directly observable. With respect to the experimental accuracy the investiga-
ted samples show the same intermixing behavior. A significant amount of Si can be found
in three Ga- and three P-layers. This is in very good agreement with the results from DFT-
calculations, which show seven monolayers of intermixing to be energetically favorable.
This indicates that it might be the intrinsic interface roughness of the GaP/Si material
system. Significant higher growth temperatures, which are used during the growth of Si on
GaP, lead to a larger region of intermixing at the interface. Moreover, a higher P-content

was found in the Si, which indicates a carry-over effect during the growth.

The APDs that were observed in GaP-layers on exact substrate show an anisotropic
shape viewed along [110] or [110], respectively. Viewed along [110], the kinking APBs
macroscopically lie on {112}- and {111}-planes, while they run on {110}-planes through
the whole layer viewed along [110]. This could again be caused by the different growth
rates along these directions.

At appropriate experimental conditions the APDs can be detected via STEM, although
they should not express conventional Z-contrast. Experiments and simulations for different
cameralengths between sample and detector show that the additional contrast of the
APDs is due to Huang-scattering, i.e. an increase of thermal diffuse scattering into low
angles. This is caused by the fact that the periodicity of the crystal is deteriorated at
the APB. In high scattering angles the influence of this effect is small and the chemical
analysis is possible. Because of the complex three-dimensional shape of the APDs, the
found APBs appear broader than expected from the simple crystal model. Cross-sectional
measurements show that the APBs are not fixed to a specific crystal plane but can jump.
At positions where the APBs exhibit minimum width, Ga-Ga- and P-P-bonds could be
detected. In high resolution images it becomes obvious that the kinking APBs are facetted.
Because of this, they can be negatively charged, contrary to the crystal model of the
{112}-APD, due to a majority of P-P-bonds.
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